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RESUME

Au cours de ce projet, nous avons mis au point un spectrometre de dichroisme

linéaire infrarouge avec modulation de la polarisation (PM-IRLD) afin d’étudier
I’influence (116 la température de référence sur I’orientation et la relaxation d’orientation
des mélanges polyméres. Une étude systématique de l'impact de plusieurs facteurs
instrumentaux a été nécessaire pour optimiser le spectrometre. Sa fonctionnalité a été
confirmée Ipar -une étude de la déformation du polystyrene (PS) a différentes
températureis au-dessus de la transition vitreuse (7g). L’analyse thermique a permis de
caractériser ‘la Tg et I'élargissement de la région de transition vitreuse des mélanges de
PS avec le poly(2,6-diméthyle-1,4-oxyde de phényléne) (PPO), de méme que de
déterminer lla température de fin de transition (7g,) par la méthode dps recuits. Une étude
préliminaire| de l'influence de la température de référence sur l’orientation et la
relaxation du mélange PS-PPO a montré que la relaxation du PS & 1’état pur et dans le
mélange est différente lorsque Tg sert de température de référence, alors qu’elle est
identique lorsque la référence est Tg;. Une interprétation a été suggérée sur la base du
modele de| Lodge et McLeish. Le spectrométre PM-IRLD a enfin permis le
développement d’une nouvelle technique, la spectroscopie d’absorbance structurale par

modulation ;de la polarisation (PM-IRSAS), qui permet d’obtenir des informations

structurales avec une résolution temporelle de 200 ms.

Mots-clés : | Spectroscopie infrarouge, mélanges polymeres, orientation, dichroisme
linéaire infrlarouge avec modulation de la polarisation, spectroscopie d’absorbance

structurale phr modulation de la polarisation.
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ABSTRACT

A polarization modulation infrared linear dichroism (PM-IRLD) spectrometer
was set up with the goal of studying the influence of the reference temperature on the
orientation and relaxation of polymer blends. Optimisation of the spectrometer required
the systematic evaluation of several instrumental parameters. Its performance was
verified by following the deformation and relaxation of polystyrene (PS) at different
temperatures above its glass transition (7g). Thermal analysis was used to characterize
the 7g and the breadth of the Tg region in blends of PS with poly(2,6-dimethyl-1,4-
phenylene oxide) (PPO), as well as to determine the end of the transition region (7gy)
through physical aging measurements. A preliminary study of the influence of the
reference temperature on the deformation of PS-PPO blends has revealed that the
relaxation kinetics of PS is different in the homopolymer and in the blends when Tg is
used as the reference temperature; in contrast, similar results were obtained when using
Tgr as the reference temperature. An interpretation based on the Lodge-McLeish model
was proposed. Finally, the PM-IRLD spectrometer enabled the development of a novel
technique, called polarization modulation infrared structural absorbance spectroscopy
(PM-IRSAS), which can provide orientation and structural information with a 200 ms

time resolution.

Keywords: Infrared spectroscopy, polymer blends, orientation, polarization modulation
infrared linear dichroism, polarization modulation infrared structural absorbance

spectroscopy.
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1. INTRODUCTION

1.1 Généralités

Depuis des décennies, les polymeres synthétiques connaissent une importance
croissante dans notre vie quotidienne. Ils entrent dans la composition de nombreux
produits de grande consommation tels que les équipements sportifs, 1’automobile,
I’aéronautique, etc. Cet engouement pour cette famille de matériaux est principalement
da a leurs propriétés physiques et chimiques uniques qui les rendent essentiels pour les

applications énoncées précédemment.

Le concept de macromolécule, tel qu’il est connu de nos jours, fut énoncé pour la
premiére fois par Hermann Staudinger le prix Nobel de chimie allemand. En 1920, il
proposa que le caoutchouc est constitué de courtes unités lies entre elles par des
liaisons covalentes, formant ainsi une longue chaine, autrement dit une macromolécule.
Cette définition fut dans un premier temps difficilement acceptée. A cette époque, la
théorie la plus acceptée était celle de Naegelie, selon laquelle les hautes valeurs obtenues
lors des mesures de masse molaire étaient des valeurs apparentes dues a 1’agrégation des
petites molécules en une structure colloidale. Il fallu attendre les années 1930 pour que
la théorie de Staudinger soit acceptée, en partie grace aux études cristallographiques
d’Herman Mark qui ont fourni la preuve de longues chaines composées d’unités

répétitives.’

Malgré de nombreuses études fondamentales, la compréhension des phénomeénes a
la base des propriétés des polymeres tels que la viscoélasticité, leur comportement en
mélange, etc. demeure incompléte et des travaux sont toujours nécessaires pour contrdler

et optimiser le comportement de ces matériaux. Le développement expérimental est un



aspect important a la compréhension de ces phénomenes. En effet, I’imagination du
scientifique n’est souvent limitée que par les techniques de caractérisation dont il
dispose. L’émergence des nouvelles technologies représente donc un facteur

d’avancement primordial en science.

1.2 Mélanges polyméres

De nos jours, les chimistes sont capables de concevoir des polyméres possédant
des architectures complexes et des propriétés spécifiques adaptées a une application
donnée. Néanmoins, cette approche est souvent écartée aux dépens des mélanges
polymeéres. Cette préférence est en particulier due au fait que les mélanges permettent
d’obtenir des propriétés intermédiaires, voire synergiques, par rapport aux
homopolyméres du mélange, et ce a un coiit moindre. Les mélanges sont obtenus par des
procédés de production conventionnels, alors que le développement de nouveaux
polymeres peut nécessiter, en plus d’études préliminaires, ’acquisition de nouveaux
équipements nécessaires a la synthése ou a la mise en forme, engendrant un coiit non

négligeable.

Dans la plupart des cas, le mélange de deux ou plusieurs polymeéres donne lieu a
des mélanges immiscibles, la longueur des chaines macromoléculaires impliquant une
entropie de mélange trés faible. Les mélanges polyméres miscibles peuvent étre obtenus
lorsque les chaines macromoléculaires possédent une masse molaire relativement faible
ou lorsque des interactions spécifiques, telles des liaisons hydrogéne, rendent 1’enthalpie
de mélange négative (ou trés faiblement positive).> Les exemples les plus courants de
mélanges polyméres miscibles sont ceux du polystyréne avec le poly(vinyle méthyle
éther) (PS-PVME), du PS avec le poly(2,6-diméthyle-1,4-oxyde de phényléne) (PS-
PPO), aussi connu sous le nom industrie] Noryl®, ou encore celui formé par la

poly(épychlorohydrine) et le poly(méthacrylate de méthyle) (PECH-PMMA).?



Plusieurs méthodes permettent d’établir la miscibilité d’un mélange polymere,
notamment la transparence du film ou la présence d’une seule température de transition
vitreuse (7 g). Il est 2 noter que la morphologie d’un mélange dépend de plusieurs
facteurs tels que la composition, la température, et les conditions de préparation du
mélange, par exemple le solvant utilisé. De nombreux mélanges polymeéres présentent
des diagrammes de phases complexes composés de régions mono et biphasiques et
caractérisés par la présence d’une température critique inférieure (LCST) ou supérieure

critique de démixtion (UCST).

Le polystyréne (PS) est un polymére de grande consommation. Sa Tg étant
comprise entre 95°C et 107°C, le PS se trouve a I’état vitreux a la température ambiante.
Ce polymére se caractérise par sa faible résistance chimique et par sa forte tendance a la
fissuration sous une contrainte. Le poly(2,6-dbiméthyle-1,4-oxyde de phényléne), ou
PPO, est un thermoplastique possédant une bonne résistance a la chaleur puisque sa Tg
se situe autour de 210°C. Cependant, cette haute température de transition vitreuse fait
du PPO un polymére coliteux a mettre en ceuvre. Les motifs de répétition de ces deux

polymeéres sont présentés a la figure 1-1.

A) B) CH,

s
T—0O—=T
~_
=
@]
=

CH
Figure 1.1: Motifs de répétition A) du polystyréne et B) du poly(2,6-diméthyle-1,4-
oxyde de phényléne)

Le mélange de ces deux polyméres donne lieu a un mélange miscible, quelle que

soit leur proportion relative, qui offre un nouveau matériau aux propriétés intéressantes



(grice au PPO) et facile a mettre en ceuvre (grice au PS).* Deux exemples industriels de
ce mélange sont le Noryl® et le Perex®, des matériaux développés par General Electric
qui entrent notamment dans la conception de composants de sous-capots moteurs et de
contenants alimentaires allant au four a micro-ondes. Au-dela de cet intérét industriel, ce
mélange a été et demeure le centre d’intérét de nombreuses études scientifiques aussi

nombreuses que variées, en particulier sur leur miscibilité.

Les premiéres études réalisées par Stoelting et coll. ont conduit a des résultats
contradictoires. En effet, leurs mesures thermomécaniques dynamiques (DMTA) ont
montré deux phases distinctes, 1’une riche en PPO et 'autre riche en PS.> * Cependant,
les mesures de DSC n’ont révélé qu’une seule 7g intermédiaire a celles obtenues pour
les deux polymeres purs, condition permettant de qualifier un mélange polymere de
miscible. Une autre étude des mémes auteurs a également montré une seule 7g lors de la
mesure de la relaxation diélectrique.” > Cependant, les pics de relaxation diélectrique
étaient plus larges dans le cas du mélange que pour les polymeres purs. Ces études ont
permis de conclure que, bien qu’un degré notable de miscibilité soit atteint, des

fluctuations en composition donnent lieu a des domaines de microhétérogénéités. >

Au contraire, Shultz et coll. ont montré, par des mesures de DSC et d’analyse
thermo-optique, la miscibilité de ce mélange sur toute la gamme de concentrations.’ Is
ont conclu que les inhomogénéités rapportées précédemment étaient dues a des
méthodes de mélange peu efficaces ou a une légére ségrégation du PPO, dans le mélange
provenant vraisemblablement de la cristallisation.® Schaefer et coll ont, quant a eux,
étudié par résonance magnétique nucléaire (RMN) du "°C a I’état solide et 4 I’angle
magique, la compatibilité des mélanges de polystyréne atactique ou isotactique avec le
PPO.” La miscibilité du mélange a été confirmée quelle que soit la tacticité du
polystyrene. Cependant, les taux de décroissance initiaux des protons (du PS et du PPO)
obtenus avec le PS atactique étaient proches de ceux obtenus pour les polymeéres purs
alors que des valeurs intermédiaires entre celles des homopolymeéres ont été obtenues
pour le mélange PS isotactique-PPO. Les taux de décroissance initiaux des protons

déterminés pour le mélange ‘PS atactique-PPO seraient dus a 1’obtention d’un mélange



moins intime. Cependant, ces mémes mesures donnent un plus grand taux de relaxation
couplée (cross relaxation), comparées a celles obtenu avec le PS atactique, indiquant un
mélange plus intime. Ces résultats contradictoires ont été attribués a la présence, dans le
mélange de petites régions ou le polystyréne est non uniformément dispersé. Ceci
conduirait a la présence d’une séparation de phases effective, ainsi qu’a une distribution

des taux de relaxation du PS. ’

DiPaola-Baranyi et coll. ont étudié la miscibilité de ce mélange, d’un point de
vue thermodynamique, par chromatographie en phase gazeuse inversée.® Les résultats
ont notamment permis la détermination du paramétre d’interaction polymeére-polymeére
%23 de Flory-Huggins. Des valeurs de y»3 positives ont été obtenus pour les mélanges
contenant plus de 60% en poids en PS et des valeurs négatives pour des concentrations
en PS inférieures a 60%. Bien que ce mélange soit miscible, les paramétres d’interaction
indiquent des interactions spécifiques fortes dans les mélanges a forte concentration en
PS mais plus faibles dans les mélanges a faible concentration de PS. Ces observations
sont en accord avec 1’obtention d’un élargissement de la Tg, impliquant 1’augmentation

des microhétérogénéités dans le mélange, avec la diminution de la composition en PS.®

11 est donc généralerhent accepté que le mélange PS-PPO est miscible sur toute la
gamme de compositions. Les mesures de spectroscopie diélectrique et de DMTA ne
présentent qu’un seul pic de relaxation et les mesures de DSC ne présentent qu’une seule
Tg. Toutes ces transitions sont €largies avec la diminution de la composition en PS. Ce
phénomeéne n’est pas une caractéristique propre au mélange PS-PPO. En effet, de
nombreux mélanges miscibles présentent un €largissement plus ou moins important de la
transition vitreuse. Ce comportement a été attribué a des fluctuations locales en

9,10

concentration > '° ou 4 un phénoméne d’auto-concentration dans le mélange."’



1.3 Orientation moléculaire

L’orientation moléculaire est un facteur important dans le contréle des propriétés
physiques des polymeéres. De maniére générale, les propriétés finales d’un matériau
dépendent des conditions dans lesquelles il a été mis en ceuvre. Les procédés de mise en
forme des polyméres, tels que 1’injection, 1’extrusion ou 1’extrusion-soufflage, induisent
une orientation préférentielle au sein de la matiére. Cette orientation est introduite par
contrainte en cisaillement et/ou en élongation. Si elle est maintenue, cette orientation
donne un caractére directionnel aux propriétés du matériau qui deviennent
anisotfopes.'2’ 13 Les propriétés d’un matériau dépendant de 1’orientation, il est essentiel

de comprendre comment elle est induite mais surtout comment la contrdler.

La déformation mécanique des polymeres apporte une importante quantité
d’énergie au systéme et les chaines moléculaires ne se trouvent alors plus forcément
dans leur état thermodynamique le plus stable. Les chaines relaxent et augmentent ainsi
leur entropie conformationelle afin de retrouver un état thermodynamique plus stable.
Ce phénoméne ne peut avoir lieu que si le volume libre est suffisant pour permettre la
mobilité des chaines ; cette condition est atteinte une fois 7g atteinte et dépassée. La
relaxation d’orientation entraine donc un retour vers un état isotrope et la perte (ou

I’atténuation) des propriétés acquises lors de la déformation.

De nombreuses techniques sont disponibles pour étudier I’orientation moléculaire
des polyméres, les plus utilisées étant la biréfringence, la diffraction des rayons X et le
dichroisme linéaire infrarouge sans (IRLD) ou avec modulation de la polarisation (PM-
IRLD)." Cette derniére méthode est une technique trés sensible permettant de mesurer
’orientation et la relaxation de 1’orientation moléculaire en des temps trés courts (200
ms). L’avantage majeur de cette technique est qu’elle donne accés a 1’orientation de
groupements spécifiques, permettant ainsi d’obtenir les courbes d’orientation pour tous
les composants d’un mélange et non une réponse globale comme c’est notamment le cas

de la biréfringence."



Avant d’introduire le cas des mélanges polyméres, nous exposerons des travaux
ayant porté sur l’orientation et la relaxation d’orientation des homopolymeéres et
particuliérement du polystyréne. La déformation du PS au-dessus de sa Tg a été étudiée
par de nombreux groupes de recherche. Jasse et Koenig ont observé par biréfringence et
IRLD que I’orientation du PS diminue avec 1’augmentation de la température.”” La
méme observation a été faite par Lefebre et coll. pour un taux d’élongation fixe.'® Dans
cétte étude, la diminution de la vitesse d’élongation entraine une diminution de
I’orientation. Ce résultat a été attribué a un processus de relaxation des chaines durant la

déformation.

Plus récemment, Messé et coll. ont établi pour la premiére fois des courbes de
relaxation completes en utilisant un seul échantillon par des mesures dynamiques de
biréfringence et de PM-IRLD.'” Un excellent accord a été obtenu entre les résultats des
deux méthodes. Une équation a triple exponentielle a permis d’exprimer les résultats de
relaxation de fagon satisfaisante, une équation a deux exponentielle n’étant pas
suffisante pour obtenir une bonne corrélation avec la courbe expérimentale. De cette
équation, trois temps de relaxation (7;, 7, 7 3) peuvent étre extraits. '71 et 73 ont été
attribués, respectivement, a la relaxation entre les points d’enchevétrement et a la
rétraction des chaines a I’intérieur d’un tube déformé, tels que définis dans le modéle de
Doi-Edwards.'> '® Le temps de relaxation 7; a, quant a lui, été attribué a la rétraction des
bouts de chaines, qui se prodﬁirait plus rapidement que celle du centre de la chaine.
Cette attribution est en accord avec les résultats obtenus par Tassin et Monnerie. En
effet, ceux-ci ont observé une relaxation plus rapide des bouts de chaines que du centre

de la chaine pour du PS sélectivement deutérié en bouts de chaines. '*

Des nombreux travaux ayant porté sur la déformation des mélanges polyméres,
seuls quelques exemples pertinents seront présentés ici. Dans le cadre de leurs études sur
I’orientation des mélanges de PS-PPO et de PS-PVME, Monnerie et coll. ont observé
une augmentation de 1’orientation du PS avec ’ajout de jusqu’a 25% de PPO ou de
PVME.?* 2 Le facteur d’orientation <P,> du PPO demeure plus élevé que celui du PS

et les deux composants sont plus orientés dans le mélange qu’a I’état pur. Dans le cas du



mélange PS-PVME, le PVME demeure si faiblement orienté qu’une mesure directe de

I’orientation de ce composant a été impossible.**

Zhao et coll. ont observé dans leur étude sur le mélange PS-PPO que
I’orientation du PPO est indépendante de celle de la matrice de PS.*® Cependant, un
couplage entre le PPO et le PS a été observé lors de la relaxation de I’orientation. Ce
résultat a été interprété comme étant dii a une variation de la densité d’enchevétrements
avec la composition du mélange. Cette interprétation a été étendue aux résultats obtenus
par Monnerie et coll. dans le cadre de leurs études sur le PS-PVME et le PMMA-
poly(oxyde d’éthyléne) (PEO).** 2% Messé et coll. ont utilisé pour la premiére fois le
PM-IRLD avec comme I’objectif d’étudier la déformation de mélanges polymeres. Une
relaxation coopérative dans le mélange PS-PPO a une nouvelle fois été observée par
cette technique.'* Une diminution de I’orientation du PS a toutefois été observée dans le
mélange a trés faible concentration.de PPO (1 %) ; ce phénomene a été associé a un
paramétre de couplage différent en orientation et en relaxation."* Lapointe et coll. ont
récemment €tudié le mélange poly(vinyle phénol)-poly(oxyde d’éthyléne) (PVPh-PEO),
un systéme dont la miscibilité provient de liaisons hydrogéne fortes.*” Ils ont observé
une augmentation des temps de relaxation avec 1’augmentation de la concentration en
PEO, pour toutes les concentrations pour le PEO et jusqu’a 35% en PEO pour le PVPh.
Ces‘résultats ont été interprétés en termes d’augmentation du nombre de liaisons
hydrogéne, de variation de la masse molaire entre enchevétrements et d’accroissement
de la tortuosité des chaines. Une perte de la relaxation coopérative a €galement été
observée pour les mélanges a hautes concentrations en PEO qui serait due au fait que,
lorsque le PEO est le réseau dominant, le PVPh ne suit pas la relaxation du PEO a cause
d’une proportion importante de liaisons hydrogéne PVPh-PVPh. 1] semble donc que la
variation de la densité d’enchevétrements et du coefficient de friction, ainsi que la
présence d’hétérogénéités dans le mélange soient les explications privilégiées pour les
différents résultats obtenus dans les études d’orientation et de relaxation d’orientation

des mélanges polyméres.



Pellerin et coll. ont montré I’efficacité du PM-IRLD en mesurant pour la premiére
fois la relaxation du PVME dans les mélanges PS-PVME allant de 50 a 100% en PS.?*
Les résultats montrent que les courbes de relaxation du PVME ont la méme tendance
que celles du PS, sans qu’une relaxation coopérative ne soit observée. Ces auteurs ont
également considéré que la température de référence avait une influence majeure sur les
comportements d’orientation et de relaxation des mélanges présentant un élargissement
trés important de la transition vitreuse.”> Lorsque la Tg est utilisée comme température
de référence, plus précisément lorsque I’étude est effectuée a un écart de température
fixe par rapport a la Tg, une augmentation de I’orientation du PS et une diminution de la
relaxation sont observées avec 1’ajout de PVME dans les mélanges contenant plus de
50% en masse de PS; sous ce pourcentage, le phénomeéne inverse est observé. A
I’inverse, lorsque la fin de la transition vitreuse (7gy) est utilisée comme température de
référence, les résultats d’orientation et de relaxation sont trés similaires pour tous les
mélanges étudiés. Cette différence de comportement peut étre expliquée par la présence
d’hétérogeénéités dans ce mélange. 11 a en effet ét€¢ montré que 1’élargissement de la Tg
observé dans les mélanges polymeres miscibles pouvait €tre di a des fluctuations locales
de la concentration” '® et/ou & de I’auto-concentration.'' Ces régions posseéderaient une
Tg spécifique reliable a la Tg d’un mélange de composition globale égale a celle du
domaine. Ce phénomeéne impliquerait que la 7g ne pourrait pas étre considérée comme
une température de référence absolue dans les mélanges polymeéres possédant un

élargissement de la région de transition vitreuse.

1.4 Contexte et objectifs du projet

L’objectif initial de ce projet était d’étudier I’'influence du choix de la température
de référence sur l’orientation et la relaxation d’orientation des mélanges PS-PPO et
PECH-PMMA par PM-IRLD, cette technique étant rapide, sensible, et donnant accés a
Iorientation de groupements spécifiques. L’intérét de ces deux mélanges est qu’ils
présentent un faible (PS-PPO) et un trés grand (PECH-PMMA) élargissement de la

région de transition vitreuse, permettant une €tude approfondie de I'influence de la
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température de référence sur l’orientation et la relaxation d’orientation dans les

mélanges polyméres.

Cette étude a nécessité la mise au point d’un spectrométre PM-IRLD au sein de
notre laboratoire. Au départ, nous espérions que ce montage serait rapidement mis en
fonction. Ce ne fut malheureusement pas le cas, de nombreux prbblémes expérimentaux
ayant été¢ rencontrés. L’atteinte des objectifs initiaux du projet s’est alors avérée
impossible. Par conséquent, seule une étude préliminaire sur le mélange PS-PPO sera
présentée dans ce mémoire, le mélange PECH-PMMA n’ayant pas été pour I’instant
I’objet d’études d’orientation. Cependant, les différentes étapes ayant permis la mise en
fonction de ce spectrometre ont permis une meilleure compréhension du PM-IRLD au

sein de notre groupe de recherche.

Au prochain chapitre, les concepts théoriques de 1’orientation moléculaire, du
PM-IRLD, de la transition vitreuse et du vieillissement physique nécessaires a la
compréhension de ce mémoire seront présentés. Les conditions expérimentales utilisées
pour les études thermiques et spectroscopiques du mélange PS-PPO seront précisées au
chapitre 3. Le développement d’un spectrométre PM-IRLD au sein de notre laboratoire
étant un résultat important en soi, les étapes ayant conduit a la réalisation de ce systeme
représenteront une partie non négligeable du chapitre 4. Une étude de 1’influence de la
température sur 1’orientation et la relaxation du polystyréne sera présentée comme
preuve du bon fonctionnement du systéme. Elle sera suivie par la présentation d’une
nouvelle technique expérimentale permettant la détermination directe de 1’absorbance
structurale, la spectroscopie d’absorbance structurale par modulation de la polarisation
(PM-IRSAS). Cette technique, dérivée du PM-IRLD, a été développée en collaboration
avec le Dr Yongri Liang, chercheur postdoctoral en co-supervision entre les Pr R. E.
Prud’homme et C. Pellerin. Enfin, les études thermiques ainsi que les premiers résultats
obtenus pour I’étude de I’influence du choix de la température de référence sur

I’orientation et la relaxation d’orientation des mélanges PS-PPO seront présentés.



2. PARTIE THEORIQUE

2.1 Orientation moléculaire

L’orientation des axes a, b, ¢ d’'une chaine polymere peut étre définie selon les
trois axes orthogonaux, X, Y, Z, du systéme de référence du laboratoire. Dans ce
référentiel, la position des axes principaux de la chaine polymére est décrite suivant les

angles d’Euler (6, ¢, et ) comme présenté a la figure 2.1.

Z
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Figure 2.1 : Angles d’Euler, (6, ¢, et y) décrivant la position d’un systeme d’axes a, b, ¢

par rapport au référentiel du laboratoire X, Y, Z.

L’axe Z définit la direction de déformation de I’échantillon, alors que c est
communément considéré comme étant ’axe principal de la chaine polymére.

L’inclinaison de la chaine ¢ par rapport a 1’axe de déformation Z est défini par I’angle
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polaire 8 ; I’angle de torsion y décrit la rotation des axes a et & de la molécule
considérée autour de ’axe ¢. Finalement, |’angle azimutal g est ’angle entre la projection

de ’axe principal de la chaine et I’axe Y.'

Dans un systéme polymere, les chaines macromoléculaires ne sont pas toutes
orientées de fagon identique. Il est donc nécessaire de définir une fonction de

distribution d’orientation N (6, ¢, ) telle que 12,13

2z

— | jﬂjN(e, é,v)sin(0)dOdpdy =1 (eq 2.1)

Si 1a molécule considérée posséde une symétrie cylindrique par rapport a son axe
principal (c), il est possible de négliger I’angle y puisqu’il n’est plus nécessaire de
définir un angle de torsion préférentiel pour les axes a et b. De plus, si ’élongation est
uniaxe, la projection de I’axe c¢ est isotrope dans le plan X, Y. En effet, ’axe azimutal &
ne possede alors aucune orientation préférentielle et seule la distribution de ’axe ¢ par
rapport a la direction d’élongation. Z doit étre définie. L’équation 2.1 peut alors étre’

simplifiée sous la forme :

27z”jN(49)sin(e)de =1 (eq2.2)

Cette fonction de distribution peut étre décomposée sous la forme d’une

expansion de polynomes de Legendre :'> >3
N©) =3 T2 (cos ) B, (cos6) (q23)
7

n=0

ou P, (cosf) est le polynome de Legendre d’ordre n, et(P" (cos 49)), qui sera noté <pP,>

tout au long de ce mémoire, est un facteur d’orientation qui représente la valeur
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moyenne de la fonction P, (cosfl) déterminée expérimentalement. La centrosymétrie par
rapport au plan XY implique des valeurs nulles pour les polyndmes d’ordre n impair.

Les premiers P, d’ordre pair sont :

Py(cosd) =1

P,(cos @) = %(3 cos* @-1) (eq2.4)

P,(cosf) = %(35 cos’ @ —-30cos’* 0 +3)

La relation de récurrence entre les différents polyndémes peut s’écrire sous la

forme :

P.(x) =~

=—[(2n=1-x- P, (x)=(n=1)P, ,(x)] (eq 2.5)
n

oux =cgsfetn>1.

Pour une distribution d’orientation N(#) donnée, les facteurs d’orientation <P,>

sont déterminés par la relation :
(P,)=27 [N(6)-F,(cos 6)sin(6)d6 (q2.6)
0

Selon la technique expérimentale utilisée, différents paramétres d’ordre peuvent

étre déterminés.'> °

11 est important de préciser que plus le nombre d’ordres connus de
la fonction <P,> est grand, meilleure est la détermination de la fonction de distribution
d’orientation. Une liste non exhaustive de techniques pouvant étre utilisées dans le cadre
de mesures d’orientation est présentée au tableau II.1. Toutes ces techniques permettent
de déterminer expérimentalement le coefficient du second ordre <P,>, aussi nommé
paramétre d’ordre ou fonction d’orientation. Les valeurs limites de <P;> sont de 1 pour

une orientation parfaite suivant ’axe de déformation, soit # = 0°, de 0 dans le cas d’un
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échantillon isotrope (ou dans le cas improbable d’une orientation parfaite a & = 54,7°), et
de -0,5 dans le cas d’une orientation parfaitement perpendiculaire a 1’axe de

déformation, soit § = 90°.'> 13!

Tableau II.1: Principales techniques permettant la caractérisation de 1’orientation

moléculaire.
Technique <P,> Structures caractérisées
Diffraction des rayons X Tous les <P,> Phase cristalline
Phases amorphe et
RMN <Py>-<Pg> cristalline ; groupements

spécifiques d’un mélange

Diffusion Raman Phases amorphe et

L <P;>-<Py> cristalline ; groupements
polarisée (o , .
spécifiques d’un mélange
Biréfringence <P;> ‘ Orientation globale
. o Phases amorphe et
D , . Phas
ichrofsme linéaire <pP,> cristalline ; groupements

infrarouge o ;
g spécifiques d’un mélange

Les techniques les plus couramment utilisées en laboratoire pour étudier
I’orientation moléculaire sont la diffraction des rayons X, la biréfringence et le
dichroisme linéaire infrarouge (IRLD). La diffraction des rayons X aux grands angles
permet une, caractérisation compléte de la distribution d’orientation N(§) des différents
axes de la maille cristalline. Cependant, la partie amorphe est difficilement accessible
par cette technique, ce qui la rend inutilisable pour étudier 1’orientation des polymeéres
amorphes. De plus, 1’étude dynamique de I’orientation et de la relaxation d’orientation
requiert ’utilisation d’une source synchrotron, ce qui ajoute un cofit important a la

manipulation.’'

La biréfringence permet d’effectuer des mesures dynamiques avec une résolution
temporelle pouvant atteindre ’ordre de la milliseconde.'”*? Cette technique permet donc
I’étude en temps réel des cinétiques d’orientation et de relaxation. Bien qu’elle puisse
étre indifféremment appliquée aux polymeéres amorphes et semi-cristallins, elle ne donne

accés qu’a une valeur globale de <P,> sans distinction des phases en présence, ni des
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constituants d’un mélange ou d’un copolymeére. Ceci la rend inadéquate pour 1’étude des

mélanges polymeéres.

Le dichroisme linéaire infrarouge permet de mesurer 1’orientation de
groupements spécifiques d’une phase d’un polymere semi-cristallin ou d’un composant
d’un mélange polymeére. Cette technique est par conséquent la plus appropriée pour
I’étude dynamique de I’orientation des constituants d’un mélange amorphe. Les mesures
d’IRLD sont possibles en utilisant différentes géométries telles que la transmission a
incidence normale ou oblique, la réflectance totale atténuée (ATR), la spectroscopie
infrarouge de réflexion absorption (IRRAS) sur surface métallique ou diélectrique, ainsi
que la réflectance spéculaire. Ces différentes techniques ne donnent pas accés a la forme
globale de la distribution d’orientation puisque seul le terme <P,> peut étre obtenu.
Cependant, ce paramétre est suffisant pour caractériser 1’ordre dans les matériaux
faiblement orientés présentant une distribution monotone, ce qui est généralement le cas
avec les polymeres amorphes. Les concepts théoriques a la base de cette technique

seront développés dans la partie qui suit.

2.2 Mesure d’orientation par dichroisme linéaire infrarouge

En spectroscopie infrarouge, la détermination de I’orientation d’une chaine
polymére est basée sur I’étude d’une bande vibrationnelle, caractéristique d’un
groupement spécifique. Pour qu’un groupement absorbe la radiation infrarouge, la
fréquence de la lumiére incidente doit correspondre a celle de la vibration étudiée, et
cette vibration doit donner lieu a une variation du moment dipolaire. Pour qu’une telle

interaction puisse avoir lieu, il est enfin nécessaire que le vecteur du champ électrique

E posséde une composante paralléle avec le vecteur du moment de transition M de la

vibration considérée. L’absorbance est alors donnée par :

Ao (M-E) o« (ME)? cos’ y (eq2.7)
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ol y est I’angle entre les vecteurs E et M.

Pour un échantillon isotrope, les moments de transition associés a une vibration
donnée sont orientés aléatoirement et, par conséquent, 1’absorbance est indépendante de
I’état de la polarisation du faisceau incident. Par contre, si I’échantillon présente une
anisotropie dans I’orientation de ses moments de transition, condition généralement
rencontrée dans les polyméres étirés, 1’absorbance de certaines bandes dépendra de 1’état
de polarisation de la lumiére incidente.'” "***® Cette propriété rend possible la mesure de
I’orientation par dichroisme linéaire, que ce soit dans le domaine spectral de

I’infrarouge, de I’ultraviolet, du visible ou des rayons X.

[
>
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Y

Figure 2.2 : Référentiel utilisé pour une mesure de dichroisme linéaire infrarouge

(IRLD). Le rayon IR est polarisé p ou s par rapport a I’axe Z.

La géométrie considérée lors de mesures de dichroisme linéaire infrarouge est
présentée a la figure 2.2. Afin de caractériser I’orientation d’un échantillon orienté de

fagon uniaxe, il est nécessaire de déterminer 1’absorbance dans deux états de polarisation

orthogonaux. Ces deux spectres polarisés paralléle (p) et perpendiculaire (s de
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I’allemand senkrecht) permettent le calcul de 1'un ou I’autre de deux parametres
caractéristiques du degré d’anisotropie optique présent dans un échantillon. Ces deux
parameétres sont le rapport dichroique (R) et la différence dichroique (44) et ils sont

calculés suivant les relations :

Ap
Ad=A4,—- 4, (eq 2.10)

Le paramétre d’ordre <P,> d’un moment de transition particulier peut étre

déterminé suivant la relation :**

R-1 A,-4 A
(r)=pp- ot

= = = eq2.11
R+2 A, +24, 34, (¢q )
A +24
Avec 4, =% (eq2.12)

ou Ay est I’absorbance structurale de la vibration mesurée sans polarisation de la lumiére

pour un €chantillon isotrope.

Si I’angle a entre le moment de transition M de la vibration considérée et I’axe
de la chaine c est connu, et fixe, le paramétre d’ordre de la chaine principale peut étre

obtenu suivant la relation :

2 R-1 2 AA

(B)= 3 = - (eq 2.13)
(Beos“a-1) R+2 (3cos” a—1)34,

Lors de la déformation, un film de polymeére s’amincit et son absorbance

structurale Ay varie. 11 est cependant possible, en premiére approximation, de considérer

le film comme un solide incompressible, autrement dit que son volume total ne varie pas
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avec I’¢longation. De ce fait, I’épaisseur et 1’absorbance du film diminuent
proportionnellement a la racine carrée du taux d’élongation A, défini comme étant le
rapport de la longueur finale sur la longueur initiale de 1’échantillon (A = /). En

considérant cette correction, 1’équation 2.13 devient :

2 A
(pz>=(3€082a_1)3A0\/I (eq2.14)

Lorsque les absorbances 4, et A; peuvent tre obtenues séparément, il est préférable
de calculer I’évolution de 1’absorbance structurale en fonction du temps plutét que
d’utiliser cette approximation. En effet, cette approximation n’est plus applicable dans le
cas ou il existe un changement de conformation ou de structure. Si cet effet n’est pas pris
en considération, une erreur systématique de quantification des valeurs de <P,> pourra

survenir.

Afin de déterminer la fonction d’orientation d’un polymere orienté par IRLD, il est
nécessaire de disposer d’une bande infrarouge isolée et sensible a 1’orientation. Il est
également nécessaire de connaitre la valeur de I’angle a. Si a est inconnu, seules des

valeurs proportionnelles a <P,> pourront étre déterminées.

Les mesures en IRLD peuvent étre effectuées en mode statique en trempant
d’abord 1’échantillon, ou en mode dynamique, les mesures étant alors réalisées in situ
pendant la déformation ou la relaxation de 1’orientation. Dans le premier cas,
I’échantillon est étiré a une température et une vitesse données, puis il est trempé sous sa
Tg pour figer ’orientation des chaines. Ceci permet d’effectuer des mesures statiques
dans les deux polarisations p et s. Comme plusieurs échantillons sont nécessaires pour
tracer une cinétique d’orientation et de relaxation compléte, le temps de manipulation est
tres long, et les incertitudes dues a la‘durée et a la reproductibilité de la trempe sont
importantes. Dans le cas des mesures in situ, ’acquisition des deux spectres polarisés se
fait au cours (orientation) et apres (felaxation) la déformation. Le temps de rotation du

olariseur, ainsi que le temps d’acquisition nécessaire a 1’obtention d’un bon rapport
2
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signal sur bruit demeurent des facteurs limitants. En effet, le polymere continue de
relaxer pendant le changement de polarisation, affectant les valeurs du rapport (ou de la
différence) dichroique. Dans ce cas, seules les cinétiques relativement lentes peuvent

33,34

étre étudiées. Ceci démontre les limites de 1’utilisation de I’IRLD dans 1’étude des

cinétiques d’orientation et de relaxation des polymeres, généralement assez rapides.

2.3 Dichroisme linéaire infrarouge par modulation de la polarisation

(PM-IRLD)

2.3.1 Concept général du PM-IRLD

Pour pallier aux problémes énoncés précédemment, il est préférable d’utiliser une
technique de spectrométrie différentielle. En effet, il est plus efficace de mesurer de
petites différences en fonction d’un signal alternatif (4C) dont 1’amplitude varie
périodiquement que de mesurer deux signaux continus (DC) et de les soustraire.” Le
principe d’une mesure de PM-IRLD est de moduler rapidement, a une fréquence fixe, la
polarisation du faisceau infrarouge incident entre deux états extrémes p et s. Ceci permet
de mesurer directement la différence dichroique, de méme que d’éliminer les

inconvénients provoqués par I’acquisition a des temps séparés des spectres 4, et A, >+ ¥
P

En PM-IRLD, la modulation de la polarisation est obtenue en faisant passer une
radiation infrarouge, préalablement polarisée linéairement, a travers un modulateur
photoélastique (PEM). Le PEM, présenté¢ a la figure 2.3, est composé d’un cristal
isotrope (dans notre cas du ZnSe) qui est alternativement comprimé et étiré sous
I’application d’une tension transmise par des transducteurs piézoélectriques. Cette
contrainte provoque une variation des indices de réfraction du cristal le long de deux
axes orthogonaux, paralléle et perpendiculaire a la direction d’application de la
contrainte. Si le polariseur est placé devant le PEM a 45° par rapport aux axes de

contrainte et que le cristal est relaxé, les deux composantes (E; et E; de la figure 2.3B)
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d’une lumiére incidente polarisée p sont transmises sans déphasage: la radiation
demeure polarisée p. Au contraire, lorsque le cristal est compressé ou étiré, les indices
de réfraction du cristal le long des axes de contrainte varient, provoquant un déphasage
entre les composantes orthogonales de la lumiére incidente polarisée. Selon la figure
2.3C, lorsque le cristal est étiré, la composante paralléle a I’axe principal, £; voyage plus

rapidement que celle de la composante perpendiculaire, E;.

Retard
optique

Figure 2.3 : A- Modulateur photoélastique. B- Comportement de la radiation lorsque le
PEM est relaxé. C- Introduction d’un retard (ou avance) de phase lorsque le

cristal subit une contrainte.

La modulation de la polarisation est obtenue par |’application d’une tension
sinusoidale V' = ¥V cos(w,, t) a la fréquence de résonnance du cristal @, (dans notre cas
50 kHz). L’amplitude V) de la contrainte appliquée est ajustée de maniére a ce que le
retard optique (déphasage) maximal soit égal a une demi-longueur d’onde, ce qui
provoque un passage de la polarisation p a la polarisation s. Les cycles d’extension et de
compression du cristal étant équivalents, le basculement de la polarisation du faisceau
infrarouge incident se fait a une fréquence /' = 2 w,,, soit 100 kHz dans le cas qui nous
intéresse. Il est a noter que la radiation infrarouge couvre une large gamme de longueurs
d’onde. Par conséquent, I’état extréme de la polarisation n’est parfaitement

perpendiculaire que pour certaines longueurs d’onde discrétes, soit la fondamentale qui
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est fixée en ajustant V), et ses harmoniques. Pour les autres fréquences, la polarisation de
la radiation infrarouge passe de paralléle a elliptique. Ce phénomeéne peut étre pris en

considération en corrigeant les spectres expérimentaux par des spectres d’étalonnage.

2.3.2 Montage optique et traitement électronique du signal

Miroirs d’or

lariscur
_ -~ Iris 3mm
BRUKER ‘é
Vertex 70
FT-IR <4 . —
N
,’1 | Y, .
Etircusc Echantillon
Fenétre de ZnSce ->»
Lentillc de ZnSe 3
CHI1 : Ipc= Ip+ A
—~| CH2:lie=IL-L
< -
Détecteur
MCT
| Filre PB 120kHz |
|
| FimePH18kHz |

- Amplificateur ]
_| Filtre PB 11 kHz sonchrons -| Filtre PH 91 kHz |—

Figure 2.4 : Montage optique et électronique d’une expérience de PM-IRLD.

Le faisceau infrarouge en sortie de l’interférometre d’un spectrometre Bruker
Vertex 70 est d’abord dévié par deux miroirs plans. Il est ensuite rendu convergent par
une lentille plano-convexe en ZnSe, et passe successivement a travers un polariseur a
grille de ZnSe et un PEM dont 1’axe optique est orienté a 45° par rapport a 1’axe du
polariseur et de déformation du polymeére. Le faisceau passe a travers 1’échantillon placé

au point focal de la lentille convergente, traverse une fenétre de ZnSe inclinée, dont le
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role sera détaillé au chapitre 4, et il est finalement focalisé, par une deuxiéme lentille
plano-convexe en ZnSe, sur un détecteur MCT (tellurure de mercure et de cadmium)

photovoltaique refroidi a I’azote liquide.

Le signal détecté est doublement modulé. 11 posséde une modulation aux basses
fréquences de Fourier introduites par le déplacement du miroir mobile a I’intérieur de

I’interférométre. Ces fréquences sont donnée parw, = 2v,V, avec v, le nombre d’ondes

et V la vitesse de déplacement du miroir mobile. La deuxi¢éme modulation est la
modulation de la polarisation a haute fréquence introduite par le PEM. Le signal brut (/)

T R s 34
ainsi détecté peut étre exprimé suivant :

I, = Cly(@){G [(T, + )+ (T, - T,)J(#,) ]+ 2G [ (T, ~T,)J,($)cos2m,1) ]} (eq

2.15)

ou: Ip(wy) est’intensité du faisceau incident a la sortie du polariseur d’entrée ;
@ est le déphasage maximum introduit par le PEM ;
Ju(@o) sont les fonctions de Bessel d’ordre n générées par le PEM ;
T, et T; sont les transmittances pour les polarisations parallele et perpendiculaire
a la direction de déformation de 1’échantillon ;
C est une constante optique du montage ;

G et G. sont des paramétres de filtration électronique ;

Aprés préamplification, le signal [; est dans un premier temps filtré
électroniquement par un filtre passe-bas a 120 kHz éliminant des signaux parasites. Le
signal est ensuite filtré par un filtre passe-haut a 1.8 kHz qui permet d’éliminer le bruit a
basses fréquences, notamment a 60 Hz et ses harmoniques qui sont introduites par la
ligne électrique. Comme seul le terme en cosinus de 1’équation 2.15 est modulé aux
hautes fréquences par le PEM, il est possible de séparer le signal en deux canaux /¢ et

34
Ipc.
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Le = CLy(0)2G [ (T, ~T,)J, () cos2m, 1) |

(eq 2.16)
Ine = CAy(@)G, [ (T, +T)+ (T, - T)J,(4) |

Le signal Ipc est isolé en filtrant la modulation induite par le PEM. Cette étape est
directement effectuée par la carte d’acquisition car il lui est impossible de détecter les
fréquences supérieures aux fréquences de Fourier du fait de la présence d’un filtre
électronique passe-bas ajustable. Le signal /4¢ est quand a lui isolé en éliminant dans un
premier temps le signal /p¢ par un filtre passe-haut a 91 kHz, ce qui permet d’éliminer la
contribution du signal aux fréquences de Fourier. De ce fait, la composante isotrope de
la transmittance de 1’échantillon est éliminée et, par conséquent, le signal /4¢ ne dépend
que des contributions anisotropes de 1’échantillon ou du montage PM-IRLD. Il en résulte
un signal possédant une fréquence de modulatibn centrée a 2w, qui est amplifié puis
démodulé a I’aide d’une détection synchrone référencée a 100 kHz par I’alimentation du
modulateur photoélastique. Cette étape permet de ramener le signal anisotrope aux
fréquences de Fourier ; le signal est ensuite filtré par un filtre passe-bas a 11 kHz, avant
de finalement entrer dans une seconde carte d’acquisition. Les deux cartes sont
identiquement référencées par rapport au déplacement du miroir mobile de
Iinterférometre, ce qui permet de numériser simultanément les deux interférogrammes

Lycetipe.

Aprés la transformée de Fourier des interférogrammes l4¢c et Ipc, le signal

expérimental S désiré est obtenu en calculant le rapport des deux signaux :**

L 26[@, -]
Ine [T, +T)+(T,~T)Jo(dh)]

(eq2.17)

ou G est une constante associée aux différents facteurs de filtration et d’amplification
des signaux /4¢c et Ipc. Le calcul du spectre de différence dichroique (44) nécessite
1’acquisition de spectres d’étalonnage afin d’éliminer la forme des arches de Bessel que

’on retrouve toujours dans le signal S (eq 2.17). Pour cela, un second polariseur est



24

placé successivement en polarisation p et s par rapport a la direction de polarisation du

polariseur d’entrée. Les spectres d’étalonnage C,, et C,; s’expriment par 34

_2G'Y, ()

o _—1+J0(¢0) (eq 2.18)
_2G'|J,(¢)|

ps —'I‘_JOTO) (eq 2.19)

Les équations 2.18 et 2.19 sont obtenues par simplification de 1’équation 2.17 lorsque 7§
et T, tendent respectivement vers une valeur nulle, puisque le second polariseur absorbe,

successivement, I’une ou I’autre des composantes de la lumiére polarisé.

La différence dichroique est donnée par la relation :

T
AAd =-log [F”J (eq 2.20)

)

En la combinant avec les équations 2.17, 2.18 et 2.19, I’équation 2.20 devient :**

(eq2.21)

Il est enfin possible de calculer la fonction d’orientation <P,> suivant la

relation 2.14.

Comme mentionné précédemment, I’acquisition en fonction du temps des spectres
expérimentaux en PM-IRLD, pendant et/ou aprés I’application d’une contrainte, permet
d’obtenir directement une courbe d’orientation” et/ou de relaxation avec un seul

échantillon. A I’inverse, 'IRLD conventionnel nécessite autant d’échantillons que de
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points expérimentaux et se limite donc a I’étude de cinétiques lentes. Le PM-IRLD
permet des mesures en 200 ms par spectre, cette vitesse étant atteinte grice a
I’acquisition directe du spectre de différence dichroique. Cette technique permet
également 1’étude d’échantillons faiblement orientés grace a la trés bonne sensibilité

associée a la mesure du signal différentiel /,¢.

Nous noterons ici que le PM-IRLD n’est pas la technique de spectroscopie
infrarouge la plus rapide pour I’étude de la déformation irréversible des polymeres. En
effet la spectroscopie FT-IR a balayage ultrarapide (URS-FTIR)*® ou bien encore la
spectroscopie infrarouge 4 matrice a plan focal (PA-IR)’’ permettent, respectivement,
des mesures d’orientation en 10 ms et 0.6 ms. Par contre, en URS-FTIR, il faut
enregistrer séparément les deux spectres polarisés, comme pour ’IRLD conventionnel.
Ceci nécessite une grande reproductibilité lors de I’étirement des deux échantillons
nécessaires au calcul de AA. De plus, il a récemment été montré par notre groupe®’ que
la spectroscopie PA-IR peut également étre une technique de choix pour 1’étude de
I"orientation des polyméres. Cette technique permet I’acquisition simultanée des spectres
polarisés p et s. Cependant, cette technique est dispersive et, par conséquent, la gamme
spectrale analysable est faible, de I’ordre de 400 cm™, ce qui la rend difficile a utiliser
pour I’étude de I’orientation des mélanges polymeres. Ces deux aspects font du PM-
IRLD la technique de choix puisqu’elle permet une détermination directe de la
différence dichroique sur une large gamme spectrale (de 850 4 3500 cm™ dans notre cas)

en un temps relativement rapide.

2.4 Transition vitreuse

-2.4.1 Phénoméne de transition vitreuse

La température de transition vitreuse (7g) est 1'une des caractéristiques les plus

importantes des polymeéres et autres matériaux amorphes. Cette importance réside dans
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le fait qu’elle définit la gamme de températures d’utilisation d’un produit polymere fini.
La transition vitreuse est spécifique aux matériaux (ou phases) amorphes. En dessous de
cette température, un polymere se présente sous la forme d’un solide vitreux, dur et
cassant. Cet état est dii & I’absence de mouvement a grande échelle des chaines
macromoléculaires : les chaines sont dites « gelées ». Au dessus de la Tg, le polymere
devient malléable et les mouvements globaux des chaines sont rendus possibles: le
polymere est alors dans un état caoutchoutique ou visqueux. Le passage de la Tg donne
lieu a un changement significatif de plusieurs fonctions d’état thermodynamiques,

, - 2
comme résume a la figure 2.5.

H,V A

\ 4

v

Tg T

Figure 2.5 : Variation schématique de I’enthalpie (H), du volume spécifique (V), de la
capacité calorifique (Cp) et du coefficient d’expansion thermique (a) en

fonction de la température (7) pour un polymere au voisinage de la 7g.

Le passage de la Tg provoque une variation brusque du coefficient d’expansion
thermique et de la capacité calorifique. L’augmentation brutale de Cp peut s’expliquer
par le fait que la dissipation de 1’énergie est facilitée au-dessus de la Tg, lorsque le
polymere est a 1’état caoutchoutique. Cette caractéristique rend possible la détermination
de la Tg par une mesure de la variation de Cp en fonction de la température. Ces

mesures sont généralement réalisées par calorimétrie différentielle a balayage (DSC).
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Des mesures de volume spécifique permettent également de déterminer la valeur Tg
puisque le passage a 1’état caoutchoutique d’un polymére entraine une augmentation
plus rapide du volume libre. La Tg peut enfin étre déterminée par analyse thermo-
mécanique dynamique (DMTA) ou par spectroscopie diélectrique, le passage de la Tg
¢tant caractérisé par une chute brutale du module de conservation et un maximum du

module de perte.

Notons que les transitions des fonctions thermodynamiques d’état présentées a la
figure 2.5 sont des cas théoriques. En effet, la Tg a tendance a s’étendre de fagon
intrinséque sur une gamme plus moins grande de températures. Cet aspect empéche de
définir la Tg comme une transition thermodynamique du second ordre aﬁ sens strict du
terme, car elle possede également un caractére cinétique. Cette explication cinétique a
pour origine 1’observation de valeurs de Tg différentes en fonction de la vitesse de la
mesure. Par exemple, la vitesse de chauffe ou de refroidissement lors d’une mesure par
DSC ou de volumétrie influence la valeur de Tg de plusieurs degrés comme cela est
schématiquement représenté¢ a la figure 2.6. Une augmentation de la Tg avec
I’augmentation de la fréquence de perturbation peut également étre observée par

spectroscopie diélectrique ou par DMTA.

L’interprétation cinétique de la Tg considere que la mobilité moléculaire dépend du
volume libre présent dans le matériau. Celui-ci peut étre défini comme la différence
entre le volume spécifique et le volume moléculaire réellement occupé par les chaines de
polymere. Le volur'ne libre est di a un empilement imparfait des chaines
macromoléculaires, leur permettant de se déplacer les unes par rapport aux autres. 1l a
été ’proposé par Fox et Flory®® qu’au-dessus de la Tg, la diminution de la température
entraine une décroissance du volume libre mais il demeure constant en dessous de la Tg
comme montré a la figure 2.7." 3% Ceci implique que lorsqu’un polymeére est refroidi, le
volume libre devient trop faible pour permettre le déplacement des chaines. Ainsi, elles
sont figées dans un état caractéristique de 1I’état liquide dans lequel elles étaient avant le
passage de la Tg. Le caractére cinétique rend également possible une évolution

structurale du polymére amorphe au cours du temps lorsqu’il est maintenu a une
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température légérement infénieure a la Tg. Ce phénoméne important, appelé

vieillissement physique ou relaxation structurale, sera repris plus en détail au chapitre 4.

V'HA

Refroidissement
rapide

Refroidissement

v

Tg lent Tg rapide T

Figure 2.6 : Représentation schématique de la variation du volume spécifique (V) ou de
I’enthalpie (H) en fonction de la température (7) pour deux vitesses de

refroidissement différentes.
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Volume moléculaire

v

Figure 2.7 : Variation du volume (V) en fonction de la température (7) pour un polymere

amorphe.

2.4.2 Transition vitreuse dans les mélanges polymeéres

Les mélanges polyméres miscibles se caractérisent par la présence d’une Tg
unique, positionnée a une température intermédiaire entre celles des polymeres purs et
évoluant avec la composition du mélange. A D’inverse, les mélanges immiscibles
présentent deux Tg distinctes. Il faut cependant que la différence de Tg entre les deux
polymeéres purs soit d’un minimum de 20°C pour pouvoir observer deux Tg par DSC.
Dans le cas contraire, ’observation d’une seule Tg ne pourra pas étre considérée comme

un critére de miscibilité.*

Plusieurs modeles ont été développés dans le but de corréler la Tg d’un mélange

a sa composition. Couchman et Karasz ont démontré une relation générale suivant

laquelle la vanation de la capacité calorifique (ACp;) entre I’état vitreux et I’état

. . . \ , 40-4
visqueux est inversement proportionnelle a la température :***
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W,ACp, In [—;g—z]

8

28 |-
[Tg,] W ACp, +W,ACp,

(eq 2.22)

ou W, est la fraction massique du polymere i.

En utilisant I’opération logarithmique /n(a/b) = In(a) — In(b) et I’approximation

linéaire In(1+x) = x, I’équation 2.22 peut étre simplifiée sous la forme :

To ~ WTgACp +W,ACp,Tg,
W,ACp, + W,ACp,

(eq 2.23)

En utilisant la relation empirique selon laquelle ACp; Tg; est une constante®, il est

possible de trouver la loi de Fox :*°

ANUANA 0224
Tg Tg Tg,

Enfin, dans le cas ou ACp; = ACpg,'il est possible avec 1’équation 2.22 d’établir une loi
linéaire, permettant de corréler approximativement la 7g d’un mélange a sa

composition :
Tg =WTg, +W,Tg, (eq 2.25)

Ces différents modéles définissent relativement bien le comportement de certains
mélanges polymeéres, mis a part la loi de 1’additivité qui n’est qu’approximative. Il sera
notamment confirmé par la suite que le mélange PS-PPO suit raisonnablement bien la
loi de Couchman présentée a 1’équation 2.23. Cependant, toutes ces relations supposent
une évolution continue de la Tg du mélange en fonction de la composition, ce qui n’est
pas toujours observé. Par exemple, les mélanges PS-PVME et PECH-PMMA présentent

une discontinuité dans I’évolution de leur Tg et les différentes équations présentées
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précédemment ne peuvent pas étre appliquées pour toutes les compositions du mélange.
Ce comportement a été exprimé grace a une théorie du volume libre développée par
Kovacs.** Suivant cette théorie, lorsque la différence de Tg entre les deux polyméres du
mélange est supérieure a 52 K, il existe une température critique (7,) en dessous de
laquelle le volume libre du polymere de haute Tg devient nul et méme négatif si les
équations conventionnelles sont considérées, ce qui n’est pas réaliste. En dessous de T,

la Tg peut plutét étre estimée suivant :

+ G, S+ 80, ol Ve

Tg=Tg g=
' $Ae Ve,

(eq 2.26)

ou f, correspond a la fraction de volume libre du polymére de haute 7g a sa Tg, g est un
terme d’interaction qui s’exprime en fonction du volume spécifique (V) et de I’exces de
volume (Ve), ¢; est la fraction volumique du polymere i et Aa; est la différence du
coefficient d’expansion volumique entre 1’état liquide et 1’état vitreux du composant de
basse Tg. Cette équation permet donc de définir la Tg en dessous de 7.. Au-dessus de
cette température critique, les équations « conventionnelles » peuvent étre utilisées pour

estimer la 7g du mélange.

Il a ét¢ mentionné précédemment que les mélanges polyméres miscibles se
caractérisent par un ¢largissement de la région de la transition vitreuse. Cette
observation a de nombreuse fois été attribuée a des phénomeénes de fluctuations en
concentration et/ou a de 1’auto-concentration. Zetsche et Fischer'® ont, par exemple,
proposé qu’un mélange polymére miscible pouvait étre divisé en sous-volumes de méme
dimensions, ayant chacun leur propre concentration. Dans ce mod¢le, la distribution de
concentration évolue suivant une loi gaussienne, 1’évolution de la Tg du mélange en
fonction de la concentration étant supposée étre identique pour chaque sous-volume. La
limite principale de ce modéle est que la probabilité d’apparition des fluctuations en
concentration est centrée par rapport a une valeur moyenne, ce qui est incompatible
avec une distribution de concentration bimodale pourtant observée expérimentalement.

Kumar et coll.” ont plus tard proposé que chaque composition locale définit un volume
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coopératif de taille variable. Ainsi la distribution des fluctuations en concentration n’est

plus centrée sur la concentration moyenne puisqu’elle est dans ce cas asymétrique.

Plus récemment, un nouveau modele permettant d’expliquer I’élargissement de la
Tg a été développé par Lodge et McLeish (modele L-M)."" Ce modéle considére un
phénoméne d’auto-concentration plutdt que de fluctuations en concentration. En effet,
dans un mélange, un motif de répétition A posséde nécessairement deux voisins de
méme nature lui étant rattachés de maniére covalente. Ceci implique qu’un motif A est
entouré par plus de voisins de la méme espéce (sauf en bouts de chaine), et cela méme
dans un mélange A-B parfaitement miscible. Cette auto-concentration, qui est due a la
connectivité des chaines, implique que chaque motif de répétition posséde une
concentration effective, ainsi qu’une Tg effective, différente de la composition et de la
Tg globale du mélange. Selon ce modeéle, la dimension des sous-volumes centrés autour
de chaque motif est proportionnelle & la longueur du segment de Kuhn de I’espéce
considérée. Ce modele a permis d’exprimer avec succes 1’élargissement de la Tg de
nombreux mélanges. De plus, le modele L-M a permis d’exprimer la miscibilité des
mélanges poly(oxyde d’éthyléne)-poly(méthacrylate de méthyle) (PEO-PMMA), PEO-
poly(acétate de vinyle) (PVAc) et PEO- poly(acide lactique) (PLA) malgré la présence
claire de deux Tg distinctes en DSC."" 4% Ceci implique que la régle généralement
admise de considérer comme immiscible tous les mélanges qui présentent deux Tg ne
doit pas étre systématiquement prise en compte. En effet, d’aprés ce modele, il est
possible d’observer deux Tg pour certaines compositions méme si le mélange est

miscible.*’



3. PARTIE EXPERIMENTALE

3.1 Préparation des échantillons

Les polyméres utilisés dans cette étude sont du polystyréne (PS) atactique
monodisperse (Pressure Chemicals) ayant une masse molaire moyenne en poids (My,) de
942 kg/mol, et du poly(2,6-diméthyle-1,4-oxyde de phényléne) (PPO) (Scientific
Polymer Products) possédant une M,, de 50 kg/mol ™.

Les échantillons utilisés pour les études thermiques et spectroscopiques de ce
mélange ont été préparés par évaporation de solvant. L’épaisseur des films est mesurée
avec un micrometre et varie entre 30 et 50 um. Des €chantillons ayant une concentration
de 0 a2 100 % en PS (m/m) ont été obtenus par évaporation d’une solution a 3% dans le
chloroforme. Pour obtenir un film, la solution est versée dans un plat de pétri en verre
ayant un diamétre de 90 mm. Une fois la solution versée, plusieurs protocoles

d’évaporation ont été utilisés en fonction de la concentration en PS.

Pour les concentrations de 100% et de 90% en PS, I’évaporation s’est faite a la
température ambiante avec le pétri couvert pendant 24 heures. Ensuite, les films obtenus
sont placés sous vide pour 24 heures a température ambiante et sont ensuite
graduellement chauffés jusqu’a Tg +10 °C et laissés a cette température pendant 48
heures, toujours sous vide, afin d’évaporer les traces de solvant ainsi que d’éliminer les
contraintes résiduelles. Des mesures de.spectroscopie infrarouge permettent de vérifier
qu’il reste moins de 0.5% de solvant dans les échantillons de PS purs et les premiers
balayages DSC ont été analysés afin de s’assurer qu’il n’y avait pas de déplacement de

la Tg pour tous les mélanges, confirmant ainsi I’absence de solvant.
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Pour les concentrations inférieures a 90% de PS, il est nécessaire d’accélérer
I’évaporation du solvant pour éviter la formation d’une phase cristalline de PPO. Si cette
étape est effectuée a la température ambiante, I’évaporation du chloroforme est trop
lente et le film cristallise. A I'inverse, si I’évaporation est trop rapide, il y a apparition
d’irrégularités de surface, aussi nommée instabilité de plissement.* L’évaporation crée
un gradient de concentration et de viscosité¢ dans I’épaisseur du film impliquant que la
surface de la solution a tendance a se solidifier plus rapidement que le cceur.”® *° Afin
d’éviter ces deux cas extrémes, il est important de contréler le taux d’évaporation. Pour
cela, le plat de pétri est placé sur une plaque chauffante préalablement stabilisée en
température a environ 55 °C. Ensuite, la solution est versée dans le pétri et la premicre
étape de I’évaporation est effectuée sans couvercle pendant environ 1 minute. Le plat de
pétri est ensuite recouvert jusqu'a condensation de la vapeur de chloroforme, puis le
couvercle est retiré pour évaporer cette‘ vapeur de chloroforme. Cette étape a pour
objectif d’éliminer I’apport de chloroforme a I’état liquide qui ralentit 1’évaporation et
provoque la cristallisation. L’opération est répétée jusqu’a évaporation compléte du
solvant. Toutes ces étapes sont réalisées sous une hotte a flux laminaire afin de limiter la
présence de poussie¢res dans le film. Une fois le film « sec », il est placé sous vide
pendant 24 heures a la température ambiante, puis il est graduellement chauffé jusqu’a
Tg + 10 °C pendant 48 heures. Le PS et le PPO étant des polymeéres hydrophobes, les

films obtenus sont décollés du plat de pétri par capillarité en ajoutant de ’eau purifiée.

3.2 Analyse enthalpique différentielle

L’analyse enthalpique différentielle a balayage (DSC) est une technique qui
mesure la différence du flux de chaleur entre une cellule échantillon et une cellule de
référence, toutes deux soumises a un programme de température controlé. Cette
différence de flux (mW) est ajustée et mesurée par 1’appareil afin de garder identiques
les températures des deux cellules. Les thermogrammes obtenus par DSC sont
directement proportionnels a la variation de la capacité calorifique de 1’échantillon. Il est

donc possible de déterminer des températures de transition telles que la température de
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transition vitreuse (7g), la température de fusion (7)) et la température de cristallisation

(T.) de matériaux polymeres par DSC.

L’étude thermique des mélanges PS-PPO a été réalisée avec une DSC Diamond
de Perkin-Elmer. Les Tg des produits purs ainsi que des mélanges ont toutes été
déterminées en utilisant le méme protocole. Avant toute mesure, I’appareil est étalonné
avec de I’indium (T¢ = 156.6 °C et AH¢ = 28.5 °C). La valeur de la Tg est définie aprés
un minimum de quatre balayages consécutifs entre 50 et 230 °C a 10 °C/min et sur une
moyenne de trois échantillons. 1l est a noter que le premier balayage sert a effacer
I’histoire thermique de I’échantillon et qu’il n’est pas pris en considération lors la
détermination de la Tg. La Tg est définie comme le point milieu du saut de la capacité
calorifique. Les Tg du PS et du PPO obtenues suivant ce protocole sont respectivement
de 107 et de 212 °C. Le début (Tg;) et la fin (7gy) de la région de la transition vitreuse
sont définis comme étant les intersections entre les lignes de bases, a haute et basse
températures, avec la tangente au saut de la capacité calorifique. La détermination de ces

différentes températures est illustrée a la figure 3.1.

Afin de déterminer Tgravec plus de précision, la méthode du recuit a été utilisée.
Pour les mesures de recuit, deux balayages entre 30 et 230 °C a 50 °C/min sont effectués
afin d’effacer I’histoire thermique, puis 1’échantillon est trempé, et est maintenu a la
température de recuit (isotherme) pendant 90 min. L’échantillon est ensuite trempé a une
température inférieure a Tg; puis deux balayages en température sont effectuées a 50
°C/min. La soustraction des deux thermogrammes ainsi obtenus permet d’évaluer la
relaxation enthalpique induite par le recuit. Le protocole menant a une meilleure

détermination de la Tgspar cette méthode sera détaillé au chapitre 4.
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Figure 3.1 : Détermination de 7g;, Tg et Tgypar DSC.

3.3 Mesures spectroscopiques

La difficulté a2 mesurer 1’orientation d’un polymeére par spectroscopie infrarouge
réside dans le choix des bandes d’absorption utilisées. Dans le cadre d’une étude de
mélanges polymeres, il est nécessaire de trouver des bandes «isolées», dont

I’absorbance ne dépasse idéalement pas une valeur de 0.7 ¥ '

, pour pouvoir étudier
simultanément les différents composants du mélange avec un seul échantillon. Dans le
cas ou cette derniere condition n’est pas respectée, il est nécessaire d’utiliser deux
échantillons d’épaisseur différente tout en gardant a ’esprit que la déformation est

difficilement reproductible.



37

5
] —— PPO
| —— PS
4 -
8 3
g i
Hal
3
3
< 2 4
1 .
_ > N ‘ \
0 T T T v T T T T T T T T T T =T T
1600 1400 1200 1000 800

Nombre d'onde (cm")

Figure 3.2 : Spectre infrarouge d’un film de PS et d’un film de PPO.

La figure 3.2 présente le spectre infrarouge en transmission d’un film de PS et
d’un film de PPO dans une région spectrale comprise entre 800 et 1650 cm™' pour un
échantillon de 30 um d’épaisseur. La figure 3.3 présente un spectre de différence
dichroique de ce méme mélange a une résolution spectrale de 8 cm™. On observe a la
figure 3.2 que le nombre de bandes dont 1’absorbance est inférieure a 1’unité est limité.
Notre choix s’est arrété sur les bandes de PS 4 906 cm™ et de PPO a 1305 cm™' pour le
mélange PS-PPO 90-10. Ces bandes sont insensibles a la conformation du polymeére et
sont respectivement attribuées a la déformation hors du plan (vi7,) du groupement
phényle du PS et au mode de vibration (v;) du cycle aromatique tétrasubstitué du PPO."
Les lignes de bases ayant servi a I’intégration de ces bandes pour le calcul du <P,> sont

présentées a la figure 3.3.



38

0.25

0.20 -
~ 0.15 |
<t. ]
=2 - 1 PPO1305cm’
S o0.10- |

] PS 906 cm’™
0.05 - l
0.00 -
1400 1300 1200 1100 1000 900 800

Nombre d'onde (cm'l)

Figure 3.3 : Présentation des lignes de bases utilisées pour la détermination de A4 pour
les bandes du PS a 906 cm™ et du PPO a 1305 cm™' pour le mélange PS-
PPO 90-10.

Pour les mesures d’orientation, les échantillons d’une longueur initiale de 2 cm
(et de 0.6 cm de largeur) ont ét€¢ déformés a un taux d’élongation de 2, soit a une
longueur finale de 4 cm, a différentes températures au-dessus de leur 7g ou Tgr Afin
d’éviter que I’échantillon ne glisse des méchoires de ’étireuse, du Pyrotape® est collé
aux bouts de celui-ci. Le taux d’élongation obtenu aprés déformation est vérifié grace a
des traits fins tracés tous les 2 mm sur 1’échantillon. Une fois la déformation terminée,
les films sont maintenus sous une contrainte et une température constante durant 3000 s
pour les mesures de relaxation. L’étireuse utilisée lors de ces travaux a été congue au
Département de chimie de 1I’Université de Montréal. Elle est constituée d’un moteur pas

a pas (SI 1, Step Motor Indexer, Applied Motion Product) permettant une gamme de
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vitesses allant de 1 4 200 cm/min, et d’un four thermostaté (OMEGA CN 76000) équipé
de deux fenétres de BaF, permettant des mesures in situ a des températures comprises
entre 25 et 190 °C. Les mesures ont été réalisées a4 10 cm/min et les résultats présentés
sont une moyenne d’au moins trois échantillons. Avant la déformation, un spectre Ag est

mesuré et il est utilisé pour le calcul de <P,> tel que présenté a 1’équation 2.14.

Les mesures d’orientation en PM-IRLD ont été réalisées en utilisant le port
extérieur d’un spectrométre FT-IR Bruker Vertex 70. Le montage utilisé est présenté 4 la
figure 2.4 et il sera expliqué plus en détails au chapitre 4. Briévefnént, il est constitué de
deux miroirs plans couverts d’or (THORLABS), de deux lentilles convergentes de ZnSe
(Tydex) et d’un polariseur linéaire a grille de ZnSe (Tydex). Le modulateur
photdélastique (PEM-90, type 11/ZS50, Hinds Instruments) opérant a 100 kHz (2fm) est
constitué d’un cristal de ZnSe. Un détecteur photovoltaique MCT (tellurure de mercure
et de cadmium) refroidi a I’azote liquide (Kolmar Technologies) a été utilisé pour
détecter le signal. Le signal détecté passe par deux filtres doubles canaux (Frequency
Devices, 90TP/90IPB) pour isoler les signaux expérimentaux I,c et Ipc. Un
amplificateur synchrone (Stanford Research Systems, SR830) avec une constante de
temps fixée a 30 us a été utilisé pour démoduler le signal I;c et le ramener aux
fréquences de Fourier. Une carte d’acquisitibn a double canal a permis de numeériser
simultanément les deux signaux. Lors de 1’étalonnage, un polariseur en KRS-5

(Optometrics) a été utilisé.

Toutes les mesures ont été effectuées a une résolution de 8 cm™ avec une vitesse
de balayage de 40 kHz. L acquisition des spectres a été réalisée en deux étapes, soit 150
spectres de 0.986 s (8 balayages), suivis de 250 spectres de 16.907 s (115 balayages). Le
traitement permettant 1’obtention des spectres de différence dichroique est effectué grace
a un programme développé au sein de notre laboratoire sur le logiciel OPUS®. Lors de
ce traitement, une apodisation de Blackman-Harris a 3 termes, une correction de phases
Mertz, et un zéro filling de 4 ont été utilisés pour effectuer la transformée de Fourier. Le
calcul du facteur d’orientation <P,> a été effectué grace au logiciel Excel suivant

1’équation 2.14.



4. RESULTATS ET DISCUSSION

4.1 Mise en place du PM-IRLD

Au départ, la mise en place du montage PM-IRLD ne devait repfésenter qu’une
partie relativement courte de ce projet de maitrise. En effet, il ne s’agissait, en principe,
que d’aligner correctement plusieurs éléments d’optique, tout en optimisant le traitement
électronique. Ce ne fut malheureusement pas le cas et de nombreux problémes ont été
rencontrés. A ce titre, la réalisation et I’optimisation du montage constituent un résultat
important, et c’est pourquoi le cheminement, ainsi que les principaux probléfnes
rencontrés seront expliqués dans cette section. Cette partie précéde la présentation des
premiers résultats obtenus dans le cadre de 1’étude de I’influence de la température de
référence sur l’orientation et la relaxation du mélange PS-PPO. Ces résultats ont

confirmé la fonctionnalité de notre systetme PM-IRLD.

4.1.1 Montage linéaire

Le premier montage que nous avons réalisé dans notre laboratoire est présenté au
schéma 4.1. Le choix de la géométrie de ce montage réside dans sa simplicité puisque
tous les éléments optiques sont alignés sur un méme axe. Les résultats typiques obtenus
avec ce montage sont présentés a la figure 4.1. La figure 4.1A présente les spectres
d’étalonnage. Pour rappel, ces spectres sont obtenus en plagant un second polariseur
entre I’échantillon et la lentille de ZnSe et servent a éliminer la forme des arches de
Bessel dans le spectre de différence dichroique. La forme de ces spectres est celle
attendue par les équations 2.18 et 2.19 et ils sont trés semblables a ceux obtenus par
Buffeteau et coll*® en tenant compte d’une différence au niveau de la fréquence de

modulation.
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Schéma 4.1 : Représentation schématique du montage PM-IRLD linéaire.

La figure 4.1B présente les spectres /4¢ et Ipc obtenus apres application de la
transformée de Fourier, lors d’'une mesure PM-IRLD sans échantillon. 11 est rappelé ici
que le signal /¢ est proportionnel a la différence (7, - T,) alors que le signal /p¢ dépend
de (T, + Ty) + (T, - T,).>> ** Ce dernier ressemble 4 un spectre simple faisceau normal
car le terme additif est dominant. Les seules absorptions observées sont dues a la vapeur
d’eau, au CO; et a la glace présente dans le détecteur. Dans le cas d’une mesure sans
échantillon, comme c’est le cas a la figure 4.1B, il serait logique d’obtenir un signal /4¢
nul puisque 7, devrait étre égal a T, ce qui n’est clairement pas le cas. Ceci peut étre
expliqué par un dichroisme ou une biréfringence résiduelle dans le montage, et cela
méme en absence d’échantillon. De plus, un nombre d’arches plus important est observé
pour le signal /,c aprés transformée de Fourier comparativement aux spectres
d’étalonnage. Le spectre S de la figure 4.1C est le rapport /4¢/Ipc €t, par conséquent, il
posséde un nombre d’arches identique a celui de /4c. Normalement, on s’attend a avoir
un nombre d’arches identique entre le signal S d’un échantillon orienté et le signal S de
I’étalonnage. Bien que ce type de résultat soit généralement obtenu en spectroscopie
infrarouge de réflexion — absorption par modulation de la polarisation (PM-IRRAS)** *,
toutes les mesures de PM-IRLD présentées dans la littérature affichent également un

nombre d’arches différent entre les spectres d’étalonnage et de I’échantillon. Ceci
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implique que ce type de différence n’affecte pas nécessairement de maniere significative

la valeur de A4 mesurée.

I1 est par contre trés surprenant d’observer des bandes dues a la vapeur d’eau et
au CO, dans le spectre S, puisque ’'un des avantages majeurs du PM-IRLD est de
mesurer directement la différence dichroique, tout en ayant une « immunité quasi-totale
aux absorptions isotropes de ’environnement ».** Cette bonne compensation est due a

’acquisition simultanée des signaux (7,- T;) et (T, + T,). >

Par définition, les espéces
en phase gazeuse ne possedent pas d’orientation préférentielle et sont, par conséquent,
dans un état isotrope. La cause majeure de la mauvaise compensation obtenue ici
pourrait €tre une différence (7, — T,) trop importante. Comme cela est montré a
I’équation 2.15, le signal Ipc est normalement quasi-insensible a 1’état d’orientation
puisque le terme (7,-T5) Jo(dp) doit rester négligeable devant le terme additif (7, + T).

Si tel n’est pas le cas, une mauvaise compensation pourrait étre obtenue.

Les spectres de différence dichroique obtenus pour un échantillon de PS orienté
et pour un blanc (sans échantillon) sont présentés a la figure 4.2. Le spectre final est
obtenu par la soustraction de ces deux spectres. On note que la forme des arches n’est
pas totalement compensée dans les spectres de A4 du PS et du blanc. Ceci provient
probablement de la différence dans le nombre d’arches entre les spectres d’étalonnage et
le spectre S. Il est toutefois notable que la forme résiduelle est similaire dans les deux
spectres et que, par conséquent, la soustraction de ces deux spectres permet d’élimer en

majeure partie cet artéfact.
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Figure 4.1 : A- Spectres d’étalonnage Cps et Cpp. B- Spectres ¢ et Ipc obtenus apres

transformée de Fourier sans échantillon. C- Rapport S = L;¢/Ipc.
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Le spectre de A4 du PS orienté contient les bandes anisotropes caractéristiques
de ce polymére. A I’inverse, le spectre A4 du blanc ne contient aucune bande
caractéristique de 1’orientation puisque ce systéme est isotrope. Dans le spectre final, un
résiduel du doublet caractéristique de la bande d’élongation antisymétrique du CO; est
observé entre 2290 et 2390 cm™'. Ceci indique bien que les bandes atmosphériques ne
sont pas correctement compensées, méme apres la soustraction d’un blanc. Cette
observation implique que des bandes isotropes de 1’échantillon pourraient contribuer au
spectre de A4, et ainsi influencer de maniére systématique les valeurs finales de la

fonction d’orientation <P,>, ce qui est inacceptable.
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Figure 4.2 : Spectres de différence dichroique (44) d’un échantillon de PS (bleu), d’un

blanc (vert) et d’un PS compensé (rouge).

Une observation faite lors de la mesure du spectre de transmission d’une fenétre

de germanium (Ge) a suggéré une possibilité de correction. Lors de cette mesure, une
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bande de CO; a été observée aux environs de 4600 cm™, soit exactement au double de la
fréquence fondamentale de la vibration antisymétrique du CO,, alors qu’aucun signal ne
devait étre détecté puisqu’aucune bande de vibration n’est normalement présente a cette
fréquence. Cet artéfact serait dii a un retour du faisceau réfléchi par le germanium dans
'interférométre. En effet, le germanium est un matériau réfléchissant une fraction
significative de la lumiére infrarouge a cause de son indice de réfraction élevé (n=4).
Ceci est trés bien présenté par la loi de Snell, selon laquelle la réflectance (R) a
incidence normale d’un matériau non absorbant est définie par la relation R = (n-1)°/
(n+1)°. Le faisceau réfléchi serait de nouveau modulé aux fréquences de Fourier, et
apparaitrait alors comme une harmonique dans les spectres. La solution a ce probléme a
été de bloquer une partie du signal a I’aide d’un carton optiquement opaque. En effet,
I’interférométre du spectrométre Vertex 70 est en miroirs en coin (« cube corner »), et

dans ce type d’interférométre, le signal réfléchi ressort a I’opposé de 1a ot il est entré.

Certain des éléments optiques constituant le montage de PM-IRLD possédent des
indices d; réfraction (n) élevés, augmentant le risque de réflexion. Dans le cas du
montage PM-IRLD, les milieux optiquement denses sont respectivement : la lentille
convergente en BaF, pour laquelle n = 1.45, le polariseur en KRS-5 (bromoiodure de
thallium) pour lequel » = 2.35, ainsi que le PEM et la lentille en ZnSe pour lesquels #» =
2.42. Afin de vérifier s’il y avait de la réflexion dans le montage, nous avons bloqué une
partic du signal 4 Paide d’un carton optiquement opaque. L’objectif de cette
manipulation était de vérifier si le méme artéfact pouvait étre responsable de la mauvaise
compensation atmosphérique décrite précédemment. Les rapports I4¢/Ipc obtenus lors de
cette manipulation sont présentés a la figure 4.3. Il apparait clairement que le fait de
couper la moitié supérieure ou inférieure du faisceau engendre un changement non
négligeable du signal Iyc, et par conséquent de S. Dans ce cas, une trés bonne
compensation des bandes isotropes est obtenue. De plus une modification du nombre, de
la forme et de la position des arches est observée. Le signal S ainsi mesuré tend a
ressembler a celui obtenu pour I’étalonnage. Un blocage partiel du faisceau infrarouge
¢limine la contribution du signal réfléchi du signal total et fait en sorte que S se

rapproche de la forme attendue.
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Figure 4.3 : Comparaison du signal S sans et avec un blocage partiel du faisceau.

Bien que cette configuration soit fonctionnelle, i1 demeure problématique de
travailler en bloquant une partie du faisceau. Cette action a pour effet de diminuer le
rapport signal sur bruit, rendant ainsi les mesures de 44 bruyantes. De plus, la forme du
signal /4¢ dépend fortement de la partie du faisceau qui est bloquée. Ceci implique que
le moindre désalignement, notamment de 1’étireuse qui comprend un iris, entraine une
modification problématique du spectre. Nous avons souhaité connaitre 1’é]ément optique
responsable de la réflexion afin de pouvoir maximiser le signal global, tout en gardant

un rapport S possédant une bonne compensation.

Dans un premier temps nous avons modifié 1’alignement de la lentille de BaF; (et
indépendamment celui de la lentille en ZnSe). Le signal ainsi obtenu s’est avéré proche

de celui obtenu avec le carton. Cependant, I’obtention de ce signal a nécessité un
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déplacement vertical de la lentille de prés de 1 cm par rapport a 1’alignement offrant le
signal maximum. Il est probable que, dans cette configuration, le faisceau IR traverse
des zones d’aberration optique de la lentille, et qu’une partie du signal soit focalisée
ailleurs que sur le détecteur. Ce montage s’est avéré une nouvelle fois tres sensible a

1’alignement et donc inacceptable.

Le polariseur a été le second élément dont 1’alignement a été modifié. Cette étape
avait pour objectif de dévier le signal réfléchi en apportant une légére rotation au
polariseur. Malheureusement, un angle de rotation proche de 40° s’est révélé nécessaire
pour obtenir le signal souhaité. Un résultat similaire a été obtenu en pivotant le PEM.
Ces alignements ne purent étre retenus étant donné les modifications apportées a la
capacité de polarisation du polariseur et aux performances du modulateur
photoélastique, ceux-ci étant tous deux congus pour étre utilisés a incidence normale
seulement. Lors de ces modifications, une augmentation du signal modulé accompagnée
d’une diminution du signal non modulé a été observée. Cette diminution d’intensité est
de I’ordre de 20%, indiquant qu’une partie du signal voulu a de nouveau été éliminée.
Cette diminution du signal Ipc n’est pas réellement surprenante puisque la réflectivité

augmente avec I’augmentation de I’angle d’incidence.

I1 était donc préférable de rester dans une configuration d’alignement « parfait »
tout en cherchant a sélectionner le signal voulu dans 1’objectif d’éliminer les artéfacts
optiques du signal AC. Pour cela, nous avons placé un iris de diamétre ajustable devant
la derniére lentille. Nous avons observé qu’il était possible de « choisir » le signal voulu,
la forme du signal modulé dépendant fortement de la position de 1’iris. Le probléme de
cet alignement était qu’il imposait un diametre d’iris fixe car, dans le cas contraire, il
était nécessaire de réaligner le systeme. Le méme test a été réalisé en fixant 1’iris sur
1’étireuse, et des résultats identiques ont été obtenus. I1 était donc clair que nous devions
trouver un alignement plus versatile permettant de travailler avec différentes tailles d’iris

sans nécessiter de réalignement systématique.
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4.1.2 Des montages intermédiaires au montage final.

Miroir
parabolique

Détecteur MCT

!

f . Echantillon v
A

A

Polarizeur 4’ Lentille de ZnSe

| Filire PB 120 kHz |

Filire PH 1.8 kHz

I CHI : Ipc=IL;+1, | —| Filtre PB | 1 kHz |—-| Détection synchrone H Filtre PH 91 kHz ’——
CH2: lac=1,- L

Schéma 4.2 : Schéma du montage PM-IRLD avec un miroir parabolique.

Un nouveau montage a été réalisé avec 1’objectif d’obtenir un signal performant
avec et sans iris. Pour cela nous nous sommes basés sur le modéle du montage du
laboratoire du Professeur Pézolet a I’Université Laval.'”** 11 est a noter que ce montage
présente le méme type de signaux que ceux que nous avions obtenus avec le montage
linéaire. En effet, le spectre S contient un nombre d’arches plus important que C,, et Cp,,
mais une bonne compensation est néanmoins obtenue avec leur montage PM-IRLD.
Dans ce montage, le faisceau est d’abord dévié par un miroir plan situé a I’intérieur du
FT-IR, puis il est rendu convergent grace a un miroir parabolique plutdt que par une
lentille. L’utilisation d’une lentille, plutét que d’un miroir parabolique, avait au départ
été retenue pour limiter le dichroisme dans le systéme. En effet, les miroirs paraboliques
introduisent une légére polarisation préférentielle, ce qui n’est pas souhaitable pour une

mesure de différence dichroique. Cependant, cet effet ne devrait pas avoir de
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conséquence si ce miroir est placé avant le polariseur d’entrée. Nous avons éliminé
’utilisation du miroir plan puisque cette premiére déviation du faisceau n’est utilisée
que pour des raisons d’encombrement. Le schéma de ce montage est présenté au schéma

4.2.

Les résultats obtenus avec ce montage sont similaires a ceux obtenus avec le
montage linéaire a lentille. Lorsque I’alignement est parfait, il est nécessaire de couper
une nouvelle fois une partie du faisceau pour obtenir une bonne compensation
atmosphérique et la bonne forme d’arches dans le rapport S. Il nous a également été
possible d’obtenir un signal a trois arches en désalignant légérement le miroir
parabolique. Ce montage ne nous a donc pas permis d’obtenir le type de signal voulu,

que ce soit avec ou sans iris.

Nous avons discuté des résultats obtenus avec ces différents montages avec le Dr.
Jackson de la société Bruker. Il nous a appris que pour réaliser des montages de PM-
IRRAS pour des clients, il avait été¢ dans I’obligation de réaliser des alignements a trois
miroirs pour obtenir un signal présentant une compensation atmosphérique acceptable.
Méme si notre mohtage fonctionnait déja pour cette configuration en réflexion (PM-
IRRAS), nous avons réalisé un montage a trois miroirs plans tels que présenté au schéma
4.3. Dans ce cas, le signal obtenu est presque identique avec ou sans iris. L’ajout d’un
iris entraine toujours une légére modification du signal AC, mais le signal modul€ ainsi
que les spectres d’étalonnage présentent tous un nombre d’arches identique. De plus, le
rapport S est bien compensé, comme cela est montré a la figure 4.4 pour un échantillon

de PS faiblement orienté.
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Schéma 4.3 : Schéma du montage PM-IRLD avec 3 miroirs plans.

Au cours de I’alignement, nous avons pu ré-observer tous les signaux que nous
avions obtenus précédemment, et méme d’apprendre a les distinguer par simple
observation de I’interferogramme avant Ja transformée de Fourier. Ceci nous a permis de
conclure qu’un alignement minutieux de ces trois miroirs permet d’éliminer le retour du
faisceau infrarouge dans I’interféromeétre tout en gardant un signal centré et ainsi de
préserver une intensité maximum. Cependant, cette finesse de I’alignement constitue le
handicap majeur de ce montage. En effet, si survient la nécessité de changer un des
miroirs, ou si quelqu’un désaligne malencontreusement le systéme, cela risque de
prendre un temps long avant de le rendre de nouveau fonctionnel. C’est pour cela que le
montage final ne présente plus que deux miroirs plans, tel que montré au schéma 4.4.
Celui-ci permet d’effectuer un alignement fin plus rapidement tout en gardant un signal

similaire avec ou sans Iris.
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Figure 4.4 : Rapport S d’un échantillon de polystyréne faiblement orienté obtenu avec le

montage PM-IRLD a trois miroirs plans.

I1 important de noter qu’au-dela des étapes décrites précédemment, I’influence de
- tous les éléments qui constituent le montage a été étudiée en détail. Par exemple, nous
avons changé de détecteur synchrone et appliqué différents paramétres de démodulation.
La contribution du signal en émission du PEM ainsi que des parties chaudes de 1’étireuse
a été évaluée. Le PEM, les polariseurs et les lentilles ont également été remplacés par
des équivalents faits d’autres matériaux optiques afin d’éliminer la possibilité d’une
piece problématique, par exemple & cause d’une biréfringence excessive ou de
recouvrement anti-réflexion défectueux. Les valeurs de filtration électronique ont fait
I’objet d’une étude approfondie. L’influence des paramétres avancés de la transformée
de Fourier, tels que le mode de la correction de la phase de l’interférométre, ont
également été évalués. Bien que les résultats obtenus lors de ces modifications ne soient
pas présentés dans ce mémoire, ces différentes étapes ont pris un temps long et ont

permis une meilleure compréhension du fonctionnement d’un PM-IRLD.
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Schéma 4.4: Montage PM-IRLD final.

4.1.3 Derniére modification et discussion sur le PM-IRLD

Bien que les deux montages des schémas 4.3 et 4.4 soient opérationnels, une
question importante subsiste. Pourquoi y-a-t-il un signal modulé I,c lorsque qu’un
¢chantillon isotrope (ou pas d’échantillon) est placé dans le parcours optique? En effet,
selon les équations 2.15 et 2.16, le signal modulé ;¢ est fonction de (7, - T,) et devrait
par conséquent étre nul lors de 1a mesure d’un échantillon isotrope. Le rapport final S
devrait également étre nul puisque seul le signal /pc (au dénominateur) devrait étre
différent de zéro. 1l est certain qu’un ou plusieurs éléments optiques sont responsables
de I’inégalité mesurée entre T, et T;. 1l est probable que cet effet soit directement induit
par de la biréfringence ou du dichroisme résiduel provenant directement d’un ou de

plusieurs éléments optiques constituant le montage. Malgré cela, il demeure une
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question fondamentale : existe-t-il une différence de signal, lorsqu’un échantillon orienté

est placé dans le parcours optique?

La figure 4.5 présente les spectres S obtenus lors d’une mesure a vide (air) et d’un
échantillon de PS orienté. On observe une augmentation significative de 1’intensité du
spectre S lorsqu’un échantillon orienté est placé dans le parcours optique. II est a noter
que cette différence évolue de fagon graduelle : le spectre S’ d’un échantillon isotrope
ressemble  celui obtenu 2 vide et il varie avec la déformation. Un changement graduel
de la position des arches, malgré des configurations quasi identiques, est également
observé au cours de la déformation. La seule différence de configuration pour les
spectres présentés a la figure 4.5 est la sensibilité de la détection synchrone, soit de 10
mYV pour le spectre d’air et de 20 mV pour le PS orienté. Une valeur supérieure est
nécessaire pour le PS afin d’éviter la saturation du signal. Si une valeur identique avait
¢té maintenue (en admettant qu’il n’y aurait pas eu de saturation du signal), I’intensité
du spectre du PS aurait été doublé€e. Il appert que la position et ’intensité des arches de
Bessel dépendent de 1’orientation de 1’échantillon. L’augmentation de I’intensité est
attendue et s’explique par la plus grande anisotropie dans le systéme et un changement
de la biréfringence de 1’échantillon. Cependant, le changement de position des arches
avec l’augmentation de D’orientation est plus problématique puisque les régions de
discontinuit¢ observées dans un spectre de A4 proviennent des régiohs ou le signal /¢
de C,p, Cys et de I’échantillon est nul. Par conséquent, si ces valeurs nulles ne sont pas
positionnées de fagon identique dans tous ces spectres, les zones non utilisables du

spectre de A4 vont étre multipliées.
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Figure 4.5 : Rapport S de I’air et d’un échantillon de PS orienté.

Afin de fixer la forme des arches, une fenétre de ZnSe a été insérée entre
I’échantillon et la derniére lentille. L. objectif de cet ajout est de fixer la différence entre
T, et T; a une valeur telle que la forme des arches ne soit plus influencée par la présence
ou non d’un échantillon, ni par son niveau d’orientation. De maniére générale, la
réflectance d’un matériau diélectrique en fonction de ’angle d’incidence est différente
pour les polarisations s et p.>* Lorsque I’angle d’incidence est faible, les valeurs de
réflectance en p et en s sont similaires. Lorsque I’angle d’incidence augmente, la
réflectance de la radiation polarisée s augmente de fagon monotone entre 0° et 90°, pour
atteindre une valeur de réflectivité de 1 a 90°. D autre part, la réflectance de la radiation
polarisée p diminue jusqu'a une valeur de 0 a I’angle de Brewster (&g = arctan (ny/n;))
avant d’augmenter jusqu’a une valeur de réflectivité de 1 pour un angle de 90°.>* Cette
propriété nous permet de contrdler la différence entre 7, et 7, en ajoutant une fenétre en

ZnSe pour laquelle n =2.42 et g = 67.4°.
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Figure 4.6 : Influence de I’inclinaison de la fenétre en ZnSe sur le signal I4c sans

échantillon.

Les signaux modulés obtenus en fonction de I’angle d’inclinaison de cette fenétre
sont présentés a la figure 4.6. On observe une augmentation du signal I,c avec
I’augmentation de I’angle d’inclinaison de la fenétre de ZnSe, confirmant
I’augmentation de la différence introduite entre 7, et 7,. Une fois de plus, il a été
nécessaire de changer la sensibilit¢ de 1’amplificateur synchrone afin d’éviter sa
saturation. Un changement dans la position des arches est également observé. Le
changement le plus important survient entre 5° et 25°. En effet, en plus d’un changement

de position, la forme générale d’I4c apres transformée de Fourier différe grandement.

La figure 4.7 résume I’influence de I’inclinaison de la fenétre de ZnSe sur les
spectres de différence dichroique d’un échantillon de PS orienté. La ligne de base des
spectres de A4 est grandement affectée par I’inclinaison de la fenétre. En effet, un
déplacement graduel de la ligne de base vers des valeurs négatives est observé avec

I’augmentation de I’inclinaison de la fenétre. Ceci est dii & une valeur négative de la
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différence (T, — T,) puisque, dans cette configuration, la réflexion de la polarisation p est
augmentée. 1l est important de souligner que la direction des axes de polarisation est
fixée par la direction de 1’étirement. Par conséquent, c’est la polarisation s qui passe a 0
a I’angle de Brewster de la fenétre de ZnSe. De plus, on note une inversion du signe de
la différence dichroique des bandes de I’échantillon de PS a partir d’un ahgle de 25°.
Ceci ifnplique que notre systéme possédait, au départ, un exces de A4 positif qui est
compensé aux alentours de 25°. C’est en effet a cet angle que la ligne de base est la plus
proche de zéro. 1l est important de noter que I’inclinaison de la fenétre entraine une
diminution du signal /pc a cause de la perte de lumiére provoquée par 1’augmentation
globale de la réflexion. Cependant, le rapport signal sur bruit est meilleur avec que sans
la fenétre, le bruit des mesures étant dominé par le signal /4c. Par conséquent, plus ce
signal est intense, meilleur est le rapport signal sur bruit dans les spectres de différence
dichroique. De plus, il est possible de compenser la déviation résiduelle de la ligne de

base en soustrayant un spectre de A4 obtenu sans échantillon.

A premiére vue, il semble donc préférable de travailler 4 un angle d’inclinaison
important puisque cela permet d’obtenir un meilleur rapport signal sur bruit. Ce n’est
toutefois paé le cas en pratique. En effet, la comparaison des A4 mesurés par IRLD
conventionnel et par PM-IRLD montre que des erreurs systématiques peuvent survenir
pour de trop grands angles d’inclinaison. Ainsi des valeurs de 44 de 0.011 et -0.009 sont
respectivement obtenues par IRLD conventionnel pour les bandes a 906 et 1028 cm™.
Des valeurs identiques sont obtenues par PM-IRLD pour des angles d’inclinaison allant
de 0° & 25°. Au contraire, on trouve des 44 de 0.012 et -0.009 a 45° et de 0.012 et -0.007
a 55°. Ces valeurs incorrectes sont attribuables a une différence (7, - Ty) non négligeable
devant le terme additif (7, + T,) dans le signal Ipc, ce qui rend le calcul de A4 incorrect.
Ces résultats montrent que des angles d’inclinaison compris entre 10 et 25° sont
optimaux pour limiter la déviation de la ligne de base et fixer la forme et la position des
arches, tout en assurant I’obtention de valeurs quantitativement correctes de différence

dichroique.
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Figure 4.7 : Influence de I’inclinaison de la fenétre de ZnSe sur les spectres de 44 d’un

échantillon de PS orienté.

4.2 Confirmation de la fonctionnalité du montage PM-IRLD

Afin de confirmer la fonctionnalit¢é du montage PM-IRLD, des mesures
d’orientation et de relaxation de 1’orientation sur du polystyréne monodisperse ont été
réalisées. De telles mesures ont déja été réalisées précédemment en PM-IRLD par Messé
et coll.'” Cependant, ces résultats serviront de point de départ pour I’étude de I’influence

de la température de référence sur I’orientation et la relaxation des mélanges PS-PPO.

La figure 4.8 présente I’évolution des spectres de différence dichroique en
fonction du temps de relaxation pour un échantillon de polystyréne ayant subi une
déformation a un taux d’élongation A = 2, a une vitesse de 10 cm/min et a 7g +2 °C. Les
bandes les plus intenses observées a 906 et 1028 cm™ sont respectivement attribuables a

une déformation hors du plan et a une déformation dans le plan du groupement
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phényle.”> Ces bandes ont été utilisées dans de nombreuses études ayant porté sur
Iorientation du polystyréne par dichroisme linéaire infrarouge.'® '’ ' 2> 2% 53 Elles sont
considérées comme insensibles aux changements de conformation. Les spectres de A4
montrés a la figure 4.8 présentent des bandes positives, par exemple la bande a 906 cm’,
et négatives, comme celle &4 1028 cm™. En IRLD, la direction du moment de transition
de la vibration considérée par rapport a I’axe de la chaine principale détermine le signe
de AA. Ainsi, une bande négative sera observée pour un moment de transition
perpendiculaire a la chaine, alors qu’une bande positive le sera pour un moment de
transition paralléle a I’axe de la chaine principale. L’angle le plus souvent admis est de
35° pour la bande 4 906 cm™ et de 90° pour la bande 4 1028 cm™. Dans cette étude, une
valeur de 30° a toutefois été utilisée pour ’angle a de la bande 4 906 cm’’, cette valeur
donnant une meilleure corrélation entre les valeurs d’orientation des deux bandes. Cette

valeur a également été utilisée par Pellerin et coll. dans leur étude du systéme PS-

PVME.”

Toujours a la figure 4.8 on remarque que le rapport signal sur bruit reste bon
malgré les faibles valeurs de 44, la valeur maximum étant de -0.028, et malgré un temps
d’acquisition trés court, puisque ces trois spectres ont été enregistrés en moins de 1s
chacun. Le bruit plus important observé aux basses fréquences est di a une détectivité

spécifique moindre du détecteur dans cette région spectrale.

L’influence de la température sur ’orientation du polystyréne est respectivement
présentée en fonction du taux d’élongation a la figure 4.9, et en fonction du temps de
relaxation a la figure 4.10. Les <P,> sont obtenues (eq 2.13) a partir de la différence
dichroique de la bande 4 906 cm™'. La procédure de détermination des valeurs de A4 est
présentée au chapitre 3. Au cours de la déformation, il y a une augmentation de la valeur
de <P,>, impliquant une augmentation de ’orientation moléculaire dans le systéme. A
I’inverse, lors de la relaxation, les valeurs de la fonction d’orientation diminuent,

impliquant un retour des chaines polymeéres vers un état isotrope.
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Figure 4.8 : Spectres de A4 obtenues au cours de la déformation d’un échantillon de

PS a un taux d’élongation de 2 et 2 10 cm/min.
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Figure 4.9 : Effet de la température sur ’orientation du PS lors de déformations a 10

cm/min et a un taux d’élongation de 2.
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Quelle que soit la température, 1’évolution de <P,> en fonction du taux
d’élongation présente clairement une courbure lors de la déformation. L’augmentation
de la température entraine une diminution de la valeur de la fonction d’orientation. En
effet, ’augmentation de la température entraine un accroissement de la fraction de
volume libre et, par conséquent, une plus grande mobilité des chaines. Cette plus grande
mobilité favorise la relaxation des chaines, et ce, méme au cours de la déformation. Il
n’est donc pas surprenant d’obtenir des valeurs de <P,> supérieures a 7g + 2 °C qu’a Tg
+ 9 °C. Ce comportement a de nombreuses fois été observé. Il est a noter que les valeurs
de <P,> obtenues en fin de déformation sont en trés bon accord avec celles obtenues par

l.”

Messé et coll.”” Ceci montre bien la fonctionnalité de notre systéme.

0.10

0.08

0.06

<p >

0.04

0.02

000 +—/——m™m— 71— —_—
0 500 1000 1500 2000 2500 3000

T T T T

Temps (s)

Figure 4.10 : Effet de la température sur la relaxation du PS aprés une déformation a 10

cm/min et a un taux d’élongation de 2.

Les trois courbes de relaxation présentées a la figure 4.10 montrent une

diminution exponentielle de la fonction d’orientation en fonction du temps. Cette
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variation peut étre divisée en deux régions : une diminution rapide aux temps courts
suivie d’une diminution lente aux temps longs. L’augmentation de la température
provoque une relaxation plus rapide et une diminution des valeurs de <P,> aux temps
longs, encore une fois en raison de la plus grande mobilité des chaines lorsque la

température augmente.

Doi et Edwards ont été les premiers a avoir proposé¢ un modéle permettant de
décrire la relaxation suivant la déformation mécanique instantanée d’un polymére.' 3¢
Ce modeéle, basé sur le concept du tube développé par de Gennes >’ considére que, dans
un polymeére fortement enchevétré a I’état fondu, la mobilité des chaines est réduite par
la présence des autres chaines qui forment un tube de contraintes topologiques. Selon ce
modele, il existe trois processus de relaxation qui suivent la déformation et qui'
permettent le retour vers 1’état isotrope. Le premier mode est une relaxation de type
Rouse des segments situés entre deux points d’enchevétrement. Cette relaxation est
indépendante de la masse molaire du polymere. Le temps caractéristique, T,, est trés
rapide dans les polymeres a 1’état fondu mais il peut étre de I’ordre de quelques secondes
lorsque le polymére est proche de sa Tg.'* 1719 Le second mode de la relaxation est la
rétraction des chalnes dans les tubes déformés. Ce mode, caractérisé par un temps Ty, est
proportionnel a 1, et il est fonction du'carré de la masse molaire du polymére. Le dernier
mode correspond a la reptation des chaines macromoléculaires dans le tube déformé de
maniére a créer un nouveau tube isotrope. Cette relaxation est caractérisée par un temps
T, qui est également proportionnel a T, et qui est fonction de la masse molaire du
polymere au cube. Tous ces temps caractéristiques sont inversement proportionnels a la
température. Ceci implique que plus la température est élevée, plus la relaxation des

chaines polymeéres sera rapide, comme cela est observé a la figure 4.10 pour le PS.

Messé et coll. ont montré que les courbes de relaxation du polystyréne obtenues
par PM-IRLD pouvaient étre décomposées en une sommation de trois exponentielles

suivant 1’équation :
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()0 - S (ca )

ou <P,>(1) est I’orientation en fonction du temps, 4; un facteur pré-exponentiel et 7 le
temps de relaxation. Ils ont associé les premier (7;) et troisieme (73) temps de cette

relation aux temps 7, et 7, du modeéle de relaxation de Doi-Edwards.

Tous les résultats'présentés ici sont donc en accord avec ceux de la littérature.'®
7.9 Ceci prouve la fonctionnalité du montage PM-IRLD développé dans notre

laboratoire.

4.3 Spectroscopie infrarouge d’absorbance structurale par

modulation de la polarisation (PM-IRSAS)

La puissance du PM-IRLD par rapport & I’IRLD conventionnel réside dans
’acquisition directe des spectres de 44, permettant des mesures rapides de 1’orientation,
tout en s’affranchissant des contributions atmosphériques. Cependant, cette grande force
est également sa grande faiblesse puisque cette technique ne permet pas d’obtenir
individuellement les deux spectres d’absorbance polarisés en p (4,) et en s (4;), ce qui
empéche le calcul de I’absorbance structurale. Une technique dérivée du PM-IRLD a été
développée en collaboration avec le Dr Yongri Liang (chercheur post-doctoral codirigé
par les Pr R. E. Prud’homme et C. Pellerin). Cette technique, appelée spectroscopie
infrarouge d’absorbance structurale par modulation de la polarisation (PM-IRSAS),
permet la détermination simultanée des absorbances polarisées A4, et A, lors d’une

mesure de PM-IRLD, en plus du spectre de 44.®

Au chapitre 2, 1’absorbance structurale (4)) a été¢ définie comme étant
’absorbance qu’aurait un échantillon s’il était isotrope et que son spectre était mesuré
sans polarisation de la lumiére. Dans le cas d’un échantillon orienté de fagon uniaxe, 4

est définie suivant la relation :
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A, +24,

= (eq 4.2)
3

La détermination de I’absorbance structurale est importante car elle permet, par

exemple, de suivre le changement de conformation et/ou de la cristallinité dans un

échantillon. 4, peut étre obtenue en IRLD en mesurant séparément les absorbances A4, et

As, mais cette méthode est lente et ne permet pas de suivis dynamiques.

11 est rappelé ici que la fonction d’orientation est déterminée en PM-IRLD par la

relation :

2 M
(B)= (Geos’a—1) 34, v | (cq4.3)

Le spectre Ay de I’équation 4.3 est en fait un spectre mesuré avant le début de la
déformation et le radical A sert de compensation a 1’amincissement de 1’échantillon au
cours de la déformation. Cette correction, proposée par Buffeteau et coll., est suffisante

lorsque I’échantillon est amorphe et le demeure pendant les mesures.*” 3

Cependant,
lorsqu’un changement structural se produit au cours de la déformation, cette
approximation (bien que souvent utilisée) est invalide. En plus de perdre I’information
sur de tels changements structuraux, 1’application de cette correction peut engendrer une
erreur systématique importante sur la valeur d’orientation mesurée. Afin de pallier a ce
probleme, nous avons cherché un moyen d’obtenir les absorbances 4, et 4, lors d’une

mesure de PM-IRLD.
Comme cela a été présenté au chapitre 2, le signal obtenu en PM-IRLD peut,

apres filtration électronique et démodulation, étre divisé en deux signaux I,c et Ipc qui

s’expriment sous la forme :

L =Cl(@)2G [(T,-T)J, ()] (eq 4.4)
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Ine = C1y(@)G, [ (T, +T,)+(T, =T}, () (eq 4.5)

ou 7, et 7, sont respectivement les spectres de transmission polarisée p et s, Iy (w) est
’intensité de la lumiere aprés le polariseur, C est une constante optique du montage, G+
et G. sont des paramétres de filtration électronique, ¢ est le déphasage maximum
introduit par le PEM et les J,(¢@,) sont les fonctions de Bessel d’ordre » générées par le

PEM. Le rapport I,¢/Ipc donne le spectre expérimental S :

S:IAC - 2G[(Tp_Ts) Jz(¢o)u

Ioc [T, +T)+(T,~T)Jo@)]

(eq 4.6)

Il a aussi été souligné au chapitre 2 que les spectres d’étalonnage, obtenus a
’aide d’un second polariseur, permettent de connaitre la forme des fonctions de Bessel.

Les deux spectres d’étalonnage, C,, et Cp;, s’expriment suivant :

_ 261,

@) €a47)
_2G'M,(#)
SRNEVATY (¢a 49

En combinant les équations 4.4 a 4.8, il est possible d’obtenir des expressions

pour les spectres de transmission T, et T :

I GY s |
l =@, H[G}[CNH 49
__ Inc _(G)_S
T = 21 @)CG. 1 (GIC,,,,H (eq 4.10)
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Il est impossible d’obtenir directement la valeur /y (@) puisque le faisceau
infrarouge passe a travers plusieurs éléments optiques tels que le PEM, les fenétres de
I’étireuse et la lentille convergente en ZnSe placée devant le détecteur. Cependant, on
note que d’apres 1’équation 4.5 le signal Iy(@)CG. est égal a Ipc si T, = T,. Cette
condition est généralement admise lorsqu’aucun échantillon n’est placé dans le parcours
optique et que les éléments situés apreés le PEM n’introduisent aucun dichroisme. Dans
la partie précédente, il a été montré qu’il était nécessaire d’utiliser une fenétre de ZnSe
inclinée pour obtenir un signal I;c possédant un nombre d’arches constant. Si
I’inclinaison de la fenétre est bien réglée, 1’écart entre 7, et T, peut étre minimisé. I1 est
alors possible de simplifier I’équation 4.5 sous la forme Ipc = Clo(w)CG+(T, + T) et si
aucun échantillon n’est présent, 7, + T doit étre égal a 1. Dans ce cas, Ip(w)CG+ peut
étre directement déterminé par 1’acquisition d’un spectre simple faisceau de Ipc sans
échantillon (Ipcpianc). Sous ces conditions, il est possible d’exprimer les absorbances A4,

et A, suivant :

(eq4.11)

(eq4.12)

Une formulation similaire a été dérivée par Noda et coll. pour des mesures de
modulation de la polarisation en spectroscopie dispersive.”® Ce formalisme n’a toutefois,
a notre connaissance, jamais été étendu aux mesures PM-IRLD utilisant la spectroscopie
a transformée de Fourier. A partir des spectres obtenus par les équations 4.11 et 4.12, il
est possible de déterminer le spectre d’absorbance structurale a partir de 1’équation 4.3.
Alternativement, on peut 1’obtenir directement a partir des signaux expérimentaux

suivant la relation :



Ce formalisme nous permet donc d’obtenir directement, en plus de la différence
dichroique, I’absorbance structurale lors d’une mesure dynamique. Laipreuve de ce
concept est présentée a la figure 4.11. Cette figure présente les spectres d’absorbance p
et s obtenus en PM-IRSAS et en IRLD conventionnel, pour un échantillon de
poly(éthyléne téréphthalate) (PET) étiré a un taux d’élongation de 2.5. Il est rappelé ici
. qu’une mesure d’IRLD conventionnel consiste en 1’acquisition successive de deux
spectres en transmission polarisée en p et en s. L’utilisation du PET pour cette
démonstration de concept n’est pas fortuite. A 1’état amorphe, 10 a 25% des
groupements glycol du PET adoptent une conformation trans.® Il a été montré dans la
littérature que la population de conformeres trans augmente faiblement avec le taux
d’étirement si celui-ci est inférieur 4 2.5, et brutalement lorsque qu’un taux d’élongation
supérieur a 2.5 est appliqué.®®> ¢ A de tels taux d’élongation, une cristallisation induite
par la déformation peut en effet se produire. Ce changement conformationnel ayant lieu
durant la déformation ou au cours de la relaxation peut engendrer une erreur
systématique importante dans les valeurs de <P,> obtenues suivant la relation 4.2,

puisque seul I’amincissement est compensé dans ce cas.

Une excellente superposition des spectres obtenus par IRLD et par PM-IRSAS
est observée a la figure 4.11. Les valeurs d’absorbance sont tres proches pour les bandes
4 1580, 1505, 1372 et 1340 cm™'. Les bandes a 1580 et 1505 cm™ sont attribuables aux
vibrations dans le plan du groupement phényle, alors que celles & 1372 et 1340 cm™ sont
dues aux balancements (wagging) des CH,. Les valeurs d’absorbance plus grandes
obtenues dans le spectré polarisé p impliquent un dichroisme paralléle pour toutes ces
bandes. L’écart maxirhum entre les spectres d’IRLD et de PM-IRSAS est obtenu pour la
bande a 875 cm™ attribuée & une vibration hors-plan du groupement phényle. Cette
différence, d’environ 15%, doit majoritairement provenir de la limite de détection du
détecteur MCT photovoltaique utilisé en PM-IRSAS. En effet, bien que la limite de

1

détection de ce détecteur soit d’environ 750 cm’, le signal détecté diminue
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dramatiquement aux environ de 1000 cm™. Considérant I’excellent accord entre les
spectres de PM-IRSAS et d’IRLD présentés aux figures 4.11A et B, il n’est pas
surprenant d’observer une bonne superposition des spectres d’absorbance structurale
présentés a la figure 4.11C. Des mesures similaires ont été¢ réalisées sur d’autres
polymeres tels que le PS. Une nouvelle fois, il est possible d’observer une trés bonne
corrélation entre les spectres d’absorbance structurale obtenus de fagon conventionnelle

et par PM-IRSAS.

Cette étude en combiné de PM-IRSAS et de PM-IRLD a permis de mettre en
évidence la puissance de la nouvelle méthode de PM-IRSAS.*® En plus de permettre un
suivi dynamique, a mis en évidence la sensibilité des <P,> aux changements structuraux
puisque la fraction des conformeres gauche et trans peut étre directement déterminée. 11
a ainsi été montré que la valeur de <P,> des bandes sensibles aux changements
cdnformationnels était fortement influencée par les variations de I’absorbance
structurale. Nous avons par exemple montré qu’une valeur d’orientation de 1.12 était
obtenue pour la bande 3 1340 cm” a4 un taux d’étirement de 2 lorsque seul
I’amincissement de 1’échantillon est pris en compte pour corriger le changement de
I’absorbance structurale. Une telle valeur d’orientation ne posséde aucun sens physique
puisque la valeur maximum de la fonction d’orientation est de 1 pour un échantillon
parfaitement orienté. Lorsque la fonction d’orientation de cette méme bande est calculée
en prenant en compte le changement de 1’absorbance structurale mesuré suivant
I’équation 4.14, la valeur d’orientation du méme échantillon passe de 1.12 & 0.77, ce qui

est une valeur plus raisonnable.
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Figure 4.11 : Spectres A) paralléle (Ap), B) perpendiculaire (As), et C) d’absorbance
structurale (A,) obtenus en TRLD et en PM-IRSAS pour un échantillon de
PET étiré a un taux d’élongation de 2.5.



69

4. 4 Etude préliminaire de I’influence de la température de référence

sur I’orientation et la relaxation du mélange PS — PPO.

L’objectif de la présente étude est de caractériser I’influence de la température de
référence sur 1’orientation et la relaxation du mélange PS-PPO. Les deux températures
de référence utilisées sont la Tg et la fin de la région de transition vitreuse, soit 7gy. La
premicre étape de ce travail a été de réaliser une étude thermique afin de déterminer

I’évolution de ces deux températures en fonction de la composition du mélange.

4. 4. 1 Détermination des températures de référence

Dans un premier temps, la miscibilité et la température de transition vitreuse ont
été¢ déterminées par DSC pour différentes compositions du mélange PS-PPO. Ces
mesures ont également permis de déterminer le début (7g;) et la fin (Tgy) de cette
transition. Ces valeurs sont résumées a la figure 4.12. Toutes les mesures DSC ont
présenté une seule Tg, confirmant la miscibilité du mélange sur toute la gamme de
compositions. Il est aussi possible d’observer que la 7g du mélange PS-PPO évolue en
suivant relativement bien la loi de Couchmann.”*** En utilisant I’équation 2.21, il est
possible de déterminer 1’évolution théorique de la Tg en fonction de la composition. Les
valeurs expérimentales des ACp; sont directement déterminées lors des mesures DSC et
sont de 0.28 J/g.°C pour le PS et de 0.18 J/g.°C pour le PPO. Ces valeurs sont en accord

avec celles obtenues par Messé. *

La mesure des températures de début (Tg;) et de fin (7gy) de la zone de transition
vitreuse permet d’observer un élargissement de cette région dans les mélanges par
rapport aux polymeres purs. Le maximum de cet €élargissement se situe entre 70 et 80%
en masse de PPO. Cependant, la figure 3.1 avait montré qu’il existe une incertitude
significative sur les mesures directes de Tg; et de Tgr De ce fait, il est primordial

d’utiliser une méthode donnant acces a Tgravec une plus grande précision
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Figure 4.12 : Evolution des températures de début (7g;), du milieu (7g) et de fin (7; gy) de
la transition vitreuse en fonction de la composition en PPO (%). Tgy ext est

la Tg, déterminée par la méthode de recuit.

Comme mentionné au chapitre 2, 1’état dans lequel se trouve un polymere vitreux
ne correspond généralement pas a son équilibre thermodynamique. 11 posséde alors des
valeurs d’enthalpie, d’entropie et un volume supérieurs 4 ceux de I’état d’équilibre.®?
Ceux-ci dépendent de la vitesse a laquelle le verre est formé : plus le refroidissement est
lent, plus les chaines polyméres tendent vers leur état d’équilibre & une température
donnée. Selon I’interprétation cinétique de la 7g, le mouvement des chaines dépend du
volume libre présent au sein du polymeére. En dessous de la Tg, ce volume est insuffisant
pour permettre la relaxation des chaines polymeéres a 1’échelle de temps considérée lors
de I’expérimentation. Cependant, les chaines continuent de se mouvoir, et un recuit
isotherme leur permet de tendre graduellement vers 1’équilibre thermodynamique a cette
température. Ce processus, appelé vieillissement physique, est de grande importance
puisqu’il entraine de nombreux changements des propriétés physiques qui sont

modifiées au passage de la 7g.*
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Nous avons utilisé la méthode de vieillissement physique présentée par Pellerin

et coll.?’

pour déterminer la 7g, avec une plus grande acuité. La DSC est une technique
performante pour étudier la cinétique du vieillissement physique puisqu’elle permet de
suivre les variations enthalpiques en fonction du temps et de la température du recuit.
Pour cela, I’échantillon est dans un premier temps chauffé au-dela de la région de
transition vitreuse pour effacer son histoire thermique. Il est ensuite ramené tres
rapidement a une température comprise entre 7g et 7gs; ou il subit un recuit isotherme
pendant un temps donné (90 min dans notre cas). Pendant ce temps, I’enthalpie du
systéme évolue vers la valeur d’équilibre a cette température. Une fois le temps de recuit
écoulé, I’échantillon est trempé a une température trés en dessous de sa Tg; Une
premiére mesure DSC est alors réalisée. Au cours de cette mesure, 1’enthalpie varie
lentement tant que le polymeére est vitreux, puis elle augmente brusquement au passage
de la Tg pour retrouver la valeur attendue pour le polymére caoutchoutique. Cette forte
variation donne lieu a un pic de relaxation enthalpique dans le tracé de la capacité
calorifique en fonction de la température, tel que présenté en rouge a la figure 4.13 pour

un échantillon de PS-PPO a 80% en masse de PS.

Endo

— Balayage 1 (recuit)
Balayage 2 (référence)

100 110 120 130 140 150

Température (°C)

Figure 4.13 : Mesure d’un vieillissement physique par DSC.
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L’échantillon est ensuite laissé quelques minutes a une température bien au-dela
de sa Tg pour effacer cette nouvelle histoire thermique. 11 est ensuite de nouveau trempé
a une température inférieure a sa 7g;, et une deuxiéme mesure DSC est effectuée. Cette
mesure sert de référence puisqu’elle est obtenue pour un échantillon n’ayant plus aucune
histoire thermique, autre que celle due au balayage de température lors de la mesure. En
effectuant la soustraction de ces deux thermogrammes, il est possible d’obtenir la
variation d’enthalpie AH subie par un échantillon 4 une température et un temps de

. . . 65
recuit suivant la relation :

AH(T.1,) = [ (CPrs = CPrienc AT (eq 4.14)

ou T; est la température de recuit, t, est le temps de recuit, T; et Ty sont les bornes
d’intégration, Cp recuit €St la capacité calorifique de 1’échantillon recuit et Cp reférence €St

celle de I’échantillon sans histoire thermique.

Le méme échantillon peut étre réutilisé pour des températures de recuit
différentes puisque le phénomene de vieillissement physique est un processus réversible.
Théoriquement, il ne devrait pas y avoir de vieillissement lorsque la Tg est dépassée.
Cependant, lorsque la température de recuit est comprise entre 7} g et Tgy, la viscosité du
systéme est telle que la relaxation des chaines n’est pas instantanée et le vieillissement
est toujours possible. Ceci est particuliérement vrai dans le cas des mélanges polyméres.
Ainsi, il a été observé pour certains mélanges PS-PVME que le vieillissement physique
peut se produire a des températures de recuit jusqu’a 30 °C au-dessus de la Tg
moyenne..29 Nous assumons ici que 7gr est la température a laquelle la relaxation des
chaines est suffisamment rapide pour ne plus voir de différence entre les deux balayages

DSC.

La figure 4.14 présente la variation du pic de relaxation enthalpique en fonction

de la température de recuit. Il est possible d’observer une diminution de I’aire du pic, et

donc du AH de recuit, avec I’augmentation de la température de recuit. L’évolution de
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AH en fonction de la température de recuit est présentée a la figure 4.15. Par
extrapolation de la courbe ainsi obtenue, il est possible de déterminer la température
pour laquelle le AH de relaxation enthalpique tend vers une valeur nulle, soit la Tgy

Dans ce cas particulier, la Tgra été estimée a 127 °C

0.5 1 — 110°C
t2°C

% 114 °C

0.4 4 ‘ — 116°C

Aflux de chaleur (mW)

110 115 120 125 130 135 140

Température (°C)

Figure 4.14 : Evolution du pic de la relaxation enthalpique en fonction de la température

de recuit pour un mélange PS-PPO 80-20.

Les valeurs ainsi obtenues pour chacune des compositions des mélanges sont
résumées a la figure 4.12. On observe une différence certaine entre les valeurs de Tg;,
déterminées directement par DSC, et celles obtenues par la méthode de recuit. La
différence la plus prononcée est observée a une concentration de 70% en PPO. Cette
concentration correspond au maximum de ’élargissement (Tg, — Tg,= 19 °C) de la Tg
du mélange PS-PPO. Par comparaison, la largeur de la transition vitreuse du PS et du
PPO purs est de 6 °C. Ce phénomene d’¢largissement est souvent observé dans les
mélanges miscibles polymeres et il a €t€ attribué par plusieurs auteurs a des fluctuations

9. 10

. N . 11 o ’ -
locales en concentration™ '~ et/ou a de 1’auto-concentration’ ', comme cela a été présenté

au chapitre 2.
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Figure 4.15 : Evolution de AH en fonction de la température de recuit d’un échantillon

PS-PPO 80-20.

4. 4.2 Influence de la température de référence sur I’orientation

du mélange PS-PPO 90-10.

Le mélange PS-PPO est un systeme qui a déja fait ’objet de nombreuses études

en déformation.'* % %> % Ce mélange nous a d’abord servi a confirmer la fonctionnalité

de notre PM-IRLD et a en trouver les limites en termes d’intensité et de régions

spectrales utilisables. De plus, ces résultats sont le début d’une étude comparative sur

I’influence du choix de la température de référence sur ’orientation et la relaxation

d’orientation dans les mélanges polymeres miscibles.

La figure 4.16 montre I’orientation du PS, déterminée a partir de la bande a 906

cm’, et celle du PPO, déterminée a partir de la bande a 1305 cm’, dans un mélange 90-

10, lors de déformations a 10 cm/min. Ces déformations ont été réalisées 5 °C au-dessus

des deux températures de référence, donca Tg+ 5 °Ceta Tgr+ 5 °C.
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L’évolution de I’orientation des deux composants du mélange en fonction du
taux d’élongation montre clairement une courbure aux alentours d’un taux d’élongation
de 1.4. Cette courbure est provoquée par un processus de relaxation se produisant au
cours de la déformation. Les valeurs de <P,> sont plus élevées pour le PPO que pour le
PS quelle que soit la température de référence utilisée (7g ou Tgy). Une valeur moindre
d’orientation est obtenue pour les deux composants du mélange lorsque Tgy est utilisée
comme température de référence. Ceci s’explique facilement par la plus grande mobilité

des chaines polyméres a cette température puisque Tgy est, par définition, plus élevée

que la Tg.
0.30
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Figure 4.16 : Influence de la température de référence sur I’orientation du mélange PS-

PPO 90-10.

Il est & noter que la bande 4 1305 cm™ est une bande intense et elle ne peut pas
étre utilisée pour des concentrations supérieures a 10% de PPO. De nombreuses études
ont utilisé la bande a 875 cm™ pour les mélanges PS-PPO & des concentrations
supérieures a 10% en PPO. Dans notre cas, cette bande est proche de la limite de

détection du détecteur MCT photovoltaique, rendant les mesures de cette bande
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bruyantes et difficilement utilisables. Nous utiliserons plutdt la bande a 1115 cm’, quia

préalablement été utilisée par Bouton et coll.%® pour les hautes concentrations en PPO.

Les courbes de relaxation présentées a la figure 4.17 montrent toutes une
diminution exponentielle des valeurs de <P,>. Les valeurs de différence dichroique
ayant permis le calcul de ces fonctions d’orientation ont été obtenues lors d’une méme
mesure. Le bruit supérieur observé dans les courbes de PS, comparé a celles du PPO,
s’explique par des valeurs de différence dichroique nettement inférieures pour le PS. La
relaxation qui suit la déformation est initialement trés rapide pour les deux composénts
du mélange, puis elle devient lente aux temps longs, tel que prédit par le modéle de Doi
et Edwards.'® Quelle que soit la température de référence et le temps de relaxation, le
PPO demeure plus orienté¢ que le polystyréne. Cependant, les courbes de relaxation
normalisées du PS et du PPO présentées a la figure 4.18 sont presque superposables, ce
qui implique que les cinétiques de relaxation des deux composants du mélange sont
identiques a Tg +5 °C. Ce résultat est en accord avec ceux obtenus lors d’études
précédente.'* Un résultat similaire a été obtenu pour la déformation & Tg,+ 5 °C, mais
ces courbes normalisées ne sont pas présentées pour des raisons de clarté. Cela montre
bien que la relaxation des deux composants du mélange est coopérative quelle que soit la

température de référence.
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Figure 4.17 : Influence de la température de référence sur la relaxation du mélange PS-

PPO 90-10.

Une comparaison des cinétiques de relaxation a 7g +5 °C et Tgr+5 °C pour le PS
dans le polymeére pur et dans le mélange 90-10 est présentée a la figure 4.19. Des valeurs
tres différentes de <P,> sont obtenues lorsque la Tg est utilisée comme température de
référence. Ainsi, le PS dans le mélange est significativement plus orienté que le PS pur a
Tg + 5 °C. A D’inverse, des valeurs quasi identiques sont obtenues lorsque la Tgr est
utilisée comme température de référence. Bien que cette étude soit préliminaire, cette
différence suggeére que la T7g moyenne ne peut pas étre considérée comme une
température de référence absolue pour les mélanges polymeres. En effet, la Tg tend a
s’élargir aux compositions intermédiaires. Ceci implique que, lorsque la Tg est utilisée
comme température de référence, le volume libre présent dans le matériau n’est pas
constant pour les différentes compositions du mélange. En effet, plus on se situe prés de
la Tg, plus le volume libre diminue et plus le coefficient de friction entre les chaines des
différents composants croit. Cet effet favorise le développement d’une plus grande
valeur de <P,> pour le PS dans le mélange qu’a I’état pur lorsque la 7g sert de

iy 4
référence.’
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Figure 4.18 : Courbes de relaxation normalisées du PS et du PPO dans un mélange PS-

PPO 90-10 déformé a Tg + 5 °C.

Le phénomeéne d’élargissement de Ja 7g est courant dans les mélanges polymeres.
De nombreux modeles ont été développés afin d’expliquer la relaxation des chaines
polymeéres & 1’état pur et dans les mélanges. Ces modéles permettent, notamment,
d’expliquer I’élargissement des courbes de DSC et des spectres de relaxation
diélectrique ou mécanique observé pour les mélanges. Zetsche et Fischer'® ont, par
exemple, proposé qu’un mélange polymere puisse étre divisé en sous-volumes (nano-
hétérogénéités) de méme dimensions. Ces domaines posséderaient une composition
locale et une Tg locale identique a la 7g qui serait observée pour un mélange homogene
possédant cette méme composition. Kumar et coll.” ont plus tard raffiné ce modéle en
considérant des volumes coopératifs dépendant de la composition locale du domaine.
Cette amélioration a permis de comprendre la présence de distributions bimodales au
sein de certains systemes et ainsi d’expliquer 1’élargissement de la transition vitreuse

dans ces mélanges polymeéres.
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Figure 4.19 : Courbes de relaxation du PS pur et du PS dans un mélange PS-PPO 90-10
aTg+5°CetTg+5°C.

Plus récemment, Lodge et McLeish'' (L-M) ont développé un nouveau modéle
permettant de prédire un élargissement de la transition vitreuse sans nécessiter la
présence de nano-hétérogénéités dans les systemes. Ce modele considére plutdt des
sous-volumes centrés autour de chaque motif de répétition et de dimensions
proportionnelles au cube de la longueur d’un segment de Kuhn (). Ce concept d’auto-
concentration est basé sur le fait qu’un monomere A posseéde nécessairement deux
voisins de la méme espece liés (s’1l n’est pas en bout de chaine) de fagon covalente, et
ce, méme dans un mélange A/B miscible. Par conséquent, ce volume auto-concentré
possede une concentration effective (¢g.p) différente de la concentration moyenne du
mélange, et ce méme si la distribution spatiale des chaines de A et B est parfaitement

statistique. Cette concentration effective est déterminée suivant la relation :

by = 9. +(1=0.)¢ (eq 4.15)
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ou ¢ est le terme d’auto-concentration et ¢est la concentration globale du systéme. ¢
est calculé comme étant la fraction volumique occupée par les segments de Kuhn des
monomeres a I’intérieur d’un volume V :

g =-Coo (cq 4.16)

" kpN,V

ou M, est la masse molaire de I’unité de répétition, N, est le nombre d’Avogadro, pest
la densité et ¥ = gl;’. g est un facteur géométrique qui dépend de la forme du volume

considéré.

D’aprés ce modele il est possible de déterminer une Tg effective pour chaque

composant du mélange suivant la relation :
LY (@) =T,($)gy,, (eq4.17)

En utilisant ce modeéle, Pellerin et coll.” ont relié le début de la transition
vitreuse (Tg)) a la Tg effective du polymeére de basse Tg et la fin de la transition vitreuse
(Tgy) a celle du polymere de haute Tg. Dans cette étude sur le PS-PVME, ils ont observé
des courbes de relaxation du PS dépendantes de la composition lorsque la Tg était
utilisée comme température de référence, alors qu’elles étaient indépendantes de la
composition lorsque la Tgy était utilisée comme température de référence. Les résultats
de la présente étude semblent concorder avec ceux-ci. Cependant, dans notre cas, le PS
est le composant de basse Tg et non de haute Tg comme dans le cas du mélange PS-
PVME. En considérant le modele de L-M, il semblerait logique, d’utiliser la Tg; comme
température de référence pour le PS dans le mélange PS-PPO. Cependant, ce modele ne
tient pas compte du couplage en relaxation. En effet la relaxation du PS semble
contr6lée par celle du PPO, ce qui méne a des cinétiques de relaxation similaires tel que
montré a la figure 4.18. Par conséquent, il est possible que |’utilisation de Tg; comme
température de référence donne accés a des courbes de relaxation du PS différentes. A

I’inverse, lorsque Tg; est utilisée comme température de référence, les deux composants
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se situent au-dessus de leur Tg effective, quelle que soit la composition du mélange.
Dans ce cas, le PS est dans le méme état physique dans le mélange qu’a 1’état pur et il

relaxe de fagon similaire.



5. CONCLUSION ET PERSPECTIVES

L’objectif initial de ce projet était d’étudier I’influence de la température de
référence sur I’orientation et la relaxation de 1’orientation des mélanges polystyréne -
poly(2,6-diméthyle-1,4-oxyde de phénylene) (PS-PPO), et poly(épychlorohydrine) -
poly(méthacrylate de méthyle) (PECH-PMMA), par PM-IRLD. Malheureusement, la
mise au point du montage de PM-IRLD a nécessité beaucoup plus de temps que ce qui
était initialement prévu. Nous avons vu, au cours de ce mémoire, les principales
difficultés qui ont été rencontrées, ainsi que les étapes qui ont conduit au montage final.
I1 a notamment été¢ montré que le signal modulé 7,¢ était fortement influencé par la
réflexion du faisceau par différents éléments optiques du montage. Cette faiblesse a
cependant pu étre mise a profit pour maximiser le signal. En effet, une fenétre de ZnSe
inclinée a été utilisée pour obtenir une forme et une position d’arches ne variant pas lors
de la déformation d’un échantillon. Il a également été observé qu’il était important de
contrbler ’angle d’inclinaison de cette fenétre, puisqu’un angle trop important engendre
un déplacement significatif de la ligne de base et des valeurs de différence dichroique
faussées. A I'inverse, un angle d’inclinaison trop faible entraine une fluctuation de la
forme et de la position des arches lors de la déformation. Les tests réalisés tout au long
de I’optimisation du montage ont permis de mieux comprendre les subtilités théoriques

et expérimentales du PM-IRLD.

La confirmation de la fonctionnalité de ce montage a été obtenue par I’étude de
’orientation et de la relaxation du PS en fonction de la température. Nous avons pu
observer que la fonction d’orientation était fortement influencée par la température a
laquelle la déformation était effectuée. Ces résultats, en accord avec la littérature, ont

confirmé que le nouveau montage est fiable et donne des résultats quantitatifs.
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Ce montage a également permis de développer et d’effectuer les premiéres
mesures de spectroscopie infrarouge d’absorbance structurale par modulation de la
polarisation (PM-IRSAS). 1l était jusqu’a présent impossible de déterminer I’absorbance
structurale en PM-IRLD, puisque les absorbances A, et A; ne pouvaient pas étre
obtenues indépendamment. En collaboration avec le Dr Yongri Liang, ces absorbances
ont pu étre isolées a partir des équations a la base du PM-IRLD. 1l a ainsi ét¢ montré
qu’il est possible d’obtenir directement un spectre d’absorbance structurale a partir de

cette technique, et d’en tirer profit lors du calcul de I’orientation.

Une étude préliminaire de D'influence de la température de référence sur
I’orientation et la relaxation de 1’orientation a également été réalisée pour le mélange
PS-PPO 90-10. Au préalable, une étude thermique compléte de ce mélange a été
effectuée. Ceci a permis une détermination précise de la 7g et de la fin de la transition
vitreuse (7gy). Cette derniére a été déterminée par la méthode des recuits. Bien que
fastidieuse, cette technique a permis une détermination plus précise de la 7gr comparé a
une mesure directe par DSC. Un élargissement de la transition vitreuse avec
I’augmentation de la concentration en PPO a été¢ observé lors de ces mesures. Cet
¢largissement passe par un maximum pour une concentration d’environ 80 % en PPO.
Ce phénomeéne peut étre expliqué par la présence de fluctuations en concentration et/ou

d’auto-concentration dans les mélanges.

Les mesﬁres PM-IRLD ont montré une cinétique de relaxation différente pour le
PS pur et le PS dans le mélange lorsque la Tg était utilisée comme température de
référence. A I’inverse, des courbes de relaxation identiques ont été obtenues lorsque Tgs
a été utilisée comme température de référence pour la déformation. Ces résultats peuvent
étre expliqués en termes d’auto-concentration. En considérant ce phénomene, il est
possible d’assimiler 7gs a la Tg effective du PPO, et Tg; celle du PS. Lorsque Tg est
utilisée comme température de référence, seul le PS est au-dessus de sa Tg effective et,
dans ce cas, sa cinétique de relaxation est contr6lée par la relaxation plus lente des
chaines de PPO. A I’inverse, lorsque 7g, est utilisée comme température de référence,

les deux composants du mélange sont au-dessus de leur Tg effective et ils relaxent de
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facon similaire a 1’état pur et dans le mélange. Il est a souligner que les études
précédentes sur le PS-PVME n’avaient porté que sur le polymére de haute Tg. Les
résultats obtenus ici sur le polymére de basse Tg dans le mélange sont donc inédits dans
le contexte de la comparaison des différentes températures de référence pour la
déformation des mélanges polymeres miscibles. Cela étant dit, ce phénomene n’a pour
I’instant été observé que pour le PS puisque seul le PS pur et le PS-PPO 90-10 ont été
étudiés. 11 sera intéressant de comparer 1’évolution de la relaxation du PPO lorsque Tgr
est utilisée comme température de référence. Dans ce cas, il est attendu, suivant le
modele de L-M, que la composition du mélange n’ait plus d’influence sur la cinétique de
relaxation. 1] sera également intéressant d’utiliser la 7g; du mélange comme température
de référence afin de vérifier si le PS relaxe également de facon identique, quelle que soit
la composition du mélange, a cette température. Les résultats préliminaires laissent

croire que ce ne sera pas le cas.

Méme si cela n’a pas été présenté dans ce mémoire, le mélange PECH-PMMA a
également fait 1’objet d’une étude thermique compléte. La miscibilité de ce mélange a de
nombreuses fois été remise en cause. Les résultats DSC que nous avons obtenus pour ce
mélange présentent un élargissement trés important de la Tg, et la forme de deux Tg a
été observée pour les mélanges contenant entre 50% et 80% de PMMA. Cela dit, il nous
a été impossible d’assimiler avec certitude la présence de cette deuxiéme 7g a une
séparation de phases. En effet, ces mesures on été effectuées avec un appareil DSC ne
possédant pas de refroidissement a 1’azote liquide, et il donc possible que la forme
observée soit en fait un recuit provoqué par un refroidissement trop lent. D’autre part, il
est également possible que cette deuxieme « Tg » soit en réalité la Tg effective du
PECH a cette composition. Afin de vérifier cette hypotheése, il sera nécessaire de réaliser
des mesures de diffusion de la lumiére afin de déterminer la longueur des segments de
Kuhn de ces deux polymeres, nécessaires au calcul de la Tg effective suivant le modéle
L-M. L’autre aspect important observé lors des mesures DSC de ce mélange est
I’élargissement de la région de la transition vitreuse. Le maximum de ’élargissement de
ce mélange est de 75 °C (Tgr - Tg;) pour une composition de 70% en PMMA. Cet

¢élargissement important fait de ce mélange un systeme intéressant pour une étude de
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I’influence de la température de référence sur I’orientation par PM-IRLD. De plus, ce
mélange n’a jamais fait ’objet d’une étude d’orientation, et il sera donc fort intéressant

de connaitre le comportement de ces deux polyméres dans le mélange.
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