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Mécanismes de frottement aux interfaces
polymères liquides / solide : propriétés de

glissement et structure interfaciale
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INTRODUCTION GÉNÉRALE

Les polymères sont des matériaux constitués de molécules géantes, les macromolécules,
composées par la répétition d’un grand nombre d’unités chimiques de base, appelées mo-
nomères, et liées les unes aux autres de façon covalente. Les polymères sont présents de
façon massive dans notre vie quotidienne, aussi bien comme matériaux de base de nom-
breux produits industriels telles les matières plastiques, que comme matériaux naturels ou
biologiques. Ainsi l’ADN ou les protéines sont des polymères présents entre autres dans le
corps humain, la cellulose compose les parois de cellules végétales, le caoutchouc naturel
est issu de la culture de l’hévéa... Ces quelques exemples illustrent aussi bien la diversité
de composition des polymères que celle de leur état : solide ou liquide à température
ambiante, caoutchoucs, gels de l’agroalimentaire... Aujourd’hui, la production mondiale
de matière plastique atteint plus de 300 millions de tonnes par an. La compréhension
des propriétés des matériaux polymères constitue donc un enjeu scientifique et industriel
majeur.

Dès les années 50, théoriciens et expérimentateurs se sont attachés à comprendre
les propriétés de volume de ces matériaux : élasticité d’un polymère solide, viscoélasticité
d’un polymère liquide, mouvement brownien, diffusion, viscosité, enchevêtrement de chaî–
nes... Si aujourd’hui ces propriétés de volume sont globalement bien comprises, l’étude
des propriétés de surface pose encore un certain nombre de questions. Par exemple, les
mécanismes moléculaires de l’adhésion et du frottement des polymères ne sont encore que
partiellement élucidés.

De très nombreuses situations pratiques mettent en jeu des écoulements de polymères
liquides, par exemple lors d’un procédé d’extrusion où un polymère fondu est forcé à pas-
ser à travers une filière fine, ou bien lors de certains procédés de filtration, où ce sont des
solutions de polymère que l’on pousse à travers un milieu poreux. Lors de ces procédés,
des macromolécules peuvent s’adsorber sur les parois solides. Lors de l’écoulement d’un
polymère liquide sur une paroi solide décorée de polymère, les chaînes de volume peuvent
s’emmêler, s’interpénétrer, avec les chaînes de surface. On a alors une vitesse relative des
macromolécules proches de la paroi solide faible. Cependant, les macromolécules étant
des objets flexibles et déformables, pour des vitesses d’entraînement suffisamment impor-
tantes, les chaînes de surface peuvent changer de conformation et s’étirer. Les chaînes
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libres et de surface peuvent alors ne plus être interpénétrées, et le frottement diminue.
Le polymère glisse fortement sur la paroi et ce glissement peut entraîner des instabilités
d’écoulement indésirables lors de l’extrusion de matériaux plastiques.

La propension des polymères à glisser sur une surface solide constitue une différence
majeure avec les liquides simples, composés de petites molécules, pour lesquels les effets
de glissement à la paroi sont le plus souvent négligeables, sauf aux échelles nanométriques.
Les polymères constituent ainsi un système modèle pour étudier le frottement liquide /
solide, en particulier parce qu’il est facilement possible de changer la taille des molécules
sans pour autant changer les interactions mises en jeu à l’échelle des monomères. Le
frottement de polymères fondus a largement été étudié dans la littérature, à partir des
années 90, et a permis de montrer que l’hypothèse formulée par Navier en 1823, d’une
relation linéaire entre la contrainte de frottement et la vitesse de glissement à la paroi était
essentiellement correcte dans les régimes d’écoulement (ou les catégories de surfaces) pour
lesquels les chaînes ancrées à la paroi étaient négligeables. Dans ces régimes, il a été montré
tout récemment que le coefficient de proportionnalité entre la contrainte de frottement et
la vitesse de glissement, nommé coefficient de Navier ou de frottement interfacial, était
une quantité locale, caractéristique du contact monomère surface.

En ce qui concerne les écoulements mettant en jeu des solutions de polymère, lorsque
nous avons commencé notre travail de thèse, nous ne savions pas ce qui pilote le coefficient
de frottement interfacial, et donc fixe la plus ou moins grande aptitude d’une solution de
polymère à s’écouler en glissant à la paroi. Le but de notre travail de thèse a donc été
d’étudier le frottement de polymères liquides, sous forme de fondus comme de solutions
de polymère, afin de mieux cerner les mécanismes moléculaires de ce frottement. Pour
pouvoir remonter aux mécanismes moléculaires, nous avons défini des systèmes expéri-
mentaux modèles et avons attaché une grande attention aux relations entre la structure
de l’interface solide / polymère liquide, les propriétés de volume des polymères et leurs
propriétés de glissement.

Le chapitre 1 de ce manuscrit rappelle brièvement quelques définitions et propriétés
de volume des polymères, puis présente une revue de l’état de l’art sur le frottement de
polymères liquides sur des surfaces solides, avant de préciser les objectifs spécifiques et les
étapes de notre étude.

Les matériaux, polymères et surfaces, ainsi que les méthodes de caractérisation clas-
siques que nous avons utilisées sont décrits dans le chapitre 2. Le chapitre 3 détaille le
dispositif expérimental que nous avons utilisé et optimisé pour la mesure du glissement
de fondus et de solutions de polymère.

Les quatre chapitres suivants présentent les résultats que nous avons obtenus. Nous
nous sommes d’abord intéressés au frottement de polymères fondus, et nous avons étudié
en détail l’influence de la température sur le glissement et le frottement de polymères
fondus. Ces résultats sont exposés et discutés au chapitre 4.

La seconde, et majeure, partie de notre travail de thèse s’est focalisée sur l’étude du
frottement de solutions semi-diluées de polymère. Le chapitre 5 se concentre sur l’étude
de l’influence de la fraction volumique en polymère sur le frottement de ces liquides, pour
des écoulements en régime newtonien. Les solutions de polymère étudiées nous ont permis
de mettre en évidence un régime de mise en glissement des solutions. Nous détaillons les
résultats sur ce régime transitoire dans le chapitre 6. Enfin, pour relier les mécanismes
moléculaires mis en évidence au chapitre 5 à la structure de l’interface solide / solu-
tion de polymère, nous avons directement observé cette structure par des expériences de
réflectivité de neutrons. Ces observations sont détaillées dans le chapitre 7.
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Nous concluons ce manuscrit en résumant nos résultats et la vision des mécanismes mo-
léculaires du frottement des polymères liquides, fondus et surtout solutions semi-diluées,
qu’ils nous ont permis de bâtir. Nous précisons aussi quelques questions qui restent ou-
vertes et proposons quelques perspectives.
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CHAPITRE

1

ÉTAT DE L’ART

Notre travail s’est concentré sur l’étude des mécanismes de frottement de polymères
liquides. Nous présentons dans ce chapitre les notions utiles pour la lecture de ce manus-
crit.

Dans un premier temps, nous rappelons quelques définitions sur les polymères. En par-
ticulier, nous détaillons les différentes conformations adoptées par une chaîne de polymère
liquide. Notre travail s’étant principalement focalisé sur l’étude du glissement de fondu
et de solutions semi-diluées de polymère, nous rappelons quelques propriétés dynamiques
de ces liquides en écoulement. Nous discutons ensuite de la structure d’une interface so-
lide / polymère liquide. En effet, l’étude du glissement de liquide implique l’observation
de l’écoulement proche d’une paroi solide : les propriétés de cet écoulement sont néces-
sairement liées à la structure de l’interface et à l’aptitude du polymère de volume de
s’approcher de la paroi, de s’y fixer, et de développer des enchevêtrements entre chaînes
de surface et chaînes de volume.

Nous nous concentrons ensuite sur le cœur de notre travail : le frottement des polymères
liquides. Nous rappelons l’hypothèse de Navier, hypothèse majeure sur le glissement des
liquides. Puis nous faisons le point sur quelques-unes des données de la littérature sur le
frottement des polymères, qui s’attachent à sonder cette hypothèse. Nous nous intéressons
aux travaux sur le frottement de polymères fondus et d’élastomères réticulés. Puis nous
décrivons quelques travaux sur le frottement de gels gonflés par un solvant, en insistant
sur les analogies avec les solutions semi-diluées. Ceci permet alors de faire une revue
des données disponibles dans la littérature sur le glissement des solutions semi-diluées de
polymère, en pointant le fait que ces données se focalisent sur un frottement en régime
stationnaire. Nous abordons alors la question de la mise en glissement d’un polymère
liquide.

Ce panorama de l’état de l’art sur les mécanismes de frottement de polymères liquides
sur une paroi solide nous amènera alors à préciser les objectifs de notre travail de thèse,
en dégageant les questions fondamentales qui ont sous-tendu notre travail.
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Chapitre 1. État de l’art

1.1 Généralités sur les polymères
Un matériau polymère est formé de macromolécules constituées d’une ou plusieurs

unités de répétition, appelée monomères, liées entre eux par des liaisons covalentes. Le
nombre de monomères par macromolécule est appelé degré de polymérisation et noté
P . Il peut varier sur une large gamme, d’une centaine de monomères à plusieurs milliers
voire millions. Les polymères sont en général polydisperses : le degré de polymérisation
varie d’une chaîne à l’autre au sein d’un même échantillon. Cette polydispersité est ca-
ractérisée par différentes moyennes de masses molaires : la masse molaire moyenne en
nombre, notée Mn, et la masse molaire moyenne en masse notée Mw. La première
est la masse molaire moyenne pondérée par le nombre de chaînes de chaque longueur.
La seconde est la masse molaire moyenne pondérée par la masse des chaînes de chaque
longueur. Elles sont donc définies par :

Mn =
∑
i niPiM0∑

i ni
Mw =

∑
i niP

2
i M

2
0∑

i niPiM0
(1.1)

où ni le nombre de molécules comportant Pi monomères et M0 la masse molaire d’un mo-
nomère. L’indice de polymolécularité, noté Ð, caractérise la largeur de la distribution
des masses molaires des chaînes :

Ð = Mw

Mn
(1.2)

Dans ce manuscrit, nous travaillerons avec des homopolymères, c’est-à-dire des po-
lymères constitués d’un seul type de monomères. De plus, ces polymères seront linéaires :
chaque monomère est lié au maximum à deux autres monomères. Le polymère linéaire
constitue donc une chaîne. Nous nous proposons ici de discuter des différentes conforma-
tions adoptées par ces homopolymères linéaires.

1.1.1 Chaîne gaussienne
Une chaîne isolée est dite idéale, ou gaussienne, lorsqu’il n’y a pas d’interaction entre

les monomères de cette chaîne. Chaque monomère peut alors être modélisé par une tige
rigide de taille a et d’orientation indépendante de celle de ses voisins. La conformation de
la chaîne est décrite par une marche aléatoire à trois dimensions, ce qui aboutit pour des
degrés de polymérisation suffisants à une conformation gaussienne, de taille caracté-
ristique Ridéale :

Ridéale = 〈R2〉 = aP 1/2 (1.3)

Ridéale est appelé rayon de la chaîne et correspond à la distance quadratique moyenne entre
les deux extrémités de la chaîne. a est la taille caractéristique effective des monomères. Il
existe de nombreux écarts à l’idéalité d’une chaîne. En effet, les monomères sont corrélés
entre eux, ce qui est négligé dans le modèle de marche aléatoire. Les corrélations entre
monomères peuvent être locales : les angles de valence fixent les directions autorisées
pour la marche. Ces corrélations sont prises en compte par une renormalisation de a,
alors appelée longueur de Kuhn. Elle dépend de la nature chimique du polymère et est
de l’ordre de quelques ångströms. Les corrélations entre deux monomères éloignés sont
plus complexes à prendre en compte. Nous les traiterons par la suite pour les solutions de
polymère.
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1.1. Généralités sur les polymères

1.1.2 Polymères fondus
Un fondu est composé de chaînes de polymère sans ajout de solvant, à l’état liquide.

Par exemple, le polydiméthylsiloxane (PDMS) est un polymère fondu à température am-
biante. Tous les polymères se trouvent dans l’état de fondu s’ils sont chauffés au-dessus
de leur température de transition vitreuse et en dessous de la température de dégradation
chimique des chaînes.

Dans un fondu, les monomères sont empilés de manière compacte et interagissent entre
eux. Néanmoins, par des expériences de diffusion de neutrons aux petits angles, Cotton et
al. ont été les premiers à mesurer expérimentalement que des polymères fondus (polysty-
rène dans cette étude) sont constitués de chaînes gaussiennes [1]. La taille caractéristique
de la chaîne de polymère en fondu est donc Ridéale = aP 1/2.

1.1.3 Solutions de polymère
Dans les solutions de polymère, les chaînes sont mélangées à un solvant. En plus des

interactions monomère-monomère, il faut alors prendre en compte les interactions solvant-
solvant, les interactions solvant-monomère mais aussi les contributions entropiques du
mélange. L’enthalpie de mélange est directement liée aux interactions, souvent de type
Van Der Waals, entre les molécules qui composent la solution. Comme les interactions de
Van Der Waals sont toujours plus importantes entre deux molécules identiques qu’entre
des molécules différentes, l’enthalpie de mélange favorise la ségrégation du solvant et des
chaînes de polymère. À l’inverse, l’énergie entropique favorise toujours le mélange. De
plus, elle augmente avec la température. Les interactions de volume exclu v prennent
en compte à la fois les contributions enthalpiques et les contributions entropiques [2, 3].
Elles peuvent dépendre de la température. La valeur de v permet de quantifier quel terme
de l’énergie libre de mélange prédomine et donc s’il y a ségrégation entre le solvant et le
polymère. Les solvants sont classés suivant la valeur de v : on parle alors de la qualité du
solvant. Nous présentons ici ces différentes classes, avec des exemples issus de Rubinstein
et al. [4].

• v = a3 : les contributions enthalpiques sont dominées par les contributions entro-
piques : le mélange est stable. Un monomère interagit de la même façon avec un
autre monomère qu’avec une molécule de solvant. De plus, v est indépendant de la
température. Le solvant est dit athermique. Par exemple, l’éthylbenzène, molécule
dont la composition chimique est proche du styrène, est un solvant athermique du
polystyrène.
• 0 < v < a3 : le solvant est dit bon solvant. L’enthalpie de mélange est inférieure

à l’entropie de mélange : le mélange est stable. Le benzène est un bon solvant du
polystyrène.
• v = 0 pour une température T = θ : le solvant est dit solvant θ. À la température θ,

les contributions entropiques et enthalpiques se compensent : la chaîne de polymère
adopte une conformation de chaîne idéale. Le cyclohexane à θ = 34, 5 ◦C est un
solvant θ du polystyrène.
• v < 0 : l’entropie de mélange est inférieure à l’enthalpie de mélange. Il y a une

ségrégation entre les molécules de solvant et les chaînes de polymère. Le solvant est
dit mauvais solvant. Pour un solvant θ, si T < θ, le polymère a la conformation
d’une chaîne en mauvais solvant. L’éthanol est un mauvais solvant du polystyrène.
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Chapitre 1. État de l’art

La fraction volumique φ en polymère est un autre paramètre clé : suivant sa valeur,
les solutions se trouvent dans des régimes différents [3]. Nous nous proposons de discuter
plus en détail les régimes de concentration pour des solutions en bon solvant. Si φ est
suffisamment faible, les chaînes de polymère n’interagissent pas entre elles : la solution
est dite diluée. Il existe une fraction volumique critique, notée φ∗ et appelée fraction
volumique de premier recouvrement, au-delà de laquelle les chaînes de polymère
commencent à s’interpénétrer. Pour φ > φ∗, la solution est dite semi-diluée. À l’échelle
locale, un monomère reste principalement entouré de solvant. Si φ > φ∗∗, la solution est
dite concentrée. Enfin, pour φ = 1, le liquide est uniquement composé de chaînes de
polymère : c’est un polymère fondu, dont la conformation a été décrite plus haut (voir
section 1.1.2).

Les différents régimes de concentration de solutions de polymère en bon solvant sont
résumés sur la figure 1.1.

1Dilué Semi-dilué Concentré0

Fondu
Liquide
simple

Figure 1.1 – Différents régimes de solutions de polymère en bon solvant. Pour φ < φ∗,
les chaînes n’interagissent pas entre elles : la solution est diluée. Pour φ∗ < φ < φ∗∗, les
chaînes s’interpénètrent. Aux échelles inférieures à ξ, les monomères interagissent comme
des portions de chaînes diluées. Au-delà de ξ, les interactions de volume exclu entre
monomères d’une même chaîne sont écrantées par les autres chaînes. Une chaîne a une
conformation gaussienne de sous unités de taille ξ. Pour φ > φ∗∗, la solution est concentrée.

De façon plus précise, passons en revue les dépendances en fraction volumique φ et en
degré de polymérisation P des différentes grandeurs caractéristiques de ces trois régimes,
en bon solvant.

1.1.3.1 Solution diluée en bon solvant : rayon de Flory

La conformation d’une chaîne de polymère isolée en bon solvant résulte de la balance
entre deux termes d’énergie libre. Flory a proposé un calcul en champ moyen de l’énergie
libre associé à une chaîne de polymère [5]. Le premier terme est l’énergie liée aux inter-
actions de volume exclu, Finteraction interactions répulsives en bon solvant, qui tendent à
étirer la chaîne. Le second terme résulte de l’entropie perdue à cause de cette extension
Fentropie : une chaîne étirée peut prendre moins de conformations et perd donc de l’entropie
par rapport à la chaîne gaussienne. De cette approche en champ moyen, l’énergie libre
pour une chaîne de degré de polymérisation P , de rayon R, s’écrit :
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FFlory = Finteraction + Fentropie (1.4)

∼ kBT
vP 2

R3 + kBT
R2

Pa2 (1.5)

La minimisation de cette énergie permet de calculer le rayon optimal de la chaîne,
noté RFlory et appelé rayon de Flory :

RFlory ∼ v1/5a2/5P 3/5 (1.6)

Pour une solution diluée en bon solvant, le rayon de Flory est souvent approximé en
prenant comme ordre de grandeur v = a3 :

RFlory ∼ aP 3/5 (1.7)

La loi d’échelle RFlory ∝ P ν a été vérifiée sur de nombreux systèmes, avec un exposant
de Flory ν égal à 0,588 [6].

1.1.3.2 Solution semi-diluée en bon solvant

Par définition, φ∗ correspond à la fraction volumique pour laquelle les sphères occupées
par les chaînes se recouvrent :

φ∗ ∼ Pa3

RFlory
(1.8)

φ∗ ∼ P−4/5 (1.9)
Une solution semi-diluée de polymère peut être vue comme un réseau de chaînes de
polymère de taille de maille caractéristique notée ξ. De Gennes a proposé un traitement
statistique des interactions dans ce réseau [3]. Dans la maille, c’est-à-dire pour des tailles
caractéristiques inférieures à ξ, une chaîne de polymère ne ressent pas les interactions
des chaînes voisines. Elle se comporte comme une chaîne isolée en bon solvant. Pour des
tailles caractéristiques supérieures à ξ, un monomère ne ressent plus les interactions des
autres monomères de la chaîne, interactions écrantées par celles des chaînes voisines. De
Gennes a montré que ξ correspond à la distance d’écrantage des interactions de volume
exclu [3].

Il est possible de trouver la dépendance de ξ avec la fraction volumique en polymère
φ par des arguments de loi d’échelle. De Gennes suppose que la longueur d’écrantage ξ
est indépendante du degré de polymérisation P des chaînes puisque les chaînes sont plus
longues que la taille de maille caractéristique ξ du réseau de chaînes de polymère [3]. ξ
est supposée suivre une loi de puissance de la forme : ξ ∼ aφn

Pour φ = φ∗, la longueur d’écrantage est égale au rayon de Flory :

RFlory = ξ (φ∗) (1.10)
aP 3/5 = aP−4n/5 (1.11)

Donc n = −3/4. D’où :

ξ ∼ aφ−3/4 (1.12)
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Une chaîne de polymère en solution semi-diluée peut alors être décomposée en blobs
de taille ξ (en bleu sur la figure 1.1). Un blob contient g monomères qui prennent la
conformation d’une chaîne isolée en bon solvant : ξ = ag3/5. Pour des longueurs supérieures
à ξ, les interactions entre monomères d’une même chaîne sont écrantées. Les P/g blobs
adoptent alors une conformation de chaîne gaussienne : Rφ ∼ (P/g)1/2 ξ. Le rayon Rφ

d’une chaîne de polymère en solution semi-diluée suit donc la loi d’échelle :

Rφ ∼ aP 1/2φ−1/8 (1.13)

1.1.3.3 Solution concentrée en bon solvant

Comme pour les solutions en régime semi-dilué, il est possible d’introduire la notion
de blob thermique, de taille caractéristique ξT. À des échelles inférieures à ξT, les inter-
actions de volume exclu sont inférieures à l’énergie thermique des monomères. La chaîne
adopte donc une conformation gaussienne. La fraction volumique φ∗∗ qui délimite le ré-
gime semi-dilué du régime concentré correspond à la concentration pour laquelle la taille
d’un blob est égale à celle d’un blob thermique. Pour φ > φ∗∗, la taille d’un blob diminue
linéairement avec la fraction volumique jusqu’à attendre la longueur de Kuhn pour φ = 1.

ξ ∝ φ−1 (1.14)

À des échelles supérieures à la taille d’un blob, les interactions de volume exclu sont
toujours écrantées. La chaîne adopte une conformation de chaîne gaussienne. Donc quelle
que soit l’échelle à laquelle la chaîne est sondée, sa conformation est gaussienne et son
rayon est Ridéale ∼ aP 1/2.

1.1.4 Gel de polymère
Un gel de polymère est constitué de chaînes de polymère attachées entre elles chimi-

quement ou physiquement. S’il contient du solvant, il est nommé gel. L’agar-agar, utilisé
comme gélifiant en cuisine, est un exemple d’hydrogel, gel contenant de l’eau. S’il n’y
a pas de solvant dans le gel, c’est-à-dire si le polymère est un fondu, le gel est appelé
élastomère réticulé.

Le nombre moyen de monomères entre deux points de réticulation est noté Nc. Le
PDMS peut se présenter sous la forme d’un élastomère réticulé et les réticulations sont
alors chimiques.

Dès que les chaînes sont réticulées, elles ne peuvent plus s’éloigner les unes des autres
sur des distances supérieures à leur taille. Le gel présente alors un comportement élastique
à l’échelle macroscopique. À l’échelle microscopique, les chaînes restent mobiles entre les
points de réticulation et se comportent localement comme dans un fondu. Entre deux
points de réticulation, les chaînes de polymère adoptent donc la conformation d’une chaîne
gaussienne. L’élasticité des élastomères est différente de celle des solides et est associée
à l’entropie des portions de chaînes entre deux points de réticulations. La taille de ces
portions de chaînes fixe le module élastique de l’élastomère réticulé [4], de l’ordre du MPa.

Flory a montré que, à l’équilibre, un gel gonflé par un solvant est semblable à une
solution de polymère à la fraction volumique de premier recouvrement φ∗ [2]. Le gel est
un empilement compact de blobs de taille RF. Les propriétés, notamment dynamiques,
du gel gonflé par le solvant peuvent être retrouvées à partir de celles de la solution semi-
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diluée du même polymère en remplaçant la longueur d’écrantage ξ par le rayon de Flory
RF et le nombre de monomères par blob g par le degré de polymérisation des chaînes
P . Néanmoins, si la quantité de solvant n’est pas suffisante pour que le gel atteigne une
concentration φ∗, le gel peut être décrit à l’aide de deux longueurs caractéristiques [7] :
une longueur de corrélation thermodynamique ξ, analogue à la longueur d’écrantage pour
une solution semi-diluée, et donc dépendante de la concentration du gel et de la qualité
du solvant, et une longueur de corrélation statique, liée aux contraintes locales d’élasticité.

Nous avons donc rappelé quelques définitions sur les polymères et nous avons décrit
différentes conformations adoptées par les polymères sans écoulement. Nous décrivons ci-
dessous quelques propriétés dynamiques utilisées dans la suite de ce manuscrit, pour les
fondus puis pour les solutions semi-diluées de polymère.

1.2 Propriétés dynamiques des polymères fondus
Une des conséquences de la conformation des polymères est de rendre leur dynamique

complexe. En effet, les fondus sont des matériaux viscoélastiques : suivant le temps de
sollicitation mécanique du fluide, il répond avec un comportement élastique ou visqueux.
De plus, les polymères fondus sont des fluides rhéofluidifiants : soumis à un taux de
cisaillement γ̇ supérieur à un taux de cisaillement critique γ̇c, leur viscosité diminue. La
figure 1.2 illustre le caractère rhéofludifiant des fondus de polydiméthylsiloxane, à partir
de mesures effectuées par Plazek et al. [8].
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Figure 1.2 – Mise en évidence du caractère rhéofludifiant des polymères fondus. Viscosité
η de deux fondus de PDMS de masse molaireMn = 410 kg ·mol−1 etMn = 1340 kg ·mol−1

en fonction du taux de cisaillement γ̇ imposé au fluide. Figure extraite de Plazek et al. [8].

Pour γ̇ < γ̇c, la viscosité η(γ̇) est indépendante du taux de cisaillement : le fluide se
comporte comme un fluide newtonien. La viscosité du plateau sera notée η0 par la suite.
Pour γ̇ > γ̇c, la viscosité η(γ̇) diminue. Remarquons que la viscosité η0 du fluide ainsi
que le taux de cisaillement critique γ̇c dépendent de la masse molaire Mn du PDMS : γ̇c
diminue et η0 augmente quand Mn augmente.

La rhéologie des polymères fondus dépend fortement du degré de polymérisation P
des chaînes qui le constituent. Plus les chaînes du fondu sont longues, c’est-à-dire plus P
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Chapitre 1. État de l’art

est grand, plus elles peuvent s’emmêler avec d’autres chaînes, créant ainsi des contraintes
topologiques, nommés enchevêtrements. Le nombre moyen de monomères entre deux
enchevêtrements est noté Ne = Me

M0
, où Me est la masse molaire d’enchevêtrement

et M0 la masse molaire du monomère. Me est une grandeur caractéristique dépendant
uniquement de la nature chimique du polymère. Si P est supérieur (respectivement infé-
rieur) à quelques Ne (Mc ∼ 3Me [4]), les chaînes du fondu sont enchevêtrées entre elles
(respectivement non enchevêtrées). Ceci affecte l’évolution de la viscosité en régime new-
tonien η0 avec le degré de polymérisation P . La figure 1.3 présente la variation de la
viscosité en régime newtonien η0 en fonction de la masse molaire Mn pour des fondus de
polybutadiène, mesuré par Colby et al. [9].
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 [P
o]

Mc

1

3,4

100

102

104

106

108

1010

1012

1014

104103 105 106 107

Figure 1.3 – Viscosité en régime newtonien η0 en fonction de la masse molaire Mn pour
des fondus de polybutadiène. Pour Mn < Mc, la viscosité évolue linéairement avec la
masse molaire du fondu. Pour Mn < Mc, elle suit une loi d’échelle avec une puissance 3,4.
Figure extraite de Colby et al. [9].

Deux régimes se dessinent : à faible masse moléculaire, la viscosité η0 augmente li-
néairement avec la masse moléculaire du fondu. Pour des masses molaires supérieures
à quelques fois la masse molaire d’enchevêtrement, la viscosité augmente avec la masse
molaire suivant une loi d’échelle de puissance 3,4. L’enchevêtrement des chaînes du fondu
affecte donc violemment ses propriétés rhéologiques.

Comprendre la rhéologie des polymères fondus revient à comprendre le mouvement
statistique des chaînes qui le composent. Nous décrivons deux modèles proposés respecti-
vement par Rouse [10] et de Gennes [11] qui décrivent ces deux régimes.

1.2.1 Chaînes non enchevêtrées : modèle de Rouse
En 1953, Rouse propose un modèle pour décrire la dynamique des chaînes non enche-

vêtrées dans un polymère fondu [10]. Une chaîne de polymère est modélisée par P billes
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1.2. Propriétés dynamiques des polymères fondus

reliées entre elles par des ressorts dont la distance quadratique moyenne est la longueur
de Kuhn a. Ces billes n’interagissent entre elles qu’à travers les ressorts. Le reste du fondu
est considéré comme un fluide de monomère. Si une bille se déplace à la vitesse −→v dans
un fluide de monomères, une force −→f s’exerce sur elle :

−→
f = ζ1

−→v (1.15)

ζ1 est appelé coefficient de frottement entre monomères. La loi de Stokes donne :

ζ1 = η1a (1.16)

où η1 est la viscosité d’un fluide de monomères.
Dans le modèle de Rouse, la force totale ressentie par une chaîne de polymère résulte

de la somme des contributions de chaque bille : −→f = Pζ1
−→v . Il est alors possible de définir

un coefficient de frottement d’une chaîne de polymère ζRouse :

ζRouse = Pζ1 (1.17)

Grâce à la définition de ce coefficient de frottement, le coefficient de diffusion d’une
chaîne de polymère DRouse peut être calculé à partir de l’équation d’Einstein :

DRouse = kBT

ζRouse
(1.18)

Alors le temps nécessaire à une chaîne du fondu pour diffuser sur une longueur égale
à sa taille caractéristique Ridéale est :

τRouse = a2ζ1

kBT
P 2 (1.19)

= η1

kBT
P 2a3 (1.20)

En considérant que chaque chaîne possède une énergie thermique kBT , le module
élastique GRouse du fondu s’écrit :

GRouse = kBT

Pa3 (1.21)

La viscosité du fondu ηRouse s’écrit alors :

ηRouse = GRouseτRouse (1.22)

= ζ1

a
P (1.23)

ηRouse = η1P (1.24)

La viscosité du fondu augmente donc linéairement avec le degré de polymérisation du
polymère, comme montré dans le premier régime sur la figure 1.3.

Pour des masses molaires supérieures à la masse molaire d’enchevêtrement, il est néces-
saire de prendre en compte les contraintes topologiques induites par les enchevêtrements.
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Chapitre 1. État de l’art

Pour cela, de Gennes a développé le modèle de reptation en 1971 [11].

1.2.2 Chaînes enchevêtrées : modèle de reptation
Le mouvement d’une chaîne de polymère de degré de polymérisation P supérieur à

Ne est confiné par les chaînes qui l’entourent, les chaînes ne pouvant se traverser les unes
les autres. Le mouvement est restreint à l’intérieur d’un tube imaginaire, appelé tube
d’Edwards [12]. Dans le modèle de reptation introduit par de Gennes, les enchevêtre-
ments sont considérés comme des obstacles fixes. L’extrémité de la chaîne de polymère
en mouvement fluctue au milieu de ces obstacles, telle la tête d’un serpent qui cherche
sa proie. Ce mouvement permet à la chaîne de sortir de son tube d’Edwards initial. Le
milieu de la chaîne est libre de fluctuer à l’intérieur du tube. L’ensemble du mouvement
décrit par la chaîne est appelé reptation. Le temps nécessaire à une chaîne pour diffuser
hors de son tube d’Edwards initial est appelé temps de reptation et noté τrep.

Pour un polymère fondu, le diamètre du tube d’Edwards dtube correspond au rayon
d’une chaîne gaussienne de polymère de Ne monomères :

dtube = aN1/2
e (1.25)

Une chaîne du fondu est enchevêtrée en moyenne avec g = P
Ne

chaînes voisines. La
longueur du tube d’Edwards Ltube s’écrit donc :

Ltube = gdtube = a
P

N
1/2
e

(1.26)

Le mouvement de la chaîne à l’intérieur de son tube d’Edwards n’est pas affecté par
les enchevêtrements avec les autres chaînes. La diffusion de la chaîne dans le tube peut
donc être décrite par le modèle de Rouse, et caractérisée par le coefficient de diffusion
DRouse de l’équation (1.18). Grâce aux équations (1.18), (1.17), (1.26) et à la définition
du temps de reptation, ce dernier s’écrit :

τrep = L2
tube

DRouse
(1.27)

= a2ζ1

kBT

P 3

Ne
(1.28)

La diffusion des chaînes d’un polymère fondu enchevêtré n’étant libre qu’entre deux
enchevêtrements, le module élastique Greptation s’écrit :

Greptation = kBT

a3Ne
(1.29)

La viscosité ηreptation, produit du module élastique avec le temps de reptation, s’écrit
alors :

ηreptation = Greptationτrep (1.30)

= ζ1

a

P 3

N2
e

(1.31)

14



1.3. Propriétés dynamiques des solutions de polymère en régime semi-dilué

ηreptation = η1
P 3

N2
e

(1.32)

Le modèle de reptation prévoit donc que la viscosité est proportionnelle au cube du
degré de polymérisation P . Sur la figure 1.3, nous avions noté η0 ∝ P 3,4. Ce léger écart sur
la puissance de la loi d’échelle a été longuement discuté dans la littérature. Il est attribué
à deux hypothèses simplificatrices du modèle de reptation : les obstacles y sont considérés
fixes et les fluctuations de la chaîne dans son tube y sont négligées. Ces hypothèses sont
généralement fausses, sauf pour des chaînes très longues, à savoir P > N2

e [4].
Malgré ce léger écart de loi d’échelle, le modèle de reptation décrit bien les proprié-

tés rhéologiques des fondus enchevêtrés. Ce modèle introduit un temps caractéristique, le
temps de reptation τrep. Ce temps est directement lié au taux de cisaillement critique γ̇c
par γ̇c = 1/τrep. Les propriétés rhéofluidifiantes des fondus sont donc dues aux enchevêtre-
ments de chaînes de polymère. Pour des temps caractéristiques d’écoulement supérieurs
à τrep, c’est-à-dire γ̇ < γ̇c, les chaînes du fondu ont le temps de relaxer les déforma-
tions imposées par l’écoulement et restent enchevêtrées comme à l’équilibre. La viscosité
est constante. Pour des temps caractéristiques d’écoulement inférieurs à τrep, c’est-à-dire
γ̇ > γ̇c, les chaînes du fondu s’étirent et de nouveaux enchevêtrements n’ont pas le temps
de se former. La viscosité diminue fortement.

1.3 Propriétés dynamiques des solutions de polymère
en régime semi-dilué

Comme les polymères fondus, les solutions de polymère en bon solvant, en régime
semi-dilué, présentent des propriétés viscoélastiques. De Gennes a discuté des interactions
hydrodynamiques entre monomères : un monomère en mouvement dans le solvant entraîne
un écoulement secondaire qui agit sur le mouvement des autres monomères. Il a montré que
ces interactions hydrodynamiques sont écrantées pour des distances supérieures à la taille
d’un blob ξ [13]. Ces blobs sont décorrélés hydrodynamiquement. De ce résultat découle
le modèle de de Gennes pour décrire les lois d’échelles pour les propriétés dynamiques
des solutions semi-diluées de polymère en bon solvant. Dans la suite, nous décrivons une
partie de ces lois d’échelle. Notons que Doi et Edwards s’appuient sur le travail de de
Gennes pour modéliser les propriétés rhéologiques des solutions de polymère [14].

1.3.1 Modèle de de Gennes
Dans une solution en régime semi-dilué, les chaînes de polymères s’interpénètrent. Le

modèle de reptation de de Gennes appliqué aux polymères fondus peut alors être étendu
à ces solutions. Le frottement fait alors intervenir le solvant. Comme expliqué plus haut,
de Gennes a montré que les blobs d’une chaîne en solution semi-diluée sont décorrélés
hydrodynamiquement : la dissipation d’énergie est due à la traînée d’un blob dans le
solvant [3, 13]. Le coefficient de frottement d’un blob est alors décrit par :

ζblob ∼ ξηsolvant (1.33)

Le mouvement d’une chaîne en solution semi-diluée est contraint à l’intérieur d’un tube
de diamètre dtube, φ = ξ, avec ξ est la longueur d’écrantage, et de longueur Ltube, φ = ξ P

g
où
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Chapitre 1. État de l’art

g est le nombre de monomères dans un blob. Rappelons que dans un blob, les g monomères
prennent la conformation d’une chaîne diluée, d’où g = φ−5/4.

Par analogie avec le modèle de reptation, il est possible de définir le coefficient de
diffusion d’une chaîne :

Dφ = kBT

P/gζblob
(1.34)

Le temps de reptation est toujours le temps nécessaire à une chaîne pour diffuser hors
du tube d’Edwards :

τrep =
L2

tube, φ

Dφ

(1.35)

Après calculs, le temps de reptation suit la loi d’échelle suivante :

τrep = ηsolvant
a3P 3

kBT
φ3/2 (1.36)

De même, le module élastique de la solution est :

Gφ = kBT

ξ3 (1.37)

La viscosité ηφ de la solution s’écrit alors :

ηφ = ηsolvantP
3φ15/4 (1.38)

La viscosité de la solution dépend donc fortement du degré de polymérisation des
chaînes, mais aussi de la fraction volumique en polymère.

1.3.2 Vérification expérimentale
Ce modèle est en bon accord avec les données expérimentales disponibles dans la

littérature.
Adam et al. [15] puis Raspaud et al. [16] ont étudié les propriétés rhéologiques du

polystyrène (PS) dans le benzène, bon solvant du PS. Ces études ont été menées à des
températures proches, respectivement à T = 35 ◦C et T = 30 ◦C. Kulicke et al. ont étudié
les propriétés rhéologiques du PS dans le toluène, autre bon solvant du PS [17]. L’étude
a été réalisée à T = 25 ◦C. Dans ces trois publications, les auteurs ont fait varier la masse
molaire du PS, ainsi que la fraction volumique en polymère. Il est donc possible de vérifier
la validité de la loi d’échelle (1.38) pour P et φ.

Grâce aux équations (1.9) et (1.38), il est possible de combiner l’ensemble des données
suivant un seul graphe :

ηφ
ηsolvant

=
(
φ

φ∗

)15/4

(1.39)

Nous avons donc normalisé l’ensemble des données de viscosité des 3 publications par
la viscosité du solvant respectif, à la température d’étude respective. De même, nous
avons normalisé les fractions volumiques en PS par les fractions de premier recouvrement
φ∗ respectives à chaque masse molaire étudiée.

La figure 1.4 présente la viscosité normalisée ηφ
ηsolvant

en fonction de la fraction volumique
en PS normalisée φ

φ∗
pour le PS dans le benzène et le PS dans le toluène.
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Figure 1.4 – Viscosité normalisée ηφ
ηsolvant

en fonction de la fraction volumique en PS
normalisée φ

φ∗
pour des solutions de polystyrène dans du benzène et de PS dans du toluène.

Les lignes pleines correspondent à des ajustements de courbes pour le régime semi-dilué,
c’est-à-dire φ > φ∗. Les données sont extraites de Adam et al. [15], Raspaud et al. [16] et
Kulicke et al. [17].

En régime semi-dilué, c’est-à-dire pour φ > φ∗, l’ensemble des données suit une même
loi d’échelle. Un ajustement de courbe pour chaque jeu de données donne :

ηφ
ηsolvant

∝
(
φ

φ∗

)3,9

(1.40)

Quels que soit le solvant, mais aussi la température d’étude, la loi d’échelle proposée
par le modèle de de Gennes, qui donne un exposant 3,75, est en bon accord avec les données
expérimentales. La légère différence de puissance entre les données expérimentales et le
modèle peut être diminuée en reprenant le modèle de de Gennes avec l’exposant de Flory
réel : ν = 0, 588 (voir la section 1.1.3.1). La loi d’échelle prédite par le modèle de de
Gennes avec cet exposant donne alors (voir p. 373 [9]) :

ηφ
ηsolvant

∼
(
φ

φ∗

) 3
3ν−1

(1.41)

∼
(
φ

φ∗

)3,9

(1.42)

L’accord entre les données expérimentales et le modèle est donc très bon. Remarquons
ici que la température ne semble pas influencer la loi d’échelle, du fait du bon accord entre
les données de Raspaud et al. et de Adam et al. Néanmoins, l’écart en température entre
ces deux jeux de données reste faible (5 ◦C). Enfin, le léger écart entre ces deux jeux de
données vient essentiellement du choix de définition pour φ∗.

Nous avons décrit les propriétés de volume des polymères liquides utilisées dans la
suite de ce manuscrit. Notre travail se focalisant sur l’étude du glissement de polymère
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liquide, ceci implique l’observation d’un écoulement proche d’une paroi solide. Nous nous
intéressons donc ci-dessous à la structure d’une interface solide / polymère liquide.

1.4 Structure d’une interface solide / polymère li-
quide

Proche d’une paroi solide, les polymères peuvent interagir de manière répulsive ou
attractive avec la paroi. Si la surface est répulsive, une couche de solvant pur ou appauvrie
en polymère se forme préférentiellement proche de la paroi. Cette couche est appelée
couche de déplétion. Si la surface est attractive, les polymères se concentrent proche
de la paroi : la couche est alors dite couche adsorbée. Si une seule extrémité des chaînes
de polymère est attachée de manière covalente à la paroi solide, les polymères sont greffés
en extrémité.

Nous détaillons ici la structure de ces trois interfaces solide / polymères liquides.

1.4.1 Couche de déplétion
Si la surface est répulsive pour les polymères, c’est-à-dire que les interactions sol-

vant/surface sont plus fortes que les interactions polymère/surface, une couche enrichie
en solvant peut se former à la surface.

Pour des solutions en régime semi-dilué, de Gennes a prédit par des arguments de loi
d’échelle que l’épaisseur de cette couche δ suit la loi d’échelle suivante [18,19] :

δ(φ) ∝ ξ ∝ aφ−3/4 (1.43)

Pour une interface liquide/gaz, Lee et al. ont mesuré par réflectivité de neutrons la dé-
pendance de l’épaisseur de la couche de déplétion en fonction de la concentration de
solutions de polystyrène dans du toluène, en contact avec l’air [20]. Pour une interface
solide/liquide, une telle couche de déplétion a déjà été observée par Ausserre et al. grâce
à la microscopie de fluorescence par réflexion totale interne pour des solutions aqueuses
de xanthane en contact avec une surface de silice [21]. À notre connaissance, ces deux
expériences sont les seules dans la littérature à présenter des mesures directes de couche
de déplétion. La figure 1.5 présente les données issues de ces deux publications : l’épaisseur
de la couche de déplétion δ est représentée en fonction (a) de la longueur d’écrantage ξ de
solutions de PS dans du toluène à l’interface solution/air [20] et (b) de la concentration φ
en xanthane pour des solutions aqueuses à l’interface solution/silice [21]. La loi d’échelle
(1.43) est bien vérifiée dans les deux cas : l’épaisseur de la couche de déplétion correspond
bien à la longueur d’écrantage ξ.

1.4.2 Adsorption de polymère
Si la surface est attractive pour le polymère, ce dernier peut s’attacher spontanément

à la surface. Si les chaînes de polymère sont attachées de manière covalente, on parle de
chimisorption. Si les polymères sont proches de la surface à cause d’interactions de Van
der Waals ou d’interactions électrostatiques, on parle de physisorption. L’accrochage se
fait en différents points de la chaîne de manière aléatoire : on parle alors d’adsorption
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Figure 1.5 – Mesures de l’épaisseur de la couche de déplétion δ en fonction (a) de la
longueur d’écrantage ξ de solutions de PS dans du toluène à l’interface solution/air, (b) de
la concentration φ en xanthane pour des solutions aqueuses à l’interface solution/silicium.
Figures extraites de Lee et al. [20] et Ausserre et al. [21].

du polymère. Les chaînes forment alors des boucles, des trains et des queues [22]. Si l’ad-
sorption est irréversible, la couche adsorbée est appelée pseudo-brosse. Sa conformation
dépend de la manière dont elle a été formée, notamment si elle a été créée à partir d’un
polymère fondu ou d’une solution de polymère. Auroy [23] a montré que l’épaisseur des
pseudo-brosses sèches créées à partir de polymère fondu est la même que dans le cas des
brosses (voir section 1.4.3) : L = aPΣ. Léger et al. ont montré que l’épaisseur maxi-
male théorique pour une couche adsorbée à partir d’une solution de polymère de degré de
polymérisation P et de fraction volumique φ est : z∗max = aP 1/2φ7/8 [24].

1.4.2.1 Couche adsorbée en contact avec un bon solvant

Guiselin a modélisé la conformation des chaînes adsorbées à partir d’un polymère
fondu [25]. Les chaînes étant gonflées par un bon solvant, la fraction volumique près de
la surface est importante, du fait de la présence de boucles. Marzolin et al. ont mesuré
par réflectivité de neutrons, technique que nous détaillerons au chapitre 7, le profil d’une
couche adsorbée de PDMS deutéré dans de l’octane hydrogéné [26] et ont comparé ce
profil à celui prédit par Guiselin. La figure 1.6, extraite de Marzolin et al. [26], présente
le profil de fraction volumique φ en fonction de la distance à la paroi z pour la couche
adsorbée de polymère en contact avec du solvant. Les pointillés correspondent au profil
issu des ajustements de courbe des données de réflectivité de neutrons. La ligne pleine
correspond au profil théorique prédit par Guiselin [25]. Les données expérimentales sont
en très bon accord avec le modèle de Guiselin.

1.4.2.2 Couche adsorbée en contact avec une solution de polymère bon sol-
vant

Les conformations d’une couche adsorbée irréversiblement de polymère de degré de po-
lymérisation N mise en contact avec une solution de polymère de degré de polymérisation
P et de fraction volumique φ ont été décrites par Aubouy et al. [27]. Nous ne présenterons
pas ici les différents diagrammes établis. Nous rappelons simplement qu’une grande di-
versité de régimes de conformation est présentée suivant les conditions de formation de la
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Figure 1.6 – Profil de fraction volumique φ en fonction de la distance à la paroi z pour
une couche adsorbée de PDMS deutéré de masse molaire 92 kg ·mol−1 en contact avec de
l’octane hydrogéné. Les pointillés correspondent au profil issu des ajustements de courbe
des données de réflectivité de neutrons. Pour l’ajustement de ce profil, l’excès de surface,
mesuré indépendamment, est fixé. La ligne pleine correspond au profil théorique prédit
par Guiselin [25]. Figure extraite de Marzolin et al. [26].

couche adsorbée et suivant le régime de la solution en contact avec la couche adsorbée. Ils
ont montré que les chaînes libres sont expulsées des chaînes densément adsorbées. Cette
expulsion est plus importante quand les chaînes libres sont longues. Cependant, l’interdi-
gitation des chaînes libres avec les chaînes adsorbées est facilitée par la polydispersité de
la conformation des boucles des pseudo-brosses.

E.M. Lee et al. ont mesuré par réflectivité de neutrons le profil de fraction volu-
mique d’une couche adsorbée de poly(oxyde d’éthylène) (PEO) sur une surface en silice
en contact avec une solution de PEO [28]. La figure 1.7, extraite de Lee et al. [28], présente
le profil de fraction volumique φ en fonction de la distance à la paroi z pour une couche
adsorbée de PEO en contact avec une solution de PEO de masse molaire identique.

0 20 40 60 800

0,1

0,2 Couche de PEO adsorbée,
immergée dans une solution 

aqueuse de PEO

Figure 1.7 – Profil de fraction volumique φ en fonction de la distance à la paroi z pour
une couche adsorbée de PEO de masse molaire 145 kg ·mol−1 en contact avec une solution
de PEO de masse molaire identique et de fraction volumique φmassique = 0, 0015. Les
pointillés indiquent la surface de silice, pour z = 0Å. Figure extraite de Lee et al. [28].

Le profil de fraction volumique est assez lisse, sans pour autant correspondre à une
fonction analytique. Si la fraction volumique en polymère de la solution est faible, la
fraction volumique de surface atteint presque 0,3. De plus, le polymère est adsorbé dans
une couche assez mince (moins de 60Å).

À notre connaissance, cette publication est la seule qui propose une observation directe
de la structure d’une couche adsorbée en contact avec une solution de polymère. Une
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étude plus approfondie permettrait de mieux comprendre le rôle de la fraction volumique
sur l’extension de la couche adsorbée et de comparer ces résultats expérimentaux au
diagramme de conformations de Aubouy et al. [27].

1.4.3 Greffage de polymère
Nous parlons de greffage de polymère quand une et une seule extrémité des chaînes de

polymère est liée de manière covalente à la paroi solide. Le greffage de polymère résulte
donc de réactions chimiques. Il existe deux méthodes de greffage : les méthodes grafting
from et grafting to. La première consiste à polymériser les chaînes de polymère directement
à partir de la surface. La seconde méthode de greffage consiste à utiliser des polymères
préalablement synthétisés et fonctionnalisés à une extrémité de chaîne. Ce groupement
réactif en bout de chaîne est ensuite lié de manière covalente à la surface.

Le nombre de chaînes greffées par unité de surface est noté ν et la distance moyenne
entre deux points de greffage D. La densité de greffage adimensionnée Σ est définie par :

Σ =
(
a

D

)2
= a2ν (1.44)

L’épaisseur à sec z∗ d’une couche de polymère greffé est mesurable par ellipsométrie ou
réflectivité de rayons X, deux techniques de mesure que nous détaillerons dans le chapitre
2. Par conservation du volume, cette épaisseur est liée à la densité de greffage :

ν = z∗

Nv0
(1.45)

où v0 est le volume d’un monomère, souvent approximé à v0 ∼ a3.
Suivant la densité de greffage, les chaînes greffées adoptent des conformations diffé-

rentes. Si les points de greffage sont suffisamment éloignés, les chaînes greffées n’inter-
agissent pas entre elles : elles ne se recouvrent pas. Ce régime est appelé régime cham-
pignon. Quand la densité de greffage augmente, les chaînes commencent à se recouvrir,
mais les interactions sont encore faibles : c’est le régime de recouvrement. Enfin, si la
densité de greffage est importante, les interactions de volume exclu repoussent les chaînes
greffées entre elles. Elles s’étirent alors perpendiculairement à la paroi solide. C’est le
régime de brosse. Les limites entre ces différents régimes dépendent du liquide (solvant
pur, fondu ou solution de polymère) en contact avec la paroi, de la longueur des chaînes
greffées (et éventuellement libres en solution) et de la densité de greffage.

Nous décrivons par la suite quelques conformations de chaînes greffées suivant la nature
du fluide en contact avec la couche. Nous distinguons les conformations en statique, c’est-
à-dire sans écoulement, des conformations sous cisaillement.

1.4.3.1 Conformations sans écoulement

Dans cette section, nous considérons une couche greffée de polymère, de degré de
polymérisation N et de densité de greffage Σ. Cette couche peut être en contact avec un
bon solvant, un polymère fondu ou une solution de polymère. Entre autres paramètres, la
nature du fluide avec lequel la couche greffée est en contact détermine les conformations
qu’adoptent les chaînes greffées. Nous détaillons ici ces trois cas, sans écoulement du fluide.

Ces paragraphes sont un peu techniques et servent essentiellement à présenter la di-
versité des structures des interfaces solide / polymères liquides.
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Couche greffée en contact avec un bon solvant Mise en contact avec un bon
solvant, les chaînes d’une couche greffée tendent à gonfler. Milner et al. [29] ont modélisé
le profil de ces couches gonflées par une approche en champ moyen : ils prédisent un profil
de fraction volumique φ(z) parabolique, où z est la distance à la paroi. Marzolin et al. ont
caractérisé par réflectivité de neutrons ce profil de fraction volumique pour des chaînes
greffées de PDMS hydrogénées dans du toluène deutéré [26]. La figure 1.8, extraite de
Marzolin et al. [26], présente le profil de fraction volumique φ en fonction de la distance
à la paroi z pour la couche greffée gonflée par le solvant. Les pointillés correspondent au
profil issu des ajustements de courbe des données de réflectivité de neutrons. La ligne
pleine correspond au profil parabolique théorique prédit par Milner et al., en très bon
accord avec les données expérimentales.

z [nm]

Couche greffée de PDMS-H
dans du toluène D

,

,

,

,

,

Figure 1.8 – Profil de fraction volumique φ en fonction de la distance à la paroi z pour
une couche greffée de PDMS hydrogéné de masse molaire 60 kg · mol−1 gonflée par du
toluène deutéré. Les pointillés correspondent au profil issu des ajustements de courbe des
données de réflectivité de neutrons. Pour l’ajustement de ce profil, l’excès de surface, me-
suré indépendamment, est fixé. La ligne pleine correspond au profil parabolique théorique
prédit par Milner et al. [29]. Figure extraite de Marzolin et al. [26].

Couche greffée en contact avec un polymère fondu Mise en contact avec un
polymère fondu de degré de polymérisation P , la conformation d’une couche greffée de
polymère de degré de polymérisation N et de densité de greffage Σ dépend de P , N et
Σ. Les interactions subies par les chaînes greffées peuvent être dues aux autres chaînes
greffées ou aux chaînes libres du fondu. De cette complexité résultent de nombreux régimes
de conformation pour les chaînes greffées. De Gennes [30] puis Aubouy et al. [31] ont établi
un diagramme théorique de ces conformations des chaînes greffées en fonction de Σ, P et
N . La figure 1.9 présente ce diagramme de conformations.

Nous ne décrirons pas ici les limites de ce diagramme. Notons simplement que les
régions ¬ et  correspondent au régime champignon, la région ¯ correspond au régime
de recouvrement et les régions ® et ° correspondent au régime de brosse.

Ce diagramme théorique a été partiellement confirmé expérimentalement, notamment
par des expériences de réflectivité de neutrons [32–35]. Nous utiliserons par la suite ce
diagramme pour prévoir la conformation des chaînes greffées pour nos échantillons.

Couche greffée en contact avec une solution de polymère Considérons mainte-
nant des chaînes greffées de degré de polymérisation N et de densité de greffage Σ en
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Figure 1.9 – Diagramme de conformations des chaînes greffées de degré de polymérisation
N et de densité de greffage Σ en contact avec un fondu de même nature chimique et de
degré de polymérisation P . Les régions ¬ et  correspondent au régime champignon. La
région ¯ correspond au régime de recouvrement. Enfin les régions ® et ° correspondent
au régime de brosse. Figure adaptée de Aubouy et al. [31].

contact avec une solution de polymère de nature chimique identique, de degré de polymé-
risation P et de fraction volumique φ. La fraction volumique de la solution de polymère
contrôle ici le couplage entre les chaînes libres et les chaînes greffées. Les chaînes greffées
sont gonflées par un bon solvant. Cependant, les chaînes greffées ne sont pas toujours
interpénétrées avec les chaînes libres.

De manière analogue au problème d’une couche greffée en contact avec un polymère
fondu, de Gennes a établi le diagramme de conformations que décrivent les chaînes greffées
[30], en fonction de Σ et φ. Il est nécessaire de distinguer le cas où les chaînes libres sont
plus longues que les chaînes greffées (P > N) de celui où les chaînes greffées sont plus
longues (N1/2 < P < N). Les deux diagrammes de conformations sont présentés sur la
figure 1.10. De même que pour le diagramme pour le polymère fondu, nous ne décrivons
pas le détail de ces diagrammes.

Du fait du grand nombre de paramètres en jeu, ils n’ont été que très partiellement ex-
plorés expérimentalement. Nous citons ici quelques expériences de réflectivité de neutrons
qui se sont attachées à sonder ce diagramme [37–39]. Ainsi, Lee et al. ont mesuré les profils
de fraction volumique pour des couches greffées de PS en contact avec des solutions de PS
dans du benzoate d’éthyle [39]. Dans une cuve de Langmuir, une monocouche de copoly-
mère di bloc PDMS-PS est déposée à la surface d’une solution de PS dans du benzoate
d’éthyle. La monocouche de copolymère se comporte comme une couche greffée. La figure
1.11, extraite de Lee et al. [39], présente les profils de fraction volumique φ en fonction
de la distance z à la paroi pour des chaînes greffées de PS en contact avec une solution
de PS de masse molaire différente dans du benzoate d’éthyle. Le système correspond au
régime  sur le diagramme présenté dans la figure 1.10 (a).
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Figure 1.10 – Diagramme de conformations des chaînes greffées de degré de polyméri-
sation N et de densité de greffage Σ en contact avec une solution de polymère de nature
chimique identique, de degré de polymérisation P et de fraction volumique φ. (a) Pour
P > N . (b) Pour N1/2 < P < N . Les chaînes libres sont interpénétrées avec les chaînes
greffées dans les régimes ®, ¯, ², ³ et ´. Figure adaptée de la thèse de Hénot [36].
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Figure 1.11 – Profils de fraction volumique φ en fonction de la distance z à la paroi pour
des chaînes greffées de PS de 170 kg · mol−1 de densité de greffage Σ ∼ 0, 04 en contact
avec une solution de PS de 400 kg · mol−1 à φ = 0, 06 dans du benzoate d’éthyle. Ceci
correspond au régime . Les profils en pointillés sont calculés par SCFT. Figure extraite
de Lee et al. [39].

Les profils théoriques ont été calculés à l’aide de la théorie en champ auto cohérent
(SCFT) développée par Milner et al. [29] et Zhulina et al. [40, 41]. En jouant sur la deu-
tération soit des chaînes greffées soit des chaînes en solution, Lee et al. ont mesuré les
profils de fraction volumique des chaînes greffées et des chaînes libres. Il apparaît claire-
ment que ces chaînes sont interpénétrées, ce qui n’était pas attendu par les prédictions
de de Gennes. De plus, les chaînes libres se rapprochent plus de l’interface que ce que
prédit la SCFT. Ceci montre la limite du modèle de de Gennes, mais aussi de la théorie
en champ auto cohérent, qui ne prennent pas en compte la polydispersité des chaînes, ni
les fluctuations.

1.4.3.2 Conformations sous cisaillement

Les diagrammes de conformations établis par de Gennes [30] et Aubouy [31] décrivent
l’équilibre entre un fondu (ou une solution de polymère) statique, sans écoulement, et une
couche greffée. La mise en écoulement du fluide peut affecter profondément la conforma-
tion des chaînes greffées en ajoutant des forces de frottement entre les chaînes greffées et
libres.

Couche greffée en contact avec un polymère fondu Chennevière et al. ont mesuré
par réflectivité de neutrons les profils de fraction volumique en fonction de la distance à
la paroi solide pour des brosses de polystyrène hydrogéné cisaillées par des fondus de
polystyrène deutéré [42]. La figure 1.12, adaptée de Chennevière et al. [42], présente le
profil de fraction volumique φ en fonction de la distance z à la paroi pour une brosse de
PS cisaillé par un fondu de PS de masses molaires différentes. L’échantillon est ensuite
recuit 7 h à 140 ◦C et le profil φ(z) mesuré (en rouge sur la figure 1.12) correspond au
profil d’équilibre statique.

D’après les masses molaires utilisées et la densité de greffage de l’échantillon, les chaînes
greffées non cisaillées sont dans le régime de recouvrement ¯ du diagramme présenté sur
la figure 1.9. Le profil de fraction volumique des chaînes greffées du recuit présente un
maximum pour φ ∼ 0, 85. Les chaînes du fondu sont interpénétrées avec les chaînes
greffées (le profil des chaînes libres, non mesuré ici, peut être approximé par φlibres(z) ∼
1− φ(z)). Après cisaillement, l’extension des chaînes greffées diminue de presque 50Å et
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Figure 1.12 – Profil de fraction volumique φ en fonction de la distance z à la paroi pour
une brosse de PS de masse molaireMn = 250 kg ·mol−1 de densité de greffage Σ = 0, 0079
cisaillé par un fondu de PS de masse molaire Mn = 327 kg · mol−1. Après cisaillement,
l’échantillon est recuit 7 h à 140◦C. φ(z) pour le recuit est représenté en rouge. Figure
adaptée de Chennevière et al. [42].

la fraction volumique est égale à 1 sur 6 nm. Ceci indique une expulsion des chaînes du
fondu des chaînes greffées. Ainsi, la conformation de chaînes greffées varie sous l’effet de
leur cisaillement par un fondu.

Couche greffée en contact avec une solution de polymère Il existe peu d’ob-
servations directes de changement de conformation des chaînes greffées cisaillées par une
solution de polymère. Korolkovas et al. ont bien mesuré par réflectivité de neutrons le
profil de concentration de chaînes de PS hydrogéné greffées, cisaillées par une solution de
PS deutéré dans le diéthylphtalate (DEP) [43]. La figure 1.13, extraite de Korolkovas et
al. [43], présente le profil de fraction volumique φ en fonction de la distance à la paroi z
pour une couche greffée de PS cisaillée par une solution de PS dans le DEP.

Statique
Cisaillement

,

,

,

,

,

,

Figure 1.13 – Profil de fraction volumique φ en fonction de la distance à la paroi z pour
une couche greffée de PS hydrogénés de masse molaire 218 kg · mol−1 et de densité de
greffage Σ = 0, 016 cisaillée par une solution de PS deutéré de masse molaire 627 kg·mol−1

dans le DEP à φ = 0, 3 Figure extraite de Korolkovas et al. [43].
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Ils ont observé un changement de conformation des chaînes greffées lorsque la solution
de polymère est cisaillée à un taux de cisaillement γ̇ égal à deux fois l’inverse du temps de
reptation de la solution (soit pour un nombre de Weissenberg Wi = 2). Ce changement
est néanmoins faible et une étude plus approfondie, explorant en particulier le rôle de
la fraction volumique et des masses molaires mises en jeu, est nécessaire pour conclure
quant à l’influence du cisaillement de solution de polymère sur la conformation des chaînes
greffées.

1.4.4 Conclusion
Dans cette section, nous avons constaté la complexité de la structure d’une interface

solide / polymère liquide. Nous avons décrit quelques modélisations de ces structures, pour
des couches déplétées comme pour des couches adsorbées ou greffées. Nous avons choisi
quelques exemples d’observations directes de cette structure pour différents polymères
liquides en contact avec ces couches. Enfin, nous avons souligné que l’écoulement du
liquide affecte la structure de l’interface. Néanmoins, cet effet reste marginalement étudié
dans la littérature du fait de la difficulté des expériences, notamment en réflectivité de
neutrons.

Les propriétés de volume des polymères et la structure de l’interface solide / polymères
liquides étant rappelées, nous pouvons maintenant nous intéresser au cœur du travail
présenté dans ce manuscrit : le frottement de polymères liquides sur une paroi solide.

1.5 Frottement de liquide : hypothèse de Navier
L’étude des écoulements de liquides nécessite la résolution d’une des plus célèbres

équations de la mécanique des fluides : l’équation de Navier-Stokes. Pour fermer entiè-
rement le problème, il est nécessaire d’imposer des conditions aux limites. L’hypothèse
couramment admise est que le fluide ne glisse pas sur les parois, c’est-à-dire que la vitesse
relative du fluide par rapport aux parois V est nulle.

En 1823, Navier a proposé la possibilité d’une condition limite à la paroi plus générale.
Il est parti du constat que dans le volume, les fluides perdent de l’énergie cinétique par
frottement entre deux couches de liquide adjacentes. De même, les liquides doivent perdre
de l’énergie cinétique par frottement des molécules sur la paroi solide. Dans un écoule-
ment de cisaillement simple, la dissipation d’énergie dans le volume est quantifiée par la
viscosité η, définie dans les fluides incompressibles comme le rapport entre la contrainte
de cisaillement σvisqueux(z) et le taux de cisaillement :

σvisqueux(z) = η
dv
dz

∣∣∣∣
z

(1.46)

Avec une hypothèse de réponse linéaire analogue, Navier suppose une relation linéaire
entre la contrainte de cisaillement à la paroi σfluide/solide et la vitesse de glissement V [44] :

σfluide/solide = kV (1.47)

k est appelé coefficient de frottement interfacial ou coefficient de Navier.
Pour quantifier le glissement d’un liquide, une autre grandeur caractéristique est sou-

vent utilisée : la longueur de glissement b, distance à la paroi pour laquelle l’extrapo-
lation du profil de vitesse s’annule (voir figure 1.14) :
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b = V
/dv

dz

∣∣∣∣
z=0

(1.48)
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Figure 1.14 – Définition de la longueur de glissement b comme la longueur dans le solide
pour laquelle l’extrapolation du profil de vitesse v(z) s’annule.

À la paroi, en z = 0, la contrainte de cisaillement est continue. En combinant les
équations (1.46), (1.47) et la définition de la longueur de glissement (1.48), b peut être
écrite comme :

b = η

k
(1.49)

La longueur de glissement dépend donc de la viscosité du fluide, caractéristique du
fluide, et du coefficient de frottement interfacial, caractéristique du fluide et du solide. La
longueur de glissement est donc le rapport entre les dissipations d’énergie dans le volume
du liquide et à l’interface solide / liquide.

La longueur de glissement pour les liquides simple est en général petite. Le glissement
n’a alors qu’un effet négligeable dans les écoulements dont la taille caractéristique est
supérieure au micromètre. C’est pourquoi la condition limite à la paroi solide généralement
admise pour un liquide simple est une condition de non-glissement.

Néanmoins, le glissement des liquides simples peut être mesuré précisément. Ainsi, en
jouant sur la nature chimique des surfaces pour amplifier leur hydrophobicité, Cottin-
Bizonne et al. ont mesuré des longueurs de glissement de l’ordre d’une quinzaine de
nanomètres pour de l’eau s’écoulant sur une surface d’octadécyltrichlorosilane (OTS) [45].
En travaillant sur le glissement de l’hexadécane sur le même type de surface lisse (OTS),
Pit et al. ont même mesuré des longueurs de glissement de l’ordre de la centaine de
nanomètres [46]. De plus, en texturant les surfaces, le frottement des liquides simples peut
encore être diminué. Ainsi, pour de l’eau s’écoulant sur une forêt de nanotubes de carbone,
Joseph et al. ont mesuré des longueurs de glissement de l’ordre du micromètre [47]. Ou et
al. ont même mesuré b ∼ 7, 5µm pour de l’eau s’écoulant sur une surface microtexturée
silanisée [48]. Il est alors nécessaire de prendre en compte le glissement du liquide dans
les équations de l’écoulement du fluide. Ce glissement peut alors être défini comme un
glissement apparent.

1.6 Frottement de polymère fondu
Si la longueur de glissement pour des liquides simples est généralement de l’ordre du

nanomètre, elle peut atteindre plusieurs micromètres voire des millimètres pour des poly-

28



1.6. Frottement de polymère fondu

mères fondus. Le glissement affecte alors les écoulements de polymères fondus à l’échelle
macroscopique.

Les effets de glissement sont particulièrement visibles lors de l’extrusion des polymères.
Cette technique consiste à faire couler à l’aide d’une vis sans fin les polymères fondus à
travers des buses cylindriques ou planes dans le but de mettre en forme les matériaux
plastiques. Lors de ce processus, il est possible d’observer des instabilités d’écoulement
suivant le taux de cisaillement de l’écoulement. La figure 1.15, extraite de Denn [49],
regroupe une série de photographies d’extrudats de polyéthylène de faible densité, en
sortie de buse, pour des taux de cisaillement croissants. Plusieurs régimes d’écoulement y
sont visibles. Pour de faibles taux de cisaillement, l’extrudat est lisse, l’écoulement stable
(voir (a)). Passé un taux de cisaillement critique, l’écoulement présente une distorsion
périodique de faible amplitude. L’extrudat présente alors des rides à sa surface (voir (b)) :
cet effet est appelé peau de requin. Si le taux de cisaillement croît encore, l’écoulement
devient instable et l’extrudat alterne les segments lisses et peau de requin (voir (c)). Ce
régime est attribué à un effet de stick slip des polymères [50]. Enfin pour des taux de
cisaillement importants, l’extrudat est relativement lisse, mais l’écoulement est oscillant.
Ce régime est attribué au glissement des polymères sur la paroi de la buse [50].

a. stable b. peau de requin c. stick slip d. oscillant

Figure 1.15 – Photographies d’extrudats de polyéthylène de faible densité pour des taux
de cisaillement croissants. (a) Régime stable, (b) effet peau de requin, (c) stick slip et (d)
régime oscillant. Figure extraite de Denn [49].

Il est clair que le glissement des fondus aide les instabilités d’extrusion à se propager :
ainsi, El Kissi et al. ont directement observé un glissement macroscopique à la paroi de
la buse, simultanément à l’entrée dans le régime oscillant [50]. Cependant, il n’y a pas de
preuve directe que le glissement est à l’origine de l’effet peau de requin [49]. Les industriels
cherchent à éviter ces instabilités qui affectent les propriétés mécaniques des matériaux.

1.6.1 Méthodes de mesure de glissement
Caractériser le glissement à la paroi d’un liquide en écoulement est donc délicat. En

effet, il s’agit soit de mesurer directement la vitesse du fluide au voisinage immédiat
de la paroi, soit d’en rechercher la signature sur des caractéristiques plus globales de
l’écoulement. Il est ainsi nécessaire de disposer de différentes techniques de mesure, afin de
choisir la technique dont la résolution expérimentale est adaptée à la gamme de longueurs
de glissement à mesurer. Nous détaillons ici quelques techniques expérimentales de mesure
de b.
— Perte de charge : cette méthode consiste à mesurer la relation entre le débit de

l’écoulement et la pression dans un microcanal (ou une buse). À partir des équa-
tions de l’hydrodynamique, il est possible de remonter aux vitesse et longueur de
glissement. Kalika et al. ont ainsi mesuré des vitesses de glissement de l’ordre du
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cm ·s−1 pour des fondus de polyéthylènes en écoulement dans des buses en acier [51].
Cette mesure part de l’observation de phénomènes macroscopiques et n’est pas très
adaptée pour comprendre les mécanismes moléculaires mis en jeu dans le frottement
des liquides.

— Appareil de force de surface dynamique : pour mesurer de petites longueurs
de glissement, un appareil de force de surface dynamique est adapté. Lors de la
compression oscillante du liquide entre deux surfaces, la relation entre la force et
la vitesse de compression est mesurée. La longueur de glissement peut alors être
déduite des équations de l’hydrodynamique. Cottin-Bizonne et al. ont ainsi mesuré
des longueurs de glissement de l’ordre de la dizaine de nanomètres pour de l’eau
s’écoulant sur une surface d’OTS [45].

— Suivi de particule : des traceurs sont introduits dans le liquide à étudier. Le pro-
fil de vitesse près de la paroi solide est mesuré en suivant les trajectoires de ces
particules. La longueur de glissement est déduite de l’extrapolation de ce profil.
Joseph et al. ont ainsi mesuré b ∼ 1µm pour de l’eau s’écoulant sur des surfaces
super-hydrophobes constituées d’une forêt de nanotubes de carbones, par suivi vé-
locimétrique de microparticules [47]. Une difficulté réside dans la perturbation que
ces traceurs peuvent induire dans l’écoulement, et, lorsque la taille de ces particules
est diminuée vers les échelles nanométriques, dans la prise en compte correcte de
leur diffusion brownienne.

— Suivi de motifs photoblanchis : des polymères fluorescents et photoblanchis-
sables sont introduits dans le polymère liquide. Les polymères marqués sont de
même nature chimique que les polymères dont la longueur de glissement doit être
mesurée : ceci minimise les problèmes de diffusion brownienne proche de la paroi.
Néanmoins, des problèmes de ségrégation de polymère peuvent apparaître. Un motif
est photoblanchi dans le liquide et la mesure du déplacement de ce motif lors de
l’écoulement du fluide permet de mesurer directement la longueur de glissement. Le
motif peut être photoblanchi en volume ou en ondes évanescentes. La mesure est
donc précise et locale. Migler et al. ont ainsi utilisé les deux méthodes de photo-
blanchiment pour mesurer des longueurs de glissement de PDMS sur des surfaces
silanisées sur de l’ordre de 100 nm en ondes évanescentes et 10µm en photoblanchi-
ment de volume, selon la gamme de taux de cisaillement sondée [52].

— Dynamique de démouillage : un film de polymère est chauffé au-dessus de sa
température de transition vitreuse. Des trous, liés au démouillage du film, se forment.
L’analyse des profils des trous permet de mesurer indirectement la longueur de
glissement du polymère liquide. En changeant la température du film, différentes
gammes de taux de cisaillement peuvent être sondées. Bäumchen et al. ont ainsi
mesuré des longueurs de glissement de PS sur une surface fluorée entre 100 nm et
100µm selon la masse molaire du polymère [53].

Chaque méthode présente des avantages et désavantages et doit être choisie en fonction
de la mesure à effectuer. Remarquons que certaines méthodes sont plus macroscopiques,
quand les autres sont vraiment locales et donc adaptées à la compréhension des méca-
nismes moléculaires mis en jeu lors du frottement de liquides.

Maintenant que nous avons détaillé une liste non exhaustive de méthodes de mesure
de glissement, nous décrivons différentes propriétés de frottement des fondus.
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1.6. Frottement de polymère fondu

1.6.2 Transition de glissement
Comme nous l’avons écrit dans la section 1.5, le coefficient de frottement interfacial

k dépend des surfaces sur lesquelles les polymères fondus s’écoulent. Nous avons vu que
des surfaces texturées permettaient d’augmenter le glissement des liquides simples. Au
contraire, la décoration des surfaces par des chaînes de polymères entraîne la diminution
du glissement des fondus. Une transition de glissement est observée [52].

Durliat et al. ont étudié cette transition de glissement pour des fondus de polydi-
méthylsiloxane (PDMS) de différentes masses molaires en écoulement sur des brosses de
PDMS de masses molaires et de densités de greffage variables. La figure 1.16, extraite
de Durliat et al. [54], présente un résultat typique : (a) la longueur de glissement b en
fonction de la vitesse de glissement V et (b) la vitesse de glissement en fonction du taux
de cisaillement du fluide γ̇.
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Figure 1.16 – Mise en évidence d’une transition de glissement pour un fondu de PDMS
de masse molaire Mn = 970 kg ·mol−1 en écoulement sur une brosse de PDMS de masse
molaire Mn = 96 kg · mol−1 et de densité de greffage Σ = 0, 0055. (a) Longueur de
glissement b en fonction de la vitesse de glissement V . (b) Vitesse de glissement V en
fonction du taux de cisaillement γ̇. Figure extraite de Durliat et al. [54].

Trois régimes de glissement y sont visibles :
• Pour V < V ∗ ou γ̇ < γ̇∗ : la longueur de glissement est constante, égale à b0. La vi-

tesse de glissement augmente linéairement avec le taux de cisaillement. Le régime est
dit de faible glissement, car b0 est petit, de l’ordre d’une fraction de micromètre.
• Pour V ∗ < V < V ∗∗ ou γ̇ = γ̇∗ : la longueur de glissement augmente linéairement

avec la vitesse de glissement. Le taux de cisaillement est constant, égal à γ̇∗. La
contrainte de cisaillement, proportionnelle au taux de cisaillement, est donc elle
aussi constante, égale à σ∗. L’hypothèse de Navier d’une réponse linéaire du fluide
à la paroi n’est plus vérifiée. Ce régime est appelé régime marginal.
• Pour V > V ∗∗ ou γ̇ > γ̇∗ : la longueur de glissement est à nouveau indépendante de

la vitesse de glissement, égale à b∞. La vitesse de glissement augmente linéairement
avec le taux de cisaillement. La contrainte de cisaillement augmente donc elle aussi
linéairement avec la vitesse de glissement. L’hypothèse de Navier est vérifiée. Ce
régime de glissement correspond à un régime de grandes vitesses de glissement.
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De Gennes, Brochard puis Adjari et Gay ont modélisé cette transition de glissement
[55–57]. Ce modèle, appelé par la suite modèle de Brochard, s’intéresse au glissement d’un
polymère fondu sur une surface greffée pour des régimes de faible densité de greffage où les
chaînes greffées agissent indépendamment les unes des autres sur la force de frottement.
Les degrés de polymérisation du fondu en écoulement P et du polymère greffé N , ainsi
que la densité de greffage Σ, sont des paramètres clés de ce modèle. Nous n’entrons pas
dans les détails de ce modèle, bien résumés dans les thèses de Chennevière [58] et Hénot
[36]. Nous noterons cependant que des lois d’échelles sont proposées pour les grandeurs
caractéristiques de la transition, à savoir V ∗, σ∗, V ∗∗, b0 et b∞, et qu’elles dépendent de
P , N et Σ. Nous décrivons simplement les mécanismes moléculaires mis en jeu lors de la
transition de glissement.

La figure 1.17, extraite de la thèse de Hénot [36], schématise les déformations subies
par les chaînes greffées cisaillées par un fondu, en fonction de la vitesse de glissement
V . Dans le régime de faible glissement, les chaînes du fondu sont enchevêtrées avec les
chaînes greffées (voir 1.17 (a)). Le frottement sur une chaîne greffée est important du fait
de ces enchevêtrements. Globalement, le nombre de chaînes de fondu en frottement sur
une chaîne greffée reste constant. La longueur glissement est donc elle aussi constante.
Dans le régime de grandes vitesses de glissement, les chaînes du fondu n’ont pas le temps
de relaxer, les enchevêtrements ne peuvent pas se renouveler (voir 1.17 (c)). Il y a peu de
frottement entre les chaînes greffées et les chaînes du fondu. Puisque les chaînes greffées
n’influencent pas ce dernier régime, le régime est dit idéal et peut être comparé à
ce qui est attendu pour des surfaces non décorées. La longueur de glissement atteinte
dans ce régime suit l’équation (1.49) : b = η

k
[59]. Enfin, dans le régime marginal, la

contrainte de cisaillement est suffisamment grande pour étirer les chaînes greffées. Ces
dernières prennent la forme d’une « tige »étirée et leur extrémité celle d’une « fleur ». La
tige n’est que peu enchevêtrée avec le fondu, et la force de frottement y est donc faible.
Cependant, les extrémités restent enchevêtrées avec le fondu, et la force de frottement y
reste importante.

V < V* V* < V <V**

V

V** <  V

b

V V

b

a. b. c.

Figure 1.17 – Déformation d’une chaîne greffée en contact avec un fondu sous l’effet
du cisaillement. Trois régimes de glissement apparaissent en fonction de la vitesse de
glissement V : (a) à faible vitesse (V < V ∗), la chaîne greffée est complètement enchevêtrée
avec le fondu. Ce régime est appelé régime de faible glissement. (b) Pour V ∗ < V < V ∗∗),
la chaîne greffée s’étire. Le bout de la chaîne prend la forme d’une fleur enchevêtrée dont
la taille dépend de V . On parle de régime marginal. (c) Pour V > V ∗∗, la chaîne greffée
est complètement désenchevêtrée du fondu et le frottement est faible. C’est le régime de
de grandes vitesses de glissement. Figure extraite de la thèse de Hénot [36].
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1.6. Frottement de polymère fondu

Les prédictions de ce modèle sont en bon accord avec des séries de résultats expérimen-
taux. Nous présentons ici quelques-uns de ces résultats. Massey et al. [60] ont exploré la
dépendance du modèle de Brochard en masses molaires du fondu et des chaînes adsorbées
et Durliat et al. celle en densité de greffage Σ [54]. Dans leur étude sur des chaînes adsor-
bées et non greffées, Massey et al. ont observé une transition de glissement, mais à γ̇ non
constant. Cette transition moins abrupte est expliquée par le fait qu’une couche adsorbée
est comparable à une brosse polydisperse, ce qui étale les transitions. La figure 1.18 (a),
extraite de Massey et al. [60], présente un résultat typique de vitesse de glissement V en
fonction du taux de cisaillement γ̇ pour un fondu de PDMS en écoulement sur une couche
adsorbée de PDMS. Mhetar et al. ont également étudié l’influence de la masse molaire
des chaînes de polybutadiène en écoulement sur des surfaces de silice nue [61], avec des
résultats similaires à ceux de Massey et al., en accord avec le modèle de Brochard.
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Figure 1.18 – (a) Vitesse de glissement V en fonction du taux de cisaillement γ̇ pour
un fondu de PDMS de masse molaire Mn = 970 kg ·mol−1 en écoulement sur une couche
adsorbée de PDMS de masse molaire Mn = 321 kg ·mol−1. Figure extraite de Massey et
al. [60].(b) Taux de cisaillement apparent γ̇app en fonction de la contrainte à la paroi σ
pour un fondu de polyéthylène de masse molaire Mw = 316, 6 kg · mol−1 en écoulement
sur de l’acier pour différentes températures T . Figure extraite de Wang et al. [62].

Enfin, Wang et al. se sont intéressés à l’effet de la température sur la transition de
glissement [62] de polyéthylène en écoulement sur de l’acier. La figure 1.18 (b) présente
le taux de cisaillement apparent γ̇app en fonction de la contrainte à la paroi σ pour des
températures comprises entre 180 ◦C et 260 ◦C. Une transition de glissement est visible.
La contrainte de cisaillement d’entrée en régime marginal σ∗ dépend linéairement de la
température, comme attendu dans le modèle de Brochard.

1.6.3 Glissement idéal : effet de la masse molaire du fondu
Nous avons vu que la transition de glissement pour les polymères fondus est dépendante

de la masse molaire du fondu. Une question légitime qui se pose est de savoir si la longueur
de glissement en régime de glissement idéal dépend elle aussi de la masse molaire du
polymère.

Dans ce régime, d’après l’hypothèse de Navier, la longueur de glissement est pro-
portionnelle à la viscosité η du fondu et inversement proportionnelle au coefficient de
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frottement interfacial k (voir éq. (1.49)). Nous avons vu dans la section 1.2 que la vis-
cosité des polymères fondus dépend fortement de la masse molaire des chaînes. Sur une
surface idéale, c’est-à-dire non adsorbante, de Gennes a proposé que le coefficient de frot-
tement interfacial ne doit pas dépendre du degré de polymérisation du polymère [59].
Ainsi, un fluide de monomères aura le même coefficient de frottement interfacial qu’un
polymère constitué du même monomère. De cette hypothèse forte, il est possible de dé-
duire la dépendance de la longueur de glissement d’un fondu en fonction de son degré de
polymérisation. Pour P > Ne, il vient :

b∞ = bmonomère
P 3

N2
e

(1.50)

où bmonomère est la longueur de glissement d’un fluide de monomère. Si l’hypothèse de de
Gennes est valide, l’équation (1.50) devrait aussi être vérifiée sur des surfaces décorées de
chaînes greffées dans le régime de grande vitesse de glissement. En effet, dans ce régime,
les chaînes du fondu frottent peu avec les chaînes greffées.

Plusieurs équipes se sont attachées à vérifier l’hypothèse de de Gennes, combinée à
l’hypothèse de Navier [63–65]. Nous focalisons notre discussion sur deux de ces études.
Bäumchen et al. ont mesuré la longueur de glissement de fondu de polystyrène de diffé-
rentes masses molaires en écoulement sur une surface fluorée (AF 1600) [64]. Ils ont étudié
le démouillage de film de PS sur cette surface pour remonter à une mesure de b, par un ac-
cès indirect. Comme la température de transition vitreuse d’un fondu dépend de sa masse
molaire, cette technique de mesure b nécessite de changer la température de travail. Nous
reviendrons sur cette remarque dans la section 1.6.4. La figure 1.19 (a), extraite de Bäum-
chen et al. [64], présente la longueur de glissement b en fonction de la masse molaire Mw
du fondu de PS en écoulement sur une surface fluorée. Pour Mw > Mc = 37 kg · mol−1,
b augmente comme le cube de la masse molaire Mw, en bon accord avec les hypothèses
de Navier et de Gennes. Pour Mw < Mc, b semble indépendant Mw. Cette valeur Mc est
très proche de la valeur critique pour laquelle les effets d’enchevêtrement apparaissent
sur la viscosité (Mc = 35 kg · mol−1 d’après [4]). Par ailleurs, en faisant l’hypothèse que
bmonomère ∼ a, les auteurs superposent, sans paramètre ajustable, la prédiction du modèle
de de Gennes (en pointillés sur la figure 1.19 (a)) à leurs données : la tendance est correcte,
mais la courbe prédite est décalée. Un ajustement de courbe permet de trouver un bon
accord entre les données et le modèle pour Ne = 517 soit 5 fois plus que la valeur tabu-
lée [4]. Les auteurs attribuent donc le glissement observé à un effet de désenchevêtrement
plus qu’à un effet de viscosité. Proche de la paroi solide, le fondu serait moins enchevêtré
que dans le volume. Néanmoins, à notre connaissance, aucune observation directe de ce
désenchevêtrement n’a été faite. La question de la structure réelle de cette interface reste
ouverte.

Hénot et al. se sont intéressés au glissement idéal de fondu de PDMS sur des surfaces
greffées de PDMS court afin d’éviter les enchevêtrements avec les chaînes de volume.
Les mesures ont été réalisées par une méthode de vélocimétrie, en suivant l’écoulement
d’un motif photoblanchi. Cette technique permet une mesure directe de la longueur de
glissement b, à température fixe. Néanmoins, cette méthode ne permet pas de mesurer
des longueurs de glissement inférieures au micromètre. La figure 1.19 (b), extraite de la
thèse de Hénot [36], présente la longueur de glissement b pour trois fondus de longues
chaînes de PDMS en écoulement sur une brosse dense de chaînes courtes de PDMS. Les
mesures ont été réalisées à température fixe (ambiante) pour l’ensemble des fondus, mais
la gamme de taux de cisaillement des fluides se trouve dans le régime rhéofluidifiant
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Figure 1.19 – (a) Longueur de glissement b en fonction de la masse molaire Mw du
fondu de polystyrène en écoulement sur une surface fluorée (AF 1600). Figure extraite de
Bäumchen et al. [64]. (b) Longueur de glissement b en fonction de la viscosité du fondu de
PDMS en écoulement sur une couche greffée de PDMS de masse molaireMn = 2 kg ·mol−1

de densité de greffage Σ = 0, 33. Figure extraire de Hénot et al. [36].

respectif de chaque fondu. La viscosité des fondus varie alors avec le taux de cisaillement
imposé au fluide. Sur une décade en viscosité, Hénot a vérifié la proportionnalité de b
avec η, validant ainsi l’hypothèse de de Gennes sur des surfaces greffées, mais à taux de
cisaillement tels que les chaînes greffées soient étirées et non enchevêtrées avec un fondu.
De plus, cette technique permet de mesurer le coefficient interfacial k puisque b et η sont
mesurés indépendamment. Ainsi, Hénot et al. ont mesuré k = (10± 3).107 kg ·m−2 · s−1.
Suivant l’hypothèse de de Gennes que le frottement est principalement dû au frottement
entre les monomères [57, 66], le coefficient de frottement s’exprime comme k ∼ ζ1

a2 , avec
ζ1 coefficient de frottement entre monomères et a la longueur de Kuhn. Pour le PDMS,
a ∼ 0, 5 nm et ζ1 ∼ 9.10−12 N · s ·m−1 [67,68], ce qui mène à k ∼ 3, 9.107 kg ·m−2 · s−1. La
mesure de k par Hénot et al. est donc cohérente avec cette valeur issue de l’hypothèse de
de Gennes.

1.6.4 Glissement idéal : effet de la température
Nous avons vu dans la section 1.6.2 que la transition de glissement des fondus est

influencée par la température. Nous souhaitons ici traiter de l’effet de la température dans
le régime de glissement idéal. Pour rappel, la longueur de glissement est égale au rapport
entre la viscosité du fluide et le coefficient de frottement interfacial. La viscosité d’un
polymère fondu diminue quand la température augmente. La dépendance de la longueur
de glissement avec la température dépend de celle du coefficient de frottement interfacial
avec la température, question qui est ouverte.

Quelques études se sont intéressées à faire varier la température lors des expériences
de glissement de fondu. Ainsi dans leur étude de la transition de glissement de fondu
de polyéthylène sur des buses d’acier, Wang et al. avaient remarqué que la longueur
de glissement b∞ semble indépendante de la température d’étude, dans la limite des
incertitudes de mesure [62] (voir figure 1.18 (b)). Par la suite, Wang et al. ont mené une
étude plus poussée sur l’effet de la température sur le glissement en régime de grandes
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vitesses de glissement [63] pour des fondus de polyéthylène (PE) de différentes masses
molaires. La figure 1.20 (a), extraite de Wang et al. [63], présente la longueur de glissement
b en fonction de la température T .
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Figure 1.20 – Longueur de glissement b en fonction de la température T . (a) Fondus
de polyéthylène de masses molaires comprises entre 131 et 317 kg ·mol−1 en écoulement
sur de l’acier. Figure extraite de Wang et al. [63]. (b) Fondu de PS de masse molaire
Mn = 13 kg ·mol−1 en écoulement sur des couches d’OTS, de DTS et d’AF 1600. Figure
extraite de Bäumchen et al. [69].

Pour Mn < 158 kg ·mol−1, la longueur de glissement est indépendante de la tempéra-
ture. Pour Mn > 226 kg ·mol−1, la longueur de glissement diminue avec la température.
Remarquons que pour Mn = 317 kg · mol−1, la diminution de b(T ) est en contradiction
avec les conclusions des mêmes auteurs pour la même masse molaire dans [62] : dans cette
dernière publication, les données étaient moins précises, puisque l’étude se concentrait sur
la transition de glissement et non sur le régime de glissement idéal. Les auteurs attribuent
cette dépendance de b(T ) avec Mn à la présence d’une mésophase qui introduirait une
orientation locale des chaînes de PE proche de la paroi. Puisque η(T ) est indépendant de
la masse molaire du fondu, la dépendance du coefficient de frottement k(T ) = η(T )

/
b(T )

semble elle aussi complexe, voire en désaccord avec l’hypothèse de de Gennes d’un coeffi-
cient de frottement interfacial k indépendant de P . Cette dernière hypothèse a pourtant
été vérifiée par Wang et al. lors de cette même étude.

Bäumchen et al ont également étudié l’influence de la surface sur la dépendance de la
longueur de glissement avec la température [69] en mesurant la dynamique de démouillage
de films de PS. La figure 1.20 (b) présente la longueur de glissement b en fonction de la
température T sur des couches d’OTS, de DTS et d’AF 1600, de nature chimique proche.
Sur le DTS, b(T ) est décroissant. Sur l’OTS, b(T ) est constant. Sur l’AF 1600, les mesures
sont trop bruitées pour définir une tendance claire. Remarquons que l’hypothèse de de
Gennes b ∝ P 3 n’a été vérifiée que sur cette dernière surface (voir section 1.6.3). b(T ), et
par conséquent k(T ), semblent dépendre de la nature chimique de la surface.

À notre connaissance, aucun modèle n’explique cette dépendance complexe de la lon-
gueur de glissement, et donc du coefficient de frottement interfacial, avec la température
pour un glissement idéal.

En revanche, de nombreux modèles complexes existent pour des glissements ne sui-
vant pas l’hypothèse de Navier d’une réponse linéaire du fluide à la paroi [70–73]. Ainsi,

36



1.6. Frottement de polymère fondu

Hatzikiriakos et al. ont mesuré à l’aide d’un rhéomètre la dépendance de la vitesse de
glissement V de fondus de polyéthylène en écoulement sur de l’acier [71]. La figure 1.21,
extraite de Hatzikiriakos et al. [71], présente la vitesse de glissement V en fonction de la
contrainte de cisaillement σ pour différentes températures pour un fondu de polyéthylène
en écoulement sur de l’acier.

, , , ,
[MPa]

V
 [c

m
.s-1

]

Figure 1.21 – Vitesse de glissement V en fonction de la contrainte de cisaillement σ pour
différentes températures pour un fondu de polyéthylène de masse molaire 177,8 kg ·mol−1

en écoulement sur de l’acier. Figure extraite de Hatzikiriakos et al. [71].

Remarquons la non-linéarité de V avec σ : l’hypothèse de Navier n’est pas vérifiée ici,
sans doute parce que l’étude s’éloigne du cadre du glissement idéal. Néanmoins, Hatziki-
riakos propose un modèle s’inspirant du modèle d’Eyring pour modéliser l’écoulement du
fondu proche de la paroi. Une réaction d’adsorption / désorption des chaînes est proposée,
avec une énergie d’activation ∆G0. Après calculs, les auteurs proposent une dépendance
complexe de la vitesse de glissement avec la contrainte de cisaillement :

V ∝ T exp
(
−∆G0

RT

)
sinh

[
E

RT

(
σ

σc
− 1

)]
(1.51)

où R est la constante des gaz parfaits et σc la contrainte de cisaillement critique pour
laquelle le travail d’adhésion est dépassé. E est l’énergie minimale que la contrainte à
l’interface doit dépasser pour que le glissement apparaisse. Les prédictions de ce modèle,
en lignes pleines sur la figure 1.21, sont en bon accord avec les résultats expérimentaux.
Seul le paramètre E a été laissé libre, les autres paramètres ayant été fixés à l’aide de
données de la littérature. Si ce modèle semble adapté aux expériences de Hatzikiriakos et
al., il ne semble pas correspondre aux expériences de Bäumchen où aucune adsorption du
polymère n’est observée.

Servantie et al. ont simulé numériquement des systèmes proches de ceux étudiés par
Bäumchen et al. Ils ont effectué des simulations de dynamique moléculaire sur des poly-
mères modélisés à l’aide d’un modèle en coarse grained [74]. L’attraction entre le fluide et
la surface est paramétrée par εs : plus εs est grand, plus la surface est attractive. Suivant
la valeur de εs, les auteurs observent soit la formation d’une zone de déplétion soit d’une
couche adsorbée. La viscosité proche de la paroi dépend alors de εs. Or cette viscosité varie
aussi avec la température. Comme η(εs) varie avec T et que la longueur de glissement b
est proportionnelle à η, ils ont tiré une dépendance pour la longueur de glissement b(T, εs)
en fonction de la température, pour différentes forces d’interaction avec la surface. Ces
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résultats sont présentés dans la figure 1.22.

b

Figure 1.22 – Calcul numérique de la longueur de glissement b en fonction de la tempé-
rature T pour différentes attractivités entre le fluide et la surface solide, paramétrées par
εs. Figure extraite de Servantie et al. [74].

Quel que soit εs, la longueur de glissement diminue avec la température. Quand T
se rapproche de la température de transition vitreuse, ici vers 0, 41ε où ε est l’énergie
associée au potentiel de Lennard-Jones pour une interaction monomère monomère, la
longueur de glissement semble diverger. Ces simulations semblent cohérentes avec les
résultats expérimentaux de Bäumchen et al. (voir figure 1.20 (b)). En effet, il est possible
que la gamme de température étudiée par Bäumchen pour une surface d’OTS ne soit pas
assez grande pour voir la décroissance de b(T ). Les simulations numériques de Servantie
et al. sont en accord avec un modèle de glissement à deux couches que nous présenterons
en détail dans la section 1.8.3.1. Cependant, aucune observation directe de l’interface n’a,
à notre connaissance, prouvé l’existence de cette couche adsorbée ou déplétée.

Même si l’accord entre ces simulations et les expériences de Bäumchen et al. est bon,
la question de l’origine même de la dépendance de la longueur de glissement avec la tem-
pérature reste ouverte. Notons également que des effets importants devraient apparaître
quand le fondu est proche de sa température de transition vitreuse.

1.6.5 Conclusion
Nous avons montré que le glissement de polymère fondu est très important comparé

à celui des liquides simples. Largement étudié dans la littérature, nous avons proposé
une brève revue des principales caractéristiques de ce glissement. Nous avons décrit les
effets macroscopiques entraînés par le frottement des polymères lors de leur extrusion.
Nous avons discuté d’une diminution de glissement à faible taux de cisaillement et nous
avons montré que cette transition de glissement est directement liée à la structure de
l’interface solide / polymère liquide. Enfin, nous nous sommes concentrés sur le régime
de fortes vitesses de glissement. À travers quelques exemples tirés de la littérature, nous
avons montré que l’influence de la masse molaire des chaînes sur le glissement d’un fondu
est globalement bien comprise. Le frottement de fondu est une quantité locale et est di-
rectement proportionnel au frottement d’un liquide de monomères. De ce résultat, nous
pouvons penser que les polymères liquides constituent un bon système d’étude pour com-
prendre les mécanismes de frottement de liquide simple, puisque la mesure du glissement
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de fondus est expérimentalement plus simple que celles de liquides simples. Néanmoins,
l’ensemble des mécanismes moléculaires mis en jeu lors du frottement de polymère fondu
n’est pas compris : ainsi la question de l’influence de la température sur le glissement sur
des surfaces idéales apparaît comme à la fois complexe et encore ouverte.

1.7 Frottement de gels et d’élastomères réticulés
Le gel présentant un comportement solide ou liquide suivant l’échelle à laquelle il est

étudié, l’étude du frottement d’un tel matériau pourrait permettre de faire le lien entre
les frottements solides et les frottements liquides. Nous nous intéressons ici au frottement
d’élastomères de PDMS réticulés, ainsi qu’au frottement de gels contenant du solvant.

1.7.1 Frottement d’élastomères réticulés
Commençons par expliquer qualitativement le frottement d’un élastomère. En contact

avec un élastomère réticulé, les chaînes d’une brosse de polymère et celles de l’élastomère
s’interpénètrent [75]. L’élastomère ne peut glisser sur la brosse que si les chaînes de cette
dernière s’en extraient. À faible vitesse de glissement, les chaînes de surface ont le temps de
se réinterpénétrer avec les chaînes de l’élastomère. Si la vitesse de glissement est grande, les
chaînes de surface et de l’élastomère ne sont plus interpénétrées et tout se passe comme
sur une surface idéale. Enfin, pour des vitesses intermédiaires, une transition entre ces
deux régimes est attendue.

Rubinstein et al. ont modélisé le frottement d’un élastomère sur des brosses de poly-
mère [76]. Ils ont mis en évidence plusieurs régimes de frottement dépendant notamment
de la vitesse de glissement V de l’élastomère et de la densité de greffage Σ de la brosse.
Le modèle développé est proche de celui de Brochard pour le glissement des polymères
fondus (voir section 1.6.2). Les différents régimes de frottement dépendent ici aussi de
l’étirement des chaînes greffées. Mais à la différence des fondus, la relaxation des chaînes
greffées se fait ici uniquement par rétractation de leur bras dans leur tube. Ce modèle
prédit entre autres une dépendance linéaire de la contrainte de cisaillement avec la vitesse
de frottement.

Expérimentalement, Casoli et al. ont étudié le frottement de lentilles de PDMS ré-
ticulées sur des brosses monomodales denses de chaînes de PDMS courtes (N < Ne),
des brosses bimodales composées de chaînes de PDMS courtes et de quelques chaînes de
PDMS longues (N > Ne) et sur des pseudo-brosses de PDMS [77]. Les auteurs se sont
principalement intéressés aux fortes vitesses de glissement, régime dans lequel les chaînes
de surface sont étirées. Ils ont mis en évidence deux régimes de frottement (voir figure
1.25 (a)) : la contrainte de cisaillement σ augmente non linéairement avec la vitesse de
glissement V puis devient indépendante de la vitesse de glissement. Ces observations sont
en désaccord avec la linéarité de σ avec V prédite par le modèle de Rubinstein et al. Les
auteurs attribuent cette différence à la déformation de l’élastomère et non seulement des
chaînes de la brosse, dans la gamme de vitesses étudiée.

Casoli et al. ont également étudié l’influence de la densité de greffage sur le frottement
des élastomères. Ils ont montré qu’il existe une densité de greffage critique Σc qui délimite
deux régimes de frottement. Pour Σ < Σc, la contrainte de cisaillement σ augmente
linéairement avec la densité de greffage, en bon accord avec les prédictions du modèle de
Rubinstein et al. Pour Σ > Σc, σ est indépendant de la densité de greffage. Vilmin et
al. ont pris en compte les effets collectifs des chaînes greffées pour décrire ce régime [78].
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Bureau et al. ont également observé ces deux régimes de frottement sur des systèmes
similaires [67].

Bureau [67] puis Cohen [79, 80] ont également mesuré le frottement de lentilles de
PDMS réticulées sur des brosses denses de chaînes courtes de PDMS pour des vitesses
plus faibles que Casoli et al. Les chaînes densément greffées étant courtes, elles pénètrent
peu dans l’élastomère réticulé. Cohen et al. ont mesuré la variation de la contrainte de
cisaillement σ avec la vitesse de déplacement V de la lentille : les données expérimentales
sont présentées sur la figure 1.23, adaptée de la thèse de Cohen [79].
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Figure 1.23 – Contrainte de frottement σ en fonction de la vitesse de glissement V pour
un élastomère de PDMS frottant sur une couche greffée dense de PDMS de masse molaire
Mn = 5 kg ·mol−1. Figure adaptée de la thèse de Cohen [79].

Dans la gamme de vitesses explorée, la contrainte de cisaillement augmente linéaire-
ment avec la vitesse de glissement V , en bon accord avec le modèle de Rubinstein et al.
σ(V ) suit l’équation :

σ(V ) = kV + σ0 (1.52)
k est le coefficient de frottement interfacial décrit dans la section 1.5 et σ0 est une
contrainte de frottement statique qui dépend fortement des défauts de la surface étudiée. À
partir des données présentées sur la figure 1.23, Cohen et al. ont estimé k ∼ 108 Pa ·s ·m−1.

Hénot et al. ont comparé ces mesures de frottement d’élastomère de PDMS au glis-
sement de fondus de PDMS sur les mêmes surfaces [65]. Ces mesures de glissement de
fondus de PDMS ont été présentées dans la section 1.6.3. La contrainte de frottement σ
exercée par un polymère fondu de viscosité η est calculée à partir des mesures de longueur
de glissement b :

σ = ηV

b
(1.53)

La figure 1.24, extraite de la thèse de Hénot [36], compare la contrainte de cisaillement
σ en fonction de la vitesse de glissement V pour un élastomère de PDMS frottant sur une
couche greffée dense de chaînes de PDMS courtes (marqueurs gris pleins) au glissement de
fondus de PDMS de masses molaires variables en écoulement sur la même surface. Pour
le frottement de l’élastomère, la contrainte σ0 a été soustraite.

L’ensemble des données donne une courbe maîtresse : le frottement d’un élastomère de
PDMS réticulé sur une couche greffée de chaînes courtes de PDMS est donc quantitative-
ment identique au frottement d’un fondu de PDMS sur la même surface. L’hypothèse de
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Figure 1.24 – Contrainte de cisaillement σ en fonction de la vitesse de glissement V
pour un élastomère de PDMS frottant sur une couche greffée dense de PDMS de masse
molaire Mn = 2 kg · mol−1 (marqueurs gris pleins) et pour des fondus de PDMS de
masses moléculaires variables en écoulement sur la même surface. Pour le frottement de
l’élastomère, la contrainte σ0 a été soustraite. Figure extraite de la thèse de Hénot [36].

de Gennes selon laquelle le frottement interfacial de polymère fondu est une quantité lo-
cale, identique au frottement de monomères, est ici encore vérifiée. Remarquons d’ailleurs
que les coefficients de frottement mesurés indépendamment par Cohen (voir section 1.7.1)
et Hénot (voir section 1.6.3) sont très proches.

Enfin Casoli et al. [77] puis Vorvolakos et al. [81] ont étudié l’influence de la tempé-
rature sur le frottement de PDMS réticulé. Casoli et al. ont étudié le frottement d’un
élastomère de PDMS frottant sur une pseudo-brosse de PDMS pour différentes tempéra-
tures. La figure 1.25 (a), extraite de Casoli et al. [77], présente des mesures de contrainte
de frottement en fonction de la vitesse de glissement. Les deux régimes de frottement
décrits plus haut sont ici bien visibles. σ n’augmentant pas linéairement avec V , il n’est
pas possible de calculer un coefficient de frottement interfacial. Néanmoins, il apparaît
clairement que, dans le régime où σ dépend de V , la contrainte diminue quand la tem-
pérature augmente. La force de frottement diminue donc elle aussi quand la température
augmente. Les auteurs attribuent ceci à une augmentation de la mobilité de chaînes de
surface avec la température. Ils quantifient cette augmentation de mobilité par un modèle
Williams-Landel-Ferry (WLF) et obtiennent alors une courbe maîtresse pour l’ensemble
des données présentées dans la figure 1.25 (a) en appliquant aux vitesses de glissement un
facteur aT déduit de mesures de viscosité de volume. Cette courbe maîtresse est présentée
sur la figure 1.25 (b). Les auteurs en déduisent de façon qualitative que le frottement
interfacial résulte d’un mécanisme analogue à celui de la viscosité.

Vorvolakos et al. se sont intéressés au frottement de lentilles de PDMS réticulé sur
une monocouche auto assemblée (MAA) d’héxadécylsiloxane. La figure 1.25 (c) présente la
contrainte de frottement σ en fonction de la vitesse de glissement pour trois températures.
Là encore, σ n’augmente pas linéairement avec V . Cependant, comme pour Casoli et
al., la contrainte diminue quand la température augmente. Les auteurs expliquent leurs
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Figure 1.25 – (a) Contrainte de frottement σ en fonction de la vitesse de glissement V
pour un élastomère de PDMS frottant sur une pseudo-brosse de PDMS de masse molaire
Mw = 26 kg ·mol−1 pour différentes températures. (b) Identique à (a), avec des vitesses
corrigées du facteur aT issu de la théorie WLF. (a) et (b) sont extraits de Casoli et al. [77].
(c) Contrainte de frottement σ en fonction de la vitesse de glissement V pour un élastomère
de PDMS frottant sur une monocouche auto assemblée (MAA) d’hexadécylsiloxane pour
différentes températures. (d) Identique à (c), avec des vitesses corrigées d’un facteur aT
suivant une dépendance arhénienne, avec une énergie d’activation de 25 kJ ·mol−1. (c) et
(d) sont issus de Vorvolakos et al. [81].
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résultats en s’appuyant sur un modèle développé par Schallamach [82] puis Chernyak et
Leonov [83]. La dissipation d’énergie par frottement est attribuée non pas à une dissipation
visqueuse, mais à une adsorption réversible des chaînes de polymères à la surface. Ces
chaînes adsorbées s’étirent lors du frottement jusqu’à se détacher. Les chaînes détachées
relaxent avant de s’attacher à nouveau à la surface : lorsqu’elles sont détachées, elles
relâchent les contraintes accumulées lors de leurs étirements et dissipent de l’énergie. Plus
la vitesse de frottement augmente, moins les chaînes adsorbées ont le temps de relaxer
entre leur détachement et une nouvelle adsorption : elles n’ont pas le temps de dissiper
l’énergie accumulée lors de leur étirement. La contrainte nécessaire pour les détacher
augmente alors avec la vitesse de frottement. Pour des vitesses de frottement importantes,
les chaînes n’ont plus le temps de s’adsorber : la contrainte de frottement diminue. Ceci est
en accord avec les observations de Vorvolakos et al. Par ailleurs, ces derniers proposent que
le mécanisme d’adsorption réversible des chaînes de polymère soit thermiquement activé
loin de la température de transition vitreuse du PDMS (Tg = −130 ◦C). Ils attribuent à ce
mécanisme une énergie d’activation de frottement Efrottement et un coefficient de correction
des vitesses aT :

log (aT) = Efrottement

ln(10)R

[ 1
298 −

1
T

]
(1.54)

où R est la constante des gaz parfaits. La figure 1.25 (d) reprend les données de la figure
1.25 (c) avec des vitesses corrigées du facteur aT. Une courbe maîtresse est obtenue avec
une énergie d’activation Efrottement = 25 kJ·mol−1. L’énergie d’activation de frottement est
ici différente de l’énergie d’activation liée à la viscosité Evisqueux = 15 kJ·mol−1 ( [84] p. 289)
utilisée par Casoli et al. pour obtenir leur courbe maîtresse. Remarquons que ce mécanisme
d’adsorption réversible des chaînes est proche de celui proposé par Hatzikiriakos et al. pour
le glissement de polymère fondu [71] (voir section 1.6.4).

Nous avons montré que l’hypothèse de Gennes selon laquelle le frottement interfa-
cial de polymère fondu est une quantité locale, identique au frottement de monomères,
est également vérifiée pour le frottement d’élastomère réticulé. De plus, le frottement
d’élastomère réticulé est quantitativement identique au frottement d’un fondu de même
nature chimique. Cette caractéristique importante fait des élastomères un bon candidat
pour approfondir notre compréhension des mécanismes moléculaires mis en jeu lors du
glissement de fondu. Nous avons discuté plus haut la question de l’influence de la tempé-
rature sur le glissement des fondus et nous avons conclu que cette question reste ouverte.
Nous avons décrit ici des mécanismes moléculaires permettant de quantifier à travers une
énergie d’activation le rôle de la température sur le frottement d’élastomère. Néanmoins,
l’application de ces mécanismes au frottement des polymères fondus n’a jamais été testée.
De plus, le mécanisme proposé par Vorvolakos et al. implique une adsorption réversible
du polymère sur la surface. Ce mécanisme n’est pas applicable pour des surfaces idéales,
non adsorbantes. Pour conclure, il semble intéressant d’explorer l’effet de la température
sur le frottement d’un polymère à la fois sous la forme d’un fondu et d’un élastomère
réticulé.

1.7.2 Frottement de gels
Comme défini dans la section 1.1.4, un gel est un polymère réticulé gonflé par du

solvant. Il constitue donc le système idéal pour chercher à relier le frottement de solide à
celui de solutions de polymère.
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Gong et Osada ont modélisé le frottement d’un gel sur une surface solide [85]. Sur
des surfaces idéales, le comportement interfacial d’un gel réticulé est semblable à celui
d’une solution de polymère en contact avec une paroi solide. Le polymère peut interagir
de manière attractive ou répulsive avec le solide. Si l’interaction est répulsive, le méca-
nisme de frottement du gel est dominé par la dissipation d’énergie dans une couche de
solvant à l’interface gel / solide. À l’inverse, si le polymère s’adsorbe sur le solide, les
chaînes adsorbées peuvent s’étirer sous l’effet du cisaillement du gel. Différents régimes de
frottement sont alors modélisés par des mécanismes similaires à celui de Brochard pour
le frottement de polymères fondus.

D’un point de vue expérimental, Baumberger et al. ont étudié le frottement de gels
de gélatine de porc sur des plaques de verre [86, 87]. Ils ont ainsi mesuré la variation de
la contrainte tangentielle σ entre le gel et la plaque de verre en fonction de la vitesse de
déplacement V du verre pour des gels de fraction volumique en polymère c dans de l’eau
distillée contenant une fraction massique en glycérol φ. Différents régimes de frottement
ont été observés en fonction de la vitesse de déplacement V . Nous nous intéressons ici
uniquement au régime de fortes vitesses V > Vc, avec Vc une vitesse critique qui dépend de
c et φ. La figure 1.26, adaptée de Baumberger et al. [87], présente la contrainte tangentielle
σ en fonction de la vitesse de déplacement V de la plaque de verre pour des gels de gélatines
de porc (a) dans de l’eau distillée, à différentes fractions volumiques en polymère c, (b)
de fraction volumique en polymère c = 5 % dans de l’eau distillée contenant différentes
fractions massiques en glycérol φ.
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Figure 1.26 – Contrainte tangentielle σ en fonction de la vitesse de déplacement V du
substrat en verre pour des gels de gélatines de porc (a) dans de l’eau distillée, à différentes
fractions volumiques en polymère c, (b) de fraction volumique en polymère c = 5 % dans
de l’eau distillée contenant différentes fractions massiques en glycérol φ. Les lignes pleines
sont des guides pour les yeux. Figure adaptée de Baumberger et al. [87].

La figure 1.26 (a) met en évidence l’influence de la concentration en polymère sur le
frottement du gel. À vitesse fixée, la contrainte tangentielle σ augmente avec la fraction
volumique c en gélatine. Le frottement du gel augmente donc avec c. Il n’est cependant pas
possible de définir un coefficient de frottement interfacial en suivant l’hypothèse de Navier,
car, bien que la contrainte tangentielle σ croisse avec V à c fixée, l’augmentation n’est pas
linéaire. La figure 1.26 (b) montre l’effet du solvant sur le frottement du gel. Plus la fraction
massique φ en glycérol augmente, et donc plus la viscosité du solvant ηsolv augmente, plus
la contrainte tangentielle σ augmente. Le frottement du gel augmente donc avec ηsolv.
Pour comprendre l’ensemble de ces résultats, rappelons qu’un gel gonflé par un solvant
est caractérisé par deux longueurs de corrélation : une thermodynamique ξ, analogue à
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la taille d’un blob pour une solution semi-diluée, et une statique, liée à l’élasticité du gel.
Baumberger et al. utilisent cette analogie entre le gel gonflé et une solution de polymère
semi-diluée. Ils supposent l’existence d’une couche interfaciale cisaillée d’épaisseur ξ, où
ξ est la distance entre deux points de réticulation du gel, et de viscosité effective ηeff liée
à σ et V par :

ηeff = σξ

V
(1.55)

Le frottement du gel est alors contrôlé par un mécanisme de dissipation visqueuse
d’énergie dans la couche interfaciale cisaillée. Baumberger et al. calculent cette viscosité
effective pour l’ensemble de leurs données et étudient son évolution avec le nombre de
Weissenberg Wi = V

ξ
τRouse, où τRouse est le temps de Rouse pour une solution de blobs

de taille ξ dans un solvant de viscosité ηsolv. La figure 1.27 présente le rapport entre la
viscosité effective de la couche interfaciale cisaillée ηeff et la viscosité du solvant ηsolv en
fonction du nombre de Weissenberg Wi pour l’ensemble des gels étudiés.

Wi
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, ,

Figure 1.27 – Rapport entre la viscosité effective la couche interfaciale cisaillée ηeff et la
viscosité du solvant ηsolv en fonction du nombre de Weissenberg Wi pour l’ensemble des
gels étudiés sur la figure 1.26. Figure extraite de Baumberger et al. [87].

L’ensemble des données se rassemble en une courbe maîtresse. La viscosité effective
de la couche interfaciale diminue avec le taux de cisaillement de la couche interfaciale. Ce
comportement est similaire au régime rhéofludifiant d’une solution de polymère. Remar-
quons que la viscosité ηeff est toujours supérieure à ηsolvant. La couche interfaciale contient
donc du polymère. Cette courbe maîtresse valide le modèle proposé par Baumberger et
al. : à forte vitesse de déplacement, le frottement de gel est contrôlé par un mécanisme
de dissipation visqueuse dans une couche de polymère interfaciale de taille ξ directement
liée à la composition du gel. Notons quelques similarités avec le modèle de Servantie et
al. [74] pour le frottement de polymère fondu (voir section 1.6.4) : dans les deux modèles,
le mécanisme de frottement attribue la dissipation d’énergie à une dissipation visqueuse
dans une couche interfaciale, de viscosité effective différente de la viscosité en volume.

Il nous semble important de préciser ici qu’aucune observation directe de cette couche
interfaciale n’a été faite.
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1.8 Frottement de solutions de polymère neutre
Nous avons discuté dans la section 1.1.4 de l’analogie entre les gels et les solutions

de polymère. De plus, nous avons montré que le frottement d’élastomère réticulé est
quantitativement identique au frottement d’un fondu de même nature chimique (voir
section 1.7.1), puisque le frottement est une quantité locale, identique au frottement de
monomères (voir section 1.6.3). Il est donc légitime de se demander si le frottement de
solutions de polymère est également lié au frottement des gels. Nous avons vu dans la
section 1.7.2 que le frottement des gels dépend de la viscosité du solvant, mais aussi
de la fraction volumique en polymère. Ces deux paramètres jouent évidemment un rôle
important dans les mécanismes moléculaires mis en jeu lors du frottement de solutions de
polymère. Néanmoins, à la différence des gels, les chaînes de polymères en solution peuvent
s’enchevêtrer et ainsi complexifier les mécanismes de frottement. Nous présentons ici une
partie des données de la littérature sur le sujet.

De même que pour les polymères fondus, des instabilités d’écoulement ont été observées
lors de l’extrusion de solutions de polymère. Ainsi, Vinogradov et al. ont observé les
extrudats de solutions enchevétrées de polybutadiène dans du 1-méthylnaphtalène [88].
La figure 1.28, adaptée de Vinogradov et al. [88], présente des photographies d’extrudats
de ces solutions pour deux fractions volumiques en polymère φ.

Stable Stick
Slip Oscillant

Figure 1.28 – Photographie d’extrudats de solutions de polybutadiène de masse molaire
240 kg · mol−1 dans du 1-méthylnaphtalène à φ = 0, 7 et φ = 0, 5. Trois régimes sont
observés : un extrudat stable, une instabilité liée au stick slip et un régime oscillant.
Figure adaptée de Vinogradov et al. [88].

Trois régimes sont observés : un extrudat stable, une instabilité liée au stick slip et
un régime oscillant. Ces régimes d’écoulement sont similaires à ceux observés pour les
polymères fondus, à l’exception du régime peau de requin non observé ici (voir figure
1.15). Rappelons que, pour les polymères fondus, ces instabilités d’extrusion sont liées au
glissement des fondus sur les parois des buses d’extrusion. Ainsi, les instabilités d’extrusion
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pour les solutions de polymère observées par Vinogradov et al. montrent que des solutions
de polymère peuvent glisser à la paroi de façon non négligeable. De plus, Vinogradov et
al. observent que quand la fraction volumique φ diminue, les distorsions de l’écoulement
s’atténuent. Le glissement des solutions de polymère dépend donc de la fraction volumique.

Finalement, la compréhension des mécanismes de glissement des solutions de polymère
présente un intérêt industriel notable. Par exemple, l’industrie pétrolière est particuliè-
rement attentive à ces questions. En effet, lors du processus de récupération assistée du
pétrole, des solutions aqueuses de polyélectrolytes de haut poids moléculaire sont injectées
dans les roches poreuses pour en extraire le pétrole. L’adsorption ainsi que le glissement des
solutions affectent l’efficacité de ce processus. Malgré l’enjeu économique que représentent
ces questions fondamentales, aucune de ces propriétés n’est aujourd’hui bien comprise.

Les polyélectrolytes interagissant de manière complexe avec les parois solides, nous
nous limiterons ici au frottement de solutions de polymère neutre.

1.8.1 Transition de glissement
Comme pour les polymères fondus, une transition de glissement a été observée pour les

solutions de polymère. Ainsi Mhetar et al. [61], puis Sanchez-Reyes et al. [89] et Hénot [36]
ont observé cette transition pour des solutions de polystyrène dans le diéthylphtalate
(DEP). Nous résumons ci-dessous ces quelques résultats disponibles.

Mhetar et al. se sont concentrés sur l’influence de la surface sur cette transition de
glissement. Ils ont travaillé avec une solution semi-diluée de PS dans le DEP en écoulement
sur une couche d’OTS et une surface de silice nue. La figure 1.29 (a), extraite de Mhetar
et al. [61], présente la longueur de glissement b en fonction de la contrainte de cisaillement
σ pour ces systèmes. La transition de glissement est observée uniquement sur la surface de
silice nue et non sur la couche d’OTS. Une interprétation, par analogie au cas des fondus,
est que le PS s’adsorbe sur la silice nue, mais la surface est protégée de cette adsorption si
elle est recouverte d’OTS. Remarquons que cette transition est semblable à celle observée
pour les polymères fondus (voir section 1.6.2) : à faible taux de cisaillement, le glissement
est faible. Passé un taux de cisaillement critique γ̇∗ (ou une contrainte critique σ∗ = ηγ̇∗),
le glissement augmente. Enfin, la longueur de glissement devient constante. Mhetar et al.
ont également observé une diminution de la longueur de glissement à forte contrainte de
cisaillement. Ils l’attribuent au régime rhéofluidifiant des solutions de polymère. Enfin, ils
ont observé que la transition de glissement n’est pas abrupte comme elle peut l’être pour
le glissement de fondu sur des brosses de polymères. Ceci peut être une caractéristique
des solutions de polymère, mais peut aussi être dû au fait, comme pour les fondus (voir
section 1.6.2) que la surface n’est pas greffée, mais adsorbée.

Sanchez-Reyes et al. se sont plus intéressés au rôle de la fraction volumique φ sur cette
transition de glissement. La figure 1.29 (b), extraite de Sanchez-Reyes et al. [89], présente
la longueur de glissement b en fonction de la contrainte de cisaillement σ pour une solution
de PS dans le DEP pour différent, φ mais de masse molaire fixe en écoulement sur de
l’acier. Les trois régimes de glissement sont observés, identiques à ceux de Mhetar et al. La
même diminution à forte contrainte de cisaillement est observée, indiquant que le régime
rhéofluidifiant est sondé. De plus, la contrainte de cisaillement critique σ∗ augmente quand
φ augmente.

Enfin, Hénot a étudié l’influence du temps de contact entre les solutions de polymère et
une surface de silice sur la transition de glissement. La figure 1.29 (c), extraite de la thèse
de Hénot [36], présente la longueur de glissement b en fonction du taux de cisaillement γ̇
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Figure 1.29 – (a) Longueur de glissement b en fonction de la contrainte de cisaillement
σ pour une solution de PS de masse molaire 2, 12 Mg ·mol−1 à φ = 0, 1 dans le DEP en
écoulement sur une couche d’OTS et une surface de silice nue. Figure extraite de Mhetar
et al. [61]. (b) Longueur de glissement b en fonction de la contrainte de cisaillement σ
pour une solution de PS de masse molaire 20 Mg · mol−1 dans le DEP pour différent φ
en écoulement sur de l’acier. Figure extraite de Sanchez-Reyes et al. [89]. (c) Longueur
de glissement b en fonction du taux de cisaillement γ̇ pour une solution de PS de masse
molaire 4, 48 Mg ·mol−1 à φ = 0, 17 dans le DEP en écoulement sur une surface de silice
nue. Le temps de contact entre la solution et la surface varie de 1 h à 222 h. Figure extraite
de la thèse de Hénot [36].
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pour une solution de PS dans le DEP en écoulement sur une surface de silice nue. Le temps
de contact entre la solution et la surface varie de 1 h à 222 h. Plus le temps de contact
augmente, plus le taux de cisaillement critique γ̇∗ (et donc la contrainte de cisaillement
critique) pour lequel la transition de glissement apparaît, augmente. Hénot a mesuré par
ellipsométrie, technique que nous détaillerons par la suite (voir section 2.4.1), la densité
de chaînes de polymère adsorbées en fonction du temps de contact entre la solution de
polymère et la surface. Il a ainsi relié la contrainte de cisaillement critique σ∗ à la densité
de chaînes de PS adsorbées.

Cette transition de glissement pour les solutions de polymère a été modélisée par A.
Chennevière [58] (puis corrigée par M. Hénot [36]). Ce modèle est adapté du modèle de
Brochard pour la transition de glissement de polymères fondus (voir section 1.6.2). Nous
ne présenterons pas ici les calculs de ce modèle, détaillés dans la thèse de M. Hénot [36].
Rappelons que la transition de glissement est attribuée à l’étirement des chaînes greffées
sous l’effet des contraintes de frottement, étirement qui aboutit au désenchevêtrement
entre chaînes greffées et chaînes libres. Dans l’adaptation du modèle de Brochard, la frac-
tion volumique est un paramètre clé, dont dépend notamment la contrainte de cisaillement
critique σ∗. Les résultats de Mhetar et al. et de Sanchez-Reyes et al. ne peuvent pas être
comparés à ce modèle, car leurs études se sont déroulées dans le régime rhéofludifiant,
régime hors du cadre du modèle. Les résultats de Hénot sont en bon accord quantitatif
avec l’adaptation du modèle de Brochard au glissement de solution de polymère.

Ainsi, la transition de glissement pour des solutions de polymère a été largement
étudiée, aussi bien en fonction de la fraction volumique de la solution, de la densité
de chaînes adsorbées que de la surface étudiée. Néanmoins, une étude systématique de
l’influence de la masse molaire des chaînes libres et greffées sur l’adaptation du modèle de
Brochard au glissement des solutions de polymère n’a, à notre connaissance, pas encore
été menée.

1.8.2 Glissement idéal
1.8.2.1 Solutions de PS dans le DEP

Nous souhaitons ici nous intéresser au régime de fortes vitesses de glissement, ou
glissement idéal, pour γ̇ > γ̇∗. Dans ce régime, la longueur de glissement est indépendante
de la contrainte de cisaillement, dans la limite du régime de viscosité linéaire. Rappelons
que dans ce régime, la longueur de glissement b est liée à la viscosité du fluide η et au
coefficient de frottement interfacial k par l’équation (1.49) : b = η

k

Les études de Mhetar et al. et Sanchez-Reyes et al. ont été menées dans le régime
rhéofluidifiant. La viscosité y varie avec le taux de cisaillement. Il est possible que la
longueur de glissement et le coefficient en dépendent aussi dans ce régime. Néanmoins,
ces publications sont les seules à fournir des données exhaustives sur le glissement des
solutions dans le régime de glissement idéal. Nous nous proposons ici de rassembler leurs
résultats principaux dans ce régime, en gardant à l’esprit que le taux de cisaillement peut
influencer les résultats.

La figure 1.30 regroupe les données issues de Mhetar et al. [61] et Sanchez-Reyes et
al. [89] dans le régime de glissement idéal. Elle présente la longueur de glissement b en
fonction de la fraction volumique φ en PS dans le DEP. Les données en vert correspondent
aux données de Sanchez-Reyes et al. [89] pour une solution de PS de masse molaire
20 Mg ·mol−1 dans le DEP pour différent φ en écoulement sur de l’acier. Les données en
rouge, extraite de Mhetar et al. [61], correspondent à une solution de PS de masse molaire
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2, 12 Mg · mol−1 dans le DEP en écoulement sur une surface de silice nue. Les données
bleues, extraites de Mhetar et al., correspondent à une solution de PS de masse molaire
20 Mg ·mol−1 dans le DEP en écoulement sur de l’acier.
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Figure 1.30 – Longueur de glissement b en fonction de la fraction volumique φ en PS
dans le DEP. Les données en vert correspondent aux données de Sanchez-Reyes et al. [89]
pour une solution de PS de masse molaire 20 Mg · mol−1 dans le DEP pour différent
φ en écoulement sur de l’acier. Les données en rouge, extraite de Mhetar et al. [61],
correspondent à une solution de PS de masse molaire 2, 12 Mg · mol−1 dans le DEP en
écoulement sur une surface de silice nue. Les données bleues, extraites de Mhetar et al.,
correspondent à une solution de PS de masse molaire 20 Mg · mol−1 dans le DEP en
écoulement sur de l’acier. Sanchez-Reyes et al. trouvent une dépendance linéaire de b avec
φ quand Mhetar et al. trouvent b ∝ φ2.

La longueur de glissement b augmente quand la fraction volumique en polymère φ
augmente. Sanchez-Reyes et al. trouvent une dépendance quasi linéaire de b avec φ quand
Mhetar et al. trouvent b ∝ φ2. L’écart entre ces deux lois d’échelle peut être dû au régime
rhéofluidifiant. S’il est certain que la longueur de glissement dépend de φ, nous n’avons
donc trouvé aucune donnée de la littérature qui présente une loi d’échelle claire pour cette
dépendance.

Sanchez-Reyes et al. ont également étudié l’influence de la masse molaire du PS sur
le glissement des solutions. Ils ont travaillé à fraction volumique fixe φ = 0, 06 et ont
fait varier la masse molaire entre 3, 8 Mg ·mol−1 et 20 Mg ·mol−1. La figure 1.31 présente
la longueur de glissement b en fonction de la masse molaire Mn du PS dans le DEP à
φ = 0, 06, avec les données extraites de Sanchez-Reyes et al. [89].

La longueur de glissement augmente quand la masse molaire du PS augmente. Un
ajustement de courbe donne b ∝ M1,1±0,2

n , représenté en ligne pleine sur la figure 1.31.
Plus de données seraient nécessaires pour confirmer cette loi d’échelle.

L’ensemble des solutions étudiées par Mhetar et al. et Sanchez-Reyes et al. sont en-
chevêtrées. Nous nous proposons donc de retracer les données des figures 1.30 et 1.31 en
fonction de φ

φ∗
. Ainsi la dépendance en masse molaire est prise en compte dans φ∗ et les

données expérimentales sont comparables. Gardons néanmoins à l’esprit que les solutions
de Mhetar et al. s’écoulent sur de la silice quand celles de Sanchez-Reyes s’écoulent sur
de l’acier. La figure 1.32 présente la longueur de glissement b en fonction de la fraction
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Figure 1.31 – Longueur de glissement b en fonction de la masse molaire Mn du PS dans
le DEP à φ = 0, 06. La ligne pleine représente l’ajustement de courbe par une loi d’échelle.
Données extraites de Sanchez-Reyes et al. [89].
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Figure 1.32 – Longueur de glissement b en fonction de la fraction volumique φ divisée
par la fraction volumique de premier recouvrement φ∗ pour des solutions de PS dans le
DEP. Données extraites de Mhetar et al. [61] et Sanchez-Reyes et al. [89].

Même si les surfaces étudiées sont différentes entre Mhetar et al. et Sanchez-Reyes
et al., les longueurs de glissement sont comparables en ordre de grandeur. L’ensemble
des données de Sanchez-Reyes et al., pour 4 masses molaires de PS différentes, donne une
dépendance quasi linéaire de la longueur de glissement en fonction de φ/φ∗. L’ensemble des
données de Mhetar et al. donnent une dépendance b ∝ (φ/φ∗)2, mais trop peu de données
expérimentales permettent de confirmer cette tendance. Il apparaît ici qu’en régime de
glissement idéal, la longueur de glissement b dépend de la fraction volumique divisée
par la fraction volumique de premier recouvrement. Plus de données expérimentales sont
nécessaires afin de comprendre les mécanismes moléculaires mis en jeu lors du frottement
des solutions de polymère.
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1.8.2.2 Autres solutions de polymère

Jusqu’ici, nous nous sommes concentrés sur l’étude du frottement des solutions de
PS dans le DEP. Peu d’autres solutions de polymère ont été étudiées dans le régime de
glissement idéal.

A. Cuenca a tout de même étudié le glissement de solution de PS dans un mélange de
dichlorobenzène et de diméthylsufoxide [90]. Elle a mesuré des longueurs de glissement de
l’ordre de 2, 3µm pour une solution de PS de masse molaire 750 kg·mol−1 à φmassique ∼ 0, 02
et 3, 7µm pour une solution de PS de masse molaire 750 kg · mol−1 à φmassique ∼ 0, 032.
Les solutions s’écoulent sur une surface de silice dans le régime newtonien. Le système
étudié est prometteur, puisque le régime newtonien y est atteint. Mais les données sont
trop peu nombreuses pour en extraire une loi d’échelle.

M. Hénot a étudié le glissement idéal de solutions de PDMS dans une huile silicone
47V20 composée de chaînes de PDMS de masse molaire Mn ∼ 2 kg ·mol−1 sur une couche
d’OTS [36]. Deux masses molaires ont été étudiées (685 kg · mol−1 et 787 kg · mol−1) et
la fraction volumique φ varie de 0, 202 à 0, 947 : seules les solutions concentrées ont pu
être étudiées dans ce régime de glissement, de surcroît dans le régime rhéofluidifiant. En
effet, la transition de glissement ne permet pas d’étudier ces systèmes à faible taux de
cisaillement, dans le régime newtonien. Hénot a montré que la longueur de glissement b
ne dépend pas linéairement de la viscosité du fluide η. Ceci implique une dépendance plus
complexe de b avec φ et γ̇.

Enfin, Plucktaveesak et al. ont étudié le glissement de solutions de polybutadiène
(PB) [91] de masse molaire Mn = 270 kg ·mol−1 (Ð∼ 1, 62) dans deux oligomères de PB
différents aux températures T = 40 ◦C et T = 80 ◦C. Ils se sont concentrés sur le régime
newtonien. Ils ont observé une transition de glissement dont la contrainte de cisaillement
critique σ∗ dépend de la fraction volumique en polymère φ. Dans le régime de glissement
idéal, ils ont pu extraire de leurs données des courbes de tendance. La figure 1.33 (a)
présente la longueur de glissement b en fonction de la fraction volumique φ pour les
solutions de PB dans deux oligomères de PB aux 2 températures.

La longueur de glissement augmente fortement avec la fraction volumique de poly-
mère. La longueur de glissement semble ne dépendre que faiblement de l’oligomère choisi
comme solvant comme de la température. Les auteurs ont choisi d’extraire une loi d’échelle
b ∝ φ3, en accord avec un modèle qu’ils ont développé. Cette loi d’échelle est présentée en
pointillés sur la figure 1.33 (a). Il semble néanmoins que la puissance dans la loi d’échelle
soit légèrement plus faible que 3. De plus, Plucktaveesak et al. ont mesuré la dépendance
de la viscosité des solutions en fonction de la fraction volumique φ. Leurs données expé-
rimentales ainsi que les courbes de tendance qu’ils en ont extraites sont présentées sur
la figure 1.33 (b). La viscosité augmente avec φ suivant des lois d’échelle différentes en
fonction de l’oligomère et de la température. Les auteurs attribuent ce résultat à un effet
de la transition vitreuse sur le coefficient de frottement monomérique ζ(φ, T ). Ainsi la
longueur de glissement n’est pas toujours linéaire avec la viscosité, comme Hénot l’avait
remarqué pour les solutions de PDMS dans une huile silicone.

1.8.3 Modèle de glissement de solutions de polymère
Nous nous proposons ici de décrire deux mécanismes de frottement de solutions de

polymère en régime semi-dilué. Ces mécanismes se distinguent suivant l’interaction entre
le polymère et la surface solide. Si la surface est répulsive pour le polymère, le modèle
privilégie l’apparition d’une couche de déplétion à l’interface. Si la surface est neutre pour
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Figure 1.33 – (a) Longueur de glissement b et (b) viscosité η en fonction de la fraction
volumique φ pour des solutions de polybutadiène (PB) de masse molaire Mn = 270 kg ·
mol−1 (Ð∼ 1, 62) dans deux oligomères de PB aux températures T = 40 ◦C et T = 80 ◦C.
Les pointillés indiquent les courbes de tendance choisie par Plucktaveesak et al. Données
extraites de Plucktaveesak et al. [91].

le polymère, les blobs des chaînes frottent sur la surface.

1.8.3.1 Modèle pour des surfaces répulsives

Si la surface est répulsive, nous avons vu dans la section 1.4.1 qu’une couche de dé-
plétion, composée de solvant pur, se forme à l’interface solide/liquide. La solution de
polymère glisse alors sur la couche de déplétion. Nous supposons ici que la couche de dé-
plétion ne glisse pas sur la surface. La longueur de glissement est alors apparente, comme
nous l’avons schématisé sur la figure 1.34.

z

v(z)

Figure 1.34 – Schéma du profil de vitesse v(z) d’une solution de polymère de viscosité
ηφ sur une surface répulsive. Une couche de déplétion d’épaisseur δ et de viscosité ηsolvant
se forme à l’interface solide/liquide. La longueur de glissement b est apparente.

La contrainte de cisaillement du fluide à une hauteur z = δ+ de la surface, c’est-à-dire
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dans la solution de polymère, s’écrit alors :

σz=δ+ = ηφ
Vz=δ+

b+ δ
(1.56)

La contrainte de cisaillement du fluide à une hauteur z = δ− de la surface, c’est-à-dire
dans la couche de déplétion, de viscosité égale à celle du solvant ηsolvant pur , s’écrit alors :

σz=δ− = ηsolvant
Vz=δ−

δ
(1.57)

Par égalité des contraintes et des vitesses de cisaillement à l’interface solution/couche de
déplétion, la longueur de glissement apparent s’écrit :

bapp = δ

(
ηφ

ηsolvant pur
− 1

)
(1.58)

∼ δ
ηφ

ηsolvant pur
(1.59)

Grâce aux lois d’échelle pour la viscosité pour des solutions en régime semi-dilué (1.38)
et pour la couche de déplétion (1.43), la longueur de glissement doit suivre la loi d’échelle
suivante :

bapp ∼ aP 3φ3 (1.60)

Il est alors possible d’écrire un coefficient de frottement interfacial apparent, corres-
pondant au frottement de la solution de polymère en régime semi-dilué sur la surface :

kapp = ksolution/solide = ηφ
b

(1.61)

kapp ∼
ηsolvant pur

a
φ3/4 (1.62)

Notons que les résultats de Mhetar et al. [61] et de Sanchez-Reyes et al. [89] sont en
désaccord avec les prédictions de ce modèle.

1.8.3.2 Modèle de frottement des blobs

Pour une surface neutre, le profil de concentration de la solution est supposé homogène,
même à l’interface solide/liquide. La dissipation se fait dans la dernière couche en contact
avec la surface, c’est-à-dire dans la dernière couche de blobs, d’épaisseur ξ. Le coefficient
de frottement d’un blob correspondant à la traînée d’une sphère de taille caractéristique
ξ dans un fluide de viscosité ηsolvant, a ainsi été défini par l’équation (1.33), que nous
rappelons ici :

ζ ∼ ηsolvantξ (1.63)

Notons ici la distinction faite entre la viscosité du solvant pur ηsolvant pur et la viscosité
du solvant vu par les chaînes de polymère ηsolvant. De plus, remarquons que ce modèle
est proche de celui développé par Baumberger et al. [87] pour le frottement de gels de
polymère (voir section 1.7.2).
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Le coefficient de frottement d’un blob sur la surface solide peut alors s’écrire :

k ∼ ζ

ξ2 (1.64)

∼ ηsolvant

ξ
(1.65)

Le frottement est ici réel. Si la viscosité du solvant vu par les chaînes de polymère
est indépendante de la fraction volumique en polymère des solutions, le coefficient de
frottement interfacial suit alors la loi d’échelle suivante :

k ∼ ηsolvant

a
φ3/4 (1.66)

Pour des solutions de polymère en régime semi-dilué, la dépendance de la longueur de
glissement avec la fraction volumique en polymère peut alors être déduite :

b = ηφ
k

(1.67)

b ∼ aP 3φ3 (1.68)

Remarquons que les lois d’échelle pour b(φ) et k(φ) obtenues pour ce modèle de dissi-
pation d’énergie dans la dernière couche de fluide sont les mêmes que pour le modèle de
couche de déplétion. Il n’y a rien d’étonnant à cela, puisque notre raisonnement se base
sur des lois d’échelle et que la seule longueur caractéristique du problème est le diamètre
d’un blob ξ.

1.9 Régime transitoire de glissement
Jusqu’à présent, nous avons toujours discuté de la longueur de glissement b comme

d’une grandeur indépendante du temps expérimental t. Cependant, il existe quelques rares
publications où cette dépendance temporelle de b est évoquée.

1.9.1 Polymères fondus
Reiter et Khanna ont ainsi mesuré b(t) pour un film mince de longues chaînes de

PDMS démouillant sur une couche de chaînes courtes de PDMS greffées [92]. La figure
1.35, extraite de Reiter et al. [92], présente la longueur de glissement b en fonction du
temps de démouillage t. Si la brosse est recuite avec le film mince déjà déposé dessus, la
longueur de glissement est indépendante du temps de démouillage. Pour un échantillon
où le film de PDMS est déposé après le recuit, b diminue quand le temps de démouillage
t augmente. Les auteurs ont attribué cette décroissance de b(t) à l’enchevêtrement de
chaînes du fondu aux chaînes de surface. Plus le temps de démouillage est long, plus les
chaînes en fondu ont pu s’enchevêtrer avec la surface, rendant le glissement plus difficile.
Pour le recuit de la brosse et du film mince, l’enchevêtrement est déjà maximal au début
de l’expérience : b(t) est constant.

La dépendance temporelle de la longueur de glissement dépend ici de l’interaction du
polymère fondu avec la surface solide. Kazatchkov et al. ont montré que la dépendance
temporelle du glissement pouvait aussi être due aux propriétés viscoélastiques du fondu
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Figure 1.35 – Longueur de glissement b en fonction temps de démouillage t pour un film
de PDMS de masse molaire 308 kg ·mol−1 démouillant sur une brosse de PDMS de masse
molaire 8, 8 kg · mol−1. b(t) est constant si la brosse a été recuite avec le film de PDMS
dessus. b(t) est décroissant si la brosse a été recuite seule et le film de PDMS déposé après
le recuit. Les pointillés sont un guide pour les yeux. Figure extraite de Reiter et al. [92].

[93]. Les auteurs se sont inspirés du travail de Pearson et Petrie [94]. Ces derniers sont
partis du constat que la contrainte locale d’un fluide viscoélastique dépend de l’histoire
des déformations subies par les particules du fluide. Le fluide viscoélastique a donc une
sorte de « mémoire », traduite dans un modèle de Maxwell par :

σ + λ
dσ
dt = η0γ̇ (1.69)

De la même manière, Pearson et Petrie ont introduit la notion de « mémoire »de vitesse de
glissement, ou glissement « retardé ». La vitesse de glissement suit une équation similaire
à l’équation (1.69) :

V + λg
dV
dt = ϕ(σ) (1.70)

λg est un temps de relaxation du glissement. ϕ(σ) est une fonction analytique qui dépend
du modèle de glissement stationnaire choisi. Selon l’hypothèse de Navier, ϕ(σ) = kσ. Mais
nous avons vu qu’il existe différents régimes de glissement (voir la section sur la transition
de glissement 1.6.2) : ϕ(σ) peut prendre la forme aσm suivant le régime étudié.

Kazatchkov et al. ont utilisé cette notion de glissement « retardé »et, s’inspirant du
modèle de Maxwell généralisé, ils l’ont étendu à un modèle multimode, suivant :

Vi + λg, i
dVi
dt = aiσ

m (1.71)

Où i indique le mode étudié. Kazatchkov et al. ont étudié les propriétés rhéologiques
d’un fondu de polyéthylène (Dowlex 2049) en utilisant la technique dite Large Amplitude
Oscillatory Shear (LAOS). Lorsque le glissement est stationnaire, ils ont mesuré V ∝ σ3 :
l’hypothèse de Navier n’est donc pas vérifiée. Grâce aux expériences de LAOS, ils ont
déterminé les couples [λg, i, ai] pour un modèle de glissement dynamique à deux modes.
Ils ont ensuite comparé les différents modèles de glissement aux mesures expérimentales
de l’évolution temporelle de la contrainte de cisaillement σ(t) lors d’un écoulement à
contrainte imposée. La figure 1.36, adaptée de Kazatchkov et al. [93], présente la contrainte
de cisaillement σ en fonction temps de cisaillement t pour un fondu de polyéthylène
(Dowlex 2049) cisaillé à T = 200 ◦C et à taux de cisaillement fixe.
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t [s]
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Données expérimentales
Modèle sans glissement
Glissement stationnaire
Glissement dynamique 

à un mode

Dowlex 2049
T = 200 °C

Glissement dynamique 
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Figure 1.36 – Contrainte de cisaillement σ en fonction temps de cisaillement t pour
un fondu de polyéthylène (Dowlex 2049) cisaillé à T = 200 ◦C et γ̇ = 110 s−1. Seul le
modèle de glissement dynamique à deux modes s’ajuste parfaitement avec les données
expérimentales. Figure adaptée de Kazatchkov et al. [93].

Si aucun glissement n’est considéré, le modèle prédit une contrainte finale trop impor-
tante (pointillés sur la figure 1.36). Si le modèle utilise un glissement stationnaire, le pic
de contrainte n’est pas reproduit. Pour un modèle à un mode, suivant l’équation (1.70), le
pic de contrainte est prédit, mais ne correspond pas aux données expérimentales. Notons
que le temps de relaxation de glissement λg trouvé par ajustement sur ces données vaut
approximativement 2,5 fois le temps de reptation du fondu. Enfin, le modèle à deux modes
décrit par (1.71) reproduit parfaitement la courbe expérimentale σ(t).

Kazatchkov et al. ont ainsi présenté un modèle de glissement dynamique complet, qui
reproduit bien leurs données expérimentales. Néanmoins, l’origine même des temps de
relaxation de glissement λg, i et leurs relations avec les propriétés du fluide ne sont pas
comprises.

1.9.2 Solutions de polymère
Un régime transitoire de glissement a également été observé pour des solutions de

polymère.
Archer et al. ont étudié la relaxation de glissement d’une solution de polystyrène

de haut poids moléculaire dans du phosphate de tricrésyle (TCP) [95]. La solution de
polymère est comprimée entre deux plaques de verre. Le fluide est mis en écoulement.
Une fois l’écoulement stationnaire atteint, l’écoulement est arrêté et la longueur glissée
dg sur la surface entraînant le fluide est mesurée en fonction du temps taprès arrêt cisaillement.
La figure 1.37, extraite de Archer et al. [95], présente la longueur glissée normalisée par
la longueur glissée en fin d’expérience dg/dg fin en fonction du temps écoulé après l’arrêt
du cisaillement taprès arrêt cisaillement, pour différentes déformations initiales du fluide γ.

Quelle que soit la déformation γ imposée au liquide avant la fin de l’écoulement, la
longueur glissée augmente avec le temps taprès arrêt cisaillement. L’arrêt du glissement est donc
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Figure 1.37 – Dynamique de glissement après l’arrêt de l’écoulement d’une solution
de polystyrène de masse molaire 2.106 g · mol−1 dans du phosphate de tricrésyle (TCP)
pour φ = 0, 08. Longueur glissée normalisée par la longueur glissée en fin d’expérience
dg/dg fin en fonction du temps écoulé après l’arrêt du cisaillement taprès arrêt cisaillement, pour
différentes déformations initiales du fluide γ. Figure extraite de Archer et al. [95].

progressif. De plus, Archer et al. ont mesuré un temps caractéristique de relaxation du
glissement proche du temps de reptation de la solution.

Hayes et al. se sont intéressés à la mise en glissement d’une solution de polystyrène de
haut poids moléculaire dans du diéthylphtalate (DEP) [96]. De même que Kazatchkov et
al. pour les polymères fondus, ils ont mesuré la dépendance de la contrainte de cisaillement
σ avec le temps de cisaillement t, pour différents taux de cisaillement. La figure 1.38 (a)
présente la contrainte de cisaillement normalisée par le module au plateau Ge en fonction
du nombre de Weissenberg Wi pour différents temps de cisaillement t.

La contrainte de cisaillement dépend du taux de cisaillement, mais aussi du temps
de cisaillement. Hayes et al. ont couplé leurs mesures rhéologiques à une mesure de la
vitesse de glissement V en fonction du temps de cisaillement t grâce à une mesure du
champ de vitesse à l’aide d’un microscope confocal. La figure 1.38 (b) présente la vitesse
de glissement V en fonction du temps de cisaillement t pour un taux de cisaillement fixe.
La vitesse de glissement augmente avec le temps de cisaillement. Elle atteint un régime
stationnaire après un temps caractéristique proche de 2 fois le temps de reptation de la
solution.

Ainsi Archer et al. et Hayes et al. ont montré qu’il existe un régime transitoire de mise
en glissement et d’arrêt de glissement pour des solutions de polymère. Ils ont remarqué que
les temps caractéristiques de ces régimes transitoires sont proches des temps de reptation
des solutions. Néanmoins, la faible quantité de données ne permet pas de conclure quant
aux mécanismes précis de mise en glissement des solutions de polymère.

1.10 Problématiques
Dans cette brève revue de l’état de l’art sur le frottement des polymères, nous avons mis

en évidence la complexité des mécanismes moléculaires mis en jeu. Même si de nombreuses
études ont permis de mieux cerner les mécanismes moléculaires à l’origine du glissement
des polymères, de nombreuses questions restent ouvertes.

Les mécanismes contrôlant le frottement des polymères fondus sont globalement bien
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Figure 1.38 – Mise en glissement d’une solution de polystyrène de masse molaire
8, 42.106 g · mol−1 dans du diéthylphtalate (DEP) pour φ = 0, 06. (a) Contrainte de ci-
saillement normalisée par le module au plateau Ge en fonction du nombre de Weissenberg
Wi pour différents temps de cisaillement t. (b) Vitesse de glissement V en fonction du
temps de cisaillement t pour un taux de cisaillement γ̇ = 0, 08 s−1. Figure adaptée de
Hayes et al. [96].

compris. Néanmoins, la question de l’influence de la température sur le frottement des
fondus reste ouverte, avec des données expérimentales contradictoires. Comment le coef-
ficient de frottement interfacial dépend-il de la température ? Comment sa dépendance
potentielle avec la température affecte-t-elle celle de la longueur de glissement avec la
température ? Quels paramètres fixent le sens de variation de la longueur de glissement
avec la température ?

Pour les solutions de polymères, notamment en régime semi-dilué, très peu d’études
ont été menées pour identifier les mécanismes moléculaires mis en jeu lors du frottement
de solutions sur des surfaces de physico-chimie contrôlée. Se posent alors de nombreuses
questions. Le glissement fort observé est-il nécessairement apparent et dû à la forma-
tion d’une couche déplétée à la paroi ? Comment le frottement des solutions dépend-il
de la fraction volumique en polymère ? Ces dépendances, si elles existent, peuvent-elles
conduire à une réelle identification des mécanismes de frottement des solutions ? Ceci
peut-il permettre de mieux comprendre le frottement de liquides simples ?

Pour répondre à ces questions, notre travail s’est concentré sur deux points. La pre-
mière partie de cette thèse a été dédiée à l’étude de l’influence de la température sur le
frottement de fondu de PDMS. Nous présenterons ce travail, mené avec M. Hénot, dans
le chapitre 4. Le cœur de notre travail s’est ensuite concentré sur l’étude du frottement
de solutions de polymère en régime semi-dilué. Nous nous sommes d’abord focalisés sur
l’influence de la fraction volumique sur le frottement des solutions, en régime newtonien :
ces résultats seront présentés dans le chapitre 5. Pour mener cette seconde partie de notre
étude, nous avons été conduits à définir un système expérimental modèle, adapté à la tech-
nique de caractérisation du glissement que nous avons utilisée et optimisée pour l’étude
des solutions. Ce système expérimental est présenté au chapitre 2, avec les techniques de
caractérisation classiques que nous avons mises en œuvre pour réellement le contrôler,
en volume et en surface. Le chapitre 3 est consacré à la description de la technique de
vélocimétrie par photolyse que nous avons utilisée et optimisée pour suivre le glissement
de solutions. Afin de nous affranchir d’hypothèses sur la structure de l’interface solide /
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solution de polymère, hypothèses nécessaires à la formulation de mécanismes moléculaires
de frottement des solutions, nous avons directement observé cette structure d’interface
grâce à des expériences de réflectivité de neutrons. Les résultats de ces expériences me-
nées au Laboratoire Léon Brillouin sont présentés dans le chapitre 7. Enfin, le système
étudié nous a permis de mettre en évidence un régime transitoire correspondant à une
mise en glissement des solutions de polymère : nous détaillons les mécanismes de mise en
glissement dans le chapitre 6.
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CHAPITRE

2

MATÉRIAUX ET MÉTHODES

Avant de discuter nos résultats sur le frottement des fondus et des solutions semi-
diluées de polymère, nous présentons dans ce chapitre les polymères et les surfaces utili-
sés au cours de notre travail de thèse. Nous commençons par présenter deux polymères
classiques, le polystyrène et le polydiméthylsiloxane, dont nous avons étudié le frotte-
ment. Nous décrivons ensuite uniquement les méthodes classiques de caractérisation des
propriétés de volume que nous avons utilisées au cours de notre travail. Nous détaillons
les protocoles de préparations de surfaces ainsi que leurs méthodes de caractérisation les
plus classiques. Les méthodes plus spécifiques, pour lesquelles nous avons développé des
dispositifs, des protocoles et des traitements de données particuliers seront détaillées et
discutées dans les chapitres suivants.

2.1 Polymères modèles
Ce travail s’est concentré sur l’étude de deux polymères linéaires neutres, considérés

par la suite comme des polymères modèles : le polydiméthylsiloxane et le polystyrène.
Nous en présentons ici les principales caractéristiques.

Si
OR1

R2

n

a. b.

nR1

R2

Figure 2.1 – Formule chimique plane (a) du polydiméthylsiloxane, (b) du polystyrène.
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M0 [g·mol−1] a [nm] d Me [g·mol−1] Tg [ ◦C]
PDMS 74 0,5 0,965 7400 -127
PS 104 0,55 1,04 13000 100

Table 2.1 – Caractéristiques des polymères modèles utilisés.M0 et a sont respectivement
la masse molaire et la taille d’un monomère. ρ est la masse volumique du polymère. Me
est la masse moyenne d’enchevêtrement [97] et Tg la température de transition vitreuse
du polymère [98]. a est estimé par a3 = M0

ρNA
.

2.1.1 Polydiméthylsiloxane
Le polydiméthylsiloxane (PDMS) est un polymère linéaire neutre. C’est un polymère

organominéral appartenant à la famille des siloxanes, de formule brute (C2H6OSi)n. Sa
formule chimique plane est représentée sur la figure 2.1 (a) et ses caractéristiques prin-
cipales sont regroupées dans la table 2.1. Il est presque inerte et présente une bonne
résistance à l’oxydation. De ce fait, il est beaucoup utilisé pour la fabrication de canaux
micro fluidiques. Sa température de transition vitreuse est basse : Tg = −127 ◦C. Il se
trouve donc à l’état liquide à température ambiante.

Les terminaisons α et ω, représentées par R1 et R2 sur la figure 2.1 (a), peuvent pré-
senter des fonctionnalités chimiques différentes : hydroxyle, silanol, méthyle, vinyle... Le
fondu de PDMS commercial que nous avons utilisé pour obtenir les résultats décrits au le
chapitre 4 est un PDMS terminé di silanol. Des terminaisons hydroxyles peuvent interagir
avec de groupement silanol SiOH par liaison hydrogène et donc favoriser l’adsorption du
PDMS sur des surfaces de silicium [99]. Des terminaisons mono amines et mono vinyles
permettent un greffage sur des surfaces contrôlées. Nous reviendrons sur les protocoles de
greffage de ces polymères dans la section 2.3.3

Enfin, lorsqu’il porte des terminaisons spécifiques, le PDMS peut être réticulé : nous
avons par la suite utilisé cette propriété afin de fabriquer des lentilles d’élastomère de
PDMS.

2.1.2 Polystyrène
Le polystyrène (PS) est, comme le PDMS, un polymère linéaire non chargé, de formule

brute (C8H8)n. Sa formule chimique plane est représentée sur la figure 2.1 (b) et ses
caractéristiques principales sont regroupées dans la table 2.1. Nous n’avons utilisé que du
polystyrène atactique : les groupements phényles rattachés aux carbones asymétriques ont
une répartition aléatoire. Le PS atactique ne cristallise pas. Sa température de transition
vitreuse est de Tg = 100 ◦C. Ce polymère a beaucoup été étudié dans la littérature.
De plus, il est commercialisé avec une polymolécularité basse en tant que standards de
chromatographie d’exclusion stérique (GPC), aussi bien sous sa forme deutérée que sous
sa forme hydrogénée : cette spécificité sera utilisée pour des expériences neutroniques.

2.2 Caractérisation des polymères
2.2.1 Rhéologie

Les propriétés rhéologiques des polymères ont été caractérisées à l’aide d’un rhéo-
mètre Anton Paar MCR 302 au Laboratoire Léon Brillouin (CEA Saclay). Pour travailler
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à taux de cisaillement constant, nous avons privilégié la géométrie cône-plan. En pra-
tique, le liquide est placé entre un cône de diamètre d et d’angle θ et un plan. Le cône est
tronqué de quelques micromètres : cette troncature permet de laisser un léger espacement
(typiquement 50µm) entre le cône et le plan afin d’éviter tout frottement (et donc un
échauffement) entre les deux surfaces. Pour toutes les mesures de rhéologie de ce manus-
crit, nous avons travaillé avec un cône de diamètre 25 mm et un angle de 2 ◦. Le couple Γ
qu’il faut appliquer au fluide pour le mettre en écoulement est mesuré avec précision par
le rhéomètre.

Les mesures de rhéologie peuvent être effectuées suivant deux méthodes. La première
méthode consiste à imposer la vitesse de rotation Ω (ou le couple) à une valeur constante.
Le taux de cisaillement γ̇ appliqué au fluide est alors directement relié à la géométrie du
système :

γ̇ = Ω

θ
(2.1)

Le taux de cisaillement appliqué au fluide est constant dans l’ensemble de l’échantillon,
à la différence de la géométrie plan-plan où γ̇ varie avec la distance au centre. La mesure
de la viscosité η (γ̇) est déduite de la mesure du couple Γ nécessaire pour imposer un
écoulement à la vitesse Ω :

η(γ̇) = 12θ
πd3Ω

(2.2)

La seconde méthode de mesure consiste à imposer un cisaillement alternatif au fluide.
Le cône oscille à la pulsation ω. L’amplitude γ des oscillations est choisie pour maximiser
le couple mesuré tout en restant dans un régime de réponse linéaire du matériau. Le couple
mesuré présente une partie Γ ′ en phase avec l’excitation et une partie Γ ′′ en quadrature
de phase. De la mesure de ces deux quantités sont déduits les modules de stockage G′ et
de perte G′′. La viscosité mesurée est alors complexe :

η∗(ω) = G′(ω) + jG′′(ω)
ω

(2.3)

D’après la loi phénoménologique de Cox-Merz [100], les mesures sous écoulement et
sous oscillation sont équivalentes : |η∗(ω)| = η(γ̇).

Dans ce travail de thèse, nous avons choisi de mesurer les propriétés rhéologiques des
polymères liquides sous oscillations. En effet, cette seconde méthode permet notamment
de mesurer précisément le temps de reptation du liquide. Nous présentons ici un résultat
typique de la rhéologie d’un polymère et nous expliquons quelles grandeurs caractéristiques
peuvent être extraites de ces mesures.

La figure 2.2 présente les résultats obtenus pour une solution de polystyrène de masse
molaire Mn = 10, 153 Mg ·mol−1 (Ð = 1,08) dans du diéthylphtalate, à la fraction volu-
mique en PS φ = 0, 0495. Les mesures ont été réalisées à température T = 22 ◦C et en
oscillations d’amplitude γ = 7 %. Le module de stockage G′, le module de perte G′′ et
la viscosité η∗ de la solution sont représentés en fonction de la pulsation angulaire d’ex-
citation ω. Le temps de reptation τrep des chaînes des polymères en solution correspond
à l’inverse de la pulsation angulaire d’excitation critique ωc pour laquelle le module de
stockage est égal au module de perte. Pour une pulsation supérieure à cette pulsation
critique, le fluide devient rhéofluidifiant.

Ces mesures rhéologiques permettent donc d’extraire la viscosité en régime newtonien
ηφ = 3840 Pa · s et le temps de reptation de la solution τrep = 24 s.
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Figure 2.2 – Exemple de données rhéologiques pour une solution de PS dans le DEP,
ici φ = 0, 0495. Module de stockage G′, module de perte G′′ et viscosité η∗ de la solution
en fonction de la pulsation angulaire d’excitation ω. Les pointillés indiquent la pulsation
critique ωc au-delà de laquelle le fluide devient rhéofluidifiant.

2.2.2 Diffusion de neutrons aux petits angles
La diffusion de neutrons aux petits angles (DNPA) permet d’avoir accès à la structure

d’un matériau dans son volume. Les tailles caractéristiques sondées sont de l’ordre de ∼ 1
nm à ∼ 100 nm. La figure 2.3, extraite de Cousin et al. [101], présente le principe de la
diffusion de neutrons. Une onde neutronique plane ψi, de longueur d’onde λ, est envoyée
sur l’échantillon à caractériser. Elle s’écrit :

ψi = ψ0ej(ωt−kix) (2.4)

ki = 2π
λ

est la norme du vecteur d’onde incidente et ω la pulsation de l’onde. L’onde est
diffusée dans toutes les directions, sous la forme d’une onde sphérique dont l’amplitude
décroît comme l’inverse de la distance d’observation robs. Loin d’un échantillon, elle peut
être considérée comme une onde plane ψd :

ψd = ψ0

robs

N∑
n=1

bnej(
−→
Q ·−→rn−ωt) (2.5)

N est le nombre d’atomes qui composent l’échantillon. −→rn est la position de l’atome
n. −→Q = −→kd −

−→
ki est le vecteur de diffusion. Enfin bn est la longueur de diffusion

cohérente de l’atome n. Cette grandeur, homogène à une longueur, est caractéristique
de l’interaction neutron-matière. Nous reviendrons plus en détail sur cette grandeur dans
le chapitre consacré à la réflectivité de neutrons (voir chapitre 7). Il est plus aisé de
considérer les éléments de volume qui composent l’échantillon, plutôt que ses atomes.
L’onde diffusée s’écrit alors :

ψd(Q, t) = ψ0

robs
e−jωt

∫
V

N b(−→r )ej(
−→
Q ·−→r )d3r (2.6)
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N est la densité volumique d’atome. Le produit N b est appelé densité de longueur
de diffusion cohérente (DLDC). Notons que l’amplitude de l’onde diffusée est propor-
tionnelle à la transformée de Fourier de la DLDC.

Lors d’une expérience de diffusion de neutrons aux petits angles, la grandeur mesurée
est l’intensité I(θ) = |ψd|2 diffusée selon l’angle de diffusion θ. Si θ << 1, le vecteur de
diffusion est lié à θ par :

Q = 4π
λ

sin θ2 ∼
2π
λ
θ (2.7)

Figure 2.3 – Principe de la diffusion et définition du vecteur de diffusion Q. Figure
inspirée de Cousin et al. [101].

2.2.2.1 Application aux solutions de polymère

Nous nous concentrons ici sur le cas particulier d’une solution de polymère. On pourra
trouver d’autres systèmes dans la revue exhaustive sur la DNPA de F. Cousin [101]. Nous
détaillons uniquement le principe d’utilisation de la DNPA aux solutions. Une application
plus spécifique aux solutions utilisées dans notre travail de thèse est présentée dans la
section 5.1.2.

Considérons une solution composée d’un polymère, de fraction volumique φ et de
DLDC N bpolymère, et d’un solvant de DLDC N bsolvant. La DLDC de la solution s’écrit :

N bsolution = N bsolvant(1− φ) + φN bpolymère (2.8)
= Cφ+ N bsolvant (2.9)

C = N bpolymère − N bsolvant représente le contraste entre le polymère et le solvant.
Dans une expérience de DNPA, l’intensité diffusée quantifie les fluctuations de DLDC, di-
rectement liées aux fluctuations de fraction volumique δφ(−→r ) = φ(−→r )− φ̄(−→r ). L’intensité
diffusée s’écrit (voir [102] p.46) :

65



Chapitre 2. Matériaux et méthodes

I(Q) = I0C
2
∫
g(r)e−j

−→
Q.−→r d−→r (2.10)

g(r) = δφ(−→r )δφ(−→0 ) est la fonction de corrélation des fluctuations de fraction volumique.
Pour une solution de polymère, cette fonction de corrélation est directement liée à la
conformation des chaînes en solution [3, 103]. La mesure de I(Q) donne ainsi accès à des
grandeurs caractéristiques des chaînes de polymère en solution, tels le rayon de Flory en
solution diluée ou la taille des blobs ξ pour une solution en régime semi-dilué [103] (voir
5.1.2).

2.2.2.2 Description du spectromètre PACE

Nos expériences de diffusion de neutrons aux petits angles ont été réalisées sur le
spectromètre PACE, au Laboratoire Léon Brillouin. Nous décrivons ici le principe de
fonctionnement du spectromètre ainsi que quelques étapes du traitement de données.

La figure 2.4 présente le schéma du spectromètre PACE. Les neutrons thermiques sont
guidés du réacteur d’Orphée jusqu’au spectromètre grâce à des guides de neutrons. Le
faisceau entrant est un faisceau « blanc », contenant de multiples longueurs d’onde. Il
traverse un monochromateur, constitué d’un rotor cylindrique composé d’ailettes hélicoï-
dales de B4C, composant qui absorbe les neutrons. Ce monochromateur est en réalité un
sélecteur de vitesse : seuls les neutrons arrivant à une vitesse v précise sortiront du mo-
nochromateur, avec une longueur d’onde λ = h

mneutronv
. Les longueurs d’onde accessibles

sont comprises entre 3Å et 25Å, avec une erreur relative de l’ordre de 10 %. Le faisceau
de neutrons est ensuite collimaté à l’aide de deux diaphragmes en B4C. L’échantillon est
placé dans des cuves en quartz : en effet, le quartz permet une bonne transmission et
une faible diffusion des neutrons. La température T de l’échantillon est contrôlable, avec
T ∈ [10; 80] ◦C. Le détecteur est composé de 30 anneaux concentriques contenant du BF3,
de 1 cm d’épaisseur. La distance D entre l’échantillon et le détecteur peut varier entre 1 et
5 m. Ainsi, en choisissant une configuration (D, λ), il est possible de choisir la gamme de
vecteurs de diffusion sondée. Typiquement, la gamme de vecteurs accessibles est comprise
entre 2.10−3 Å−1 et 0, 5Å−1.

Échantillon

Enceinte
sous vide Sélecteur de vitesse

Collimateur

Cache du faisceau direct

D

Enceinte
sous vide

Détectur
à anneaux
de BF3

Figure 2.4 – Schéma du spectromètre PACE.

En pratique, l’intensité diffusée mesurée Imes est la résultante de plusieurs contribu-
tions. Afin d’isoler la contribution de l’échantillon Iech, il est nécessaire de mesurer les
autres composantes. Il faut donc mesurer l’intensité du bruit de fond Ifond, bruit élec-
tronique, mais aussi dû aux neutrons ne provenant pas du faisceau de neutrons. Il est
également nécessaire de mesurer l’intensité diffusée par la cellule contenant l’échantillon
Icel ainsi que sa transmission Tcel. Enfin, il faut mesurer la transmission de l’échantillon
placé dans la cellule Tmes. L’intensité de l’échantillon seul Iech peut alors être calculée
suivant :
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Iech = Imes − Ifond

eTmes
− Icel − Ifond

eTcel
(2.11)

où e est l’épaisseur de l’échantillon.

2.3 Préparation des surfaces
Pour l’ensemble de nos expériences, nous avons utilisé deux types de surfaces de silice :

des pastilles de silicium, aussi appelées wafer, et des blocs de silice amorphe.
Les pastilles de Si (achetées à l’entreprise Si-Mat) sont des surfaces monocristallines

taillées dans le plan cristallin (100). Nous utilisons de pastilles de 2" de diamètre et de
3 mm d’épaisseur. Elles sont polies jusqu’à l’obtention d’une rugosité inférieure à 5ÅRMS
(rugosité mesurée par réflectivité de neutrons, voir p.38 [58]). Ces surfaces peuvent donc
être considérées comme planes et lisses, caractéristiques nécessaires pour des mesures
d’ellipsométrie, de réflectivité de neutrons ou de rayons X, mais aussi pour des expériences
de glissement, afin que l’épaisseur de liquide cisaillé soit la plus contrôlée possible. Une
couche de silice amorphe (SiO2) se forme par oxydation naturelle à la surface de la pastille
de Si. L’épaisseur de cette couche, mesurée par ellipsométrie (voir section 2.4.1), est de
l’ordre de 2 nm avec une bonne reproductibilité dans la mesure de cette épaisseur (plus
ou moins 0, 2Å) sur l’ensemble des pastilles d’un lot. À l’échelle moléculaire, la surface de
silice est composée de différents groupements moléculaires. Des ponts siloxane Si−O−Si
sont présents à la surface. Ils sont globalement peu réactifs. Des groupes silanols Si−OH
sont présents en grand nombre (suivant la méthode de synthèse de la silice, entre 2 et
8 OH·nm−2 [104,105]) et peuvent constituer de bons sites d’adsorption, pour des polymères
(en particulier ceux avec un atome d’oxygène dans le squelette de la chaîne) comme
pour des molécules d’eau. Ainsi, les pastilles de Si sont considérées comme des surfaces
hydrophiles, recouvertes par une fine couche d’eau [106].

Les blocs de silice amorphe sont fabriqués et polis par l’entreprise Fichou. Nous avons
mesuré par réflectivité de rayons X une rugosité de 3, 7ÅRMS. À l’échelle moléculaire,
ces blocs de silice présentent des propriétés de surface analogues aux pastilles de Si.

Nous avons vu dans le chapitre 1 que les expériences de glissement de polymères
montrent une nette dépendance du glissement à la chimie des surfaces. Une partie es-
sentielle de la préparation des expériences consiste donc à contrôler et caractériser la
physico-chimie de ces substrats. Nous présentons ici les procédés que nous avons em-
ployés, aussi bien pour nettoyer les substrats que pour en modifier la chimie de surface,
par silanisation, greffage ou adsorption d’un polymère.

2.3.1 Nettoyage des surfaces
Nous avons vu dans les sections 1.6.2 et 1.8.1 que la présence de chaînes adsorbées

sur un substrat est responsable d’une transition de glissement. Nous souhaitons éviter
si possible cette transition de glissement, mais aussi contrôler les processus de greffage
/ adsorption de polymère. De plus, après le polissage des surfaces, certaines pollutions
organiques restent sur la surface. Nous avons donc utilisé deux procédures de nettoyage de
nos substrats : un traitement UV-ozone et un nettoyage chimique par un mélange appelé
Piranha. Les surfaces ayant subi au moins un de ces traitements seront appelées par la
suite surfaces nues.
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2.3.1.1 Traitement UV-ozone

La surface est placée sous une lampe à vapeur de mercure émettant à deux longueurs
d’onde λ1 = 184, 9 nm et λ2 = 253, 7 nm, dans un réacteur où circule un flux de dioxygène.
La longueur d’onde λ1 transforme l’oxygène en ozone. La longueur d’onde λ2 découpe
l’ozone et permet de casser les liaisons chimiques des composés organiques présents sur la
surface, produisant ainsi des molécules simples telles CO2, H2O et N2 [107]. Ces molécules
volatiles sont évacuées par le flux d’oxygène. Les groupes silanols présents à la surface
sont alors « régénérés », puisque dégagés. Les surfaces utilisées dans ce manuscrit ont subi
un traitement UV-ozone entre 30 min et 1 h. Pour plus d’efficacité du procédé, les surfaces
sont placées à quelques centimètres de la lampe UV [107].

Nous avons pu constater l’efficacité d’une heure de traitement UV-ozone sur un bloc
de silice. Pour cela, nous avons mesuré le spectre de réflectivité de rayons X (technique
décrite dans la section 2.4.2) pour un bloc de silice traité par UV-ozone pendant 1 h.
Une couche de polystyrène a alors été adsorbée sur ce bloc, à partir d’une solution de
polystyrène dans le diéthylphtalate de fraction volumique φ = 0, 0604 et de masse molaire
Mn = 180 kg ·mol−1.

10-8

10-7

10-6

10-5

10-4

10-3

10-2

10-1

100

R

0,50.,40.,30.,20.,10.,0
Q [Å-1]

Avant incubation
Après incubation
Après UV-ozone

Figure 2.5 – Spectres de réflectivité de rayons X de l’interface air / silice avant incubation
dans une solution de PS dans le DEP (en rouge), après incubation (en vert) et après
traitement UV-ozone (en bleu). La ligne pleine correspond à l’ajustement de courbe pour
une couche de PS d’épaisseur z∗ = 9, 6± 0, 1Å et de rugosité Σ = 4, 8± 0, 3Å.

La figure 2.5 regroupe les spectres de réflectivité de rayons X avant et après incubation,
ainsi qu’après traitement UV-ozone. L’épaisseur de cette couche z∗ = 9, 6 ± 0, 1Å et sa
rugosité Σ = 4, 8±0, 3Å sont déterminées grâce à un ajustement de courbe sur les données
expérimentales (voir section 2.4.2). Enfin, nous avons nettoyé à nouveau le bloc de silice
pendant 1 h sous UV-ozone. Nous obtenons un spectre de réflectivité identique à celui
obtenu pour le bloc avant incubation. La couche de PS adsorbée a été totalement retirée,
sans que ce traitement n’altère la rugosité de la surface de silice.
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2.3.1.2 Nettoyage grâce au mélange Piranha

Si le nettoyage par UV-ozone n’est pas suffisant pour retirer une couche organique du
substrat (cas des couches épaisses), il est possible d’utiliser le mélange appelé Piranha,
composé d’un mélange 1 :1 en volume d’eau oxygénée à 30 % (Aldrich) et d’acide sul-
furique à 99 % (Carlo Erba). Ce mélange attaque les composés organiques présents à la
surface [108]. La réaction entre l’eau oxygénée et l’acide sulfurique est très exothermique :
il convient de verser lentement l’acide dans l’eau afin d’éviter que la réaction ne s’emballe.
Les surfaces sont nettoyées dans ce mélange pendant environ 20 min puis rincées à l’eau
distillée. La surface peut ensuite être séchée sous vide et conservée sous étuve à 250 ◦C.

2.3.2 Silanisation des surfaces
Il est possible de modifier la chimie de surface par une réaction de silanisation, c’est-

à-dire grâce à une réaction créant une liaison covalente entre un silane et la surface de
silice. Nous appelons silane, ou chlorosilane, une molécule de formule R3−Si−Cl, où R est
un groupement inerte. Les silanes réagissent avec l’eau pour former des groupes silanols
Si−OH suivant la réaction :

R3 − Si− Cl + H2O −→ R3 − Si−OH+HCl

Les silanols R3-Si-OH peuvent alors former des liaisons hydrogène avec les groupes silanols
Si-OH de la surface de silice. Par élimination d’eau, le silane initial est greffé de manière
covalente à la surface. Cependant, suivant la même réaction entre les groupes silanols,
deux molécules R3−Si−OH peuvent se condenser :

2R3 − Si−OH −→ R3 − Si−O− Si− R3 +H20

Ces réactions de condensation entre les silanes rendent leur conservation difficile. Il faut
prendre des précautions pour rester en atmosphère anhydre.

Une monocouche auto assemblée est formée sur la surface à la fin de la réaction de
silanisation. Elle doit être la plus dense possible, afin d’obtenir une surface homogène.
Nous décrivons ici deux protocoles de silanisation : un en phase liquide et l’autre en phase
vapeur. La table 2.2 résume les caractéristiques des silanes utilisés dans ce travail de thèse.

silane type de silanisation référence vendeur
octadécyltrichlorosilane (OTS) phase liquide Sigma, 95 %

triéthoxy(3-glycidyloxypropyl)silane phase vapeur Sigma, ≥ 97 %

Table 2.2 – Caractéristiques des silanes utilisés dans ce travail de thèse.

2.3.2.1 Silanisation en phase liquide

Une couche auto assemblée d’octadécyltrichlorosilane (OTS : CH3−(CH2)17−SiCl3)
peut être préparée en suivant le protocole détaillé de Silberzan [109] et Pit [46]. Une
pastille de silicium subit un traitement UV-ozone pendant 30 minutes afin de la nettoyer
de toute impureté organique et de régénérer les sites silanols de surfaces. Un mélange de
tétrachlorométhane (CCl4) et de chloroforme (0,6 : 0,4 V/V ) saturé en eau est préparé.
Afin de retirer les molécules d’OTS (Sigma, 95 %) qui se seraient condensées, le silane doit
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être fraîchement distillé sous vide, à l’aide d’une verrerie piranhisée. La procédure qui suit
est réalisée dans une boîte à gants remplie d’argon sec, afin de limiter la condensation
du silane durant la formation de la monocouche de surface. La pastille de silicium est
immergée dans un bain composé de 70 mL d’hexadécane anhydre, de 10 mL de CCl4,
de 7 mL du mélange CCl4 / chloroforme précédemment préparé et de 300µL d’OTS
fraîchement distillé. La température du bain est maintenue à 18 ◦C. La pastille de silicium
est immergée pendant 5 min dans la solution contenant le silane, puis est rincée dans un
bain de lavage d’hexadécane. Elle est ensuite sortie de la boîte à gants, lavée au toluène
et séchée sous vide.

Le substrat est ensuite caractérisé par une mesure d’angle de contact du dodécane.
Pour les surfaces utilisées dans cette thèse, nous avons mesuré un angle d’avancée de
θa = 34 ◦ avec une hystérèse inférieure à 1 ◦. Une hystérèse si faible est caractéristique
d’une couche très lisse et quantifie la bonne qualité des surfaces silanisées [110,111].

2.3.2.2 Silanisation en phase vapeur

La silanisation en phase vapeur est utilisée afin de fabriquer une couche de précur-
seurs au greffage de polymère. Le silane, liquide à température ambiante, est évaporé par
chauffage, puis recondensé de manière homogène sur la surface de silice à traiter. Le silane
peut alors se condenser avec les groupements silanols de surface et créer une monocouche
auto assemblée. Nous avons réalisé cette silanisation uniquement sur des pastilles de Si,
même si le protocole décrit ici reste valide pour n’importe quelle surface de silice.

La verrerie, composée d’un dessicateur avec son bouchon de rodage et d’un petit cris-
tallisoir, est nettoyée au Piranha. Cette étape est nécessaire toutes les 3 à 4 silanisations
avec la même verrerie. Pour les autres silanisations, la verrerie est simplement lavée au
toluène à la fin de la silanisation précédente puis séchée sous vide. Entre chaque silanisa-
tion, elle est stockée dans une étuve à 250 ◦C afin de la sécher au maximum et d’éviter le
dégagement de vapeur d’eau durant la formation de la couche auto assemblée, dégagement
pouvant favoriser la condensation du silane en phase vapeur sur les parois de la verrerie. 1

Une pastille de Si est nettoyée par UV-ozone pendant environ 30 minutes. Pendant ce
temps là, la verrerie est sortie de l’étuve à 250 ◦C pour refroidir à température ambiante.
Le petit cristallisoir est posé au fond du dessicateur. Le dessicateur est rempli d’argon
pendant le refroidissement pour éviter que l’humidité de l’air n’altère le silane par la suite.
La pastille de Si est posée dans le dessicateur, sur un support en Téflon, face polie vers le
haut. Quelques gouttes de silane sont déposées dans le cristallisoir à l’aide d’une pipette
Pasteur en verre préalablement séchée à l’aide d’un pistolet thermique. Typiquement 4-5
gouttes sont nécessaires pour recouvrir une pastille de Si de 2". Mais la quantité de silane
à introduire dépend aussi de la verrerie (son volume, mais aussi, si elle a été piranhisée, il
faudra aussi resilaniser les parois). Nous mettons en général 15 à 20 gouttes de silane. Le
dessicateur est fermé hermétiquement avec de la graisse de rodage (GE Bayer Silicones,
baysilone paste). La température d’évaporation des silanes est généralement élevée (par
exemple, Tévap = 270 ◦C pour le triéthoxy(3-glycidyloxypropyl)silane). Afin d’abaisser la
température à atteindre pour évaporer le silane, le dessicateur scellé est pompé sous vide
pendant 5 minutes avec une pompe à palette. Puis le dessicateur est chauffé sur une
plaque chauffante et le bas du dessicateur est chauffé avec un pistolet thermique. Lors de
son évaporation, le silane monte le long des parois du cristallisoir. L’étape de chauffage

1. Si la verrerie est vraiment sale ou trop grande pour envisager un lavage au Piranha, nous l’avons
pyrolysé à environ 400 ◦C pendant 3 h minimum.
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dure une dizaine de minutes. Le mouillage des pastilles de Si n’est pas toujours visible.
Le dessicateur est ensuite laissé sous vide et à température ambiante pendant 8 à 12 h. 2.
La pastille de Si est ensuite rincée abondamment au toluène et séchée à l’argon. Puis elle
est rincée à l’isopropanol et séchée à l’argon. Ces étapes de lavage permettent de retirer
les molécules de silane en excès. Enfin, la pastille de Si est séchée sous vide pendant 15
minutes.

2.3.3 Greffage d’un polymère
Le greffage d’un polymère consiste à lier de manière covalente une seule extrémité de

chaîne de polymère à la surface. Deux méthodes de greffage sont utilisées dans la littéra-
ture. La méthode grafting from consiste à polymériser les chaînes de polymère directement
sur la surface. Cette méthode permet d’atteindre des densités de greffage élevées. Mais les
chaînes greffées sont polydisperses et la détermination de leurs longueurs est délicate. La
seconde méthode de greffage est dite méthode grafting to. Une première monocouche auto
assemblée (MAA) est liée de manière covalente à la surface. Cette MAA est composée
de molécules dont un groupement réagit par la suite avec l’extrémité fonctionnalisée du
polymère à greffer. Elle sert donc avant tout de précurseur au greffage. Mais elle peut
également empêcher le polymère de s’adsorber directement sur la surface, servant ainsi de
couche protectrice de la surface. Le polymère, fonctionnalisé à une seule de ses extrémités,
est ensuite mis en contact avec la MAA pour être greffé sur la surface. La méthode graf-
ting to permet de greffer des polymères de longueurs N et de polydispersité contrôlées.
Cependant, la densité de greffage est limitée par Σ = N−1/2, limite de brosse « sèche ».

Nous avons choisi de travailler avec des surfaces de physico-chimie la plus contrôlée
possible. C’est pourquoi nous avons privilégié la méthode grafting to. Dans ce manuscrit,
nous avons travaillé avec des surfaces greffées suivant deux protocoles. Le greffage de
PDMS mono-vynil terminé est décrit en détail dans la thèse de M. Hénot [36], avec
qui j’ai réalisé ce type de greffage. Nous présentons ici le greffage de polystyrène mono-
amino terminé (PS-NH2) et de polydiméthylsiloxanes mono-amino terminé (PDMS-NH2),
protocole mis au point par l’équipe d’E. Drockenmuller au laboratoire IMP de Lyon [42].
La figure 2.6 présente le mécanisme réactionnel pour le greffage de PS-NH2 (P5143-SNH2
chez Polymer Source, Mn = 5, 0 kg ·mol−1 et d’indice de polymolécularité Ð= 1, 17). Le
mécanisme de greffage est globalement le même pour du PDMS-NH2 (Mn = 3, 2 kg ·mol−1

et Ð = 1,2, P19117-DMSNH2 chez Polymer Source).
Une monocouche auto assemblée de triéthoxy(3-glycidyloxypropyl)silane est déposée

par phase vapeur suivant le protocole décrit dans la section 2.3.2.2. Ce silane présente un
groupement époxy qui réagit avec la fonction amine des polymères à greffer. L’épaisseur
moyenne de cette couche, mesurée par ellipsométrie en 3 zones différentes du substrat,
est de z∗MAA = 0, 9± 0, 1 nm. Une solution de PS−NH2 dans du toluène est préparée à la
concentration ∼ 15 mg ·mL−1. La pastille de Si est placée dans un spin coatter. Environ
1 mL de solution de PS−NH2 est déposé sur la surface à l’aide d’une seringue en verre 3. La
solution est ensuite évaporée par spin coatting pendant une minute à 2000 tr/min. Cette
étape permet d’obtenir un film de PS−NH2 homogène, d’épaisseur proche de 100 nm.

2. Si le vide s’est cassé pendant la réaction, l’humidité de l’air suffit à la condensation des silanes. Des
traces blanches apparaissent sur les parois du dessicateur et la pastille de Si. La silanisation de la pastille
est à refaire.

3. Il est préférable de filtrer la solution à l’aide de filtre à membrane en PTFE de taille de pore
0, 25µm, afin d’obtenir un film de PS−NH2 homogène.
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Figure 2.6 – Mécanisme réactionnel du greffage de PS-NH2 sur une monocouche auto
assemblée de triéthoxy(3-glycidyloxypropyl)silane. Le protocole est adapté de celui de
Chennevière et al. [42]
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Pour le greffage du PDMS−NH2, le polymère étant déjà liquide, une goutte de polymère
fonctionnalisé est directement déposée sur la MAA et recouverte par une lame de micro-
scope nettoyée au préalable par UV-ozone. Des cales de 9µm sont utilisées pour avoir
une épaisseur de fluide constante 4. La surface est ensuite chauffée dans un four à vide à
140 ◦C pendant typiquement 48 h 5. La densité de greffage est contrôlée cinétiquement :
plus le temps de greffage est long, plus la densité de greffage sera importante, avec pour
limite haute Σ = N−1/2 [30, 31]. La surface est ensuite rincée abondamment au toluène.
Puis elle est laissée dans un bain de toluène sous agitation pendant plus de 48 h afin
d’éliminer les chaînes de polymère fonctionnalisé qui n’auraient pas réagi avec la MAA.
Enfin la surface est séchée sous vide.

La table 2.3 résume les caractéristiques des polymères greffés utilisés dans ce travail
de thèse.

polymère terminaison Mn Ð référence
[kg ·mol−1] (vendeur)

PDMS mono-vinyl 2,0 1,09 synthétisés au laboratoire IMP de Lyon
PDMS mono-amino 3,2 1,2 Polymer Source, P19117-DMSNH2
PS mono-amino 5,0 1,17 Polymer Source, P5143-SNH2

Table 2.3 – Caractéristiques des polymères greffés utilisés dans ce travail de thèse.

2.3.4 Adsorption d’un polymère
L’adsorption d’un polymère consiste à permettre à des chaînes du polymère de se

lier à une surface par interactions attractives entre les monomères et la surface. Cette
modification de la surface est beaucoup plus simple à réaliser qu’un greffage. Cependant
la couche adsorbée est moins « modèle » : les chaînes adsorbées forment des boucles de
taille variable.

Le PDMS s’adsorbe facilement sur une surface de silice. Les fonctions silanols de la
surface de silice créent des liaisons hydrogène avec les ponts siloxanes de la chaîne de
PDMS [99]. Ce mécanisme d’adsorption est quasi irréversible. L’adsorption du PS sur des
surfaces de silice a été attribuée à une liaison hydrogène entre les fonctions silanols de
surface et les groupements phényle du PS [112,113].

L’adsorption du polymère peut se faire à partir d’un fondu comme d’une solution.
La densité d’adsorption en solution est Σmax = N−1/2φ7/8 [24]. Il est donc préférable
d’adsorber le polymère en fondu pour obtenir une couche plus dense. Pour le PS, une
solution est préparée avec du toluène puis déposée sur la surface. Le toluène est évaporé
sous vide afin d’obtenir un film de polystyrène sur la surface. Pour le PDMS, le liquide
est posé sur la surface de silice et recouvert par une lame de microscope nettoyée par
UV-ozone au préalable. Des cales de 9µm d’épaisseur permettent de garder une épaisseur
constante de fluide. La surface est chauffée dans un four à vide à 110 ◦C pour le PDMS et
140 ◦C pour le PS. Comme pour le greffage de polymère, la densité de la couche adsorbée
est contrôlée cinétiquement. Les temps d’adsorption que nous avons choisis sont de l’ordre
de la journée pour le PDMS et de la semaine pour le PS. Les protocoles d’élimination

4. L’homogénéité de la couche de polymère fonctionnalisé n’est pas nécessaire au greffage. Il suffit que
le polymère soit en excès pour atteindre la densité de greffage maximale.

5. Le vide permet d’éviter l’oxydation du polymère, mais aussi l’altération de la couche de silane par
l’eau.
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d’excès de chaînes de polymère et de séchage de la couche adsorbée sont les mêmes que
pour le greffage de polymère.

La table 2.4 résume les caractéristiques des polymères adsorbés utilisés dans ce travail
de thèse.

polymère Mn Ð référence
[kg ·mol−1] (vendeur)

PDMS 685 1,22 fractionnement à partir d’huile silicone
(ABCR Petrarch PS349.5)

PS 10, 153.103 1,08 Agilent

Table 2.4 – Caractéristiques des polymères adsorbés utilisés dans ce travail de thèse.

2.4 Caractérisation des surfaces
Nous avons utilisé trois techniques pour contrôler les propriétés physico-chimiques

des surfaces que nous avons préparées : l’ellipsométrie, la réflectivité de rayons X et la
réflectivité de neutrons. Nous présentons ici le principe des deux premières techniques.
Un chapitre entier (voir chapitre 7) sera consacré à la réflectivité de neutrons.

2.4.1 Ellipsométrie en réflexion
L’ellipsométrie en réflexion est une technique de caractérisation optique de films minces

d’utilité reconnue depuis 1890, à l’époque de Drude [114]. Cette technique est basée sur
l’étude du changement de la polarisation de la lumière après sa réflexion sur la surface à
caractériser. Elle permet de mesurer les épaisseurs ainsi que les indices de réfraction des
différentes couches qui composent l’échantillon.

Nous illustrons ici le principe de la technique à travers l’exemple d’un substrat recou-
vert d’un film d’épaisseur d. La figure 2.7 présente le schéma du principe de l’ellipsométrie
en réflexion dans ce cas. Une lumière monochromatique, de longueur d’onde λ, est envoyée
sur l’échantillon. Le champ électrique de cette onde présente une composante parallèle au
plan d’incidence Ei

// et une composante perpendiculaire au plan d’incidence Ei
⊥. La pola-

risation des deux composantes est modifiée par les interactions dans l’échantillon. Après
réflexion sur la surface, le champ électrique réfléchi est composé de deux composantes
notées Er

// et Er
⊥ qui résultent d’interférences à ondes multiples entre tous les faisceaux

réfléchis.
Le changement de polarisation entre les milieux i et j est quantifié par les coefficients

de réflectivité de Fresnel pour la composante parallèle rij, // et pour la composante per-
pendiculaire rij,⊥. Ces coefficients dépendent des indices optiques complexes ni et nj des
milieux i et j ainsi que des angles d’incidence ψi et de transmission ψj suivant :

rij, // = nj cosψi − ni cosψj

nj cosψi + ni cosψj
(2.12)

rij,⊥ = ni cosψi − nj cosψj

ni cosψi + nj cosψj
(2.13)
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Milieu 0 : 
Ambiant

n0

Milieu 2 : 
Substrat

n2

Milieu 1 :
Film
n1

d

Figure 2.7 – Principe de l’ellipsométrie en réflexion pour un substrat recouvert d’un
film d’épaisseur d. La polarisation du faisceau incident est changée après réflexion sur
l’échantillon. L’analyse de ce changement permet de mesurer d et l’indice optique n1 du
milieu 1.

Il est possible de montrer que les coefficients de réflexion en amplitude R// = Er
//

Ei
//

et

R⊥ = Er⊥
Ei⊥

suivent :

R// = r01, // + r12, //e−2jβ

1 + r01, //r12, //e−2jβ (2.14)

R⊥ = r01,⊥ + r12,⊥e−2jβ

1 + r01,⊥r12,⊥e−2jβ (2.15)

Avec β = 2π d
λ
n1 cosψ1 [115].

En pratique, la grandeur mesurée par un ellipsomètre est le rapport ρ :

ρ = R//

R⊥
= tanψej∆ (2.16)

où ψ et∆ sont les angles ellipsométriques reliés respectivement au rapport des modules
et au déphasage des coefficients de réflexion en amplitude. Les valeurs de ces angles
ellipsométriques dépendent donc des indices complexes optiques n0, n1 et n2, de l’épaisseur
du film d, de l’angle d’incidence ψ0 et de la longueur d’onde de la lumière λ. Si la seule
inconnue du problème est la valeur de l’épaisseur d, une mesure des angles ellipsométriques
à une longueur d’onde et un angle d’incidence donné suffit pour déduire d. Si d et n1 sont
inconnus, il est nécessaire de mesurer∆ et ψ pour différents angles d’incidence. Grâce à cet
exemple simple de substrat à une couche, nous montrons qu’il est nécessaire de postuler
un système, de calculer les angles ellipsométriques liés à ce système et enfin d’ajuster les
paramètres du système jusqu’à l’obtention d’un bon accord entre les mesures et le modèle.
Le problème n’est donc pas univoque.

En pratique, nous utilisons un ellipsomètre à annulation de la marque Accurion (mo-
dèle EP3) en configuration Polariseur-Compensatrice-Surface-Analyseur (PCSA). La fi-
gure 2.8 présente le schéma de la configuration PCSA. Un faisceau laser He-Ne à λ =
658 nm traverse un polariseur et une lame quart d’onde (compensatrice) avant de se réflé-
chir sur la surface et de passer par l’analyseur. En sortie de compensatrice, le faisceau a
une polarisation elliptique. Cette polarisation se transforme en polarisation linéaire après
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AC
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Détecteur
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Figure 2.8 – Schéma de la configuration Polariseur-Compensatrice-Surface-Analyseur

réflexion à la surface, polarisation qui peut être éteinte grâce à l’analyseur. Il existe 4 tri-
plets pour les angles P , C et A pour lesquels l’intensité du faisceau en sortie de l’analyseur
est minimale. La mesure d’un seul triplet suffit à déduire les angles ellipsométriques ∆ et
ψ. Cependant, afin de nous affranchir des erreurs de mesures systématiques, nous avons
toujours utilisé la méthode dite des 4 zones, à savoir mesurer les 4 triplets d’extinction
(P , C, A). Pour une meilleure précision de mesure d’extinction du faisceau, nous avons
toujours travaillé pour des angles d’incidence proche de l’angle de Brewster (ψ0 = 70 ◦
pour une pastille de Si dans l’air).

Enfin, soulignons que tous les calculs ont été développés pour des milieux plans. Il est
inutile de mesurer ∆ et ψ pour un système rugueux, puisque l’angle d’incidence ψ0 ne
peut pas être correctement défini.

2.4.2 Réflectivité de rayons X
Si l’ellipsométrie en réflexion permet une mesure rapide de l’épaisseur d’un film sur un

substrat, elle ne donne pas accès à la rugosité de la surface. De plus, certains systèmes,
tel un film de PS sur un bloc de silice, ne présentent qu’un faible contraste d’indice op-
tique. Une mesure précise de l’épaisseur du film devient alors impossible par ellipsométrie.
C’est pourquoi nous avons utilisé une technique de caractérisation complémentaire : la
réflectivité spéculaire de rayons X, dont nous présentons ici brièvement le principe. Cette
technique est la seule qui permette une mesure précise de la rugosité d’une surface, sur une
large échelle de longueurs d’onde spatiale de cette rugosité descendant jusqu’aux échelles
subnanométriques.

Un faisceau de photons X, de longueurs d’onde λ et d’intensité Ii est envoyé sur la
surface à étudier avec un angle d’incidence variable θ. L’intensité réfléchie Ir est mesurée.
Les photons X sont sensibles à la densité électronique ρél du milieu qu’ils rencontrent. Il
est alors possible de définir un indice de réfraction électronique nX [116] :

nX = 1− λ2

2πrélectronρél − j
λ

4πµ (2.17)

µ est le coefficient d’adsorption du matériau et rélectron est le rayon de l’électron. Nous ne
rentrerons pas ici dans le détail des calculs, permettant de relier la réflectivité R(θ) = Ir

Ii
aux caractéristiques des interactions du faisceau de photons X avec les différentes couches
du système. Le chapitre 7 consacré à la réflectivité de neutrons, dont l’analogie avec la
réflectivité de rayons X est évidente, détaillera ces relations.
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Figure 2.9 – (a) Schéma de la configuration θ/2θ pour la réflectivité de rayons X. (b)
Spectre de réflectivité de rayons X de l’interface air / film de PS / silice. La ligne pleine
correspond à l’ajustement de courbe pour une couche de PS d’épaisseur z∗ = 9, 6± 0, 1Å
et de rugosité Σ = 4, 8± 0, 3Å.

En pratique, nous avons utilisé un réflectomètre commercial, de la marque Xenocs
(Xeuss 2.0). Il fonctionne à λ = 1, 54Å (raie Kα du cuivre) en configuration θ/2θ :
le faisceau incident est horizontal et l’angle θ varie grâce à un goniomètre qui déplace
l’échantillon, comme schématisé sur la figure 2.9 (a).

La figure 2.9 (b) présente un spectre de réflectivité de rayons X pour l’interface air
/ film de PS / silice. De même que pour l’ellipsométrie, il n’est pas possible de trouver
directement l’épaisseur z∗ du film de PS à partir du spectre de réflectivité. Le problème
n’est pas inversible. Il est nécessaire de postuler un profil de densité électronique ρél(z) en
fonction de la distance à l’interface z, de calculer le spectre de réflectivité associé à ce profil
de densité électronique, de le comparer au spectre expérimental puis d’ajuster le profil
pour obtenir le meilleur ajustement possible. Cette étape d’ajustement de courbe peut être
délicate. Sur la figure 2.9 (b), la ligne pleine correspond à l’ajustement de courbe pour une
couche de PS d’épaisseur z∗ = 9, 6± 0, 1Å et de rugosité Σ = 4, 8± 0, 3Å. Remarquons
que la réflectivité n’est pas constante à petits Q alors qu’un plateau de réflectivité totale
est attendu. Ceci est du à un effet de footprint : l’aire du substrat touchée par le faisceau
varie avec l’angle incident du faisceau.

2.5 Mesure de la contrainte de frottement d’élasto-
mère réticulé sur un solide

Afin de mesurer la contrainte de frottement d’élastomère réticulé sur une surface solide
pour différentes températures (résultats décrits au chapitre 4), nous sommes repartis du
dispositif expérimental développé par L. Bureau et C. Cohen, dont les résultats ont été
présentés dans la section 1.7.1. Ce dispositif, appelé nanotribomètre, permet de mesurer la
force tangentielle FT, l’aire de contact A et la vitesse de frottement V lors du frottement
de l’élastomère sur la surface solide étudiée. Ce dispositif a légèrement été changé par
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(1) Télescope.
(2) Porte lentille. 
(3) Surface à étudier et platine chauffante
(4) Ressort quadrilame du capteur de force normale. 
 

(5) Capteur capacitif de déplacement permettant la mesure de la force normale
(6) Ressort bilame du capteur de force tangentielle 
(7) Platine de déplacement horizontale
(8) Capteur capacitif de déplacement permettant la mesure de la force tangentielle 
(9) Platine de déplacement vertical. 

(1)

(2)
(3)

(4) (5)
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Figure 2.10 – Schéma de principe du nanotribomètre. Figure adaptée de [36].

M. Hénot : une présentation détaillée de l’expérience est rédigée dans son manuscrit de
thèse [36]. Nous expliquons brièvement le principe de fonctionnement de la dernière version
du nanotribomètre.

La figure 2.10 présente un schéma de principe du nanotribomètre. Un télescope (1)
muni d’une caméra permet d’observer le contact entre l’élastomère et la surface solide.
Après un protocole de traitement d’image (voir [36] pour le détail), l’aire de contact A est
extraite des images. Une lentille de PDMS réticulé est « collée »sur une lame de microscope
grâce à l’adhésion PDMS / silice. La lame de microscope avec la lentille d’élastomère
réticulé est ensuite montée sur un porte-échantillon (2). La lentille de PDMS est mise en
contact avec la surface par un déplacement vertical assuré par une platine motorisée (9).
La surface solide à étudier est posée sur une platine chauffante (3), conçue par S. Mariot,
ingénieure au Laboratoire de Physique des Solides. Cette platine chauffante permet de
varier la température de la surface sur une gamme comprise entre 30 ◦C et 50 ◦C. La
platine chauffante est placée sur un ressort quadrilames vertical en bronze de Béryllium
(4). La déflexion verticale de ce ressort est mesurée à l’aide d’un capteur capacitif (8).
Ceci permet de mesurer la force normale FN appliquée sur la surface lors du contact
avec l’élastomère. L’ensemble (3), (4) et (8) est monté sur un ressort bilame latéral (6),
de constante de raideur k = 520 N · m−1, dont le déplacement est mesuré à l’aide d’un
second capteur capacitif (5). Ceci permet de mesurer la force tangentielle de frottement
FT. L’ensemble (3) à (6) et (8) est déplacé horizontalement à vitesse V constante grâce à
une platine motorisée (7).

Les lentilles de PDMS réticulé ont été fabriquées par C.Cohen suivant le protocole
détaillé dans Cohen et al [80]. Elles sont constituées de PDMS de masse molaire Mn =
18 kg · mol−1, de polydispersité Ð = 1,17, et réticulées chimiquement par des noeuds
tétravalents.

Grâce à ce dispositif, il est donc possible de mesurer la contrainte de frottement σ = FT
A

en fonction de la vitesse de frottement V . La figure 2.11 présente des mesures typiques
de la contrainte de frottement σ en fonction du temps de frottement t, pour 3 vitesses de
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Figure 2.11 – Mesure de la contrainte de frottement σ en fonction du temps de frottement
t pour une lentille de PDMS frottant sur une surface d’OTS à différentes vitesses V . Les
expériences ont été réalisées à T = 50 ◦C. Figure issue de Hénot, Grzelka et al. [117]

frottement V . Ces expériences ont été réalisées sur une surface d’OTS, à T = 50 ◦C. Le
déroulement d’une expérience de frottement d’élastomère sur une surface solide se déroule
comme suit. À t < 0 s, la lentille d’élastomère est mise en contact avec la surface. Nous
attendons pendant environ 20 s, temps nécessaire à la relaxation de l’aire de contact A.
Puis la lentille est déplacée à vitesse V constante, de t = 0 s à t ∼ 30 s. Lors de ce
frottement, la contrainte σ est globalement constante. Une fois le déplacement arrêté, la
contrainte relaxe. Quand un plateau de contrainte est de nouveau atteint, ici pour t > 45
s, le contact entre la lentille et la surface est rompu.

2.6 Conclusion
Nous avons présenté les polymères et les surfaces que nous avons utilisés dans notre

travail de thèse. Nous avons détaillé les méthodes de caractérisation de volume et de sur-
face classiques que nous avons employées. Néanmoins, nous n’avons pas encore présenté le
dispositif expérimental grâce auquel nous mesurons le glissement des polymères liquides :
nous lui consacrons le chapitre 3.
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CHAPITRE

3

MESURE DU GLISSEMENT DE LIQUIDE
PAR SUIVI DE MOTIF PHOTOBLANCHI

Comme nous l’avons vu dans le chapitre 1, il est délicat de mesurer le glissement
de liquides. En effet, la longueur de glissement b, qui quantifie la capacité du liquide à
dissiper de l’énergie par frottement solide / liquide, varie sur une large gamme d’ordre
de grandeur : de quelques nanomètres pour les liquides simples à plusieurs centaines de
micromètres pour les polymères liquides.

Nous avons brièvement décrits dans la section 1.6.1 différentes méthodes de mesure
de b. Parmi ces méthodes, la technique de vélocimétrie laser par photoblanchiment a été
développée dans le groupe de Liliane Léger au Collège de France [52, 54, 118–120]. Pour
toutes nos expériences de glissement de polymères, nous avons utilisé cette technique.
Nous en expliquons ici le principe et détaillons le dispositif expérimental utilisé, modifié
par M. Hénot durant sa thèse. Nous décrirons les changements que nous avons apportés
à ce dispositif.

3.1 Fluorescence
La technique de mesure étant fondée sur la vélocimétrie, il est nécessaire d’introduire

des marqueurs dans le liquide à étudier. Il est courant d’utiliser des particules sphériques
fluorescentes, comme des particules de latex marquées de fluorescéine. Néanmoins, ces
traceurs peuvent interagir avec le fluide, perturber l’écoulement proche de la paroi solide,
voire s’y adsorber. C’est pourquoi nous utilisons plutôt des marqueurs moléculaires :
quelques polymères « marqués »dont les extrémités de chaînes ont été fonctionnalisées
avec des sondes fluorescentes. Ces polymères marqués sont mélangés avec des polymères de
même nature chimique dont nous souhaitons caractériser le glissement. L’écoulement n’est
ainsi pas perturbé par les sondes. Il est toutefois important de vérifier que le marquage
ne change pas de façon détectable les interactions du polymère avec la surface.
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Nous avons utilisé deux types de polymères fluorescents. Le premier polymère marqué
est une chaîne de PS di hydroxyle terminé, de masse molaire Mn = 430 kg ·mol−1 et de
polydispersité Ð = 1,06 (Polymer Source, P18074-S2OH), à laquelle une molécule de (7-
nitrobenzo, 2-oxa, 1,3-diazole) (ou NBD) est liée de manière covalente à chaque extrémité
de chaîne. Les PS di-NBD ont été synthétisés par Iurii Antoniuk et Éric Drockenmuller
au laboratoire Ingénierie des Matériaux Polymères à Lyon. La molécule de NBD seule
est excitée à une longueur d’onde λexcitation = 457 nm et émet à une longueur d’onde
λémission = 510 nm. La fluorescence d’une molécule est affectée par la nature chimique de
la molécule en elle-même, mais aussi son environnement. C’est pourquoi nous avons ca-
ractérisé les spectres d’excitation et d’émission d’une solution de PS di-NBD à 1 %w dans
du diéthylphtalate, solvant que nous avons utilisé (voir chapitres 5, 6 et 7). Ces mesures
ont été réalisées à l’aide d’un spectrofluorimètre Horiba (modèle Fluoromax 4). La figure
3.1 présente les spectres (a) d’excitation et (b) d’émission du PS di-NBD dans le DEP.
L’intensité émise est maximale pour λexcitation = 467 nm et λémission = 518 nm. Remar-
quons que ces valeurs sont légèrement différentes de celles pour le NBD seul, illustrant la
sensibilité de ce fluorophore à la polarité de son environnement.
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Figure 3.1 – (a) Spectre d’excitation du PS di-NBD dans le DEP. (b) Spectre d’émission
du PS di-NBD dans le DEP.

Nous avons également travaillé sur le glissement du polydiméthylsiloxane. Nous avons
alors utilisé des PDMS di-NBD terminés, de masse molaire Mn = 321 kg · mol−1 et de
polydispersité Ð = 1,18, synthétisés par Céline Cohen et Éric Drockenmuller [79]. La figure
3.2 présente le spectre d’excitation du PDMS di-NBD terminé dans de l’huile silicone de
petit poids moléculaire (47V20).

3.2 Photoblanchiment
Lorsque des molécules fluorescentes sont soumises à un rayonnement incident de forte

intensité, elles peuvent perdre leur capacité à fluorescer. On parle alors de photoblanchi-
ment de la molécule. Pour de faibles concentrations en marqueurs fluorescents, à savoir
des concentrations pour lesquelles l’intensité de fluorescence Ifluo est proportionnelle à la
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Figure 3.2 – Spectre d’excitation du PDMS di-NBD terminé dans une huile silicone
(47V20). Figure extraite de la thèse de C. Cohen [79].

concentration en marqueur, et pour une réaction de photoblanchiment simple, la diminu-
tion de l’intensité de fluorescence décroît exponentiellement avec l’intensité du rayonne-
ment incident I0 et le temps d’exposition du marqueur à ce rayonnement tbleach :

Ifluo ∝ e−kbleachIbleachtbleach (3.1)

où kbleach est une constante dépendante entre autres de la longueur d’onde du rayonnement
incident.

Les deux polymères marqués que nous avons choisis sont photoblanchissables.

3.3 Principe de mesure de glissement
Nous présentons ici le principe de mesure de la vitesse et de la longueur de glissement

par suivi de motif photoblanchi.
Une goutte de fluide contenant des marqueurs fluorescents photoblanchissables est

placée entre deux surfaces parallèles, dont au moins une transparente. Les 2 surfaces sont
espacées à l’aide de cales de hauteur h. En focalisant un faisceau laser, une fine zone du
fluide peut être photoblanchie. Un motif non fluorescent est ainsi « dessiné »dans le fluide
(voir figure 3.3 (a)). Ce motif peut évoluer au cours du temps, sous l’effet de la diffusion
brownienne des marqueurs en l’absence d’écoulement et sous l’effet couplé de la diffusion
et de la convection en présence d’écoulement. L’évolution du motif photoblanchi contient
donc l’information sur le glissement éventuel. La diffusion des marqueurs est négligeable
pour les fluides que nous avons utilisés. En effet, le motif photoblanchi reste pratiquement
inchangé une heure après le photoblanchiment (visualisation sur une photographie). En
défocalisant le faisceau laser pour simplement exciter la fluorescence des marqueurs sans
photolyse, il est possible de visualiser la goutte de fluide, fluorescente.

Le fluide est alors cisaillé par entraînement de la surface du haut sur une distance dcis
à vitesse constante Vcis = dcis

t
, où t est le temps de cisaillement du fluide. Pour simplifier

nos explications, nous nous contentons de décrire le cas où le fluide glisse seulement sur
la surface du bas. Le fluide glisse sur la surface du bas d’une distance dg. La figure 3.3 (b)
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Figure 3.3 – Principe de la méthode de mesure du glissement de liquide par suivi de
motif photoblanchi. (a) Le liquide à cisailler est placé entre deux surfaces, dont au moins
une est transparente, espacées par des cales de hauteur h. Un motif est photoblanchi dans
le liquide. (b) Le liquide est cisaillé d’une distance dcis. Le fluide glisse d’une distance dg
sur la surface du bas. La longueur de glissement est notée b.

montre le motif photoblanchi après cisaillement et glissement sur la surface du bas. Nous
souhaitons ici souligner que les figures 3.3 (a) et (b) sont des vues de côté du montage
expérimental, impossible à imager réellement du fait de la faible épaisseur des cales (entre
10 et 500µm).

Si le glissement est indépendant du temps de cisaillement, le taux de cisaillement γ̇
subi par le fluide est lié à la distance glissée dg par :

γ̇ = dcis − dg

ht
(3.2)

Par définition, dans l’écoulement de Couette plan du fluide, la longueur de glissement
b sur la surface du bas est :

b = dgh

dcis − dg
(3.3)

Une visualisation du motif photoblanchi après cisaillement permet donc de mesurer
directement la longueur de glissement. Nous présentons dans les sections 3.5 et 3.6 deux
méthodes d’analyse des photographies de motif photoblanchi permettant la mesure de b.

Pour résumer, une mesure de longueur de glissement se déroule en 4 étapes :
— Photoblanchir une fine zone dans le fluide.
— Repérer la position du motif photoblanchi.
— Cisailler le fluide.
— Repérer la position du motif photoblanchi après cisaillement.
Le principe de mesure de b maintenant établi, nous détaillons le dispositif expérimental

qui nous permet de réaliser l’ensemble de ces étapes.
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3.4 Dispositif expérimental
Le dispositif expérimental de mesure de glissement par suivi de motif photoblanchi est

en constante évolution depuis 1991. Ainsi Frot [118], Migler [52], Massey [119], Durliat
[121], Vasquez [120] et Chennevière [58] puis Hénot [36] ont travaillé sur ce dispositif. M.
Hénot a fait évoluer la configuration du dispositif expérimental en y ajoutant notamment
un dispositif d’imagerie afin de visualiser en direct la goutte de liquide à cisailler. Nous
avons depuis légèrement modifié ce dispositif : le laser a été remplacé et des réducteurs de
vitesses ajoutés au moteur de cisaillement afin de changer la gamme de vitesse étudiée.
Ce dispositif a entièrement été démonté puis reconstruit au Laboratoire Léon Brillouin,
au CEA de Saclay, laboratoire qui m’a accueillie pendant la rénovation du Laboratoire de
Physique des Solides. Nous décrivons ici la dernière version du dispositif, proche de celle
utilisée par Hénot [36,122].

Une goutte de polymères liquides d’environ 1 cm de diamètre est déposée sur une
pastille de silice d’épaisseur 3 mm, éventuellement décorée de chaînes de polymère. Cette
goutte est comprimée par un prisme de silice. La pastille et le prisme sont séparés par
des cales de Mylar, de polyester ou de polycarbonate, de hauteur h comprise entre 10µm
et 500µm. L’épaisseur de la goutte de liquide est mesurée par spectroscopie en lumière
blanche en incidence normale (spectromètre Ocean Optics USB4000). Le spectre en ré-
flexion est mesuré en quatre points autour de la goutte de liquide. Ce spectre présente
des interférences constructives pour un déphasage ∆φ = 2π

λ
2h = 2πp, avec λ la longueur

d’onde étudiée et p un entier. La hauteur h est déterminée à l’aide de la transformée
de Fourier du spectre I(1/λ) normalisé par le spectre pour h = 0. Cette transformée de
Fourier présente un pic à la valeur 2h. La précision de la mesure de h est de l’ordre de
3µm.

L’excitation de la fluorescence des marqueurs, ainsi que leur photoblanchiment se
font à l’aide d’un laser à saphir de longueur d’onde λ = 458 nm (Coherent, Saphirre
LP). Le diamètre du faisceau est d’environ 2 mm. Le faisceau du laser est guidé jusqu’à
l’échantillon à l’aide de miroirs plans. Pour exciter la fluorescence des marqueurs sans les
photoblanchir, le laser est utilisé à sa puissance minimale (7 mW) et un atténuateur de
densité optique 3 est placé sur le chemin du faisceau. Cette configuration du dispositif
est par la suite appelée « mode de lecture ». Pour photoblanchir un motif dans le liquide,
le laser est utilisé à sa puissance maximale (75 mW). L’atténuateur est retiré du chemin
du faisceau grâce à un électro-aimant pendant un temps nommé par la suite temps de
photoblanchiment, noté tbleach. Le faisceau est focalisé sur la surface de silice à l’aide d’une
lentille de focale 10 cm placée dans une roue à filtre motorisée (Thorlabs FW102C). Cette
configuration du dispositif est appelée « mode d’écriture ».

La goutte de liquide est visualisée par dessus à l’aide d’un microscope « maison ». Il est
composé d’un objectif x10 à longue distance de travail (Mitutoyo), d’un filtre passe-haut à
500 nm (Edmund) et d’un appareil photographique Nikon D3200. Le temps d’acquisition
et le gain de l’appareil sont réglés en fonction de la vitesse de cisaillement et du liquide
cisaillé. Le temps d’acquisition d’une photographie varie entre 0,25 s et 1 s et le gain
de l’appareil entre 320 et 6400. Une zone d’environ 1,5 x 2,2 mm est visible grâce à ce
microscope. L’ensemble est monté sur une platine de translations 3 axes.

La figure 3.4 présente un schéma du dispositif expérimental (a) en mode de lecture et
(b) en mode d’écriture. Des vues de devant et de côté sont présentées.

Le prisme de silice est déplacé à l’aide d’un moteur pas à pas (Radiospares, bipolaire
hybride 1,6 nm 1, 8 ◦ 4 fils 24V) contrôlé par une carte de commande micro-pas (Sanmo-
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Figure 3.4 – Schéma du dispositif expérimental de mesure de glissement par suivi de
motif photoblanchi. Le liquide est comprimé entre une pastille de silice et un prisme
de silice, espacés par des cales. (a) « Mode de lecture » : le faisceau laser est atténué
afin d’exciter les marqueurs fluorescents. La fluorescence du polymère liquide est prise en
photographie à l’aide d’un microscope maison. Le prisme peut être déplacé suivant l’axe
x, cisaillant ainsi le polymère liquide. (b) « Mode d’écriture » : le faisceau laser est focalisé
sur la pastille de Si afin de photoblanchir un motif dans le polymère liquide. À gauche,
vue de devant. À droite, vue de côté. Figure inspirée de la thèse de Hénot [36].
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(1) Laser
(2) Cache de faisceau
(3) Atténuateur
(4) Lentille sur roue à filtre motorisée

(5) Pastille de silice + liquide
     + prisme de silice
(6) Microscope maison
(7) Moteur de cisaillement

Figure 3.5 – Photographie du dispositif expérimental de mesure de glissement par suivi
de motif photoblanchi. La ligne bleue présente le trajet optique du faisceau de laser. La
ligne rouge indique la direction de cisaillement du liquide.

tion, BS1D200). Des réducteurs de vitesses (McLennan Servo Supplies) interchangeables
de rapport de réduction 5 :1, 50 :1 et 500 :1 ont été ajoutés au moteur afin de réduire la
gamme de vitesses étudiée sans à coup. Le moteur avec réducteur de vitesse a été calibré
à l’aide de capteur de position. La vitesse de cisaillement est comprise entre 0, 1µm · s−1

et 32µm · s−1.
La figure 3.5 présente une photographie du dispositif expérimental de mesure de glisse-

ment par suivi de motif photoblanchi. La ligne bleue présente le trajet optique du faisceau
de laser. La ligne rouge indique la direction de cisaillement du liquide.

Avec ce dispositif expérimental, le déroulement d’une mesure de glissement, dont le
principe est décrit dans la section 3.3, est le suivant :
— En mode lecture, une photographie de la fluorescence de la goutte est prise. Ceci

permet de vérifier qu’aucune poussière ou aucun défaut n’est présent sur la sur-
face à étudier. Cette photographie sera soustraite aux photographies suivantes pour
s’affranchir du bruit de fond.

— En mode écriture, avec l’atténuateur, une photographie du faisceau laser focalisée
est prise. Ceci permet de vérifier la focalisation du faisceau et de choisir l’endroit à
focaliser.

— En mode écriture, sans l’atténuateur, le motif est photoblanchi pendant une durée
tbleach.

— En mode lecture, une photographie du motif photoblanchi est prise. Ceci permet
d’en repérer la position avant cisaillement.

— Le liquide est cisaillé à la vitesse Vcis sur une distance dcis pendant un temps t =
dcis
Vcis

. Des photographies sont prises pendant le cisaillement avec un temps de pose
court par rapport à t. Ceci permet de suivre le glissement du liquide pour différents
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temps de cisaillement pour un même motif photoblanchi. De plus, ceci permet de
s’affranchir d’éventuels effets viscoélastiques du fluide (relaxation de la déformation)
si la photographie était prise après le cisaillement.

Pendant sa thèse, M. Hénot a développé deux méthodes d’analyse d’images afin de
mesurer la vitesse et la longueur de glissement d’un fluide. Ces deux méthodes sont présen-
tées dans Hénot et al. [122]. Nous avons utilisé ces deux méthodes, et nous nous proposons
de les présenter ci-dessous. Nous avons toujours traité le prisme de silice afin d’empêcher
le glissement des liquides sur cette surface. Nous présentons donc les méthodes d’analyse
d’image sans glissement sur la surface entraînant le liquide.

3.5 Méthode intégrée en z
La première méthode dite « méthode intégrée en z »est celle historiquement utilisée

par Frot [118], Migler [52], Massey [119], Durliat [121], Vasquez [120] et Chennevière [58].
Elle repose sur l’analyse globale des signaux de fluorescence avant et après cisaillement
du fluide.

3.5.1 Principe de la méthode
Après avoir photoblanchi un motif dans le fluide, en défocalisant le faisceau laser pour

simplement exciter la fluorescence des marqueurs sans photolyse, le signal de fluorescence
peut être mesuré. Si le laser est réglé en mode TEM00, le faisceau est gaussien. Si l’hypo-
thèse d’un photoblanchiment linéaire est vérifiée, le signal de fluorescence mesuré I0(x)
est :

I0(x) = Ii − A exp
(
− x2

2σ2
0

)
(3.4)

Ii, A et σ0 sont des variables dépendantes du laser et de sa focalisation ainsi que du
processus de photoblanchiment. Le profil de fluorescence I0(x) correspondant à l’équation
(3.4) est présenté en rouge sur la figure 3.6.

Comme l’écoulement est laminaire, l’intensité de fluorescence après cisaillement Ig
s’écrit :

Ig = 1
h

∫ h

0
I0 (x− d(z)) dz (3.5)

Grâce au profil de fluorescence initial (voir éq. (3.4)), l’intensité après cisaillement se
réécrit :

Ig = Ii −B
[
erf

(
x− dg√

2σ0

)
− erf

(
x− dcis√

2σ0

)]
(3.6)

avec :
B = Aσ0

√
π

2 (dcis − dg) (3.7)

Si le profil de fluorescence a été mesuré avant le cisaillement, seul le paramètre dg reste
inconnu dans le profil de fluorescence après cisaillement. Un ajustement de courbe sur ce
profil permet donc de mesurer la distance glissée, reliée à la vitesse de glissement par
dg = Vgt (si le glissement est stationnaire) et à la longueur de glissement par l’équation
(3.3).

88



3.5. Méthode intégrée en z
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Figure 3.6 – Profils des signaux de fluorescence avant cisaillement I0, après cisaillement
d’une distance dcis sans glissement Icis et après cisaillement et glissement Ig. Le liquide
est cisaillé d’une distance dcis. Le fluide glisse d’une distance dg sur la surface du bas. La
longueur de glissement est notée b.

Le profil de fluorescence après cisaillement sans glissement Icis (pour dg = 0) est
présenté en pointillés verts sur la figure 3.6. Le profil après cisaillement Ig pour une
distance glissée dg est présenté en pointillés bleus sur la même figure. Les deux profils
sont clairement distincts si la longueur glissée dg est suffisante pour que les deux courbes
soient distinctes, malgré le bruit expérimental.

L’analyse des profils de fluorescence avant et après cisaillement permet donc en théorie
de mesurer directement la longueur de glissement. Illustrons maintenant cette méthode
avec un exemple typique de nos mesures.

3.5.2 Exemple
Les figures 3.7 (a) et (b) présentent des photographies avant et après cisaillement d’une

solution de PS de masse molaire Mn = 10, 153 Mg ·mol−1 dans le DEP à φ = 0, 023. Le
liquide est cisaillé à la vitesse Vcis = 3, 5µm · s−1 sur une distance dcis = 450µm. Les cales
utilisées ici font 55µm d’épaisseur.

Les profils des signaux de fluorescence sont extraits des photographies par intégration
suivant l’axe y. Ils sont présentés sur la figure 3.7 (c) : en rouge, le profil du motif pho-
toblanchi, extrait de la 3.7 (a) et en bleu, le profil après cisaillement, extrait de la 3.7
(b). Cette méthode de mesure est dite intégrée en z car le profil après cisaillement suit
l’équation (3.5) : l’intensité de fluorescence cisaillée totale résulte de l’intégration de l’in-
tensité avant cisaillement ayant subi un déplacement d’une distance d(z) suivant l’axe z.
L’ajustement de courbe du profil photoblanchi I0 permet de calculer les paramètres Ii, A
et σ0 de l’équation (3.4). Pour le profil de la figure 3.7 (c) rouge, nous avons trouvé Ii = 0,
A = 57681 u.arb. et σ0 = 26, 3µm. L’ajustement de courbe du profil après cisaillement Ig
suivant l’équation (3.6) n’a alors qu’un seul paramètre libre : la distance glissée dg par
le liquide sur la surface du bas. Pour le profil de la figure 3.7 (c)bleu, nous avons trouvé
dg = 208± 22µm.

89



Chapitre 3. Mesure du glissement de liquide par suivi de motif photoblanchi

y

x
100 µm 100 µm

a. b.

I 
[u

. a
rb

.]

6004002000
x [µm]

I0

Ig
Icis

c.

Figure 3.7 – Exemple de mesure de glissement pour une solution de PS de masse mo-
laire Mn = 10, 153 Mg ·mol−1 dans le DEP à φ = 0, 023. Cales de hauteur h = 55µm. (a)
Photographie du motif photoblanchi avant cisaillement. (b) Photographie du motif photo-
blanchi après cisaillement d’une distance dcis = 450µm à la vitesse Vcis = 3, 5µm · s−1. (c)
Profils expérimentaux et issus des ajustements de courbe pour les signaux de fluorescence
avant cisaillement I0 (rouge) et après cisaillement et glissement Ig (bleu). La longueur de
glissement est extraite de l’ajustement de Ig : b = 45± 5µm. Le profil vert correspond au
profil après cisaillement d’une distance dcis sans glissement Icis.
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Figure 3.8 – (a) Schéma du motif photoblanchi avant cisaillement dans le plan (x, z).
(b) Schéma du motif photoblanchi avant cisaillement dans le plan (y, z). Le laser arrive
dans le liquide avec un angle θ par rapport à l’axe y. (c) Exemple de photographie du
motif photoblanchi dans le plan (x, y). Les cales utilisées ici ont une hauteur h = 500µm.

La surface entraînant le fluide étant traitée pour être non glissante, la longueur de
glissement est reliée à la distance cisaillée dcis et à la distance glissée sur la surface du bas
dg par :

b

h
= 1
dcis/dg − 1 (3.8)

La longueur de glissement pour la figure 3.7 vaut donc b = 47± 5µm.
D’après l’équation (3.8), l’incertitude relative δ(b/h)

b/h
est minimale pour b = h. C’est

pourquoi en pratique nous choisissons des cales de hauteur la plus proche possible de la
longueur de glissement à mesurer. Si nous ne connaissons pas l’ordre de grandeur attendu
pour b, nous testons différentes hauteurs de cales jusqu’à trouver la valeur optimale pour
h. De plus, d’après l’équation (3.8), plus la distance cisaillée dcis est grande devant la
distance glissée dg, plus l’incertitude δ(b/h) est petite. Il est donc nécessaire que le profil
après cisaillement soit assez déformé par rapport au profil avant cisaillement. Cependant,
la distance cisaillée dcis est limitée car directement liée au rapport signal sur bruit par
B ∝ 1/dcis (voir équation (3.7)). En pratique, la distance cisaillée est donc choisie pour que
le profil après cisaillement soit déformé et que le rapport signal sur bruit reste acceptable.

Nous n’avons utilisé cette méthode d’analyse d’image que pour des cales de hauteur
inférieure à 100µm, donc pour des longueurs de glissement inférieures à 100µm. Au-delà,
nous avons utilisé la méthode dite « résolue en z ».

3.6 Méthode résolue en z
Cette méthode d’analyse repose sur le fait que le faisceau du laser entre dans le liquide

avec un angle θ par rapport à l’axe y. Si la hauteur de fluide h est supérieure au diamètre
du faisceau, c’est-à-dire h > 2σ0, le motif photoblanchi est une ligne verticale dans le
plan (x, z), une ligne inclinée dans le plan (y, z) et une ligne verticale dans le plan (x,
y), plan visible grâce au microscope (voir figure 3.8). En pratique, nous avons vu dans la
section précédente que σ0 ∼ 20µm. Cette méthode est donc utilisable pour h > 40µm.
Cependant, nous ne l’avons utilisée que pour h > 100µm. La ligne dans le plan (x, y)
n’est alors que peu élargie par le cisaillement.
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3.6.1 Principe de la méthode
Nous décrivons ici le principe de la méthode telle que conçue par M. Hénot. Elle est

développée dans Hénot et al. [122] ainsi que dans son manuscrit de thèse [36]. Néanmoins,
Hénot utilisait une configuration du dispositif expérimental différente à celle que nous
avons présentée ci-dessus : le liquide n’est pas comprimé entre une lame de silice et une
pastille de Si, mais entre 2 lames de silice, soit deux milieux transparents. Ceci permet de
changer la surface d’incidence du faisceau laser : Hénot avait choisi la surface inférieure
pour l’incidence du faisceau laser..

La méthode résolue en z repose sur la détermination directe du champ de déplacement
d(z) dans le fluide. Ceci est rendu possible par le fait que le faisceau entre dans le liquide
avec un angle θ, à la position y0 (voir figure 3.8). L’altitude z dans le fluide est alors
directement liée à la position y suivant :

z = (y − y0) tan θ (3.9)

Il est donc nécessaire de déterminer précisément θ. Pour ce faire, la photographie prise
dans le mode d’écriture avant le photoblanchiment est utilisée. La figure 3.9 (a), extraite
de la thèse de Hénot [36], présente un schéma du faisceau en mode d’écriture dans le plan
(y, z) pénétrant dans le fluide de hauteur h par la surface inférieure avec un angle θ. Le
faisceau est réfléchi sur la surface supérieure. La figure 3.9 (b) est une image du faisceau
en mode d’écriture avant le photoblanchiment.

Par intégration selon x, le profil de la fluorescence selon y est obtenu. Il est représenté
sur la figure 3.9 (c) en bleu. Ce profil peut être ajusté par :

I(y) ∝
[
erf

(
y − y0√

2σ

)
− erf

(
y − y0 + d√

2σ

)]
+R

[
erf

(
y − y0 + d√

2σ

)
− erf

(
y − y0 + 2d√

2σ

)]
(3.10)

avec σ = σ0/θ, σ0 la largeur du faisceau laser, R le coefficient de réflexion sur la surface
supérieure et d = h/ tan θ la longueur projetée de la ligne (voir figure 3.8 (c)). De plus, le
faisceau est atténué, ce qui est pris en compte avec une absorption du type Beer-Lambert
à travers le paramètre α :

Iatténué(y) = Ibleach(y)e−α(y−y0) (3.11)

L’ajustement du profil est représenté en vert sur la figure 3.9 (c). Si l’ajustement n’est
pas parfait, la longueur d projetée de la ligne photoblanchie est très bien déterminée, et
par conséquent θ aussi. L’ensemble des paramètres de l’équation (3.9) est ainsi déterminé.

La figure 3.10, extraite de Hénot et al. [122], explique le principe de la détermination
du champ de déplacement d(z) dans le liquide. Des photographies avant (à gauche) et
après cisaillement(à droite) sont représentées en (a).

La figure 3.10 (b) présente les profils de fluorescence selon x pour la ligne en pointillés
sur la figure 3.10 (a). d(z) est obtenu en ajustant localement les profils de fluorescence
selon x par des fonctions gaussiennes. Le centre de chaque gaussienne est enregistré. Ces
centres sont représentés sur la figure 3.10 (a) par les lignes rouge et verte respectivement
avant et après cisaillement. La figure 3.10 (c) présente le champ de déplacement d(z)
obtenu par l’ajustement de l’ensemble des profils selon y. La détermination de la longueur
de glissement se fait par régression linéaire sur d(z).

Remarquons sur la figure 3.10 (b) que les profils de fluorescence sont très bruités.
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Figure 3.9 – (a) Schéma du faisceau en mode d’écriture dans la plan (y, z) pénétrant dans
le fluide de hauteur h par la surface inférieure avec un angle θ. Le faisceau est réfléchi sur
la surface supérieure. (b) Image du faisceau en mode d’écriture avant le photoblanchiment.
(c) Profil selon y de la fluorescence obtenu par intégration selon x de l’image précédente.
L’ajustement par les équations (3.10) et (3.11) est représenté en vert, les paramètres sont
d = 610µm, σ = 33µm, R = 0, 10 et α = 1, 8.10−4 µm−1. Figure extraite de la thèse de
Hénot [36].
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Figure 3.10 – Détermination du champ de déplacement d(z). (a) Photographies avant (à
gauche) et après cisaillement(à droite). d(z) est obtenu en ajustant localement les profils
de fluorescence selon x par des fonctions gaussiennes. (b) Profils avant (en rouge) et après
cisaillement (en bleu) correspondant à la ligne en pointillés blancs. (c) Champ de dépla-
cement d(z) obtenu par l’ajustement de l’ensemble des profils selon y. La détermination
de la longueur de glissement se fait par régression linéaire sur d(z). Ici, b = 239 ± 7µm.
Figure extraite de la thèse de Hénot [36].

En pratique, il n’est pas toujours possible de déterminer le champ de déplacement d(z),
notamment si des poussières sont présentes sur l’échantillon. De plus, si l’atténuation du
faisceau est importante, notamment pour des épaisseurs de fluide supérieures à 250µm,
il n’est plus possible de déterminer l’ensemble de la courbe d(z). Enfin, la ligne verte
issue des ajustements des profils de fluorescence cisaillés est assez intuitive à tracer. C’est
pourquoi nous avons fait évoluer cette méthode résolue en z.

3.6.2 Détermination pratique de la longueur de glissement
Afin de mesure la longueur de glissement b, il n’est pas nécessaire de connaître l’en-

semble du champ de déplacement. Nous présentons ici une détermination plus pratique
de b.

Le profil du faisceau laser en mode d’écriture est extrait de la même manière que décrite
plus haut. La position d’entrée du faisceau dans l’échantillon y0 ainsi que la longueur
projetée de la ligne photoblanchie sont déterminés grâce à un ajustement avec les équations
(3.10) et (3.11). Sur la figure 3.11 (a), les points A et B représentent les extrémités du
motif photoblanchi.

Comme nous l’avons précisé plus haut, le profil de fluorescence après cisaillement prend
la forme d’une ligne penchée après cisaillement. Une photographie après cisaillement est
présentée sur la figure 3.11 (b). Il est possible tracer la ligne passant au milieu de ce
profil cisaillé, qui correspond grossièrement à la ligne verte déterminée par l’ajustement
des profils de fluorescence sur la figure 3.10 (a). Les extrémités du segment tracé par le
motif photoblanchi cisaillé, en vert sur la figure 3.11 (b), sont notée C et D. La distance
AD n’est autre que la distance cisaillée dcis et la distance BC est la distance glissée sur la
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Figure 3.11 – Détermination de la distance glissée dg. (a) Photographie avant cisaille-
ment. Grâce à un ajustement du profil du faisceau laser avant photoblanchiment, les
extrémités A et B de la ligne photoblanchie sont déterminées. (b) Photographie après
cisaillement. Les points C et D sont les extrémités du motif photoblanchi. La distance AD
correspond à la distance cisaillée dcis et la distance BC à la distance glissée sur la surface
inférieure dg. La longueur de glissement b est calculée à l’aide de l’équation 3.8. Ici, la hau-
teur du fluide cisaillé est h = 500µm, la distance cisaillée dcis = 725µm, dg = 510±85µm.
La longueur de glissement est b = 1190± 200µm.
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Chapitre 3. Mesure du glissement de liquide par suivi de motif photoblanchi

surface inférieure dg. La longueur de glissement b est alors calculée à l’aide de l’équation
3.8.

L’incertitude de mesure de cette détermination pratique est comparable à celle de la
mesure complète décrite par Hénot : δb/b ∼ 0, 15. D’ailleurs, Hénot avait lui-même utilisé
les deux méthodes.

Précisons enfin qu’un des avantages de cette méthode pratique est que la limite haute
de la distance cisaillée dcis est uniquement fixée par le champ de vision du microscope.

3.7 Conclusion
Nous avons présenté le dispositif expérimental à notre disposition pour mesurer le

glissement de liquide. Ce dispositif s’appuie sur une méthode de vélocimétrie, consistant
à suivre l’évolution après cisaillement d’un motif photoblanchi « dessiné »dans le liquide.
Cette méthode permet une mesure directe des vitesse et longueur de glissement, sans que la
reconstruction du profil de vitesse dans son ensemble ne soit nécessaire. Ceci constitue un
point fort du dispositif. Sa dernière version permet de mesurer des longueurs de glissement
comprises entre 10µm et presque 2 mm, pour des taux de cisaillement subis par le fluide
compris entre 10−3 s−1 et 10 s−1. Le dispositif est donc bien adapté et optimisé pour la
mesure de longueur de glissement de fondus, mais aussi de solutions de polymère.

Néanmoins, une limite importante de cette méthode de mesure est la diffusion du
motif photoblanchi. Si le liquide étudié est peu visqueux, la diffusion des marqueurs peut
être rapide, ne laissant plus le temps à l’expérimentateur de prendre des photographies
du motif photoblanchi avant et après cisaillement. Si le motif photoblanchi n’a pas com-
plètement disparu, il pourrait être possible de mesurer la longueur de glissement par ce
même dispositif expérimental, mais il faudrait alors prendre ne compte la diffusion des
marqueurs dans l’analyse d’image, notamment pour la méthode intégrée en z. Il est assez
facile de prendre en compte la diffusion de molécule sans écoulement, mais la mise en
écoulement complique largement le problème, avec notamment des effets de diffusion de
Taylor-Aris. Nous n’avons pas été confrontés à ce problème pour les polymères liquides
que nous avons étudié au cours de ce travail de thèse.
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CHAPITRE

4

EFFET DE LA TEMPÉRATURE SUR LE
GLISSEMENT DE POLYMÈRES FONDUS

Comme nous l’avons illustré dans le chapitre 1, la question de l’influence de la tem-
pérature sur le glissement des polymères fondus reste ouverte. En effet, s’il est établi
que la viscosité décroît avec la température, aucune dépendance en température claire
de la longueur de glissement et du coefficient de frottement interfacial k n’a été mesurée
expérimentalement.

Notre bref panorama de la littérature nous avait permis de nous poser quelques ques-
tions (voir section 1.10) : comment le coefficient de frottement interfacial dépend-il de
la température ? Comment sa dépendance potentielle avec la température affecte-t-elle
celle de la longueur de glissement avec la température ? Quels paramètres fixent le sens
de variation de la longueur de glissement avec la température ?

Dans ce chapitre, nous détaillons le travail effectué pour répondre aux questions. Nous
avons étudié l’influence de la température sur le frottement des fondus de PDMS, loin
de sa température de transition vitreuse. Pour cela, nous avons mesuré la dépendance
en température du coefficient de frottement interfacial par deux méthodes indépendantes
(frottement d’un élastomère et glissement de fondu). Ce travail a été réalisé en collabo-
ration avec Marceau Hénot. Ces résultats ont donné lieu à une publication dans Physical
Review Letters [123]. Les mesures de glissement sur la couche d’OTS ont été réalisées par
M. Hénot et celles sur la couche greffée de PDMS ont été réalisées avec Marceau Hénot.
Nous avons tous les deux travaillé à l’analyse des résultats ainsi qu’à leur discussion. Nous
présentons ici les résultats de ces études, en nous appuyant sur l’article de PRL et sur la
thèse de M. Hénot [36].
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Chapitre 4. Effet de la température sur le glissement de polymères fondus

4.1 Matériaux
Nous décrivons ici la préparation et les caractérisations du fondu de PDMS et des

substrats (OTS et couches greffées de PDMS) utilisés dans cette partie de notre travail.

4.1.1 Polymère fondu
Nous avons étudié le glissement de PDMS silanol terminé de masse molaire Mn =

685 kg·mol−1 et d’indice de polymolécularité Ð = 1,22. Ce fondu a été obtenu par Marceau
Hénot par fractionnement d’une huile silicone commerciale (ABCR Petrarch PS349.5).
1 %w de chaînes de PDMS di-NBD terminé (Mn = 321 kg · mol−1, Ð = 1,18) ont été
ajoutées au fondu. Cette concentration de chaînes photoblanchissables a été choisie pour
que les propriétés dynamiques (viscosité, diffusion) dans le volume du fondu ne soient
pas affectées par la présence des chaînes marquées. La masse molaire des chaînes de
PDMS di-NBD terminées est telle qu’aucune ségrégation des chaînes photoblanchissables
n’apparaît à l’approche de la surface, comme l’ont prouvé des expériences de microscopie
de fluorescence par réflexion totale interne [24].

Nous avons caractérisé la viscosité du fondu pour différentes températures. Les me-
sures ont été effectuées en géométrie cône-plan, 1, en oscillation d’amplitude γ = 1 %, pour
quatre températures : T = 17 ◦C, 22 ◦C, 30 ◦C et 50 ◦C. La figure 4.1 (a) présente la visco-
sité du fondu de PDMS η∗ en fonction de la pulsation angulaire d’excitation ω. Comme
la loi phénoménologique de Cox-Merz est vérifiée pour les fondus de PDMS, nous pou-
vons égaler les viscosités mesurées sous oscillation aux viscosités pour un fondu cisaillé :
|η∗(ω)| = η(γ̇) [100]. De plus, la figure 4.1 (b) présente l’extrapolation des viscosités η∗(ω)
pour différentes températures T grâce aux mesures effectuées pour les 4 températures.
Ceci permet d’estimer la viscosité du fondu pour n’importe quelle température comprise
entre 17 ◦C et 50 ◦C pour un taux de cisaillement compris entre 0,1 s−1 et 30 s−1.
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Figure 4.1 – (a) Viscosité η∗ du fondu de PDMS de masse molaire Mn = 685 kg ·mol−1

en fonction de la pulsation angulaire d’excitation ω. (b) Extrapolation des viscosités η∗(ω)
pour différentes températures T .

Grâce à ces données rhéologiques, il est possible de vérifier que le principe de superposi-
tion temps-température est bien respecté sur cette plage de température. La figure 4.2 (a)
présente le facteur de translation horizontal aT = ηT

η303 K
en fonction de la température T ,

ainsi qu’un ajustement de courbe et la courbe prédite par la théorie de Williams-Landel-
Ferry avec les coefficients de la littérature [84]. La figure 4.2 (b) présente les modules de

1. Rhéomètre Anton Paar MCR 302 avec un cône de diamètre 25 mm et un angle de 2 ◦
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4.1. Matériaux

stockage G′ et de perte G′′ multipliés par le facteur de translation vertical bT, en fonction
de la pulsation angulaire d’excitation ω multipliée par le facteur de translation vertical
aT, pour les 4 températures expérimentales.
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Figure 4.2 – (a) Facteur de translation horizontal aT en fonction de la température T . La
ligne en pointillés est un ajustement de courbe et la ligne pleine est prédite par la théorie
de WLF. (b) Module de stockage G′ et module de perte G′′ multiplié par le facteur de
translation vertical bT en fonction de la pulsation angulaire d’excitation ω multipliée par
le facteur de translation vertical aT pour les 4 températures expérimentales.

Les données de la figure 4.2 (b) se superposent bien : le principe de superposition
temps-température est vérifié. Grâce à un ajustement de courbe de la forme
log(aT) = − c01(T−T0)

c02+T−T0
, où T0 = 303 K est la température de référence, nous avons estimé les

coefficients c0
1 et c0

2 de la théorie WLF pour le PDMS de masse molaireMn = 685 kg·mol−1.
Nous obtenons : c0

1 = 1, 9 ± 0, 3 et c0
2 = 205 ± 30 K, en bon accord avec les coefficients

de la littérature c0
1 = 1, 9 et c0

2 = 202 K [84]. La température de transition vitreuse du
PDMS étant de Tg = 146 K, les températures expérimentales T ∈ [17− 50] ◦C sont assez
éloignées pour considérer que la viscosité suit une dépendance arhénienne en fonction de
la température. Cette dépendance peut directement être obtenue grâce à un ajustement
de courbe, ou bien grâce aux coefficients de la théorie WLF (voir p.289 [84]) :

η∗(T ) ∝ exp
(
Evisqueux

RT

)
(4.1)

avec R la constante universelle des gaz parfaits et Evisqueux une énergie d’activation de
viscosité. Nous obtenons Evisqueux = 16, 3±2, 8 kJ ·mol−1 pour la gamme de températures
de nos expériences. Malgré une barre d’erreur importante du fait de la faible gamme de
température explorée, cette valeur est en bon accord avec les données de la littérature,
Evisqueux = 15 kJ ·mol−1 [68, 124].
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Chapitre 4. Effet de la température sur le glissement de polymères fondus

4.1.2 Surfaces
Afin d’étudier si la nature du substrat peut influencer la dépendance avec la tempéra-

ture du glissement de polymères fondus, nous avons préparé deux surfaces chimiquement
différentes.

Une couche auto assemblée d’octadécyltrichlorosilane (OTS) sur une pastille de sili-
cium d’épaisseur 3 mm a été fabriquée à partir du protocole détaillé dans la section 2.3.2.1.
Une caractérisation par réflectivité de rayons X a été réalisée sur une surface d’OTS si-
milaire à celle utilisée pour les expériences de glissement et de frottement. Le spectre de
réflectivité de la monocouche d’OTS est présenté sur la figure 4.3 ainsi que l’ajustement
de courbe pour une couche d’épaisseur 2,6 nm et de rugosité de 0,6 nm. Une telle rugosité
confirme que la surface d’OTS est une surface « idéale ». L’angle de contact à l’avancée
pour du dodécane sur cette couche est mesuré à θa = 34 ◦, avec une hystérèse de 1 ◦,
indiquant une couche dense et lisse [110,111].
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100
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Figure 4.3 – Spectre de réflectivité de rayons X pour une monocouche d’OTS. L’ajus-
tement de courbe, en pointillés, correspond à une couche d’épaisseur 2,6 nm et à une
rugosité de 0,6 nm.

Deux procédures ont été utilisées afin de préparer une couche greffée de PDMS.
Pour les expériences de frottement d’élastomères, la couche a été préparée en suivant le

protocole de Marzolin et al. [26], dont la procédure est détaillée par Marceau Hénot dans
sa thèse [36]. Une couche auto assemblée d’oligomères de PDMS Si-H terminés est greffée
de façon covalente sur une pastille de silicium de 3 mm d’épaisseur. Puis les groupements
Si-H réagissent avec les groupements vinyle de PDMS vinyle terminé, de masse molaire
Mn = 2 kg · mol−1. La figure 4.4, adaptée à partir de la thèse de Hénot [36] présente le
mécanisme réactionnel de cette réaction de greffage décrite.

L’épaisseur à sec de cette couche greffée est z∗ = 3, 2 nm. Même si cette couche greffée
se trouve dans le régime de brosse, ce qui aurait dû rendre la surface peu adsorbante pour
les chaînes libres, la surface s’est révélée insuffisamment protectrice contre l’adsorption de
chaînes libres durant les expériences de glissement. Des chaînes adsorbées conduisaient à
une transition de glissement, empêchant toute mesure dans le régime de glissement fort
avant que le fondu ne se fracture.

Nous avons donc préparé une seconde couche greffée dense de PDMS non enchevêtrée
en adaptant le protocole décrit par A. Chennevière [125] pour des polystyrènes α-amino
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4.2. Effet de la température sur le glissement d’un polymère fondu
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Figure 4.4 – Mécanisme réactionnel du greffage de PDMS vinyle terminé sur une couche
auto assemblée d’oligomères de PDMS Si-H terminé. Le protocole suivi est celui de Mar-
zolin et al. [26]. La figure est adaptée à partir de la thèse de Hénot [36].

terminés. Ce protocole a été détaillé dans la section 2.3.3. Une couche auto assemblée
(MAA) d’époxy-silane, d’épaisseur hsilane = 0, 93 nm est déposée par phase vapeur. Puis
une couche de PDMS α-amino terminés, de masse molaireMn = 3, 2 kg ·mol−1 et d’indice
de polymolécularité Ð = 1,2 (Polymer Source), est greffée de façon covalente sur la MAA.
Nous avons obtenu une couche d’épaisseur à sec z∗ = 4, 2 nm. L’adsorption de chaînes
libres s’est révélée moins forte sur cette seconde couche greffée de PDMS, nous permettant
ainsi d’effectuer les mesures de glissement fort de fondus de PDMS.

4.2 Effet de la température sur le glissement d’un
polymère fondu

Nous avons mesuré le glissement de fondu de PDMS silanol terminé de masse molaire
Mn = 685 kg · mol−1 (Ð = 1,22) à différentes températures, comprises entre 17,4 ◦C et
50 ◦C grâce à la technique de vélocimétrie par suivi de motif photoblanchi décrite dans
le chapitre 3. Le fondu est en écoulement sur deux substrats « idéaux », non ou peu
adsorbants, à la chimie de surface différente : une couche greffée dense de PDMS de
masse molaire Mn = 3, 2 kg ·mol−1 et une couche d’OTS.

Afin d’étudier le glissement du polymère fondu à des températures supérieures à la
température ambiante, nous avons réalisé une enceinte thermique élémentaire : le montage
expérimental est recouvert d’une boîte en carton laissant passer les faisceaux lumineux. Un
radiateur permet d’augmenter la température à l’intérieur de la boîte, jusqu’à T = 50 ◦C.
L’équilibre thermique est atteint après une heure de chauffage et la température est stable
à 2 ◦C près. Par ailleurs, la climatisation de la salle permet d’atteindre T = 17 ◦C.

La figure 4.5 présente les longueurs de glissement b du PDMS de masse molaire
Mn = 685 kg · mol−1 sur les deux substrats en fonction de la vitesse de cisaillement
du fluide Vcis, pour différentes températures. Seules les données correspondant au régime
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Chapitre 4. Effet de la température sur le glissement de polymères fondus

de fort glissement sont représentées sur cette figure. La limite basse de vitesses de cisaille-
ment Vcis explorée pour chaque substrat est fixée par l’adsorption de chaînes du fondu sur
les substrats. Nous avions choisi de travailler avec une couche d’OTS et une couche dense
de PDMS greffé afin d’éviter l’adsorption de chaînes du fondu de PDMS sur les surfaces.
Malgré toutes les précautions prises, une légère adsorption a été observée sur les deux
substrats, entraînant l’existence d’une transition de glissement [126]. La densité d’adsorp-
tion dépend du substrat et fixe le taux de cisaillement critique γ̇c minimal du régime de
glissement fort, et donc la vitesse minimale de cisaillement, à épaisseur de liquide fixée. La
limite haute des vitesses de cisaillement explorées est fixée par le moteur de déplacement
dans le dispositif expérimental.
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Figure 4.5 – Longueurs de glissement b de PDMS de masse molaire Mn = 685 kg ·mol−1

sur une couche d’OTS et sur une couche greffée de PDMS de masse molaire Mn = 3, 2 kg ·
mol−1 en fonction de la vitesse de cisaillement du fluide Vcis, pour différentes températures.

À partir des données de la figure 4.5, nous pouvons calculer le taux de cisaillement
réel subi par le fluide : γ̇ = Vcis

h+b avec h = 100 ± 4µm l’épaisseur de fluide cisaillée. La
figure 4.6 reprend les données de la figure 4.5 et présente les longueurs de glissement b en
fonction du taux de cisaillement γ̇ pour différentes températures.

Quelle que soit la température expérimentale T , la longueur de glissement est plus
grande sur l’OTS que sur la couche greffée de PDMS. Sur la couche d’OTS, quelle que
soit T , la longueur de glissement diminue avec le taux de cisaillement. Cette monotonie de
b(γ̇) est en accord avec les résultats de Hénot et al. [65] pour un fondu de PDMS de masse
molaire Mn = 787 kg · mol−1 en écoulement sur une brosse de PDMS de masse molaire
Mn = 2 kg ·mol−1. Cette monotonie est attribuée à l’entrée dans le régime rhéofludifiant.
À taux de cisaillement fixé, la longueur de glissement augmente avec la température pour
la surface d’OTS. Sur la couche greffée de PDMS, b semble diminuer quand γ̇ augmente.
Il est difficile de conclure sur cette monotonie avec certitude, car les barres d’incertitude
sont de l’ordre de grandeur des variations de b. À γ̇ fixé, la longueur de glissement semble
peu dépendante de T sur la couche de PDMS. Ainsi b varie de 30 % pour une variation
de T de 22 ◦C à 50 ◦C sur la couche de PDMS quand la variation est de 100 % sur la
surface d’OTS pour les mêmes températures. Les variations de b(T ) semblent dépendre
de la surface sur laquelle s’écoule le fondu. Plus étonnant, alors que la viscosité diminue
avec la température, la longueur de glissement peut augmenter avec T . La variation de
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4.3. Effet de la température sur le frottement d’un élastomère réticulé
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Figure 4.6 – Longueurs de glissement b de PDMS de masse molaire Mn = 685 kg ·mol−1

sur une couche d’OTS et sur une couche greffée de PDMS de masse molaire Mn = 3, 2 kg ·
mol−1 en fonction du taux de cisaillement du fluide γ̇, pour différentes températures.

b(T ) apparaît donc complexe.
Afin de comprendre les mécanismes moléculaires qui déterminent le sens de variation

de b(T ), il apparaît nécessaire d’accéder directement à la dépendance en température
du coefficient de frottement interfacial k(T ). Pour cela, nous avons utilisé les mesures
rhéologiques présentées dans la section 4.1.1 afin d’estimer les viscosités des fondus η(T, γ̇)
correspondant aux taux de cisaillement explorés dans la figure 4.6. Grâce à l’extrapolation
présentée sur la figure 4.1 (b) les viscosités peuvent être estimées pour T = 17, 4, 21, 4, 33
et 46 ◦C. Nous pouvons alors tracer sur les figures 4.7 (a) et (b) les longueurs de glissement
b en fonction de la viscosité η respectivement sur la couche d’OTS et sur la couche greffée
de PDMS.

Sur les deux surfaces, quelle que soit la température, la longueur de glissement est
proportionnelle à la viscosité du fondu. Un ajustement de courbe linéaire est représenté
en pointillés pour chaque couple {surface;T}. De l’ajustement linéaire b = η

kfondu
, nous

pouvons déduire les coefficients de frottement kfondu(T ), représentés sur la figure 4.8.
Le coefficient de frottement interfacial diminue avec la température sur les deux sur-

faces. La diminution de kfondu avec T est beaucoup plus importante sur la surface d’OTS
que sur la couche greffée de PDMS. Remarquons que les données étant plus dispersées sur
la couche greffée de PDMS, les incertitudes pour kfondu(T ) y sont plus grandes.

4.3 Effet de la température sur le frottement d’un
élastomère réticulé

Afin de mieux cerner les mécanismes de frottement mis en jeu dans le glissement d’un
polymère fondu, nous avons mesuré la dépendance du coefficient de frottement interfacial
k avec la température expérimentale T par une seconde méthode indépendante. En effet,
il a été montré par Hénot et al. que le coefficient de frottement interfacial d’un élastomère
réticulé est identique à celui d’un fondu du même polymère [65]. Nous avons donc mesuré
pour différentes températures le frottement solide d’un élastomère de PDMS réticulé sur

103



Chapitre 4. Effet de la température sur le glissement de polymères fondus
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Figure 4.7 – Longueurs de glissement b de PDMS de masse molaireMn = 685 kg·mol−1 en
fonction de la viscosité η à un taux de cisaillement donné, pour différentes températures.
Le polymère fondu est en écoulement (a) sur une couche d’OTS et (b) sur une couche
greffée de PDMS de masse molaire Mn = 3, 2 kg ·mol−1. Les pointillés correspondent aux
ajustements de courbe linéaire b = η
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Figure 4.8 – Coefficient de frottement interfacial k pour le fondu de PDMS de masse
molaire Mn = 685 kg ·mol−1 sur une couche d’OTS (en bleu) et sur une couche greffée de
PDMS de masse molaire Mn = 3, 2 kg ·mol−1 (en rouge) en fonction de la température T .
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4.3. Effet de la température sur le frottement d’un élastomère réticulé

la même surface d’OTS que celle utilisée pour obtenir les résultats présentés dans la
section 4.2 et sur une couche greffée de PDMS de masse molaire Mn = 2 kg ·mol−1 dont
le protocole de fabrication est décrit au paragraphe 4.1.2 .

Les lentilles d’élastomère sont constituées de PDMS de masse molaire Mn = 18 kg ·
mol−1 et ont été fabriquées par C. Cohen suivant le protocole décrit dans Cohen et al [80].
Les mesures ont été réalisées par Jian Zhang lors d’un stage de M1 encadré par M. Hénot,
sur le nanotribomètre dont le fonctionnement a été décrit dans la section 2.5.

La figure 4.9 présente la contrainte de frottement σ en fonction de la vitesse de glisse-
ment V , pour différentes températures. L’élastomère glisse (a) sur la couche d’OTS et (b)
sur la couche greffée de PDMS. La vitesse de glissement est restreinte à 100µm · s−1 pour
l’OTS et 200µm · s−1 pour la couche de PDMS du fait de l’apparition d’ondes de Schalla-
mach [127]. À basse vitesse, les expériences sont limitées par la diminution du glissement
due à des chaînes de PDMS adsorbées sur les surfaces.
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Figure 4.9 – Contrainte de frottement σ pour une lentille de PDMS réticulé de masse
molaire Mn = 18 kg · mol−1 en fonction de la vitesse de glissement V , pour différentes
températures. L’élastomère glisse (a) sur une couche d’OTS et (b) sur une couche greffée de
PDMS de masse molaire Mn = 2 kg ·mol−1. Les pointillés correspondent aux ajustements
de courbe σ = kélastomèreV + σ0.

Les contraintes de frottement σ sont presque deux fois plus faibles sur la surface d’OTS
que sur la couche greffée de PDMS. L’ordre de grandeur de σ est en accord avec les ré-
sultats de Vorvolakos et al. [81], qui ont mesuré σ(65µm · s−1) = 11 kPa pour T = 45 ◦C
pour le frottement d’un élastomère de PDMS sur une couche auto assemblée d’hexadé-
cylsiloxane, ce qui se situe entre nos résultats sur l’OTS et la couche greffée de PDMS.
Sur les deux surfaces, quelle que soit la température, la contrainte de frottement dépend
linéairement de la vitesse de glissement. Les pointillés sur la figure 4.9 correspondent aux
ajustements de courbe σ = kélastomèreV +σ0. La même dépendance affine avait été observée
par Bureau [67] et Cohen [80] pour un frottement sur des surfaces greffées de PDMS à
température ambiante. Le coefficient de frottement interfacial de l’élastomère kélastomère
est donc directement le coefficient directeur de l’ajustement de courbe. Nous retrouvons
une décroissance du coefficient de frottement interfacial quand la température augmente.
De plus, cette décroissance est deux fois plus importante sur la surface d’OTS que sur la
couche de PDMS.
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La figure 4.10 (a) présente l’ensemble des mesures des coefficients de frottement solide,
kélastomère, et des coefficients interfaciaux de Navier, kfondu, en fonction de la température
T sur la couche d’OTS et sur les couches greffées de PDMS.

Tous les coefficients des frottements dépendent de la nature chimique de la surface.
Pour une surface donnée, les coefficients kfondu et kélastomère sont égaux, indépendam-

ment de la température d’étude. Notons qu’aucun paramètre ajustable n’est nécessaire à
cette comparaison.

Nous retrouvons la décroissance des coefficients de frottement avec la température.
Cette décroissance est plus importante sur la surface d’OTS que sur la couche de PDMS.
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Figure 4.10 – Coefficient de frottement interfacial k pour l’élastomère réticulé de PDMS
(marqueurs pleins) et pour le fondu de PDMS (marqueurs vides) sur une surface d’OTS
(en bleu) et une couche greffée de PDMS (en rouge) en fonction (a) de la température T ,
(b) de l’inverse de la température 1/T . Les lignes pleines et en pointillés représentent les
ajustements de courbe pour un processus thermiquement activé.

Vorvolakos et al. ont également reporté une décroissance de la contrainte de frottement
solide quand la température augmente [81]. Ils ont proposé un mécanisme thermiquement
activé pour décrire le frottement interfacial. Ceci conduit à une dépendance arhénienne
du coefficient de frottement interfacial :

k ∝ exp
(
Efrottement

RT

)
(4.2)

avec R = 8, 314 J · mol−1 · K−1 la constante des gaz parfaits et Efrottement une énergie
d’activation de frottement. Ils ont mesuré une énergie d’activation Efrottement = 25 kJ ·
mol−1 pour une lentille de PDMS frottant sur une couche d’hexadécylsiloxane. Suivant
la même hypothèse, nous avons repris les données de la figure 4.10 (a) pour tracer sur la
figure 4.10 (b) les coefficients de frottement kfondu et kélastomère en échelle logarithmique
en fonction de l’inverse de la température 1/T , exprimée en Kelvin. Sur la gamme de
température étudiée, les lignes pleines et pointillées représentent les ajustements de courbe
pour un processus thermiquement activé. Nous déduisons les énergies d’activation de
frottement suivantes :
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OTS Couche greffée de PDMS
Efrottement, fondu [kJ·mol−1] 21, 3± 4, 0 11± 7

Efrottement, élastomère [kJ·mol−1] 24, 6± 3, 4 15, 8± 2, 3

Table 4.1 – Énergies d’activation de frottement mesurées sur une couche d’OTS et des
couches greffées de PDMS pour un fondu et un élastomère de PDMS.

Les incertitudes ont été estimées par la méthode des moindres carrés sur l’ajuste-
ment de courbe linéaire de ln (k) en fonction de 1/T . Les énergies d’activation trouvées
par les deux méthodes expérimentales indépendantes (frottement fluide et frottement so-
lide) se recouvrent aux barres d’erreur près. Nous retrouvons le fait que le coefficient
de frottement interfacial diminue plus sur l’OTS que sur la couche de PDMS en com-
parant les énergies d’activation Efrottement(OTS) > Efrottement(PDMS). L’incertitude sur
Efrottement, fondu(PDMS) peut paraître importante : elle est due à la forte dispersion des
données de longueurs de glissement b en fonction de la viscosité η présentées sur la figure
4.7 (b), dispersion qui se répercute sur les valeurs de kfondu(PDMS). Enfin remarquons que
l’énergie d’activation de frottement sur le PDMS est de l’ordre de 5kBT et sur l’OTS de
10kBT , avec kB la constante de Boltzmann. Ces valeurs sont compatibles avec un processus
thermiquement activé.

Sur cette gamme limitée de température, loin de la température de transition vitreuse
du PDMS (Tg = −127 ◦C) le frottement peut donc être décrit raisonnablement comme un
processus thermiquement activé. Une étude sur une gamme élargie en température, typi-
quement 100 ◦C, serait nécessaire pour savoir si ce processus est réellement thermiquement
activé.

4.4 Discussion
4.4.1 Retour sur la dépendance de la longueur de glissement

avec la température loin de la température de transition
vitreuse

Le but de ce travail était de comprendre le sens de variation de la longueur de glis-
sement b avec la température T . Rappelons que la longueur de glissement est donnée
par le rapport entre la viscosité η et le coefficient de frottement interfacial k. Grâce aux
équations (4.1) et (4.2), nous pouvons écrire :

b(T ) ∝ exp
(
Evisqueux − Efrottement

RT

)
(4.3)

La monotonie de b(T ) dépend donc de la comparaison entre l’énergie d’activation de la
viscosité Evisqueux, issue des mouvements moléculaires en volume, et l’énergie d’activation
de frottement Efrottement, issue des processus moléculaires à l’interface. Pour rappel, nous
avions trouvé dans la section 4.1.1 Evisqueux = 16, 3±2, 8 kJ·mol−1 pour le fondu de PDMS
de masse molaire Mn = 685 kg ·mol−1.

Pour la surface d’OTS, nous avons mesuré Efrottement > Evisqueux : la longueur de
glissement augmente avec la température, comme visible sur la figure 4.7 (a).

Pour la couche greffée de PDMS, nous avons mesuré Efrottement ≈ Evisqueux : la lon-
gueur de glissement dépend faiblement de la température. Ceci explique la dispersion des
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données de la figure 4.7 (b). L’égalité des énergies d’activation de la viscosité et de frot-
tement sur la couche greffée de PDMS était prévisible : dans les deux cas, une couche de
PDMS glisse sur une autre couche de PDMS. La dépendance en température de k(T ) est
alors liée à celle du coefficient de frottement monomérique ζ0(T ). Remarquons que sans la
mesure par frottement de l’élastomère de Efrottement(PDMS), nous n’aurions pas compris
les données expérimentales de b(T ) sur le PDMS.

4.4.2 Influence de la transition vitreuse sur le glissement de po-
lymère fondu

L’équation 4.3 prédit également une décroissance de la longueur de glissement avec
la température si Efrottement < Evisqueux. Si nous n’avons pas observé ce cas de figure sur
nos deux substrats, Bäumchen et al. ont observé une telle décroissance de b(T ) pour un
fondu de polystyrène (PS) de masse molaire Mn = 13, 7 kg·mol−1 en écoulement sur une
surface de dodécyltrichlorosilane (DTS) [69]. La longueur de glissement diminue de 6µm à
1µm quand la température augmente de 383 K à 403 K. L’étude de Bäumchen et al. a été
menée proche de la température de transition vitreuse du PS (Tg = 366 K pourMn = 13, 7
kg·mol−1). Si nous avons montré que, sur une gamme restreinte en température loin de
la Tg, le frottement est un processus thermiquement activé, il est possible que cela ne
soit pas le cas au voisinage de Tg où la viscosité ne suit plus une dépendance arhénienne.
Afin d’affiner cette question, nous avons repris les données sur le PS issues de l’article de
Bäumchen et al. et de les avons analysé à la lumière de nos résultats sur le PDMS.

La figure 4.11 (a) reprend les données issues de l’article [69]. Elle présente la lon-
gueur de glissement b en fonction de la température expérimentale T pour le PS sur une
surface respectivement de DTS, d’OTS (marqueurs noirs) et d’AF 1600 (couche de Té-
flon amorphe). Sur le DTS, b(T ) est décroissante. Sur l’OTS et l’AF 1600, b(T ) semble
constant.

Afin d’extraire de ces données le coefficient de frottement interfacial k(T ) = b(T )
η(T ) , il

est nécessaire de connaître la dépendance en température de la viscosité η(T ) du PS. La
figure 4.11 (b) reprend des données de η(T ) issues de la thèse de Bäumchen pour le PS
de masse molaire Mn = 13, 7 kg·mol−1 (p. 95 [128]). Un ajustement de courbe suivant
la théorie de Williams–Landel–Ferry, en ligne pointillée sur la figure 4.11 (b), permet de
déduire les coefficients c0

1 = 13.3 et c0
2 = 59 K avec T0 = 373 K. Il est alors possible de

calculer une énergie d’activation de viscosité (p.289 [84]) :

Evisqueux(T ) = ln(10)Rc0
1c

0
2

T 2

(c0
2 + T − T0)2 (4.4)

La figure 4.12 présente l’énergie d’activation de viscosité Evisqueux en fonction de la
température expérimentale T pour du polystyrène de masse molaireMn = 13, 7 kg·mol−1,
suivant l’équation (4.4).

Remarquons que cette énergie d’activation de viscosité n’a pas le sens communément
admis pour une énergie d’activation puisque, proche de la température de transition vi-
treuse Tg, elle dépend de la température.

Munis des données de η(T ), nous pouvons calculer le coefficient de frottement in-
terfacial k sur chaque surface en fonction de la température. La figure 4.13 présente le
coefficient de frottement interfacial k en échelle logarithmique en fonction de l’inverse
température expérimentale 1/T sur les trois surfaces étudiées.

108



4.4. Discussion

2

4

6
8

0.,1

2

4

6
8

1

2

4

6

b 
[µ

m
]

400395390385
T [K]

DTS
OTS
AF1600

103

104

105

106

107

108

109

[P
a.

s]

410400390380
T [K]

Données issues de la
thèse de Bäumchen
Théorie WLF

a. b.

Figure 4.11 – (a) Longueur de glissement b en fonction de la température expérimentale
T pour du polystyrène de masse molaire Mn = 13, 7 kg·mol−1 sur une surface de DTS
(marqueurs bleus), d’OTS (marqueurs noirs) et d’AF 1600 (marqueurs rouges). Données
issues de Bäumchen et al. [69]. (b) Viscosité η du PS de masse molaireMn = 13, 7 kg·mol−1

en fonction de la température expérimentale T . La ligne en pointillés correspond à un
ajustement de courbe suivant la théorie de Williams–Landel–Ferry. Données issues de la
thèse de Bäumchen [128].
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Figure 4.12 – Énergie d’activation de viscosité Evisqueux en fonction de la température
expérimentale T pour du polystyrène de masse molaire Mn = 13, 7 kg·mol−1, suivant
l’équation (4.4).
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Figure 4.13 – Coefficient de frottement interfacial k en échelle logarithmique en fonction
de l’inverse température expérimentale 1/T pour du polystyrène de masse molaire Mn =
13, 7 kg·mol−1 sur une surface de DTS (marqueurs bleus), d’OTS (marqueurs noirs) et
d’AF 1600 (marqueurs rouges). Les pointillés correspondent aux ajustements de courbe
pour un processus thermiquement activé.

Sur les trois surfaces, k(T ) diminue quand la température augmente. Nous retrouvons
donc le même sens de variation de k(T ) pour le PS que pour le PDMS. De plus, sur
l’OTS, le coefficient de frottement interfacial du PS diminue de 1013 kg · s−1 · m−2 à
5.1010 kg · s−1 ·m−2 quand la température augmente de 383 K à 403 K. Pour rappel, pour
le PDMS sur l’OTS, le coefficient de frottement interfacial variait de 108 kg · s−1 ·m−2 à
3.107 kg · s−1 ·m−2 quand T augmentait de 293 K à 323 K. kPS est donc supérieur à kPDMS
de plus de 3 ordres de grandeur ! Et la diminution relative de k(T ) est nettement plus
importante pour le PS (∆k

k
≈ 100 %) que pour le PDMS (∆k

k
≈ 70 %) pour une variation

de température deux fois plus faible ! La proximité de la température de transition vitreuse
impacte donc clairement le frottement du polymère fondu.

Sur la gamme réduite de température étudiée (∆T = 20 ◦C), il est possible de trouver
une dépendance exponentielle du coefficient de frottement interfacial avec l’inverse de la
température. L’équation (4.2), valable pour le PDMS, est vérifiée ici aussi pour le PS.
Nous pouvons donc estimer une énergie d’activation de frottement du PS pour chaque
surface. Sur la figure 4.13, les pointillés correspondent aux ajustements de courbe sur une
dépendance de processus thermiquement activé. Nous obtenons Efrottement,OTS = 347± 18
kJ·mol−1, Efrottement,DTS = 283±13 kJ·mol−1 et Efrottement,AF1600 = 423±28 kJ·mol−1 pour
le PS sur l’OTS, le DTS et l’AF 1600 respectivement. Cela correspond à des énergies de
l’ordre de 100kBT ! Des énergies si importantes sont une signature supplémentaire de
l’influence de la température de transition vitreuse sur le frottement de polymères fondus.

Il est tentant de comparer l’énergie d’activation de viscosité avec les énergies d’acti-
vation de frottement estimées ci-dessus et d’en déduire la monotonie de b(T ). La figure
4.14 compare l’énergie d’activation de viscosité Evisqueux avec les énergies d’activation de
frottement Efrottement en fonction de la température expérimentale T pour du polystyrène
de masse molaireMn = 13, 7 kg·mol−1 sur la surface de DTS, d’OTS et de AF1600. Sur la
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4.5. Conclusion

surface de DTS, quelle que soit T , Efrottement < Evisqueux(T ) : d’après l’équation (4.3), ceci
implique que la longueur de glissement b diminue avec la température. C’est bien ce qui
est observé sur la figure 4.11 (a). Sur l’OTS, entre 383 K et 403 K, Efrottement de l’ordre
de Evisqueux(T ) : ceci est en accord avec le fait que b est à peu près indépendant de T sur
la figure 4.11 (a). Enfin, sur l’AF 1600, Efrottement > Evisqueux(T ) : pour toutes les tempé-
ratures étudiées, b(T ) devrait être croissant. Cependant les données sur la figure 4.11 (a)
sont trop bruitées pour conclure quand à la monotonie de b(T ) sur cette surface. Notons
que, les données de Bäumchen et al. ne correspondant pas à des mesures indépendantes
de b(T ) et k(T ), il est tout à fait normal de retrouver la bonne monotonie de b(T ) dans
ce problème fermé.
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Figure 4.14 – Comparaison de l’énergie d’activation de viscosité Evisqueux avec les énergies
d’activation de frottement Efrottement en fonction de la température expérimentale T pour
du polystyrène de masse molaire Mn = 13, 7 kg·mol−1 sur une surface de DTS (en bleu),
d’OTS (en noir) et de AF 1600 (en rouge).

Rappelons que l’énergie d’activation de viscosité du PS sur la gamme de température
étudiée dépend de la température, du fait de la proximité de T avec la température de
transition vitreuse. Il n’y a, a priori, aucune raison pour que les mécanismes thermique-
ment activés pour le PDMS restent valables pour le PS. Pour réellement trancher sur
la question de l’influence de la température de transition vitreuse sur le frottement de
polymère fondu, et vérifier si le processus est réellement thermiquement activé, il serait
intéressant de mesurer le coefficient de frottement interfacial et la longueur de glisse-
ment grâce au nanotribomètre et à la vélocimétrie par suivi de motif photoblanchi sur
une gamme de température de plus de 100 ◦C. Les deux dispositifs expérimentaux ac-
tuellement disponibles au laboratoire ne sont pas équipés de fours permettant de telles
mesures.

4.5 Conclusion
Nous avons mesuré la dépendance de la longueur de glissement avec la température

pour un fondu de PDMS en écoulement sur deux surfaces idéales différentes : une couche
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greffée de PDMS, de nature chimique comparable au fondu, et une couche d’OTS. Sur
l’OTS, la longueur de glissement augmente avec la température. Sur le PDMS, la lon-
gueur de glissement est presque constante avec la température. De manière indépendante,
nous avons caractérisé la dépendance en température du coefficient de frottement inter-
facial d’un élastomère de PDMS réticulé sur les mêmes surfaces. Pour le PDMS fondu,
ce coefficient de frottement interfacial est déduit des mesures de longueur de glissement
et de viscosité du fondu. Pour le frottement solide, le coefficient de frottement interfacial
est mesuré directement. Nous avons ainsi confirmé l’égalité des coefficients de frottement
mesurés par ces deux méthodes kfondu et kélastomère quelle que soit la température.

Quel que soit le substrat, le coefficient de frottement interfacial décroît quand la tem-
pérature augmente. Nous avons proposé d’écrire :

k ∝ exp
(
Efrottement

RT

)

Où Efrottement est une énergie d’activation de frottement et R = 8, 314 J ·mol−1 · K−1

la constante des gaz parfaits.
Nous avons montré alors que le sens de variation de la longueur de glissement avec la

température dépend de la comparaison des énergies d’activation de volume Evisqueux (dite
de viscosité) et interfaciale Efrottement (dite de frottement).

b(T ) ∝ exp
(
Evisqueux − Efrottement

RT

)
Ceci permet de proposer une image unifiée de l’influence de la température sur le

glissement, et de rationaliser des données antérieures, montrant soit une croissance soit
une décroissance de b avec T .

Enfin, une analyse des données de Bäumchen et al. [69] à la lumière de cette utilisation
d’énergies d’activation des dissipations de volume et de surface a permis de mettre en avant
le fait que la proximité de la température de transition vitreuse affecte profondément le
frottement des polymères fondus. Les mécanismes moléculaires détaillés de ces effets de
proximité de Tg restent à élucider. Un premier pas pourrait être effectué en analysant de
façon systématique le coefficient de frottement interfacial aux interfaces fondu de PDMS /
couches greffées de PDMS, en fonction de la longueur des chaînes greffées de PDMS, et en
allant vers des chaînes très courtes pour que le greffage affecte la mobilité des monomères
en extrême surface de la couche. Il serait aussi utile, comme nous l’avons déjà pointé, de
conduire des expériences de glissement de PS sur une large plage de températures proches
et loin de Tg.

112



CHAPITRE

5

GLISSEMENT DE SOLUTIONS DE
POLYMÈRE EN RÉGIME NEWTONIEN

Si le glissement des polymères fondus est aujourd’hui mieux compris, le glissement
des solutions de polymère pourrait a priori être plus complexe. La section 1.8 a mis en
évidence les résultats contradictoires dans la littérature pour le frottement de solutions
semi-diluées sur des parois solides. Par conséquent, les mécanismes moléculaires mis en
jeu lors du frottement des solutions semi-diluées sur un solide ne sont pas encore identifiés.
En particulier, la question de l’échelle pertinente pour la localisation du frottement reste
ouverte : le frottement est-il localisé à l’échelle d’un monomère, comme c’est le cas pour
les fondus ? Est-ce à l’échelle d’un blob, et donc de monomères avec le solvant qui les
entoure ? Comme cela a été exposé dans le chapitre 1, le glissement fort observé est-il
apparent et dû à la formation d’une couche déplétée à la paroi ? Comment le frottement
des solutions dépend-il de la fraction volumique en polymère ?

Pour amener des éléments de réponses à ces questions, nous avons développé un pro-
gramme d’expériences de mesure de glissement et d’observation de l’interface solide /
solution de polymère par réflectivité de neutrons, sur des systèmes à la physico-chimie
contrôlée. Nous avons choisi d’étudier le glissement de solutions de polystyrène dans le
diéthylphtalate : le polystyrène est un polymère linéaire neutre couramment étudié dans
la littérature et disponible commercialement avec une polydispersité très faible et de
hauts poids moléculaires. Ceci permet d’avoir des solutions visqueuses et d’augmenter
nos chances d’observer un glissement important, plus facile à mesurer. Le diéthylphtalate
n’est pas un solvant classique du PS, mais il est peu volatil et presque 20 fois plus visqueux
que le toluène, augmentant ainsi la viscosité des solutions.

Les trois chapitres qui suivent sont consacrés à la description et à la discussion des
résultats de glissement et de réflectivité de neutrons sur ce système, et sont organisés
comme suit. Ce chapitre se focalise sur le glissement des solutions en régime newtonien.
Le système étudié nous a aussi permis de mettre en évidence et de caractériser un ré-
gime transitoire de mise en glissement du fluide dans les expériences de vélocimétrie par
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photoblanchiment : ce travail est détaillé au chapitre 6. Afin de mieux cerner les méca-
nismes moléculaires mis en jeu lors du frottement de ces solutions, nous avons observé
directement la structure de l’interface solide / solutions de polymère par réflectivité de
neutrons : les résultats de ces expériences sont discutés au chapitre 7.

Dans ce chapitre, nous présentons les caractérisations que nous avons réalisées pour ce
système peu commun : nous discutons de sa rhéologie et nous avons vérifié la qualité du
solvant. Puis nous détaillons nos résultats sur l’influence de la fraction volumique en po-
lymère sur le frottement des solutions semi-diluées. Enfin, nous discutons des mécanismes
moléculaires mis en jeu lors de ce frottement.

5.1 Caractérisation des solutions de polystyrène dans
le diéthylphtalate

Pour mesurer le glissement des solutions de polymère avec la technique de vélocimétrie
par suivi d’un motif photoblanchi, les solutions de polymère doivent respecter plusieurs
critères.

Afin de photolyser un motif, nous devons avoir à notre disposition des polymères pho-
toblanchissables. Pour étudier des solutions les plus homogènes possible, nous utilisons des
polymères photoblanchissables de même nature chimique que les polymères en solution.
Ainsi, M. Hénot a étudié pendant sa thèse des solutions de polydiméthylsiloxane dans une
huile silicone (47V20) contenant environ 1 %w de chaînes de PDMS di-NBD terminées en
écoulement sur une couche d’OTS [36]. Seules les solutions concentrées en régime rhéoflui-
difiant ont été étudiées pour ce système. Les longueurs de glissement de solutions moins
concentrées étaient inférieures à 1µm, limite de résolution de notre dispositif expérimen-
tal. Nous souhaitons étudier le glissement de solutions de polymère en régime semi-dilué
et en régime newtonien. Le PDMS n’est donc pas un bon candidat pour les solutions
de polymère. Nous avons préféré travailler avec des solutions de polystyrène (PS) dans le
diéthylphtalate (DEP). Le diéthylphtalate (DEP) n’est pas un solvant « classique »du PS.
Nous l’avons choisi parce que sa viscosité élevée permet d’une part de ralentir la diffusion
des chaînes photolysées et donc d’accroître le temps accessible à l’expérience, et d’autre
part cette même viscosité conduit à une viscosité de solution plus élevée qu’avec du to-
luène par exemple, augmentant potentiellement la longueur de glissement. Enfin, c’est un
solvant peu volatil, permettant de contrôler la concentration des solutions durant toute
l’expérience de mesure de glissement, même en cellule ouverte

Nous décrivons ici le protocole de préparation des solutions de PS dans le DEP. Ce
système étant peu classique, nous le caractérisons par rhéologie et diffusion de neutrons
aux petits angles.

5.1.1 Préparation des solutions
É. Drockenmuller et I. Antoniuk du laboratoire Ingénierie des Matériaux Polymères

de Lyon, ont synthétisé des polystyrènes α-ω NBD terminés, à partir de polystyrènes α-ω
carboxy terminés de masse molaire Mn = 456 kg · mol−1 et d’indice de polymolécularité
Ð = 1,06 (Polymer Source). Le protocole de synthèse est adapté à partir de celui des
PDMS di-NBD terminés [129].

Les longueurs de glissement étant théoriquement proportionnelles à la viscosité des
solutions, nous souhaitons avoir des solutions de viscosité élevée. Pour cela, nous avons
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utilisé du polystyrène de très haut poids moléculaire. De plus, la viscosité de la solution
dépend beaucoup du solvant utilisé. De nombreux solvants ont déjà été étudiés dans la
littérature des solutions de polystyrène étudiées sous écoulement : parmi d’autres, des
mélanges dichlorobenzène/diméthylsulfoxyde [90], le dioctylphtalate (DOP) [130, 131], le
1,2,3-trichloropropane [131] et le diéthylphtalate (DEP) [36,61,89]. Bien que la viscosité du
DOP soit supérieure à celle du DEP (ηDOP, 20 ◦C = 54, 8 mPa · s et ηDEP, 20 ◦C = 10, 5 mPa ·
s), le DOP est connu pour être un solvant θ du polystyrène. Nous utilisons donc du
DEP comme solvant et vérifierons dans la section 5.1.2 s’il est un bon solvant pour le
polystyrène.

Pour les expériences de glissement, nous avons préparé 5 solutions de PS, de masse
molaire Mn = 10, 153 Mg ·mol−1 et d’indice de polymolécularité Ð = 1,08 (standards de
GPC chez Agilent), dans le DEP (Sigma-Aldrich) avec des fractions volumiques en PS
φ ∈ [0, 023− 0, 0608]. Les solutions de PS dans le DEP sont préparées par pesée, puis
la fraction volumique φ est calculée à l’aide des masses volumiques du PS et du DEP,
respectivement ρPS = 1, 04 g ·mL−1 et ρDEP = 1, 12 g ·mL−1 (voir table 5.1).

φ mPS [mg] mDEP [g] mmarqueurs [mg]
0,023 93,7 4,198 < 1
0,0314 62,4 2,072 1,4
0,0397 122,4 3,184 < 1
0,0495 113,0 2,336 0,8
0,0608 135,8 2,261 1,3

Table 5.1 – Récapitulatifs des solutions de polystyrène dans le diéthylphtalate préparées.

Moins de 1 %w de PS di-NBD terminés est ajouté à la solution. Afin de faciliter
l’homogénéisation de la solution, du toluène est utilisé comme co-solvant : un volume de
toluène équivalent à celui du DEP est ajouté à la solution. La solution est laissée sous
agitation pendant 3 semaines minimum. Les pressions de vapeur saturante du DEP et du
toluène sont respectivement de Psat,DEP, 20 ◦C = 0, 28 Pa et Psat, toluène, 20 ◦C = 29.102 Pa. Le
toluène est évaporé sous vide à température ambiante pendant plus d’une semaine, sans
que le volume de DEP ne soit affecté. Le toluène est considéré comme totalement évaporé
quand la masse totale de la solution est identique à celle attendue sans toluène à 1 ‰près.

Le même protocole a été appliqué pour préparer des solutions de PS-D dans le DEP-H
pour caractériser la qualité du solvant DEP pour le PS (voir section 5.1.2).

5.1.2 Diffusion de neutrons aux petits angles
Le DEP n’étant pas un solvant classiquement utilisé pour étudier les solutions de PS,

nous avons caractérisé sa qualité de solvant pour les solutions de PS. Pour cela, nous avons
utilisé la technique de diffusion de neutrons aux petits angles. Le DEP n’étant pas dispo-
nible commercialement sous forme deutérée, nous avons préparé des solutions de PS-D,
de masse molaire Mn = 1, 33 Mg · mol−1 et d’indice de polymolécularité Ð = 1,17 (Po-
lymer Standards Service) dans du DEP-H (Sigma-Aldrich) pour 6 fractions volumiques
φ ∈ [0, 03− 0, 30]. Il est possible d’estimer la fraction volumique de premier recouvre-
ment : φ∗ ∼ P−4/5 ∼ 1, 3.10−5 (voir éq. (1.9)). Nous nous attendons à ce que les solutions
préparées soient en régime semi-dilué, voire concentré. Les solutions sont placées dans des
cellules en Duraluminium, équipées de fenêtres en quartz et des cales de quartz d’épais-
seur 1 mm. Les mesures ont été réalisées sur le spectromètre PACE du Laboratoire Léon
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Brillouin, pour 3 températures : 10 ◦C, 20 ◦C et 55 ◦C.
La figure 5.1 présente les spectres de diffusion des solutions de PS-D dans le DEP-H

pour T = 20 ◦C . Nous avons séparé les spectres pour des fractions volumiques comprises
(a) entre 0,03 et 0,1 et (b) entre 0,15 et 0,30. En effet, pour ces plus fortes fractions
volumiques, nous observons une remontée de l’intensité diffusée aux petites valeurs de
vecteurs de diffusion. Cela correspond à des inhomogénéités de concentration de tailles
grandes devant la taille caractéristique d’une chaîne. Pour des fractions volumiques φ >
0, 1, les solutions préparées ne sont donc plus homogènes, malgré l’agitation des solutions,
avec le co-solvant, pendant un mois. Par la suite, nous avons analysé les spectres pour
φ ≥ 0, 15 sans tenir compte des points à faible vecteur de diffusion affectés par ces
inhomogénéités.
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Figure 5.1 – Spectres de diffusion des solutions de PS-D dans le DEP-H pour des frac-
tions volumiques φ comprises (a) entre 0,03 et 0,1, (b) entre 0,15 et 0,30. Les pointillés
représentent les ajustements de courbe Lorentzien.

En régime semi-dilué, du fait de l’écrantage des interactions de volume exclu (voir
section 1.1.3.2), la solution peut être considérée comme constituée d’un ensemble dense
de blobs de taille ξ, chaque chaîne se comportant comme une chaîne idéale de blobs.
Pour des échelles supérieures à la taille d’un blob, r > ξ, la fonction de corrélation des
monomères peut être postulée [3, 103] :

g(r) = φ

δV

ξ

r
exp

(
−r
ξ

)
(5.1)

où δV est le volume moléculaire.
L’intensité diffusée s’écrit alors, pour Q < ξ−1 :

I(Q) = I0C
2 φ

δV
ξ

1
Q2 + ξ−2 (5.2)

où C est le contraste entre le polymère et le solvant, défini dans la section 2.2.2.
Pour des échelles inférieures à la longueur d’écrantage, r < ξ, la fonction de corrélation
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reste dominée par les corrélations à l’intérieur d’une même chaîne de polymère. Dans le
cas d’un bon solvant, cette fonction de corrélation pour r < ξ s’écrit [3] :

g(r) = 1
r4/3a5/3 (5.3)

L’intensité diffusée s’écrit alors, pour Q > ξ−1 :

I(Q) = I0C
2 1
(Qa)5/3 (5.4)

Si les solutions étudiées se trouvent en régime semi-dilué, un ajustement de courbe
par une lorentzienne pour Q < ξ−1 donne donc accès à la longueur d’écrantage ξ. Les
ajustements de courbe de nos données expérimentales sont présentés en pointillés sur la
figure 5.1. Comme le solvant est hydrogéné, le signal incohérent est fort, ne permettant
pas de vérifier la forme attendue pour l’intensité diffusée pour Q > ξ−1. En effet, la
gamme de vecteurs d’onde sondés pour lesquels Q > ξ−1 atteint rapidement le début du
plateau d’intensité dû au signal incohérent, autour de Q ∼ 0, 3Å. La figure 5.2 présente
les longueurs d’écrantage ξ issues de ces ajustements, en fonction de la fraction volumique
φ des solutions pour 3 températures. Sur la gamme explorée [10− 55] ◦C, la température
n’a pas d’effet notable sur la taille d’un blob. Comme indiqué par les pointillés, la longueur
d’écrantage suit la loi d’échelle attendue pour des solutions en régime semi-dilué en bon
solvant : ξ = aφ−3/4, avec a la taille effective d’un monomère. Notons que cette loi d’échelle
est clairement différente de celle attendue pour les solutions en régime concentré : ξ = aφ−1

(voir eq. (1.14)). Un ajustement de courbe donne a = 3, 6Å. Cette valeur est en accord
raisonnable avec l’estimation de la taille d’un monomère par a =

(
M0
ρNA

)1/3
= 5, 5Å, où

M0 est la masse molaire d’un monomère de PS, ρ la masse volumique du PS et NA le
nombre d’Avogadro (voir table 2.1).
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Figure 5.2 – Longueur d’écrantage ξ en fonction de la fraction volumique φ en PS-D dans
le DEP-H. Les mesures sont faites pour trois températures T . Les pointillés représentent
la loi d’échelle attendue pour des solutions semi-diluées en bon solvant.
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Grâce à ces mesures de diffusion de neutrons aux petits angles, nous avons donc pu
établir que les solutions de PS dans le DEP pour des fractions volumiques comprises entre
0,03 et 0,1 sont des solutions en bon solvant, en régime semi-dilué. Pour des fractions volu-
miques plus importantes, nous avons observé des inhomogénéités. Comme nous souhaitons
étudier le glissement de solution de polystyrène de masse molaire 10 fois plus grande que
celle utilisée pour la diffusion de neutrons, il est possible que de telles inhomogénéités se
forment pour des fractions volumiques plus faibles que 0,15. Par prudence, nous avons res-
treint la plage de fraction volumique étudiée et considéré les solutions comme homogènes,
en bon solvant et en régime semi-dilué pour des fractions volumiques φ ∈ [0, 02− 0, 07].

5.1.3 Rhéologie des solutions
Nous avons vu en introduction de ce chapitre que nous voulions caractériser le glisse-

ment de ces solutions en restant dans le régime newtonien. Afin de connaître la limite du ré-
gime newtonien pour les solutions de polystyrène de masse molaireMn = 10, 153 Mg·mol−1

(Ð = 1,08) et de fraction volumique en PS φ ∈ [0, 023− 0, 0608] dans le diéthylphtalate
(voir table 5.1), nous avons caractérisé leurs propriétés rhéologiques. Les mesures ont été
réalisées en géométrie cône-plan, à température T = 22 ◦C 1, en oscillation d’amplitude
γ = 7 % (voir section 2.2.1).

La figure 5.3 présente les données rhéologiques pour les 5 solutions de PS dans le
DEP étudiées. La table 5.2 regroupe les valeurs du temps de reptation, de la pulsation
critique et de la viscosité dans le régime newtonien pour chaque solution, valeurs issues
des données présentées sur la figure 5.3. Pour rappel, ces valeurs sont déduites des mesures
présentées sur la figure 5.3 en suivant la démarche présentée dans la section 2.2.1.
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Figure 5.3 – Données de rhéologie des solutions de PS de masse molaireMn = 10, 153 Mg·
mol−1 (Ð = 1,08) dans le DEP. (a) Module de stockage G′, (b) module de perte G′′ et (c)
viscosité complexe en fonction de la pulsation angulaire d’excitation ω.

1. Rhéomètre Anton Paar MCR 302 avec un cône de diamètre 25 mm et un angle de 2 ◦
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φ τrep [s] ωc [rad·s−1] ηφ [Pa·s]
0,023 2,7 0,37 64
0,0314 8,3 0,12 401
0,0397 16 0,062 1147
0,0495 24 0,041 3840
0,0608 50 0,020 12000

Table 5.2 – Récapitulatifs des données issues de la rhéologie des solutions de polystyrène
dans le diéthylphtalate.

En supposant que la loi phénoménologique de Cox-Merz est valide, à savoir que les
mesures sous écoulement et sous oscillation sont équivalentes : |η∗(ω)| = η(γ̇) [100], nous
utilisons ces données rhéologiques pour déterminer le coefficient de frottement interfacial
à partir des mesures de glissement que nous décrivons dans la section 5.2

5.2 Glissement des solutions de polystyrène dans le
diéthylphtalate

Nous présentons maintenant les résultats obtenus sur le glissement des cinq solutions
de polystyrène dans le diéthylphtalate, sur les deux substrats préparés.

Le premier substrat étudié est une pastille de silicium, dite nue, car nous n’avons
pas cherché à y greffer ou y adsorber des polymères. Afin de s’assurer de la propreté de
ce substrat pour toutes les mesures de glissement, la pastille de Si subit un traitement
UV ozone pendant environ 30 minutes avant qu’une solution ne soit mise en écoulement
dessus. Ce traitement UV-ozone est crucial pour obtenir des résultats reproductibles sur
cette surface nue.

La seconde surface est une pastille de Si sur laquelle a été greffée une couche de PS de
masse molaire Mn = 5 kg ·mol−1 et d’indice de polymolécularité Ð = 1,18 (PS-NH2 chez
Polymer Source), suivant le protocole détaillé dans la section 2.3.3. Nous avons cherché à
obtenir la couche la plus dense possible afin de limiter l’adsorption de chaînes en solution.
Après 48 H de greffage, nous avons obtenu une couche d’épaisseur à sec z∗ = 2, 84 nm,
correspondant à une densité de greffage adimensionnée Σ = 0, 12, comparable à celles de
la littérature [36,58,132]. D’après le diagramme présenté dans la section 1.4.3, les chaînes
de cette surface ne s’interpénètrent pas avec les chaînes des solutions de PS dans le DEP
décrites dans la section 5.1.1 (les chaînes greffées sont dans le régime ¬ de la figure 1.10).
Cette surface sera appelée par la suite brosse de PS.

La surface d’entraînement du fluide est un prisme en silice amorphe sur lequel ont
été adsorbées des chaînes de PS de même masse molaire que celles en solution (Mn =
10, 153 Mg ·mol−1, Ð = 1,08). L’épaisseur de la couche adsorbée n’a pu être mesurée du
fait de la faible réflectivité du prisme, nécessaire pour une mesure par ellipsométrie. Cette
adsorption est nécessaire pour entraîner le fluide : sans elle, le fluide glisse sur le prisme de
silice et le motif photoblanchi n’est que peu déformé. Cependant, malgré cette adsorption,
nous ne pouvons garantir qu’il n’y a pas de glissement sur cette surface. C’est pourquoi
nous avons toujours mesuré les longueurs cisaillées réelles sur le fluide en contact avec
le prisme, longueurs correspondants à la longueur de cisaillement moins la longueur de
glissement sur le prisme dcis − dg, prisme.
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5.2.1 Une complication du comportement de glissement : dé-
pendance du glissement avec le temps de cisaillement de
la solution

Le dispositif expérimental a été conçu pour que la vitesse de cisaillement soit imposée,
avec une montrée très rapide (< 40 ms) puis une vitesse constante Vcis pendant un temps
t lié à Vcis et à la distance de déplacement du prisme dcis par t = dcis

Vcis
. Pour chaque mesure

de longueur de glissement, les solutions de PS dans le DEP sont cisaillées à vitesse de
cisaillement Vcis choisie pour une longueur de cisaillement donnée dcis.

Nous avons mesuré la longueur de glissement des solutions de PS dans le DEP pour
différents temps de cisaillement t. La figure 5.4 (a) présente les résultats, en termes de
longueurs de glissement b en fonction du temps de cisaillement t, pour deux solutions de
PS dans le DEP de fraction volumique φ = 0, 0495 et φ = 0, 0608 en écoulement sur la
brosse de PS et pour la solution de fraction volumique φ = 0, 0608 en écoulement sur la
pastille de silicium. Les autres systèmes suivent le même comportement que ceux présentés
ici et l’ensemble des résultats sera discuté au chapitre suivant, 6. Les expériences ont été
menées pour différentes vitesses de cisaillement, donc différents taux de cisaillement γ̇.
La figure 5.4 regroupe toutes les données expérimentales pour les trois systèmes spécifiés
ci-dessus, indépendamment du taux de cisaillement γ̇. Nous reviendrons dans le chapitre
6 sur la dépendance des résultats avec le taux de cisaillement.
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Figure 5.4 – Longueur de glissement b en fonction (a) du temps de cisaillement t, (b) du
temps de cisaillement t normalisé par le temps de reptation τrep respectif des solutions.
Seuls les résultats pour les solutions de fraction volumique φ = 0, 0495 et φ = 0, 0608 en
écoulement sur la brosse de PS et pour la solution de fraction volumique φ = 0, 0608 en
écoulement sur la pastille de silicium sont représentés. Les pointillés indiquent le temps
de cisaillement pour lequel le régime stationnaire de glissement semble atteint.

Pour les trois systèmes, les longueurs de glissement augmentent avec le temps de
cisaillement jusqu’à atteindre une valeur plateau. Il apparaît donc clairement un régime
transitoire de mise en glissement avant de rejoindre un régime de glissement stationnaire.
La longueur de glissement atteinte en régime stationnaire dépend de la fraction volumique
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et de la surface sur laquelle s’écoule la solution.
Pour faciliter l’identification des mécanismes moléculaires mis en jeu lors du frotte-

ment des solutions, il est pertinent de se focaliser en premier sur le régime stationnaire,
puis de revenir sur le régime transitoire. C’est pourquoi ce chapitre ne discute que du
régime stationnaire et le chapitre 6 est consacré au transitoire. Il nous faut maintenant
trouver un critère pour savoir quand le glissement est stationnaire. En effet, la limite de
la transition n’apparaît pas de manière évidente sur la figure 5.4 (a). Afin de trouver ce
critère, nous avons renormalisé le temps de cisaillement t par un temps caractéristique
de l’écoulement des solutions : le temps de reptation τrep respectif de chaque solution. La
figure 5.4 (b) présente les mêmes données de longueurs de glissement b en fonction des
temps de cisaillement normalisés.

Le régime stationnaire semble ici être atteint pour une même valeur seuil du temps de
cisaillement normalisé. Les pointillés sur la figure 5.4 (b) indiquent le temps de cisaillement
t

τrep
= 5, temps à partir duquel le régime stationnaire est considéré comme atteint, aux

incertitudes près. Si cette valeur de temps de cisaillement t
τrep

= 5 semble arbitraire à ce
stade, elle sera discutée en détail dans le chapitre 6 consacré à la mise en glissement des
solutions de polymère.

Dans la suite de ce chapitre, nous choisissons de ne présenter que des mesures de lon-
gueur de glissement pour lesquelles les temps de cisaillement sont supérieurs à 5 fois le
temps de reptation respectif de chaque solution. Nous considérons que le régime station-
naire de glissement est atteint.

5.2.2 Dépendance du glissement stationnaire avec la fraction
volumique des solutions

Nous présentons ici les mesures de glissement stationnaire des solutions de PS de
masse molaire Mn = 10, 153 Mg · mol−1 (Ð = 1,08) dans le DEP en écoulement sur
une brosse de PS (Mn = 5 kg · mol−1, Ð = 1,18) de densité de greffage Σ = 0, 12 et
sur une pastille de silicium nue. Une épaisseur h de solution est cisaillée à vitesse de
cisaillement Vcis constante. Les longueurs de glissement sont mesurées grâce à la technique
de vélocimétrie par suivi d’un motif photolysé. Seules les mesures pour lesquelles le temps
de cisaillement est supérieur à 5 fois le temps de reptation respectif de chaque solution sont
présentées. Ces mesures correspondent à des taux de cisaillement toujours inférieurs au
taux de cisaillement critique γ̇c respectif de chaque solution, taux de cisaillement au-delà
duquel le fluide est rhéofluidifiant. Seul le régime newtonien est donc sondé ici.

La figure 5.5 présente les longueurs de glissement b en fonction du taux de cisaillement
réellement subi par le fluide γ̇ = Vcis

h+b (a) sur la brosse de PS et (b) sur la pastille de
silicium nue. Bien que les fractions volumiques en PS soient assez faibles, les longueurs
de glissement atteintes sont de l’ordre de la centaine de micromètres, voire du millimètre.
L’ordre de grandeur est comparable à celui du glissement d’un fondu de PDMS de masse
molaire Mn = 962 kg · mol−1 (η = 7.104 Pa · s) en écoulement sur une couche greffée de
PDMS Mn = 2 kg ·mol−1 (z∗ = 3, 2 nm) [65]. Remarquons que la viscosité de ce fondu est
comparable à celle de la solution de PS dans le DEP pour φ = 0, 0608

Sur les deux surfaces étudiées, la longueur de glissement augmente avec φ. À fraction
volumique fixée, les longueurs de glissement sont plus grandes sur la pastille de silicium
nue que sur la brosse de PS.

Pour certains couples {φ, surface}, deux régimes sont observés : à faible taux de
cisaillement, la longueur de glissement augmente avec le taux de cisaillement ; puis, au-
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Figure 5.5 – Longueur de glissement b en fonction du taux de cisaillement γ̇ pour les
solutions de PS dans le DEP, de fraction volumique φ, en écoulement sur (a) la brosse de
PS, (b) la pastille de silicium.

delà d’un taux de cisaillement critique γ̇∗, elle devient constante. Cette transition de
glissement a déjà été observée pour des solutions de PS dans le DEP de masse molaire
plus faible (Mn = 4, 48 Mg ·mol−1 et Mn = 2, 12 Mg ·mol−1), mais de fraction volumique
plus grande (φ = 0, 178 et φ = 0, 2 respectivement) en écoulement sur des pastilles de
silicium [36,61]. Une transition similaire est également décrite pour des fondus de PDMS
s’écoulant sur des pastilles de Si [60]. Cette transition peut être attribuée à la présence
de chaînes de polymère adsorbées sur la paroi, comme prédit par le modèle de Brochard
et al. [55]. Pour des taux de cisaillement inférieurs à γ̇∗, les chaînes en écoulement sont
enchevêtrées avec les chaînes adsorbées sur la surface : le glissement est faible. Les taux de
cisaillement autour de γ̇∗ correspondent au régime marginal : les chaînes sont à la limite
de se désenchevétrer, ce qui entraîne une diminution des forces de frottement à la surface.
Le glissement augmente progressivement avec la vitesse de cisaillement, tandis que le taux
de cisaillement effectif reste constant. Enfin, quand le désenchevêtrement des chaînes est
total, le régime de glissement fort est atteint.

Nous observons sur la figure 5.5 la fin de ce régime marginal, puis le régime de glis-
sement fort. M. Hénot a observé que le taux de cisaillement seuil γ̇∗, et donc la densité
de chaînes adsorbées, augmentaient avec le temps de contact des solutions avec les sur-
faces [36]. Dans nos expériences, les surfaces ne sont jamais mises en contact avec les solu-
tions plus d’une heure, ce qui limite la quantité de chaînes adsorbées. De plus, la pastille
de silicium subit un traitement UV-ozone avant chaque expérience, ce qui assure d’avoir
une surface nue au départ de chaque mesure. Malgré ces précautions, la transition de
glissement est visible pour les solutions de fraction volumique φ = 0, 0314 et φ = 0, 0397.
Il est difficile d’expliquer pourquoi elle n’est pas visible pour tous les systèmes, car la
cinétique d’adsorption dépend bien sûr de φ, mais aussi des vitesses de réorganisation
des chaînes à la surface. Cependant, on peut avancer plusieurs hypothèses. À densité de
chaînes adsorbées fixe (ce qui n’est peut être pas le cas ici), le taux de cisaillement seuil
γ̇∗ diminue avec la concentration des solutions [36] : il n’est peut être pas atteint pour les
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fractions volumiques φ = 0, 0495 et φ = 0, 0608. Nous n’avons pas focalisé notre étude sur
cette transition et avons concentré nos efforts sur le régime de fort glissement.

Dans le régime de fort glissement, à couple {φ, surface} donné, b(γ̇) est constant. Nous
notons b∞ cette valeur. Rappelons que seul le régime newtonien est ici étudié. La viscosité
des solutions est donc constante sur la gamme des taux de cisaillement explorée.

Par conséquent le coefficient de frottement interfacial k(γ̇) = η
b
est constant en régime

newtonien, dans le régime de fort glissement.
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Figure 5.6 – Longueur de glissement b∞ en fonction de la fraction volumique φ en PS
des solutions de PS dans le DEP en écoulement sur la brosse de PS et sur la pastille de
silicium. Les pointillés correspondent aux ajustements de courbe pour une loi de puissance.

Nous avons mesuré la longueur de glissement moyenne b∞ pour chaque système étudié
dans ce régime de fort glissement. La figure 5.6 présente b∞ en fonction de la fraction
volumique φ des solutions de PS dans le DEP en écoulement sur les deux surfaces de
l’étude. La longueur de glissement augmente avec la fraction volumique de la solution.
De plus, il apparaît ici plus clairement que sur la figure 5.5 que le glissement est plus
important sur la pastille de silicium que sur la brosse de PS. Sur les deux substrats, la
dépendance de la longueur de glissement b∞ avec la fraction volumique en polymère φ peut
être décrite par une loi de puissance. Des ajustements de courbe, représentés en pointillés
sur la figure 5.6, donnent respectivement pour la brosse de PS : b∞,brosse ∝ φ3,4±0,3 et
pour la pastille de Si : b∞,pastille de Si ∝ φ3,7±0,2. Aux incertitudes près, l’exposant de la
loi de puissance est le même sur les deux substrats. Ceci nous pousse à supposer que
les mécanismes moléculaires qui contrôlent le glissement sont identiques sur la pastille de
silicium et la brosse de PS, deux substrats quasi idéaux. Rappelons que même s’il se forme
une couche adsorbée de PS sur la surface, le régime de glissement fort correspond à un
désenchevêtrement complet entre chaînes de volume et de surface, donc à une situation
de surface idéale. Nos résultats ne sont pas en accord avec les lois de puissances qui ont
été extrapolées des données de la littérature pour des solutions de PS dans le DEP en
écoulement sur différents substrats (b ∝ φ2 sur une pastille de Si [61] et b ∝ φ sur de
l’acier [89]). Mais ces données de la littérature correspondent à des écoulements en régime
rhéofluidifiant sur des surfaces de la chimie non contrôlée (forte adsorption de PS sur
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l’acier). À notre connaissance, nos résultats sont les premiers à quantifier le glissement de
solutions de polymère en régime semi-dilué en écoulement newtonien sur des surfaces de
la chimie contrôlée et hors effet d’enchevêtrements entre chaînes adsorbées et de volume.

Dans le chapitre 1, deux mécanismes possibles de glissement ont été évoqués : un
glissement contrôlé par l’apparition d’une couche de déplétion à l’interface solide/liquide
ou un glissement contrôlé par la dissipation d’énergie dans la dernière couche de blobs en
contact avec le solide. Ces deux mécanismes aboutissent à la même loi de puissance pour
la dépendance de la longueur de glissement avec la fraction volumique des solutions de
polymère : b ∝ φ3. Si nos expériences donnent une puissance proche de celle attendue par
ces modèles, elles ne permettent pas conclure quant à un accord avec ces modèles. Nous
essayons ci-dessous de mieux cerner l’origine de la loi d’échelle expérimentale b∞ ∝ φ3,5.

5.3 Discussion sur le frottement des solutions de po-
lymère

Nous avons trouvé une dépendance forte de la longueur de glissement avec la fraction
volumique des solutions de PS dans le DEP. Or nous avons vu au chapitre 4 que la
longueur de glissement est une grandeur complexe, issue de la comparaison des dissipations
en volume avec les dissipations à l’interface solide / liquide. Afin de mieux cerner les
mécanismes moléculaires mis en jeu lors du frottement des solutions de polymère, il est
donc important d’analyser plutôt comment le coefficient de frottement interfacial k est
affecté par la fraction volumique φ.

5.3.1 Dépendance du coefficient de frottement interfacial avec
la fraction volumique des solutions

Nous avons montré que b(γ̇) est constant dans le régime de glissement fort, pour un
écoulement en régime newtonien. Donc le coefficient de frottement interfacial est indépen-
dant du taux de cisaillement dans ce régime. Ayant mesuré la dépendance de la longueur
de glissement avec la fraction volumique des solutions de PS dans le DEP, ainsi que celle
de la viscosité des solutions en régime newtonien ηφ, nous pouvons en déduire l’évolution
du coefficient de frottement interfacial k(φ) = ηφ

b∞(φ) avec la fraction volumique. La figure
5.7 présente cette évolution pour des solutions en écoulement sur la brosse de PS et sur
la pastille de silicium.

Le coefficient de frottement interfacial augmente avec la fraction volumique pour les
deux substrats. Des ajustements de courbe, en pointillés sur la figure 5.7, donnent les
lois d’échelle suivantes : kbrosse ∝ φ1,9±0,3 et kpastille de Si ∝ φ1,6±0,2. Si la croissance de k(φ)
est cohérente avec la monotonie attendue d’après les deux mécanismes moléculaires de
frottement présentés dans la section 1.8.3, les exposants ne correspondent pas. En effet,
les modèles prédisent k ∝ φ3/4. Remarquons que l’écart à la loi d’échelle prédite n’était
pas aussi important pour la longueur de glissement : bmodèle ∝ φ3 et bexp ∝ φ∼3,5.

Pour avancer dans la compréhension de ces écarts, nous revenons sur les dépendances
en fraction volumique de la viscosité des solutions.
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Figure 5.7 – Coefficient de frottement interfacial k en fonction de la fraction volumique
φ en PS des solutions en écoulement sur la brosse de PS et sur la pastille de silicium.

5.3.2 Viscosité des solutions en régime semi-dilué et loi d’échelle
Pour rappel, nous avons montré au chapitre 1 que les lois d’échelle attendues pour les

solutions de polymère en régime semi-dilué sont : ηφ ∼ ηsolvantP 3φ15/4 (voir (1.38)) et τrep ∼
ηsolvanta

3

kBT
P 3φ3/2 (voir (1.36)), avec a la taille d’un monomère, P l’indice de polymérisation

des chaînes et ηsolvant la viscosité du solvant. Dans la littérature, on montre que ces lois
d’échelles sont bien vérifiées pour des solutions de PS dans le toluène [17] et dans benzène
pour deux températures [15,16] (voir section 1.3.2). Un exposant 3, 9 et non 15/4 pour la
variation de la viscosité avec la fraction volumique est reporté. Cette différence d’exposant
est expliquée par la prise en compte de l’exposant de Flory réel ν = 0, 588, plutôt que son
approximation ν = 3/5.

Il est utile d’analyser si cette même loi d’échelle est observée pour la viscosité des
solutions de PS dans le DEP. La figure 5.8 présente la viscosité ηφ du plateau newtonien
et le temps de reptation τrep en fonction de la fraction volumique φ des solutions de PS
dans le DEP, données présentées dans la section 5.1.3.

Comme attendu, la viscosité du plateau et le temps de reptation augmentent avec la
fraction volumique des solutions. Les lignes rouges représentent les ajustements de courbes
ηφ ∝ φ5,3±0,1 et τrep ∝ φ2,9±0,2. Nous sommes loin des lois d’échelle attendues et observée
pour des solutions de PS dans le toluène ou le benzène. Nous avons pourtant vérifié grâce à
la diffusion de neutrons aux petits angles que le DEP est un bon solvant pour le PS. Devant
cet écart important avec les lois d’échelle attendues, nous avons comparé nos données
rhéologiques de solutions de PS dans le DEP à celles de 6 publications [36,61,89,133–135].
La table 5.3 donne les caractéristiques des polystyrènes utilisés, ainsi que les températures
auxquelles ont été faites les mesures dans chaque publication.

Les mesures n’ont pas été effectuées à la même température, ce qui affecte nécessaire-
ment les données de rhéologie. La gamme de température étudiée étant restreinte à une
dizaine de degrés Celsius, nous avons décidé de comparer les données de ces publications,
tout en gardant à l’esprit cette différence notable de condition expérimentale. De plus,
des polystyrènes de masses molaires différentes (Mn ∈ [1, 23− 20]Mg·mol−1) sont étudiés.
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Figure 5.8 – (a) Viscosité ηφ du plateau newtonien, (b) temps de reptation τrep en
fonction de la fraction volumique φ des solutions de PS dans le DEP. Les lignes rouges
représentent les ajustements de courbes, les lignes noires indiquent les lois d’échelle at-
tendues.

Auteur Mn [Mg·mol−1] T [ ◦C]
Grzelka 10,153 22

Hénot [36] 4,48 20
Bhattacharjee et al. [133] 3,9 21

Acharya et al. [134] 1,95 et 3,9 21,5
Osaki et al. [135] 1,23, 3,1, 5,53 et 7,62 30
Mhetar et al. [61] 2,12 et 6,85 25

Sanchez-Reyes et al. [89] 3,8, 5,4, 8,4 et 20 28

Table 5.3 – Récapitulatifs des solutions de polystyrène dans le diéthylphtalate étudiées
en rhéologie.
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Afin de nous affranchir des effets de masse molaire, nous supposons que les lois d’échelle
en fonction de la masse molaire, ηφ ∝ M3

n et τrep ∝ M3
n , sont respectées. Rappelons que

nous avons montré dans la section 1.3.2 que cette dépendance est bien vérifiée pour les
solutions de PS dans le toluène et le benzène. La figure 5.9 présente (a) ηφ

M3
n
et (b) τrep

M3
n
en

fonction des fractions volumiques des solutions.
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Figure 5.9 – (a) Viscosité du plateau newtonien ηφ divisée par la loi d’échelle en masse
molaire des chaînes en solution M3

n , (b) temps de reptation τrep divisé par la loi d’échelle
en masse molaire des chaînes en solution M3

n , en fonction de la fraction volumique φ des
solutions de PS dans le DEP. Sont regroupées ici nos données 5.2, mais aussi celles de
Hénot [36], de Bhattacharjee et al. [133], d’Acharya et al. [134], d’Osaki et al. [135], de
Mhetar et al. [61] et de Sanchez-Reyes et al. [89].

Nous n’avons pas cherché d’ajustement de courbe à cause de la différence entre les
températures expérimentales. Cependant, les ajustements de courbes pour nos données,
en pointillés rouges, et les lois d’échelle attendues, en pointillés noirs, sont représentés
sur la figure 5.9. L’ensemble des données suit les mêmes courbes de tendance que nos
résultats pour des fractions volumiques comprises dans [0,023-0,30]. Il est intéressant de
remarquer que la gamme de fractions volumiques étudiée est plus large que celle que nous
nous étions autorisée dans la section 5.1.2 (φ < 0, 1).

Les lois d’échelle attendues ne sont donc pas respectées pour les solutions de PS dans
le DEP. Notons que Landel et al. [136] et Johnson et al. [137] ont également trouvé une
dépendance de la viscosité avec la fraction volumique de la forme η ∝ φ5 pour des solutions
de cellulose tributyrate dans l’eau et des solutions de polyisobutylène dans le xylène. Cet
écart aux lois d’échelle n’est donc pas spécifique aux solutions de PS dans le DEP.

Une raison possible est que ces solutions présentent des températures de transition
vitreuse dépendantes de la fraction volumique en PS. La température de transition vitreuse
Tg des solutions doit suivre la loi de Fox [138], à masse molaire fixée : T−1

g = 1−φ
Tg,DEP

+ φ
Tg,PS

,
avec Tg,DEP = 188K la température de transition vitreuse du DEP pur [139] et Tg,PS la
température de transition vitreuse du fondu de PS, qui dépend de la masse molaire du PS,
suivant l’équation de Fox-Flory [140]. Pour les PS de très haut poids moléculaire utilisés
dans les solutions ici décrites, la température de transition vitreuse peut être considérée
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indépendante de la masse molaire, Tg,PS = 373K. La figure 5.10 présente la différence
entre la température expérimentale à laquelle les mesures de rhéologies sont réalisées et
la température de transition vitreuse des solutions de PS dans le DEP, T −Tg en fonction
de la fraction volumique en PS φ.
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Figure 5.10 – Différence entre la température expérimentale T à laquelle les mesures de
rhéologies sont réalisées et la température de transition vitreuse Tg des solutions de PS
dans le DEP en fonction de la fraction volumique en PS φ.

La différence entre la température expérimentale et la température de transition vi-
treuse des solutions décroît entre 110 ◦C et 80 ◦C quand la fraction volumique augmente
de 0,02 à 0,3. La dépendance de la température de transition vitreuse avec la fraction
volumique en polymère est liée à la fraction de volume libre f . f(T − Tg, φ) est liée à la
fraction en polymère et la température expérimentale par une formule complexe que nous
ne présentons pas ici (voir Ferry p. 487 [84]).

Or le coefficient de frottement d’un blob ζblob est aussi relié à la fraction de volume
libre f(T − Tg, φ) (voir Ferry p. 492 [84]) suivant :

ζblob ∝ exp
(

B(φ, T )
f(T − Tg, φ)

)
(5.5)

où B(φ, T ) est un coefficient proche de l’unité qui dépend de φ et de T . Le coefficient de
frottement d’un blob ζblob peut donc lui aussi dépendre de φ et de T [84,141]. Cette double
dépendance ζblob(T −Tg, φ) en φ et en T −Tg a notamment été étudiée pour des solutions
de polyisobutylène dans du n-hexadécane. La figure 5.11, extraite de Ferry [84], présente
le logarithme du coefficient de frottement d’un blob ζblob divisé par le coefficient de frot-
tement d’un monomère ζmono en fonction de la fraction volumique en polyisobutylène φ
dans le n-hexadécane pour 4 températures T .

Le coefficient de frottement d’un blob ζblob(T −Tg, φ) dépend donc de φ et T 2 Or nous
avons vu avec le modèle de de Gennes (voir section 1.3.1, éq. (1.33)) :

ζblob ∼ ηsolvantξ (5.6)

2. Pour éviter d’avoir des effets de température de transition vitreuse dans les mesures de viscosité,
il ne faut pas travailler à température constante, mais à coefficient de frottement constant. Ainsi, pour
étudier la dépendance de η avec φ, Colby et al. ont tracé η/ζ en fonction de φ pour des solutions de
polybutadiène dans du phényloctane. Ils ont trouvé η ∝ φ4,5.
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Figure 5.11 – Logarithme du coefficient de frottement d’un blob ζblob divisé par le coef-
ficient de frottement d’un monomère ζmono en fonction de la fraction volumique en poly-
isobutylène φ dans le n-hexadécane pour 4 températures. Figure extraite de Ferry [84]

Par des expériences de diffusion de neutrons aux petits angles (voir section 5.1.2),
nous avons montré que la longueur d’écrantage ξ est indépendante de la température,
pour T ∈ [10− 55] ◦C. La dépendance de ζblob(T − Tg, φ) en T implique nécessairement
une dépendance de la viscosité du solvant avec la température, ou plutôt avec l’écart à
la température de transition vitreuse : ηsolvant (T − Tg) est la viscosité du solvant dans un
blob de polymère. Plus la fraction volumique augmente, plus la dynamique des chaînes
de polymère en solution est lente, affectée par une plus grande proximité de la transition
vitreuse. Une molécule de solvant dans un blob est alors elle aussi affectée par la dynamique
des chaînes qui l’entoure. La viscosité de la solution ηφ s’écrit alors :

ηφ ∼ ηsolvant (T − Tg)P 3φ15/4 (5.7)

Comme la température de transition vitreuse est dépendante de la fraction volumique
en polymère, il est possible de réécrire l’équation 5.7 sous la forme :

ηφ ∼ ηsolvant (T, φ)P 3φ15/4 (5.8)

Pour nos solutions de PS dans le DEP, en mesurant ηφ ∝ φ5,3±0,1 pour une température
expérimentale T = 22 ◦C, nous sondons l’effet de la transition vitreuse sur la viscosité du
solvant en présence des chaînes de PS en solution :

ηsolvant (T = 22 ◦C, φ) ∝ φ1,55±0,1 (5.9)

Remarquons que pour φ < 0, 1, l’écart à la température de transition vitreuse est
supérieur à 100 ◦C. Pour les polymères fondus, cet écart de 100 ◦C à la température
de transition vitreuse est communément admis comme limite à l’équation de Williams-
Landel-Ferry, équation qui prédit la variation de la viscosité de polymères fondus avec la
température [142]. Nous remarquons donc ici que l’effet de la transition vitreuse dans les
solutions de polymère se fait apparemment ressentir sur une gamme de températures plus
large que pour les polymères fondus.

Enfin, rappelons que Plucktaveesak et al. avaient déjà évoqué l’influence de la tem-
pérature de transition vitreuse sur le coefficient de frottement ζ(φ, T ) de solutions de
polybutadiène (PB) dans des oligomères de PB (voir section 1.8.2.2). Ils avaient alors
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expliqué les différentes lois d’échelle pour η(φ, T ) grâce à la dépendance de ζ avec φ et T .

5.3.3 Retour sur la dépendance du coefficient de frottement in-
terfacial avec la fraction volumique des solutions

Nous avons compris que, dans le volume, la dynamique des chaînes de PS en solution
dans le DEP est affectée par l’écart à la température de transition vitreuse. Nous sou-
haitons maintenant revenir sur les modèles de frottement des solutions de polymères et
voir si en surface, la dynamique des chaînes, et donc l’écart à Tg, peuvent aussi affecter
le glissement.

Pour le modèle de frottement sur des surfaces répulsives, nous avons fait l’hypothèse de
l’existence d’une couche de déplétion constituée uniquement de solvant pur. La viscosité de
ce solvant n’est donc pas, a priori, affectée par la concentration de la solution. L’équation
1.62 est donc toujours vraie : kapp ∼ ηsolvant pur

a
φ3/4. Ce modèle de frottement n’est donc

pas affecté par l’écart à la température de transition vitreuse.
Si le frottement a lieu dans la dernière couche de blobs en contact avec le solide, le

coefficient de frottement interfacial suit l’équation 1.65. Nous rappelons ici cette équation :
k ∼ ζ

ξ2 où ζ ∼ ηsolvantξ est le coefficient de frottement correspondant à la traînée d’un blob
de polymère. Ce coefficient de frottement ζ est nécessairement affecté par la transition
vitreuse. Nous avons quantifié grossièrement dans la section précédente 5.3.2 l’influence de
l’écart à la température de transition vitreuse sur la viscosité du solvant vu par les chaînes
en solutions ηsolvant 5.9. Nous avons vu dans la section 5.1.2 que la longueur d’écrantage
ξ est indépendante de la température pour T ∈ [10 − 55] ◦C. De plus, ξ suit bien la loi
d’échelle attendue pour des solutions de polymère en bon solvant dans le régime semi-
dilué : ξ ∼ aφ−3/4. Nous pouvons donc réécrire le coefficient de frottement interfacial k
en prenant en compte sa dépendance en fonction de l’écart à la température de transition
vitreuse :

k(T, φ) ∼ ηsolvant (T, φ)
ξ

(5.10)

k(T = 22 ◦C, φ) ∝ φ2,3±0,1 (5.11)

En prenant en compte cette dépendance de la dynamique des chaînes de polymère en
solution avec l’écart à la température de transition vitreuse, nous pouvons maintenant
distinguer le modèle de frottement dû à la présence d’une couche totalement déplétée en
polymère du modèle de frottement de blob.

Pour rappel, nous avons trouvé la dépendance avec la fraction volumique φ en PS
dans le DEP des coefficients de frottement pour des solutions en écoulement sur une
brosse de PS et sur une pastille de silicium (voir section 5.3.1) : kbrosse ∝ φ1,9±0,3 et
kpastille de Si ∝ φ1,6±0,2. La figure 5.12 présente le coefficient de frottement interfacial k en
fonction de la fraction volumique en PS φ des solutions de PS dans le DEP, résultats
déjà présentés sur la figure 5.7, ainsi que les lois d’échelle attendues pour les modèles de
frottement de blobs et de couche de déplétion. Les dépendances expérimentales pour
kbrosse(φ) et kpastille de Si(φ) s’éloignent très clairement du modèle de frottement par
couche de déplétion. Bien que l’existence d’une telle couche soit souvent utilisée dans
la littérature pour expliquer l’apparition de grandes longueurs de glissement, cela ne peut
expliquer la dépendance du coefficient de frottement interfacial ici observée. De plus, la
transition de glissement observée dans la section 5.2.2 est attribuée au désenchevêtrement
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de chaînes en solution avec des chaînes adsorbées à la surface. La présence de ces chaînes
adsorbées est en contradiction avec l’hypothèse de surface répulsive, base du modèle de
couche de déplétion.
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Figure 5.12 – Coefficient de frottement interfacial k en fonction de la fraction volumique
φ en PS des solutions en écoulement sur la brosse de PS et sur la pastille de silicium. Les
pointillés mauve représentent la loi d’échelle attendue pour le modèle de frottement sur
une couche de déplétion. Les pointillés verts représentent la loi d’échelle attendue pour le
modèle de frottement de blobs. Les données expérimentales ont déjà été présentées dans
la figure 5.7.

Le modèle de frottement de blobs sur la surface semble donc plus pertinent : les blobs
frottent sur la surface et dans le régime de fort glissement, il n’y a pas d’enchevêtrement
avec les chaînes adsorbées et il n’y a pas de formation d’une couche déplétée en polymère.
Les exposants trouvés expérimentalement sont proches de ceux du modèle.

Pour rappel, nous avons vu dans la section 1.6 que le frottement de fondus est local,
identique au frottement de monomères. Nos expériences sur le frottement des solutions de
PS dans le DEP montrent que le coefficient de frottement interfacial est affecté par l’écart
à la température de transition vitreuse. Un blob frotte sur la surface en entraînant le
solvant qui le compose. Si l’on garde l’idée d’un frottement local comme pour les fondus,
le frottement des solutions serait essentiellement dû au solvant, composant majoritaire des
blobs de la solution. Mais les polymères interviennent directement sur ce frottement : leur
concentration fixe la taille caractéristique du frottement, à savoir la taille du blob, et elle
affecte la dynamique d’écoulement du solvant, liée à l’écart à la température de transition
vitreuse de la solution. Le frottement des solutions de polymères est donc semi-local.

Si les données expérimentales donnent des exposants proches du modèle de frottement
de blobs, les exposants ne se recouvrent pas aux barres d’erreur près. Notons que la loi
d’échelle proposée pour le modèle de frottement de blobs n’est ici valide que pour une
température expérimentale T = 22 ± 0, 1 ◦C, température à laquelle les expériences de
rhéologie des solutions de PS dans le DEP ont été faites. Bien que nous ayons tenté de
contrôler la température pour les expériences de glissement, les longueurs de glissement
ont été mesurées à T = 21 ± 2 ◦C. Il est connu qu’un écart en température de quelques
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degrés joue sur la dynamique des chaînes de polymère en solution. Ce même écart de
température doit aussi affecter le frottement. De plus, le modèle de frottement de blob est
ici développé pour un substrat idéal, c’est-à-dire sans chaînes adsorbées. Or nous savons
que des chaînes de PS sont adsorbées sur la brosse de PS comme sur la pastille de silicium,
grâce à l’observation d’une transition de glissement. À fort taux de cisaillement, les chaînes
adsorbées sont complètement étirées, sauf l’extrémité libre de la chaîne dont la dynamique
reste semblable à une chaîne dans un blob. La figure 5.13 schématise (a) l’interface solution
de polymère / pastille de silicium sans adsorption, (b) la même interface, avec des chaînes
adsorbées, étirées sous l’effet d’un écoulement à fort taux de cisaillement, (c) l’interface
solution de polymère / brosse de polymère sans adsorption et (d) la même interface, avec
des chaînes adsorbées, étirées sous l’effet d’un écoulement à fort taux de cisaillement.
Le modèle de frottement de blobs développé jusqu’ici correspond au frottement sur des
surfaces idéales, représentées sur la figure 5.13 (a) et (c). Les interfaces réellement étudiées
sont sans doute plus proches des figures 5.13 (b) et (d). Le frottement y est alors plus
compliqué : les blobs des chaînes en solution peuvent frotter sur la pastille de Si ou la
brosse de PS, comme dans les cas (a) et (c), mais ils peuvent également frotter sur les
chaînes adsorbées étirées ou sur le blob de l’extrémité d’une chaîne adsorbée. Il est donc
facile d’imaginer que les coefficients de frottement kbrosse(φ) et kpastille de Si(φ) ne suivent
pas exactement la loi d’échelle prédite pour des surfaces non adsorbantes.

a. b.

c. d.

Frottement des blobs sur une
pastille de Si idéale

Frottement des blobs sur une
 pastille de Si avec adsorption

Frottement des blobs sur une 
brosse de PS avec adsorption

Frottement des blobs sur une
brosse de PS idéale

Figure 5.13 – Schéma de l’écoulement à fort taux de cisaillement de solutions de polymère
en régime semi-dilué sur (a) une pastille de silicium nue, (b) une pastille de silicium avec
des chaînes de la solution adsorbées, (c) une brosse de polymère idéale et (d) une brosse
de polymère avec des chaînes de la solution adsorbées.

Enfin, nous pouvons penser que l’adsorption est moins importante sur la brosse de PS
que sur la pastille de silicium, car moins de sites d’adsorption sont disponibles pour les
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chaînes de PS en solution. Ceci expliquerait que kbrosse(φ) soit plus proche de kmodèle frottement blob(φ)
que kpastille de Si(φ).

5.4 Conclusion et perspectives
Dans ce chapitre, nous avons décrit les résultats que nous avons obtenus sur le glis-

sement stationnaire de solutions de PS dans le DEP sur une brosse de PS et sur une
pastille de silicium, deux substrats « quasi »idéaux. Nous nous sommes concentrés sur
l’étude de solutions en écoulement en régime newtonien. Nous avons mis en évidence que
le glissement des solutions est très dépendant de la fraction volumique en polymère dans
les solutions, et que, lorsque les variations de fraction volumique entraînent des variations
de l’écart à la température de transition vitreuse des solutions, alors le frottement des
solutions devient très dépendant de l’écart à la température de transition vitreuse. Cela
implique que le frottement de solutions de polymère est, comme pour les polymères fon-
duss, une propriété locale, dont l’échelle pertinente est la taille du blob, et que le coefficient
de frottement interfacial résulte du frottement solvant / surface, avec une dynamique pour
le solvant affectée par le polymère et l’écart à Tg.

Plusieurs mécanismes moléculaires ont été envisagés pour expliquer le glissement des
solutions de polymère. Bien que le modèle de glissement sur une couche de déplétion soit
souvent invoqué dans la littérature, il est clairement à écarter pour le système étudié ici,
car aucune dépendance à l’écart à la température vitreuse n’y apparaît. Le modèle de
frottement de blobs sur la surface permet lui de prendre en compte cette dépendance. Ce
modèle se limite cependant à des surfaces idéales, difficiles à obtenir expérimentalement.
Nos résultats expérimentaux restent essentiellement en bon accord avec les prédictions de
ce modèle. Il serait intéressant de faire varier la masse des polymères en solution, mais
aussi la densité de greffage ou d’adsorption pour en tester les limites.

Pour aller plus loin dans l’analyse, il apparaît indispensable de lever de façon claire les
hypothèses faites sur la structure de l’interface. Les expériences de réflectivité neutrons
présentées au chapitre 7 sont un premier pas en ce sens.

Nous aurions aimé mener la même étude qu’au chapitre 4 pour les solutions de po-
lymère, mais la limite en temps d’une thèse ne nous a pas permis de conduire une telle
étude. Elle reste à faire : en mesurant la longueur de glissement pour différentes tempéra-
tures, nous aurions ainsi joué sur l’écart à la température de transition vitreuse. Il serait
intéressant de vérifier si pour des écarts supérieurs à 120 ◦C il est possible de retrouver une
dépendance arhénienne du coefficient de frottement interfacial avec la température. Une
étude pour des températures plus faibles permettrait de sonder les effets de la transition
vitreuse sur le glissement. Ceci reste une question ouverte aussi bien pour les fondus que
pour les solutions de polymère.
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CHAPITRE

6

RÉGIME TRANSITOIRE DU
GLISSEMENT DE SOLUTIONS DE

POLYMÈRE

Dans le chapitre précédent, nous avons présenté et analysé nos résultats sur la dé-
pendance du glissement fort et stationnaire de solutions de polymère en fonction de leur
fraction volumique. Pour ce faire, nous avons limité l’analyse aux points expérimentaux
pour lesquels le temps de cisaillement t était au moins cinq fois supérieur au temps de
reptation τrep des solutions. En amont de ces temps, nous avons vu qu’un régime transi-
toire de mise en glissement était accessible expérimentalement. Dans le présent chapitre,
nous nous intéressons à l’ensemble des mesures réalisées, indépendamment du temps de
cisaillement, afin de mieux comprendre les mécanismes de mise en glissement et le ré-
gime transitoire de glissement des solutions. Nous présenterons et discuterons un modèle
mécanique que nous avons développé pour expliquer cette mise en glissement.

6.1 Mise en évidence d’un régime transitoire de glis-
sement des solutions de polymère

Dans ce chapitre, nous étudions les résultats du glissement des solutions de polysty-
rène (PS) dans le diethylphtalate (DEP) sur une brosse de polystyrène et une pastille
de silicium, soient les mêmes matériaux présentés au chapitre précédent 5. La table 6.1
rappelle les caractéristiques des solutions de polymère. On note b∞, brosse PS et b∞, pastille de Si
les longueurs de glissement, respectivement sur la brosse de PS et sur la pastille de Si, ob-
tenues au chapitre précédent. Rappelons que ces longueurs b∞ sont issues d’un ajustement
de courbe des longueurs de glissement en fonction du taux de cisaillement, en ne prenant
que les longueurs de glissement pour lesquelles le temps de cisaillement est supérieur à
cinq fois le temps de reptation τrep de chaque solution.
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φ τrep (s) b∞,brosse PS (µm) b∞,pastille de Si (µm)
0,023 2,7 42 53
0,0314 8,3 88 184
0,0397 16,3 231 327
0,0495 24,3 550 1054
0,0608 50 1038 1896

Table 6.1 – Récapitulatifs des données relatives aux solutions de polystyrène dans le
diethylphtalate.

Comme nous l’avons décrit au chapitre 3 (voir section 3.4), pour chaque expérience,
la vitesse de cisaillement Vcis est fixée. Une photo est prise après un déplacement dcis de
la surface entraînant le liquide. Ce déplacement correspond à un temps de cisaillement
t = dcis

Vcis
. La longueur de glissement b(t) est ainsi mesurée pour ce temps de cisaillement

t. La figure 6.1 présente les longueurs de glissement b des solutions de PS dans le DEP
pour différentes fractions volumiques φ respectivement (a) sur la brosse de PS et (b)
sur la pastille de silicium nue, en fonction du temps de cisaillement t. Les longueurs de
glissement sont toutes présentées ici, indépendamment du taux de cisaillement du fluide
γ̇. Les lignes pleines sont des guides pour l’œil.

Figure 6.1 – Longueur de glissement b de solution de PS dans le DEP de fraction volu-
mique φ et de masse molaireMn = 10, 153 Mg·mol−1, en fonction du temps de cisaillement
t des solutions. (a) Glissement sur la brosse de polystyrène. (b) Glissement sur une pastille
de Si nue. Les lignes pleines sont des guides pour l’œil.

Quelles que soient la surface et la solution de polymère étudiées, la longueur de glisse-
ment b augmente avec le temps de cisaillement t jusqu’à atteindre un régime stationnaire.
Il existe donc un régime transitoire, correspondant à une mise en glissement de la solution.

Remarquons que le taux de cisaillement γ̇ = Vcis−V
h

peut être variable au cours d’une
même expérience si la longueur de glissement b, et donc la vitesse glissée V , dépendent
du temps de cisaillement t. Les longueurs de glissement sont présentées pour des taux de
cisaillement γ̇ variables : la mise en glissement de la solution semble donc indépendante
du taux de cisaillement appliqué initialement à la solution.
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6.1. Mise en évidence d’un régime transitoire de glissement des solutions de
polymère

Afin de mieux comparer les données relatives au glissement des cinq solutions de PS sur
les deux surfaces, la figure 6.2 reprend les mêmes données que la figure 6.1 en représentant
la longueur de glissement b normalisée par la longueur de glissement b∞ en fonction du
temps de cisaillement normalisé par le temps de reptation respectif de chaque solution,
T = t

τrep
1.

1,5

1,0

0,5

0,1 1 10 100
T

Brosse de PS

Pastille de Si

f0,023
0,0314
0,0397
0,0495
0,0608

0,023
0,0314
0,0397
0,0495
0,0608

Figure 6.2 – Courbe maîtresse de la longueur de glissement b normalisée par la longueur
de glissement en régime stationnaire b∞ en fonction du temps de cisaillement t normalisé
par le temps de reptation τrep des solutions de PS dans le DEP, T = t

τrep
. Les solutions

de PS dans le DEP, de masse molaire Mn = 10, 153 Mg ·mol−1 et de fraction volumique
φ variable, sont en écoulement sur une brosse de PS et une pastille de Si nue.

Mise à part la solution de fraction volumique φ = 0, 0314 en écoulement sur la pastille
de silicium, toutes les données se superposent en une courbe maîtresse : la longueur de
glissement normalisée b

b∞
augmente avec le temps de cisaillement normalisé T = t

τrep

jusqu’à atteindre une valeur moyenne de 1 quand T > 5. Le mécanisme de mise en
glissement des solutions semble donc indépendant de la surface et de la solution étudiées.
Remarquons que le régime stationnaire semble bien atteint autour de T = 5 : il était donc
bien pertinent de définir de la longueur de glissement en régime stationnaire b∞ comme la
moyenne des longueurs de glissement pour lesquels le temps de cisaillement t est supérieur
à 5τrep, comme cela a été fait pour les données présentées dans le chapitre 5.

Dans la littérature, la longueur de glissement est généralement considérée indépen-
dante du temps expérimental. Nous avons discuté dans le chapitre 1 (voir section 1.9)
des quelques rares publications où cette dépendance temporelle est évoquée. Ainsi, nous
avons vu que Reiter et Khanna ont observé une longueur de glissement décroissante avec
le temps de démouillage pour des films de PDMS démouillant sur des couches de PDMS
greffées [92]. La décroissance de b(t) a été attribuée à l’enchevêtrement de chaînes du
fondu aux chaînes de surface. Nous observons une monotonie de b(t) opposée celle de
Reiter et al. : les mécanismes de frottement mis en jeux dans nos expériences ne sont sans
doute pas liés aux désenchevêtrements des chaînes libres des solutions de polymère avec
les chaînes adsorbées sur la surface.

1. T est donc l’inverse du nombre de Déborah De = τrep
t .
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Archer et al. avaient observé la dynamique d’arrêt de glissement pour des solutions de
PS dans le phosphate de tricrésyle [95]. La longueur glissée dg augmente avec le temps
une fois l’écoulement arrêté. Nous trouvons une tendance similaire, non pas pour l’arrêt
du glissement, mais pour la mise en glissement des solutions de PS dans le DEP 2 Enfin,
Hayes et al. ont mesuré une augmentation de la vitesse de glissement Vg en fonction
du temps de cisaillement t pour des solutions de PS dans le DEP. Ils ont relié cette
dépendance temporelle à un pic de contrainte σ lors de la mise en écoulement des solutions.
Hélas, nous ne pouvons comparer leurs résultats aux nôtres. En effet, nous ne mesurons
directement ni σ ni Vg et le calcul de ces grandeurs est basé sur le fait que la longueur de
glissement est indépendante du temps, ce qui n’est pas le cas ici. Notons néanmoins que
dans l’ensemble de la littérature, le temps caractéristique mesuré de mise en glissement (ou
d’arrêt de glissement) est toujours proche du temps de reptation des polymères liquides.
Cette observation est donc en bon accord avec nos résultats expérimentaux.

6.2 Dépendance temporelle du taux de cisaillement
À cause de l’existence d’un régime transitoire de glissement des solutions de poly-

mère, le taux de cisaillement d’une solution γ̇, jusqu’ici considéré constant au cours d’une
expérience, peut lui aussi présenter une dépendance temporelle. Nous nous proposons
ici de relier la dépendance temporelle de la longueur de glissement à celle du taux de
cisaillement.

Lors de nos expériences de glissement de liquide, le liquide est cisaillé entre deux
surfaces, espacées par des cales de hauteur h, comme indiqué sur la figure 6.3. Comme
détaillé dans le chapitre 3, nous imposons un déplacement dcis à la surface entraînant le
liquide, durant un temps de cisaillement donné t. Le dispositif expérimental est construit
pour que la vitesse de déplacement soit constante : Vcis = dcis

t
. La longueur de glissement

b sur la surface du bas, et donc la distance glissée dg, sont mesurées.

 b

 dg

dcis

 h

Figure 6.3 – Schéma de la mesure du glissement de liquide. La surface solide du haut
entraîne le liquide sur une distance dcis pendant un temps t. Le fluide glisse sur la surface
du bas sur une distance dg : la longueur de glissement b est alors extrapolée du profil de
déplacement du fluide. L’épaisseur de fluide cisaillé est notée h.

2. Remarquons que ddg
dt = Vcis

(h+b)2

(
hb+ ḃ+ tḃh

)
. Comme ḃ > 0, ddg

dt > 0.
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On peut donc écrire, sans aucune hypothèse, la déformation du fluide :

γ(t) = dcis − dg(t)
h

= dg(t)
b(t) = dcis

h+ b(t) (6.1)

Si la longueur de glissement est constante au cours du temps, le taux de cisaillement
γ̇ = dγ

dt peut s’écrire (voir (3.2)) :

γ̇ = Vcis − V
h

= V

b
= Vcis

h+ b
(6.2)

Si la longueur de glissement n’est pas constante au cours du temps, l’équation (6.2)
n’est plus valable. Le taux de cisaillement s’écrit toujours :

γ̇(t) = Vcis − V (t)
h

(6.3)

Mais pour les deux autres égalités, il faut prendre en compte la dépendance temporelle
de la longueur de glissement b(t) :

γ̇(t) = d
dt(

dcis

h+ b(t)) (6.4)

= Vcis[h+ b(t)]− dcisḃ(t)
[h+ b(t)]2 (6.5)

= Vcis[h+ b(t)]− Vcistḃ(t)
[h+ b(t)]2 (6.6)

Le taux de cisaillement dépend donc du temps de cisaillement lors de la mise en
glissement. Notons qu’à ce stade, il n’est pas possible de conclure sur la monotonie de γ̇.
Nous pourrions imaginer que le taux de cisaillement décroît avec le temps de cisaillement.
Le liquide cisaillé pourrait alors être rhéofluidifiant pour un temps de cisaillement t1 puis
se comporter comme un fluide newtonien pour un temps t2 > t1.

6.3 Modèle de Maxwell avec glissement à la paroi
solide

Dans le chapitre 1 (voir section 1.9), nous avons présenté un modèle développé par
Pearson et Petrie [94] puis Kazatchkov et al. [93] pour la mise en glissement d’un fondu
de polymère. S’inspirant du modèle de Maxwell pour la mémoire de déformation d’un
liquide, Pearson et Petrie introduisent la notion de glissement « retardé ». La vitesse de
glissement V est supposée suivre l’équation différentielle suivante (voir (1.70)) :

V + λg
dV
dt = ϕ(σ) (6.7)

Un temps de relaxation de glissement λg est postulé, sans lien direct avec les propriétés
dynamiques du fondu de polymère. L’origine même de λg est inconnue. Kazatchkov et al.
développent un modèle plus complexe, en s’inspirant du modèle de Maxwell généralisé.
Ils introduisent plusieurs temps de relaxation de glissement λg, i.
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Nous avons développé un modèle mécanique simple de la mise en glissement d’un fluide
viscoélastique linéaire, non pas en nous inspirer du modèle de Maxwell, mais en partant
de ce modèle.

Le fluide viscoélastique est supposé suivre le modèle classique de Maxwell. Notons que
le modèle de Maxwell généralisé pourrait être plus approprié à l’étude des solutions de
polymère. Néanmoins, ceci compliquerait grandement les calculs. Nous nous cantonnons
donc à n’utiliser que le modèle simple de Maxwell. Ce modèle de Maxwell est utilisé
pour décrire la relaxation des contraintes pour des fluides viscoélastiques linéaires. Nos
solutions, rhéofluidifiantes, sont des fluides viscoélastiques non linéaires. Notre modèle se
concentrera donc principalement sur le régime newtonien des solutions de polymère. Soit
un fluide viscoélastique linéaire, caractérisé par une viscosité η (indépendante du taux de
cisaillement γ̇) et un temps de reptation τrep = η

E
, avec E le module élastique du fluide.

Une déformation γtot est imposée au fluide et on cherche à connaître l’évolution de la
contrainte au cours du temps. Le modèle de Maxwell décrit la réponse visqueuse du fluide
comme :

σvisq(t) = ηγ̇visq(t) (6.8)
La réponse élastique du fluide s’écrit :

σélas(t) = Eγélas(t) (6.9)

À la paroi solide, l’hypothèse de Navier sur le frottement des liquides s’écrit :

σfrottement(t) = kV (t) (6.10)

Le coefficient de frottement interfacial k est ici supposé indépendant du temps
de cisaillement. Cette hypothèse forte impose que la paroi soit idéale, sans chaînes de
polymères adsorbées.

La continuité de la contrainte à la paroi impose :

σvisq = σélas = σfrottement (6.11)

La déformation totale subie par le fluide est la résultante des composantes élastique et
visqueuse :

γtot = γélas + γvisq (6.12)
On retrouve donc le résultat classique du modèle de Maxwell :

γ̇tot = γ̇élas + γ̇visq (6.13)

= σ̇

E
+ σ

η
(6.14)

Cependant, en prenant en compte le glissement à la paroi grâce à l’équation (6.3), l’équa-
tion (6.14) diffère du modèle classique de Maxwell :

σ̇ + σ

τ
= VcisE

h
(6.15)

•τ = τrep
1+ b∞

h

est un temps caractéristique dépendant du glissement par b∞.
•b∞ = η

k
est la longueur de glissement atteinte en régime stationnaire, telle que nous

l’avons mesurée et décrite au chapitre 5 pour t > 5τrep.
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6.3. Modèle de Maxwell avec glissement à la paroi solide

Avec la condition initiale σ(0) = 0, la dépendance temporelle de la contrainte à la
paroi est donc :

σ(t) = VcisEτ

h

(
1− e−t/τ

)
(6.16)

La contrainte σ(t) prend ici la même forme que pour le modèle classique de Maxwell,
à la différence importante que le temps caractéristique τ dépend du glissement à la paroi
b∞ et de l’épaisseur de liquide cisaillé h.

Notons ici que l’équation différentielle pour σ peut être réécrite pour la vitesse de
glissement V grâce à l’équation (6.10) :

V̇ + V

τ
= VcisE

kh
(6.17)

Il est intéressant de comparer cette équation différentielle à l’équation (6.7). La vitesse
de glissement suit une équation différentielle du premier ordre, comme dans l’hypothèse
du modèle de Pearson et Petrie. Le temps de relaxation de glissement λg introduit par
ces derniers est ici égal à τ = τrep

1+ b∞
h

. Notre modèle relie donc le temps de relaxation de
glissement aux propriétés dynamiques des solutions, à travers τrep et b∞, mais aussi à la
géométrie du dispositif expérimental, à travers h.

En pratique, nous souhaitons trouver la dépendance temporelle de la longueur de
glissement b(t). Pour cela, il nous faut combiner les équations (6.3), (6.6) et (6.16) :

γ̇(t) = Vcis

h

(
1− b∞/h

1 + b∞/h
(1− e−t/τ )

)
(6.18)

= Vcis

h+ b(t) −
ḃ(t)Vcist

[h+ b(t)]2 (6.19)

On obtient alors l’équation différentielle pour y(t) = h+ b(t) :

tẏ(t) + y2(t)
(

1
h
− b∞/h2

1 + b∞/h
(1− e−t/τ )

)
− y(t) = 0 (6.20)

En imposant comme condition initiale une longueur de glissement nulle b(0) = 0, la
solution unique de cette équation différentielle est 3 :

b(T ) = h

[
T (1 +X)

T − X
1+X e

−T (1+X) + X
1+X
− 1

]
(6.21)

•T = t
τrep

est le rapport entre le temps de cisaillement t et le temps de reptation τrep,
caractéristique de la dynamique des chaînes de polymère en solution.

•X = b∞
h

compare la longueur de glissement en régime stationnaire b∞, pour T > 5,
à l’épaisseur de fluide cisaillé h.

D’après ce modèle très simple, pour un fluide viscoélastique linéaire en écoulement
sur un solide dont le coefficient de frottement interfacial k est indépendant du temps de
cisaillement et du taux de cisaillement, la longueur de glissement b a une dépendance
temporelle complexe. Cependant, elle est indépendante de la vitesse de cisaillement Vcis

3. Pour résoudre cette équation différentielle, nous avons écrit l’équation différentielle de Bernoulli sur
y et nous avons utilisé Mathématica pour résoudre l’équation différentielle linéaire obtenue pour v = y−1.
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Chapitre 6. Régime transitoire du glissement de solutions de polymère

et donc du taux de cisaillement apparent γ̇app = Vcis
h
. La figure 6.4 présente la longueur de

glissement b calculée à partir de l’équation (6.21) normalisée par la longueur de glissement
atteinte en régime stationnaire b∞ en fonction du temps de cisaillement adimensionné T
pour 5 valeurs du paramètre X.

1.,0

0.,8

0.,6
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0.,0
0.,01 0.,1 1 10 100

T

Figure 6.4 – Longueur de glissement b calculée à partir de l’équation (6.21) normalisée
par la longueur de glissement atteinte en régime stationnaire b∞ en fonction du temps
de cisaillement t normalisé par le temps de reptation τrep du fluide, T = t

τrep
. La ligne en

pointillés indique la limite t = 5τrep, choisie au chapitre précédent pour calculer b∞.

Quel que soit le rapport entre la longueur de glissement en régime stationnaire b∞
et l’épaisseur de fluide cisaillé h, la longueur de glissement b augmente avec le temps de
cisaillement. Comme indiqué par la ligne en pointillés, il faut que le temps de cisaille-
ment atteigne plusieurs fois le temps de reptation de la solution de polymère pour que la
longueur de glissement soit presque constante. Pour t = 5τrep, la longueur de glissement
s’approche à 80 % de sa valeur en régime stationnaire b∞, quelle que soit la valeur de X.
Si ce modèle était en accord avec les données expérimentales présentées dans la section
6.1, cela validerait le choix de ne prendre en compte que les longueurs de glissement pour
lesquelles le temps cisaillement excède 5τrep pour mesurer la longueur de glissement en
régime stationnaire b∞. Remarquons que la valeur de X joue sur la dynamique de mise
en glissement : plus l’épaisseur h est importante devant la longueur de glissement b∞,
c’est-à-dire plus X est petit, plus la dynamique est lente.

La dépendance en X de la dynamique de mise en glissement apparaît dès l’équation
(6.16) pour la contrainte σ(t) : plus X est petit, plus il faut cisailler longtemps le fluide
pour que la contrainte à la paroi atteigne un état stationnaire. La figure 6.5 présente la
contrainte σ calculée à partir de l’équation (6.16) normalisée par la contrainte atteinte en
régime stationnaire σ∞ en fonction du temps de cisaillement normalisé T . Remarquons que
X affecte plus la dynamique de la contrainte σ(t) que celle de la longueur de glissement
b(t).

Enfin remarquons que, d’après les équations (6.1) et (6.21), la déformation du fluide
γ dépend aussi de la valeur de X. De plus, γ ne dépend pas linéairement du temps de
cisaillement t, contrairement au cas sans glissement. La figure 6.6 présente la déformation
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6.3. Modèle de Maxwell avec glissement à la paroi solide
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Figure 6.5 – Évolution temporelle de la contrainte σ calculée à partir de l’équation (6.16)
normalisée par la contrainte atteinte en régime stationnaire σ∞. La flèche indique que X
augmente.

subie par le fluide γ, normalisée par sa valeur maximale γ∞, en fonction du temps de
cisaillement normalisé T . À temps de cisaillement long, c’est-à-dire T > 5, la déformation
dépend linéairement du temps de cisaillement. La longueur de glissement, et donc la
déformation, atteignent un régime stationnaire. Pour un temps de cisaillement T < 5,
l’évolution temporelle γ(t) est très dépendante de la valeur deX : pourX < 1, à savoir une
longueur de glissement b∞ petite devant l’épaisseur de fluide cisaillée h, le terme h+ b(t)
dépend faiblement du temps, donc la déformation γ est quasi linéaire. Cependant, quand
X augmente, la déformation augmente plus faiblement avec le temps de cisaillement.

1
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0,01 0,1 1 10 100
T

Figure 6.6 – Évolution temporelle de la déformation subie par le fluide γ normalisée par
sa valeur maximale γ∞. La flèche indique que X augmente.

Ces différents comportements pour la déformation se répercutent sur l’évolution tem-
porelle du taux de cisaillement γ̇, dépendance explicitée dans la section 6.2. La figure 6.7
présente le taux de cisaillement subi par le fluide γ̇ normalisé par sa valeur maximale γ̇∞
en fonction du temps de cisaillement normalisé T . Pour X � 1, à faible temps de cisaille-
ment, le taux de cisaillement γ̇ est supérieur à dix fois le taux de cisaillement en régime
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Chapitre 6. Régime transitoire du glissement de solutions de polymère

stationnaire γ̇∞. Le liquide pourrait alors passer en régime rhéofluidifiant si la vitesse
de cisaillement Vcis avait été choisie pour que le taux de cisaillement γ̇∞ soit proche du
taux de cisaillement critique γ̇c au-delà duquel le fluide devient rhéofluidifiant. Le modèle
développé ci-dessus, pour un fluide viscoélastique linéaire, ne serait alors plus applicable.
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Figure 6.7 – Évolution temporelle du taux de cisaillement subi par le fluide γ̇ normalisé
par sa valeur maximale γ̇∞. La flèche indique que X augmente.

6.4 Comparaison du modèle aux expériences de glis-
sement

Nous reprenons ici les résultats expérimentaux présentés dans la section 6.1 et les
comparons au modèle développé pour un fluide de Maxwell frottant sur une paroi solide.
La figure 6.8 présente la longueur de glissement b normalisée par la longueur de glissement
en régime stationnaire b∞ mesurée (marqueurs) et calculée (ligne) en fonction du temps
de cisaillement normalisé par le temps de reptation T , pour une solution de PS dans le
DEP de fraction volumique φ en écoulement sur : (a) une brosse de PS, (b) une pastille
de silicium nue. Les longueurs de glissement calculées à partir de l’équation (6.21) ne
comportent aucun paramètre ajustable, les grandeurs utiles τrep, h et b∞ étant toutes
mesurées par ailleurs. Pour plus de clarté, les résultats présentés sur la figure 6.2 sont
repris sur la figure 6.8 en séparant les résultats des deux surfaces étudiées, même si nous
avions vu que la mise en glissement est indépendante de la surface lorsque toutes les
grandeurs du problème sont adimensionnées. Cette représentation différenciée suivant les
surfaces n’affecte donc pas les conclusions de la comparaison modèle / expériences.

À l’exception des données pour le glissement de la solution de fraction volumique
φ = 0, 0314 s’écoulant sur la pastille de Si, les résultats expérimentaux se superposent
avec les longueurs de glissement issues du modèle de Maxwell avec glissement. Aucun
paramètre ajustable n’est nécessaire pour reproduire l’ensemble de l’évolution temporelle
de b(t).

Rappelons que les mesures présentées sur la figure 6.8 ont été réalisées pour différentes
vitesses de cisaillement Vcis, et donc différents taux de cisaillement γ̇. Or le modèle dé-
veloppé plus haut se concentre sur un fluide viscoélastique linéaire. Il n’est donc valable
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Figure 6.8 – Comparaison de la longueur de glissement b de solution de PS dans le DEP
mesurée et calculée à partir de l’équation (6.21) pour différents temps de cisaillement
normalisé T . (a) Glissement sur la brosse de PS. (b) Glissement sur une pastille de Si nue.
Les données expérimentales sont les mêmes que présentées sur la figure 6.2.
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Chapitre 6. Régime transitoire du glissement de solutions de polymère

que pour γ̇ < γ̇c, où γ̇c est le taux de cisaillement critique au-delà duquel le fluide devient
rhéofluidifiant. Il faut donc comparer les données expérimentales au modèle en ne prenant
en compte que les données où le fluide est en régime newtonien. Pour cela, il faut calculer
le taux de cisaillement subi par le fluide lors de l’expérience. Nous avons montré dans les
sections 6.2 et 6.3 que le taux de cisaillement est très dépendant de la mise en glissement.
N’ayant pas accès à la dynamique complète de la mise en glissement, et donc à une mesure
précise de ḃ(t) nécessaire au calcul du taux de cisaillement instantané réellement subi par
le fluide γ̇réel(t) (éq. (6.6)), nous évaluons le taux de cisaillement en faisant l’hypothèse
d’un glissement en régime stationnaire γ̇stat = Vcis

h+b (éq. (6.2)). D’après l’équation (6.6), ce
taux de cisaillement calculé est supérieur au taux de cisaillement réellement subi par le
fluide : γ̇stat > γ̇réel. Donc les données expérimentales pour lesquelles γ̇stat < γ̇c vérifient
aussi γ̇réel < γ̇c.

La figure 6.9 (a) présente le nombre de Weissenberg Wi = γ̇stat
γ̇c

4 en fonction du temps
de cisaillement normalisé T 5. Les pointillés indiquent Wi = 1, seuil au-delà duquel le fluide
devient rhéofluidifiant. Pour des temps de cisaillement T < 1, le nombre de Weissenberg
est supérieur à 1 : le liquide se trouve alors dans le régime rhéofluidifiant. Nous pouvons
d’ailleurs le vérifier sur la figure 6.9 (b) qui présente la viscosité η des solutions de PS
dans le DEP de fraction volumique φ en fonction du nombre de Weissenberg Wi. L’entrée
dans le régime rhéofluidifiant peut donc expliquer pourquoi les longueurs de glissement b
mesurées pour des temps de cisaillement T < 1 sont légèrement différentes des longueurs
calculées pour un fluide viscoélastique linéaire.
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Figure 6.9 – (a) Nombre de Weissenberg Wi = γ̇stat
γ̇c

en fonction du temps de cisaillement
normalisé T . (b) Viscosité η des solutions de PS dans le DEP de fraction volumique φ en
fonction du nombre de Weissenberg Wi. Les données issues de la rhéologie sont données
à titre indicatif en traits pleins. Les lignes en pointillé indiquent Wi = 1, seuil au-delà
duquel le fluide devient rhéofluidifiant. Les légendes sont les mêmes que pour la figure 6.8.

Finalement, notons que l’épaisseur de fluide cisaillé est choisie pour chaque expérience
afin de réduire les barres d’erreur lors de la mesure de la longueur de glissement en régime

4. Pour nos écoulements, Wi 6= De.
5. La figure 6.9 (a) est donc équivalente à un diagramme de Pipkin, puisque T = 1/De, avec De le

nombre de Déborah.
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stationnaire b∞. Le paramètre X = b∞
h

a donc varié au cours des expériences. Cependant,
il ne varie que sur une gamme réduite : X ∈ [0, 3− 3, 8]. D’après la figure 6.4, on voit que
la longueur de glissement dépend peu de X dans la gamme étudiée. Une courbe maîtresse
est donc attendue en traçant b

b∞
en fonction de T . Afin de vérifier pleinement le modèle

proposé, il pourrait être intéressant de faire varier X sur un intervalle plus large, mais
des problèmes expérimentaux se posent alors. Si X est petit, c’est-à-dire l’épaisseur de
fluide cisaillée est grande devant la longueur de glissement, la distance glissée dg est trop
petite pour être mesurée par la méthode résolue en z (voir section 3.6). De même, le profil
d’intensité n’est pas assez déformé pour une mesure propre de b par la méthode intégrée
en z (voir section 3.5). À l’inverse, pour X grand, le trait photoblanchi n’est pas assez
incliné pour avoir une bonne précision sur la mesure de b par la méthode résolue en z
et, pour la méthode intégrée en z, l’erreur sur la mesure de b devient trop importante
(rappelons que l’erreur est minimale pour b = h).

Notre modèle, bien que simple, reproduit donc nos données expérimentales, sans para-
mètre ajustable. À notre connaissance, c’est la première fois que le caractère élastique des
solutions de polymère à temps court est pris en compte et analysé de façon quantitative.

6.5 Discussion
Malgré la bonne adéquation entre nos résultats expérimentaux et le modèle de fluide

de Maxwell avec un glissement à la paroi, nous avons vu des écarts entre nos données et
le modèle pour des temps de cisaillement inférieurs au temps de reptation. Nous avons
attribué ceci à la limite simple de notre modèle, seulement développé pour un fluide visco-
élastique linéaire. Nous avons alors cherché à prendre en compte le régime rhéofluidifiant.
Nous présentons ci-dessous cette analyse, puis nous reviendrons sur les données de la lit-
térature de variation de la longueur de glissement avec le taux de cisaillement dans le
régime rhéofluidifiant.

6.5.1 Prise en compte de la rhéofluidification des solutions de
polymère

À plusieurs reprises, nous avons précisé que le modèle de Maxwell avec glissement
à la paroi n’a été traité analytiquement que dans le cas du régime newtonien. En effet,
le modèle de Maxwell n’est valide que pour un fluide viscoélastique linéaire, donc non
rhéofludifiant. Pour prendre en compte la rhéofluidification du fluide pour Wi > 1, il est
nécessaire de changer le modèle. Nous nous proposons de garder la base du modèle de
Maxwell, tout en y ajoutant la dépendance de la viscosité avec le taux de cisaillement :
η(γ̇.

Pour cela, nous avons ajusté les données de rhéologie des solutions de PS dans le DEP
avec la loi de Carreau-Yasuda :

η(γ̇) = η∞ + (η0 − η∞)(1 + (τ γ̇)a)n−1
a (6.22)

η0 est la viscosité à cisaillement nul. η∞ est la viscosité à cisaillement infini, soit la viscosité
du solvant. τ est un temps caractéristique. n et a sont des nombres sans dimension.
Par exemple, pour la solution de PS dans le DEP de fraction volumique φ = 0, 0495,
l’ajustement de la courbe η(γ̇) par l’équation (6.22) donne : η0 = 4126 Pa · s, η∞ = 1 Pa · s,
n = 0, 235 et a = 1, 36.
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Nous avons ensuite repris le modèle développé dans la section 6.3, en remplaçant
l’équation σvisq(t) = ηγ̇visq(t) (voir éq. (6.8)) par :

σvisq(t) = η(γ̇)γ̇(t) (6.23)

En combinant l’équation (6.23) aux équations (6.3), (6.10), (6.14) et (6.19), nous
obtenons le système d’équations suivant :

γ̇(t) = 1
h

(
Vcis −

σ(t)
k

)

σ̇(t) = E

(
γ̇(t)− σ(t)

η[γ̇(t)]

)

ḃ(t) = h+ b(t)
t

(
1− γ̇(t)h+ b(t)

Vcis

) (6.24)

Les définitions des grandeurs sont les mêmes que dans la section 6.3. Le coefficient de
friction k est toujours supposé indépendant du taux de cisaillement γ̇.

Le système d’équations (6.24) n’a pas de solution analytique : une résolution numé-
rique est nécessaire. Cette résolution est unique à chaque couple {solution de polymère,
surface} étudié, puisque le système d’équations (6.24) dépend de k et de η(γ̇). Nous
concentrons la discussion sur l’étude du glissement de la solution de PS dans le DEP de
fraction volumique φ = 0, 0495 en écoulement sur la brosse de PS. Les calculs numériques
ont néanmoins été menés pour plusieurs couples {solution de polymère, surface} et les
conclusions qualitatives sont indépendantes du couple étudié.

Pour rappel, pour la solution de PS dans le DEP de fraction volumique φ = 0, 0495
en écoulement sur la brosse de PS, nous avons mesuré b∞ = 550µm (voir table 6.1). De
plus, l’ensemble des mesures de b a été pris à épaisseur de fluide cisaillé constante, égale à
h = 250µm. Nous gardons donc ces paramètres pour résoudre numériquement le système
d’équations (6.24).

Nous imposons des conditions initiales nulles pour la longueur de glissement b, la
contrainte σ et la déformation γ du fluide : b(0) = 0, σ(0) = 0 et γ(0) = 0. Nous avons
calculé numériquement la solution du système d’équations (6.24) pour différentes vitesses
de cisaillement du fluide Vcis. Nous avons ainsi obtenu la dépendance temporelle de la
longueur de glissement b(T ), de la contrainte σ(T ) et de la déformation γ(T ).

La figure 6.10 présente les longueurs de glissement normalisées b/b∞ calculées analyti-
quement grâce à l’équation (6.21) sans prise en compte de la rhéofluidification en fonction
du temps de cisaillement normalisé par le temps de reptation T . Ces longueurs de glisse-
ment y sont comparées aux longueurs de glissement calculées numériquement en prenant
en compte la rhéofluidification, pour quatre vitesses de cisaillement Vcis. Remarquons ici
que b∞ ne correspond pas à la longueur de glissement atteinte en régime stationnaire
quel que soit le taux de cisaillement. En effet, b∞ est fixée par nos mesures rapportées du
chapitre 5, dans le régime stationnaire newtonien.

Quelle que soit la vitesse de cisaillement Vcis, la longueur de glissement augmente avec
le temps de cisaillement jusqu’à atteindre une valeur stationnaire. À vitesse de cisaillement
faible, c’est-à-dire Vcis = 0, 1µm · s−1 et Vcis = 1µm · s−1 ici, les calculs analytique et
numérique donnent les mêmes courbes pour b(T ). Néanmoins, contrairement au calcul
analytique, pour Vcis = 10µm · s−1 et Vcis = 100µm · s−1, la valeur atteinte en régime
stationnaire dépend de la vitesse de cisaillement du fluide et est différente de b∞, valeur
mesurée et obtenue par le calcul sans rhéofluidification. Plus la vitesse de cisaillement est
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Calcul analytique

Vcis = 10 µm.s-1

Vcis = 100 µm.s-1

Vcis = 0,1 µm.s-1

Vcis = 1 µm.s-1

Figure 6.10 – Longueur de glissement normalisée par la longueur de glissement atteinte
en régime stationnaire b∞ en fonction du temps de cisaillement normalisé par le temps
de reptation de la solution de polymère T . Comparaison entre le modèle analytique (en
pointillés) et la résolution numérique du système d’équations (6.24) prenant en compte la
rhéofluidification du fluide. Les calculs numériques sont menés pour 4 vitesses de cisaille-
ment Vcis.

grande, plus la longueur atteinte en régime stationnaire est faible. De plus, la dynamique
de mise en glissement dépend elle aussi de la vitesse de cisaillement : plus la vitesse de
cisaillement est grande, plus le régime stationnaire est atteint vite.

La figure 6.11 présente (a) le nombre de Weissenberg réel Wi = γ̇τrep en fonction du
temps de cisaillement normalisé T et (b) la viscosité η de la solution pour la gamme de
vitesses de cisaillement explorée, en fonction du nombre de Weissenberg Wi.

Le nombre de Weissenberg Wi, et donc le taux de cisaillement γ̇, diminuent avec le
temps de cisaillement jusqu’à atteindre un régime stationnaire. Il est d’autant plus clair
sur cette figure que le régime stationnaire est atteint plus rapidement pour des vitesses
de cisaillement grandes. En effet, pour Vcis = 100µm · s−1, le taux de cisaillement est
presque constant. Notons que pour cette même vitesse Vcis = 100µm · s−1, quel que soit
T , Wi > 1 : le fluide est dans le régime rhéofludifiant tout au long de l’expérience. Pour
Vcis = 1µm ·s−1 et Vcis = 0, 1µm ·s−1, quel que soit T , Wi < 1 : le fluide est dans le régime
newtonien tout au long de l’expérience. Enfin, pour Vcis = 10µm · s−1, Wi tourne autour
de 1 : le fluide est à la limite du régime rhéofludifiant. Nous voyons d’ailleurs sur la figure
6.11 (b) que la rhéofluidification est bien prise en compte dans le calcul numérique, avec
une viscosité qui varie avec le temps de cisaillement. En effet, même pour des vitesses
de cisaillement faibles, typiquement Vcis = 10µm · s−1, la viscosité n’est plus constante
au cours du cisaillement, bien que le nombre de Weissenberg soit toujours inférieur, mais
voisin de1 (fig. 6.11 (a)).

Enfin, rappelons que les longueurs de glissement expérimentales pour des temps de
cisaillement T < 1 étaient supérieures aux prédictions du modèle pour un liquide vis-
coélastique linéaire. Nous remarquons sur la figure 6.10 que les longueurs de glissement
avec prise en compte du régime rhéofluidifiant sont toujours inférieures à celles en régime
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Figure 6.11 – (a) Nombre de Weissenberg réel Wi en fonction du temps de cisaillement
normalisé T . (b) Viscosité de la solution η en fonction du nombre de Weissenberg Wi.
Comparaison entre le modèle analytique (en pointillés) et la résolution numérique du
système d’équations (6.24) prenant en compte la rhéofluidification du fluide. Les calculs
numériques sont menés pour 4 vitesses de cisaillement Vcis.

newtonien. La prise en compte du régime rhéofluidifiant ne permet donc pas d’expliquer
les écarts entre le modèle décrit dans la section 6.3 et les résultats expérimentaux.

Notre modèle trouve ici ses limites. Rappelons que malgré la prise en compte de la
rhéofluidification des solutions de PS dans le DEP, nous avons toujours fait l’hypothèse
d’un coefficient de friction k constant, indépendant du taux de cisaillement. Cette hypo-
thèse forte n’a pu être vérifiée expérimentalement sur nos systèmes d’étude et pourrait
se révéler fausse. Un calcul numérique supplémentaire ne nous donnerait pas plus de ré-
ponses, car il faudrait faire une hypothèse sur la forme de k(γ̇). Des expériences en régime
stationnaire de glissement dans le régime rhéofluidifiant de la solution sont nécessaires
pour mieux comprendre le mécanisme de mise en glissement d’un fluide viscoélastique
rhéofluidifiant.

6.5.2 Évolution de la longueur de glissement avec le taux de
cisaillement apparent

Tout au long de ce chapitre, nous avons répété que le taux de cisaillement réel du fluide
dépend de sa mise en glissement, et donc du temps de cisaillement. Or il est courant dans
la littérature de présenter l’évolution de la longueur de glissement en fonction du taux de
cisaillement, indépendamment du temps de cisaillement. Nous proposons ici de reprendre
les données de glissement de solutions de PS dans le DEP sans tenir compte du temps de
cisaillement. La figure 6.12 présente les longueurs de glissement b en fonction du nombre de
Weissenberg Wi = γ̇stat

γ̇c
, sans précision sur les temps de cisaillement t pour chaque mesure.

Notons une fois de plus que nous ne connaissons pas γ̇réel, dépendant de la dynamique
de b(t). Nous nous contentons donc ici d’estimer le nombre de Weissenberg avec γ̇stat, en
faisant l’hypothèse d’un glissement indépendant du temps.

À première vue, quelles que soient la surface étudiée et la fraction volumique φ de
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la solution de polymère, la longueur de glissement est constante quand la solution se
comporte comme un fluide newtonien, c’est-à-dire Wi < 1. Puis quand le fluide devient
rhéofluidifiant, la longueur de glissement diminue avec le nombre de Weissenberg. Mais
ces données dans le régime rhéofluidifiant n’ont pas atteint le régime stationnaire de la
mise en glissement, comme indiqué sur la figure 6.9 (a) : les données pour lesquelles
Wi > 1 correspondent à des temps de cisaillement T < 5. Il n’est donc pas possible
avec ces données de conclure quand à l’évolution du glissement des solutions de polymère
viscoélastique dans le régime rhéofluidifiant.

La littérature présente souvent l’évolution de la longueur de glissement avec le taux
de cisaillement apparent γ̇app = Vcis

h
. Suite à notre discussion sur la mise en glissement,

il faut donc être très prudent sur les conclusions à tirer de ces résultats, où le temps de
cisaillement est rarement précisé.

6.6 Conclusion et perspectives
Dans ce chapitre, nous avons montré l’existence d’un régime transitoire de mise en glis-

sement de solutions de polystyrène dans le diéthylphtalate. Ce régime transitoire semble
indépendant de la solution et de la surface sur laquelle s’écoule le fluide. Nous avons
montré qu’un régime stationnaire est atteint après un temps de cisaillement t > 5τrep.

Nous avons proposé un modèle mécanique, en nous appuyant sur le modèle de Maxwell
pour décrire un fluide viscoélastique linéaire. En appliquant l’hypothèse de Navier pour
décrire le frottement du fluide à la paroi solide, ce modèle nous a permis de trouver une
formule analytique pour la dépendance de la longueur de glissement b avec le temps de
cisaillement du fluide t. Sans aucun paramètre ajustable, les résultats expérimentaux sont
en bonne adéquation avec ce modèle pour des temps de cisaillement t > τrep.

À notre connaissance, aucun modèle n’avait été développé pour décrire le retard à la
mise en glissement pour des solutions de polymère. Un modèle de glissement « retardé »a
bien été développé par Pearson et Petrie [94] puis amélioré par Kazatchkov et al. [93], mais
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pour des polymères fondus. Ces modèles introduisent un temps de relaxation de glissement
sans le relier aux propriétés dynamiques du fondu. Notre modèle permet de proposer que
ce temps de relaxation de glissement soit directement lié aux propriétés dynamiques des
solutions, à travers τrep et b∞, mais il est aussi à la géométrie du dispositif expérimental,
à travers h.

Enfin, nous avons cherché à prendre en compte le caractère rhéofluidifiant des solutions
de polymère à travers des calculs numériques. Le régime transitoire de mise en glissement
est toujours observé, malgré la prise en compte de la rhéofluidification. Néanmoins, la
dynamique de mise en glissement est ralentie quand le fluide est dans le régime rhéo-
fluidifiant. De plus, la longueur de glissement atteinte en régime stationnaire en régime
rhéofluidifiant est plus faible que dans le régime newtonien.Nous n’avons pas obtenu de
meilleur accord entre les résultats expérimentaux pour t < τrep et ce modèle, qui atteint
là ses limites.

Pour garder une certaine simplicité aux modèles, nous avons fait l’hypothèse forte
d’un coefficient de frottement interfacial k indépendant du taux de cisaillement, même en
régime rhéofluidifiant. Pour des raisons pratiques, il ne nous a pas été possible de tester
cette hypothèse sur nos systèmes expérimentaux. Il serait donc intéressant de prolonger
notre étude en caractérisant l’écoulement des solutions de polymères dans le régime rhéo-
fluidifiant, en prenant en compte de façon systématique l’existence du régime transitoire
de mise en glissement des solutions. Kazatchkov et al. [93] ont utilisé la méthode dite
Large Amplitude Oscillatory Shear (LAOS) pour tester leur modèle sur la mise en glisse-
ment de fondu de polymère. Il serait intéressant d’utiliser cette même méthode pour les
solutions de polymère pour voir si un modèle de Maxwell généralisé reproduit mieux les
résultats expérimentaux qu’un modèle de Maxwell simple.
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CHAPITRE

7

ÉTUDE DE LA STRUCTURE DE
L’INTERFACE SOLIDE / SOLUTION DE
POLYMÈRE PAR RÉFLECTIVITÉ DE

NEUTRONS

Tout au long de ce manuscrit, nous avons vu que la détermination de la structure de
l’interface solide / liquide est primordiale à la compréhension des mécanismes moléculaires
mis en jeu lors du frottement des liquides. Les résultats présentés dans le chapitre 5 sur
le glissement de solutions de polymère sur des surfaces solides ont permis d’éliminer sur
ces surfaces le mécanisme de frottement apparent lié à la formation d’une couche de
déplétion du polymère, et nous avons proposé un mécanisme de frottement des blobs
de polymère sur le substrat, en meilleure adéquation avec nos mesures de coefficient de
frottement interfacial. De plus, nous avons mis en évidence une transition de glissement à
relativement faible taux de cisaillement, que nous avons attribuée à la présence de chaînes
adsorbées à la surface. Cependant, le frottement des blobs et l’adsorption de chaînes
libres ne sont que des observations indirectes de la structure de l’interface solide / liquide.
Afin d’accéder directement à la structure de l’interface et de conforter les mécanismes
de frottement proposés au chapitre 5, nous avons développé un programme expérimental
spécifique fondé sur la technique de réflectivité de neutrons.

En effet, la réflectivité de neutrons est la méthode d’investigation la plus adaptée à
notre système d’étude, une solution de polymère sur un substrat de silice. Cette technique
est non intrusive et non destructrice. Sensible au contraste neutronique entre les différents
constituants de l’interface, la réflectivité de neutrons est la seule technique qui permette
de mesurer le profil de concentration de polymère en fonction de la distance à l’interface,
avec une résolution spatiale meilleure que la dimension des chaînes de polymère. Elle a
déjà été utilisée pour sonder des interfaces air / liquide et liquide / solide, comme indiqué
dans la section 1.4.
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Chapitre 7. Étude de la structure de l’interface solide / solution de polymère
par réflectivité de neutrons

Nous présentons d’abord le principe de la réflectivité de neutrons, ainsi que la dé-
termination du profil de densité de longueur de diffusion neutronique. Nous détaillons
ensuite le montage expérimental utilisé sur le réflectomètre HERMES, au Laboratoire
Léon Brillouin, et les matériaux utilisés. Enfin, nous présentons les résultats obtenus pour
l’étude de l’interface silice / solution de polymère en statique, c’est-à-dire sans écoulement.

7.1 Principe de la réflectivité de neutrons
La réflectivité de neutrons consiste à envoyer un faisceau de neutrons sur une surface

plane. L’étude de l’intensité réfléchie permet de remonter à la structure de l’interface dans
le plan normal d’incidence du faisceau. Nous détaillons ici le principe de cette technique.
Dans le formalisme décrit par la suite, nous négligerons l’adsorption des neutrons par la
matière et ne traiterons pas des propriétés magnétiques du neutron.

7.1.1 Interaction neutrons-matière
À la différence des rayons X qui interagissent avec le nuage électronique des atomes,

les neutrons interagissent directement avec le noyau atomique. Cette interaction neutron-
atome est représentée par un pseudo-potentiel de Fermi VF ponctuel centré sur l’atome.
Pour un matériau constitué de plusieurs atomes, l’interaction totale résulte de la somme
des potentiels de chaque atome le constituant :

VF(r) =
(

2π}2

m

)∑
i

biδ(r − ri) (7.1)

m est la masse du neutron, δ(r) est la fonction Dirac, ri la position de chaque noyau ato-
mique i et bi est la longueur de diffusion cohérente de l’atome i, paramètre décrivant
l’interaction neutron-atome. Cette longueur est complexe : la partie réelle peut être po-
sitive ou négative. Sa partie imaginaire représente la probabilité pour un neutron d’être
absorbé par le noyau atomique : généralement faible, nous la négligerons par la suite.
Comme le neutron interagit avec le noyau atomique, la longueur de diffusion cohérente
dépend de l’isotope de l’atome. Ainsi, la longueur de diffusion cohérente de l’hydrogène
est bH = −0, 374.10−12 cm quand celle du deutérium vaut bD = 0, 667.10−12 cm. Il est
donc intéressant d’utiliser des matériaux deutérés, qui présentent un bon contraste avec
les matériaux hydrogénés.

Pour un milieu dense homogène, le potentiel de Fermi peut être approximé par :

VF =
(

2π}2

m

)
N b (7.2)

où N est le nombre d’atomes par unité de volume. Le produit N b est appelé densité de
longueur de diffusion cohérente (DLDC). Cette DLDC dépend de b et peut donc être
positive ou négative. Elle est également dépendante de l’élément périodique et de l’isotope
des atomes constituant le milieu. Cette différence d’interaction entre les isotopes est une
spécificité des neutrons, très utilisée pour l’étude des polymères. En effet, cela permet
d’obtenir un bon contraste entre un élément deutéré et un élément hydrogéné, sans pour
autant changer de façon importante les interactions chimiques entre les éléments. Il est
ainsi possible de distinguer des chaînes de polymères deutérées de chaînes hydrogénées.
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7.1. Principe de la réflectivité de neutrons

7.1.2 Indice de réfraction neutronique

La figure 7.1 schématise l’incidence d’un faisceau de neutrons sur une surface plane.
Ce dioptre sépare l’air d’un milieu homogène d’indice n. L’angle d’incidence du faisceau
de neutrons est noté θ : notons qu’il est défini par rapport à la surface, et non par rapport
à la normale à la surface comme en optique. Le vecteur d’onde −→ki est associé au faisceau
incident de neutrons :

ki = 2π
λ

(7.3)

λ = h
mv

est la longueur d’onde de de Broglie pour un neutron, où m est la masse du
neutron, v est sa vitesse et h est la constante de Planck. Pour les neutrons thermiques, λ
est de l’ordre de 3Å à 25Å. L’énergie d’un neutron est alors :

E = }2k2

2m (7.4)

n = 1

milieu
homogène
d'indice n

air

Onde incidente
d'intensité I0

Onde réfléchie
d'intensité Ir

z
Onde transmise

Figure 7.1 – Réflexion sur un dioptre.

Les faisceaux de neutrons incident comme transmis sont décrits par une fonction
d’onde ψ(r) qui vérifie l’équation de Schrödinger. Par invariance dans le plan (xy) parallèle
à la surface, l’équation de Schrödinger peut se simplifier sous la forme :

}2

2m
∂2ψz

∂z2 + [Ez − VF]ψz = 0 (7.5)

La solution générale de cette équation est la superposition de deux ondes planes, une
transmise et une réfléchie :

{
ψz(z) = Aeiqz +Be−iqz pour z < 0
ψz(z) = Ceiqnz pour z > 0

(7.6)

q = |ki| sin θ = 2π
λ

sin θ est la projection du vecteur d’onde −→ki sur la normale au dioptre,
et qn celle de −→kn, vecteur d’onde transmis. Remarquons que la réflectivité du faisceau de
neutrons dépend uniquement de q. Nous souhaitons ici noter que suivant les différentes
écoles de la neutronique, certains préfèrent travailler avec le vecteur de diffusion Q =
|
−→
kr −

−→
ki | = 2q = 4π sin θ

λ
. Nous présenterons nos résultats expérimentaux en fonction de Q

par la suite.
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Dans l’hypothèse d’une diffusion élastique des neutrons, l’énergie se conserve en z = 0 :

}2k2
i

2m = }2k2
n

2m + VF (7.7)

L’équation ci-dessus (7.7) combinée à l’équation (7.2) permet de définir l’indice de
réfraction neutronique n du milieu comme le rapport entre les vecteurs d’onde des neutrons
réfléchis kn et incidents ki :

n2 =
∣∣∣∣∣kn

ki

∣∣∣∣∣
2

= 1− λ2

π
N b (7.8)

Notons que cet indice de réfraction ne dépend que de la longueur d’onde du neutron
et de la densité de longueur de diffusion cohérente N b. Remarquons que, comme N b
peut être positive ou négative, il est possible d’avoir des indices de réfraction supérieurs
comme inférieurs à 1. Ceci est une spécificité des neutrons.

7.1.3 Réflectivité de Fresnel
Ayant défini l’indice de réfraction neutronique, il est possible de faire l’analogie entre

l’optique géométrique et la réflectivité de neutrons. Il est possible d’écrire les lois de Snell-
Descartes pour un dioptre entre un milieu homogène d’indice n1 et un milieu d’indice n2 :

n1 cos θ1 = n2 cos θ2 (7.9)

Si n2 < n1, il existe un angle d’incidence critique θc au-dessous duquel il y a réflexion
totale du faisceau incident :

sin θc =
√

N b2 −N b1

π
λ (7.10)

La mesure de cet angle critique permet une mesure précise de la DLDC du milieu 1
ou 2 (voir la section 7.4.1 pour un exemple), si on connaît celle de l’autre milieu.

Lors d’une expérience de réflectivité de neutrons, nous mesurons le coefficient de ré-
flexion en intensité R, définie comme le rapport entre l’intensité réfléchie et l’intensité
incidente :

R = |r|2 (7.11)
où r est le coefficient de réflexion en amplitude. Dans le cas d’un dioptre sans rugosité, le
coefficient de réflexion est appelé réflectivité de Fresnel RF. Il est classique de présenter
les courbes expérimentales R suivant la représentation de Fresnel : R

RF
.

7.1.4 Milieu stratifié
Le cas d’un dioptre idéal, séparant deux milieux homogènes, est en réalité peu présent

dans la nature. Il est plus fréquent de trouver une interface constituée d’un milieu inho-
mogène suivant la normale à la surface d’incidence du faisceau de neutrons. Le calcul de
la réflectivité R pour un tel milieu est plus délicat. Nous présentons ici les principes utiles
à cette détermination.

Considérons un milieu inhomogène suivant la direction z, normale à la surface d’inci-
dence du faisceau de neutrons. Ce milieu de profil de DLDC N b(z) peut être modélisé
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par un empilement de N milieux homogènes. Comme indiqué sur la figure 7.2, chaque
couche i, où i ∈ [1;N ], est caractérisée par son épaisseur di et sa DLDC N bi. Le substrat
est la couche N + 1, caractérisée par sa DLDC N bsubstrat.

air

z

Substrat

n = 1

n1

n2

n3

nN

nsubstrat

Figure 7.2 – Schéma de la réflexion de neutrons sur un milieu stratifié.

Pour chaque interface i− 1/i, le coefficient de réflexion de Fresnel peut être défini par
analogie avec l’optique géométrique :

ri−1/i = qi−1 − qi
qi−1 + qi

(7.12)

Pour calculer chaque ri−1/i, il est nécessaire de calculer au préalable l’ensemble des
vecteurs d’onde qi, pour i ∈ [1;N ], grâce à la continuité de l’énergie à l’interface i− 1/i :

q2
i = q2

i−1 − 4π (N bi−1 −N bi) (7.13)

Par récurrence, nous obtenons :

qi =
√
q2

0 − 4π (N bi−1 −N b0) (7.14)

L’onde transmise à l’interface i− 1/i interfère avec l’onde réfléchie à l’interface entre
la couche i et la couche i + 1. Il est alors possible de calculer le coefficient de réflexion
complexe r̃i−1/i pour l’interface i− 1/i, avec j2 = −1 :

r̃i−1/i = ri−1/i + r̃i/i+1e2jqidi

1 + ri−1/ir̃i/i+1e2jqidi
(7.15)

Pour l’interface entre la couche N et la couche N + 1, c’est-à-dire le substrat, le
coefficient de réflexion complexe est égal au coefficient de réflexion de Fresnel :

r̃N/substrat = rN/substrat = qN − qsubstrat

qN + qsubstrat
(7.16)
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Le calcul des coefficients de réflexion r̃i−1/i se fait par itération en partant du substrat
i = N + 1 jusqu’à i = 0, grâce à l’algorithme de Parratt [143]. La réflectivité mesurée
pour ce milieu stratifié est : R(q) = |r̃0/1|2.

7.2 Détermination du profil de densité de longueur
de diffusions cohérente pour un milieu continu

Nous venons de voir qu’à profil de DLDC N b connu, la réflectivité R(q) peut être
calculée numériquement. Cependant, l’inverse, à savoir déterminer N b(z) à partir de la
mesure de R(q), est beaucoup plus délicat. En effet, lors d’une expérience de réflectivité de
neutrons, seul le rapport entre les intensités réfléchie et incidente est mesuré. L’information
sur le déphasage entre les deux ondes est donc perdue lors de la mesure de R(q). À cause
de cette perte d’informations, un ensemble de profils de DLDC peut donner la même
courbe de réflectivité. La détermination du profil de DLDC du système étudié demande
donc une analyse des données poussée et optimisée. Cela constitue la partie la plus délicate
des expériences de réflectivité de neutrons. Dans cette section, nous détaillons les outils
que nous avons utilisés lors de l’analyse de nos données. Avec A. Chennevière, nous avons
développé un programme Python qui s’inspire du programme Matlab qu’avait développé
A. Chennevière pendant sa thèse.

En pratique, nous postulons un profil de DLDC physiquement cohérent avec le système
étudié. Dans notre programme, nous avons implémenté différents types de profils. Le plus
simple est une couche homogène dont les paramètres à fixer sont son épaisseur d, sa DLDC
N b et la rugosité avec la couche suivante Σ. Nous avons également implémenté des profils
pour des milieux continus. La DLDC est alors décrite par une fonction analytique. Par
exemple, la DLDC d’une brosse en bon solvant est décrite par un profil parabolique [29] ;
la DLDC d’une couche déplétée peut être décrite par tanh2 [20]. Ce milieu continu est
alors discrétisé en couches d’épaisseur fixe très petite zpas (de l’ordre de 1 à 2Å), et la
DLDC de chaque couche est calculée grâce à la fonction analytique. Les paramètres de ce
milieu sont alors l’épaisseur zpas, laissée fixe, et les paramètres de définition de la fonction
analytique. Ceci permet d’obtenir des profils de DLDC lisses avec peu de paramètres
ajustables en comparaison à un système à N couches (avec N grand).

Une fois le profil postulé, il est aisé de calculer la réflectivité associée à ce profil et de le
comparer aux données expérimentales. Nous ajustons ensuite les paramètres du profil pour
trouver le meilleur accord entre les réflectivités calculée et expérimentale. L’ajustement
des paramètres du profil de DLDC se fait par minimisation du χ2 défini comme :

χ2 =
Npoints∑
i=1

(
Rexp(qi)−Rcalc(qi)

dRexp(qi)

)2

(7.17)

Npoints est le nombre de points expérimentaux, Rexp la réflectivité mesurée, Rcalc celle
calculée pour le profil de DLDC postulé et dRexp la barre d’incertitude pour la réflec-
tivité mesurée. Il est plus classique de travailler avec le χ2 réduit, définit par : χ2

red =
χ2

Npoints−Nparamètres variables
. Afin d’élaborer un programme Python réutilisable pour un grand

nombre d’inversions de données de réflectivité, nous avons préféré travailler avec le χ2

non-réduit. La minimisation du χ2 se fait via la fonction de la bibliothèque Python
scipy.optimize.minimize, qui permet d’utiliser une vingtaine d’algorithmes de minimi-
sation. Pour l’étude de nos systèmes, nous avons principalement utilisé l’algorithme de
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Levenberg-Marquard, qui permet d’estimer les barres d’erreur sur les paramètres ajustés.

7.3 Description du réflectomètre à temps de vol
HERMES

Les mesures de réflectivité de neutrons ont été effectuées au Laboratoire Léon Brillouin,
sur le réflectomètre à temps de vol HERMES. Nous en décrivons ici le principe de fonc-
tionnement. La figure 7.3 schématise le réflectomètre HERMES.

Échantillon

Collimateur

Salve de neutrons 
incidents

Salve de 
neutrons 
réfléchis

Détecteur
à He3

Faisceau 
blanc

Hacheurs Disque anti 
recouvrement

Figure 7.3 – Schéma du réflectomètre HERMES.

7.3.1 Principe d’une mesure de réflectivité en temps de vol

Un guide de neutrons amène les neutrons produits par fission et modérés dans le
réacteur d’Orphée jusqu’au spectromètre HERMES. Ce faisceau « blanc »de neutrons
passe à travers deux hacheurs. Ces disques sont coupés pour qu’une partie des neutrons
puissent passer au travers, l’autre partie étant absorbée. Une salve de neutrons d’environ
11 ms, sort des hacheurs. Un troisième hacheur est placé après les deux premiers : il
permet d’éviter le recouvrement entre deux salves de neutrons. Le faisceau de neutrons
est ensuite collimaté sur l’échantillon grâce à deux fentes de largeurs d0 et d1. La spécificité
du réflectomètre à temps de vol réside dans le fait que, en sortie des hacheurs, les neutrons
peuvent avoir des vitesses v différentes. Les neutrons mettront donc des temps de vol t = L

v

variables pour atteindre le détecteur de neutrons placé à une distance L du hacheur anti-
recouvrement. Le temps de vol t d’un neutron considéré est lié à sa longueur d’onde λ
par : λ = h

mv
= h

mL
t, où m est la masse du neutron. En pratique, la gamme de longueurs

d’onde accessibles est comprise entre 3Å et 25Å. La mesure de réflectivité se fait à angle
d’incidence θ fixe. En changeant θ, il est possible de faire varier la gamme de vecteurs
d’onde accessible puisque λ = 2π

q
sin θ. Les mesures sont généralement effectuées à un ou

deux angles d’incidence, compris entre 0, 1 ◦ et 5 ◦. Enfin, l’intensité réfléchie est mesurée
en fonction du temps de vol à l’aide d’un détecteur ponctuel à He3. La réflectivité minimale
détectable sur HERMES est de l’ordre de 10−6.
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7.3.2 Résolution du spectromètre
Pour un vecteur de diffusion Q0 = 4π

λ0
sin θ0 donné, la réflectivité mesurée R(Q0) est le

produit de convolution de la réflectivité réelle Rréelle(λ, θ) avec la fonction de résolution
en longueur d’onde gλ0(λ) et la fonction de résolution en angle fθ0(θ) :

R(Q0) =
∫
λ
gλ0(λ)

∫
θ
fθ0(θ)Rréelle(λ, θ)dθdλ (7.18)

La fonction de résolution en angle provient de la collimation du faisceau par les deux
fentes : le faisceau incident sur l’échantillon est divergent. Cette divergence est quantifiée
par δθ, reliée aux grandeurs caractéristiques du collimateur par tan(δθ) = d0+d1

2Dc
, si l’effet

de la gravité sur le neutron est négligé. La figure 7.4 (a) schématise la divergence du
faisceau dans le collimateur.

a. b.

Figure 7.4 – (a)Schéma de la divergence du faisceau incident. (b) Représentation de la
fonction de résolution en angle f rendant compte de la divergence du faisceau.

Pour la meilleure résolution de HERMES, elle s’apparente à une fonction triangle,
représentée sur la figure 7.4 (b). La fonction de résolution en longueur d’onde gλ0(λ)
dépend de la source de neutrons ainsi que des hacheurs. Lairez et al. ont calculé cette
fonction complexe pour différentes résolutions sur le réflectomètre HERMES [144]. Pour
la meilleure résolution sur HERMES, la fonction de résolution en vecteur de diffusion Q
peut être approximée par une gaussienne d’écart type δQ :

δQ

Q

2
= δθ

θ

2
+ δλ

λ

2
(7.19)

où δλ est l’écart type de la résolution en longueur d’onde.

7.4 Matériaux
Nous décrivons ici les matériaux utilisés lors des expériences de réflectivité de neutrons

que nous avons menées au Laboratoire Léon Brillouin, ainsi que leurs caractérisations. Afin
de se rapprocher au plus près des expériences de glissement présentées aux chapitres 5
et 6, nous utilisons un substrat et des solutions de polymère comparables à ceux utilisés
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pour le glissement : un bloc de silice et des solutions de polystyrène deutéré dans du
diéthylphtalate hydrogéné.

7.4.1 Substrat : bloc de silice
Le substrat est composé de silice synthétique CORNING 7980, de masse volumique

ρ = 2, 201 g · cm3 (valeur du fabricant). Afin que le faisceau de neutrons soit incident sur
l’ensemble du substrat 1, nous avons choisi les dimensions L.l.e suivantes pour le bloc de
silice : L = 100 mm, l = 50 mm et e = 10 mm. Ce bloc a été poli afin d’obtenir la rugosité
la plus faible possible.

Nous avons caractérisé le substrat par profilométrie optique afin de vérifier la planéité
du bloc. Une fois la planéité confirmée, nous avons mesuré la rugosité moyenne du bloc
par réflectivité de rayons X. Cet outil a été préféré à la réflectivité de neutrons, car la
réflectivité minimale détectée y est beaucoup plus faible (de l’ordre de 10−8). Ceci permet
donc de sonder des vecteurs de diffusion Q plus grands. La figure 7.5 (a) présente le
spectre de réflectivité de rayons X pour l’interface air / silice. La ligne pleine correspond
à l’ajustement de courbe pour lequel la rugosité est de Σ = 3, 7Å. Dans la suite de ce
chapitre, nous garderons cette mesure de rugosité comme une donnée fixe, caractéristique
de notre bloc de silice.
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Figure 7.5 – Spectre de réflectivité de l’interface air / silice. La ligne pleine correspond
à l’ajustement de courbe. (a) Réflectivité de rayons X. Nous mesurons la rugosité de
la silice Σ = 3, 7Å. (b) Réflectivité de neutrons. Nous mesurons la DLDC de la silice
N bSiO2 = 3, 406.10−6 Å−2. La décroissance de R à petit Q est liée à la variation du
footprint.

Nous avons enfin caractérisé ce bloc par réflectivité de neutrons afin de mesurer sa
densité de longueur de diffusion neutronique cohérente. La figure 7.5 (b) présente le
spectre de réflectivité de neutrons pour l’interface air / silice. La ligne pleine corres-
pond à l’ajustement de courbe pour une DLDC de N bSiO2 = 3, 406.10−6 Å−2. Cette
valeur est proche de celle tabulée pour de la silice de masse volumique ρ = 2, 201 g · cm3,

1. Si une partie du substrat n’est pas touchée par le faisceau incident, on parle d’effets de footprint
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N bSiO2, tab = 3, 47.10−6 Å−2 2. Nous garderons la valeur mesurée comme une caractéris-
tique fixe de notre bloc de silice.

7.4.2 Solutions de polystyrène deutéré dans le diéthylphtalate
hydrogéné

Afin de pouvoir comprendre nos expériences de glissement de solutions de polymère
grâce à l’observation directe de la structure de l’interface silice / solution de polymère,
nous avons étudié des solutions de polystyrène deutéré dans le diéthylphtalate hydrogéné.
En effet, le DEP n’étant pas disponible commercialement sous sa forme deutérée, nous
avons travaillé en solvant hydrogéné. Ceci rend les expériences de réflectivité de neutrons
plus difficiles, car le signal incohérent est plus fort. Les temps de comptage sont également
plus grands (minimum 6 H), car il n’y a pas de plateau de réflectivité.

Nous avons caractérisé le DEP par réflectivité de neutrons. La figure 7.6 présente le
spectre de réflectivité de l’interface silice / DEP-H. La ligne pleine correspond à l’ajuste-
ment de courbe pour lequel le seul paramètre libre est la DLDC du DEP-H. Nous mesurons
N bDEP = 1, 476.10−6 ± 0, 007.10−6 Å−2, valeur que nous garderons fixée pour la suite de
ce travail.
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Figure 7.6 – Spectre de réflectivité de l’interface silice / DEP-H. La ligne pleine cor-
respond à l’ajustement de courbe, pour lequel nous mesurons la DLDC du DEP-H
N bDEP−H = 1, 476.10−6 Å−2.

Les solutions de PS-D dans le DEP-H ont été préparées une semaine 3 avant les expé-
riences de réflectivité suivant un protocole décrit dans la section 5.1.1 identique à celui des
solutions utilisées pour les expériences de glissement. Nous avons travaillé avec des masses
molaires plus faibles que pour les expériences de glissement :Mn = 80 kg·mol−1 (Ð = 1,05)

2. Calcul de la DLDC sur https ://sld-calculator.appspot.com
3. Les masses molaires des solutions étudiées en réflectivité de neutrons sont 100 fois plus faibles que

celles des expériences de frottement. L’homogénéisation des solutions est donc plus rapide et ne nécessite
pas l’addition de toluène comme co-solvant. Ceci est important, car nous sommes ainsi certains la valeur
de la DLDC des solutions, qui aurait pu être affectée par la présence de traces de toluène.
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et Mn = 180 kg ·mol−1 pour la réflectivité de neutrons, contre Mn = 10 Mg ·mol−1 pour
le glissement. Nous avons préparé deux solutions de fraction volumique φ = 0, 0300 et
φ = 0, 0604 pour Mn = 180 kg · mol−1, et une solution à φ = 0, 0599 pour l’autre masse
molaire. Le choix de ces masses molaires et fractions volumiques n’est pas aléatoire : nous
souhaitions travailler dans le régime semi-dilué, avec des tailles de blobs identiques à celles
de nos expériences de frottement. Nous avons donc travaillé avec les mêmes gammes de
fractions volumiques. De plus, nous souhaitions obtenir des solutions moins visqueuses
que pour le glissement, afin de faciliter le remplissage de la cellule neutrons. C’est pour-
quoi nous avons choisi des masses molaires nettement plus petites que celles pour les
expériences de frottement, en restant dans la même plage de fraction volumique pour
conserver la taille des blobs.

La table 7.1 récapitule les caractéristiques des solutions étudiées par réflectivité de neu-
trons. La DLDC des solutions a été calculée à partir de la formule : N bsolution = φN bPS +
(1 − φ)N bsolvant, avec N bPS−D = 6, 41.10−6 Å−2 la DLDC du PS-D et N bDEP−H =
1, 476.10−6 Å−2 celle du DEP-H, telle mesurée ci-dessus. L’interface silice / solutions de
PS-D dans le DEP-H ne présentant pas de réflectivité totale qui permettrait de mesurer
ces DLDC grâce à un vecteur de diffusion critique Qc, ces valeurs calculées de DLDC
seront considérées fixes dans la suite de ce travail.

Mn[kg ·mol−1] φ φ∗ N bsolution [10−6 Å−2]
80 0,0599 4, 9.10−3 1,77
180 0,0300 2, 6.10−3 1,62
180 0,0604 2, 6.10−3 1,77

Table 7.1 – Récapitulatifs des caractéristiques des solutions de polystyrène deutéré dans
le diéthylphtalate hydrogéné étudiées par réflectivité de neutrons.

7.4.3 Conception d’une cellule pour étudier l’interface bloc de
silice / solution de PS dans le DEP

Afin d’étudier l’interface bloc de silice / solution de PS dans le DEP sous le faisceau de
neutrons, nous avons conçu une cellule étanche. La figure 7.7 présente le schéma de cette
cellule (a) avec une perspective isométrique et (b) une coupe vue de face. Le bloc de silice,
noté (4) sur la figure, est posé sur un support inférieur en Duraluminium (5), dans lequel
nous avons laissé une fenêtre, pour permettre de vérifier le bon remplissage de la cellule
avec les solutions de polymère (3). Un bloc de Téflon (2) a été usiné afin d’être déposé sur
le bloc de silice. Il permet de maintenir la solution de polymère sur le bloc de silice, sans
polluer la solution. Ce bloc a été dessiné pour qu’une épaisseur de 2 mm de fluide soit en
contact sur une surface de 900 mm x 40 mm : une surépaisseur de 2 mm de Téflon est
présente sur les bords du bloc pour jouer le rôle de cales. Les « colonnes »de remplissage
de la cellule ont été élargies sur le haut du bloc de Téflon afin de permettre un dégazage
de la solution dans la cellule sans perte de solution. Enfin l’étanchéité de la cellule est
assurée grâce à un bloc supérieur de Duraluminium (1) qui vient comprimer l’ensemble.
L’étanchéité de la cellule a été vérifiée pour du diéthylphtalate seul. Une perte de moins
de 0, 1 % a été observé après plus de 3 jours en cellule. Cette perte est négligeable vu les
concentrations et le volume total utilisés par la suite.
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Figure 7.7 – Schéma de la cellule pour l’étude de l’interface bloc de silice / solution de
PS dans le DEP. (a) Perspective isométrique de la cellule. (b) Coupe de la cellule, vue de
face.

7.5 Influence de la fraction volumique en polymère
sur la structure l’interface silice / solution de po-
lystyrène dans le diéthylphtalate

Nous présentons ici les résultats obtenus lors des mesures de réflectivité pour l’in-
terface silice / solution de PS-D dans le DEP-H qui, comme nous l’avons déjà indiqué,
permettent d’observer directement la structure de l’interface. Pour des raisons pratiques,
ces expériences ont été réalisées sans écoulement. Nous n’aurons donc pas accès à un éven-
tuel changement de structure de l’interface sous écoulement. Nous comparerons cependant
cette observation directe de la structure de l’interface grâce à la réflectivité de neutrons
aux informations indirectes sur cette structure déduites des expériences de glissement et
présentées aux des chapitres 5 et 6. Le paramètre clé est bien sûr la fraction volumique
en polymère dans la solution.

7.5.1 Configuration des expériences de réflectivité de neutrons
Nous présentons ici les résultats de réflectivité de neutrons obtenus pour les solutions

de PS-D de masse molaire Mn = 180 kg · mol−1, de fractions volumiques φ = 0, 0300 et
φ = 0, 0604 dans le DEP-H, en contact avec un bloc de silice. Avant chaque utilisation,
le bloc de silice est nettoyé par un traitement UV-ozone afin de s’assurer de sa propreté.
La cellule décrite dans la section 7.4.3 est alors immédiatement remplie avec la solution à
étudier, afin de limiter autant que possible la pollution du bloc de silice par les composés
organiques présents dans l’air.

Pour ces interfaces, nous avons effectué les mesures à deux angles d’incidence, θ =
−0, 92 ◦ et θ = −2, 5 ◦, ce qui correspond à une gamme de vecteurs d’onde totale Q ∈
[0, 008; 0, 30]Å−1. Les fentes du collimateur ont été ouvertes de d0 = 2 mm et d1 = 1 mm
pour θ = −0, 92 ◦ et d0 = 4 mm et d1 = 2 mm pour θ = −2, 5 ◦. Afin d’augmenter le
flux de neutrons et donc la statistique des mesures pour les faibles niveaux de réflectivité,
chaque interface a été mesurée 12 heures pour θ = −0, 92 ◦ et 8 heures pour θ = −2, 5 ◦.
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7.5.2 Spectres de réflectivité bruts
La figure 7.8 (a) présente les spectres de réflectivité pour les interfaces silice / solutions

de PS-D de masse molaire Mn = 180 kg · mol−1 dans le DEP-H pour φ = 0, 03 et φ =
0, 0604, sans traitement des données, en termes de coefficient de réflexion R en fonction
des vecteurs de diffusion Q.
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Figure 7.8 – Étude par réflectivité de neutrons de l’interface silice / solutions de PS-D
de masse molaire Mn = 180 kg ·mol−1 dans le DEP-H pour φ = 0, 0604 et φ = 0, 0300. (a)
Spectre de réflectivité. (b) Courbe de Fresnel log

(
R
RF

)
en fonction du vecteur de diffusion

Q. Les données présentées ici sont brutes.

Sur la figure 7.8 (a), les deux spectres semblent presque se superposer, bien que φ
varie. Ceci s’explique par la faible variation de la DLDC des solutions (voir table 7.1).
Cependant, les solutions étant de fractions volumiques différentes, et donc de contrastes
avec le substrat différents, leurs courbes de réflectivité de Fresnel RF(Q) respectives sont
différentes. C’est pourquoi il est plus pertinent de tracer R(Q)/RF(Q) pour analyser
l’influence de la fraction volumique en polymère. De plus, cette représentation permet de
savoir si l’interface observée est un simple dioptre ou une interface plus complexe. Nous
avons donc retracé les mêmes données sous la forme log

(
R
RF

)
, sur la figure 7.8 (b). Nous

avons ajouté sur cette même figure les données pour l’interface silice / DEP-H présentées
sur la figure 7.6 dans la section 7.4.2. Comme attendu, la courbe log

(
R(Q)
RF(Q)

)
pour φ = 0,

c’est à dire correspondant au DEP-H seul, est presque constante et voisine de 0. L’interface
silice silice / DEP-H est bien un simple dioptre, comme déjà mentionné dans la section
7.4.2. Pour φ = 0, 0300 et φ = 0, 0604, les courbes log

(
R(Q)
RF(Q)

)
présentent un pic d’intensité

qui se déplace avec φ. L’intensité de ce pic paraît faible, mais cela n’est pas très étonnant :
lors de la la mesure effectuée par L.T. Lee pour des solutions de PS dans le toluène à
l’interface air / solution [20], un maximum de log

(
R(Q)
RF(Q)

)
à 0, 1 a permis de démontrer

la présence d’une de la couche de déplétion à l’interface. Le pic que nous observons est
donc significatif et traduit clairement une interface plus complexe qu’un simple dioptre.
Les solutions de PS dans le DEP présentent une inhomogénéité de fraction volumique
au voisinage de la surface de silice, pour les deux fractions volumiques étudiées. Il s’agit
maintenant d’ajuster les profils de DLDC pour quantifier cette inhomogénéité de fraction

165



Chapitre 7. Étude de la structure de l’interface solide / solution de polymère
par réflectivité de neutrons

volumique et la traduire en profils φ(z).

7.5.3 Traitement des données de réflectivité : binning
La DLDC des solutions étant plus petite que celle de la silice, nous n’avons pas de

plateau de réflexion totale sur la figure 7.8 (a). Ainsi, la réflectivité maximale mesurée est
de l’ordre de 4.10−2. De plus, le solvant étant hydrogéné, le signal incohérent est important.
Enfin, malgré un temps de mesure long, les barres d’erreur relatives dR/R restent de
l’ordre de 10 %, ce qui est important. Pour diviser ces barres d’erreurs ne serait-ce que
d’un facteur 2, il aurait fallu multiplier le temps de comptage des échantillons par 4. Le
temps d’utilisation du réflectomètre alloué aux expériences ne nous le permettait pas. Au
regard de la figure 7.8 (b), il est évident que l’ajustement des profils de DLDC est délicat.
En effet, rappelons que cet ajustement se fait par la minimisation du χ2 (voir section 7.2).
Dans la définition de χ2 (voir l’équation (7.17)), dRexp apparaît au dénominateur : plus
l’incertitude sur la mesure est faible, plus le nombre de profils de DLDC qui donnent une
réflectivité calculée en « bon »accord avec celle expérimentale est réduit.

Nous avons donc commencé par traiter nos données pour les lisser et ainsi diminuer
l’erreur relative. Pour cela, nous avons appliqué un processus de regroupement par classe,
que nous appellerons par la suite binning. Nous avons choisi de travailler en regroupant les
données par Nbin = 3. Pour chaque groupe de données, nous avons calculé la moyenne Rbin
pour la réflectivité Rexp et la moyenne Qbin pour le vecteur d’onde Qexp. Ce traitement de
données s’apparente à une moyenne glissante, pour laquelle la fenêtre se décale de Nbin
pour chaque point. Nous obtenons à la fin de ce traitement une courbe avec Nbin = 3
fois moins de points qu’expérimentalement. Physiquement, ce traitement de données est
équivalent à augmenter le temps d’intégration de chaque canal du détecteur, entraînant
une baisse de la résolution du spectromètre. La figure 7.9 compare les données brutes et
des données binnées pour l’interface silice / solution de PS-D dans la DEP-H à φ = 0, 0604.
Pour plus de lisibilité, les données binnées ont été multipliées par 10 sur la figure (a).

Il faut par la suite prêter une attention particulière au traitement des incertitudes.
En effet, nous souhaitons par ce traitement réduire dRexp, mais ceci ne peut se faire sans
perdre en résolution dQexp. La réflectivité mesurée Rexp en chaque vecteur d’onde est une
variable aléatoire indépendante. Ainsi l’incertitude sur la réflectivité binnée dRbin peut
être simplement calculée par :

dRbin(Q) = 1
3
√√√√ ∑

i∈3 points
du regroupement

dRexp(Qi)2 (7.20)

Cependant, un tel traitement d’incertitude pour dQbin n’est pas possible, car le binning
revient à changer les fonctions de résolution du réflectomètre gλ0(λ) et fθ0(θ). En effet,
les vecteurs d’onde ne sont pas des variables aléatoires indépendantes. Comme expliqué
dans la section 7.3, la fonction de résolution de l’appareil pour le vecteur d’onde Qexp est
une fonction complexe qui dépend de la longueur d’onde λ et de la résolution angulaire.
Pour des raisons de temps de calcul, il n’est pas possible de prendre en compte cette
probabilité de distribution exacte. Nous avons déjà discuté du fait que, pour la résolution
d’appareil utilisée pour nos mesures, la fonction de résolution de l’appareil FQ0(Q) peut
être approximée par une gaussienne d’écart type dQ. Chaque vecteur d’onde Qexp a alors
une probabilité de distribution P (Q) de forme gaussienne, d’écart type dQexp.

Nous avons calculé sur la figure 7.10 ces probabilités pour 3 vecteurs d’onde Q1, Q2
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Figure 7.9 – Comparaison des données brutes et des données binnées pour l’interface
silice / solution de PS-D de masse molaire Mn = 180 kg · mol−1 dans la DEP-H à φ =
0, 0604. (a) Spectre de réflectivité en fonction du vecteur de diffusion Q. Pour plus de
lisibilité, les données binnées ont été multipliées par 10. (b) Courbe de Fresnel log
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Figure 7.10 – Calcul des incertitudes par binning sur le vecteur d’onde Q. Exemple sur
3 points de la probabilité de densité P (Q) en fonction de Q.
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et Q3, représentées en lignes pleines. Nous avons calculé la somme de ces distributions,
représentée en pointillés. Elle correspond à une gaussienne d’écart type dQréel représenté
par une flèche noire. Sur cet exemple issu de nos données, il est évident que l’incertitude
dQréel est proche de dQexp, 2. Nous considérons donc dans la suite l’incertitude sur le
vecteur de diffusion comme inchangée.

La figure 7.11 présente les spectres de réflectivité de la figure 7.8 après binning.

R

Q [Å-1] Q [Å-1]

a. b. 0.,3

0.,2

0.,1

0.,0

-0.,1

-0.,2
0.,250.,200.,150.,100.,05

10-5

10-4

10-3

10-2

10-1

6 7
0.,01

2 3 4 5 6 7
0.,1

2 3

Figure 7.11 – Étude par réflectivité de neutrons de l’interface silice / solutions de PS-D
de masse molaire Mn = 180 kg ·mol−1 dans le DEP-H pour φ = 0, 0604 et φ = 0, 0300. (a)
Spectre de réflectivité. (b) Courbe de Fresnel log
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)
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Q. Les données présentées ici sont binnées.

Nous constatons que les courbes sont bien « lissées »par rapport à la figure 7.8, sans
pour autant déformer le signal. Dans la suite de ce chapitre nous ne présenterons plus que
les spectres binnés à 3 points.

7.5.4 Couche de polymères adsorbés ou couche de solvant dé-
plétée ?

Comme expliqué dans la section 7.2, pour ajuster les profils de DLDC, nous devons
d’abord imposer un profil physiquement probable. Dans nos expériences, deux profils
différents sont possibles : un profil correspondant à une couche de solvant déplétée proche
de la surface, et un correspondant à une couche de polymères adsorbés. Dans un premier
temps, nous avons donc étudié les deux profils de DLDC N b(z) indépendamment, en
espérant obtenir des spectres de réflectivité suffisamment distincts. Pour simplifier les
ajustements de courbe, les profils de DLDC correspondent à des modèles à 3 couches : silice
/ couche de PS solvaté par le DEP de DLDC et d’épaisseur variables ou couche de DEP
d’épaisseur variable / solution de PS dans le DEP de fraction volumique φ. La figure 7.12
(a) présente les données expérimentales brutes pour l’étude de la solution à φ = 0, 0604,
ainsi que deux ajustements de courbe de réflectivité, correspondant respectivement à
une couche déplétée d’épaisseur ddép = 54, 9Å et de DLDC N bdép = 1, 476.10−6 Å−2

et à une couche sur concentrée en PS, d’épaisseur dads = 39, 6Å et de DLDC N bads =
3, 864.10−6 Å−2.
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Figure 7.12 – Comparaison des ajustements de courbes pour une couche déplétée ou
une couche adsorbée pour l’interface silice / solution de PS-D de masse molaire Mn =
180 kg ·mol−1 dans le DEP-H pour φ = 0, 0604. (a) Courbe de Fresnel log

(
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)
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du vecteur de diffusion Q. (b) Profil de DLDC N b en fonction de la distance à l’interface
z issu des ajustements de courbes. (c) Profil de fraction volumique φ en fonction de la
distance à l’interface z issu des ajustements de courbes. Pour les graphes (b) et (c), les
pointillés à z = 0Å représentent l’interface silice / solution.
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Notons que la courbe expérimentale ici présentée est légèrement différente de celle de
la figure, 7.11 car nous avons laissé l’intensité de bruit de fond Ibruit et un paramètre
d’ajustement lié au footprint I0 libres lors de l’ajustement de courbe. Ibruit est d’ailleurs
surestimé dans cet ajustement. Néanmoins, nous avons délibérément gardé les valeurs de
Ibruit et I0 données par l’ajustement de courbe pour un modèle à 3 couches. Ces paramètres
ne sont pas essentiels ici : ils permettent simplement d’obtenir un ajustement de courbe
correct, afin d’expliquer comment est fait le choix de profils de DLDC entre une couche
déplétée ou une couche sur concentrée en PS. Le profil final choisi sera par la suite raffiné
et nous porterons plus d’attention à l’ajustement des paramètres I0 et Ibruit. Même si
l’ajustement de courbe est un peu meilleur pour la couche sur concentrée, avec χ2

ads ∼ 1, 7
contre χ2

dép ∼ 2, 1, le spectre de réflectivité correspondant à une couche déplétée reste
cohérent avec les données expérimentales, aux incertitudes près. Les figures 7.12 (b) et (c)
présentent respectivement les profils de DLDC N b et les profils de fraction volumique φ
en fonction de la distance à l’interface z, issus des ajustements de courbes. Les pointillés
à z = 0Å représentent l’interface silice / solution. Nous nous trouvons donc ici dans un
cas de figure où deux profils de DLDC complètement différents donnent des spectres de
réflectivité compatibles avec les données expérimentales. Nous n’avons à ce stade pas de
raisons physiques pour éliminer un profil plutôt qu’un autre.

Un moyen de trancher entre ces deux profils aurait été de faire une variation de
contraste. Mais nous ne disposons pas de solvant deutéré. Nous avons tenté de réaliser
la même expérience en remplaçant le PS-D8 par du PS-D5 de masses molaires proches,
mais nous n’avons pas réussi à obtenir une solution homogène avec le PS-D5 dont nous
disposions. Nous avons donc choisi une méthode complémentaire, la réflectivité de rayons
X, afin de savoir quel profil devait être privilégié. Pour cela, après les mesures de réflecti-
vité, durant lesquelles le bloc de silice est en contact avec la solution de polymère pendant
près de 24 heures, nous avons rincé abondamment au toluène la surface. Elle a ensuite
été séchée sous vide pendant plus d’une heure. Enfin, nous avons mesuré le spectre de
réflectivité de rayons X de l’interface air / silice après incubation dans la solution de
polymère. Si une couche de déplétion à l’interface silice / solution a été formée, lors de
l’incubation, le spectre devrait être similaire à celui avant incubation, tel que présenté sur
la figure 7.5 (a). Si une couche sur concentrée à l’interface silice / solution s’est formée
durant l’incubation, le spectre devrait présenter une oscillation liée à la présence d’une
couche de PS adsorbée irréversiblement. La figure 7.13 présente les spectres de réflectivité
de rayons X de l’interface air / silice avant incubation et après incubation. Nous avons
aussi nettoyé à nouveau le bloc de silice incubé par un traitement UV-ozone de 1 heure.
Le spectre de réflectivité de rayons X après UV-ozone est également présenté sur cette
même figure 7.13.

Le spectre de réflectivité pour la surface après incubation présente clairement une
oscillation pour Q ≈ 0, 32Å−1 attestant de la présence d’au moins une couche de matière
sur le substrat dont la densité électronique diffère de l’air et du substrat. La ligne pleine
sur la figure 7.13 correspond à l’ajustement de courbe pour une couche de PS d’épaisseur
z∗ = 9, 6 ± 0, 1Å et de rugosité Σ = 4, 8 ± 0, 3Å. L’épaisseur maximale théorique pour
une couche adsorbée à partir d’une solution pour φ = 0, 0604 et Mn = 180 kg · mol−1

est de z∗max = 12, 8Å (obtenu grâce à z∗max = aN1/2φ7/8 [24]). La couche mesurée par
RX est plus petite que z∗max, mais la rugosité de la couche est assez importante. Il est
possible que le lavage au toluène ait endommagé la couche adsorbée. Par ailleurs, après
traitement UV-ozone, nous obtenons la même courbe qu’avant incubation. La surface est
donc bien nettoyée par le traitement : chaque mesure par réflectivité de neutrons n’est
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Figure 7.13 – Spectres de réflectivité de rayons X de l’interface air / silice avant incuba-
tion dans une solution de PS dans la DEP, après incubation et après traitement UV-ozone.
La ligne pleine correspond à l’ajustement de courbe pour une couche de PS d’épaisseur
z∗ = 9, 6± 0, 1Å et de rugosité Σ = 4, 8± 0, 3Å.

pas influencée par la mesure précédente. Ces résultats sont en accord avec ceux de Parida
et al. qui attribuent l’adsorption de PS sur la silice à une liaison de type hydrogène entre
les fonctions silanols de surface et les groupements phényle du PS [112,113].

Grâce à cette expérience complémentaire de réflectivité de rayons X, nous pouvons
affirmer que le PS est attiré par la surface de silice. Le profil de couche sur concentrée est
donc à privilégier dans l’analyse des données de réflectivité de neutrons présentées sur la
figure 7.11.

7.5.5 Quantification de l’adsorption de PS sur la silice
Nous avons donc cherché à ajuster des profils de DLDC pour une couche adsorbée

de PS, solvatée par le DEP. Nous cherchons un profil lisse, donc décrit par une fonction
analytique, dont la décroissance avec z est proche du profil de couche auto similaire prédit
par de Gennes [18] pour une couche adsorbée en contact avec une solution de polymère.
Nous avons postulé un profil exponentiel, de la forme :

N b(z) = Ae−z/d + N bsolution (7.21)

Les paramètres A, d sont laissés libres dans l’ajustement de courbe. En principe, avec
les dimensions du bloc de silice que nous avons choisies, nous ne devrions pas avoir d’effet
de footprint. Néanmoins, nous avons observé la formation d’une bulle d’air dans la cellule
lors du remplissage. Les expériences où φ varie ont été réalisées en présence de cette
bulle, qui occupe moins de 3 % de la surface exposée au faisceau de neutrons. Cette bulle
peut donc avoir un effet sur l’empreinte du faisceau incident, prise en compte à l’aide
du paramètre I0 dans notre modèle : Rnormalisé = I0Rfootprint + Ibruit. Enfin, le signal de
diffusion incohérente de l’échantillon Ibruit est un paramètre libre dans l’ajustement de
courbe qui caractérise le bruit de fond sur le réflectomètre (bruit électronique et neutrons
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ne venant pas du faisceau incident).
Nous avons mesuré indépendamment (voir section 7.4.1) la rugosité du bloc de silice

Σ, mais les autres interfaces peuvent présenter une rugosité. L’ensemble de ces rugosités
d’interfaces est regroupé dans un paramètre noté σ. Pour un tel paramétrage, l’extension
de l’interface est donnée par une fonction erreur erf

(
z−zp/p+1
σp/p+1

)
, où p/p+ 1 est l’intervalle

entre deux couches successives.
Les figures 7.14 (a) et (b) présentent les spectres de réflectivité des interfaces silice /

solutions de PS-D de masse molaire Mn = 180 kg ·mol−1 dans le DEP-H pour φ = 0, 0604
et φ = 0, 0300 en représentation R(Q) et log

(
R(Q)
RF(Q)

)
. Les lignes pleines et les fuseaux

correspondent respectivement aux ajustements de courbe et aux incertitudes sur ces ajus-
tements. Les figures 7.14 (c) et (d) présentent respectivement les profils de DLDC N b et
de fraction volumique φ en fonction de la distance à l’interface z issus des ajustements de
courbes. Les lignes pleines et les fuseaux ont la même signification que pour (a) et (b).
Les pointillés à z = 0Å représentent l’interface silice / solution.

Le profil exponentiel choisi, bien que sans doute trop simple pour représenter la com-
plexité de l’interface, donne de bons ajustements de courbes, avec des χ2

red entre 1,1 et
1,2. Remarquons que ces ajustements de courbe sont meilleurs qu’avec un simple modèle
à 3 couches, présenté sur la figure 7.12. La table 7.2 regroupe les valeurs des paramètres
obtenues après ajustements des courbes.

φ I0 Ibruit A [10−6 Å−2] d [Å]
0,0604 1,0 2, 22.10−5 4, 38± 0, 06 20, 6± 1, 5
0,0300 0,84 1, 98.10−5 4, 15± 0, 03 28, 0± 2, 8

Table 7.2 – Récapitulatifs des variables d’ajustement de courbe pour les interfaces silice
/ solutions de PS-D de fraction volumique φ dans le DEP-H étudiées par réflectivité de
neutrons.

Quelle que soit la fraction volumique en PS de la solution, les ajustements de courbe
donnent bien une surconcentration (A > 0) proche de la surface de silice. Ceci est bien
en accord avec une couche adsorbée. D’après la figure 7.14 (d), la fraction volumique de
surface φsurf = φ(z = Σ) est de l’ordre de 0,7. Pour des solutions de fraction volumiques
φ = 0, 0604 et φ = 0, 0300, il peut paraître surprenant de mesurer une valeur si importante
de φsurf . Toutefois, une telle surconcentration a déjà été mesurée en réflectivité de neutrons.
Ainsi, E.M. Lee a mesuré une fraction volumique de surface φsurf = 0, 3 pour des solutions
aqueuses de PEO à φmassique = 0, 015 [28]. Le fait d’avoir φsurf < 1 montre que la couche
adsorbée est solvatée par le DEP. De plus, φsurf semble légèrement augmenter quand
φ augmente. Ceci induit que, pour ces fractions volumiques, le paramètre limitant de
l’adsorption du polymère est le nombre de chaînes de polymère pouvant accéder à la
surface et non le nombre de sites d’adsorption présents à la surface.

L’extension de la couche adsorbée, en contact avec la solution de polymère, diminue
quand φ augmente : ceci se caractérise par une diminution du paramètre d quand φ
augmente.

Une autre manière de quantifier l’influence de la fraction volumique φ de la solution de
polymère sur l’extension du profil de DLDC est de mesurer le premier moment du profil
M1, calculé suivant l’équation :

M1 = 2
∫∞

0 z(φ(z)− φsolution)dz∫∞
0 (φ(z)− φsolution)dz (7.22)
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Figure 7.14 – Étude par réflectivité de neutrons de l’interface silice / solutions de PS-D
de masse molaire Mn = 180 kg ·mol−1 dans le DEP-H pour φ = 0, 0604 et φ = 0, 0300. (a)
Spectre de réflectivité. (b) Courbe de Fresnel log

(
R
RF

)
en fonction du vecteur de diffusion

Q. (c) Profil de DLDC N b en fonction de la distance à l’interface z issu des ajustements
de courbes. (d) Profil de fraction volumique φ en fonction de la distance à l’interface z issu
des ajustements de courbes.Pour l’ensemble des graphes, les lignes pleines et les fuseaux
correspondent respectivement aux ajustements de courbe et aux barres d’erreur. Pour les
graphes (c) et (d), les pointillés à z = 0Å représentent l’interface silice / solution.
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Pour un profil de forme exponentiel, décrit par l’équation 7.21, le calcul de M1 donne :
M1 = 2d. À partir des profils de fractions volumiques représentés sur la figure 7.14 (d),
nous mesurons M1(φ = 0, 0604) = 42, 1Å et M1(φ = 0, 0300) = 56, 2Å. Remarquons
que les valeurs obtenues à partir des profils calculés sont légèrement différentes de 2d,
car le profil est ici découpé en pas d’épaisseur zpas = 1Å. Si les valeurs mesurées de M1
confirment que l’extension de profil est plus importante pour la solution à φ = 0, 0300
que pour φ = 0, 0604, elles ne nous apportent pas d’information plus fine sur la couche
adsorbée. En effet, nous aimerions savoir ce qui fixe la surconcentration de cette couche
adsorbée. Pour répondre à cette question, pour les deux solutions de polymère, nous avons
calculé l’excès de surface :

Γtot =
∫ ∞

0
[(φ(z)− φsolution)]dz (7.23)

Nous mesurons Γtot(φ = 0, 0604) = 17, 5Å et Γtot(φ = 0, 0300) = 22, 9Å. Quelle
que soit la fraction volumique en polymère φ, l’excès de surface Γtot est supérieur à
l’épaisseur de la couche de PS adsorbée z∗ = 9, 6Å mesurée par réflectivité de rayons X
(voir section 7.5.4). La surconcentration mesurée par réflectivité de neutrons n’est donc
pas seulement due à la couche adsorbée. Les chaînes de la solution de polymère peuvent
s’interpénétrer avec les chaînes adsorbées. La concentration est alors plus importante que
si la couche n’était pas interpénétrée. Afin de savoir où est principalement localisée la
surconcentration, et donc la couche adsorbée, nous avons comparé l’excès de surface Γtot
à la surconcentration Γξφsolution

localisée sur la taille d’un blob ξφsolution :

Γξφsolution
=
∫ ξφsolution

0
(φ(z)− φsolution) dz (7.24)

Pour rappel, nous avions mesuré la taille d’un blob ξφsolution indépendamment par
diffusion de neutrons aux petits angles (voir section 5.1.2) : ξφsolution=0,03 = 48Å et

ξφsolution=0,06 = 32Å. Le rapport
Γξφsolution
Γtot

est proche de 0,8, quelle que soit la fraction
volumique de la solution. Ceci signifie que la surconcentration est localisée sur la taille
d’un blob ξφsolution . Ce résultat est cohérent avec le modèle de profil de concentration auto
similaire proposé par de Gennes pour une couche adsorbée en contact avec une solution de
polymère [18]. La surconcentration liée à la couche adsorbée est principalement localisée
sur la taille d’un blob ξφsolution . Les chaînes de la solution peuvent donc s’interpénétrer
avec celles de la couche adsorbée et mener à un profil de concentration décroissant.

La table 7.3 regroupe l’ensemble des données obtenues sur les profils de DLDC à masse
molaire en PS constante.

φ ξφsolution [Å] M1 [Å] Γtot [Å] Γξφsolution
[Å]

0,0604 32 42,1 17,5 13,6
0,0300 48 56,2 22,9 18,7

Table 7.3 – Récapitulatifs des mesures pour l’ interface silice / solution de PS-D de
masse molaire Mn = 180 kg ·mol−1 de fraction volumique φ dans le DEP-H étudiées par
réflectivité de neutrons.

Nous avons choisi un profil de DLDC de forme exponentielle pour plus de simplicité.
D’autres profils (gaussien, spline...) étaient possibles, mais nous pensons que cela n’aurait
pas changé les conclusions même si les résultats numériques sur les paramètres avaient
été légèrement différents.
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L’extension de ces résultats à une gamme de fractions volumiques plus grande per-
mettrait d’étudier plus finement l’évolution de l’extension de la couche adsorbée avec φ
et de la comparer avec les modèles en loi d’échelle proposés par de Gennes. Cependant,
une telle extension des résultats se révèle extrêmement délicate à réaliser en pratique. En
effet, pour des fractions volumiques plus faibles que φ = 0, 03, le rapport signal sur bruit
des mesures de réflectivité devient trop faible et le traitement des données par binning
n’est plus suffisant pour permettre une analyse quantitative. À l’opposée, pour de fortes
fractions volumiques, l’extension du profil de DLDC devient de plus en plus petite et son
influence risque d’apparaître sur une gamme de vecteurs de diffusion trop grande pour
le réflectomètre. Nous n’avons donc pas entrepris de nous lancer dans un tel programme,
compte tenu de plus des limites en temps de faisceau accessible.

7.5.6 Conclusion
Grâce à des mesures par réflectivité de rayons X et par réflectivité de neutrons, nous

avons mis en évidence l’existence d’une couche de polystyrène adsorbé sur la silice. Nous
avons utilisé un profil de DLDC de la forme exponentielle pour modéliser l’interface silice /
solution de PS dans le DEP, de fraction volumique φ. Nous avons caractérisé ces couches
en quantifiant la fraction volumique surfacique φsurf et son extension, par la distance
caractéristique notée d et par M1, le premier moment du profil de DLDC. φsurf augmente
avec la fraction volumique φ de la solution. L’adsorption est donc limitée par le nombre
de chaînes en solution. d et M1 diminuent quand φ augmente. Enfin la couche adsorbée
est principalement localisée sur la taille d’un blob de la solution de polymère ξφsolution . La
surconcentration pour z > ξφsolution est due à l’interdigitation entre les chaînes de la couche
adsorbée et les chaînes libres de la solution de polymère. L’ensemble de ces résultats est
cohérent avec la description proposée par de Gennes pour le profil de concentration d’une
couche adsorbée en contact avec une solution de polymère [18].

7.6 Influence de la masse molaire des polymères sur
la structure de l’interface silice / solution de PS
dans le DEP

D’après de Gennes, comme la taille d’un blob ne dépend pas de la masse molaire du
polymèreMn, le profil auto similaire d’une couche adsorbée en contact avec une solution de
polymère doit aussi être indépendant de Mn. Pour vérifier ce postulat, nous avons changé
la masse molaire du polystyrène et nous avons travaillé à fraction volumique constante
φ = 0, 06 : ainsi, la taille de blobs est fixée, ξφsolution=0,06 = 32 Å, indépendante de la masse
molaire du PS. Limités en temps de faisceau de neutrons, nous avons travaillé avec deux
masses molaires : Mn = 80 kg ·mol−1 et Mn = 180 kg ·mol−1.

Suivant les mêmes protocoles de mesure, de traitement et d’analyse de données que
pour l’étude en fraction volumique, nous présentons les résultats pour l’interface silice /
solution de PS-D dans le DEP, à φ = 0, 0599 en PS-D de masse molaireMn = 80 kg ·mol−1

et d’indice de polydispersité Ð = 1,05 (Polymer Source, P4204-dPS).
La figure 7.15 présente les résultats pour l’étude par réflectivité de neutrons de l’in-

terface silice / solutions de PS-D dans le DEP-H à φ = 0, 06 pour Mn = 80 kg ·mol−1 et
Mn = 180 kg ·mol−1. Les figures (a) et (b) présentent les spectre de réflectivité R(q) et les
courbes de Fresnel log

(
R
RF

)
en fonction du vecteur de diffusion Q. Les figures (c) et (d)
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présentent respectivement les profils de DLDC N b et les profils de fraction volumique
φ(s) en fonction de la distance à l’interface z, issus des ajustements de courbes. Pour
l’ensemble des graphes, les lignes pleines et les fuseaux correspondent respectivement aux
ajustements de courbe et aux barres d’erreur. Pour les graphes (c) et (d), les pointillés à
z = 0Å représentent l’interface silice / solution.

Pour les ajustements de courbes, nous avons travaillé avec les données binnées. Nous
avons choisi un profil exponentiel, décrit par l’équation (7.21).

Pour les deux masses molaires, les courbes de réflectivité ont la même allure. Néan-
moins, sur la figure 7.15 (b), le pic semble légèrement diminuer d’intensité quand la masse
molaire du polymère diminue. Ceci se traduit dans les profils de fraction volumique par
une fraction volumique de surface φsurf plus faible. Comme pour l’étude de l’influence de
la fraction volumique, l’intensité du pic en représentation log

(
R(Q)
RF(Q)

)
dépend principale-

ment de la fraction volumique de surface. Comme la densité d’adsorption Σ est liée à la
masse molaire du polymère par Σ ∝M

−1/2
n [24], nous attendions que φsurf diminue quand

Mn augmente. Nos résultats sont contraires à cette tendance.
Jusqu’à présent, nous avons négligé la cinétique d’adsorption du polymère, car elle

est lente [145]. Cependant, celle-ci peut affecter nos résultats. Dijt et al. ont étudié la
cinétique d’adsorption de solutions de PS dans un solvant θ, la décalin, sur une pas-
tille de silicium [146]. Ils ont observé deux régimes d’adsorption : un premier régime
augmentant rapidement avec le temps d’adsorption t puis un second régime augmentant
comme log(t). Les auteurs ont montré que la cinétique d’adsorption est corrélée à la dif-
fusion des chaînes de polymères près de la paroi solide. L’adsorption est donc plus rapide
quand la concentration en polymère est élevée. À l’inverse, la diffusion des chaînes de
polymères près de la paroi solide, et donc la cinétique d’adsorption, diminuent quand
la masse molaire des chaînes augmente. Bien que le solvant que nous utilisons dans nos
expériences soit différent, les conclusions des travaux de Dijt et al. doivent rester vraies
pour notre étude. Comme nous travaillons ici à fraction volumique constante, nous n’at-
tendons qu’un effet de la masse sur la cinétique d’adsorption. La cinétique d’adsorption
du PS de masse molaire Mn = 180 kg ·mol−1 doit être plus lente que celle du PS de masse
molaire Mn = 80 kg · mol−1. Nous n’avons pas vu d’évolution des signaux au cours des
expériences, ce qui nous a conduits à penser que nous travaillons pour les deux masses
dans le régime de « saturation », c’est-à-dire celui pour lequel l’adsorption évolue comme
log(t). Nos résultats sur l’évolution avec la masse molaire de la fraction volumique de
surface φsurf sont peut-être dus à une différence de cinétique d’adsorption et au fait que
la couche adsorbée n’est pas vraiment « saturée ».

Sur la figure 7.15 (d), l’extension du profil de DLDC semble similaire pour les deux
masses, même si les barres d’erreur sont plus importantes pour Mn = 80 kg · mol−1.
Quantitativement, la distance caractéristique d est égale à 21, 2±1, 6Å pourMn = 80 kg ·
mol−1, contre d = 20, 6±1, 5Å pourMn = 180 kg·mol−1. De plus, pourMn = 80 kg·mol−1

nous mesurons un excès de surface Γtot de 17, 3Å, comparable à Γtot = 17, 5Å pour
Mn = 180 kg · mol−1 . Enfin, la surconcentration localisée sur la taille d’un blob vaut
Γξφsolution

= 13, 3Å pour Mn = 80 kg · mol−1. Pour cette masse, le rapport
Γξφsolution
Γtot

, qui
compare la surconcentration sur la taille d’un blob à la surconcentration totale, est proche
de 0,76 . Ce résultat est comparable au 0,78 obtenu pour Mn = 180 kg ·mol−1.

Ainsi, l’extension de la couche adsorbée ne semble pas dépendre de la masse molaire
du polymère. De même, la couche adsorbée est bien localisée sur la taille d’un blob de la
solution, indépendamment de Mn, en accord avec le modèle de couche auto similaire de
de Gennes.
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7.6. Influence de la masse molaire des polymères sur la structure de
l’interface silice / solution de PS dans le DEP
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Figure 7.15 – Étude par réflectivité de neutrons de l’interface silice / solutions de PS-D
dans le DEP-H à φ = 0, 06 pour Mn = 80 kg ·mol−1 et Mn = 180 kg ·mol−1. (a) Spectre
de réflectivité. (b) Courbe de Fresnel log

(
R
RF

)
en fonction du vecteur de diffusion Q. (c)

Profil de DLDC N b en fonction de la distance à l’interface z issu des ajustements de
courbes. (d) Profil de fraction volumique φ(z) en fonction de la distance à l’interface z
issu des ajustements de courbes. Pour l’ensemble des graphes, les lignes pleines et les
fuseaux correspondent respectivement aux ajustements de courbe et aux barres d’erreur.
Pour les graphes (c) et (d), les pointillés à z = 0Å représentent l’interface silice / solution.
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Chapitre 7. Étude de la structure de l’interface solide / solution de polymère
par réflectivité de neutrons

La table 7.4 regroupe l’ensemble des données obtenues sur les profils de DLDC à
fraction volumique en PS constante.

Mn [kg·mol−1] ξφsolution [Å] M1 [Å] Γtot [Å] Γξφsolution
[Å]

180 48 42,1 17,5 13,6
80 48 43,2 17,3 13,3

Table 7.4 – Récapitulatifs des mesures pour l’ interface silice / solution de PS-D de
fraction volumique φ ∼ 0, 06 et de masses molaires variables dans le DEP-H étudiées par
réflectivité de neutrons.

7.7 Retour sur les expériences de glissement
Les expériences de réflectivité de neutrons donnent une vue directe de l’interface solide

/ solution de polymère. Cette information permet alors de discuter de façon plus précise
les mécanismes de glissement évoqués dans le chapitre 5.

7.7.1 Transition de glissement
Au chapitre 5, nous avons présenté nos mesures de glissement de solutions de PS dans

le DEP sur une brosse de PS et sur une pastille de Si nue. Nous avions observé une
transition de glissement, dépendante de la surface étudiée et de la fraction volumique de
la solution en écoulement. La figure 7.16 reprend les données de glissement présentées dans
le chapitre 5, en se focalisant sur les données pour lesquelles une transition de glissement
est visible. La longueur de glissement b est représentée en fonction du taux de cisaillement
γ̇ de la solution de PS dans le DEP, de fraction volumique φ.
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Figure 7.16 – Longueur de glissement b en fonction du taux de cisaillement γ̇ de la
solution de PS de masse molaire Mn = 10, 153 Mg · mol−1 dans le DEP, de fraction
volumique φ, en écoulement sur une pastille de Si ou sur une brosse de PS.

b(γ̇) augmente quand le taux de cisaillement est supérieur à un taux de cisaillement
critique γ̇∗, puis b(γ̇) devient constante, égale à la longueur de cisaillement en régime de
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7.7. Retour sur les expériences de glissement

fort glissement. Nous observons ici la fin de cette transition de glissement. Remarquons que
cette transition est « large », dans le sens où elle ne se fait pas à γ̇ constant (contrairement à
ce qui a été vu sur des brosses [54]). Nous avons vu dans le chapitre 1 qu’une telle transition
à beaucoup été étudiée, tant pour les polymères fondus 1.6.2, que pour les solutions de
polymère 1.8.1. Cette transition est attribuée au désenchevêtrement des chaînes de volume
d’avec les chaînes de polymère adsorbées à la surface. Pour nos expériences de glissement
de solutions de PS dans le DEP, nous n’avions pas de preuve directe de l’existence de
cette adsorption de chaînes de PS sur la surface. Grâce aux données de réflectivité de
neutrons, nous avons directement observé et caractérisé cette couche adsorbée in situ.

7.7.2 Frottement d’une solution de polymère en régime newto-
nien

Nous avons montré dans la section 5.3.3 que le coefficient de frottement interfacial
k d’une solution de PS dans le DEP sur une surface de Si ou sur une couche greffée de
PS dépend de la fraction volumique φ de la solution. Nous avons évoqué deux modèles
pour expliquer la loi d’échelle suivie par k(φ) : un glissement « apparent », associé au
frottement de la solution sur une couche de solvant déplétée en polymère, ou bien un
glissement « réel », lié au frottement des blobs de la solution de polymère sur la surface.
L’écart à la température de transition vitreuse affectant la viscosité des solutions de
polymère, nous avons pu distinguer les lois d’échelle attendues pour ces deux modèles,
en comparant la loi d’échelle k(φ) expérimentale à celles attendues pour chacun de ces
modèles. Nous rappelons ce résultat ici, dans la figure 7.17.
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Figure 7.17 – Coefficient de frottement interfacial k en fonction de la fraction volumique
φ en PS des solutions en écoulement sur la brosse de PS et sur la pastille de silicium. Les
pointillés mauves représentent la loi d’échelle attendue pour le modèle de frottement sur
une couche de déplétion. Les pointillés verts représentent la loi d’échelle attendue pour le
modèle de frottement de blobs. Cette figure a déjà été présentée dans la section 5.3.3.

L’ajustement par une loi de puissance des mesures de glissement en fonction de la
fraction volumique en polymère donne k ∼ φ1,9 sur la brosse de PS et k ∼ φ1,6 sur la
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Chapitre 7. Étude de la structure de l’interface solide / solution de polymère
par réflectivité de neutrons

pastille de Si nue. Ces deux exposants, bien que différents, sont en bien meilleur accord
avec le modèle de frottement de blobs prévoyant un exposant de 2,3 qu’avec le modèle de
déplétion. Grâce à la réflectivité de neutrons, nous avons montré la présence de chaînes
adsorbées de PS à la surface d’un bloc de silice, de nature chimique analogue à celle
d’une pastille de Si nue. Par conséquent, les chaînes libres en solution ne glissent pas
sur une surface idéale, non adsorbante, mais sur une couche adsorbée. Dans le régime
de glissement fort, on s’attend à ce qu’il n’y ait plus d’enchevêtrements entre les chaînes
de volume et celle de la couche adsorbée. Cette dernière ne doit donc que peu influencer
le frottement de blobs. Il est cependant possible que ces chaînes de surface pénètrent
partiellement la dernière couche de blobs sur une taille liée aux fluctuations thermiques
de leur extrémité [57]. Il se peut que ce frottement additionnel par rapport à ce qui se
produirait pour une solution en contact avec une surface idéale soit à l’origine de l’écart
entre les exposants mesurés et attendus pour k(φ).

Une autre observation expérimentale nous permet d’aller dans ce sens : la présence de
chaînes courtes greffées en surface influe sur l’exposant de la loi k(φ). Nous remarquons
que la loi de puissance sur k est plus proche du modèle de frottement de blobs pour
une solution en contact avec une brosse dense de chaîne courte. Ces chaînes courtes ont
pour effet de limiter l’adsorption des chaînes libres sur le substrat. Par conséquent un
tel système se trouve plus proche des hypothèses du modèle de frottement de blobs. Une
modélisation du frottement prenant en compte la contribution de ces chaînes de surface
pourrait permettre d’affiner cette discussion, mais reste encore à développer.

7.8 Conclusion et perspectives
Pour conclure, nous avons directement sondé la structure de l’interface silice / solution

de PS-D dans le DEP-H par réflectivité de neutrons en fonction de la fraction volumique
en polymère φ et de la masse molaire du polymère Mn. La difficulté de ces mesures a
nécessité d’affiner le traitement des données expérimentales en développant des méthodes
de lissage des données et des méthodes d’analyse des spectres de réflectivité. Nous avons
pu mettre directement en évidence la présence d’une couche de PS adsorbée à la surface.
Ces expériences excluent donc l’hypothèse de formation d’une couche déplétée en polymère
à la surface. D’un point de vue quantitatif, nous avons montré que la fraction volumique
de surface φsurf augmente quand la fraction volumique de la solution φ augmente, et que
l’extension de la couche adsorbée diminue quand φ augmente. Enfin, nous avons montré
que la couche adsorbée est principalement localisée sur la taille d’un blob de la solution
ξφsolution . Tous ces résultats sont cohérence avec le profil de couche auto similaire proposé
par de Gennes pour une couche adsorbée en contact avec une solution de polymère [18].

Nous avons également observé une légère influence de la masse molaire Mn du PS
sur la structure de l’interface sans doute liée à des aspects de cinétique d’adsorption.
La couche adsorbée reste principalement localisée sur la taille d’un blob de la solution
ξφsolution , indépendamment de la masse molaire du polymère.

L’ensemble de ces résultats sur la structure de l’interface, mis en parallèle de nos
expériences de glissement de solutions de polymère présentées au chapitre 5 nous a permis
de trancher de façon non ambiguë entre les deux modèles de glissement, couche déplétée
en polymère ou frottement de blobs, invoqués pour expliquer les données de glissement.
Nous avions supposé la présence de chaînes adsorbées sur les surfaces de Si pour les
expériences de glissement, à cause de l’observation de la diminution du glissement à faible
taux de cisaillement des solutions de polymère. Nos expériences de réflectivité de neutrons
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7.8. Conclusion et perspectives

confirment l’existence d’une couche adsorbée et en précisent les caractéristiques.
À l’issue de ce travail, nous pouvons proposer une image simple du frottement des

solutions de polystyrène sur une surface quasi idéale : ce frottement est directement lié
aux blobs de la solution glissant sur la surface. La fraction volumique en polymère pilote
donc ce frottement et le glissement stationnaire de la solution.

Malgré les éléments de réponses amenés par ce travail, plusieurs questions restent
ouvertes. Ainsi, il serait intéressant de réaliser une étude plus approfondie sur l’influence
de la masse molaire du polymère sur la structure de l’interface silice / solution de PS-D
dans le DEP-H, mais aussi sur l’influence du solvant. Il doit être possible de trouver un
solvant pour lequel l’interaction solvant / silice est plus favorable que l’interaction silice
/ PS. Nous avons tenté de mesurer ces effets avec du toluène (pour lequel une variation
de contraste est possible), sans succès à cause de l’évaporation du solvant. Enfin, une
question majeure subsiste : est-ce que la structure de l’interface évolue quand le liquide
est cisaillé ? Mesurer par réflectivité de neutrons l’évolution de la couche adsorbée de PS
sous cisaillement de la solution PS dans le DEP pourrait permettre de répondre à cette
question.
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CONCLUSION GÉNÉRALE

Notre travail de thèse a été focalisé sur l’identification des mécanismes moléculaires
du frottement de polymères liquides sur une paroi solide. Pour ce faire, nous avons étudié
des polymères modèles linéaires, du PDMS et du PS, sous forme de fondus et de solutions
semi-diluées en contact avec des solides contrôlés aussi bien en ce qui concerne leur chimie
de surface que leur rugosité. Notre travail s’est appuyé sur deux techniques complémen-
taires. Nous avons d’abord caractérisé les propriétés de glissement, grâce à la technique de
vélocimétrie par photoblanchiment de polymères fluorescents. Le suivi des déformations
sous l’effet de l’écoulement d’un motif photoblanchi à travers la veine fluide permet de
mesurer la longueur de glissement d’un liquide pour différents taux de cisaillement. Nous
avons aussi caractérisé directement la structure de l’interface solide / polymère liquide
grâce à des expériences de réflectivité de neutrons. Le couplage de ces deux approches nous
a permis de proposer des mécanismes de frottement réalistes pour les interfaces étudiées.

La première partie de notre travail a visé à lever les ambiguïtés et contradictions rap-
portées dans la littérature quant à l’influence de la température sur le glissement de fondus
de PDMS, dans le régime de glissement « idéal ». Pour un fondu de PDMS en écoulement
soit sur une surface d’OTS, soit sur une couche greffée de PDMS, nous avons mesuré l’évo-
lution de la longueur de glissement et de la viscosité du fondu avec la température. Nous
avons obtenu des longueurs de glissement augmentant avec la température sur l’OTS,
alors que sur la couche greffée de PDMS, la longueur de glissement est essentiellement
indépendante de la température. Pour rappel, l’hypothèse de Navier, largement vérifiée
dans la littérature du frottement de fondu, permet de définir le coefficient de frottement
interfacial k comme le rapport entre les dissipations d’énergie en volume et en surface :
k = η

b
. Ainsi, grâce aux mesures de l’évolution de la viscosité avec la température, nous

avons pu déduire des mesures de longueur de glissement l’évolution avec la température du
coefficient de frottement interfacial. Pour les surfaces étudiées, le coefficient de frottement
interfacial diminue avec la température. En nous appuyant sur le fait que le frottement
de polymères fonuds est identique à celui de lentilles réticulées du même polymère [122],
nous avons mesuré indépendamment la dépendance avec la température du coefficient de
frottement interfacial de lentilles de PDMS réticulé sur les mêmes surfaces que pour les
expériences de glissement de fondu. Nous avons confirmé que le coefficient de frottement
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interfacial augmente exponentiellement avec l’inverse de la température. Nous avons donc
proposé que, loin de la température de transition vitreuse, le mécanisme de frottement
d’un polymère fondu soit lui aussi un processus thermiquement activé. L’énergie d’acti-
vation de frottement ainsi définie dépend de la nature chimique de la surface. Comme la
longueur de glissement est le rapport entre la viscosité et le coefficient de frottement in-
terfacial, tous deux dépendant d’un processus thermiquement activé, la comparaison des
énergies d’activation de frottement Efrottement et de viscosité Evisqueux permet de prédire
le sens de variation de la longueur de glissement b avec la température. Notre approche
conduit à une vision unifiée de l’effet de la température sur le glissement de polymères
fondus.

Les limitations des dispositifs expérimentaux nous ont contraints à n’explorer qu’une
gamme de températures réduite à une trentaine de degrés. Afin d’étudier l’influence de
la température sur le coefficient de frottement interfacial de fondus sur une gamme de
température plus large, à l’image des études réalisées pour vérifier la théorie Williams-
Landel-Ferry, il serait intéressant de développer des fours plus performants aussi bien
pour l’expérience de vélocimétrie que pour le nanotribomètre. Le temps ne nous a pas
permis d’envisager un tel changement des dispositifs, pour lesquels les contraintes sont de
maintenir la qualité du montage optique et la précision des capteurs de force sur de larges
plages de température. Néanmoins, l’exploration de la gamme proche de la température de
transition vitreuse apparaît particulièrement intéressante, afin de vérifier si le frottement
de polymère y est, comme loin de la tg, toujours contrôlé à l’échelle locale.

Le second volet de notre travail visait à identifier les mécanismes moléculaires du frot-
tement de solutions semi-diluées de polymère. Pour cela, nous avons défini un système
optimisé pour mesurer de grandes longueurs de glissement : des solutions de PS dans le
diéthylphtalate s’écoulant sur deux substrats supposés idéaux, à savoir une brosse dense
de PS courts et une pastille de silicium. Ces systèmes étant peu communs dans la littéra-
ture, nous en avons déterminé les caractéristiques de volume et de surface. Pour dégager
clairement les mécanismes moléculaires du frottement, nous avons utilisé deux approches
complémentaires : nous avons mesuré le glissement de ces solutions par vélocimétrie et
nous avons directement caractérisé la structure de l’interface solide / solution de polymère
par réflectivité de neutrons.

Les expériences de glissement sur ces systèmes nous ont permis de mettre en évidence
un régime transitoire de glissement des solutions, correspondant à une mise en glissement
du fluide. Nous avons développé un modèle mécanique qui, sans aucun paramètre ajus-
table, est en bon accord avec nos données expérimentales : la combinaison des propriétés
de volume, à savoir la viscoélasticité du fluide, avec les propriétés de frottement des so-
lutions sur la surface explique ce régime transitoire. Le temps de reptation des solutions
de polymère fixe l’échelle de temps du régime transitoire : pour un temps de cisaillement
supérieur à cinq fois le temps de reptation de la solution, le régime de glissement station-
naire est atteint. Nos données et notre modèle permettent de préciser les limites entre
régimes de glissement transitoire et stationnaire et donc d’éviter de comparer des données
provenant de régimes différents.

L’étude du régime de glissement stationnaire nous a permis de mieux cerner l’influence
de la fraction volumique en polymère sur le frottement des solutions. Nous avons remar-
qué qu’à faible taux de cisaillement du fluide, la longueur de glissement diminue. Cette
transition de glissement a été attribuée à la formation d’une couche adsorbée de PS sur
les surfaces. Nous avons confirmé la présence de cette couche adsorbée grâce à des expé-
riences de réflectivité de neutrons et de rayons X, conduites sans écoulement du fluide.
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Nous avons extrait de ces mesures les caractéristiques de la couche adsorbée et nous avons
vérifié que son profil de concentration par rapport à la distance à la paroi est cohérent avec
le profil d’une couche auto similaire proposé par de Gennes pour une couche adsorbée en
contact avec une solution de polymère [18]. Pour des taux de cisaillement plus important,
mais toujours dans le régime newtonien, la longueur de glissement est indépendante du
taux de cisaillement et augmente avec fraction volumique φ en polymère. La dépendance
en φ de la longueur de glissement suit une loi d’échelle dont l’exposant est en accord avec
les prédictions de deux mécanismes moléculaires de frottement envisagés : un mécanisme
de glissement « apparent », qui suppose l’existence d’une couche de déplétion en poly-
mère proche de l’interface, et un mécanisme qui repose sur le frottement des blobs de la
solution. Nos expériences de réflectivité de neutrons écartent clairement l’existence d’une
couche déplétée en polymère sur les surfaces étudiées. Nous attribuons donc le frottement
des solutions de PS dans le DEP au frottement des blobs, même si les exposants des
lois d’échelle en fraction volumique mesurés ne sont pas exactement ceux prédits par le
modèle de frottement de blobs. De fait, grâce aux mesures de la viscosité des solutions,
nous avons pu comprendre l’origine de ces écarts d’exposants. Nous avons extrait de nos
mesures de b la dépendance du coefficient de frottement interfacial avec φ. La loi d’échelle
mesurée pour k(φ) met en évidence la dépendance du coefficient de frottement interfacial
avec l’écart à la température de transition vitreuse des solutions.

L’ensemble de ces résultats de vélocimétrie et de réflectivité de neutrons permet donc
de dégager un mécanisme moléculaire de frottement pour des solutions semi-diluées de
PS dans le DEP s’écoulant en régime newtonien sur des surfaces « quasi »idéales : le
frottement des solutions est dû au frottement des blobs, principalement composés de
solvant. Le frottement est donc en partie local, lié au frottement du solvant. Mais ce
frottement du solvant est lui-même affecté par la fraction volumique en polymère, qui
d’une part fixe la taille du blob, échelle pertinente pour la dynamique de volume et le
frottement, et d’autre part affecte la dynamique des molécules du solvant, à travers l’écart
à la température de transition vitreuse. Le frottement des solutions est donc « semi-local ».

Notre travail constitue une base pour mieux cerner les mécanismes moléculaires mis en
jeu lors du frottement de solution de polymère. Néanmoins, certaines questions subsistent.
Comment le glissement du solvant affecte-t-il le glissement des solutions de polymère ?
Comment ceci se transpose-t-il sur des surfaces répulsives présentant une couche déplé-
tée en polymère ? La masse molaire des chaînes libres en solution affecte-t-elle l’échelle
spatiale du frottement ? Les mécanismes moléculaires sont-ils les mêmes dans le régime
rhéofludifiant que dans le régime newtonien ? La température influence-t-elle le frottement
des solutions de polymère ? Les chaînes de surface changent-elles de conformation lorsque
des chaînes libres en solution sont mises en écoulement à leur contact, comme cela est le
cas pour des fondus ? La réalisation d’expériences similaires à nos expériences de réflecti-
vité de neutrons, mais avec un écoulement des solutions, permettrait de répondre à cette
dernière question. Une étude systématique du glissement des solutions de polymère, pour
différentes masses molaires, différentes températures et différents taux de cisaillement,
mais aussi différentes surfaces, greffées plus ou moins densément, avec des chaînes de sur-
faces de masses molaires différentes, pourrait amener des éléments de réponses aux autres
questions. Enfin, l’analogie entre le frottement de solutions de polymère et le frottement
des gels reste à étudier de façon systématique.

Nos travaux en tous les cas, illustrent l’intérêt d’utiliser des polymères pour apporter
des réponses à des questions fondamentales en permettant de faire varier des quantités
comme la fraction volumique ou la masse molaire. En retour, les quelques réponses que
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nous apportons, ainsi que celles qui seront apportées aux questions ouvertes que nous
pointons revêtent une importance pratique claire pour nombre d’applications industrielles
ou dans des systèmes biologiques.
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ANNEXE

A

PHOTOBLANCHIMENT DE PEO
DI-FITC

Nous avons commencé à explorer le glissement de solutions aqueuses de polymères. Il
a donc été nécessaire de choisir un marqueur qui fluoresce dans l’eau. Nous avons choisi
l’isothiocyanate de fluorescéine (FITC), fonctionnalisée sur des poly(oxyde d’éthylène).
Les PEO di-FITC ont été synthétisés par Iurii Antoniuk et Éric Drockenmuller à partir
de PEO di hydroxyle terminé, de masse molaire Mn = 430 kg ·mol−1 et de polydispersité
Ð = 1,12 (Polymer Source, P5617-EG2OH). Nous avons exploré la sensibilité du PEO
di-FITC à son environnement en caractérisant son spectre d’excitation dans l’eau pour
différents pH. La figure A.1 présente le spectre d’excitation du PEO di-FITC terminé dans
l’eau. Cette figure illustre cette sensibilité du polymère marqué à son environnement, avec,
pour un pH< 3, 5, une intensité de fluorescence émise plus faible que pour un pH> 6.
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Figure A.1 – Spectre d’excitation du PEO di-FITC terminé dans l’eau.
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Annexe A. Photoblanchiment de PEO di-FITC

Nous avons étudié l’évolution de l’intensité de fluorescence d’une solution de PEO di-
FITC à 10 %w dans de l’eau avec Ibleach et tbleach afin de vérifier si cette solution obéissait
à l’équation (3.1). Pour cela, une goutte de la solution de polymère est placée entre deux
lames de quartz. Elle est éclairée avec un faisceau laser en mode TEM00 de longueur d’onde
λexcitation = 458 nm (laser Innova 90C) pendant un temps tbleach à la puissance Plaser. Le
faisceau est focalisé en un point du liquide. Puis la goutte de liquide est éclairée à une
puissance environ 1000 fois plus faible, avec un faisceau défocalisé. Une photo de la goutte
vue de dessus est prise. Un profil de la zone photoblanchie est extrait de chaque photo. La
figure A.2 présente ces profils d’intensité I(x) (a) pour des temps de photoblanchiment
variables et (c) pour des puissances de laser variables. Les figures A.2 (b) et (d) présentent
l’aire sous la courbe des profils d’intensité I(x), proportionnelle à la concentration de
molécules photoblanchie, en fonction respectivement de tbleach et Plaser. Les lignes pleines
correspondent à des ajustements de courbe de forme exponentielle. Comme le faisceau
laser est gaussien, Ibleach est proportionnel à Plaser. Le photoblanchiment du PEO di-FITC
suit donc bien l’équation (3.1).
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Figure A.2 – Influence du temps de photoblanchiment tbleach et de la puissance du laser
Plaser sur le motif photoblanchi. (a) et (c) Intensité I en fonction de la taille latérale x du
motif photoblanchi. (b) et (d) Aire sous la courbe, proportionnelle à la concentration de
molécules photoblanchies, en fonction respectivement de tbleach et Plaser. Les lignes pleines
correspondent à des ajustements de courbe de forme exponentielle. (a) et (b) sont réalisées
pour Plaser = 50 mW. (c) et (d) sont réalisées pour tbleach = 300 ms.
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Titre : Mécanismes de frottement aux interfaces polymères liquides / solide : propriétés de glissement et
structure interfaciale

Mots clés : glissement, frottement, solution de polymère, polymères fondus, structure d’interface

Résumé : Le but de ce travail de thèse est d’identifier
les mécanismes moléculaires mis en jeu lors du
frottement de polymères liquides sur une paroi solide.
Dans une première partie, nous avons étudié
l’influence de la température T sur le glissement de
fondus. Grâce à la technique de vélocimétrie par
photoblanchiment, nous avons mesuré la longueur de
glissement de PDMS pour plusieurs températures et
vérifié l’hypothèse de Navier, qui permet de définir
le coefficient de frottement interfacial k comme le
rapport entre la viscosité et la longueur de glissement.
Loin de la température de transition vitreuse, k
augmente exponentiellement avec 1/T , tendance que
nous avons vérifiée par une mesure indépendante
pour des lentilles de PDMS réticulé. Ainsi, le
mécanisme de frottement d’un fondu de polymère est
un processus thermiquement activé. La comparaison
des énergies d’activation du frottement et de la
viscosité prédit le sens de variation de la longueur de
glissement avec la température.
Le second volet de notre travail s’est focalisé
sur l’identification des mécanismes moléculaires du
frottement de solutions semi-diluées de polymère.
Les expériences de glissement pour des solutions

de PS dans le DEP nous ont permis de mettre en
évidence un régime transitoire de glissement des
solutions, correspondant à une mise en glissement du
fluide. Nous avons proposé un modèle de glissement
d’un fluide de Maxwell en accord quantitatif avec les
expériences.
Dans le régime de glissement stationnaire, nous
avons étudié l’influence de la fraction volumique φ en
polymère sur le frottement des solutions. En régime
newtonien, la loi d’échelle mesurée pour k(φ) met en
évidence la dépendance du coefficient de frottement
interfacial avec l’écart à la température de transition
vitreuse des solutions. Nous attribuons le frottement
des solutions de PS dans le DEP au frottement des
blobs sur la paroi et non à la formation d’une couche
déplétée en polymère.
Enfin des expériences de réflectivité de neutrons nous
ont permis d’observer directement l’interface solide /
solution de polymère. Nous avons mis en évidence
l’existence d’une couche adsorbée en polymère.
Nous avons mesuré son profil de concentration en
fonction de la distance à la paroi. L’interdigitation des
chaı̂nes libres et de surface affecte le glissement des
solutions.

Title: Friction mechanisms at solid / liquid polymers interfaces : wall slip and interfacial structure

Keywords: slippage, friction, solutions of polymer, melt, interfacial structure

Abstract: The aim of this work is to identify the
molecular mechanisms driving the friction of liquid
polymers on a solid substrate.
First, we studied the effect of the temperature T on
the slippage properties of PDMS melts. Using a
velocimetry technique based on photobleaching, we
measured the temperature dependence of the slip
length of PDMS and checked the validity of Navier’s
hypothesis, which defines the friction coefficient k
as the ratio between the bulk viscosity to the slip
length. Far above the glass transition temperature,
k(T ) increases exponentially with 1/T , a result that
we confirmed with an independent measurement of
k for the friction of crosslinked PDMS lenses. The
friction mechanism of melts is a thermally activated
process. The comparison of the activation energies
for the friction and for the viscosity allows one to
predict if the slip length increases or decreases with
temperature.
We then focused our work on the identification of the
friction mechanisms of semi diluted polymer solutions.
Based on slip experiments of PS in DEP solutions,

we evidenced a transient onset of slippage regime.
Considering the viscoelasticity of the fluid and its
friction properties, we developed a mechanical model
of friction of a Maxwell-like fluid that well describes our
experimental data.
In the stationary slippage regime, we studied the
influence of the polymer volume fraction φ on the
slippage of solutions of polymer. In the Newtonian
regime, the measured scaling law for k(φ) highlights
the dependence of the friction coefficient on the
distance to the glass transition temperature of the
solution. Thus, the friction of the PS in DEP solutions
can be attributed to the friction of blobs on the surface,
rather than to the existence of a depletion layer.
We directly observed the solid / polymer solution
interface thanks to neutron reflectivity: these
experiments reveal the formation of an adsorbed
polymer layer and we could measure its concentration
profile close to the solid wall. The interdigitation
between volume and surface polymer chains plays a
key role in the slippage of the solutions.

Université Paris-Saclay
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