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INTRODUCTION

1 Contexte de I’étude

Les matériaux isolants des cables électriques des centrales nucléaires sont constitués d’élastomeéres
ayant de bonnes capacités de résistance au vieillissement, comme les copolymeres d’éthylene et de
propyléne (EPR, EPDM, ...), car leurs conditions d’utilisation les soumettent a de faibles radiations et
a des températures pouvant atteindre 50°C dans le batiment réacteur, accélérant leur vieillissement et
diminuant leur durée d’utilisation.

Le critére de fin de vie des cables, communément utilisé par les cébliers, est basé sur la déformation a
la rupture en traction des matériaux isolants. Sa détermination est contraignante car longue et cotiteuse
a réaliser puisqu’elle nécessite d’effectuer des prélévements de cables en centrale, pour ensuite les
soumettre a des essais de traction en laboratoire.

Pour répondre a cette problématique, plusieurs études ont ét¢ menées sur la compréhension du
vieillissement des isolants des cables électriques [1, 2, 3, 4, 5, 6], dans le cadre de projets de recherche
d’EDF R&D ayant deux objectifs complémentaires :

- Développer une méthodologie basée sur un contréle non destructif, permettant de caractériser
I’état de dégradation des cables présents en centrale, sans effectuer de prélévement
d’échantillons nécessitant de lourdes interventions.

- Développer un outil numérique pouvant prédire la durée de vie d’un polymére, a partir de sa
formulation et de son état de dégradation, afin de limiter le nombre de vieillissements
accélérés sur chaque formulation des polymeres utilisés en centrale.

Références

1. Khelidj N., Vieillissement d’isolants de cables en polyethyléne en ambiance nucléaire, These 2006

2. Planes E., Influence des charges sur [’évolution des propriétés mécaniques des EPDM chargés lors de leur
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3. Shabani A., Vieillissement thermique et radiochimique de matrices EPDM pures et charges d’ATH : Mise au point de
relations structure/propriétés, These, 2013

4.  Ben Hassine M., Modélisation du vieillissement thermique et mécanique d 'une protection externe en EPDM de jonctions
rétractables a froid, These, 2013

5. De Almeida A., Propriétés mécaniques et dégradation des élastomeres EPDM chargés ATH, These, 2014

6.  Bannouf W., Analyse et modélisation de la perte physique et de la consommation chimique d’un mélange phénol/HALS
au cours du vieillissement raduichimique d 'une matrice EPDM, Thése, 2014

2 Suyjet de la these

Dans la continuité des travaux antérieurs cherchant a affiner la compréhension du vieillissement des
isolants de cables, il a été étudié dans cette thése 1’évolution de la structure de matériaux modéles au
cours de leur vieillissement, ainsi que leur résistance a la traction et & la fissuration. L’objectif étant de
pouvoir lier les propriétés caractérisant leur état de vieillissement avec leur comportement a la rupture,
afin de contribuer au développement de méthodes prédictives de la durée de vie des isolants.

Les matériaux modeles de cette étude sont composés d’un EPDM amorphe, réticulé au peroxyde,
comprenant différent taux de charges micrométriques (0, 25 et 50% massique i.e. 0, 11 et 27%



volumique), constituées de trihydrate d’aluminium (ATH), utilisées pour leurs propriétés anti-feu.
Aucun anti oxydant supplémentaire n’a été ajouté.

L’approche utilisée dans cette étude consiste a réaliser des vieillissements thermiques accélérés dans
une étuve ventilée a 130°C durant 20h, 30h et 40h, puis a caractériser 1’évolution de la structure des
matériaux, ainsi que leur résistance a la traction et a la fissuration.

Le contenu de cette thése a été organisé de la maniére suivante :

Le premier chapitre rassemble les recherches bibliographiques portant sur les matériaux
¢élastomeéres, sur le vieillissement thermique des EPDM, et sur la fissuration des élastoméres
ne cristallisant pas sous contraintes

Le second chapitre présente les matériaux modeles de 1’étude, les techniques expérimentales
employées, ainsi que les protocoles d’essais et le traitement des résultats, et la caractérisation
des mélanges de 1’étude a 1’état initial

Le troisieme chapitre étudie le caractére oxydatif du vieillissement thermique, ainsi que ces
conséquences a I’échelle du monomére

Le quatriéme chapitre traite de 1’évolution de la structure macromoléculaire au cours du
vieillissement

Le cinquiéme chapitre porte sur I’évolution du comportement mécanique des mélanges au
cours du vieillissement



CHAPITRE I - Bibliographie
Partie A — Définition et principales propriétés des
¢élastomeéres

1. Définition des élastomeéres

Les ¢lastoméres sont des matériaux polymeéres synthétiques, tels que les copolymeéres statistiques de
styréne et butadiene SBR, d’éthyléne propyléne et diene EPDM, ou d’origine naturelle telle que le
caoutchouc naturel tiré de I’hévéa. Ils sont utilisés principalement comme constituant des
pneumatiques, ou bien comme isolants ou jointures, pour leurs grandes capacités de déformation a la
température ambiante.

Les élastomeres sont composées de la répétition d’atomes, principalement de carbone et d’hydrogene,
se distinguant par leur agencement, et formant un motif unitaire appelé¢ monomere (Figure 1).

molécule monomére unité monomére

Figure 1 — Illustration de la notion de monomére [1]

A D’échelle du nanomeétre, les élastoméres sont constitués de chaines entrelacées entre elles, formant
un réseau enchevétré (Figure 2).

Figure 2 — Réseau de chaines enchevétrées

De par leurs dispositions et leurs agencements, les chaines du réseau peuvent former deux types de
phases, pouvant coexistant dans le méme élastomere :
- Les phases amorphes, qui sont constitu¢es d’un réseau de chaines désordonnées (Figure 2)
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- Les phases cristallines, ou les chaines sont ordonnées de manic¢re régulicres, appelées

cristallites (Figure 3)
- —— —
~ -
< b’g X
—“ m‘.‘
q iy
>/
2 -
(a) o (b) o~

Figure 3 — Représentation d’un réseau semi-cristallin — a ;' auwrepos — b : étiré [2]

Ces zones de cristallisation perdent leur agencement régulier et deviénnent amorphes a partir d‘une
certaine température, spécifique a chaque élastomeére, nomméeila température de fusion.

A TDinverse, des cristallites peuvent se former dans un féseau amorphe au-dessous d’une certaine
température, ou lors d’une sollicitation mécanique au cours de laquelle une partie des chaines, a 1’état
amorphe, s’oriente dans la direction de sollicitation; conférant au matériau une évolution de ses
propriétés mécaniques au cours de sa déformation. Ce,derniés, phénomene, appelé cristallisation sous
contrainte, est spécifique a certains ¢lastomeres, comime le eaoutchouc naturel.

Dans ce réseau enchevétré aucun point d’attache ne permet de maintenir de fagcon permanente
I’entrelacement des chaines entre elles, rendant/es propriétés mécaniques du réseau sous cette forme
instables dans le temps : 1’applicatioind’une “sollicitation mécanique entraine un désenchevétrérent
progressif des chaines conduisant a un €coulément, a la maniére d’un fluide. Pour obtenir cette
capacité de déformation élevée et réversible qui caractérise les élastoméres, des liaisons chimiques
fortes sont créés entre les chaines, par la réaction avec un additif lors d’un traitement thermique ou
radiatif, appelée réticulation, ou viilcanisation dans le domaine des pneumatiques (Figure 4).

Noend
de
réticulation

Figure 4 — Réseau de chaines réticulé [1]



2. Elastomeéres réticulés

2.1 Principe de la réticulation

Le processus de réticulation consiste a retirer a 1’élastomére, sous ’effet de la température ou de
radiation, ses atomes d’hydrogénes les plus susceptibles d’étre arrachés (i.e. ceux dont 1’énergie de
dissociation est la plus faible, appelés hydrogeéne labiles) afin qu’une liaison covalente puisse se
former entre les atomes ayant perdu leur hydrogéne. Cette réaction est permise par 1’ajout d’un agent
de réticulation, ou réticulant, dont I’une des spécificités est de posséder des liaisons a faible énergie de
dissociation pouvant former des radicaux, i.e. des produits fortement réactifs.

Les réticulants les plus utilisés sont le soufre et le peroxyde, qui produisent une réticulation qui leur est
spécifique de par leur composition différente.

2.2 Réticulation au peroxyde

Le déroulement simplifié de la réticulation thermique d’un élastomeére au peroxyde se compose des
étapes suivantes :
- Dissociation des liaisons O-O du peroxyde sous I’effet de la température de réticulation (en
moyenne 170°C), formant des radicaux alkoxy :
RO-OR - RO° + RO°
Equation 1-1

- Réaction des radicaux alkoxy avec les atomes d’hydrogene labiles de 1’élastomere, qui
engendre des macroradicaux et des produits stables :
RO° +(...)-CH - ROH +(...)-C°
Equation 1-2

- Combinaison de deux macroradicaux formant un pont interchaine, qui correspond a la
réticulation de deux chaines reliées 1’une a 1’autre par un nceud de réticulation :
(...)-C°+(...)-C° - (...)-C-C-(...)
Equation 1-3

2.3 Réticulation au soufre

Le déroulement simplifié de la réticulation thermique d’un élastomére au soufre se compose des étapes
suivantes :
- Substitution, activée thermiquement, des hydrogenes labiles de 1’¢lastomére par des atomes de
soufre :
(...)-S-S-(...)+(...)-CH i (...)-S-H-(...) + (...)-C-S
Equation 1-4

- La réticulation des chaines de 1’¢lastomére entre elles s’effectue par la formation de ponts
monosulfure, i.e. liaison constituée d’un seul atome de soufre :
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(2COHSC() = (L)CSC()
Equation 1-5

- Ou, majoritairement, par la formation de ponts polysulfures, i.e. contenant plusieurs atomes de

soufre :

Pont disulfure : (..)-C-S+S-C-(...) = (...)-C-S-S-C(...)
Equation 1-6

Pont trisulfure : (..)-CS+S-C-(...) = (...)-C-S-S-S-C(...)

Equation 1-7

2.4 Choix du réticulant

Le choix du réticulant se fait en premier lieu en considérant la compatibilité avec I’élastomére
considéré. Par exemple, la réticulation au soufre est limitée aux élastoméres insaturés [3], alors que le
peroxyde n’est pas utilisable, de maniére efficace du moins, avec les caoutchoucs butyles car il
engendre des ruptures de chalnes durant le processus de réticulation [5, 6, 7].

Dans le cas d’un élastomére compatible avec ces deux réticulants, les différences de propriétés
apportées par chacun sont a considérer. Le fait que les liaisons S-S et C-S soient plus sensibles a
I’oxydation que les liaisons C-C, de par leur énergie de dissociation plus faible, conduit & ce qu’un
¢élastomere réticulé au peroxyde soit généralement plus résistant au vieillissement thermique.
Cependant, cette moindre résistance des liaisons chimiques issues de la réticulation au soufre apporte
des propriétés mécaniques supérieures : la déformation a la rupture, la capacité de fluage et de
relaxation sont supéricures a elles d’un élastomére réticulé au peroxyde [4]. Ainsi, dans le cas
d’applications nécessitant un élastomeére subissant des contraintes mécaniques fortes, tel que les pneus,
certaines jointures (voitures, sous-marins, etc), la réticulation au soufre est privilégiée. Alors que
lorsqu’une certaine résistance a I’oxydation est requise, comme c’est le cas dans le domaine des
isolants, la réticulation au peroxyde est utilisée.

D’autres facteurs, quelque fois secondaires, peuvent également étre pris en considération dans le choix
du réticulant : Le soufre est bien moins couteux que le peroxyde. Cependant sa mise en ceuvre
nécessite 1’ajout d’accélérateurs et d’activateur de réticulation afin de réduire la durée de la réaction. A
I’inverse le peroxyde, grace a sa réactivité plus élevée, nécessite des faibles durées de réticulation,
permettant ainsi de diminuer le temps au cours duquel I’élastomére est soumis a une température
élevée, et donc réduire le risque d’un vieillissement prématuré.

De plus la réticulation au peroxyde serait plus homogene que celle obtenue avec du soufre [12] : la
Figure 5 illustre de fagon schématique la différence de répartition des nceuds de réticulation qu’il peut
y avoir entre un élastomere réticulé au peroxyde (Figure 5 - a) et au soufre (Figure 5 — b).
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Figure 5 — Réseau de chaines — a : réticulé au peroxyde — b : réticulé au soufre [12]

Les élastoméres non réticulés pouvant étre considérés, d’un point de vue mécanique, comme des
liquides extrémement visqueux, la réticulation et le choix du réticulant sont fondamentaux pour les
propriétés des élastoméres. Bien que leur comportement mécanique soit principalement di a leur
composition, a savoir qu’un caoutchouc naturel (NR) n’aura pas le méme comportement qu’un SBR,
le résultat de la réticulation conditionne la réponse du matériau a I’application d’un effort ou d’une
déformation.

2.5 Comportement mécanique des élastomeéres réticulés

2.5.1 Hyper-visco-¢élastique

A température ambiante, les élastomeéres sont, par définition, des matériaux au comportement
¢élastique, i.e. dont la déformation est réversible. Ils sont qualifiés d’hyperélastiques car ils peuvent
supporter de trés grandes déformations avant leur rupture, pouvant atteindre 600% a 1000%, et
peuvent étre considérés comme incompressibles [3].

L’allure des courbes de traction monotone des élastoméres montre que cette hyper-élasticité est non
linéaire (Figure 6).

fIS

1 1 L 1 1 1

1 2 4 6 8 10 12 A

Figure 6 — Courbe de traction type d’un élastomeére [1]

Plusieurs phases peuvent étre distinguées dans ces courbes de traction :
Une partie limitée aux faibles déformations, considérée comme linéaire, dans laquelle est
déterminé le module de traction, égal a la pente de la tangente a 1’origine, qui est représentatif
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de la raideur du matériau. Sa faible valeur, comprise généralement entre 0.1MPa et 10MPa, est
généralement inversement corrélée a capacité d’élongation.

A ces faibles niveaux de déformation, la réponse mécanique est liée au déplacement des
chaines les unes par rapport aux autres.

Une partie intermédiaire, ou la réponse mécanique provient principalement de 1’alignement
des chaines dans la direction de la sollicitation lors de 1’étirement du réseau.

Une partie finale se situant a des niveaux de déformation élevés, jusqu’a la rupture de
I’éprouvette, ou un durcissement se produit. Ce phénomene est attribué au fait que les chaines
atteignent leur limite d’extensibilité. De plus dans le cas de certain élastomeéres, tel que le NR,
ces déformations élevées induisent une cristallisation du réseau, qui accroit le durcissement et
augmente encore les contraintes.

Cette description qualitative du comportement mécanique ne dépend que peu de la température.

Cependant les valeurs de contrainte mesurée a méme déformation sont sensibles a la température, car
les ¢élastomeéres sont viscoélastiques : leur réponse a une sollicitation mécanique dépend fortement de

la température et de la vitesse de sollicitation. La Figure 7 illustre ce comportement, en représentant la

diminution du module lorsque la température augmente.

9F  Glass

Cross-linked

Log E (Pa)

‘a—i————.—

Temperature

Figure 7 — Evolution typique du logarithme du module de raideur en fonction de la température d’un élastomere [15]

Ces variations des propriétés des élastoméres en fonction de la température peuvent étre décrites de la

maniére suivante :

A basse température (inférieure a la température de transition vitreuse) la mobilité treés réduite
des chaines du réseau est limitée a des mouvements locaux de faibles amplitudes. Cela conduit
a une rigidité trés importante, dont le module traction élevé témoigne, et a une faible capacité
de déformation. Ce comportement fragile de 1’élastomere, est dit vitreux.

A partir d’une certaine température, nommée la température de transition vitreuse Tg,
s’amorce une augmentation de la mobilité du réseau, qui se traduit par une diminution de la
raideur et une augmentation de la capacité de déformation du matériau. La valeur de la Tg
dépend donc de la mobilité des chaines et par conséquent de la densité de réticulation, du
niveau d’enchevétrement, de la polarité et de I’encombrement stérique.

Cette transition s’achéve par une stabilisation des propriétés, appelée plateau caoutchoutique,
ou I’élastomeére est souple et les segments de chaines mobiles. Le module atteint une valeur
d’équilibre qui est liée a I’enchevétrement des chaines et a la densité de noeuds de réticulation.
C’est dans ce domaine de température que les élastomeres sont utilisés et présentent le
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comportement  hyper-viscoélastique  décrit  précédemment, appelé comportement
caoutchoutique.

La Figure 8 représente les courbes de traction d'un PMMA sollicité¢ a différentes températures,
illustrant la fragilisation du comportement avec la diminution de la température, se manifestant par
une diminution de I’allongement a la rupture et une augmentation de la raideur.
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Figure 8 — Courbe de traction d’un PMMA sollicité a différentes température [16]

La viscoélasticité des élastomeres est également observable au travers de la réversibilité des
déformations qui n’est pas immédiate : apres avoir ét¢ allongg, I’élastomeére une fois au repos conserve
une déformation rémanente pendant un temps limité, au cours duquel le réseau réticulé retrouve
progressivement une configuration équivalente a celle qu’il avait avant d’étre étiré.

2.5.2 Influence de la densité de réticulation sur le comportement mécanique

La réaction de réticulation décrite précédemment conditionne le comportement mécanique de
I’élastomere. La réticulation entraine la formation d’un réseau de chaines dites actives, i.e. dont
chacune des deux extrémités est reliée a une autre chaine par un nceud de réticulation. La
concentration de chaines actives, ou la densité de nceuds de réticulation, conditionne la réponse du
réseau a une sollicitation.

2.5.2.1 Cas d’un réseau parfait

En supposant que le réseau de chaines considéré soit parfait et uniforme (Figure 9), la théorie de
1’¢lasticité caoutchoutique basée sur la physique statistique de la conformation des chaines [13] admet
une modélisation de la réponse mécanique affine a celle des chaines. En déformation uniaxiale la
contrainte de traction en fonction de la déformation macroscopique, est donnée par la relation
suivante :
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RTp
M
Equation 1-8

o= A-2%)

Avec R la constante des gaz parfait, T la température, p la masse volumique, M. la masse molaire
entre neeuds de réticulation, et A la déformation macroscopique.

Figure 9 — Représentation d’un réseau parfait [17]

En faisant I’hypothése que la sollicitation reste dans le cadre des petites perturbations (ce qui est le cas
lors du calcul du module de cisaillement), I’expression de la déformation macroscopique A devient
alors :

A=1+E€
Equation 1-9

Avec & la déformation respectant ['hypothese des petites perturbations
L’expression de la contrainte de traction devient alors :
3RTp

M,
Equation 1-10

g =

Le module de traction peut alors s’exprimer de la maniére suivante :

o 3RTp

£ M,
Equation 1-11

De plus la masse molaire entre nceuds de réticulation peut étre exprimée en fonction du nombre de
chaines par unité de volume :

o=

Equation 1-12

Le module de traction devient alors :
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E = 3VvRT
Equation 1-13

Ainsi donc, une augmentation de la concentration de chaines actives entraine une augmentation de la
raideur aux grandes et aux petites déformations.

En outre, il a ét¢ montré par [3] que la dureté, qui est la résistance de la surface du matériau a
I’application d’une pression, augmente avec le module, comme 1’illustre la Figure 10 (graphique de
gauche). Par conséquent I’augmentation du module avec la densité de réticulation implique donc
également que la dureté augmente avec la densité de réticulation [18].

De plus, des modeles basés sur 1’élasticité caoutchoutique ([19], [20]) prédisent une déformation a la
rupture inversement proportionnelle a la densité de réticulation. Les résultats de ces modélisations ont
été confirmés expérimentalement : il a été montré que I’augmentation de la densité de réticulation
limite I’extension des chaines du réseau [21, 22] et conduit a une diminution de la déformation a la
rupture [22, 24, 54, 55, 56].

En outre il a été montré par [15] que la dissipation d’énergie lors d’une déformation cyclique
augmente avec la déformation, comme I’illustre la Figure 10 (graphique de droite). Ce qui mene a
considérer que la diminution de la déformation a rupture avec la densité de réticulation, suggére aussi
que le comportement dissipatif diminue avec la densité de réticulation [18]. Cela s’explique par le fait
que I’augmentation de la concentration de chaines actives entraine une moindre mobilité du réseau,
qui provoque une diminution des frottements visqueux entre les chaines a I’origine du caractére
dissipatif.
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Figure 10 — A gauche : Evolution du module en fonction de la dureté (ligne discontinue : dureté Shore A, ligne
continue : dureté internationale) [3] — A droite : Evolution de I’hystérése en fonction de I’allongement d’un EPDM
[15]
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2.5.2.2 Réseau hétérogene

I1 a été considéré jusqu’a présent que la réticulation engendrait un réseau parfait, uniquement constitué
de chaines actives de mémes longueurs, supposant une répartition homogeéne des nceuds de
réticulation. Cependant la réticulation est un processus difficilement contrélable, dont le résultat n’est
pas uniforme : Les réseaux réticulés sont généralement composés d’une majorité de chaines actives
ayant des longueurs variables, pouvant étre enchevétrées entre elles, formant un réseau irrégulier
(Figure 11). Cette irrégularité dans la formation des nceuds de réticulation conduit a ce qu’une partie
des chaines, appelées chaines pendantes, possédent une extrémité réticulée et I’autre déconnectée du
réseau. Enfin une fraction de chaines, généralement faible, ne sont pas réticulées au réseau. Ne
possédant aucune attache chimique et étant simplement enchevétrées dans le réseau, elles sont
appelées chaines libres.

Enchevétrement Chaine pendante

Figure 11 — Réseau réticulé et enchevétré contenant des chaines actives et pendantes [18]

La prise en considération de ces hétérogénéités de réticulation est nécessaire pour comprendre et
interpréter le comportement mécanique des ¢lastomeres. Par exemple, Groebler et a/ [26] ont montré
que les hétérogénéités de réticulation entrainent une plus grande dissipation d’énergie qui, produisant
une diminution des efforts au sein du réseau, contribue a retarder la rupture de I’échantillon sollicité.
De méme, Kluppel et a/ [27] et Andrady et a/ [28] ont mis en évidence 1’effet des chaines pendantes
sur la diminution de la contrainte a la rupture et du module.

De plus Mark et al/ [14] ont montré qu’une proportion trop €levée de chalnes actives courtes conduit a
un comportement fragile, car la capacité d’élongation maximale du matériau est limitée par
I’extensibilité maximum des chaines les plus courtes.

Enfin les frottements entre les chaines €tant en partie a [’origine du comportement viscoélastique des
¢élastomeres [42], les enchevétrements de chaines actives, pendantes et libres participent de maniére
non négligeable a la dissipation visqueuse.

3. Elastomeres chargés

3.1 Charges

Pour améliorer les propriétés des élastoméres, le plus souvent les propriétés mécaniques, des éléments
rigides sont ajoutés au mélange lors de la fabrication. Ces éléments sont appelés des charges. Leurs
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morphologies sont variées ainsi que leur taille, allant du sphéroide d’une dizaine de nanométre au
patatoide d’une centaine de micron (Figure 12).

Figure 12 — Image MEB — A gauche : charges de silice dans une matrice de polypropyléne — A droite : 150 phr de
charges ATH dans une matrice EPDM [17]

Les charges étant moins couteuses que les élastoméres, leur ajout diminue le prix total des maticres
premieres présentes dans un mélange donné. Ainsi, pour des raisons économiques et des raisons de
performances, les élastoméres ne sont quasiment jamais utilisés non chargés : soit sont employées des
charges dites renfor¢antes, pour augmenter les propriétés mécaniques du mélange (noir de carbone,
silice, graphite, etc), soit sont employées des charges dites inertes, ou diluantes, ou encore non
renforgantes, pouvant apporter certaines propriétés spécifiques (trihydrate d’aluminium, argile, craie,
etc). La Figure 13 illustre ’amélioration notable de la réponse mécanique qu’apportent des charges
renforgantes.
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Figure 13 — Courbe de traction typique d’un élastomére ne cristallisant pas sous contrainte — A : non chargé — B :
chargé au noir de carbone — C : chargé avec du graphite [18]
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3.2 Répartition des charges

La majorité des charges renforcantes se présentent sous forme de poudre, constituée par des nodules
de formes sphériques d’une dimension nanométrique (5 a 40nm pour la silice, et 5 a 350nm pour le
noir de carbone). Ces sphéres, liées entre elles par des liaisons covalentes, forment des agrégats de 50
a 500nm, qui eux méme constituent des agglomérats de 1 a 100pm, reliés entre eux par des liaisons de
Van der Waals (Figure 14).
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Figure 14 — Structure du noir de carbone [8]
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Lors de la formulation, le malaxage casse les agglomérats, et répartit dans la matrice élastomeére des
agrégats. Toutefois des agglomérats de charges peuvent encore étre présents dans le mélange final,
dépendant de la qualité du malaxage, et engendrer des zones fortement rigides dans lesquelles des
concentrations de contraintes se forment.

L’uniformité de la répartition des charges dans la matrice ne dépend pas seulement de la phase de
malaxage, mais également des propriétés des matériaux choisis : toutes les charges n’ont pas la méme
capacité a se disperser et certain élastoméres offrent de moins bonnes facilités de répartition des
charges.

L’ajout de charges peut alors entrainer différents types d’hétérogénéités de structure au sein de
I’¢lastomére, donc certaines ont un impact non négligeable sur le comportement du mélange, et
peuvent justifier certaines singularités dans la réponse mécanique :

- A partir d’une certaine quantit¢é de charges ajoutées dans 1’élastomére (appelée seuil de
percolation), il se forme un réseau continu de charges, accolées les unes aux autres sans
matrice pour les séparer. Il en résulte de cette percolation des charges, des zones fortement
rigides dans lesquelles des concentrations de contraintes se forment, pouvant étre a 1’origine
de la rupture prématurée du matériau. Ce phénomene peut également se produire localement
en cas de mauvaise dispersion des charges lors de la formulation.

- La présence de charges peut aussi avoir pour conséquence qu’une partiec de la matrice soit
isolée du reste de 1’élastomére en étant entourée de charges. Cette zone est appelée polymére
occlus. Les efforts appliqués au matériau ne sont donc plus transmis a cette partie isolée, qui
ne participe plus a la réponse mécanique du matériau. Ce phénomene se produit surtout en
présence d’agglomérat de charges se formant autour d’une portion d’élastomere.

- Une mauvaise répartition des charges peut engendrer des zones sans charges, ou la mobilité du
réseau est supérieure a celle du reste de 1’¢lastomere. L’impact de ce phénoméne sur la
réponse mécanique est délicat a prédire, et dépend, entre autres, de la dimension de ces zones
et de leur proportion dans le matériau.
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- Une forte interaction entre les chalnes et la surface des charges peut entrainer la formation
d’une zone vitreuse a I’interface des charges, ou la mobilité des chaines est fortement réduite.
Ce phénomene, appelé polymere lié, peut, en fonction de sa proportion, étre a I’origine d’une
température de transition vitreuse plus faible et une augmentation de la raideur, due a la
mobilité moindre du réseau [50, 51]

3.3 Interactions charges-matrice

Les interactions entre les charges et la matrice élastomere ont été distinguées en deux catégories :
- Les interactions physiques, pouvant étre des liaisons de type faible (Van der Waals,
hydrogenes), ou bien pouvant provenir d’une adhésion de surface entre la charge et la matrice.
- Les interactions chimiques, formant des liaisons fortes, ayant une énergie de dissociation
¢élevée (liaisons covalentes par exemple), entre les insaturations de la matrice et les radicaux
libres présents a la surface des charges [9].

Les interactions physiques se retrouvent dans tous les mélanges chargés, par contre les interactions de
type chimique ne sont rendues possibles qu’en appliquant un traitement sur la surface des charges.
Cette étape consiste a les recouvrir d’un agent de couplage capable de réagir avec 1’élastomére
sélectionné pour le mélange, afin que des liaisons covalentes se forment entre la surface de charges et
la matrice. Il en résulte une augmentation conséquente des propriétés mécaniques du mélange, par
rapport a des charges non traitées, ainsi qu’une meilleure dispersion des charges dans 1’élastomere (le
traitement limitant la formation d’agglomérats). La Figure 15 illustre 1’augmentation des contraintes
aux grandes déformations induite par le traitement de surface de charges de trihydrate d’aluminium
dans une matrice d’EPDM.
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Figure 15 — Courbes de traction d’un EPDM amorphe — non chargé (vert), contenant 150 phr de charges ATH non
traitées (bleue), contenant 150 phr de charges ATH traitées en surface (rouge) [17]
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3.4 Apport des charges au comportement mécanique

3.4.1 Raideur

Qu’elles soient renforcantes ou diluantes, 1’ajout de charges entraine une augmentation de la rigidité
de I’¢lastomere par effet hydrodynamique : leur présence conduit a une diminution de la mobilité du
matériau, de par leur dureté bien supérieure et de par les interactions, chimiques ou physiques, qui les
lient a la matrice. Cela engendre une amplification des contraintes, aux petites et grandes
déformations, par rapport a un élastomére non chargé. Il en résulte un module de traction, une
contrainte a la rupture, et une dureté plus élevés dans les mélanges chargés.

3.4.2 Elongation a la rupture

Les résultats provenant de la littérature sont divergeant concernant 1’influence des charges sur
I’¢longation a la rupture : La tendance générale est de considérer que 1’ajout de charges nanométriques
entraine une augmentation de la déformation a la rupture, et I’ajout de charges micrométriques
provoque une diminution [29, 30]. Ceci est basé sur le fait que les charges, tout en induisant une
augmentation de raideur, peuvent étre considérées comme des défauts, des hétérogénéités qui
entrainent la formation de concentrations de contraintes, pouvant conduire a la ruine prématurée du
matériau lorsque leur taille est de I’ordre du micromeétre. Toutefois la prédiction des variations de
I’¢longation a la rupture est un exercice délicat, de par le fait que de nombreux facteurs déterminants
sont a considérés, dont les influences peuvent étre opposées. Ainsi cette généralité ne s’applique pas a
toutes les charges et tous les élastoméres. Par exemple, [31] (Figure 16 - gauche) ont montré que
’ajout de silice dans du caoutchouc naturel entraine une diminution de 1’élongation a la rupture, alors
que [32] (Figure 16 - droite) montre que 1‘augmentation de la fraction de silice dans du SBR entraine
une augmentation de la déformation a la rupture. De méme I’ajout de noir carbone entraine une
diminution de I’allongement a la rupture dans le caoutchouc naturel [31] (Figure 16 - gauche), et une
augmentation dans I’EPDM [17].

Il a également pu étre montré que 1’ajout de charges micrométriques de trihydrate d’aluminium,
augmente la déformation a la rupture d’EPDM dans le cas de [25, 17] (Figure 15), alors que dans
I’¢tude de [32], les mémes charges entrainent une diminution.
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Figure 16 — A gauche : Elongation a la rupture d’un NR en fonction de la proportion de charge, de noir de carbone
(croix), de silice (cercle), de carbonate de calcium (triangle) [31] — A droite : courbe de traction d’un SBR, non chargé
(noire) et contenant 25% volumique de silice (rouge) [32]

3.4.3 Dissipation

La présence des charges entraine également une plus grande dissipation d’énergie, de par le fait
qu’elles induisent des frottements supplémentaires a ceux provenant des chaines entre elles [49] et
probablement par la rupture et reformation de liaisons faibles entre charges et matrice. Les essais
cycliques de [15] illustrent cela, en montrant que 1’énergie dissipée, correspondant a I’aire comprise
entre la courbe de charge et la courbe de décharge, pour SBR non chargé est trés inféricure a celle
d’un SBR contenant 50 phr de noir de carbone (Figure 17).

La présence des charges dans les élastomeéres induit également des comportements mécaniques

Figure 17 — Courbe de traction cyclique d’un SBR, non chargé, et contenant 50 phr de noir de carbone [15]
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spécifiques. L’origine de ces phénomeénes n’est pas définie par un mécanisme unique, les justifications
sont multiples, mais 1’influence des charges y est majeure. Bien que certains de ces phénoménes se
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retrouvent également dans les élastoméres non chargés, dans une moindre mesure, ils n’ont pas été
cités précédemment car leur explication aurait été incompléte si I’effet des charges n’avait pas été
mentionng.

3.4.4 Effet Payne

L’ajout de charges conduit a une non linéarité de la réponse mécanique des élastomeéres aux faibles
déformations, appelé 1’effet Payne [34], qui se manifeste par le fait que la valeur du module élastique
dépend de la déformation a laquelle il est déterminé : Le module décroit en fonction de la déformation
appliquée. La Figure 18 illustre la diminution du module de cisaillement en fonction de la déformation
lors d’un essai dynamique, réalisé sur des échantillons de caoutchouc butyle contenant différents taux
de noir de carbone.
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Figure 18 — Evolution du module de cisaillement dynamique en fonction de la déformation appliquée a 0.1Hz, d’un
caoutchouc butyle contenant 0 a 23.2% volumique de charge de noir de carbone [34]

Cette diminution de la raideur des élastoméres chargés avec 1’élongation pourrait étre la conséquence
de plusieurs phénoménes, dont aucun n’a encore fait consensus au sein de la communauté
scientifique :
- L’augmentation de la déformation entrainerait la rupture d’agglomérats de charges
potentiellement présents dans le matériau. [43, 44, 45]
- L’augmentation de la déformation entrainerait la rupture progressive des chaines liées aux
charges, des chaines inter-particulaires, i.e. chaines dont chacune des deux extrémités est
reliée a la surface de deux charges distinctes [46, 47, 48]
- L’augmentation de la déformation entrainerait la mise en mouvement de chaines initialement
immobilisées a la surface des charges, formant une zone vitreuse [57, 58, 59, 60].
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3.4.5 Effet Mullins

L’application de chargements mécaniques, identiques et successifs, sur des élastoméres montre une
diminution des contraintes, qui s’opere au cours des cycles de sollicitations, dont la plus importante se
produit entre le premier et le second cycle (Figure 19): la premiére charge entraine une perte de
rigidité qui se manifeste par un niveau de contrainte qui est bien plus faible lors de la seconde charge.
Appelé effet Mullins, ce phénomene a été justifié comme pouvant provenir :

- de la rupture des chaines les plus courtes du réseau [35]

- de la rupture des agglomérats de charges, et/ou une réorganisation du réseau de charges [36]

- de la rupture des liaisons faibles entre les charges et la matrice [37] : par le détachement et/ou

par la rupture de chaines liant le réseau aux charges [39], ou bien liant les charges entre elles

[38].
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Figure 19 — Courbes de traction cycliques d’un EPDM contenant 100 phr de charges ATH — Courbe bleue : 1° cycle
de 100% de déformation — Courbe rouge : 2™ cycle de 100% de déformation

3.4.6 Déformation rémanente

Dans le cas des ¢élastomeres chargés, les éprouvettes, apres avoir subi une sollicitation mécanique,
conservent une déformation mé€me apres le relaichement de celle-ci. Cette déformation rémanente
aurait les mémes origines que l’effet Mullins. Toutefois, de par le caractére viscoélastique des
¢élastomeres, les échantillons récupérent leur longueur initiale aprés un certain temps de repos. La
présence des charges peut entrainer un recouvrement partiel de la longueur initiale.

4. Ethyléne Propylene Diene Monomeres (EPDM)

L’EPDM étant le matériau de I’étude, une partie de la bibliographie lui est consacré.

Les EPDM sont des copolymeéres de la famille des élastomeéres obtenus par polymérisation, composés
principalement d’éthyléne et de propyleéne, et d’une faible proportion de diéne. Ayant des propriétés
mécaniques relativement moyennes, les EPDM sont utilisés essentiellement pour leur résistance élevée
aux vieillissements (thermique, atmosphérique, radiatif) [3]. IIs trouvent leur application
principalement en jointure et isolation (voiture, toiture, cables, etc).

Les divers EPDM existants se différencient par leur proportion d’éthyléne et de propyléne et par le
type de diene employé, ainsi que par les additifs qui leur sont ajoutés.
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4.1 Ratio PE/PP

L’éthylene (PE) et le propyléne (PP) étant les composants majoritaires des EPDM, leur proportion
respective est déterminante dans les propriétés du mélange, et est a ’origine des principales
différences de comportement entre EPDM. Généralement la proportion de PE est comprise entre 50%
molaire et 75% [3]. Celle-ci conditionne le taux de cristallinité de I’EPDM car, contrairement au
polypropyleéne atactique, le polyéthyléne est un polymere semi cristallin. D’apres [10, 11], en dessous
d’environ 60% de PE, ’EPDM est amorphe, au-dessus il est semi-cristallin. Cette différence de
structure a un impact non négligeable sur le comportement mécanique de I’EPDM, comme I’illustre la
Figure 20 montrant que la résistance a la traction du mélange semi-cristallin (courbe bleue) est bien
supérieure a celle du mélange amorphe (courbe rouge).
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Figure 20 — Courbes de traction d’un EPDM amorphe (rouge) et d’un EPDM semi-cristallin (bleue) [17]

Cette différence de structure entre les deux composants majoritaires de ’EPDM, se retrouve
également dans leur température de transition vitreuse. Leur proportion au sein de I’EPDM détermine
donc la Tg du copolymére, qui est comprise généralement entre -60°C et -50°C [3].

De plus le ratio PE/PP conditionne la qualité de la réticulation, puisque le polyéthyléne tend a
accroitre son efficacité en augmentant la quantité de nceuds de réticulation formés par molécule de
peroxyde décomposée, alors que le polypropyléne est a I’origine de rupture de chalnes durant la
réticulation [40].

4.2 Diéne

Les unités diénes sont des monoméres portant une insaturation. Leur proportion dans les EPDM est
généralement comprise entre 0,5% et 10%.

La présence des dieénes offre 1’avantage de contrdler le processus de réticulation, du fait qu’ils
possédent un hydrogéne labile, dont la faible énergie de dissociation le rend trés réactif durant la
réticulation. Toutefois sa réactivité se manifeste aussi dans les réactions d’oxydation, faisant des unités
dienes les premiers composés de I’EPDM a s’oxyder durant le vieillissement.
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L’insaturation des diénes permet de plus de réticuler les EPDM au soufre, car celui-ci nécessite la
présence de doubles liaisons [3].

Le diéne le plus employé est le 5-¢thylidéne-2-norbornéne (ENB) (Figure 21), car il offre un bon
rendement lors de la réticulation, provenant du fait qu’il posséde cinq hydrogenes labiles, et qu’il a un
faible encombrement stérique comparativement aux autre diénes [40, 41].

=

5-éthylidéne-2-norbornéne (ENB)

Figure 21 — Structure chimique de PENB [17]

4.3 Additifs

Pour apporter a ’EPDM des propriétés spécifiques ou pour améliorer celles déja présentes, pour
diminuer le cout de productions, ou bien pour colorer le matériau, des additifs sont incorporé lors de la
mise en forme. Les additifs les plus utilisés sont :

Les plastifiants, qui améliorent la tenue au froid, facilitent la mise en ceuvre par une
augmentation de la mobilité des chaines, et améliorent les propriétés mécaniques.

Les stabilisants, qui ralentissent le vieillissement, en protégeant le matériau contre
I’oxydation.

Les charges, renforgantes (noir de carbone, silice, graphite, etc) ou non renforcantes telles que
les charges micrométriques de trihydrate d’aluminium (ATH), qui sont utilisées pour leur
propriétés ignifugeantes, car lorsqu’elles sont soumises a une température supérieure a 200°C-
250°C I’eau qu’elles contiennent est libérée dans le matériau [52, 53] retardant ainsi la
propagation des flammes.

Un agent de réticulation compatible, tel que le soufre ou le peroxyde.
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CHAPITRE I - Bibliographie
Partie B - Vieillissement thermique des copolyméres
éthylene-propylene

1. Préface

Cette partie du chapitre bibliographique est une étude des mécanismes de vieillissement thermique des
copolymeéres éthyléne-propyléne (EPR), et en particulier ceux des EPDM (ethyléne propyléne diéne
monomere).

Le vieillissement radiatif ne faisant pas partie du sujet de la thése, pour les raisons apportées en
introduction de ce mémoire, celui-ci n’a pas été traité.

Méme si ce chapitre cherche a se concentrer exclusivement sur les EPR, certains mécanismes de
vieillissement, notamment a 1’échelle du monomére, ont été présentés sous une forme généralisée et
généralisable a tous les élastomeres afin de faciliter leur approche.

2. Introduction

L’oxydation est le principal mécanisme de vieillissement des polyoléfines en présence d’oxygeéne. La
dégradation engendrée induit une modification de la structure chimique et de 1’agencement
macromoléculaire, impactant le comportement macroscopique et entrainant ainsi une perte des
propriétés initiales, requises pour I’utilisation du matériau.

Afin d’en faciliter la compréhensibilité, 1’étude bibliographique du vieillissement a été décomposée en
deux parties, correspondant respectivement a 1’oxydation thermique d’¢élastoméres a 1’échelle du
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monomere et, & la dégradation des propriétés matériau via 1’étude physico chimique et mécanique de
la matiére. Ces deux parties ont pour but de rassembler les éléments nécessaires a la compréhension du
vieillissement aux différentes échelles structurales du matériau.

3. Oxydation

3.1 Réaction de thermo-oxydatif dans les élastomeéres

A 1’échelle du monomeére, 1’oxydation résulte en I’incorporation d’oxygéne dans une chaine de
polymere, entrainant la formation de groupements dits oxydés. L’incorporation d’oxygeéne dans les
chaines est rendu possible par la dissociation de liaisons chimiques faibles au sein du polymere,
phénomeéne qui est activé par la température. Chaque liaison est caractérisée par une énergie de
dissociation dont dépend sa résistance : Par exemple une liaison O-O (E = 140-150kJ/mol) cassera
plus facilement qu’une liaison C-H (E > 320kJ/mol) ou C-C (E > 350kJ/mol) a cause de son énergie
de dissociation plus faible.

Cette énergie dépend également de la structure atomique dans laquelle la liaison se situe : Dans le cas
des liaisons C-H I’énergie de dissociation dépend du nombre d’atomes de carbone liés a la liaison
considérée. L’atome de carbone de cette liaison est qualifié de tertiaire dans le cas ou il est lié a trois
atomes de carbone, et posséde une énergie de dissociation inférieure a celle d’un carbone secondaire
ou primaire. Sont représentés sur la figure 1 quatre types de liaison C-H avec leur énergie de
dissociation. On remarque que la présence d’une double liaison entraine une modification des
placements des atomes, il en résulte que la liaison C-H en position allylique, i.e. liée a la double
liaison C=C, posséde une énergie de dissociation plus faible, facilitant sa rupture et donc la mobilité de
son atome d’hydrogéne.

320 kJ/mol 380 kJ/mol 393 kJ/mol 410 kJ/mol
se=c 4 ¢ I I.*
0[(lf—H —C—(IJ—C— —C—(IZ—C— —C—(IZ—H
H H H H
I 1 I
Allylique Tertiaire secondaire primaire

Figure 22 - Quatre types de carbone

Dans le cas d’hydrocarbonés purs la rupture de liaisons nécessite de fortes sollicitations, rendant
I’arrachage de leurs atomes d’hydrogénes difficile a cause des énergies de dissociation élevée. En
comparaison les polyoléfines sont considérés comme instables, car la présence de produits
secondaires, tels que des résidus catalytiques issus de la polymérisation, entraine une diminution de
I’énergie de dissociation des liaisons, notamment C-H, facilitant leur décomposition [9].

Lorsqu’une liaison entre deux espéces chimiques est rompue, la chaine se scinde en deux parties
portant chacune un des deux électrons qui composaient la liaison (dans le cas d’une rupture
homolytique). Chacune de ces parties s’appelle un radical, noté comme ceci :
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CH -  Co+H°

Equation 1-14 - décomposition radicalaire

L’¢lectron non apparié¢ de chacun des radicaux leur confére une nature instable les poussant a réagir
avec les especes chimiques environnantes selon un ordre et une cinétique qui a été schématisé, dans le
cas de I’oxydation de polymeére, pour la premicre fois par Bolland et a/ [10] et décomposé en trois
étapes : ’amorgage, la propagation et la terminaison.

3.1.1 Amorcage

Le vieillissement s’amorce par la création d’un radical alkyles P° lors de I’absorption d’énergie,
thermique dans le cadre de cette étude, par une chaine de macromolécules P :

PH - P°+ H
Equation 1-15

Ces radicaux, fortement réactifs, cherchent a s’associer avec les espéces chimiques environnantes les
plus réactives (oxygene, radicaux, etc) dans I’étape suivante de 1’oxydation, nommée propagation.

3.1.2 Propagation

La propagation comporte deux étapes :

- L’addition de radicaux alkyles P° sur des molécules de dioxygeéne insaturées pour former des
radicaux peroxydes POO° :

PP+0=0->P-0-0°
Equation 1-16 - Addition

- Le transfert d’hydrogéne entre des radicaux peroxydes POO® et des macromolécules PH, pour
former des hydroperoxides POOH et des radicaux alkyles P°:

P0OO° + PH —» POOH + P°
Equation 1-17 — Transfert d’hydrogéne

La seconde étape de la propagation engendre :

- des radicaux alkyles P° qui réagiront avec des atomes d’oxygéne (Equation 1-16), formant
ainsi une réaction en chaine.

- des hydroperoxides POOH qui, de par la faible énergie de dissociation des liaisons O-O, se
décomposeront en deux radicaux, continuant ainsi la réaction en chaine. Il existe deux
décompositions possibles, unimoléculaire et bimoléculaire [11, 12], dépendant de la vitesse de
formation des radicaux et de la concentration en hydroperoxide [13]. La température influant
sur ces deux paramétres (i.e. la vitesse de réaction et de production), il a pu étre montré que en
dessous de 150°C la décomposition prédominante est bimoléculaire, car elle posseéde 1’énergie
de dissociation la plus faible [13]. Le vieillissement ne dépassant pas 110°C dans le cadre de
cette thése, c’est donc cette décomposition qui a été prise en compte :
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2 POOH - P00° + PO° + H,0

Equation 1-18 - Décomposition bimoléculaire

3.1.3 Terminaison

L’interruption de cette oxydation en chaine se produit lorsque les radicaux se combinent entre eux
pour former des produits inactifs (i.e. ne réagissant plus avec I’environnement dans les conditions de
vieillissement appliquées). Trois possibilités de recombinaison de macro-radicaux existent :

- Entre deux alkyles :
P°+°pP > P—-P
Equation 1-19
Cette recombinaison radicalaire forme un noeud de réticulation entre les deux chaines.

- Entre un alkyle et un peroxyde :

P° +°00P — POOP — [P0O°°0P]
Equation 1-20

Le peroxyde POOP formé n’est pas inactif, malgré que la réaction soit définie comme faisant
partie de la phase de terminaison, et effectue une scission pour créer deux radicaux peroxydes
PO° dont I’évolution est explicitée dans I’Equation 1-22, Equation 1-23, Equation 1-24,
Equation 1-25.

- Entre deux peroxydes :

P0O0° +°00P - [P0°°0P] + 0,
Equation 1-21

Les radicaux peroxydes [PO° °OP] des Equation 1-20 et Equation 1-21 ont plusieurs possibilités de
recombinaison :
- Formation d’un peroxyde POOP instable, dont la scission est décrite dans I’Equation 1-20 :

[PO°°0P] - POOP
Equation 1-22

- Formation des deux produits oxydés stables, caractéristiques du vieillissement, un groupement
hydroxyle POH et un groupement alkoxyle P=0 :

[PO°°0P] > POH +P =0
Equation 1-23
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- Formation de deux peroxydes PO° qui réagiront avec des atomes d’oxygéne pour former des
peroxydes POO° qui se recombineront selon les modéles présentés précédemment :

[PO° °OP] - 2P0°
Equation 1-24

- Formation d’un ester comportant une double liaison :

[PO° °0OP] - POP=0
Equation 1-25

Le schéma mécanistique de dégradation des polymeres présenté illustre de maniére simplifié les étapes
de I’évolution de ’oxydation a I’échelle du monomeére. Il est toutefois trop basique pour espérer
modéliser fidélement le vieillissement d’élastoméres. Pour cela il existe des modéles bien plus
complets et complexes, nécessitant des hypothéses plus ou moins réductrices afin de permettre une
résolution numérique, fournissant des résultats relativement proches des mesures expérimentales [ 14,
15].

3.2 Impact de la thermo-oxydation sur les élastomeéres

3.2.1 Produits d’oxydation

Les groupements hydroxyles (-OH) et carbonyles (C=0) sont les produits d’oxydation caractéristiques
du vieillissement des ¢élastoméres, car ils sont aisément repérables a 1’aide des techniques usuelles
d’identification, telles que la spectroscopie infra-rouge: la résonnance, ou vibration, d’espéces
chimiques située dans la zone spectrale comprise entre 1685 cm™ et 1785 cm™ est attribuée aux
carboxyles (Figure 23 — gauche), et plus particuliérement le pic a 1720 cm™. Celle comprise entre
3600 cm™ et 3400 cm™' correspond aux hydroxyles (Figure 23 — droite).

L’augmentation de la quantité¢ de ces deux produits d’oxydation au cours du vieillissement se traduit
par une augmentation de la mesure d’absorbance, i.e. une augmentation de la hauteur des pics
correspondant a chacune des espéces (Figure 23).
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Figure 23 — Mesures IR (absorbance en fonction du nombre d’onde) de films d’EPDM non chargé (100 pm
d’épaisseur) — A gauche : domaine des carbonyles — A droite : domaine des hydroxyles — Kumar et al [3]
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Les mesures d’absorbance permettent de calculer la concentration des especes oxydées, qui est une
maniére de quantifier le niveau d’oxydation dans le matériau (Figure 24). Il a pu toutefois étre constaté
par [1] et [2] qu’apres avoir atteint son maximum la concentration des hydroxyles diminue 1égérement
(Figure 25), du fait de leur libération sous forme de produits volatiles. Ce phénomeéne a été confirmé
par des analyses gravimétriques [1] :

La masse de I’échantillon augmente par absorption d’oxygéne (Equation 1-16) jusqu’a
atteindre son maximum, i.e. jusqu’a ce que tous les sites actifs aient réagit avec de 1’oxygéne.
Puis la masse diminue lorsque la vitesse d’absorption d’oxygene est inférieure a la vitesse de

libération de produits volatiles et d’oxygene.
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Figure 24 - Concentration des hydroxyles (a gauche) - Concentration des carbonyles (a droite) - en fonction de la
durée de vieillissement d’un EPDM non chargé - Shabani [1]
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Figure 25 - Prise de masse de 1'échantillon - en fonction de la durée de vieillissement d’un EPDM non chargé -
Shabani [1]
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3.2.2 Double liaison

Une des particularités de ’EPDM de ’étude est la double liaison C=C portée par les unités ENB
(éthyléne diene norbornéne), qui en font les sites les plus réactifs du matériau de par la faible énergie
de dissociation de la liaison C-H en position allylique (Figure 22), rendant 1’atome d’hydrogéne de
cette liaison le plus susceptible de former un radical.

Le vieillissement entraine par conséquent une diminution de la quantité des unités diéne (jusqu’a leur
total consommation pour les vieillissements les plus longs), comme le montre les résultats de
spectroscopie IR (Figure 26) et de RMN (Figure 27).
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Figure 26 - Concentration des unités ENB d’un EPDM vulcanisé au soufre non chargé en fonction de la durée de
vieillissement pour trois températures — Ben Hassine [4]
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Figure 27 — Spectre RMN 13¢ d’un EPDM (10% de cristallinité) non chargé, vieilli 13 jours a 200°C puis 16 jours a
270°C en absence d’oxygéne — Palmas et al [6]

3.2.3 Profil d’oxydation

L’oxydation est controlée par la diffusion d’oxygene ainsi que par la vitesse des différentes réactions
se produisant lors du vieillissement (décomposition, addition, transfert, etc). L’oxydation et son profil
dans D’épaisseur de I’échantillon dépendent alors intégralement de la température a laquelle le
vieillissement est effectué ainsi que la durée de celui-ci. L’augmentation de la température n’engendre
pas seulement une hausse de la vitesse de formation des produits d’oxydation (Figure 28) mais aussi
une modification de leur répartition dans I’épaisseur. A partir d’une certaine température, 1’oxygene
est consommé par les réactions d’oxydation avant d’avoir pu diffuser a travers 1’échantillon, formant
une concentration d’espéces oxydées en surface et laissant le centre de I’échantillon peu oxydé (Figure
29, Figure 30). La vitesse des réactions d’oxydation est alors supposée supérieure au taux de diffusion
de I’oxygene dans I’échantillon [1]. A I’inverse aux températures les plus basses le profil d’oxydation
est quasiment constant a travers 1’épaisseur de 1’échantillon.
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Figure 28 — Cinétique de formation des espéces carbonyles dans un film d’EPDM non chargé (100 pm d’épaisseur) —
Kumar et al [3]
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Figure 29 - Concentration de carbonyles d’un EPDM non chargé en fonction de 1'épaisseur de 1'échantillon (le 0
correspond au centre) - Pour trois températures - Shabani [1]
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Figure 30 - Intensités relatives des espéces carbonyles en fonction de I’épaisseur de I’échantillon - Obtenues par
mesures IR sur un nitrile non chargé vieilli a trois températures différentes— Celina et al [8]
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4. Dégradation d’¢lastomeres induite par thermo-oxydation

4.1 Scission de chaines et réticulation

Dans la littérature traitant du vieillissement des polyoléfines, I’évolution des propriétés matériau est
justifiée par 'un des deux phénomeénes majeurs, a 1’échelle macromoléculaire, se produisant lors de
I’oxydation :

- La réticulation, i.e. la formation d’une liaison chimique entre deux chaines, qui est la conséquence
d’un réarrangement des macro radicaux s’effectuant afin d’obtenir des produits plus stables :

P°+0=0->P-0-0°
Equation 1-26

P°+°P - P—P
Equation 1-27

- La scission de chaine, i.e. la rupture d’une chaine dite active (c'est-a-dire réticulée a ses deux
extrémités) en deux parties, appelées chacune chaines pendantes :

[PO° °OP] - 2P0°
Equation 1-28

2 POOH - P00° + P0O° + H,0
Equation 1-29

Ces deux phénomeénes se produisent simultanément dans le matériau au cours du vieillissement [38],
mais seulement ['un des deux est supposé dominant et est utilisé pour justifier de 1’évolution des
propriétés du réseau. Trois techniques sont couramment utilisées dans la littérature pour évaluer la
prédominance de la réticulation ou de la scission de chaines :
- les mesures de gonflement, dont sont déduits le calcul du taux de gonflement (correspondant
a la capacité du réseau a absorber du solvant), et le calcul de la fraction soluble (correspondant
a la quantité de matiere extraite de 1’élastomere par le solvant) qui augmentent avec la scission
de chaines.
Ces résultats associés a la théorie de Flory-Rehner (pour les matériaux non chargés) ou de
raus (pour les matériaux chargés) permettent d’obtenir la concentration moyenne de chaines
actives dans le réseau.
- I’essai de traction, dont les variations du module d’Young peuvent servir a estimer
I’évolution de 1’état du réseau : une augmentation du module étant la conséquence d’une
réticulation dominante et une diminution la conséquence de chaines majoritairement rompues.
Dans le cas d’un élastomere non chargé, le module d”Young est directement li¢ au nombre de
chaines actives (modéle de Lake et thomas).
- la RMN, dont les mesures de temps de relaxation permettent d’évaluer la variation de
mobilité du réseau au cours du vieillissement, cette derniére augmentant en cas de scission de
chaines et diminuant en cas de réticulation.
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Toutefois ces techniques ne permettent pas de justifier ni de comprendre la dominance de ces
mécanismes de dégradation, elles permettent seulement de constater et d’évaluer leur proportion, via
I’évolution des propriétés du réseau, moyennée sur I’ensemble de 1’échantillon.

4.2 Evolution des propriétés du réseau

Le vieillissement thermique engendre des réactions d’oxydation des monomeéres, produisant
un réarrangement a 1’échelle macromoléculaire, se traduisant par de la scission de chaine et de la
réticulation, et impactant les propriétés du réseau. L’analyse de I’évolution de ces propriétés permet de
caractériser le vieillissement du matériau

Assink et al [7] ont cherché a déterminer ’impact d’un vieillissement thermique a 140°C sur un
EPDM chargg¢, par RMN (Figure 31), en utilisant les variations du module d’Young (Figure 31), et par
mesures de gonflement (Figure 32).
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Figure 31 - Comparaison de ’inverse du temps de relaxation (T2) avec le module d’Young normalisé, en fonction de
la durée de vieillissement d’un EPDM chargé vieilli a 140°C - Assink et al [7]
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Figure 32 - Evolution du Gel fraction (rapport de la masse de I’échantillon séché sur la masse initiale) et du
gonflement (rapport de la masse gonflée sur la masse séché) en fonction de la durée du vieillissement d’'un EPDM
chargé (pas d’infos) vieilli a 140°C — Assink et al [7]
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Les résultats des trois méthodes s’accordent & montrer que le matériau subit majoritairement de la
scission de chaines lors de la premiére moitié du vieillissement, puis de la réticulation : I’inverse du
temps de relaxation (1/T;) et le module élastique diminuent puis augmentent au cours du
vieillissement, et le taux de gonflement (nommé uptake factor dans la légende de la Figure 32) suit
une évolution inverse.

Cette interprétation a également été faite par Palmas et a/ [6] a partir de mesures de RMN (Figure 33),
effectuées sur un EPDM non chargg : I’inverse du temps de relaxation (1/T,) diminue puis augmente
au cours du vieillissement, a I’inverse du “mobile phase ratio” (x) représentatif de la mobilité des
chaines du réseau, ce qui est interprété comme une conséquence d’une scission de chaine dominante,
suivie d’une réticulation dominante.
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Figure 33 —Evolution de I’inverse du temps de relaxation (T2) et de x (paramétre représentatif de la mobilité du
réseau) au cours du vieillissement d’un EPDM non chargé, vieilli 13 jours a 200°C puis 16 jours a 270°C en absence
d’oxygéne — Palmas et al [6]

Les mesures de gonflement (Figure 34) et le suivi de I’évolution du module d’Young (Figure 35) de
I’é¢tude de Shabani [1], réalisés sur un EPDM non chargé, montrent une prédominance de la scission
de chaine tout au long du vieillissement : la fraction soluble augmente, la concentration de chaines
actives (calculé a partir du taux de gonflement) et le module d’Young diminuent.
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Figure 34 — Evolution de la fraction soluble et de la concentration de chaines actives d’un EPDM (réticulé au
peroxyde) non chargé en fonction de la durée de vieillissement — Shabani [1]
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Figure 35 — Evolution du module d'Young d’un EPDM (réticulé au peroxyde) non chargé en fonction de la durée de
vieillissement - Pour trois températures - Shabani [1]

La méme interprétation a été faite a partir des mesures de RMN (Figure 36) de Gabrielle et a/ [34] sur
un EPDM ayant des charges ATH: la dominance de la scission de chalnes tout au long du
vieillissement est supposée a partir de la croissance du temps de relaxation (T,).
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Figure 36 — Evolution du temps de relaxation en fonction de la durée du vieillissement (T=80°C) d’un EPDM (78
mol% éthyléne — 0.1 mol% ENB — réticulé au peroxyde) chargé ATH — Gabrielle et al [34]

Mé&me constat pour les mesures de gonflement de Ben Hassine [4] sur une gomme EPDM pure, ainsi
que les variations de module d’Young de Clavreul et a/ [18] et de Basfar et a/ [27] respectivement sur
un EPR et un EPDM, tous deux chargés au noir de carbone.

Enfin il est a noter qu’il existe un nombre treés restreint de publications ou I’oxydation thermique
d’EPDM induit une réticulation du réseau tout au long du processus de vieillissement : Les mesures de
gonflement de Younan et a/ [30] et Choi et al [26] effectuées sur des EPDM chargés au noir de
carbone supposent que la réticulation prédomine lors de la dégradation. Méme constat (obtenu par
mesures de gonflement et module d’Young) pour les EPDM chargés et non chargés, vulcanisés au
soufre, de I’étude de Ben Hassine [4].

Outre les variations des propriétés présentées dans les paragraphes précédents, d’autres
paramétres représentatifs de 1’état du réseau, dont 1’évolution dans la littérature est moins
systématiquement exploitée, peuvent étre sources d’informations supplémentaires, ou corrélatives, de
I’impact du vieillissement thermique sur I’¢élastomere.
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Pour les vieillissements les plus longs il a été constaté une augmentation de la Tg ([29]), signe d’une
diminution de la mobilité générale du réseau, pouvant provenir d’une augmentation de le densité de
chalnes actives, ou étre la conséquence d’importantes modifications du réseau a I’échelle du
monomere telle qu’une augmentation de la densité du matériau, ce qui a été mis en évidence dans
divers études [7, 18, 22, 33], et justifiée comme étant due a I’ajout de produits d’oxydation denses aux
chaines du réseau ainsi que la dissipation de produits volatiles peu denses au cours du vieillissement
[33].

L’oxydation peut également avoir pour conséquence une diminution de la viscosité du matériau : Les
mesures de DMA [3, 29, 31] montrent une décroissance des valeurs de tand (Figure 37) due a une
rigidification du réseau qui pourrait provenir de la dominance de la réticulation de chaines, également
a l’origine d’un durcissement des contraintes de traction et une augmentation du module d’Young
(Figure 38)
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Figure 37 — Evolution de tan 6 en fonction de la température de sollicitation (mesures de DMA combinant flexion et
cisaillement sur des éprouvettes laniéres — 1Hz — 3°/min) pour un EPDM (éthyléne propyléne hexadiéne 1.4
terpolymére réticulé au peroxyde) non chargé, vieilli a 135°C — Chailan et al [29]
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Figure 38 — Evolution des courbes de traction (éprouvettes haltéres, sollicitées a 0.001 s™") au cours d’un vieillissement
a 130°C d’un EPDM chargé et vulcanisé au soufre - Ben Hassine [4]

Enfin des mesures de dureté¢ [2, 28, 32] montrent une augmentation de celle-ci au cours du

vieillissement (Figure 39). La réticulation, supposée a ’origine de cette augmentation, engendrerait
une perte de mobilité des chaines, qui aurait pour conséquence de ne plus leur permettre de se
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déformer et/ou de modifier leur configuration lors de la sollicitation par le durométre, provoquant une
augmentation des contraintes dans la matieére qui résulte en une augmentation des valeurs de dureté.
Ce durcissement de la surface peut favoriser la formation de défauts pouvant engendrer une rupture
prématurée.
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Figure 39 - Dureté en fonction de la durée de vieillissement (a2 100°C) d’un EPDM (réticulé au peroxyde) chargé ATH
— Tomer et al [2]

Le fait que les parameétres a 1’origine de la prédominance de 1’un des deux processus de

dégradation du réseau, que sont la scission de chaines et la réticulation, soient méconnus, et, que ces
deux processus puissent se produire simultanément, rend incertaine la prédiction de I’évolution des
propriétés du réseau : chacun des deux phénomeénes ayant des conséquences opposées sur le matériau.
La disparité des résultats et des interprétations au sein de la littérature, contribuant a cette incertitude,
pourrait potentiellement trouver son origine dans la multitude de paramétres influant la dégradation du
réseau, tels que la température et la durée de vieillissement, 1’agent de réticulation, la proportion
d’éthyléne dans le copolymere, le type et la taille des charges, etc.
Un nombre conséquent de publications ont montré que le vieillissement thermique pouvait engendrer
de la scission de chaine ([1, 4, 18, 27, 34]). Mais la grande majorit¢é a mis en évidence des
modifications de propriétés qui sont justifiées par une augmentation du nombre de chaines actives ([2,
3, 4, 26, 28, 29, 30, 31, 32]). Enfin, un nombre restreint de publications ([6, 7]) ont montré que
I’oxydation se traduisait par de la scission de chaine en début de vieillissement, puis de la réticulation.

4.3 Evolution des propriétés a la rupture

De trés nombreuses études ([1, 4, 7, 16, 18, 21, 22, 23, 25, 28]) ont montrées que la
deéformation et la contrainte a la rupture diminuent au cours du vieillissement. Toutefois les seuls
mécanismes de réticulation et scission de chaines ne peuvent justifier cette décroissance : il est
considéré qu’une augmentation du nombre de chalnes actives (i.e. réticulation) entraine une
rigidification du réseau, c.a.d. une augmentation de la contrainte pour un méme niveau de
déformation, et inversement dans le cas de rupture de chaines (cf. modéle de Lake et Thomas). Or la
déformation a la rupture diminue avec le vieillissement indépendamment de la dominance de la
réticulation ou de la scission de chaines dans le matériau. Par exemple Assink et a/ [7] ont montré que
leur matériau subissait de la scission de chaines puis de la réticulation (cf. paragraphe précédent) sans
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que la décroissance de la déformation a la rupture au cours du vieillissement n’en soit altérée (Figure
40).
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Figure 40 - Déformation a la rupture en fonction de la durée de vieillissement d’un EPDM chargé (aucune précision
supplémentaire) vieilli 2 140°C — Vitesse de sollicitation : 12.7cm/min — Mesure par extensometre — Assink et al [7]

Dans le cas d’un élastomere soumis a de la traction, la rupture s’amorce a partir d’un défaut et se
propage par leur coalescence ([35, 36, 37]). La déformation a la rupture, contrairement au module
d’Young par exemple, est plus sensible a la présence de défauts qu’a 1’état des chaines du réseau.
Cette diminution des propriétés a la rupture est donc plus représentative de la formation et la
coalescence de défauts de diverse nature au cours du vieillissement que de la variation du nombre de
chaines actives. On reste tout de méme bien conscient qu’une réticulation importante, ou une scission
de chaines importantes peuvent générés des défauts pouvant €tre a 1’origine de la rupture de
I’éprouvette, cependant ce n’est pas la dominance de I’un ou de 1’autre au cours du vieillissement qui
peut justifier de la décroissance de 1’allongement a la rupture, mais plutot le niveau de dégradation
général du matériau dont le ratio de chaines actives n’est pas nécessairement représentatif.

Toutefois il est a noté que certaines publications ([1, 18, 21]) ont montré en début de vieillissement
une augmentation de la déformation a la rupture (Figure 41), qui serait due a 1’augmentation de la
flexibilité du réseau engendrée par la rupture de chaines. Ces résultats laissent supposer que le ratio de
chaines actives piloterait 1’allongement a la rupture pour des niveaux de dégradation faible seulement,
et qu’ensuite la présence et I’accumulation de défauts seraient les seuls pilotes de 1’évolution de
I’allongement a la rupture. Toutefois, ces seuls résultats ne sont pas suffisants pour pouvoir confirmer
cette hypothése.
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Figure 41 - Déformation a la rupture d’un EPDM (réticulé au peroxyde) non chargé en fonction de la durée de
vieillissement — Shabani [1]

5. Conclusion

Ce chapitre bibliographique a permis de présenter les conséquences du vieillissement thermique des
EPR aux différentes échelles du matériau, ainsi que des interprétations tentant de faire les liens entre
elles :

- aI’échelle du monomére via un modéle cinétique simplifié des réactions d’oxydation, et la
mise en évidence des produits d’oxydation caractéristiques du vieillissement, que sont les
hydroxyles et les carbonyles.

- al’échelle macromoléculaire par I’étude de la variation de la densité de chaines actives.

- al’échelle macroscopique en analysant I’évolution des propriétés du matériau.

Cette ¢tude a permis de rassembler les outils de compréhension nécessaires pour pouvoir appréhender
I’oxydation dans les élastomeres, en présentant les résultats des techniques de caractérisation usuelles,
ainsi que leurs interprétations. Toutefois, de par la disparité des résultats provenant de la littérature, ce
chapitre bibliographique n’est pas suffisant pour prédire I’impact du vieillissement sur les différents
mélanges étudiés dans la présente theése, et en particulier I’évolution de 1’allongement a la rupture qui
est, pour rappel, la propriété sur laquelle est basé le critére de fin de vie des cables. C’est ce constat
qui a motivé I’étude de la résistance a la rupture des élastomeres, ainsi que son évolution au cours du
vieillissement.
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CHAPITRE I - Bibliographie
Partie C - Propagation de fissure dans les élastomeres

1. Introduction

La fissuration est une approche spécifique de la mécanique de la rupture, qui se focalise sur I’étude de
la propagation d’une fissure suite a 1’application d’une sollicitation mécanique. La fissure étant
initialement présente dans le matériau, le processus d’initiation n’est généralement pas considéré par
cette approche.

L’étude de la propagation d’une fissure permet d’apporter des informations sur la résistance
mécanique d’un matériau, supplémentaires ou complémentaires a celles fournies par les essais
mécaniques conventionnels : évaluation de la contrainte et de 1’énergie de rupture, estimation de la
durée de vie d’'une piéce soumise a un chargement en fatigue, estimation du caractere dissipatif,
caractérisation de la (micro) structure du matériau par des parametres spécifiques,...

Dans I’étude de la fissuration, il a été distingué 1’approche théorique de 1’approche expérimentale car,
au-dela de la définition des fondements de la mécanique de la rupture et des conditions nécessaires a la
propagation qui leurs sont communes, ces deux approches n’ont pas été développées dans le méme
cadre d’hypotheses, ni pour les mémes applications. Cela a conduit a ce que 1’étude théorique soit
utilisée de manicére minoritaire comparativement aux méthodes expérimentales : Les calculs locaux
des champs de contraintes en pointe de fissure sont complexes et les hypothéses nécessaires a
I’obtention de résultats sont restrictives, malgré 1’utilisation de méthodes numériques. De plus les
modeles de prédiction peinent a coupler les nombreux mécanismes complexes intervenant lors de la
fissuration (endommagement, grandes déformations, viscoélasticité). Bien qu’également soumise a de
nombreuses hypothéses et simplifications, 1’approche expérimentale est la plus utilisée pour étudier la
propagation de fissure. Cela provient de sa relative simplicité de réalisation et de la pertinence des
résultats obtenues [11 a 14].

Ce chapitre bibliographique se concentre sur la définition du cadre théorique de la rupture et son
application expérimentale, puis sur I’é¢tude de la propagation de fissure dans les élastomeéres ne
cristallisant pas sous contrainte.
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2. Principes théoriques de la fissuration

2.1 Définition

L’approche théorique de la fissuration est basée le bilan d’énergie d’un solide comportant une fissure,
dont la propagation entraine une diminution de I’énergie du systeéme [10 a 15, 17, 24].

En considérant 1’énergie apportée par un travail mécanique extérieur U,,, comme étant la somme de
I’énergie stockée U (i.e. énergie potentielle), de 1’énergie dissipée Uy, et de I’énergie cinétique U,
I’agrandissement de la surface fissurée (dA) du systéme considéré s’exprime par 1’inégalité suivante :

aU,, oU; dU; U,
A  0A + A + A <0

Equation 1-30

au . ) S, . : i A
Le terme a—: représentant 1’énergie dissipée lors de la propagation de la fissure, il a alors été définit

I’énergie par unité de surface nécessaire pour propager la fissure, nommé le taux de restitution
d’énergie critique G, tel que :
0Uq4

G = ——
© 0A
Equation 1-31

De plus a partir du bilan d’énergie, le travail nécessaire a fournir a I’éprouvette pour accroitre la
surface entaillée de dA, nommé le taux de restitution d’énergie G, a été définit comme étant la
variation de I’énergie mécanique et de I’énergie stockée :

v, au
94 04
Equation 1-32

Le taux de restitution d’énergie correspond a 1’énergie élastique que le systéme restitue a 1’extérieur
lors de la propagation de la fissure d’une surface dA.

Le bilan d’énergie (Equation 1-30) devient alors :

U,
G—GC=6—A

Equation 1-33
A I’équilibre :
G =G,

Equation 1-34

La condition nécessaire a la propagation de la fissure est que 1’énergie cinétique soit non nulle.
Sa dérivé doit donc étre supérieur a zéro :
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U,

>0
0A
Equation 1-35

Equation 1-33 devient alors :
G—-G.>0
G > G,
Equation 1-36

Le critére de propagation de fissure a une vitesse non nulle s’exprime alors par le taux de restitution
d’énergie G soit supérieur a la résistance du matériau a la propagation de la fissure G..

2.2 Travaux majeurs

De nombreuses études de fissuration ont cherché a théoriser ces principes par différents moyens afin
d’établir une formalisation et une modélisation du taux de restitution d’énergie, par 1’utilisation
d’hypotheses et simplifications adaptées au systeme étudié :

Par exemple, dans le but d’estimer la contrainte de rupture d’un matériau fragile élastique contenant
une fissure elliptique, Griffith [17] a exprimé la diminution de I’énergie potentielle qu’entraine la
création de ’entaille, en considérant 1’énergie libre des surfaces formées par la fissure. Il exprime la
diminution d’énergie du systéme de la maniére suivante :

W - Usurface
Avec Ugyrpace = 4vC

W la densité d’énergie de déformation, Ugyyrqce 1’énergie libre de la surface de Ientaille, y la tension
de surface de I’entaille et ¢ la longueur de la fissure.

La condition de propagation de la fissure est la suivante :

a(W - Usurface ) _

dc
Equation 1-37

0

6W_4
ac 14

Equation 1-38
s C ow o . S
Selon la définition donnée précédemment, > correspond au taux de restitution d’énergie critique Ge.

Irwin [20] reprit la théorie de Griffith a laquelle il ajouta un parameétre dissipatif a 1’expression de
I’énergie libre de surface d’une entaille (de forme quelconque) afin de prendre en compte la présence
d’une zone dissipative en pointe de fissure dans les matériaux ductiles (métaux), tout en conservant
I’hypothése de 1’élasticité linéaire du matériau (i.e. dissipation viscoélastique et viscoplastique nulles).
Il définit ainsi un taux de restitution d’énergie élastique G, égale a la diminution de 1’énergie
potentielle du systéme lors de la propagation de la fissure a déplacement constant :
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Uyt

04 |,
Equation 1-39

G=-

Avec Uy, I’énergie potentielle, A la variation d’aire fissurée

Il est possible de retrouver cette expression de G de [20] & partir du bilan d’énergie précédent
(Equation 1-30), en faisant I’hypothése que 1’énergie cinétique est négligée (hypothése héritée des
matériaux fragiles aux déformations extrémement faibles) :

U, U,

—<0
oA 94
Equation 1-40

La condition pour la fissure se propage s’exprime alors de la maniére suivante :

0Us _ U4
0A 0A
Equation 1-41

Le critére de propagation ayant été définit précédemment par 1’inéquation :

G > G,
Equation 1-42

On retrouve ainsi I’expression du taux de restitution d’énergie élastique de [20] :
aU;

G=-
0A
Equation 1-43

Rice [21] généralise le calcul du taux de restitution d’énergie au matériau élastique non linéaire en
petites déformations, en définissant I’intégrale, sur le contour de fissure, de 1’énergie potentielle, qui
est égale a la différence entre la densité d’énergie de déformation et le travail des forces extérieure :

f way -1, g
] r ( y 1] ax )
Equation 1-44
Avec W la densité d’énergic de déformation, 7T le tenseur des contraintes de Cauchy, u le

vecteur déplacement, x 1’axe horizontal, y ’axe vertical selon lequel la sollicitation est
appliquée et I le contour de la fissure.

A partir du cadre théorique définissant les conditions de propagation et des bilans énergétiques de
systémes fissurés simplifiés, des outils spécifiques et des méthodes pratiques de 1’étude de la
propagation de fissure dans les ¢lastomeres ont été développés.
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3. Approche expérimentale de la fissuration des ¢lastomeres

3.1 Définition

L’approche expérimentale de la fissuration consiste a mesurer la vitesse de propagation de fissure en
fonction du taux restitution d’énergie, i.e. en fonction de 1’énergie élastique apportée a 1’éprouvette de
maniére mécanique. Suivant la définition de Rivlin et Thomas [11], le taux de restitution d’énergie est
égal a la diminution de I’énergie élastique dUg,sr Stockée dans I’éprouvette lorsque sa surface
entaillée augmente de dA, conséquence d’un déplacement imposé u.

aUelasl,“

24 |,
Equation 1-45

G=-

Bien que définit dans le cadre d’un matériau élastique, car développé a partir des travaux de Griffith
[17] portant sur la fissuration des matériaux fragiles, cette expression a été utilisée pour étudier la
fissuration des élastoméres. Malgré cette simplification, I’efficacité et la pertinence de cette approche
ont ¢été confirmés dans de nombreux articles [11 a 14, 7, 8], faisant de cette méthode un standard, car
elle est associée a des géométries d’éprouvettes pour lesquelles la vitesse de propagation de fissure
dépend uniquement du taux de restitution d’énergie : G est ainsi le seul paramétre a piloter la
fissuration. De plus ces géométries spécifiques rendent la mesure et le calcul de G simples a réaliser.

3.2 Géométries standards

Sur la Figure 42 sont représentées les cinq géométries spécifiques a 1’étude de la propagation de
fissures les plus utilisées, dont les résultats sont trés similaires pour un méme matériau [1 a 6] :
- pour une vitesse de fissuration donnée le taux de restitution d’énergie est le méme d’une
géométrie a une autre, en essai monotone (Figure 43) et en fatigue (Figure 44).
- Le taux de restitution d’énergie critique est identique d’une géométrie a une autre. Il a ainsi
été considéré que G, est une propriété intrinséque au matériau [1 a 6].
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Figure 42 — Cinq géométries les plus utilisées en fissuration — a : éprouvette pantalon, b : éprouvette cisaillement pur,
¢ : éprouvette « angled », d : éprouvette « split », e : éprouvette laniére — Lake [10]

G
(kj#m?)
3=
2 —
1
o il 1:: 8 = 'v b3
10° o 10° o 1072

é (m/s) : P
Figure 43 — Evolution de la vitesse de fissuration en fonction du taux de restitution d’énergie appliqué a un SBR
vulcanisé, non chargé — x : éprouvettes pantalon, + : éprouvettes cisaillement pur,O : éprouvettes « split » - Lake [10]
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Figure 44 - Evolution du taux de restitution d’énergie en fonction de la vitesse de fissuration d’un SBR vulcanisé, non
chargé, sollicité en fatigue — A : éprouvettes cisaillement pur, e : éprouvettes laniéres - Lake [10]

L’expression du taux de restitution d’énergie est spécifique a chacune des géométries, car pour une
méme sollicitation de traction le champ de contrainte dans le matériau dépend de la structure de
I’éprouvette, de méme que le mode de propagation de la fissure (Figure 45) :

Ainsi, dans une éprouvette pantalon sollicitée en traction se développera un champ de contrainte
complexe, propageant la fissure en mode 3. Dans le cas d’une éprouvette laniére ou cisaillement pur la
propagation se fera en mode 1, pour un champ de contrainte de traction dans la premiere ou de
cisaillement dans la seconde.

Mode | Mode I Mode IlI

(Mode d’ouverture) (Mode de glissement plan) (Mode de glissement antiplan)

Figure 45 — Modes de propagation de fissure — Mzabi [18]

Dans la présente thése, seule la géométrie de cisaillement pur (PS, pour Pure-Shear) sera utilisée, car
elle fournit une bonne reproductibilité des résultats de par le fait que le G appliqué et la vitesse de
propagation sont constants et indépendants de la longueur de I’entaille [1 & 6]. De plus, loin de la
fissure et des bords le champ de contrainte de cisaillement pur peut étre considéré comme homogene,
rendant la détermination du taux de restitution d’énergie simple.

On se propose ici de détailler le calcul de G dans une éprouvette PS entaillée, composée d’un matériau

élastique linéaire isotrope homogéne, d’une épaisseur e, d’une hauteur / et d’une longueur L, sollicitée
en traction suivant sa hauteur.
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Dans une éprouvette PS entaillée, trois zones peuvent étre distinguées suivant leur état de contrainte
(Figure 46.a) :
- Lazone I contient les deux-tiers de la fissure, par conséquent la déformation y est maximale et
la contrainte considérée négligeable (zone supposée au repos).
- La zone II contient la pointe de la fissure, provoquant un champ de contrainte complexe.
- La zone III est suffisamment éloignée de la fissure pour que son influence soit négligée. Cette
partie de I’échantillon est en cisaillement pur (sauf en bordure).

La propagation de la fissure d’une longueur dc entraine un agrandissement de la zone I d’une longueur
dc, le décalage de la zone II d’une longueur dc (qui conserve sa dimension initiale L;;), et un

rétrécissement de la zone 111 d’une longueur dc (Figure 46.b).

Ly Ly Lin

I

—
—
(=)

|

IL;+dc Ly Ly - de
> < >

II 11

Figure 46 — Eprouvettes PS entaillée, avant propagation (schéma a) et apreés propagation (schéma b) de la fissure
d’une longueur dc

On cherche a déterminer le taux de restitution d’énergie nécessaire a la propagation de la fissure d’une
longueur dc, suivant I’expression définie par [11] précédemment :

_ d Uelast

94 |,
Equation 1-46

G=

L’énergie élastique, i.e. potentielle, peut s’exprimer comme la somme des énergies de chacune des
trois zones :

Uetast = Uy + Uy + Uy
Equation 1-47

De plus, I’énergie potentielle ¢élastique est égale a I’intégrale volumique de la densité¢ d’énergie de
déformation W :

Uetast = f wav
Equation 1-48

Et la densité d’énergie de déformation W est égale a I’intégrale de la contrainte par la déformation :

W=fcrde
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Equation 1-49

La zone I étant considéré au repos sa contrainte est supposée nulle, son énergie de déformation et son
énergie ¢élastique sont donc nulles aussi :
U =0
Equation 1-50

La variation de volume de la zone II étant nulle, son énergie élastique est nulle également :
L
UII:fWIIdV: W”hEdL:O
, Ly
Equation 1-51

Pour la zone 111 :

Lyjj—dc

UIII = f W”IdV = f WIII hedL = _WIII hedc
L
Equation 1-52

On obtient ainsi une expression de 1’énergie élastique :

Uélast, = =Wy hedc
Equation 1-53

Si on considére une propagation de fissure droite, i.e. se propageant de maniére rectiligne, le taux de
restitution d’énergie peut alors étre exprimé de la maniere suivante :

G=— aUélast — _ 1 aUélast
JdA |y e Jdc |y

Equation 1-54
On obtient alors I’expression du taux de restitution d’énergie d’une éprouvette PS :

G = WI” h.
Equation 1-55

Comme cela a été écrit précédemment, la densité d’énergie de déformation W est déterminée par la
formule suivante :

W = f ode

Equation 1-56
C'est-a-dire égale a 1’aire sous la courbe contrainte déformation. Dans le cas d’essais cycliques, on
privilégiera la méthode qui consiste a déterminer W a partir de 1’aire sous la courbe de décharge ( adir

et al [16]) plutot que sous la courbe de charge, afin de ne pas comptabiliser [’hystérése de Mullins
dans la valeur de 7, dans le but de respecter au mieux 1’hypothése d’¢élasticité (Figure 47).
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Energie dissipée = Hystérése de Mullins

Contrainte (MPa)

1
Déformation

Figure 47 — Courbe contrainte-déformation d’une éprouvette PS composé d’un EPDM non chargé, sollicitée en
traction cyclique a 2Hz
3.3 Types d’essais de fissuration
Deux types d’essais de fissuration peuvent étre réalisés :

- Des essais monotones, consistant a solliciter a vitesse constante une éprouvette. Ces essais
permettent de déterminer le taux de restitution d’énergie critique G..

- Des essais de fatigue, au cours desquels une éprouvette entaillée est sollicité a de faibles
amplitudes de maniére cyclique. Ces essais permettent de mesurer la vitesse de propagation de
fissure par cycle en fonction du taux de restitution d’énergie appliquée.

4. Etudes expérimentales de la propagation de fissure dans
les ¢lastomeres

L’approche expérimentale de la fissuration des élastomeres est basée sur la mesure de la vitesse de
propagation de fissure en fonction du taux de restitution d’énergie, des paramétres d’essais et des
caractéristiques du matériau considéré.

Dans la littérature la quasi-totalité des résultats expérimentaux portant sur la fissuration des
¢élastomeres proviennent d’essais réalisés avec du caoutchouc naturel (NR) et du copolymére de
styréne-butadiéne (SBR), car tous deux sont utilisés pour leur résistance mécanique dans des
applications susceptibles d’engendrer un phénomeéne de fissuration. Cependant la cristallisation sous
contrainte du NR entraine des variations de structures impactant la propagation de fissure, ne se
produisant pas au sein des EPDM. Cette étude bibliographique s’est donc limitée aux résultats portant
sur des élastomeres ne cristallisant pas sous contrainte, tel que le SBR, afin d’étudier des matériaux
dont les mécanismes de fissuration s’approchent de ceux de I’EPDM.
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4.1 Influence de la dissipation visqueuse

Le comportement a la fissuration des élastomeéres est directement 1i¢ a leurs propriétés visqueuses,
ainsi qu’au caractere dissipatif des essais qui leurs sont appliqués [10].

Une augmentation de la dissipation visqueuse entraine une augmentation de la résistance a la
fissuration, qui se traduit par une augmentation du taux de restitution d’énergie critique G, (car celui-ci
est équivalent a une quantité d’énergie dissipée), ainsi qu’une diminution de la vitesse de fissuration
pour un taux de restitution d’énergie donné.

Cette dépendance a été en particulier soulignée par Tsunoda et a/ [1], en traction monotone, et par Cho
et al [2], en fatigue, par le biais d’essais de traction sur des éprouvettes de SBR, de géométrie pantalon
et Pure-Shear. Les échantillons ont été gonflés, avant essai, a 1’aide d’un solvant afin de diminuer la
viscosité du matériau : Le solvant diminuant les frottements entre les chalnes du réseau, la dissipation
visqueuse diminue avec la quantité de solvant absorbée par I’éprouvette.

Les résultats publiés par Tsunoda et a/ [1] montrent une augmentation du taux de restitution d’énergie
nécessaire a la propagation d’une fissure G, lors de I’augmentation du module de perte, module qui est
représentatif du caractére dissipatif du matériau (Figure 48) : La diminution du caractére dissipatif du
matériau par ajout de solvant entraine, de facon analogue, une diminution de la résistance a la
propagation.

Les résultats publiés par Cho et al [2] montrent une augmentation de la vitesse moyenne de
propagation de fissure par cycle aprés 1’ajout de solvant, pour un taux de restitution d’énergie
identique (Figure 49) : la diminution de la dissipation par I’ajout de solvant provoque de fait une

diminution de la résistance a la fissuration.
4 -

- 2
G/ klm
-

0.0 0.1 0.2 0.3
E" { MPa

Figure 48 — Evolution du taux de restitution d’énergie critique G, en fonction du module de perte d’un SBR (5phr
oxyde de zinc) — Eprouvettes pantalon sollicitées 2 7 10735~ gonflées au Dibutyl adipate — Tsunoda et al [1]
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Figure 49 - Evolution de la vitesse de propagation de fissure en fonction du taux de restitution d’énergie d’un SBR
non chargé — Eprouvettes PS (e=1.8mm) sollicitées 2 10mm/min — Carrés vides : sec, Carrés noirs : gonflé — Cho et al

2]

4.2 Influence de la composition du matériau

La relation liant le caracteére dissipatif du matériau avec sa résistance a la fissuration mene a considérer
I’influence des charges et de la réticulation sur la propagation de fissures. En effet, I’augmentation de
la quantité de charges et de la masse molaire entre nceuds de réticulation engendre une augmentation
du caractére dissipatif du matériau, et par conséquent une augmentation de la résistance a la
propagation de fissure.

Les mesures de propagation de fissure en traction monotone de Tsunoda et al [1], et de traction
cyclique de Mzabi [18], faites sur des éprouvettes PS entaillée de SBR non chargés et chargés avec du
noir de carbone, illustrent le fait que ’ajout de charges entraine une augmentation de la résistance a la
fissuration :

La Figure 50 montre que 1’augmentation du taux de charge entraine une augmentation du taux de

restitution d’énergie nécessaire a la propagation d’une fissure G, i.e. une augmentation de la
résistance a la fissuration.
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Figure 50 - Evolution du taux de restitution d’énergie critique G, en fonction de la vitesse de fissuration d’éprouvettes
PS composées de SBR non chargé (SBR-C ©), chargé a 10phr (SBR-D 0) et a S0phr (SBR-E A) de noir de carbone —
Tsunoda et al [1]

La Figure 51 montre que [’augmentation du taux de charge entraine une diminution de la vitesse de
propagation de fissures pour un taux de restitution d’énergie donné. Les charges entrainent une
augmentation de la résistance a la fissuration.
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Figure 51 — Evolution de la vitesse de propagation de fissure par cycle en fonction du taux de restitution d’énergie,
obtenue a partir d’essais de traction cyclique a 10Hz sur des éprouvettes PS composées de cinq mélanges de SBR :
contenant 3phr, 17phr et 20phr de noir de carbone (CB), et ayant une densité pontale (XL) de 8.10~>mol/cm?,
15.10~°mol/cm3et 19 10~5mol/cm3 — Mzabi [18]

Les mesures de propagation de fissure en traction monotone de Lake et a/ [15], et de Tsunoda et a/ [1]
faites sur des éprouvettes PS composées de SBR (Figure 52), illustrent le fait que 1’augmentation de la
masse molaire entraine une augmentation du taux de restitution d’énergie nécessaire a la propagation
de fissure G, i.e. une augmentation de la résistance a la fissuration.

Ce résultat est confirmé par les essais de traction cyclique de Mzabi [18] et de Roche et al [6],
effectués sur des éprouvettes PS entaillées composées de SBR chargés : Les matériaux ayant la
meilleure résistance a la fissuration sont ceux dont la asse molaire entre noeuds de réticulation est la
plus élevée, i.e. ceux dont la densité pontale est la plus faible (Figure 51), ou ceux dont les chaines
sont les plus longues (Figure 53).
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Figure 52 - Evolution du taux de restitution d’énergie critique G, en fonction de la masse molaire entre nceuds de

réticulation, d’éprouvettes PS composées de deux SBR, comprenant Sphr oxyde de zinc, I’un réticulé avec du sulfure
et ’autre avec du dicumyl peroxyde — Essais réalisés 8 Imm/s — Tsunoda et al [1]
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Figure 53 - Evolution de la vitesse de propagation de fissure en fonction du taux de restitution d’énergie de deux SBR,
réticulés au soufre, et chargés dont I’un d’eux posséde des chaines plus courtes (efficient dans la l1égende) —
Déterminée par traction cyclique d’éprouvette PS a SHz — Roche et al [6]

4.3 Influence des conditions d’essais

4.3.1 Température d’essai

De méme que les caractéristiques du matériau influengant son comportement dissipatif ont un impact
sur les paramétres de fissuration, une augmentation de la température d’essai, engendrant une
diminution du travail viscoélastique, provoque une diminution de la résistance a la fissuration :
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- Les essais de traction monotone de Greensmith et a/ [19] (Figure 54) et de Tsunoda et a/ [1]
(Figure 55) montrent une diminution du taux de restitution d’énergie critique G. lorsque la
température augmente

- Les essais de traction cyclique de Kaang et al [4] (Figure 56), effectués sur des éprouvettes PS
de SBR, montrent que, pour un taux de restitution donnée, la vitesse de propagation de fissure
augmente avec la température.

Figure 54 — Evolution du taux de restitution d’énergie critique G, d’une éprouvette pantalon, composée d’un SBR non
chargé, en fonction de la température et de la vitesse de sollicitation — Greensmith et al [19]
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Figure 55 - Evolution du taux de restitution d’énergie critique G, en fonction de la vitesse de déchirement
d’éprouvettes PS composées de SBR (Sphr oxyde de zinc) pour trois températures d’essai différentes — Tsunoda et al
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Figure 56 — Evolution de la vitesse de propagation de la fissure en fonction du taux de restitution d’énergie
d’éprouvettes PS de NR (gauche) et de SBR (droite) chargé au noir de carbone (50phr) — Kaang et al [4]

4.3.2 Vitesse de sollicitation

De méme que les caractéristiques du matériau influengant son comportement dissipatif ont un impact
sur les paramétres de fissuration, une augmentation de la vitesse de sollicitation devrait provoquer une
diminution de la résistance a la fissuration :

- Les essais de traction monotones de Greensmith et a/ [19] (Figure 54), et Tsunoda et a/ [1]
(Figure 57) montrent que le taux de restitution d’énergie critique G., dans une éprouvette
pantalon de SBR, augmente avec la vitesse de sollicitation. Cette dépendance est d’autant plus
forte que la dissipation visqueuse du matériau est importante : 1’augmentation de G, en
fonction de la vitesse de chargement est plus forte lorsque la température est diminuée
(Greensmith et al [19]), et lorsque la quantit¢ de solvant présent dans 1’échantillon est
diminuée (Tsunoda et al [1]).

- Les essais de traction cyclique de Kaang et al [4] (Figure 56), effectués sur des éprouvettes PS
de SBR, montrent que la vitesse de chargement cyclique n’a quasiment pas d’influence sur la
résistance a la fissuration : Les échantillons sollicités a 1Hz ou a 10Hz ont des vitesses de
propagation de fissure par cycle semblables.
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Figure 57 — Variation du taux de restitution d’énergie critique G, en fonction de la fraction volumique de polymére Vr
dans des échantillons gonflées au Dibutyl adipate — Eprouvettes pantalon sollicitées 4 7 10-3s~1 de SBR (5phr oxyde
de zinc) — Tsunoda et al [1]

Bien que cette bibliographique de 1’approche expérimentale comporte trés peu d’études portant sur les
EPDM, et aucune concernant des charges micrométriques, ces résultats permettront de déterminer les
parameétres des essais réalisés dans la theése, ainsi qu’a interpréter les données en fonction de la
structure et de la composition du matériau, en particulier aprés les modifications induites par le
vieillissement thermique.

4.4 Impact du vieillissement thermique sur les propriétés de fissuration

Comme cela a pu étre détaillé dans le chapitre bibliographique précédent, le vieillissement thermo-
oxydatif entraine 1’activation simultanée de phénomeénes de réticulation et de rupture des chaines du
réseau. La prédominance de la réticulation provoque 1’augmentation de la densité de chaines actives,
et donc la diminution de la masse molaire moyenne entre nceuds de réticulation. La prédominance de
la scission de chaines produit le phénomene inverse.

Compte tenu des mécanismes de fissuration exposés précédemment, et en particulier les résultats de
Tsunoda et al [1] (Figure 52), de Roche et al [6] (Figure 53) et de Mzabi [18] (Figure 51), il est
attendu a ce qu’une augmentation de la densité de réticulation entraine une diminution de la résistance
a la fissuration, et a ce que la scission de chaines produise 1’inverse.

Dans la littérature, trés peu de publications traitent de 1’impact du vieillissement thermique sur la
propagation de fissures dans les élastomeres. Quelques articles permettent tout de méme d’établir un
constat expérimental du phénoméne.

Les résultats des essais de propagation de fissure de Chou et a/ [5] effectués sur un EPDM, chargé au
noir de carbone et réticulé au soufre, ont montré que la réticulation résultant du vieillissement a 70°C
sous air entraine une diminution de la résistance a la fissuration :
- en traction monotone, le taux de restitution d’énergie critique G. d’une éprouvette Die C
entaillée (Figure 59), diminue au cours du vieillissement (Figure 58)
- En traction cyclique, pour un taux de restitution d’énergie appliqué a une éprouvette lanicre
entaillée, la vitesse de propagation de fissure augmente au cours du vieillissement (Figure 60)
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Ces résultats sont en accord avec les articles de Tsunoda et a/ [1] et Roche et al [6] vis-a-vis de la
diminution de la résistance a la fissuration comme conséquence de I’augmentation de la densité de

réticulation.
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Figure 58 - Evolution du taux de restitution d’énergie critique au cours du vieillissement (a 70°C) d’une matrice

EPDM chargée au noir de carbone (EP 220 : charge de 20-25nm, EP 330 : charges de 26-30 nm, EP 990 : charge de
201-500 nm) — Déterminée par traction uniaxiale (S00mm/min) sur éprouvettes Die C — Chou et al [5]

Figure 59 — Schéma d’une éprouvette Die C entaillée
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Figure 60 - Evolution de la vitesse de propagation de fissure en fonction du taux de restitution d’énergie d’une matrice
d’EPDM chargée au noir de carbone (EP220) — Déterminés par traction cyclique sur éprouvettes laniéres sollicitées a
3Hz — Chou et al [5]

Des résultats similaires ont été mis en avant par les essais traction monotone sur éprouvette DENT de
Ben Hassine et al [7], effectués sur un EPDM chargé au noir de carbone et vulcanisé au soufre, dont le
vieillissement a 130°C et 170°C sous air entraine un phénomeéne de réticulation : le taux de restitution
d’énergie critique et la densité d’énergie de déformation diminuent au cours du vieillissement (Figure
61), ce qui correspond & une diminution de 1’énergie nécessaire a la fissure pour se propager et rompre
I’éprouvette. L’augmentation de la densité de réticulation induite par le vieillissement engendre une
diminution de la résistance a la fissuration.
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Figure 61 - Evolution de taux de restitution d’énergie critique (nommé Jc sur ce graphique) et de la densité d’énergie
de déformation (Wc) au cours du vieillissement (130°C a gauche — 170°C a droite) d’une matrice EPDM chargée et
vulcanisée au soufre — Déterminés par traction uniaxial sur éprouvettes DENT — Ben Hassine et al [7]

De méme que dans les deux articles précédents, les résultats d’essais de traction cyclique de Roche et
al [6], effectués sur des éprouvettes Pure-Shear entaillées, composées d’un SBR réticulé au soufre et
chargé, montrent que le vieillissement a 80°C en étuve ventilée, induisant de la réticulation, entraine
une diminution de la résistance a la fissuration. Pour un taux de restitution d’énergie donnée, la vitesse
de propagation de fissure augmente au cours du vieillissement (Figure 62), parallélement a une
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augmentation du module de Young et une diminution des propriétés a la rupture en traction monotone,
conséquences du phénomeéne de réticulation.
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Figure 62 — Evolution de la vitesse de propagation de fissure en fonction du taux de restitution d’énergie d’un SBR
réticulées au soufre et chargées, vieilli a 80°C sous air — Déterminée par traction cyclique d’éprouvette PS a SHz —
Roche et al [6]

Les articles précédents ont montré que le vieillissement thermique induisant de la réticulation
provoquait une diminution de la résistance a la fissuration, que ce soit pour I’EPDM ou pour le SBR, a
la différence des résultats publiés par Le Gac et al [8], dans lequel le taux de restitution d’énergie
nécessaire a la rupture du polybutadiéne augmente puis diminue au cours du vieillissement (Figure
63). Les échantillons vieillis a 100°C, 120°C et 140°C voient une augmentation de leur densité de
réticulation, qui entraine une augmentation du module de Young et de I’énergie nécessaire a la rupture
des éprouvettes laniéres double entailles.

La diminution de G, au temps de vieillissement longs a été justifiée par ces auteurs, en se basant sur
les travaux de Llorent et a/ [9], comme provenant d’une augmentation au cours du vieillissement
d’une population de chaines actives courtes. A partir d’une valeur seuil, la capacité de déformation du
réseau est conditionnée par la faible capacité d’étirement de ces chaines courtes, engendrant une
diminution des propriétés a la rupture et de la résistance a la fissuration.
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Figure 63 — Evolution du taux de restitution d’énergie critique en fonction de la durée de vieillissement pour un
polybutadiéne, réticulé au diisocyanate et non chargé, vieilli a 120°C — Déterminée par traction monotone
d’éprouvettes laniéres a double entailles - Le Gac et al [8]

Méme si ces articles ont montrés que la réticulation entrainait une diminution de la résistance a la
fissuration, il semble prématuré d’affirmer qu’une scission de chaines majoritaire engendrerait une
augmentation de la résistance a la fissuration sans avoir pu le vérifier expérimentalement, étant donné
les nombreux parametres influengant le caractére dissipatif, et donc, déterminant le comportement a la
fissuration. De plus n’étant pas en mesure de prédire quelles seront les conséquences du vieillissement
thermique sur la structure de I’EPDM de cette étude, il n’est pas possible d’estimer a priori I’évolution
de la résistance a la fissuration au cours du vieillissement a partir de cette seule étude bibliographique.

5. Conclusion

Ce chapitre bibliographique a permis d’exposer briévement les principes théoriques de 1’étude de la
propagation de fissure, qui définissent 1’expression du taux de restitution d’énergie et le critére de
propagation de fissure. L’application de ces principes a I’étude expérimentale de la fissuration, rendue
possible par I’emploi d’hypothéses adaptées aux géométries spécifiques utilisées, a permis
d’approximer une expression du taux de restitution d’énergie.

Enfin, il a été présenté des résultats d’essais de fissuration d’élastoméres, ne cristallisant pas sous
contrainte, afin de d’étudier I’influence de la composition du matériau (densité de réticulation, taux
charge), des propriétés mécaniques (viscosité), des paramétres d’essai (vitesse de sollicitation,
température, amplitudes des déformations), et du vieillissement thermique sur la résistance a la
fissuration, résumé dans le tableau ci-dessous.

Conséquence sur la résistance a la fissuration

Augmentation de la dissipation Augmentation
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Augmentation du taux de charge Augmentation

Augmentation de la densité de chaines actives Diminution
Augmentation de la longueur des chaines Augmentation
Augmentation de la température Diminution

Augmentation de la vitesse de sollicitation

Augmentation
(monotone)
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Chapitre II — Matériaux modéles, techniques
expérimentales et caractérisation initiale

1. Matériaux modeles

Cette these s’insere dans un projet d’étude du vieillissement des EPDM, et fait suite a plusieurs études
et theses effectuées a EDF ou en collaboration avec EDF. Les composants des matériaux modeles ont
donc été choisis parmi ceux déja caractérisés dans les études antérieures, de maniére a pouvoir
comparer les résultats entre eux, et afin de pouvoir compléter les éléments de compréhension relatifs
au vieillissement des EPDM.

1.1 Matrice EPDM

L’EPDM choisi pour la these est composé de 50% massique d’éthylene, de 45% de propyléne et de
5% de 5-éthylidéne-2-norbornéne (ENB). La Figure 64 représente la structure d’un EPDM, dont le
diene est un ENB.

%
—{-CHZ—CHZHCHZ—CH—}‘{—CH—CH—}/
' CH,

CH—CH;
Figure 64 — Structure de PEPDM contenant un ENB

La cristallinit¢é des EPDM provenant principalement du polyéthyléne, une proportion inférieure a 60%
[8, 9] fait de cet EPDM un élastomére amorphe (sa cristallinité est inférieure a 1%). Le choix d’un
EPDM amorphe simplifie 1’étude, car cela permet de s’affranchir des considérations relatives aux
phases cristallines, telles que leur évolution au cours du vieillissement et leur influence sur les
résultats.

Cet EPDM est produit par Dow chemical sous le nom Nordel IP 4520. Sa densité, spécifiée par le
fabriquant, est de 0.86 g.cm™.

1.2 Charges

Les charges employées dans cette ¢tude sont des charges minérales de trihydrate d’aluminium
(AI(OH);). Elles seront appelées dans la suite de cette thése « ATH ». Ces charges, offrant un apport
mécanique relativement moyen comparativement a du noir de carbone, sont utilisées pour leur
propriétés ignifugeantes. En effet, lorsqu’elles sont soumises a une température supérieure a 200°C-
250°C elles subissent plusieurs transformations successives qui entrainent la libération d’eau dans le
matériau [1, 2], retardant ainsi la propagation des flammes.
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Les analyses de granulométrie de [12, 13] ont montré une distribution de taille allant de 1pm a 10pm,
et une valeur moyenne de 2um. La Figure 65 montre la morphologie des charges via deux
visualisations réalisées au microscope €électronique a balayage.

3

Figure 65 — Visualisation au MEB des charges ATH — A gauche provenant de [13] — A droite provenant de [12]

Des charges avec et sans traitement de surface ont été utilisées dans cette étude. Ce traitement de
surface est un agent de couplage qui apporte une meilleure cohésion avec I’EPDM, par la formation de
liaisons chimiques entre les chaines du réseau et les charges, augmentant la raideur du mélange. Ce
traitement chimique consiste a recouvrir la surface des charges de vinyltriméthoxysilane, qui est un
composé de type organo-silane, dont la partie organo se fixe sur I’EPDM et la partie silane se fixe a la
surface des charges [13, 11]

La Figure 66 représente un exemple de structure d’un organo-silane: le methoxy-propyl-
trimethoxysilane

QOlle

MeO —Si — (CH 5 ) 3 —OMe

Qlia

Figure 66 - Structure du Methoxy-propyl-trimethoxysilane

L’application de ce traitement nécessite d’hydrolyser le vinyltriméthoxysilane dans une solution acide
ou basique :
R-Si (OMe); => R-Si (MH);
Equation 2 - 1

Puis, 1’agent de couplage ainsi hydrolysé se fixe a la surface des charges par condensation comme
I’illustre la Figure 67 :
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Figure 67 — Réaction de condensation de I’agent de couplage vinyltriméthoxysilane avec la surface des charges ATH
[10, 11]

Les charges ATH utilisées ont été produites par la société Nabaltec, sous le nom Apyral 40CD pour les
non traitées, et Apyral 40VS1 pour les charges ayant subi un traitement de surface. Leur densité,
spécifiée par le fabricant, est de 2.4 g.cm™.

Les charges non traitées seront appelées dans la suite de la thése 4ATH, et les charges traitées TATH.

1.3 Mélanges

Les mélanges de 1’étude sont tous constitués de la méme matrice EPDM, réticulée avec 3phr de
peroxyde de dicumyle afin de s’approcher au plus prés des matériaux de [11, 12, 13]. Aucun
antioxydant n’a été ajouté dans leur formulation, afin de ne pas avoir a considérer de période
d’induction lors du vieillissement thermique.

Les matériaux modeles de 1’étude sont au nombre de cing, dont la composition est rassemblée dans le
Tableau 1 ci-dessous :

Mélange | EPDM (phr) | Peroxyde (phr) | Charges non traitées (phr) | Charges traitées (phr)
EPDM 100 3 0 0

33 ATH 100 3 33 0

33 TATH 100 3 0 33

100 ATH 100 3 100 0

100 TATH 100 3 0 100

Tableau 1 — Tableau de composition des cinq mélanges de I’étude

Une quantité de charges ATH de 33phr correspond a une proportion massique de 25%, et a une
proportion volumique de 11%. Une quantit¢ de charges ATH de 100phr correspond a une proportion
massique de 50%, et a une proportion volumique de 27%.

L’intérét de réaliser des mélanges avec différents taux de charges est de pouvoir étudier I’influence de
ce taux sur le comportement du réseau et sur sa dégradation thermique. Il en est de méme pour le
traitement de surface.
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1.4 Fabrication

La réalisation des matériaux a été effectuée par le Laboratoire de Recherche et de Contréle du
Caoutchouc et des Plastiques (LRCCP) a Ivry sur seine.
Des plaques de 0.9mm et de 2mm d’épaisseur ont été réalisées par moulage en compression a 170°C et
a 100 bars. De ces plaques ont été prélevés les échantillons nécessaires aux différentes analyses, ainsi

que les éprouvettes haltéres (Figure 68) utilisées lors des essais de traction et de DMA.

Des éprouvettes Pure Shear (PS), utilisées pour les essais de fissuration (Figure 74), ont été réalisées
par moulage en compression a 170°C et a 150 bars.

Des essais de rhéometrie réalisés a 170°C durant 30 minutes ont été réalisés sur chacun des mélanges

afin de déterminer leur durée de réticulation dont le Tableau 2 rassemble les valeurs. Celles-ci sont

égales au temps nécessaire pour que le couple mesuré par le théométre atteigne 98% de sa valeur

maximale

Mélange EPDM

33 ATH

33 TATH

100 ATH

100 TATH

Durée de réticulation (min) 22

21

21

21

20

Tableau 2 — Durée de réticulation des cinq mélanges de I’étude

2. Techniques expérimentales

Les techniques expérimentales ayant servi a caractériser les mélanges de 1’étude, a 1’état neuf et vieilli,

sont présentées ci-dessous.

2.1 Essai de traction monotone uniaxial

L’essai de traction monotone uniaxial consiste a étirer, selon une direction donnée et a vitesse

constante, une éprouvette jusqu’a sa rupture, afin de mesurer 1’effort appliqué au matériau en fonction

de son ¢longation. Ces mesures sont utilisées pour calculer et tracer la courbe d’évolution de la

contrainte nominale en fonction de la déformation nominale, via les relations suivantes :

F[N]
So[mz]
Equation 2 -2

=[Pa

]

avec o la contrainte nominale, F I’effort et S, la section initiale de 1’éprouvette.

L-1L

£(%) =
0
Equation 2 -3

% x100
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avec ¢ la déformation nominale de 1’éprouvette, L la distance entre les mors et Ly la longueur initiale
de la zone utile de 1’éprouvette.

2.1.1 Paramétres et conditions d’essai

Les essais de traction sont réalisés sur une machine INSTRON, suivant les recommandations de la
norme NF EN 60811-3-2 :

- distance entre les mors : 50 mm

- vitesse de traction : 50 mm/min

- cellule de force : 500 N

- salle climatisée a 20°C = 1 °C et 50% + 5% d’humidité relative

Les éprouvettes utilisées sont de type H2 (Figure 68). Cing éprouvettes sont sollicitées par série, afin
de comparer leurs résultats pour évaluer d’éventuelles dispersions de ceux-ci.

Marquas da rébérence

:.I_l"_”g‘
—JI
Ve ]
. T

Dimentians an millmaires

Figure 68 - Eprouvette en forme d’haltére de type H2 (NF EN 60811-1-1)

2.1.2 Méthode de détermination de la déformation

Plusieurs techniques de mesure de la déformation ont été testées :

L’extensomeétre a contact s’est avéré trop lourd pour des échantillons de 0.9mm d’épaisseur. Sa mise
en place sur les éprouvettes entraine une déformation et une sollicitation trop importantes pour &tre
négligées. Et ce phénomene est encore accentué apres le vieillissement des mélanges.

L’extensometre vidéo s’est avéré limité dans sa capacité a mesurer de grandes élongations : a partir
d’une certaine déformation, I’extensometre n’est plus en mesure de suivre le déplacement des marques
réalisées dans la zone utile de 1’éprouvette. De plus, la détection vidéo des marquages ne fonctionnait
pas sur les mélanges chargés, qui sont blanc opaque, mais uniquement sur le mélange non chargé, qui
est translucide, malgré les nombreuses tentatives de marquages effectuées avec différentes variations
de couleurs et de textures.

La déformation des éprouvettes a donc ét¢ déterminée a partir de 1’¢longation mesurée par la traverse
de la machine de traction. Un facteur correctif lui a été appliquée afin de palier au fait que cette
méthode de mesure sous-estime les déformations, puisqu’elle ne considére pas seulement 1’élongation
de la zone utile, contrairement aux extensomeétres, mais aussi celles des épaulements et d’une partie
des tétes des éprouvettes. La géométrie des éprouvettes haltéres fait que les contraintes et les
déformations sont concentrées dans la zone centrale, les épaulements et les tétes, plus proches des
encastrements, ont une élongation moindre. Leur déformation est plus faible que celle de la zone utile.
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Ce facteur correctif a été déterminé en comparant la déformation mesurée par 1’extensomeétre a contact
et par le déplacement de la traverse. La mesure par extensometre a contact a été prise comme référence
car elle a pu étre réalisée sur tous les mélanges, contrairement a la mesure optique. Les essais ont été
effectués sur des échantillons de 2mm d’épaisseur, afin de minimiser la perturbation due a la masse de
I’extensométre qui avait été constatée sur des échantillons de 0.9mm. La pertinence de prendre comme
référence les mesures provenant de 1’extensomeétre a contact a été vérifiée en comparant les résultats
obtenus avec ceux issues des mesures optiques sur le mélange non chargé (Figure 69) : les résultats
sont trés proches, bien que la poids de 1’extensométre a contact entraine un raidissement de la courbe,
visible au commencement de 1’essai par une augmentation anormalement élevée de la contrainte.

Courbes de traction
EPDM non charge

1,2 1

—Extensométre vidéo
Extensomeétre & contact
0,2 -

0 0,5 1 1.5 2 2,5

Contrainte nominale (MPa)

Déformation nominale
Figure 69 — Courbes de traction de PEPDM non chargé non vieilli — Déformation mesurée avec un extensométre vidéo
(courbe rouge) et un extensomeétre a contact (courbe orange)

Le facteur correctif est égal a la pente du tracé de la déformation calculée a partir de la mesure de la
traverse en fonction de la déformation mesurée par I’extensometre a contact (Figure 70).

Calcul du facteur correctif de la déformation
EPDM nhon chargé

1,2
y =0,7241x

0.8 -

Déformation traverse

0 ‘ T ‘ T ‘
0 05 1 1.5 2 25

Déformation extensomeétre a contact
Figure 70 — Déformation calculée a partir de la mesure de la traverse en fonction de la déformation calculée a partir
de ’extensométre a contact

La valeur moyenne du facteur correctif est de 0.72 pour les cinq mélanges de 1’étude.

La déformation de la traverse corrigée par ce facteur a été comparée a la déformation mesurée par
I’extensométre optique, dans le cas du mélange non chargé (Figure 71 — gauche), et a la déformation
mesurée par 1’extensomeétre a contact, dans le cas du mélange 100 ATH (Figure 71 — droite), en
confrontant les courbes de tractions. La comparaison montre une bonne correspondance des courbes.
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Figure 71 — Courbes de traction — A gauche : EPDM non chargé non vieilli, déformation mesurée par extensométre
optique (courbe bleue) et déformation corrigée mesurée par la traverse (courbe rouge) — A droite : Mélange 100 ATH
non vieilli, déformation mesurée par extensométre a contact (courbe bleue) et déformation corrigée mesurée par la
traverse (courbe rouge)

2.1.3 Détermination des propriétés de traction

La contrainte a la rupture a été choisie comme étant égale a la contrainte maximale. La valeur de la
déformation a la rupture a été déterminée comme étant égale a la déformation correspondant a la
contrainte rupture.

La valeur du module de traction a été choisie égale a la pente de la tangente a I’origine des courbes de
traction a 5% de déformation.

2.2 Essai de traction cyclique uni-axial

Les essais de traction cycliques uni-axiaux consistent a solliciter, selon une direction donnée et a
vitesse constante, une éprouvette jusqu’a une déformation donnée, puis a relacher I’effort appliqué, a
la méme vitesse, jusqu’a atteindre une valeur de contrainte nulle. Cette charge puis cette décharge du
matériau constitue un cycle de sollicitation, dont la répétition, a 1’identique et/ou a des niveaux de
déformations croissants, forme un essai de traction cyclique.

2.2.1 Evaluation du comportement dissipatif

Ces essais sont principalement utilisés, lorsqu’ils sont limités a un nombre de cycle prédéterminé et
qu’il ne s’agit pas d’un essai de fatigue, pour évaluer le comportement dissipatif du matériau.

Lors du premier cycle a une déformation donnée, 1’énergie dissipée est appelée I’hystérése de Mullins.
La répétition du cycle en appliquant au matériau la méme déformation, entraine une dissipation
d’énergie moindre, due a I’adoucissement des contrainte résultant de 1’effet Mullins, qui est appelée
I’hystérese stabilisée.

La dissipation est estimée a travers la proportion d’énergie dissipée relative a 1’énergie apportée a
I’éprouvette. Pour cela il a été considéré le rapport de ’hystérése par 1’énergie de charge. L hystérése
correspond a I’aire entre la courbe de charge et la courbe de décharge (représentée par les surfaces
noires sur la Figure 72), et 1’énergic de charge correspond a 1’aire sous la courbe de charge
(représentée par la somme des surfaces noire et orange sur la Figure 72). Ce rapport a été calculé pour
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le premier cycle (graphique de gauche sur la Figure 72), considérant ainsi [’hystérése de Mullins, et
pour le second cycle (graphique de droite sur la Figure 72), considérant alors I’hystéréese stabilisée.

Traction cyclique (€ = 100%) - 100 ATH

1,8
1,6
14
2

1
08
0,6

0,4

Contrainte nominale (MPa)
Contrainte nominale (MPa)

02

0 0,2 04 0,6 038 1 0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Déformation nominale Déformation nominale
Figure 72 — Courbes contraintes-déformation en traction cyclique du mélange 100 ATH neuf, composées de deux
cycles a 100% de déformation — A gauche : hystérése de Mullins en noir — A droite : hystérése stabilisée en noir

2.2.2 Déformation rémanente

Ces essais permettent également de mesurer la déformation rémanente, suite a 1’application des
différentes sollicitations. Elle est égale a la déformation nominale de I’éprouvette a la fin de la
décharge de chaque cycle, au moment ou la contrainte est quasi-nulle.

2.2.3 Protocole et conditions d’essai

Le protocole d’essai choisi a consisté a réaliser deux cycles successifs allant jusqu’a 100% de
déformation, puis deux autres allant jusqu’a 200% de déformation. Les échantillons les plus vieillis
rompant avant 300% de déformation, les essais ont ét¢ limités a 200% pour tous les états de
vieillissement.

Les essais de traction cyclique ont été réalisés en conservant les paramétres et conditions des essais de
traction monotone :

- distance entre les mors : 50 mm

- éprouvette haltére H2 (Figure 68)

- vitesse de traction : 50 mm/min

- cellule de force : 500 N

- salle climatisée a 20°C + 1 °C et 50% =+ 5% d’humidité relative

2.3 Analyse dynamique mécanique - DMA (Dynamic Mechanical
Analysis)

Les analyses dynamiques mécaniques consistent a soumettre un échantillon a une sollicitation
mécanique, dynamique, de forme sinusoidale et de faible amplitude (dans le domaine linéaire), ainsi
qu’a une variation de température et/ou de fréquence de sollicitation, dans le but d’étudier le caractére
viscoélastique du matériau testé.
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Lors des essais une contrainte sinusoidale est appliquée au matériau, qui peut s’exprimer de la fagon
suivante [15] :
o(t) = gy sin(2mft)
Equation 2 - 4

Avec g, I’amplitude des contraintes, fla fréquence de sollicitation, t le temps.

La réponse en déformation du matériau s’exprime alors de la maniére suivante :
e(t) = gosin(2rft + &)
Equation 2 -5

Avec g I’amplitude des déformations et § 1’angle de déphasage, induit par la dissipation du matériau
lors de la déformation.

Dans le cas d’une sollicitation en traction, comme cela est le cas dans cette étude, il a été définit le
module complexe E’, reliant la contrainte a la déformation :

ox= E*¢& x

Equation 2 - 6

Ce module complexe s’exprime en une partie réelle, et une partie imaginaire :
E*=E'+iE"
Equation 2 - 7

Avec E’ le module de conservation, qui est représentatif de la raideur du matériau, et E’ le module de
perte, qui est représentatif de la dissipation d’énergie.
Ces deux modules s’expriment de la maniére suivante en fonction de ’angle de déphasage :

O O .
E'= 2 cos§ E" = 2siné§
€o €o

Equation 2 - 8

Le rapport de ces deux modules fournit une expression du facteur d’amortissement :

EII
tan § = ?
Equation 2 -9

Les mesures effectuées lors des essais permettent d’obtenir 1’évolution du module de conservation, de
perte et du facteur d’amortissement en fonction de la température et de la fréquence de sollicitation.
Les variations de ces parametres sont représentatives des transitions dynamiques que subit le
polymére. Chaque fréquence de transition correspond au temps caractéristique (a une température
fixe) de mise en mouvement d’éléments du polymére de taille différente (chaine, segments de chaines,
liaisons interatomiques). La température de transition vitreuse est par exemple égale a la température a
laquelle le facteur d’amortissement tan 6 est maximum (Figure 73), et correspond a la mise en
mouvement de 2-3 unités monomeres.
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Facteur d'amortissement
Mélange 100 ATH Neuf
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Figure 73 — Evolution du facteur d’amortissement en fonction de la température du mélange 100 ATH non vieilli

Paramétres et conditions d’essai

Les mesures DMA de cette étude sont réalisées avec une machine NETZSCH DMA 242.

Les expériences sont réalisées sous air.

L’échantillon est sollicité en traction a 1Hz.

L’effort maximal appliqué est de 7N, et ’amplitude de déplacement est d’environ 4 um.

Les températures d’essais vont de -75°C a 50°C, a une vitesse de 1°C/min.

Les échantillons testés sont composés de la zone centrale (ou zone utile) des éprouvettes H2 (Figure
68).

2.4 Essai de fissuration

Les essais de fissuration consistent a solliciter, de maniére monotone ou cyclique, une éprouvette pré-
entaillée.

2.4.1 Essai de fissuration cyclique

Aussi appelés essais de fissuration en fatigue, les essais de fissuration cycliques consistent a solliciter,
faiblement et de maniére répétée, une éprouvette entaillée a une fréquence donnée, afin de mesurer la
vitesse de propagation des fissures. Celle-ci est conditionnée par 1’énergie mécanique apportée au
matériau, définie par le taux de restitution d’énergie.

Dans cette étude, les mesures de propagation de fissures ont été réalisées en traction cyclique, sur des
éprouvettes de cisaillement pur (PS) pré-entaillées (Figure 74).

e=0.9 mm h=6 mm

C
lii L=35mm —"l

Figure 74 — Géométrie et dimensions des éprouvettes Pure-Shear (PS) - Image provenant de [33]

Cette géométrie d’éprouvette a été choisie car elle fournit une bonne reproductibilité¢ des résultats et
surtout parce que le taux de restitution d’énergie appliqué est constant et indépendante de la longueur
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de la fissure [16 a 20], ce qui entraine une vitesse moyenne de propagation par cycle qui est constante.
Loin de la fissure et des bords, le champ de contrainte (de cisaillement pur) peut étre considéré comme
homogéne, rendant la détermination du taux de restitution d’énergie simple.

Le taux de restitution d’énergie a la pointe d’une fissure dans une éprouvette PS s’exprime de la
maniére suivante :

G =Wh
Equation 2 - 10

Avec G le taux de restitution d’énergie, h la hauteur de I’éprouvette PS, et W la densité d’énergie de
déformation, qui correspond a 1’énergie élastique stockée par le matériau lors de sa déformation dans
une éprouvette PS non entaillée, et est déterminée par la formule suivante :

szade

Equation 2 - 11

C'est-a-dire qu’elle est égale a ’aire sous la courbe de traction de 1I’éprouvette PS non entaillée. La
sollicitation cyclique étant composée d’une charge et d’une décharge, W a été déterminé a partir de
I’aire sous la courbe de décharge ( adir et a/ [21]) plutdt que sous la courbe de charge (Figure 75). Ce
choix a été fait afin de ne pas comptabiliser I’énergie dissipée dans la valeur de G, dans le but de
respecter au mieux I’hypothése d’élasticité utilisée dans la définition du taux de restitution d’énergie.

Traction cyclique - Pure-Shear non entaillée
Mélange 100 ATH Neuf - G = 400J.m?

0.8

0.7 \

BZS\

Déformation nominale

Figure 75 — Courbe de traction composée d’une charge et d’une décharge appliquant a une éprouvette PS non
entaillée un taux de restitution d’énergie de 400J.m™ — Mélange 100 ATH non vieilli

Le calcul du taux de restitution d’énergie est donc effectué¢ sur I’éprouvette, non entaillée, apres lui
avoir appliqué une série de cycles a une déformation légérement supérieure a celle utilisée durant
I’essai de fissuration (plus ¢élevée de 4% a 5%). Cette étape d'accommodation du matériau a pour but
de « supprimer » I’effet Mullins, afin que 1’hystérése qui lui est associée ne soit pas comprise dans la
détermination du taux de restitution d’énergie, et que 1’adoucissement des contraintes qui caractérise
cet effet n’influence pas la propagation des fissures.

Les essais ont été faits sur une machine de marque Zwick, équipée d’une cellule d’effort de 2kN, a une
fréquence de sollicitation de 2Hz. Le choix de la fréquence de sollicitation a été limité par 1’apparition
de vibrations diminuant la qualité des mesures au-dela de 2Hz. Afin de réduire la durée des essais, la
fréquence la plus ¢levée possible a été choisie.

La déformation est calculée a partir du déplacement de la traverse de la machine.
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Les entailles ont été réalisées au cutter au centre des éprouvettes créant ainsi deux fissures, |’une se
propageant vers la droite et I’autre vers la gauche. Leurs vitesses de propagation ont été estimées a
partir de photos prises tous les 2000 cycles avec un appareil Canon EOD 40D.

2.4.2 Essai de fissuration monotone

Les essais de fissuration monotone ont pour objectif de déterminer le taux de restitution d’énergie
critique G., qui est ’énergie mécanique nécessaire d’apporter au matériau pour que se propage un
défaut existant. Sa détermination nécessite de réaliser deux essais. Le premier consiste a étirer, selon
une direction donnée et a vitesse constante, une éprouvette pré-entaillée jusqu’a sa rupture, par la
propagation compléte des fissures. Contrairement aux essais cycliques la propagation de 1’entaille se
fait brusquement, et 1’amorcage de la propagation est alors identifi¢ par la décroissance des
contraintes, apres que celles-ci aient atteint un maximum (Figure 76).

Traction - Pure-Shear
Mélange 100 ATH Neuf

l'.t‘l.‘l 1.2 Propagation
S e __ catastrophique des
L rentaille
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i 04 Déformation de
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Qo

0 0.2 04 € 06
Déformation nominale

Figure 76 — Courbe de traction d’une éprouvette PS entaillée du mélange 100 ATH non vieilli

Lors de cet essai, la déformation a partir de laquelle la propagation a eu lieu est relevée.
Un second essai est ensuite réalisé, dans des conditions identiques, sur une éprouvette non entaillée
afin de calculer le taux de restitution d’énergie critique. Celui-ci s’exprime par la relation suivante :

G, = W,h
Equation 2 - 12

Avec G, le taux de restitution d’énergie critique, h la hauteur de I’éprouvette PS et W, la densité
d’énergie de déformation de propagation, qui est égale a 1’aire sous la courbe de traction limitée a la
déformation de propagation de I’éprouvette entaillée (Figure 77).
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Traction - Pure-Shear non entaillée
Mélange 100 ATH Neuf

Contrainte nominale (MPa)

0 0,5 1

Déformation nominale

Figure 77 — Courbe de traction d’une éprouvette PS entaillée du mélange 100 ATH non vieilli

Les essais ont été faits sur une machine de marque Zwick, équipée d’une cellule d’effort de 2kN, a une
vitesse de sollicitation de 50mm/min. La déformation est calculée a partir du déplacement de la
traverse de la machine. Les entailles ont été réalisées au cutter au centre des éprouvettes créant ainsi
deux fissures, I'une se propageant vers la droite et I’autre vers la gauche.

2.5 Calorimétrie différentielle a balayage — DSC (Differential scanning
calorimetry)

La calorimétrie différentielle a balayage est basée sur la mesure des échanges de chaleur entre
I’échantillon a tester et une référence, en leur faisant subir des rampes linéaires de température. Cette
technique de caractérisation thermique permet de déterminer les transitions de phase (cristallisation et
fusion), les changements de capacité calorifique (transition vitreuse), la dépendance en température de
la capacité thermique de 1’échantillon analysé, ainsi que le temps d’induction a I’oxydation (OIT) qui
est la durée nécessaire a la consommation totale des antioxydants, a une température donnée.

Les mesures de DSC ont été employées dans cette étude pour déterminer la température de transition
vitreuse (Tg) et le temps d’induction a I’oxydation (OIT). Les essais ont été réalisés a 1’aide d’une
machine NETZSCH DSC 204 F1 Phoenix avec des échantillons ayant une masse comprise entre 10 et
20mg.

2.5.1 Détermination de la Tg

La température de transition vitreuse se manifeste sur le thermogramme DSC par une diminution
brusque du flux de chaleur. Ce changement de pente s’effectuant sur un intervalle de température, et
non pas a une température unique, plusieurs méthodes de détermination de la Tg existent. Dans cette
étude, la valeur de la Tg a été choisie comme étant égale a la température ou la dérivée de la courbe du
thermogramme atteint une valeur minimale (Figure 78). Cette méthode de détermination a été choisie
pour sa précision et sa répétabilité.
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Thermogramme DSC
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Figure 78 — Thermogramme DSC du mélange 100 ATH non vieilli : Evolution du flux de chaleur en fonction de la
température (courbe rouge) et sa dérivée (courbe bleue)

Chaque essai est compos¢ de deux cycles de température, identiques et successifs. Le premier cycle
permet de fondre les éventuelles cristallites pouvant étre présentes dans le matériau, puis le second
cycle permet de déterminer la Tg sans que celle-ci soit influencée par la présence de phases
cristallines.

Les essais, réalisés sous azote (vitesse de balayage de 20ml/min), sont composés des étapes suivantes :
- 1°° rampe de température de I’ambiante jusqu’a -100°C, a 10°C/min.

- Isotherme a -100°C de 5min

- 2°™ rampe de -100°C & 150°C, & 10°C/min

- Isotherme a 150°C de 5 min

- Le 2" cycle, identique au premier, s’initie par une rampe de 150°C a -100°C, & 10°C/min

2.5.2 Détermination de I’OIT

L’essai servant a la détermination du temps d’induction a I’oxydation, consiste a chauffer I’échantillon
de ’ambiante a 220°C dans une atmosphére non-oxydante, composée d’azote envoyé a un débit de
50mL/min. Puis, aprés une isotherme de 5 minutes au cours de laquelle la température s’équilibre,
I’azote est remplacé par de ’oxygéne, a un débit identique, durant 2 heures au cours desquelles les
antioxydants sont consommés, avant que 1’échantillon ne s’oxyde. Durant la phase de consommation
des antioxydants le flux de chaleur est constant, puis I’oxydation se manifeste sur le thermogramme
par une augmentation du flux de chaleur, formant un pic. L’OIT est déterminée par 1’intersection entre
la tangente du pic d’oxydation du flux de chaleur et la tangente de la phase de consommation des

antioxydants (Figure 79).
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Thermogramme DSC - 220°C
Mélange 100 ATH
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Figure 79 — Thermogramme DSC du mélange 100 ATH non vieilli lors d’un essai d’OIT : Evolution du flux de
chaleur en fonction de la durée d’essai

2.6 Spectroscopie Infrarouge (IRTF)

Les mesures de spectroscopie infrarouge consistent a exposer un échantillon a un faisceau infrarouge.
L’échantillon absorbe seulement les ondes de ce faisceau dont les fréquences font vibrer ses liaisons
chimiques. Chaque liaison ayant une résonance de vibration propre, la mesure et I’analyse des
fréquences absorbées par I’échantillon permettent d’établir un spectre électromagnétique, a partir
duquel il est possible d’identifier la structure chimique du matériau analysé. Ce spectre représente
I’absorbance de I’échantillon en fonction du nombre d’onde du faisceau IR (Figure 80): Plus
I’absorbance a une fréquence donnée est élevée plus la concentration de I’espéce chimique associée a
cette fréquence est importante.

Spectre Infrarouge - Mode ATR

Mélange 100 ATH Neuf
04

0,35
0,3
025
0,2
0.15
0,1
0,05
0

Absorbance relative

3600 3100 2600 2100 1600 1100 600

Nombre d'onde (cm™')
Figure 80 — Spectre infrarouge en mode ATR du mélange 100 ATH non vieilli

Dans le cadre de cette étude, I’objectif de cette méthode d’analyse est de mettre en évidence le
caractére thermo-oxydant du vieillissement du polymére, par la détection des marqueurs de
I’oxydation tels que :
- La formation des produits d’oxydation caractéristiques de I’EPDM
- Le suivi de la consommation des unités ENB, dont la faible énergie de dissociation de la
liaison hydrogéne en position allylique en font les premicres especes a s’oxyder
- Le suivi de la consommation d’antioxydants, dont de faibles quantités peuvent étre présentes
dans les mélanges
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2.6.1 Spectroscopie infrarouge

Les mesures IR de cette étude sont réalisées avec une machine Bruker Tensor27 équipée d’un diamant,
en mode Réflexion Totale Atténuée (ATR) pour les échantillons chargés, et en transmission et en ATR
pour les échantillons non chargés. Chaque mesure est composée de 64 scans, d’une résolution de 4cm’
'. Une mesure de référence est effectuée entre chaque mesure, aprés nettoyage a 1’éthanol des surfaces
recevant les échantillons, afin d’effacer toute trace pouvant parasiter le spectre suivant.

Les spectres ont été rendu comparables entre eux apres avoir mis leur ligne de base a 0, en utilisant les
fonctions proposées par le logiciel OPUS. Les valeurs d’absorbances présentes dans cette thése sont
donc relatives a cette étape de remise a zéro de la ligne de base.

2.6.2 Microscopie infrarouge

L’appareil de microscopie infrarouge offre la possibilit¢ d’effectuer des mesures de spectroscopie
infrarouge classiques (transmission, reflexion, ATR), couplées avec une visualisation au microscope
optique de la zone de 1’échantillon a analyser. Une sélection précise des points de mesures, d’une taille
moyenne de 0.2um, est ainsi possible, afin d’étudier la répartition des espéces chimiques présentes
dans le matériau.

Dans le cadre de cette étude, un microscope Bruker Lumos FT-IR a été utilisé pour analyser la
répartition des produits d’oxydation dans I’épaisseur de I’échantillon. Les mesures, composées de 64
scans, ont ét¢ effectuées en mode ATR sur le mélange 100 ATH.

2.7 Analyse thermogravimétrique

L’ATG est une technique d’analyse qui consiste & mesurer la variation de masse d’un échantillon, a
I’aide d’une thermo balance, en fonction de la température ou du temps. Les mesures peuvent étre
réalisées dans un milieu inerte (Azote, Argon ou Hélium) ou oxydant (dioxygéne).

Dans le cadre de la présente étude, les essais thermogravimétriques ont pour but de déterminer les
températures de dégradation des mélanges et leurs évolutions en fonction de 1’état d’oxydation.

Les mesures d’ATG de cette étude sont réalisées avec une machine NETZSCH TG209. Chaque essai
est constitu¢ d’une rampe de température allant de ’ambiante & 700°C, a 10°C/min, suivi d’un
isotherme de 10 minutes a 700°C. Les mesures sont effectuées sous azote, a un débit de 20ml/min, afin
de s’assurer que la perte de masse est uniquement due a une perte physique, sans contribution de
I’oxydation lors de 1’essai. Les échantillons testés ont une masse comprise entre 10 et 20mg.

2.8 Mesure de densité

Les mesures de densité sont effectuées selon I’approche d’Archiméde (norme NF T 51-063), qui
consiste a comparer la masse d’un échantillon mesurée dans 1’air et la masse apparente mesurée dans
un liquide.

Le liquide qui a été utilisé dans cette étude est de I’eau déminéralisée. Cinq mesures sont effectuées
par type de spécimen. Les échantillons sont de formes quelconques, et de masse comprise entre 0.5g et
1g (environ), la seule limite étant la capacité des coupelles réceptionnant la matiére a peser.
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2.9 Mesure de gonflement

Les mesures de gonflement consistent a immerger un échantillon élastomére dans un bon solvant, dont
I’absorption se fait jusqu’a atteindre un équilibre, i.e. le gonflement d’équilibre. Ce phénomeéne de
gonflement étant une déformation du réseau dans les trois directions de I’espace, plus un réseau est
réticulé de manicre dense, c'est-a-dire plus il y a de chaines actives, moins il aura la capacité de se
déformer pour absorber du solvant. Le gonflement a I’équilibre est li¢ a la densité de réticulation par
les formules de Flory-Rehner [22] dans le cas d’un élastomére non chargé, ou par I’extension de ces
formules aux matériaux chargés, réalisée par Kraus [23] : Le taux de gonflement de 1’élastomere est
déterminé a partir de la variation de masse de 1’échantillon entre son état initial avant immersion, a
1’état gonflé et enfin apres avoir été séché jusqu’a totale évacuation du solvant.

2.9.1 Polymére non chargé

Dans le cas d’un élastomeére non chargé le taux de gonflement Q s’exprime de la maniére suivante
[22] :

ppoly Mg - Ms
M;
Equation 2 - 13

Q=1+

solv

M, est définit comme étant la masse de I’échantillon gonflé de solvant, M, la masse de 1’échantillon
séché apres extraction du solvant, ), la masse volumique du polymére, et 4, la masse volumique
du solvant.

A partir de ces mesures de gonflement, les équations de Flory-Rehner [22] permettent de calculer
I’évolution de la concentration de chaines actives v au cours du vieillissement :

V= Vio + )(VTO2 +In(1 — VTO)

\%
V, (g0

Equation 2 - 14

- Vro 1/3)

Avec V,q la fraction volumique de polymére gonflé, qui est égale au rapport du volume du réseau de
chaines par le volume du réseau gonflé, ou bien égale a I’inverse du taux de gonflement :

Mg /
poly

Vio = =

M/ s My = Ms/
poly solvant

Equation 2 - 15
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V; est le volume molaire du solvant, et y le paramétre d’interaction de Flory-Huggins qui définit les
interactions entre le polymere et le solvant, dont I’expression est la suivante :

X= Xut Xs
Equation 2 - 16

Pour un solvant non polaire y, = 0.34 [25, 26]
xn est le facteur d’interaction enthalpique :

Vs 2
XH = RT (5poly — Ss01)
Equation 2 - 17

Avec R la constante des gaz parfaits, T la température a laquelle la mesure a été effectuée, 6y et
dso1v les paramétres de solubilité, respectivement, du polymére et du solvant.

En faisant I’hypothése que le réseau est parfait, i.e. qu’il n’y ait pas de chaines pendantes ni
d’hétérogénéités dans la longueur des chaines ou dans la répartition des nceuds de réticulation, la
masse molaire moyenne entre nceuds de réticulation, M., peut étre calculée a partir de la concentration
de chaines actives , et de la masse volumique du polymere pj;,, par la formule suivante [22] :

Mc — ppoly

Equation 2 - 18

Durant les essais de gonflement, I’immersion des échantillons dans le solvant entraine I’extraction des
chaines qui ne sont pas réticulées au réseau, appelées chaines libres. Leur proportion, appelée fraction
soluble Fj, est déterminée par la variation de masse séche avant et aprés leur évacuation du matériau,
et s’exprime par I’expression suivante :

M;
Fo = 100x = —

Equation 2 - 19

M,; est la masse initiale de I’échantillon, avant immersion dans le solvant

2.9.2 Polymeére chargé

Les charges ne gonflant pas, elles ne participent pas a la prise de masse due a 1’absorption de solvant,
il est donc nécessaire pour calculer le taux de gonflement du polymeére de ne considérer que le volume
de la matrice en lui retirant celui des charges. Les équations de Flory-Rehner ont été adaptées par
Kraus pour retirer la contribution des charges aux résultats.

Le taux de gonflement Q s’exprime de la maniére suivante [23] :
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Q=1+ poly Mg — M
solv Ms (1 - 8)
Equation 2 - 20

Avec ¢ la fraction massique de charge

En faisant ’hypothése que la présence de charges dans le mélange n’influence pas la densité de
réticulation (celle-ci est supposée identique dans le mélange chargé et dans le non chargé), la
concentration de chaines actives v s’exprime de la manicre suivante :

Voo In(1=V,) + y V.2 + V,

Vs 05V, — V,/3V,,73
Equation 2 - 21

Avec V. la fraction volumique de polymere a 1’équilibre de gonflement, qui est égale au rapport du
volume du polymére par le volume du polymére gonflé, ou bien égale a I'inverse du taux de
gonflement :

Ms(l—e)/

poly
1
Vo =

_Ms(l—s)/ _l_Mg_Ms/ Q
poly solvant

Equation 2 - 22

Avec V, la fraction volumique de polymeére gonflé, qui est égale au rapport du volume du polymeére
par le volume du mélange chargé gonflé :

Ms(l—e)/

poly

M/ + MemMs/
mélange solvant

Equation 2 - 23

V, =

AVEC Psiange 12 masse volumique du polymére chargé

L’expression de la masse molaire moyenne entre nceuds de réticulation M, est la suivante :

Mc _ ppoly

Equation 2 - 24

La fraction soluble se calcul par la formule suivante :

M; — Mg
M; (1—¢)
Equation 2 - 25

F, = 100 x
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2.9.3 Paramétres et conditions des mesures

Le solvant utilisé pour ces mesures de gonflement est le Xyléne, car il a a la fois un parametre de
solubilité trés proche de celui de ’EPDM, et une température d’ébullition suffisamment ¢levée pour
limiter son évaporation lors de la manipulation des échantillons au cours des mesures, phénomeéne qui
est une des sources d’imprécisions non négligeables de ces essais.

Son paramétre de solubilité est de 18.2 MPa~!, sa masse volumique est de 0.87 g.cm™3, sa
température d’ébullition est de 138°C [24], son volume molaire est de 122 cm?/mol.

Le paramétre de solubilit¢ de 'EPDM a été déterminé en faisant la moyenne du paramétre de
solubilit¢ du polyéthyléne (16.4 MPa™!) et du polypropyléne (17.8 MPa™1), dont les valeurs
proviennent de [27]. Il a donc été fait I’hypotheése que I’influence des unités ENB sur la solubilité est
négligeable, considérant leur faible proportion.

Les échantillons ont été immergés 6 jours dans le solvant, puis séchés 2 jours a 50°C dans une étuve
sous vide.

2.10 Chromatographie d’exclusion stérique (CES)

Les mesures de CES permettent de déterminer la distribution de masse molaire de macromolécules
dissoues dans un solvant adéquat. L’essai consiste a faire traverser au polymere dissout dans le solvant
une colonne remplie d’un gel poreux. Suivant leur dimension, les macromolécules dissoutes dans le
solvant ne filtrent pas a la méme vitesse au travers du gel, ce qui provoque leur séparation durant
I’essai (Figure 81): les polymeres de faible masse progressent plus lentement car ils restent plus
longtemps dans les pores du gel, comparativement aux polymeres de masse plus importante qui paient
une pénalité entropique plus importante en pénétrant dans les pores et y restent moins longtemps.

Des détecteurs (généralement un analyseur d’indice de réfraction et un viscosimetre) mesurent la
quantité de matiére arrivant successivement en sortie de colonne, et permettent de déterminer la masse
molaire moyenne en nombre M, et en masse M,,, dont les expressions sont données ci-dessous :

M, = xn; M;
xn;

M, = Y M?

xn M;

Equation 2 - 26

Avec n le nombre de moles et M la masse molaire.
Le rapport % est égal a I'indice de polymolécularité I,, qui est représentatif de la largeur de la
n

distribution de la masse molaire.
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Figure 81 — Schématisation d’une mesure de chromatographie d’exclusion stérique, représentant la filtration
d’éléments de différentes tailles a travers un gel poreux — Progression au cours du temps de gauche a droite
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Dans la présente étude les mesures de CES ont permis de déterminer la distribution de masse molaire
des chaines libres. Les mesures ont été réalisées a 160°C avec du trichlorobenzene, sur la fraction
soluble extraite des échantillons du mélanges 100 ATH avec du xyléne. Les essais ont été effectués
par le laboratoire C2P2, sur une machine Viscotek HT-GPC.

3. VIEILLISSEMENT THERMIQUE

3.1 Choix de la température de vieillissement

Le choix de la température de vieillissement s’est fait autour de deux critéres : celle-ci devait
permettre d’obtenir une oxydation uniforme dans I’épaisseur des échantillons, et étre commune avec
les températures utilisées dans les études précédentes, afin de pouvoir comparer les résultats entre eux.
Originellement, le sujet de la thése comportait une étude de ’influence d’un gradient d’oxydation dans
’épaisseur des échantillons sur les propriétés mécanique et sur le comportement a la rupture. Pour cela
des essais comparatifs devaient étre effectués entre des échantillons fins oxydés de maniére uniforme
dans leur épaisseur, et des échantillons épais comportant un gradient d’oxydation dans leur épaisseur.

Des mesures réalisées au microscope infrarouge par Shabani [11], sur un EPDM ayant une
composition trés proche de celui utilisé ici, indiquent que I’oxydation était uniforme a 90°C dans des
échantillons d’environ 1.7mm d’épaisseur, et a 110°C pour une épaisseur d’environ 0.6mm (Figure
82).
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Figure 82 - Concentration de carbonyles d’un EPDM non chargé en fonction de 1'épaisseur de 1'échantillon (le 0
correspond au centre) - Pour trois températures - Shabani [11]

Pour les matériaux préparés dans cette étude, 1’épaisseur minimale des plaques pouvant étre obtenues
en présence de charges était de 0.9mm.

Des échantillons de 0.9 mm et de 2 mm d’épaisseur ont donc été réalisés, afin de pouvoir étudier des
échantillons fins (0.9mm) oxydés uniformément dans 1’épaisseur et des échantillons épais (2mm)
possédant un gradient d’oxydation. Des vieillissements ont été réalisés en étuve, ventilée a ’air, a
90°C, 110°C et 130°C (qui sont les trois températures de vieillissement utilisées dans les précédentes
études EDF). Des mesures réalisées au microscope infrarouge dans 1’épaisseur des échantillons de
0.9mm ont montrées que 1’oxydation n’est pas uniforme : Dés 90°C (Figure 83) un fort gradient de
I’absorbance des espéces carbonyles a été mesuré a travers 1’épaisseur.

Spectre Infrarouge - Carbonyles
900h a 90°C
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Epaisseur
0.9mm

Absorbance relative

Figure 83 - Spectres infrarouge des espéces carbonyles mesurés le long de la demi-épaisseur d’une éprouvette de
traction vieillie 900h a 90°C du mélange 100 ATH : la mesure en rouge étant proche de la surface et la mesure mauve
proche du centre de I’échantillon

Les échantillons oxydés de manicére uniforme dans I’épaisseur n’ayant pu étre obtenus dans les
conditions requises de cette étude, I’analyse comparative initialement prévue n’a pu étre effectuée.
Pour la réaliser, il aurait fallu mettre en forme des échantillons plus fins, ce qui aurait été possible
seulement avec un matériau non chargé, et effectuer des vieillissements a une température plus basse
(a 80°C par exemple), ce qui n’aurait pas été dans la continuité des conditions de vieillissement des
études précédentes. Car afin de pouvoir effectuer des comparaisons entre les différents résultats des
projets antérieurs, la réalisation des vieillissements devait s’effectuer a 90°C, 110°C, ou 130°C.
Aucune de ces trois températures ne permettant d’obtenir des échantillons oxydés uniformément, le
critére de sélection s’est donc basé sur la durée des vieillissements : les vieillissements a 90°C ont été
écartés a cause de leurs durées trop importantes. Et la faible différence de gradient d’oxydation dans
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I’épaisseur entre des échantillons vieillis a 110°C et a 130°C ne semblait pas privilégier la température
la plus faible. Les vieillissements ont donc été effectués a 130°C, afin de minimiser la durée des
vieillissements.

De plus I’évolution au cours du vieillissement des propriétés de traction (voir chapitre V) suit la méme
tendance pour les trois températures.

3.2 Protocole de vieillissement

Les échantillons sont vieillis thermiquement dans une étuve ventilée Binder. Les matériaux sont
vieillis sous forme d’éprouvettes (haltéres ou PS), en étant suspendus verticalement par le biais de fils
d’aluminium (800um d’épaisseur) passé€s au travers des tétes des éprouvettes (Figure 84).

T |

Figure 84 — Une série d’éprouvettes haltéres disposées dans une étuve de vieillissement thermique

La température de vieillissement est de 130°C, la puissance de la ventilation a été réglée a son
maximum (100%) et la trappe permettant la circulation de I’air a été ouverte au maximum.

4. Caractérisation initiale

La caractérisation initiale a pour but de déterminer expérimentalement les parameétres et propriétés
représentatifs de 1’état des matériaux non vieillis. De plus, la comparaison des résultats d’essais entre
les cing mélanges de 1’étude a permis d’évaluer I’influence de la proportion de charges et du
traitement de surface sur les propriétés mesurées.
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4.1 Essais de traction monotones

Les essais de traction ont permis de comparer 1’évolution de la contrainte en fonction de la
déformation, le module de traction et les propriétés a la rupture des cinq mélanges entre eux.

4.1.1 Evolution de la contrainte en fonction de la déformation

Sur [’ensemble des graphiques de cette these, chaque courbe tracée a été choisie pour sa
représentativité des résultats. Ici, cing essais de traction ont été réalisés pour chaque mélange, dont
un seul est représente graphiquement.

Le tracé des courbes de traction des cinq mélanges, représentant 1’évolution de la contrainte nominale
en fonction de la déformation nominale, illustre le comportement hyperélastique et non linéaire de
I’EPDM (Figure 85) : la capacité d’élongation maximale des matériaux est comprise entre 270%, pour
I’EPDM non chargé, et 480% pour le mélange 100 ATH.

Courbes de traction
Mélanges non vieillis

w 12 7
a
= 0. EPDM
P - —33ATH
g . —100ATH
£ - - 33TATH
§ | ——100TATH
i) -
c -
'E 4 "-‘—’
5 2- ———--._-----""°7°
o —-—--= ————
0 ¥ :
0 1 2 3 4

Déformation nominale
Figure 85 — Courbes de traction des S mélanges non vieillis

Bien que les charges ATH ne soient pas qualifiées de renforgantes, comme 1’est le noir de carbone,
I’effet hydrodynamique qu’apporte leur présence entraine une augmentation des contraintes, par
rapport au mélange non chargé. L’effet est amplifié lorsque la quantité de charges est plus élevée : les
mélanges contenant 100phr de charges sont plus raides que les mélanges contenant 33phr de charges,
qui sont eux méme plus raides que le mélange sans charge.
Pour un niveau de déformation donné, le traitement de surface des charges entraine une augmentation
des contraintes : a proportion de charges égale, les mélanges comprenant des charges TATH sont plus
raides que les mélanges comportant des charges ATH. Cet écart de contraintes pourrait avoir pour
origine :
- une rigidité accrue des mélanges TATH, provenant des interphases charges-matrice
composées de liaisons fortes
- un relachement des efforts dans les mélanges ATH, provenant de potentielle décohésion des
charges

Avec des mélanges identiques, les résultats de traction de Shabani [11] sont similaires.
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4.1.2 Module de traction

Le module de traction permet de quantifier la raideur des matériaux a de faibles déformations. La
comparaison des valeurs calculées pour les cing mélanges montrent que 1’augmentation de la
proportion de charges ATH et TATH entraine une augmentation du module de traction (Figure 86) :
I’ajout de 33phr et de 100phr de charge entraine une augmentation moyenne de 46% et de 146%,
respectivement, par rapport au mélange non chargé.

Module de traction
Mélanges non vieillis

6

5 ¥
©
g ¢ |
. [ -~
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Fraction volumique de charge (%)

Figure 86 — Evolution de module de traction en fonction de la proportion de charges — Courbe bleue : charges ATH —
Courbe rouge : charges TATH - déterminés a 5% de déformation — Moyennes et écarts type déterminés a partir de 5
mesures

L’influence du traitement de surface sur les valeurs du module est négligeable, considérant les écart-
types (Tableau 3).

Mélange  Module de traction (MPa)

EPDM 2.2 (£0,1)
33 ATH 3,1 (20,1)
33 TATH 3,3 (£0,04)
100 ATH 5.3 (£0,3)
100 TATH 5,5 (20,3)

Tableau 3 — Modules de traction des cinq mélanges non vieillis

L’apport du traitement de surface au comportement mécanique, se faisant par une amélioration des
interactions du réseau EPDM avec les charges, ne semble pas se manifester aux faibles déformations,
ou le module est calculé. Les courbes de traction précédentes ont montré que 1’augmentation des
contraintes dans les mélanges TATH, ne se manifestait qu’a partir d’environ 50% de déformation pour
les mélanges contenant 100phr de charges, et de 125% de déformation pour les mélanges chargés a
33phr. Ce constat laisse supposer que la différence de contraintes entre les mélanges ATH et TATH
proviendrait principalement d’un phénoméne de décohésion des charges ATH, ne se produisant qu’a
partir d’un certain niveau de déformation, et engendrant des contraintes plus faibles dans les mélanges
ATH.

Les trés faibles différences de module entre les mélanges ATH et TATH laissent alors supposer que la
participation des interphases charges-matrice, crées par le traitement de surface, influence que d’une
maniére négligeable la raideur des mélanges, du moins a de faibles déformations.
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Avec des mélanges identiques, les valeurs de module de traction de Shabani [11] sont un peu plus
¢élevées. L’influence de la proportion de charges et du traitement de surface est identique.

4.1.3 Propriétés a la rupture

4.1.3.1 Contrainte a la rupture

Le raidissement du comportement par les charges ATH et TATH se manifeste également par une
augmentation de la contrainte a la rupture, représentée sur la Figure 87. Par rapport au mélange non
chargé, I’ajout de 100phr de charges entraine une augmentation de 153% pour les ATH et de 667%
pour les TATH.

L’effet du traitement de surface conduit a des valeurs de contraintes a la rupture beaucoup plus
¢levées, de 86% dans le mélange chargé a 33phr, et de 203% dans le mélange chargé a 100phr.

Contrainte a la rupture

i Meélanges non vieillis

12

10 = TATH
8 & ATH

o, (MPa)

0 10 20 30

Fraction volumique de charge (%)
Figure 87 - Evolution de la contrainte a la rupture en fonction de la proportion de charges — Courbe bleue : charges
ATH - Courbe rouge : charges TATH — Moyennes et écarts type déterminés a partir de 5 mesures

Avec des mélanges identiques, les résultats de traction de Shabani [11] montrent une influence de la
proportion de charges et du traitement de surface sur la contrainte a la rupture qui est identique.
Cependant, la contrainte a la rupture du mélange 33TATH est inférieure a celle du mélange 100ATH,
contrairement aux résultats de la présente étude.

4.1.3.2 Déformation a la rupture

La présence des charges entraine également une augmentation de la capacit¢ maximale d’¢longation
des mélanges (Figure 88) : la déformation a la rupture est plus élevée dans les mélanges chargés que
dans ’EPDM.

Considérant les écarts-types, la différence entre le mélange 33 ATH et 100 ATH est négligeable, et
meéne a considérer que leur capacité maximale d’élongation est similaire. Dans le cas des mélanges
ayant des charges non traitées, la proportion de charges ne semble donc pas avoir d’influence sur la
déformation a la rupture.

L’allongement a la rupture des mélanges contenant 33phr de charges ATH et TATH étant identiques,
il peut en étre conclut que le traitement de surface n’influence pas la déformation a la rupture a ce
niveau de charges. Par contre la présence de 100phr de charges traitées entraine une déformation a la
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rupture plus faible que dans les autres mélanges chargés. Cela a été supposé provenir du fait que les
contraintes sont bien plus élevées dans le mélange 100 TATH que dans les autres, engendrant la
rupture prématurée de I’éprouvette.

Déformation a la rupture
Mélanges non vieillis
500

300 g

& (%)

200 + ATH

100 -B-TATH

0 10 20 30

Fraction volumique de charge (%)
Figure 88 — Evolution de la déformation a la rupture en fonction de la proportion de charges — Courbe bleue : charges
ATH - Courbe rouge : charges TATH — Moyennes et écarts type déterminés a partir de 5 mesures

Avec des mélanges identiques, les résultats de traction de Shabani [11] montrent une influence de la
proportion de charges et du traitement de surface sur la déformation a la rupture qui est identique. A
I’exception du mélange 100TATH, qui a une capacité d’¢longation supérieure a celle de tous les autres
mélanges. Aucune donnée ne semble pouvoir justifier de cette différence.

4.1.3.3 Energie de rupture

L’énergie de rupture, qui est I’énergie par unité de volume nécessaire pour rompre les éprouvettes en
traction, permet de quantifier les constats faits a partir des courbes de traction : 1’énergie de rupture
augmente avec le taux de charge (Figure 89), ce qui est la conséquence de 1’augmentation des
contraintes et des propriétés a la rupture constatée précédemment. Par rapport au mélange non chargé,
I’ajout de 100phr de charges entraine une augmentation de 260% pour les ATH et de 540% pour les
TATH.

De méme, le traitement de surface entraine une augmentation de 1’énergie de rupture, de par le fait
que les contraintes sont plus élevées dans les mélanges TATH que dans les mélanges ATH : I’énergie
de rupture est plus ¢levée de 49% avec 33phr de charges traitées, et de 78% avec 100phr de charges
traitées.
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Energie de rupture
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Figure 89 — Evolution de I’énergie de rupture en fonction de la proportion de charges — Courbe bleue : charges ATH —
Courbe rouge : charges TATH — Moyennes et écarts type déterminés a partir de S mesures

4.1.4 Comportement viscoélastique

Afin d’étudier le comportement viscoélastique, une vitesse de sollicitation et une température d’essai
différentes ont été appliquées lors des essais de traction. Par manque de temps, et d’intérét dans le
cadre de cette étude, ces essais se sont limités aux mélanges 100 ATH.

Une comparaison a été effectuée entre des résultats d’essais de traction réalisés a SO0mm/min (comme
précédemment) et a 500mm/min, afin de connaitre I’influence de la vitesse de sollicitation sur la
réponse mécanique du mélange 100 ATH. Il s’est avéré, comme le montre la Figure 90, que la
différence entre les vitesses d’étirement testées est trop faible pour avoir un impact sur les résultats de
traction : les courbes contrainte-déformation obtenus a S0mm/min sont quasiment identiques a celle
obtenus a 500mm/min.

Courbes de traction - Mélange 100 ATH
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0 1 3 4 9
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Déformation nominale

Figure 90 — Courbes de traction du mélange 100 ATH non vieilli, sollicité 8 SOmm/min (courbe verte) et S00mm/min
(courbe bleue)

Des essais de traction ont été réalisés a 100°C, afin d’étudier I’influence de la température d’essai sur
la réponse mécanique du mélange 100 ATH. La comparaison de ces résultats avec ceux provenant des
essais précédents, effectués a 20°C, montre que 1’augmentation de la température entraine une
fragilisation du comportement (Figure 91) : a 100°C, pour un niveau de déformation donnée, les
contraintes sont plus élevées, et la déformation a la rupture est plus faible de 270% en moyenne.
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Ce résultat a été supposé provenir de la diminution du comportement dissipatif lors de I’augmentation
de la température ainsi que d’une augmentation de la raideur par effet entropique [, qui entraine lors de
la sollicitation une augmentation des efforts dans 1’éprouvette, conduisant a sa rupture précoce. Ces
résultats montrent une forte dépendance de 1’¢longation a la rupture a la dissipation.

Courbes de traction
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0 T T T T 1
0 1 2 3 4 5

Déformation nominale
Figure 91 - Courbes de traction du mélange 100 ATH non vieilli, sollicité a 20°C (courbe rouge) et a 100°C (courbe
bleue)

4.2 Essais de traction cycliques

4.2.1 Adoucissement cyclique des contraintes

Les essais de traction cyclique réalisés sur les cinq mélanges de 1’étude ont illustré 1’effet Mullins, qui
est un adoucissement des contraintes s’opérant entre deux chargements identiques et successifs. Ce
phénomeéne a été justifié comme pouvant provenir :
- De la rupture des chaines les plus courtes du réseau [28]
- de la rupture des agglomérats de charges, et/ou une réorganisation du réseau de charges [29]
- de la rupture des liaisons faibles entre les charges et la matrice [30] : par le détachement et/ou
par la rupture de chaines liant le réseau aux charges [32], ou bien liant les charges entre elles
[31].
L’effet Mullins est illustré par la Figure 19, qui représente les deux cycles successifs allant jusqu’a
100% de déformation, appliquées au mélange 100 TATH non vieilli. Les contraintes lors de la charge
du premier cycle (courbe bleue) sont plus élevées que les contraintes lors de la charge du second cycle
(courbe rouge). Le phénomene a une allure similaire sur les quatre autres mélanges.
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Cycles a 100% de déformation
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Figure 92 — Courbes de traction cycliques du mélange 100 TATH non vieilli — Courbe bleue : 1" cycle de 100% de
déformation — Courbe rouge : 2™ cycle de 100% de déformation

Afin de pouvoir quantifier cet adoucissement, en fonction de la quantité de charges et de la présence
du traitement de surface, la diminution de la contrainte maximale entre le premier et le second cycle a
été calculée pour chacun des cinqg mélanges. L’évolution de cette diminution des contraintes en
fonction de la proportion de charges est représentée sur la Figure 93, aprés une déformation de 100%
(a gauche) et de 200% (a droite). Les résultats montrent que 1’adoucissement des contraintes est plus
élevé lorsque la quantité de charges augmente, signifiant que I’effet Mullins est amplifié par
I’augmentation de la proportion de charges. Ce constat est en accord avec les hypothéses expliquant
I’adoucissement des contraintes par une rupture des liaisons faibles entre les charges et la matrice.

Les résultats montrent également que le traitement de surface des charges n’influence pas la
diminution des contraintes. L’effet Mullins semble identique dans les mélanges ATH et TATH. Ce
résultat suppose, qu’a ces niveaux de déformation, aucun phénoméne de décohésion des charges ATH
ne participe a 1’adoucissement des contraintes, de méme qu’aucune rupture des liaisons chimiques
entre les charges TATH et ’EPDM n’engendre une diminution supplémentaire des contraintes.

Adoucissement des contraintes (%) Adoucissement des contraintes (%)
Mélanges non vieillis - £ = 100% Mélanges non vieillis- € = 200%
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Fraction volumique de charge (%) Fraction volumique de charge (%)

Figure 93 — Evolution, en fonction de la fraction de charges, de la diminution de la contrainte maximale entre le
premier et le second cycle a 100% de déformation (a gauche), et 2 200% de déformation (a droite) — Courbe bleue :
charges ATH — Courbe rouge : charges TATH - Moyennes et écarts type déterminés a partir de 3 mesures

Ces résultats montrent aussi que 1’augmentation de la quantité de charges entraine une plus grande
dépendance de 1’adoucissement des contraintes a la déformation (Figure 94): plus 1’élongation
appliquée est élevée plus la diminution des contraintes est importante dans les mélanges chargés. Cela
est amplifi¢ par I’augmentation de la fraction de charges, ce qui est accord avec les hypotheses
expliquant I’effet Mullins.

Toutefois il est a noter que, considérant les écarts types, 1’adoucissement des contraintes du mélange
non chargé semble inchangé par I’amplitude des déformations, sans que cela puisse €tre justifié de
maniére convaincante par les hypothéses expliquant 1’effet Mullins citées précédemment.
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Adoucissement des contraintes (%)
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Figure 94 - Evolution, en fonction de la fraction de charges ATH, de la diminution de la contrainte maximale entre le
premier et le second cycle a 100% de déformation (courbe bleue), et 2 200% de déformation (courbe rouge) -
Moyennes et écarts type déterminés a partir de 3 mesures

4.2.2 Comportement dissipatif

Les essais de traction cycliques réalisés sur les [cing mélanges|non vieillis ont permis d’évaluer leur
comportement dissipatif, ainsi que I’influence des charges et du traitement de surface sur celui-ci.

La dissipation a été estimée a travers la proportion d’énergie dissipée relative a 1’énergie apportée a
I’éprouvette. Pour cela il a été considéré le rapport de 1’hystérése de Mullins par 1’énergie apportée a
I’éprouvette lors de la premicre charge (Figure 95), et le rapport de I’hystérése stabilisée par I’énergie
de la seconde charge (Figure 96). Le tracé de ces deux rapports en fonction de la proportion de charge
a été effectué pour les cycles de 100% de déformation (graphiques de gauche) et de 200% de
déformation (graphiques de droite).

Quelques que soit le rapport considéré, ou bien la déformation maximale appliquée, les résultats
montrent une augmentation de la proportion d’énergie dissipée, relativement a 1’énergie apportée,
lorsque la quantité de charges augmente. La présence des charges entraine une plus grande dissipation
d’énergie visqueuse, qui est supposée provenir des frottements supplémentaires qu’elles induisent.

Le traitement de surface ne semble pas affecter le comportement dissipatif du matériau.

Hystérése Mullins / Energie 1" charge (%) Hystérese Mullins / Energie 1¢¢ charge (%)
Mélanges non vieillis - € = 100% Mélanges non vieillis- € = 200%
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Figure 95 — Evolution, en fonction de la fraction de charge, du rapport de I’hystérése de Mullins par I’énergie de 1
charge a 100% de déformation (a gauche) et a 200% de déformation (a droite) — Courbe bleue : charges ATH —

Courbe rouge : charges TATH - Moyennes et écarts type déterminés a partir de 3 mesures
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Figure 96 - Evolution, en fonction de la fraction de charge, du rapport de ’hystérése de stabilisée par I’énergie de 2™
charge a 100% de déformation (a gauche) et 2 200% de déformation (a droite) — Courbe bleue : charges ATH —
Courbe rouge : charges TATH - Moyennes et écarts type déterminés a partir de 3 mesures

Ces mesures ont également montré que la proportion d’énergie dissipée augmente avec le niveau de
déformation du matériau, seulement dans le cas des mélanges chargé a 100phr. Les mélanges chargés
a 33phr et le mélange non chargé ont une proportion d’énergie dissipée qui est quasiment identique
suite & une déformation de 100% et de 200% (Figure 97). Une quantité de charges minimale semble
étre nécessaire pour que le comportement dissipatif soit sensible a la déformation appliquée.

Ces résultats laissent supposer que la dissipation induite par le frottement des chaines du réseau est
indépendant de 1’élongation, contrairement aux mécanismes dissipatifs due a la présence des charges.

Hystérése Mullins / Energie 1¢' charge (%) Hystérese stabilisée / Energie 2¢™e charge (%)
Mélanges non vieillis - Charges ATH Mélanges non vieillis - Charges ATH
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Figure 97 - Evolution, en fonction de la fraction de charge ATH, du rapport de ’hystérése de Mullins par 1’énergie de
1% charge (a gauche) et de ’hystérése de stabilisée par Pénergie de 2™ charge (a droite) — Courbe bleue : 100% de
déformation — Courbe rouge : 200% de déformation - Moyennes et écarts type déterminés a partir de 3 mesures

4.2.3 Déformations rémanentes

La réalisation d’essais cycliques a également permis de déterminer les déformations rémanentes. Les
résultats montrent qu’elles augmentent avec ’amplitude des cycles (Figure 98) : les déformations
rémanentes suite a ’application d’un cycle a 200% sont supérieures d’environ 90% (moyenne sur les
cing mélanges) a celles mesurées aprées une déformation de 100%.
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Figure 98 - Evolution, en fonction de la fraction de charges ATH, de la déformation rémanente aprés I’application
d’une déformation de 100% (courbe bleue), et de 200% (courbe rouge) - Moyennes et écarts type déterminés a partir
de 3 mesures

Les déformations rémanentes augmentent faiblement avec la proportion de charges (Figure 99) : les
valeurs des mélanges chargées a 100phr sont supérieures a celle du mélange non chargé de 8% apres
une déformation de 100% et de 30% apres une déformation de 200%.
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Figure 99 - Evolution, en fonction de la fraction de charge, de la déformation rémanente aprés un cycle a 100% de
déformation (a gauche) et a 200% de déformation (a droite) — Courbe bleue : charges ATH — Courbe rouge : charges
TATH - Moyennes et écarts type déterminés a partir de 3 mesures

Le fait que la déformation rémanente dépende de maniére non négligeable de 1’amplitude des cycles
appliqués, et soit relativement peu sensible a la proportion de charges, est en accord avec le fait que ce
phénomene est attribué principalement a 1’alignement du réseau de chaines dans la direction de
sollicitation de 1’éprouvette, et, dans une moindre mesure, a 1’alignement des charges.

4.3 DMA

Les sollicitations dynamiques et les variations de température des essais de DMA permettent d’étudier
le caractére viscoélastique des matériaux, en soulignant la forte dépendance a la température du
comportement des mélanges de 1’étude. Pour cela il a été mesuré 1’évolution, en fonction de la
température, du module de conservation E’ (représentatif de la raideur), du module de perte E”’
(représentatif de la dissipation), et du facteur d’amortissement tand des cinq mélanges non vieillis.
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4.3.1 Module de conservation

4.3.1.1 Evolution en fonction de la température

L’évolution en fonction de la température du module de conservation suit la méme tendance pour les
cing mélanges de [’étude. 1l a donc été représenté que les résultats du mélange 100 ATH pour illustrer
les variations (Figure 100).

Lorsque la température des mélanges est en dessous de la Tg, la mobilité du réseau est minimale, et le
module de conservation est égal a sa valeur maximale. A partir de la Tg, le module diminue fortement
jusqu’a atteindre le plateau caoutchoutique, ou il se stabilise autour d’une valeur d’équilibre.
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Figure 100 — Evolution du logarithme du module de conservation en fonction de la température du mélange 100 ATH
non vieilli

Une fois le comportement caoutchoutique atteint, le module continue a décroitre faiblement jusqu’a
60°C, puis augmente légerement par effet entropique (Figure 101).
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Figure 101 — Evolution du module de conservation, en fonction de la température, du mélange 100 ATH non vieilli

4.3.1.2 Valeurs a 20°C des cing mélanges

La comparaison des valeurs du module de conservation a 20°C des cinq mélanges (Figure 102)
confirment I’évolution de la raideur, en fonction du taux de charge, mesurée par essais de traction :
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plus le mélange est chargé plus le module de conservation est ¢élevé. Et le traitement de surface des

charges TATH n’influence pas les valeurs mesurées.

Module de conservation a 20°C
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Figure 102 — Evolution, en fonction du taux de charges, du module de conservation a 20°C — Courbe bleue : charges
ATH - Courbe rouge : charges TATH - Valeurs moyennes déterminés a partir de 3 mesures

La comparaison du module de conservation avec le module de traction montre de faibles différences

de valeurs, jugées négligeables comparativement aux écarts types (Figure 103).
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Figure 103 - Evolution, en fonction du taux de charges, du module de conservation a 20°C (courbe bleue) et du
module de traction (courbe rouge) — A gauche : charges non traitées ATH — A droite : charges traitées TATH

4.3.1.3 Dépendance a la déformation

En faisant varier I’amplitude des cycles appliqués aux éprouvettes, les mesures de DMA permettent de
mettre en évidence ’effet Payne [3], qui se traduit par une diminution du module de conservation
lorsque la déformation appliquée augmente (Figure 104). Cet effet se justifie par la diminution de la
raideur du matériau par la rupture progressive des chaines inter-particulaires au fur et a mesure de

I’augmentation de 1’élongation de 1’éprouvette.
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Module de conservation a 30°C
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Figure 104 — Evolution du module de conservation a 30°C du mélange 100 ATH en fonction de la déformation
maximale appliquée

4.3.2 Module de perte

4.3.2.1 Evolution en fonction de la température

L’évolution en fonction de la température du module de perte suit la méme tendance pour les cing
mélanges de [’étude. Il a donc été représenté que les résultats du mélange 100 ATH pour illustrer les
variations (Figure 105).

A une température inférieure a la Tg, le module de perte, qui est représentatif du comportement
dissipatif du mélange, augmente avec la température, jusqu’a atteindre un maximum. Cela provient du
gain de mobilité du réseau, qui entraine une augmentation des frottements entre les chaines, produisant
de la dissipation d’énergie.

Lorsque la température devient supérieure a la Tg, le module de perte décroit avec la température, de
par la diminution des propriétés viscoélastique avec la chaleur.
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Figure 105 - Evolution du logarithme du module de perte E’’ en fonction de la température — Mélange 100
ATH non vieilli
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4.3.2.2 Valeurs a 20°C des cing mélanges

La comparaison des valeurs du module de perte a 20°C montre que celui-ci augmente avec la
proportion de charges (Figure 106). Comme indiqué par les résultats de traction cyclique, ’ajout de
charges augmente le caractére dissipatif des mélanges. La présence des charges entraine une plus
grande dissipation d’énergie visqueuse de par les frottements supplémentaires qu’elles induisent.

Le traitement de surface n’influence pas la valeur du module de perte.
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Figure 106 - Evolution, en fonction du taux de charges, du module de perte a 20°C — Courbe bleue : charges ATH —
Courbe rouge : charges TATH - Valeurs moyennes déterminés a partir de 3 mesures

4.3.3 Facteur d’amortissement — Température de transition vitreuse

La température de transition vitreuse est déterminée comme étant égale a la température ou le facteur
de perte tand est maximum (Figure 73). Les résultats (Figure 107) montrent, malgré des écarts types
élevés, que la Tg semble augmenter avec la proportion de charge. Les valeurs des mélanges chargés a
100phr sont 10% supérieures a celle de ’EPDM. Cela peut étre justifi¢ par les analyses RMN de
Berriot et al ([4, 5]), qui ont mis en évidence la présence d’une interphase entre la matrice et les
charges, ayant une densité de réticulation plus élevée. Il peut étre supposé que cette faible
augmentation de la Tg dans les mélanges chargés, synonyme d’une mobilité plus faible, puisse
provenir de ces interphases.
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Température de transition vitreuse
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Figure 107 — Evolution, en fonction du taux de charges, de la température de transition vitreuse — Courbe bleue :
charges ATH — Courbe rouge : charges TATH - Valeurs moyennes déterminés a partir de 3 mesures

4.4 Essais de fissuration

4.4.1 Essais de propagation de fissure cycliques

Les essais de fissuration cycliques ont été réalisé uniquement avec le mélange non chargé et le
mélange 100 ATH.

Les résultats montrent que la vitesse de propagation de fissure du mélange 100 ATH est inféricure de
650%, en moyenne, a celle de ’EPDM (Figure 108). L’ajout de charge entraine donc une
augmentation de la résistance a la fissuration. Ceci s’explique par le fait que les charges sont a
I’origine d’une augmentation du comportement dissipatif, comme 1’ont montré les résultats de traction
cyclique et de DMA, qui induit une augmentation de la résistance a la propagation de fissure [34].

La dépendance de la vitesse de fissuration au taux de restitution d’énergie est identique pour les deux
mélanges : 1’écart de vitesse entre un essai ou le taux de restitution d’énergie appliqué est de 200 J.m™
et de 300 J.m™ est d’environ 50% pour les deux mélanges.

Vitesse de fissuration par cycle
Mélanges non vieillis

200
§- ~#-300J.m-2
= 100
‘.-%- *-7-7--7-7--7-7--7- T "-.,_...-.
% 50 V--7-7--7-7--7-7--7-7--7-7--7-7--7- ..-i
0
0 10 20 N

Fraction volumique de charge (%)

Figure 108 — Evolution, en fonction de la proportion de charges, de la vitesse de propagation de fissure moyenne par
cycle des mélanges non chargé et 100 ATH non vieillis — Courbe rouge : taux de restitution d’énergie appliqué est de
200 J.m™ - Courbe bleue : taux de restitution d’énergie appliqué est de 300 J.m™
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4.4.2 Essais de fissuration monotones

Les essais de fissuration monotones ont €té réalisés uniquement avec le mélange 100 ATH. Le taux de
restitution d’énergie critique mesuré est de 2871 J.m™ (+ 131). N’ayant pu trouver dans la littérature
des résultats de fissuration monotones réalisées sur des éprouvettes PS en EPDM, il n’a pu étre fait de
comparaison afin d’évaluer ce résultat.

4.5 DSC

Les essais de DSC ont été limités au mélange 100 ATH.

4.5.1 Température de transition vitreuse et cristallinité

Le thermogramme DSC (Figure 109) ne montre pas de variations du flux de chaleur caractéristique de
la fusion des cristallites. Ceci confirme que le taux de cristallinité est suffisamment faible pour étre
négligg.

La température de transition vitreuse du mélange 100 ATH non vieilli est de -43.1°C (£ 1.6). Les
valeurs trouvées dans la littérature sont majoritairement comprises entre -53°C et -40°C ([11, 35, 36,
37, 38, 39]), pour des EPDM amorphes ou semi-cristallin, non chargés ou comprenant des charges
ATH ou de noir de carbone.

La Tg obtenue précédemment par DMA est de -61.1°C. Cet écart de valeur non se justifie par le fait
que ces deux techniques utilisent des méthodes de détermination de la Tg différente : la DSC se base
sur une variation de flux de chaleur et la DMA sur une variation de relaxation mécanique.

Thermogramme DSC
04 . Mélange 100 ATH non vieilli

o
(¥

Flux de chaleur (W/mg)

-100 -50 0 50 100 150
Température (°C)
Figure 109 — Thermogramme DSC du mélange 100 ATH non vieilli

4.5.2 Temps d’induction a 1’oxydation

Bien qu’aucun antioxydant n’ai été ajouté au matériau lors de sa formulation et vulcanisation, il est
toujours possible d’en trouver des traces dans la gomme EPDM, car les fournisseurs en ajoutent de
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faibles doses dans les matériaux afin d’éviter leur vieillissement durant leur stockage et leur mise en
forme. Des mesures d’OIT ont été effectuées sur le mélange 100 ATH non vieilli, afin de déterminer
la durée pendant laquelle le matériau, soumis a une température de 220°C, est protégé de la
dégradation par la présence potentielle d’antioxydants. Les mesures fournissent des temps d’induction
égale a 27 secondes (+ 1.5). Ces valeurs confirment la présence d’une faible concentration
d’antioxydants.

4.6 Mesures de densité

Les mesures de densité montrent que 1’ajout des charges augmente la densité du mélange (Figure 110),
car celles-ci ont une masse volumique supérieure a celle de la matrice d’EPDM : 2.4g/mol pour les
charges, et 0.87g/mol pour la matrice.

Le traitement de surface ne faisant pas varier la densité de la charge, les mélanges ATH et TATH ont
des densités identiques.

Densité
Mélanges non vieillis
1.4
- //
5 08 'l -o-ATH
a 06 = TATH
0.4
0,2
0
0 5 10 15 20 25 30

Fraction volumique de charge (%)

Figure 110 — Evolution, en fonction du taux de charges, de la densité — Courbe bleue : charges ATH — Courbe rouge :
charges TATH - Valeurs moyennes déterminés a partir de S mesures

4.7 Mesures de gonflement

Les mesures de gonflement ont permis de calculer le taux de gonflement, la densité de réticulation, la
masse molaire entre nceuds de réticulation et la fraction soluble, en utilisant la théorie de Flory et a/
[22] pour ’EPDM, et I’extension de raus [23] pour les mélanges chargés.

Le taux de gonflement diminue légeérement avec la fraction de charges (Figure 111): la valeur du
mélange 100 TATH est de 19% inférieure a celle de ’EPDM. Ces écarts peuvent étre imputés soit a
des légeres différences de concentration de chaines actives, soit a un défaut dans la prise en
considération de I’influence des charges dans le processus de gonflement par les équations de raus.
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Figure 111 - Evolution, en fonction du taux de charges, du taux de gonflement — Courbe bleue : charges ATH —
Courbe rouge : charges TATH - Valeurs moyennes déterminés a partir de 5 mesures

Les résultats trouvés dans la littérature sont peu nombreux et contradictoires concernant 1’influence
des charges. Les mesures de gonflement de Planes [13] réalisées sur un EPDM semi-cristallin
montrent une évolution similaire : ’ajout de 150phr de charges ATH entraine une diminution
d’environ 21% du taux de gonflement. Alors que les résultats de De Almeida [12] obtenus avec un
EPDM identique a celui de la présente thése, montrent que I’ajout de 150phr de charges ATH entraine
une augmentation d’environ 13% du taux de gonflement. Enfin les mesures de Shabani [11], réalisées
sur un EPDM identique a celui de la présente thése, montrent que 1’ajout de 33phr et de 100phr de
charges ATH n’entraine aucune variation du taux de gonflement.

Les valeurs du taux de gonflement sont relativement proches pour les mélanges ATH et TATH. Les
résultats de Planes [13] confirment ce constat. Par contre les mesures de De Almeida [12] montrent
une diminution de 26% entre un mélange contenant 150phr charge ATH et un mélange chargé a
150phr de TATH.

Le tableau ci-dessous rassemble les différents parametres calculés a partir des mesures de gonflement :

Masse molaire entre

Taux de Densité réticulation nceuds de réticulation Fraction soluble (%)
gonflement (mol/L)
(g/mol)
EPDM 42 (+0,1) 0,23 (+ 0,02) 3770 (+ 10) 19(x04)
33 ATH 37(x0,1) 0,26 (+ 0,01) 3360 (+ 70) 14(x0.1)
33 TATH 3,8(x0,1) 0,24 (£ 0,01) 3580 (£ 70) 1,2(x04)
100 ATH 3,7(x0,1) 0,24 (£ 0,01) 3670 (+ 60) 1,3(2£0,3)
100 TATH 34(x0,1) 0,25 (£ 0,01) 3480 (+ 20) 1,4 (£0,6)

Tableau 4 — Propriétés des cinq mélanges de I’étude calculées a partir des mesures de gonflement - Valeurs moyennes
déterminés a partir de 5 mesures

Les concentrations de chaines actives sont quasiment identiques pour les cinq mélanges, considérant
les écarts types. La valeur moyenne est de 0.24 mol/litre. Ceci laisse supposer que le processus de

réticulation n’a pas été influencé par la présence des charges, ni par le traitement de surface.

Les masses molaires entre nceuds de réticulation sont quasiment identiques pour les cinq mélanges,
considérant les écarts types. La valeur moyenne est de 3570 g/mol.
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Les fractions solubles sont quasiment identiques pour les cinq mélanges, considérant les écarts types.

4.8 Analyses thermogravimétriques (ATG)

Les mesures d’ATG ont permis de tracer 1’évolution de la perte de masse des cinq mélanges en
fonction de la température d’essai. Les thermogrammes obtenus (Figure 112) permettent de déterminer
les températures de dégradation des mélanges, définies comme étant le minimum de la dérivée de ces
courbes. La température de dégradation ainsi déterminée est quasiment identique pour chacun des cinq
mélanges (Figure 113), relativement aux écarts types. Cette température est indépendante de la
présence des charges, et correspond a la température ou la matrice EPDM se dégrade.

Thermogramme ATG

120 Mélanges non vieillis
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£ ——33ATH
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0 200 400 600 800
Température (°C)
Figure 112 — Thermogramme ATG des cinq mélanges non vieillis : Evolution de la masse des échantillons en fonction
de la température de I’essai
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Fraction volumique de charge (%)
Figure 113 — Evolution, en fonction du taux de charges, de la température de dégradation — Courbe bleue : charges
ATH - Courbe rouge : charges TATH - Valeurs moyennes déterminés a partir de 5 mesures

Les thermogrammes de la Figure 112 montrent que, contrairement a I’EPDM, les mélanges chargés
subissent une perte de masse avant que la température de dégradation ne soit atteinte, se situant entre
250°C et 350°C. D’apres Tertian et Papée [1] cette diminution provient de 1’évacuation et de
I’évaporation de 1’eau produite par les charges. Ils ont montré que le trihydrate d’aluminium,
constituant les charges, subit plusieurs transformations successives lorsqu’il est soumis a un
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chargement thermique. Deux de ces transformations s’effectuent respectivement autour de 225/250°C,
et autour de 300/350°C, et provoquent une perte d’eau.

De plus, Renaudin [2] a estimé que la perte d’eau totale d’une charge ATH est égale a 35% de sa
masse. D’aprés cette estimation, a la fin d’un essai d’ATG ou la totalit¢ de I’élastomére a été
consommeé, il est censé rester 65% de la masse totale des charges. Donc dans le cas d’un mélange
chargé a 100phr (50% massique de charge) il devrait rester 32.5% de la masse totale de 1’échantillon,
et pour 33phr (25% massique de charges) 16.25% de la masse totale de 1’échantillon resteront en fin
d’essai. L’estimation de Renaudin est proche des résultats d’ATG ci-dessus, car en fin d’essais la
masse d’échantillon restante est de 33% pour les deux mélanges chargés a 100phr, et de 18% pour les
deux mélanges chargés a 33phr.

Les résultats, étant identiques pour les mélanges ATH et TATH, montrent que le traitement de surface
des charges n’a pas d’influence sur ce phénomeéne de perte d’eau, ni sur la température de dégradation
de ’EPDM.

4.9 Chromatographie d’exclusion stérique

Les mesures de chromatographie d’exclusion stérique ont été réalisées par le laboratoire C2P2. Elles
ont été limitées au mélange 100 ATH.

Les mesures, effectuées sur la fraction soluble extraite d’échantillons du mélange 100 ATH non vieilli,
fournissent une valeur de la masse molaire en masse M,, égale a 17278 g/mol, et de la masse molaire
en nombre M, égale a 13112 g/mol.

Ces résultats révelent que la fraction soluble est composée de chaines libres dont la masse molaire est
suffisamment élevée, comparativement a la masse molaire moyenne entre noeuds de réticulation (égale
a 3774 g/mol), pour supposer qu’elles puissent étre enchevétrées dans le réseau.

Les mesures font état d’une faible dispersion des masses molaires, quantifiée par 1’indice de
polymolécularité égale a 1,318.

5. Conclusions

Dans ce chapitre, les matériaux utilisés, les techniques expérimentales et la caractérisation initiale ont
été présentés. Le couplage de différentes techniques a permis de réaliser une caractérisation des
mélanges de I’étude a 1’état neuf. Il a ainsi été montré que la présence des charges, traitées ou non
traitées, n’apporte pas de modification des paramétres représentatifs de la structure du réseau de
chaines. L’augmentation de la résistance a la traction et a la fissuration qu’entraine la présence des
charges a également été quantifiée. Enfin ces essais ont montré que le traitement de surface des
charges entraine une augmentation des contraintes, a partir d’un certain niveau de déformation, ayant
pour conséquence la diminution de 1’¢longation a la rupture a partir d’un certain taux de charges.
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CHAPITRE III - Thermo-oxydation au cours du
vieillissement

1. Introduction

En présence d’oxygene, I’oxydation est le principal mécanisme de vieillissement de ’EPDM, qui
résulte, a 1’échelle moléculaire, de I’incorporation d’oxygene dans la structure chimique du matériau.
Cette insertion est permise par la dissociation, sous I’effet de la température, des liaisons carbone-
hydrogene les plus faibles, et entraine au cours du vieillissement la formation de groupements oxydés.

La détection de ces produits d’oxydation ainsi que le suivi d’autres marqueurs de 1’oxydation, tel que
la concentration des antioxydants ou de certaines liaisons C-H caractéristiques, sont utilisés pour
évaluer DI’état d’oxydation du matériau. Couplés avec d’autres techniques rendant compte des
conséquences du vieillissement a 1’échelle du monomeére, ces méthodes et leurs résultats constituent le
contenu de ce chapitre, portant sur la caractérisation de 1’oxydation.

2. Produits et marqueurs de 1’oxydation

Les groupements hydroxyles (-OH) et carbonyles (C=0) sont les produits d’oxydation caractéristiques
du vieillissement des élastomeres, car étant stables chimiquement ceux-ci s’accumulent dans le
matériau. De plus I’augmentation de leur concentration est aisément repérable en spectroscopie infra-
rouge, qui est la technique usuelle d’identification de I’oxydation. Ces mesures permettent de rendre
compte de la formation et de 1’accumulation de ces produits d’oxydation au cours du vieillissement :
L’augmentation de leur concentration se traduit par une augmentation de 1’absorbance par
I’échantillon des ondes du faisceau infra-rouge correspondant aux fréquences de vibrations des
liaisons —OH et C=0 (Figure 114 - a). Cela se traduit sur le spectre électromagnétique par une
augmentation de la hauteur des pics située dans la zone spectrale comprise entre 3600 cm™ et 3400 cm™
" pour les hydroxyles (Figure 114 - b), et a 1715 cm™ pour les carbonyles (Figure 114 - ¢)
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Figure 114 — a : Spectres infrarouge du mélange 100 ATH neuf et vieillis (mode ATR) — b : Spectres infrarouge des
espéces hydroxyles — ¢ : Spectres infrarouge des espéces carbonyles

Les mesures présentées sur la Figure 114, effectuées sur le mélange 100 ATH, sont qualitatives car la
présence de charges conduit a effectuer les analyses infrarouge en mode ATR : Les résultats ne
rendent compte que des espéces oxydées présentes dans la partie la plus superficielle de 1’échantillon,
ces mesures d’ATR étant limitées a une profondeur 200nm.

Des mesures infrarouges en mode transmission effectuées sur le mélange non chargés n’ont pas permis
non plus d’obtenir des résultats quantitatifs : 1’épaisseur trop importante (0.9mm) des éprouvettes a
conduit a la saturation des mesures, rendant leur exploitation infructueuse (Figure 115). Une
quantification de la concentration des produits d’oxydation aurait nécessitée d’effectuer des analyses
sur des films minces, d’environ 100pum d’épaisseur. Par manque de temps, les films minces et les
mesures n’ont pu &tre réalisés
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Figure 115 - Spectres infrarouge du mélange non chargés neuf et vieillis 30h — Mesures effectuées en transmission

Les mesures de spectroscopie infrarouge, en mode ATR, effectuées sur les cinqg mélanges de 1’étude,
montrent une augmentation de 1’absorbance des espéces carbonyles au cours du vieillissement (Figure
116). Ce résultat confirme le caractére oxydatif du vieillissement thermique dans les cinq mélanges de
I’étude.

Les résultats étant similaires pour les cinq mélanges, la caractérisation détaillée de 1’oxydation a été
limitée au mélange 100 ATH, car c’est le mélange ayant la composition la plus proche de celle des
isolants de céble.

Absorbance des carbonyles
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Figure 116 - Absorbance relative des carbonyles (1715 cm™) des cinq mélanges de I’étude mesurée en mode ATR

Malgré que les mesures infrarouges effectuées en mode ATR ne soient pas quantitatives, elles mettent
en évidence 1I’augmentation de la concentration des especes carbonyles (Figure 117 - a) et hydroxyles
(Figure 117 - b) au cours du vieillissement. Dans le cas des hydroxyles, I’absorbance atteint son
maximum apres 20h de vieillissement, puis diminue. Ceci est expliqué par le fait qu’apres avoir atteint
une certaine concentration, les hydroxyles ne sont plus seulement produits de la réaction d’oxydation
mais également réactifs, ce qui provoque une diminution de leur concentration dans le mélange. Pour
le suivi du niveau d’oxydation, le controle de I’absorbance des carbonyles est donc plus représentatif
que celui des hydroxyles a partir d’un certain état de vieillissement. De plus 1’absorbance des
hydroxyles dépend de la quantit¢ de charges, puisque celles-ci sont composées d’hydroxydes
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aluminium (AI-(OH);), rendant la comparaison des niveaux d’oxydation par les hydroxyles impossible
entre deux matériaux ayant des taux de charges différents.
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Figure 117 - a : Absorbance relative des hydroxyles (3440 cm™) du mélange 100 ATH mesurée en mode ATR — b :
Absorbance relative des carbonyles (1715 cem™?) du mélange 100 ATH mesurée en mode ATR

Les unités diéne norbornéne de I’EPDM contiennent la liaison hydrogéne ayant 1’énergie de
dissociation la plus faible du matériau, i.e. la plus susceptible de former des groupements oxydés lors
du vieillissement. Le suivi de la décroissance de sa concentration par mesures IR est donc un
marqueur de I’initiation de 1I’oxydation. Elle ne peut cependant pas étre utilisée systématiquement pour
évaluer D’état d’oxydation du matériau car sa concentration devient nulle avant la fin des
vieillissements longs. Les unités norbornénes sont repérables a trois nombres d’ondes spécifiques du
spectre infrarouge, chacun lié a un type de liaisons chimiques le composant : le pic a 722 cm’
correspond aux groupements CH, [10], le pic 4 809 cm™ est 1i¢ & ses doubles liaisons carbone [8, 9], et
celui a 1376 cm™ est lié¢ aux groupements CH;. Cependant les liaisons chimiques spécifiques au
norbornéne partagent ces bandes de vibrations avec des liaisons spécifiques au propyléne et a
I’éthyléne. Ainsi le pic & 722 cm™ correspond aussi aux groupements CH, de 1’éthyléne [7, 8], celui a
809 cm' est partagé avec les groupements CH et CH, du propyléne, et celui a 1376 cm™ est 1ié aux
liaisons CH et CH; du propyléne [7, 8].

Les mesures ATR effectuées sur les échantillons neuf et vieillis n’ont permis d’identifier la diminution
de la concentration des unités diénes qu’a travers la bande de vibration a 1376 cm™ (Figure 118) : la
hauteur du pic diminue fortement aprés 20h de vieillissement, puis semble rester constante, signifiant
que le norbornéne est totalement consommé au cours des vingt premicres heures passées en étuve.
L’absorbance restante apres 20h de vieillissement est due aux liaisons chimiques du propyléne.

Les deux autres bandes de vibration liées au norbornéne, dominées par la présence du propyléne et de
’éthyléne, ne montrent pas de diminution notable au cours du vieillissement, indiquant une baisse de
la concentration des unités diénes. Des mesures en transmission, plus sensibles mais réalisables que
sur des films minces (de I’ordre de 100pm) de matiere non chargés, auraient permis de quantifier la
baisse de concentration du norbornéne via les trois liaisons détectables par infrarouge. Par manque de
temps, les films minces et les mesures n’ont pu étre réalisés.
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Figure 118 — Bande de vibration du spectre infrarouge liée aux groupements CH3 du norbornéne, et aux CH et CH3
du propyléne

Absorbance relative

Bien qu’aucun antioxydant n’ai été ajouté au matériau lors de sa formulation et vulcanisation, il est
toujours possible d’en trouver des traces dans la gomme EPDM, car les fournisseurs en ajoutent de
faibles doses dans les matériaux afin d’éviter leur vieillissement durant leur stockage et leur mise en
forme. Comme pour les unités dienes de I’EPDM, le suivi de la décroissance de la concentration des
divers antioxydants est aussi un marqueur de I’amorgage de I’oxydation. Le Tableau 5 rassemble les
nombres d’onde des liaisons présentes et identifiables par spectroscopie infrarouge dans les
antioxydants les plus utilisés dans les EPDM : le TMQ (trimethyl-1,2-dihydroquinoline) et 1’Irganox
1010 (Di-lauril-orto-dipropionate), dont les Figure 119 et Figure 120 donnent une représentation des
structures moléculaires respectives.

Liaisons Nombres d’ondes
N-H 771 ecm’, 1303 ecm™, 3148-3014 cm™ [12], 3369 cm™ [4], 4000-3200 cm™ [11]
C-N 1269 cm™,1303 cm™ [12]
CH, 1355 cm™, 2968-2889 cm™ [12]
CH, 720 cm™, 1430-1470 cm™ [11]
CH 771 cm™, 3148-3014 cm™' [12], 2925-2853 cm™ [11]

Tableau 5 — Nombre d’onde des liaisons présentes dans les antioxydants les plus utilisés dans les EPDM

HO (CH,),—C—0—CH;—1—C

4

Figure 119 — Structure moléculaire de I’Irganox 1010
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Figure 120 — Structure moléculaire du TMQ

Les précédentes mesures de spectroscopie infrarouge montrent trois zones du spectre infrarouge ou
I’absorbance est nettement inférieure apres vieillissement des échantillons, indiquant la diminution,
qualitative, de la concentration d’espéces chimiques dont les fréquences de vibrations correspondent a
celles des antioxydants cités précédemment :
- Le pic centré a 1460 cm™ (Figure 121), correspond a la vibration de liaisons CH, d’aprés [11]
- Le pic centré a 1375 cm™ (Figure 121), est susceptible de correspondre a la vibration de
liaisons CHj situées & 1350 cm™ d’aprés [12]
- Les deux pics situés entre 2925 cm™ et 2850 cm™ (Figure 122) correspond a la vibration de
liaisons CH d’apres [11]
Leur absorbance décroit jusqu’a une valeur d’équilibre qui est non nulle, car comme dans le cas des
pics d’absorbance associés aux ENB, les fréquences de vibration sont partagées par plusieurs especes
chimiques. Les valeurs restantes correspondent a des liaisons chimiques stables au cours du
vieillissement, appartenant a I’EPDM compte tenu qu’elles sont composées de carbone et
d’hydrogene. Ces mesures font donc état de la présence d’antioxydants consommés dans les premiers
temps du vieillissement, le suivi de leur absorbance permet donc de surveiller I’amor¢age du processus
d’oxydation, plutdt que son suivi au cours du vieillissement. D’autant plus que les mesures en mode
ATR ne permettent pas d’estimer leur quantité.

Spectre Infrarouge
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1500 1450 1400 1350 1300
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Figure 121 - Spectres infrarouge d’échantillon EPDM neuf et vieillis (mode ATR)
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Figure 122 - Spectres infrarouge d’échantillon EPDM neuf et vieillis (mode ATR)

Absorbance relative

Afin de confirmer les résultats précédents et d’essayer d’estimer la quantité d’antioxydants, des
mesures d’OIT (Oxydation Induction Time) ont été effectuées sur un échantillon neuf. Cette méthode
permet de déterminer par DSC le temps d’induction, i.e. la durée pendant laquelle le matériau, soumis
a une forte température, est protégé de la dégradation par ses antioxydants (protocole chapitre II). Les
mesures effectuées sur des échantillons neufs montrent des temps d’induction égaux a 27 secondes (+
1.5) a 220°C. Ces valeurs confirment la présence d’antioxydants, et indiquent que leur concentration
est faible dans le matériau a 1’état neuf, mais suffisante pour étre utilisée comme marqueur de
I’oxydation.

3. Conseéquences de I’oxydation a I’échelle du monomere

La transformation de la structure chimique qu’opére 1’oxydation engendre des modifications de la
composition des monoméres, identifiables a travers certains parametres :

Des mesures de DSC (protocoles chapitre 1) ont mis en évidence une augmentation de la température
de transition vitreuse du matériau au cours des vingt premiéres heures (Figure 123). Ce phénomene est
attribué a I’augmentation de la concentration des especes oxydées fortement polaires, dont la Tg plus
¢élevée que celle de ’EPDM [5, 6] entraine une augmentation de la Tg moyenne du matériau vieilli, en
modifiant la structure chimique des monomeéres le composant. Cependant a partir de 20h de
vieillissement cet effet est masqué par un autre mécanisme de dégradation du matériau, qui entraine
une diminution légeére de la Tg. Des essais supplémentaires, dont les résultats sont traités dans le
chapitre IV, sont nécessaires pour interpréter ce résultat.
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Figure 123 — Evolution de la température de transition vitreuse (Tg) en fonction de la durée de vieillissement —
mesurée par DSC

Les mesures de DSC ont de plus permis de controler qu’aucun phénomene de cristallisation ne se
produisait au cours du vieillissement : la gomme EPDM amorphe a 1’état neuf, le reste au cours du
vieillissement (Figure 124) : le thermogramme DSC ne montre aucune variation du flux de chaleur
autour de 70-80°C, qui est I’intervalle de température dans lequel se situe la température de fusion des
cristallites de ’EPDM [1, 2, 3, 4], et qui dépend de la taille des cristallites.
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Figure 124 — Thermogramme DSC (1* rampe)

Les mesures de DMA confirment les résultats de DSC concernant I’augmentation de la température de
transition vitreuse : Les résultats montrent un élargissement marqué du pic de Tand vers des
températures plus hautes au cours du vieillissement. Cela conduit a ce que la température a laquelle
Tand est maximale, i.e. ’équivalent de la Tg, augmente au cours du vieillissement (Figure 125).

Ces mesures montrent également la formation d’un autre maximum de Tand a partir de 20h passées en
étuve, a une température de -5°C a 0°C supérieure a la Tg, indiquant une réorganisation majeure de la
structure du matériau, potentiellement la séparation en deux phases ayant des Tg différentes. L’étude
du vieillissement a I’échelle macromoléculaire du chapitre suivant s’attachera a identifier ce

phénomene.
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Figure 125 — Evolution du facteur d’amortissement en fonction de la température d’essai pour des échantillons neuf et
vieillis

4. Effet de la quantite de charges sur I’oxydation

Des mesures de spectroscopie infrarouge ont été effectu¢es afin d’évaluer I’effet des charges sur
I’oxydation de I’EPDM. Le niveau d’absorbance des espéces carbonyles diminue légérement avec
I’augmentation de la quantité de charges (Figure 126). Ce résultat s’explique par le fait que la matrice
EPDM est le seul composant du mélange a s’oxyder, ce qui conduit & ce que la concentration en
carbonyles soit dépendante de la proportion d’EPDM dans le mélange, proportion qui diminue
lorsqu’augmente la proportion de charges.

Ces mesures ont permis de constater que la présence des charges n’engendrait ni un ralentissement ni
catalyse des mécanismes de 1’oxydation.

Absorbance des carbonyles
Melanges Vieillis 30h

Charges non traitées
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0 T T 1
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Figure 126 — Evolution de I’absorbance des carbonyles en fonction de la fraction volumique de charges

5. Effet du traitement de surface des charges sur I’oxydation

Des mesures de spectroscopie infrarouge ont été effectuées afin d’évaluer I’effet du traitement de
surface au vinyltriméthoxysilane des charges sur 1’oxydation de I’EPDM. Le niveau d’absorbance des
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especes carbonyles ne montre aucune différence entre les charges traitées et celles non traitées, aprés
30h de vieillissement, quelque soit la quantité de charges (Figure 127 et Figure 128).

Ces mesures ont permis de constater que le traitement de surface des charges n’engendrait ni un
ralentissement ni catalyse des mécanismes de I’oxydation.

Absorbance des carbonyles
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Figure 127 — Evolution de ’absorbance des carbonyles entre 0 et 30h de vieillissement des mélanges contenant 100phr
de charges non traitées (courbe bleue) et traitées (courbe rouge)
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Figure 128 - Evolution de I’absorbance des carbonyles entre 0 et 30h de vieillissement des mélanges contenant 33phr
de charges non traitées (courbe bleue) et traitées (courbe rouge)

6. Conclusions

Les résultats de ce chapitre ont mis en évidence le caractére oxydatif du vieillissement thermique des
mélanges de 1’étude. Il a pu étre ainsi mesuré 1’augmentation de la concentration des produits
d’oxydation, dont I’accumulation serait a 1’origine de I’augmentation de la Tg, et la consommation des
unités diénes et des antioxydants (dont une faible quantité est présente dans la gomme EPDM). De
plus, ces mesures infrarouges semblent indiquer que les charges ATH, ainsi que le traitement de
surface des charges TATH, n’influencent pas le processus d’oxydation.

Enfin ces résultats montrent que 1’oxydation s’accompagne de modifications de la structure des
mélanges, dont la caractérisation est le sujet du chapitre suivant.
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CHAPITRE IV - Evolution de la structure
macromoléculaire au cours du vieillissement

1. Introduction

Le vicillissement thermique de ’EPDM entraine une oxydation du matériau, qui consiste en la
dissociation de liaisons chimiques et en I’insertion d’atomes d’oxygene, comme cela a été montré dans
le chapitre III. Ce processus dit thermo-oxydant a pour conséquence d’engendrer un réarrangement
macromoléculaire, qui se traduit par un phénoméne de compétition entre des mécanismes de
réticulation et de scission de chaines se produisant en paralléle [11]. La prédominance d’un
mécanisme sur I’autre est évaluée en étudiant I’évolution, au cours du vieillissement, des propriétés
lies a la structure du réseau, par la réalisation d’essais spécifiques dont les résultats sont I’objet de ce
chapitre.

2. Identification des mécanismes de vieillissement

Deux approches distinctes sont couramment employées pour identifier quel est le mécanisme de
dégradation du réseau qui prédomine durant le vieillissement :
- Laréalisation de mesures de gonflement
- L’étude des modules de raideur en fonction de la température, de la fréquence ou de la vitesse
de déformation, obtenus en traction et par DMA

2.1 Mesures de gonflement

Le processus et la cinétique de gonflement d’un élastomeére réticulé dépendent de ses interactions avec
le solvant. Celles-ci conditionnent la variation de masse et de dimension des échantillons, et
fournissent des renseignements sur leurs structures. C’est suivant ce principe que les essais de
gonflement permettent de suivre 1’évolution du réseau au cours du vieillissement. Ces essais consistent
a immerger un échantillon élastomeére dans un bon solvant dont 1’absorption se fait jusqu’a atteindre
un équilibre (i.e. le gonflement d’équilibre). Ce phénoméne de gonflement étant une déformation du
réseau dans les trois directions de 1’espace, plus un réseau est réticulé de maniére dense, c'est-a-dire
plus il y a de chaines actives, moins il aura la capacité¢ de se déformer pour absorber du solvant [13],
en d’autres termes plus le cout énergétique de la déformation sera élevé. La cinétique d’absorption
consiste a suivre 1’évolution de la masse de 1’échantillon immergé dans le solvant. Le taux de
gonflement de 1’¢élastomere est déterminé a partir de la variation de masse de I’échantillon entre son
état initial avant immersion, a 1’état gonflé et enfin aprés avoir été séché jusqu’a totale évacuation du
solvant [3].

Dans le cas d’un élastomeére non chargé le taux de gonflement Q s’exprime de la maniére suivante [3] :
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Ppoly Mg - Ms
Mg
Equation 4 - 1

Q=1+

solv

Dans le cas d’un élastomére chargé le taux de gonflement Q s’exprime de la maniére suivante [4] :

Ppoly Mg - lv[s

Psolv Ms (1 - S)
Equation 4 - 2

Q=1+

M, est définit comme étant la masse de |’échantillon gonflé, M, la masse de [’échantillon sec, M; la
masse initiale de [’échantillon, € la fraction massique de charge apreés extraction de la fraction
soluble, ppory la masse volumique de I’EPDM, pgop,, la masse volumique du xyleéne (solvant utilisé
pour ces mesures).

Les mesures de gonflement effectuées sur les cing mélanges de 1’étude (voir protocole au chapitre II),
montrent une augmentation du taux de gonflement a 1’équilibre de I’élastomére au cours du
vieillissement (Figure 129). Ce résultat montre qu’il se produit une diminution de la densité de
réticulation durant le vieillissement dans les cinq mélanges.

Taux de gonflement

g 5 EPDM

-A-33ATH
29 -m—100 ATH
14 -A-33TATH
—=— 100 TATH
0 - : , :
0 10 20 30

Durée de vieillissement (h)
Figure 129 — Evolution du taux de gonflement au cours du vieillissement des cinq mélanges

2.2 Modules de traction

La seconde méthode d’identification des mécanismes de dégradation du réseau consiste a étudier
I’évolution de la raideur des échantillons au cours du vieillissement, au travers du module de traction
et/ou du module de conservation mesuré par DMA (voir protocoles au chapitre II).

En effet la théorie de 1’élasticité caoutchoutique basée sur la physique statistique de la conformation
des chaines [3], admet une modélisation de la réponse mécanique affine a celle des chaines. En
déformation uniaxiale la contrainte de traction en fonction de la déformation macroscopique, est
donnée par la relation suivante :

RTp
M,
Equation 4 - 3

o=

A-27%
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Avec R la constante des gaz parfait, T la température, p la masse volumique, M. la masse molaire
entre neeuds de réticulation, et A la déformation macroscopique.

En faisant ’hypothése que la sollicitation reste dans le cadre des petites perturbations (ce qui sera
supposé dans le cas du calcul du module de traction, déterminé a 5 % de déformation), I’expression de
la déformation macroscopique A devient alors :

A=1+E€
Equation 4 - 4

Avec & la déformation respectant ’hypothese des petites perturbations

L’expression de la contrainte de traction devient alors :

3RTp
M.
Equation 4 -5

g =

Le module de traction peut alors s’exprimer de la maniére suivante :

o 3RTp
E = — =
€ M,

Equation 4 - 6

De plus d’apres [3] la masse molaire entre nceuds de réticulation peut étre exprimée en fonction du
nombre de chaines par unité de volume :

="

Equation 4 - 7
Le module de traction devient alors :

E = 3vRT
Equation 4 - 8

Bien que ces équations soient valables seulement dans le cas d’élastoméres non chargés, la relation
proportionnelle liant le module a la densité de réticulation peut également étre considérée dans 1’étude
de I’évolution de la structure du réseau au cours du vieillissement : les charges ne vieillissant pas, la
dégradation du mélange ne concerne que le réseau de chaines. L’évolution de la raideur des
échantillons ne dépend donc que de la variation de la densité de chaines actives au cours du
vieillissement. Le module de traction et de conservation sont donc proportionnels a la densité de
chaines actives du réseau : la diminution de la raideur du matériau implique une diminution de la
concentration de chaines actives.

Les résultats d’essais de traction, monotones uni-axiaux, montrent que le module de traction des cinq

mélanges diminue au cours du vieillissement (Figure 130). Ce résultat indique qu’il se produit une
diminution de la densité de réticulation durant le vieillissement dans les cinq mélanges.
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Figure 130 - Evolution du module de traction au cours du vieillissement des cinq mélanges

2.3 Conclusion

Les mesures de gonflement effectuées sur les cinq mélanges de 1’étude montrent que le taux de
gonflement augmente au cours du vieillissement, et les essais de traction monotones uni-axiaux
montrent que le module de traction diminue au cours du vieillissement. Ces résultats sont la
conséquence d’une prédominance de la scission de chaines, dans I’EPDM non chargé comme dans les
mélanges contenant des charges traitées et non traitées. Le mécanisme de dégradation des mélanges de
cette étude est donc déterminé par la matrice EPDM, indépendamment des charges ATH et TATH.
Les résultats étant similaires pour les cinq mélanges, la caractérisation détaillée du vieillissement a été
limitée au mélange 100 ATH, car ¢’est le mélange ayant la composition la plus proche de celle des
isolants de cable.

3. Caractérisation de la scission de chaines
Mélange 100 ATH

3.1 Mesures de gonflement

Les mesures de gonflement, effectuées en immergeant les échantillons du mélange 100 ATH dans du
xyléne (voir protocole au chapitre II), montrent une augmentation du taux de gonflement a 1’équilibre
de la matrice élastomeére au cours du vieillissement (Figure 131) : Sa valeur augmente de 46% apres
40h a 130°C.
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Figure 131 — Evolution du taux de gonflement du mélange 100 ATH au cours du vieillissement — Moyennes et écarts-
types sur 5 mesures

3.1.1 Evolution du réseau de chaines actives

A partir des mesures de gonflement, les équations de Kraus [4] permettent de calculer I’évolution de la
densité de chaines actives v d’un polymere chargé au cours du vieillissement :

Vo In(1=V)+ x V.2 + V,

Vs 05V, — V'3V,
Equation 4 -9

Avec Vg la fraction volumique de polymere gonflé, V,. la fraction volumique du mélange gonfleé, V; le
volume molaire du solvant, et x le parameétre d’interaction entre le solvant et l’élastomere, dont les
expressions ont été détaillées au chapitre 1I.

Les calculs effectués a partir des mesures de gonflement du mélange 100 ATH montrent une

diminution moyenne de la densité de chalnes actives de 30 % entre les échantillons neufs et ceux
vieillis 40h, passant de 0,23 mol/L a 0,16 mol/L (Figure 132).
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Figure 132 — Evolution de la densité de chaines actives du mélange 100 ATH au cours du vieillissement — Calculée a
partir des équations de Kraus [4]
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En faisant ’hypothése que le réseau est parfait, i.e. qu’il n’y ait pas de chaines pendantes, la masse
molaire moyenne entre nceuds de réticulation, M., peut étre calculée a partir de la concentration de
chaines actives , et de la masse volumique de I’EPDM py;4stomere»> Par la formule suivante [3] :

_ Peélastomere

M, =

Equation 4 - 10

Les calculs effectués a partir des mesures de gonflement du mélange 100 ATH montrent une
augmentation moyenne de la masse molaire entre nceuds de réticulation de 51% entre les échantillons
neufs et ceux vieillis 40h, passant de 3840 g/mol a 5817 g/mol (Figure 133).
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Figure 133 - Evolution de la masse molaire entre neeuds de réticulation du mélange 100 ATH au cours du
vieillissement — Calculée a partir de la théorie de Flory et al [3]

3.1.2 Evolution de la fraction soluble

Durant les essais de gonflement, I’immersion dans du solvant des échantillons vieillis entraine
I’extraction des chaines rompues a leurs deux extrémités, devenues indépendantes du réseau et
appelées chaines libres. Leur proportion, appelée fraction soluble, est déterminée par la variation de
masse seche avant et aprés leur évacuation du matériau. La fraction soluble s’exprime par 1’expression
suivante dans le cas d’un élastomere chargé [4] :

Mi - Ms
Mi (1 — 8)
Equation 4 - 11

Fs = 100 x

Les mesures de gonflement effectuées sur le mélange 100 ATH montrent une augmentation
importante de la quantité de fraction soluble (Figure 134): quasiment nulle a I’état neuf, celle-ci
atteint 31% massique apres 40h de vieillissement.
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Figure 134 — Evolution de la fraction soluble du mélange 100 ATH au cours du vieillissement - Calculée a partir des
équations de Kraus [4] - Moyennes et écarts-types sur 5 mesures

Afin de vérifier qu’aucune charge n’est évacuée par le solvant, et donc comptabilisée dans la fraction
soluble, des mesures d’ATG ont été effectuces sur des échantillons du mélange 100 ATH vieillis 30h,
avant et aprés les essais de gonflement : Le thermogramme des mesures d’ATG de la Figure 135
représente la perte de masse d’un échantillon sans fraction soluble (courbe rouge) et celle d’un
échantillon avec fraction soluble (courbe bleue). Les résultats indiquent que la masse finale avec
fraction soluble est de 31.9%, et sans fraction soluble est de 37.3%. L’écart est de 5.4%.

Durant un essai d’ATG, la perte de masse est due principalement a la combustion de I’EPDM.
L’extraction des chaines libres entrainant une diminution de la proportion d’élastomére, la masse
finale des échantillons sans fraction soluble est alors plus élevée que celle des échantillons avec
fraction soluble.

Afin de vérifier les valeurs obtenues par les mesures d’ATG, le raisonnement suivant a été effectué :
Les échantillons vieillis 30h ont en moyenne 24% massique de fraction soluble. La matrice EPDM
correspondant a 50% de la masse totale des échantillons, 24% de fraction soluble équivaut a 12% de la
masse totale d’un échantillon.

La composition d’un échantillon du mélange 100 ATH vieilli 30h est alors la suivante :
50% ATH + 38% EPDM + 12% Fraction soluble

Apreés une mesure de gonflement au cours de laquelle 1’échantillon est immergé dans un solvant, la
totalité de la fraction soluble est supposé évacuée. En supposant qu’aucune charge n’a été extraite, la
composition d’un échantillon sans fraction soluble du mélange 100 ATH vieilli 30h est alors la
suivante :

56.8% ATH + 43.2% EPDM

Au cours des essais d’ATG la totalité de ’EPDM est consumée, et les charges ATH perdent 35% de
leur masse par évaporation d’eau [27]. Ainsi, a la fin d’une mesure d’ATG la masse d’un échantillon
contenant initialement sa fraction soluble est estimée a 32.5%, et la masse finale d’un échantillon dont
la fraction soluble a été extraite est estimé a 36.9%, engendrant un écart de 4.4%.

La différence, égale a 1%, entre cette estimation et la mesure expérimentale est négligeable et permet
de supposer qu’il ne se produit pas d’évacuation de charges lors de I’immersion des échantillons dans
le solvant.
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Figure 135 — Thermogramme ATG représentant I’évolution de la perte de masse d’échantillon du mélange 100 ATH

vieillis 30h en fonction de la température — courbe rouge : échantillon dont la partie soluble a été extraite par solvant
— courbe bleue : échantillon contenant sa fraction soluble

3.1.3 Conclusions

Ces mesures de gonflement font état d’une augmentation du taux de gonflement au cours du
vieillissement, que la théorie de Flory et a/ [3] et les équations de Kraus [4] permettent de relier a une
diminution de la densité de chaines actives du réseau, et a une augmentation de la masse molaire
moyenne entre nceuds de réticulation. Il a été de plus mesuré une augmentation de la fraction soluble,
indiquant la formation de chaines libres. Ces résultats sont typiquement la conséquence d’une
prédominance du phénomeéne de scission de chaines au cours du vieillissement, comme cela a pu étre
trouvé dans certaines études antérieures traitant du vieillissement thermique d’EPDM non chargé [5,
7], ’EPDM contenant des charges ATH [6], ou chargé au noir de carbone [8].

3.2 Module de raideur

La seconde méthode d’identification des mécanismes de dégradation du réseau consiste a étudier
I’évolution de la raideur des échantillons au cours du vieillissement, au travers du module de traction
et/ou du module de conservation mesuré par DMA (voir protocoles au chapitre II).

Les résultats d’essais de traction, monotones uni-axiaux, montrent que le module de traction du
mélange 100 ATH diminue au cours du vieillissement (Figure 136 — courbe bleue) : Sa valeur décroit
de 34.4% apreés 40h de vieillissement.

Cette diminution est confirmée par le module de conservation du mélange 100 ATH, mesuré a 20°C
(Figure 136 — courbe rouge) : Sa valeur décroit de 37.6% aprés 40h de vieillissement.
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Figure 136 — Evolution du module de traction et de conservation (2 20°C) du mélange 100 ATH au cours du
vieillissement - Moyennes et écarts-types sur S mesures

Le fait que le module de traction soit inférieur au module de conservation est une manifestation de
Ueffet Payne [12] : I’augmentation de la déformation induit une diminution de la raideur. Le module
de traction est calculé a 5% de déformation, alors que les sollicitations en DMA ont une amplitude
maximale de 1%.

La diminution au cours du vieillissement du module de traction et du module de conservation fait état
d’une perte de raideur du matériau. D’aprés la théorie de 1’élasticité caoutchoutique, cela conduit a
considérer que la densité de chaines actives du réseau diminue au cours du vieillissement, impliquant
qu’il se produit un phénoméne de rupture de chaines prédominant. Ces résultats confirment donc
I’interprétation des mesures de gonflement.

3.3 Comparaisons des résultats de gonflement avec le module de traction

Il a été tenté d’évaluer la cohérence entre les résultats des mesures de gonflement et le module de
traction. L’objectif étant de confronter ces deux approches de la quantification de la dégradation du
mélange 100 ATH. Pour cela une comparaison a été effectuée entre la densité de réticulation calculée
par mesures de gonflement (Figure 132) et celle obtenue a partir du module de traction. En effet, les
équations de Flory et a/ [3] permettent d’estimer la densité de chaines actives a partir du module de
traction, dans le cas d’un élastomére non chargg, suivant la formule suivante :

Enon chargé = 3VRT
Equation 4 - 12

Avec R la constante des gaz parfait, T la température et v la densité de réticulation

L’utilisation de cette relation nécessite d’estimer le module de traction qu’aurait le mélange 100 ATH
s’il n’était pas chargé, ce qui équivaut a calculer le module de la matrice EPDM. Pour cela il a été
utilis¢ des modeles dont les formules sont issues de différentes théories du renforcement des
élastomeres par des charges.
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3.3.1 Modeles de calcul du module de traction de la matrice du mélange

Afin d’estimer le module de la matrice du mélange 100 ATH, six mod¢les ont été testés :

100ATH

Les cinq premiers ont été établis a partir des travaux d’Einstein sur I’effet hydrodynamique de charges

rigides et sphériques, introduites dans un milieu infini, sans considération des interactions pouvant
exister entre elles. Ces modéles supposent que le matériau est élastique, incompressible, isotrope,

faiblement chargé, et que la sollicitation qui lui est appliquée respecte 1’hypothése des petites

perturbations.

Le modele de Smallwood [14] fournit I’expression suivante :

Echargé = Enon chargé (1+2.5¢)
Equation 4 - 13

Avec @ la fraction volumique de charges

Le mod¢le de Eilers [17, 18] :

1.25¢ \*
Echargé = Enon chargé [1+ (m) ]

Equation 4 - 14

Le mode¢le de Kerner [15, 18] :

14 2.25¢
1-9¢

Echargé non chargé

Equation 4 - 15

Toujours basé sur les mémes hypotheses, le modéle de Guth & Gold [19] fait intervenir un

terme quadratique afin de rendre compte des interactions qui existent entre des charges

sphériques d’un diamétre supérieur a 100nm, adapté pour une proportion volumique maximale

de 20% [20] :

Echarge = Enon charge (1 4+ 2.5 ¢ +14.1 ¢?)
Equation 4 - 16

Une extension du modele de Guth & Gold [21] introduit un facteur de forme f afin de prendre

en compte la présence d’agrégat de charges et I’anisotropie qui en découle :

Echargé = Enon chargé (1+0.67f ¢+ 1.62 f2 (pz)

Equation 4 - 17

Sosson [13] propose un facteur de forme pour deux structures d’agrégat (Figure 137)
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Figure 137 — Structures d’agrégat de charges pour lesquelles Sosson [13] propose un facteur de forme f

- A la différence des modéles précédents, le dernier n’est pas dérivé des travaux d’Einstein,
mais est une méthode d’homogénéisation. Il s’agit du modeéle auto-cohérent a 2+1 phases, qui
consiste & considérer 1’¢lastoméere chargé comme étant la répétition d’un volume élémentaire
représentatif (VER), constitué d’une charge sphérique entourée d’une couche de matrice
¢élastomere, situé dans un milieu ayant les propriétés de 1’élastomére chargé afin de simuler les
interactions avec les autres VER.

En faisant I’hypothése que les composants du VER soient élastiques, le module de
cisaillement s’exprime de la maniére suivante [22] :

15(1 — v190 aH)

G100 ar(7 — 5 V100 arn) + 2(4 — 5 V100 arn) Garn
Equation 4 - 18

GlOOATH = GEPDM t+o (GATH - GEPDM)

Avec G0 atu le module de cisaillement du mélange 100 ATH, V109 aty le coefficient de poisson du
melange 100 ATH, Gyry le module de cisaillement des charges d’trihydrate d’aluminium (ATH), et
Ggppu le module de cisaillement de [’EPDM.

En supposant les charges, la matrice EPDM, et le mélange 100 ATH incompressibles (impliquant que
le coefficient de poisson est égal a 0.5), le module de traction est égal a trois fois le module de
cisaillement [11]. Le module des charges ATH étant inconnu, le module de cisaillement de
I’aluminium (28GPa) a été utilisé.

3.3.2 Comparaison des résultats de gonflement et de traction

Pour confronter la densité de réticulation calculée a partir des mesures de gonflement avec celles
calculées a partir de chacun des modéles précédents, un graphique représentant 1’évolution de la
densité de chaines actives en fonction de la durée de vieillissement a été tracé (Figure 138).

Pour faciliter la lisibilité du graphique, les résultats du modele auto-cohérent, bien trop élevés, n’ont
pas été représentés.

139



Densité de chaines actives ~~ Smalwood

- Eilers
Kermner
0,35 - - -G&G
‘ ---G&G-f=14
N ---G8G-f=3
5 005 fomess S e —e—Gonflement 100ATH
g 02+1---_
> 015 £Z====
0,1
0,05
0
0 10 20 30 40

Durée de vieillissement (h)

Figure 138 — Modélisation de I’évolution de la densité de chaines actives d’un EPDM non chargé au cours du
vieillissement, calculée avec différents modeles a partir de mesures du module de traction

Les résultats du modele de Small ood (courbe bleue) sont relativement proches de 1’estimation issue
des mesures de gonflement (courbe rouge — trait continu). L’utilisation de ce mode¢le offrent une bonne
correspondance entre les résultats de traction et les mesures de gonflement, réalisés sur le mélange 100
ATH.

Cependant cette comparaison renseigne peu sur la qualité de ces résultats, i.e. sur la conformité des
valeurs estimées par rapport a la densité réelles du réseau. Cela montre seulement qu’a partir du
module de traction d’un mélange chargé, en utilisant le modele de Small ood, il est possible d’obtenir
une estimation fiable des résultats des équations de Kraus, appliquées aux mesures de gonflement.

Afin d’affiner ce comparatif, en s’affranchissant des hypothéses liées a la présence des charges, une
comparaison similaire a été effectuée a partir des résultats du mélange non charge.

3.3.3 Gonflement 100 ATH et EPDM — Module 100 ATH et EPDM

Pour essayer d’évaluer plus en détail la qualité de ces données, celles-ci ont été comparées avec les
résultats de gonflement et de module du mélange non chargé. L’absence de charges permet de calculer
la densité de réticulation a partir des mesures de gonflement en employant les équations de Flory sans
I’extension de raus. Et le calcul réalisé a partir du module ne nécessite plus 1’utilisation des modéles.
Moins d’hypothéses sont donc nécessaires pour calculer la densité de réticulation du réseau a partir du
mélange non chargé, ce qui suppose une meilleur fiabilité des valeurs obtenues.
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3.3.3.1 Gonflement et module du mélange non chargé

La Figure 139 représente la densité de chaines calculée a partir du module de traction (courbe verte) et
calculée a partir des mesures de gonflement (courbe mauve) du mélange non chargé. L’estimation
provenant des mesures de traction est inférieure a celle obtenue par gonflement, de 15 % apres 40h de
vieillissement. Ces différences ont été imputées aux principes et aux hypothéses théoriques sur
lesquelles sont basées ces deux méthodes de caractérisations, qui sont fondamentalement différentes.
Bien que I’écart d’estimation soit relativement faible, l’utilisation d’une troisiéme technique de
mesure, telle que la RMN, auraient été nécessaires pour déterminer laquelle des deux méthodes, entre
le gonflement et la traction, est la plus adaptée pour estimer la densité de réticulation.

Densité de chaines actives
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Figure 139 - Estimation de I’évolution de la densité de chaines actives au cours du vieillissement, calculée a partir des
mesures de module (courbe verte) et de gonflement (courbe mauve) du mélange non chargé

Afin d’évaluer la qualité des résultats des équations de raus appliquées au mélange 100 ATH,

I’estimation de la densité de réticulation a été comparée avec celle provenant des équations de Flory
utilisées sur les mesures de gonflement du mélange non chargé.

3.3.3.2 Gonflement du mélange non chargé et 100 ATH

La Figure 140 représente la densité de chaines calculée a partir des mesures de gonflement du mélange
non chargé (courbe mauve), et a partir des mesures de gonflement du mélange 100 ATH (courbe
rouge). L estimation provenant du mélange 100 ATH est inférieure a celle obtenue par le mélange non
chargé, de 12 % apres 40h de vieillissement. Bien que [’écart entre ces deux estimations soit
relativement faible, il ne peut étre imputé uniquement aux hypothéses de calcul liées a la présence de
charges, car cette comparaison nécessite de supposer que la diminution de la concentration de chaines
actives est indépendante de la présence des charges, i.e. que la dégradation de la matrice EPDM dans
le mélanges 100 ATH est identique a celle du mélange non chargé. Or la derniére partie de ce chapitre
montre que les charges ATH influence le vieillissement de ’EPDM. Les écarts de valeur constatés a
20h, 30h et 40h de vieillissement ne peuvent étre considérés, et seules les valeurs a 1’état neuf sont
pertinentes pour la comparaison. L’écart de densité de chaines actives des échantillons non vieillis
étant de 2.2%, ces résultats montrent que I’extension de raus appliquée au mélange 100 ATH offre
une bonne correspondance avec les équations Flory appliquée au mélange non chargé.
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Figure 140 - Estimation de I’évolution de la densité de chaines actives au cours du vieillissement, calculée a partir des
mesures de gonflement du mélange 100 ATH (courbe rouge) et du mélange non chargé (courbe mauve)

3.3.4 Conclusion comparaisons

Méme si il n’a pas pu étre établi de manicre certaine la fiabilité des valeurs de la densité de chaines
actives, les comparaisons effectuées précédemment ont permis de vérifier la cohérence entre les
résultats de gonflement et traction, pour le mélange non chargé et 100 ATH. L’utilisation d’une
troisiéme technique de mesure, telle que la RMN, aurait pu permettre d’affiner cette analyse
comparative des estimations de la concentration de chaines actives et confirmer la fiabilité de valeurs
obtenues.

3.4 Conclusion sur la caractérisation du mélange 100 ATH

Le vieillissement thermique du mélange 100 ATH entraine une diminution de la densité de chaines
actives, identifiée par I’augmentation de la capacité de gonflement du réseau et la diminution de sa
raideur. Ce phénoméne de rupture des chaines du réseau a pour conséquence directe d’augmenter la
quantité de chaines libres présente dans la partie soluble.

Considérant les données, peu nombreuses, de la littérature concernant la fraction soluble, dont les
valeurs sont généralement comprises entre 6% [9] et 20% [5], la quantité considérable de fraction
soluble produite ici (31.4% apres 40h a 130°C dans le cas du mélange 100 ATH) conduit a considérer
dans la suite de ce chapitre I’impact relatif des chaines actives et des chaines libres sur les propriétés
du mélanges 100 ATH.
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4. Composition de la fraction soluble et propri¢tés du réseau
M¢élange 100 ATH

Considérant la proportion élevée de fraction soluble formée au cours du vieillissement, il a été réalisé
des mesures sur des échantillons dont la fraction soluble a été extraite, pour dissocier la contribution
du réseau de chaines actives de I’influence de la fraction soluble sur les résultats, afin de mieux
connaitre la structure du réseau et la composition de la partie soluble.

4.1 Composition de la fraction soluble

Afin de caractériser les chaines libres et leur évolution au cours du vieillissement, des mesures de
chromatographie d’exclusion stérique ont été effectuées sur la fraction soluble extraite du mélange 100
ATH.

4.1.1 Chromatographie d’exclusion stérique

Les mesures de chromatographie d’exclusion stérique effectuées sur la fraction soluble montrent que
la masse molaire moyenne des chaines libres diminue fortement, atteignant dés 20h de vieillissement
la masse molaire critique d’enchevétrement théorique de ’EPDM (Figure 141), ce qui rend leur
probabilité d’étre enchevétrées extrémement faible.
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Figure 141 — Evolution au cours du vieillissement de 1a masse molaire en nombre (Mn) de la fraction soluble du
mélange 100 ATH

La masse molaire critique d’enchevétrement (M,.) est définie [1] comme étant égale a 2 ou 3 fois la
masse molaire moyenne d’un segment compris entre deux nceuds d’enchevétrement (Me) :
2Me <M., <3 Me

Litvinov et al [2] ont estimé par des mesures de RMN effectuées sur un EPDM que Me était égale a
1900 g/mol.
On obtient alors :

3800 g/mol < M., < 5700g/mol
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1l a été choisi de représenter sur la Figure 141 une valeur moyenne de M., plutot qu’un intervalle,
égale a 4750 g/mol.

Ce constat est confirmé par la comparaison de la masse molaire en nombre Mn de la fraction soluble
avec la masse molaire moyenne entre nceuds de réticulation Mc, calculée par gonflement, (Figure 142)
: Des 20h de vieillissement les deux masses molaires ont des valeurs similaires, rendant la probabilité
des chaines libres d’étre enchevétrées extrémement faible.

La fraction soluble serait donc composée de chaines courtes, se comportant comme un solvant diluant
le réseau, plutot que de longues chaines enchevétrées dans le réseau de chaines actives.
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Figure 142 — Evolution, au cours du vieillissement, de la masse molaire entre nceuds de réticulation Mc calculée par
gonflement (courbe bleue) et de la masse molaire en nombre Mn de la fraction soluble mesurée par chromatographie
d’exclusion stérique (courbe rouge) — Mélange 100 ATH

De plus les mesures de CES ont permis de calculer I’indice de polymolécularité I, de la fraction
soluble, dont la valeur est représentative de la largeur de la distribution de la masse molaire. Les
résultats montrent que ’indice de polymolécularité augmente au cours du vieillissement (Figure
143) : Aprés 40h a 130°C, sa valeur augmente de 411%.

Ce résultat témoigne d’un élargissement de la distribution de la masse molaire de la fraction soluble,
signifiant que la longueur des chaines libres se disperse, en plus de diminuer au cours du
vieillissement.
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Figure 143 - Evolution, au cours du vieillissement, de I’indice de polymolécularité I, de la fraction soluble du mélange
100 ATH - Déterminé par chromatographie d’exclusion stérique
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Ces mesures de CES ont montré que les chaines libres contenues dans la fraction soluble subissent de
la scission de chaines entrainant une diminution de leur longueur moyenne. Le chapitre bibliographie
ainsi que le chapitre III ont permis de montrer que la rupture des chaines actives est la manifestation a
I’échelle macromoléculaire d’une oxydation du réseau. A priori, il doit en étre de méme pour la partie
soluble du mélange. Donc, afin de d’étudier la répartition des produits d’oxydation, des mesures de
spectroscopie infrarouge ont été réalisées sur des échantillons avec et sans fraction soluble.

4.1.2 Spectroscopie infrarouge

Les mesures de spectroscopie infrarouge en mode ATR, effectuées sur des échantillons sans fraction
soluble, montrent que [’augmentation de 1’absorbance des espéces carbonyles est négligeable
comparée a celle des échantillons contenant leur partie soluble (Figure 144) : Sans fraction soluble
I’augmentation est de 149% entre un échantillon neuf et un échantillon vieillis 40h, alors qu’avec
fraction soluble 1I’augmentation est de 1407%.
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Figure 144 — Evolution de ’absorbance des carbonyles en fonction de la durée de vieillissement — Mesurée par ATR-
IR sur le mélange 100 ATH — courbe rouge : échantillon dont la partie soluble a été extraite par solvant — courbe
bleue : échantillon contenant sa fraction soluble - Moyennes et écarts-types sur 5 mesures

Ces mesures montrent que les échantillons dont la fraction soluble a été extraite ne contiennent
quasiment plus d’espéces carbonyles.

Ces résultats laissent alors supposer que les produits d’oxydation sont concentrés presque
exclusivement sur les chaines qui ont été rompues au cours du vieillissement, puis évacuées lors de
I’extraction par solvant. Un phénomeéne d’évacuation, par le solvant, de carbonyles liés au réseau ne
semble pas envisageable, car il est peu probable que le xyléne, apolaire, réagisse avec les produits
oxydés polaires. Ceci implique donc que la proportion de carbonyles faisant parti du réseau de chaines
actives et pendantes est négligeable, et conduit a considérer que la quasi-totalité¢ des espéces oxydées
sont contenues dans la fraction soluble.

4.1.3 Conclusion

La présence des produits d’oxydation dans la fraction soluble pourrait contribuer a la diminution de la
longueur des chaines libres pendant le vieillissement : En supposant un effet catalytique des produits
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d’oxydation, signifiant que les espéces oxydées favorisent I’oxydation dans leur proximité immédiate,
le phénomene de rupture serait favorisé au sein des chaines libres de par la présence de la majorité des
produits d’oxydation dans la fraction soluble. Ceci pourrait expliquer la forte diminution de la
longueur des chaines libres au cours du vieillissement, qui a ét¢ mesurée par chromatographie
d’exclusion stérique (Figure 141). Toutefois, aucune publication a notre connaissance n’a montré
I’existence de cet effet catalytique. Cependant cette localisation de 1’oxydation sur les chaines qui ont
été rompues semble en étre un signe.

Dans le chapitre II1 il a été considéré, en accord avec les travaux de [28, 29], que I’augmentation de la
concentration des especes oxydées, fortement polaires, entraine une augmentation de la température de
transition vitreuse. Pour évaluer I’impact de cette répartition des carbonyles identifiée par les mesures
infrarouge précédentes, et donc pour considérer I’influence de la fraction soluble sur la Tg, il a été
réalisé des essais de DMA et de DSC sur des échantillons extraits.

4.2 Température de transition vitreuse

4.2.1 Tg avec fraction soluble déterminées par DSC et DMA

Comme cela a ét¢ montré dans le chapitre III, la Tg du mélange 100 ATH augmente puis diminue
légérement. Cette évolution a été mesurée par DSC et par DMA (Figure 145) :

La Tg déterminée par DMA augmente de 15% au cours des trente premicres heures de vieillissement
puis décroit de 2.2%. La Tg déterminée par DSC augmente de 7% lors des vingt premicres heures de
vieillissement puis diminue de 2.3%.

Température de transition vitreuse

Tg (°C)

0 10 20 30 40

Durée de vieillissement (h)
Figure 145 - Evolution de la Tg en fonction de la durée de vieillissement du mélange 100 ATH avec fraction soluble -
mesurée par DSC (courbe bleue) moyennes et écarts-types sur 3 mesures — Mesurée par DMA (courbe rouge)
moyennes et écarts-types sur 4 mesures

Une augmentation de la Tg est habituellement interprétée comme provenant de la présence de produits
d’oxydation polaires. Et sa diminution est synonyme d’un gain de mobilité du réseau de chaines. Dans
le cas du mélange 100 ATH, la concentration en espéces carbonyles augmente au cours du
vieillissement (Figure 144), en méme temps que la densité de chaines actives diminue augmentant
ainsi la mobilité du réseau (Figure 132). Il y a été alors supposé qu’il s’opére une concurrence entre
ces deux phénomenes, puisque leur impact respectif sur la valeur de la Tg est opposé, et que la
prédominance de I'un sur l’autre détermine I’évolution de la Tg. A partir de cette hypothése,
I’augmentation durant la premiere partie du vieillissement serait attribuée a I’accumulation de produits
d’oxydation polaires, dont I’influence sur la Tg prédominerait par rapport a la diminution de la densité
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de réticulation. Puis la diminution de la Tg en fin de vieillissement proviendrait de la forte diminution
de la densité de chaines actives, qui masquerait alors 1’influence des espéces oxydées malgré que leur
concentration continue d’augmenter.

Il est & noter qu’un écart non négligeable existe entre les valeurs de Tg déterminées par DSC et celles
déterminées par DMA. Ces différences ont été imputées aux principes et aux hypothéses théoriques
sur lesquelles sont basées ces deux méthodes de caractérisations, qui sont fondamentalement
différentes, 1’une thermique (DSC) et I’autre thermo-mécanique (DMA).

4.2.2 Tg avec et sans fraction soluble déterminée par DSC

Les mesures de DSC effectuées sur des échantillons sans fraction soluble montrent, malgré des écarts
types élevés, que la Tg diminue au cours du vieillissement (Figure 146) : Sa valeur décroit de 7.2%
aprés 40h en étuve a 130°C.

Contrairement aux échantillons contenant leur fraction soluble, la Tg aprés extraction n’augmente pas
durant les vingt premiéres heures. Cette différence confirme 1’hypothése justifiant de 1’augmentation
de la Tg par une accumulation de produits d’oxydation. En effet, comme 1’ont montré les mesures de
spectroscopies infrarouges précédentes, ’extraction des chaines libres par solvant entraine une
évacuation presque totale des espéces oxydées. Ainsi la quasi-absence de produits d’oxydation dans
les échantillons sans fraction soluble fait que leur température de transition vitreuse n’augmente pas.
Au contraire, celle-ci décroit car la diminution de la densité de réticulation au cours du vieillissement
entraine une augmentation de la mobilité du réseau de chaines.

Température de transition vitreuse (DSC)
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Figure 146 — Evolution de la Tg du mélange 100 ATH mesurée par DSC en fonction de la durée de vieillissement —

courbe rouge : échantillon dont la partie soluble a été extraite par solvant — courbe bleue : échantillon contenant sa
fraction soluble - Moyennes et écarts-types sur 3 mesures

4.2.3 Tg avec et sans fraction soluble déterminée par DM A

Les mesures de DMA effectuées sur des échantillons sans fraction soluble montrent que les valeurs de
Tg sont identiques avec et sans fraction soluble, aux barres d’erreur pres (Figure 147).
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Figure 147 - Evolution de la Tg du mélange 100 ATH mesurée par DMA en fonction de la durée de vieillissement —
courbe rouge : échantillon dont la partie soluble a été extraite par solvant — courbe bleue : échantillon contenant sa
fraction soluble - Moyennes et écarts-types sur 6 mesures

Pour essayer de comprendre ce résultat, il faut considérer la méthode de détermination de la Tg par
DMA : A la fin du chapitre III, les mesures de DMA ont montré la présence d’un second maximum de
Tand, située a une température supéricure a la Tg, dont I’amplitude augmente au cours du
vieillissement, laissant supposer une réorganisation de la structure du matériau. Le graphique de la
Figure 125 reproduit les résultats de DMA du chapitre III. Considérant la quantité importante de
fraction soluble formée au cours du vieillissement, le second pic de Tand située a -10°C pourrait étre
di a ’accumulation de chaines libres, formant une seconde phase aux propriétés différentes de celle
du réseau de chaines actives.

Facteur d'amortissement
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0 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
-75 -50 -25 0 25 50

Température (°C)
Figure 148 — Evolution du facteur d’amortissement, en fonction de la température d’essai, du mélange 100 ATH avec
fraction soluble, neuf et vieillis

Afin de pouvoir confirmer cette hypothese, le facteur d’amortissement d’échantillons vieillis 30h a été
comparé avant et apres extraction de la fraction soluble (Figure 149). La comparaison des mesures
montre que Tand posséde un maximum, situé a -53°C qui est commun aux échantillons avec et sans
fraction soluble. Un second extremum de Tand a été mesuré, situé a -10°C, seulement dans les
échantillons avec fraction soluble. Il a alors été supposé que le maximum situé a -53°C, déterminant la
valeur de la Tg, correspond a la réponse dynamique du réseau de chaines actives et pendantes, et que
la fraction soluble est associée au second pic situé a -10°C. La détermination de la Tg par DMA ne
prend donc en compte que le réseau de chaines seul, sans considérer la présence de la fraction soluble.
Ceci explique que les valeurs de Tg des échantillons avec et sans fraction soluble soient identiques,
sauf la mesure a 40h dont la différence a été imputées a une dispersion des résultats étant donné les
écarts types non négligeables.
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Figure 149 — Thermogramme de DMA représentant I’évolution du facteur d’amortissement d’échantillon du mélange
100 ATH vieillis 30h en fonction de la température — courbe rouge : échantillon dont la partie soluble a été extraite
par solvant — courbe bleue : échantillon contenant sa fraction soluble

Toutefois, si la valeur de Tg déterminée par DMA est indépendante de la fraction soluble, alors son
augmentation au cours du vieillissement ne peut s’expliquer par une accumulation de produits
d’oxydation, puisque qu’il a ét¢ montré précédemment que les especes oxydées sont presque
exclusivement localisées dans la partie soluble du mélange. Cette augmentation de la Tg est le
témoignage d’une perte de mobilité des chaines, que la caractérisation effectuée jusqu’a présent ne
peut justifier. Les hypothéses pouvant expliquer cette évolution sont nombreuses et variées. Elle
pourrait provenir d’une modification des interactions charges matrice, ou bien d’une dégradation
hétérogene qui engendrerait des zones tres dégradées et d’autres trés réticulées, par exemple. La
caractérisation du comportement mécanique du chapitre V apporte des résultats supplémentaires
permettant d’affiner la compréhension de 1’évolution du mélange 100ATH.

De plus, il est a noter que la température du second extremum du facteur d’amortissement
(correspondant a la fraction soluble) augmente au cours du vieillissement. Cela a été supposé provenir
de I’accumulation des produits d’oxydation, associée a la forte augmentation de la quantité de chaines
libres.

Considérant les importantes modifications de la structure macromoléculaire que subit le mélange 100
ATH, il a été considéré I’évolution de sa densité au cours du vieillissement, ainsi que la température
de dégradation mesurée par ATG.

4.3 Densité

Les mesures de densité effectuées sur le mélange 100 ATH montrent une augmentation de 1.3% apres
40h de vieillissement (Figure 150). Considérant les écarts types, cette variation est considérée comme
négligeable. Il a donc été supposé que la scission des chaines, 1’augmentation de la fraction soluble et
la formation de produits d’oxydation n’a pas d’influence sur la densité.
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Figure 150 - Evolution de la densité du mélange 100 ATH en fonction de la durée de vieillissement

4.4 Température de dégradation

Les mesures d’ATG effectuées sur le mélange 100 ATH montrent une augmentation de la température
de dégradation de 2.5 % aprés 40h de vieillissement (Figure 151). Considérant les écarts types, cette
variation est considérée comme négligeable. Il a donc été supposé que la scission des chaines,
I’augmentation de la fraction soluble et la formation de produits d’oxydation n’a pas d’influence sur la
température de dégradation de la matrice.
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Figure 151 - Evolution de la température de dégradation du mélange 100 ATH en fonction de la durée de
vieillissement

4.5 Conclusion sur la composition de la fraction soluble et les propriétés
du réseau du mélange 100 ATH

Le phénoméne de dégradation prédominant qu’est la scission de chaines, entraine une diminution de la
densité de chaines actives et une augmentation de la quantité de chaines libres.
La caractérisation détaillée du mélange 100 ATH a montré que :

- Le réseau perd en mobilité au cours du vieillissement, par ce qui pourrait étre la conséquence
d’une dégradation hétérogene, qui engendrerait des zones trés dégradées et d’autres trés
réticulées. La caractérisation mécanique du chapitre V apporte des résultats conduisant a
émettre cette hypothése.
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- la fraction soluble est composée de chaines libres, portant la quasi-totalité des produits
d’oxydation, qui sont soumises au phénomeéne de scission de chaines, entrainant une
diminution de leur longueur moyenne et conduisant & une importante dispersion de leur masse
molaire. Cette accumulation de produits d’oxydation et de chaines libres dans la fraction
soluble semble étre a 1’origine d’une diminution de sa mobilité, identifiée par 1’augmentation
de la température du second extremum du facteur d’amortissement.

Considérant que la dégradation thermique provoquait une scission de chaines prédominantes dans les
cinq mélanges de 1’étude, comme cela a été montré au début de ce chapitre, il a été supposé que
I’interprétation des résultats de la caractérisation détaillée du mélange 100 ATH s’applique aux cinq
mélanges. Toutefois, afin d’étudier I’effet de la quantité de charges et du traitement de surface sur le
vieillissement, une comparaison de la densité de chaines actives, de la fraction soluble et du module de
traction a été effectuée entre des cinq mélanges.

5. Effet de la quantité de charges et du traitement de surface

Afin d’évaluer I’influence des charges, de leur proportion, et du traitement de surface sur le
vieillissement du réseau, une comparaison de 1’évolution de la densité de réticulation, de la fraction
soluble et du module de traction a été effectuée entre les cinq mélanges de 1’étude. Pour chacun de ces
trois parameétres, il a été considéré la variation de valeur entre 1’état neuf et aprés 30h de
vieillissement.

Cela permet de s’affranchir des faibles différences qui existent initialement entre les mélanges, afin de
pouvoir comparer seulement 1’évolution entre 1’état neuf et 1’état vieilli.

5.1 Densité de réticulation

Les résultats montrent que la diminution de la densité de réticulation, aprés 30h de vieillissement, est
plus importante dans les mélanges chargés que dans le mélange non chargé (Figure 152).

Les résultats sont similaires pour les mélanges chargés a 33phr et a 100phr : La diminution ne semble
pas étre influencée par la proportion de charge.

Les résultats sont similaires pour les mélanges contenant des charges ATH et TATH : La diminution
ne semble pas étre influencée par le traitement de surface.

Diminution de la densité de réticulation
aprés 30h de vieillissement
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Figure 152 — Diminution de la densité de réticulation aprés 30h de vieillissement
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5.2 Fraction soluble

Les résultats montrent que 1’augmentation de la fraction soluble, aprés 30h de vieillissement, est plus
importante dans les mélanges chargés que dans le mélange non chargé (Figure 153).

Exceptés les résultats du mélange 33 ATH qui sont un peu inférieures a ceux des autres mélanges, ces
résultats ne montrent pas d’influence de la proportion de charges ni du traitement de surface sur
I’augmentation de la fraction soluble au cours du vieillissement.

Augmentation de la fraction soluble
apreés 30h de vieillissement
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Figure 153 — Augmentation de la fraction soluble aprés 30h de vieillissement

5.3 Module de traction

Les résultats montrent que la diminution du module de traction, aprés 30h de vieillissement, est plus
importante dans les mélanges chargés que dans le mélange non chargé (Figure 154).

Les faibles différences variation du module entre les mélanges chargés semblent indiquer que la
proportion de charges et le traitement de surface n’influence pas la diminution de la raideur au cours
du vieillissement.

Diminution du module de traction
apres 30h de vieillissement
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Figure 154 - Diminution du module de traction aprés 30h de vieillissement
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5.4 Conclusion sur ’effet de la quantité de charges

Les résultats précédents ont montré que la présence des charges entraine une diminution plus
importante au cours du vieillissement de la densité de réticulation et du module de traction, ainsi
qu’une augmentation plus élevée de la fraction soluble.

La présence des charges semble entraine une dégradation plus importante des propriétés du matériau.
Les mesures de traction et de gonflement de [23, 5], effectuées sur un EPDM relativement proche
comprenant des charges ATH, ont menés au méme constat. Ceci a été justifié par [24, 25, 26] comme
provenant du fait que le vieillissement des charges ATH entrainerait la formation de radicaux a
I’origine de 1’oxydation et de la dégradation supplémentaire des propriétés du mélange. Ces radicaux,
situés a la surface des charges, entraineraient une dégradation de I’interface charge-matrice.

11 a également été considéré le fait que la conductivité thermique des charges est beaucoup plus élevée
que celle de PEPDM (237 W.m" K" pour I’alumine AlO3, et 0.38 W.m".K"' pour ’'EPDM),
conduisant & ce que la présence des charges entraine une meilleur diffusion de la chaleur dans les
échantillons, en particulier a leur interface ou les chalnes du réseau sont en contact direct avec la
surface des charges. Il a alors été émis 1’hypothése que cela pourrait provoquer une dégradation plus
rapide de I’EPDM, comparé a un mélange non chargé dans lequel la conduction de la chaleur ne se fait
qu’au point de contact entre les chaines (nceuds de réticulation ou enchevétrements).

Toutefois ces deux explications impliquent que la proportion de charges devrait influer sur la
dégradation des mélanges, ce que les résultats ne montrent pas.

5.5 Conclusion sur I’effet du traitement de surface

Les comparaisons de la densité de réticulation, de la fraction soluble, et du module de traction, ont
montré des faibles différences de valeurs entre les mélanges contenant des charges ATH et ceux
contenant des charges TATH. Cers résultats semblent indiquer que le traitement de surface n’influence
pas le vieillissement de ’EPDM.

6. Conclusion

Les résultats de ce chapitre montrent que le vieillissement oxydatif des mélanges de 1’étude entraine
un phénomeéne de rupture des chaines, actives et libres, conduisant a la diminution de la densité de
réticulation ainsi qu’a I’augmentation de la fraction soluble, qui contient les chaines rompues portant
la majorité des produits d’oxydation mesurés par FTIR-ATR.

Cette dégradation de la structure des mélanges, qui semble étre amplifiée par la présence des charges
mais insensible au traitement de surface, a pour conséquence d’engendrer une perte de raideur des
matériaux, identifiée par la décroissance du module de traction. Ceci méne a considérer 1’impact du
vieillissement sur le comportement mécanique des mélanges, et en particulier la contribution du réseau
et I’influence de la fraction soluble sur la résistance a la traction et a la fissuration, dont 1’étude est le
sujet du chapitre suivant.
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CHAPITRE V - Evolution du comportement mécanique
au cours du vieillissement

Les chapitres précédents ont montré que le vieillissement thermique entraine une réorganisation
macromoléculaire du matériau, qui se manifeste par une prédominance du phénomeéne de rupture des
chaines du réseau et par I’accumulation de chaines libres, conduisant a la formation d’une partie
soluble conséquente au sein du matériau. L’objectif de ce chapitre est d’étudier I’impact de ces
modifications de la structure des mélanges sur leur comportement mécanique.

1. Résistance a la traction des cinq mélanges de ’étude

L’étude du comportement mécanique s’est principalement effectuée au travers d’essais de traction
monotones réalisés sur des éprouvettes haltéres (voir protocole au chapitre II). Ces essais, de
réalisation simple, permettent de mesurer, tracer et calculer 1’évolution au cours du vieillissement de
parametres et propriétés représentatifs de la réponse mécanique du matériau.

Il a ét¢ montré dans le chapitre IV que le vieillissement thermique entraine une diminution de la
densité de chaines actives du réseau, ayant pour conséquence une perte de raideur. Celle-ci a été
quantifiée par la décroissance du module de traction (Figure 136).

Module de traction EPDM
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Figure 155 - Evolution du module de traction au cours du vieillissement des cinq mélanges

L’étude des courbes de traction, représentant 1’évolution des contraintes en fonction de la déformation
(Figure 157), montre qu’au cours du vieillissement 1’état de contrainte, dans les éprouvettes des cinq
mélanges, diminue pour un niveau de déformation donné.
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Courbes de traction
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Figure 156 — Courbes de traction des cinq mélanges neuf et vieillis

Comme 1’ont explicité les différents modeles issus de la théorie de 1’élasticité caoutchoutique [3], la
valeur des contraintes peut étre exprimée en fonction de la déformation et de la densité de réticulation.
Ainsi la diminution de la densité de chaines actives, qu’entraine la prédominance de la scission de
chaines, devrait étre a I’origine d’une perte de raideur du matériau : moins un réseau est réticulé,
moins la densité de chaines élastiquement actives est grande, et moins les efforts développés seront
élevés lors de sa déformation.

Cela se manifeste ici par la décroissance au cours du vieillissement des contraintes dans les
éprouvettes et du module de traction, de maniére similaire pour les cinqg mélanges de 1’étude. Comme
dans les chapitres précédents, la caractérisation détaillée du comportement mécanique a été limitée au
mélange 100 ATH, car c’est le mélange ayant la composition la plus proche de celle des isolants de
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cable : impact du vieillissement de la structure sur le comportement mécanique a été étudié par la
réalisation d’essais de traction (uni-axiaux, cycliques, DMA) et de mesures de propagation de fissures.

2. Résistance a la traction et a la fissuration
M¢élange 100 ATH

2.1 Traction monotone

2.1.1 Etat de contrainte et raideur

Comme il a été rappelé ci-dessus, la diminution de la densité de chalnes actives, qu’entraine la
prédominance de la scission de chaines, serait a 1’origine de la perte de raideur du matériau au cours
du vieillissement. Cela se manifeste dans le mélange 100 ATH par la décroissance des contraintes :
Les courbes de traction (Figure 157) montrent qu’au cours du vieillissement 1’état de contrainte dans
les éprouvettes diminue pour un niveau de déformation donné.

Courbes de traction
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Figure 157 — Courbes de traction du mélange 100 ATH neuf et vieillis

Cette perte de raideur se traduit également par la diminution du module de traction (Figure 136) : Sa
valeur diminue de 34 % aprés 40h de vieillissement.
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Module de traction
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Figure 158 — Evolution au cours du vieillissement du module de traction du mélange 100 ATH - Moyennes et écarts-
types sur 5 mesures

11 est toutefois a noter que le module de traction reste constant entre 30h et 40h, laissant supposer que
d’autres parameétres que la concentration de chaines actives doivent étre considérés pour pleinement
expliquer 1’évolution du comportement a la traction. Il a été supposé par [12] qu’une augmentation du
module d’un EPDM contenant des charges ATH, ayant subis un vieillissement thermique dominé par
de la scission de chaines, provenait d’une augmentation des interactions entre les charges et la matrice.
Un tel phénomeéne, concurrengant 1’effet de la rupture des chaines du réseau, pourrait expliquer 1’arrét
de la décroissance du module de traction du mélange 100 ATH entre 30h et 40h.

2.1.2 Contrainte a la rupture

Cette diminution des propriétés mécaniques du mélange se manifeste également dans son
comportement en grandes déformations et a la rupture : La contrainte a la rupture du mélange 100
ATH diminue au cours du vieillissement (Figure 159). Sa valeur décroit de 55 % aprés 40h de
vieillissement.

Celette et al [4, 5] et Mendes et al [6] ont justifi¢ cette diminution comme étant la conséquence de la
prédominance du phénoméne de scission de chaines. Kliippel et a/ [7] précisent cette justification en
ajoutant ’hypothése que les chaines pendantes peuvent réduire la contrainte a la rupture. La
diminution de la contrainte a la rupture du mélange 100 ATH proviendrait donc de la diminution de la
densité de chaines actives et de 1’augmentation des chaines pendantes dans le réseau au cours du
vieillissement.
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Figure 159 — Evolution de la contrainte nominale & la rupture au cours du vieillissement du mélange 100 ATH -
Moyennes et écarts-types sur 5 mesures

2.1.3 Déformation a la rupture

La déformation a la rupture du mélange 100 ATH diminue au cours des vingt premiéres heures de 38
%, puis reste plus ou moins constante entre 20h et 40h (Figure 160).
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Figure 160 — Evolution de la déformation nominale a la rupture du mélange 100 ATH au cours du vieillissement -
Moyennes et écarts-types sur 5 mesures

L’interprétation des variations d’élongation a la rupture est un exercice délicat, de par le fait
qu’interviennent de nombreux facteurs déterminants, dont les influences peuvent étre opposées :

Des modéles basés sur 1’élasticité caoutchoutique ([34], [42]) prédisent une déformation a la rupture
inversement proportionnelle a la densité de réticulation, dans le cas théorique d’un réseau parfait,
réticulé et non chargé. Ainsi, pour des réseaux ¢lastomeres non vieillis, plus la densit¢ de chalnes
actives est faible plus la capacité du réseau a se déformer est élevée, ce qui se manifeste par une
augmentation de la déformation a la rupture.

Les résultats de ces modélisations ont été confirmés expérimentalement, pour des temps de
vieillissement courts, par Shabani [12], Hsu et a/ [23], Calvreul et al [15].

D’autres auteurs ont confirmé cela en montrant que 1’augmentation de la densité de réticulation limite
I’extension des chaines du réseau [8, 9] et conduit & une diminution de la déformation a la rupture [ 10,
11].
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Cependant de nombreux articles traitant du vieillissement des copolymeéres éthyléne-propyléne
(Celette et al [4], Shabani [12], Assink et a/ [13], Ben-Hassine [10], Celina et al [14], Gilen et al [16],
Clavreul et a/ [15], Planés et a/ [17], Ito et al [19], Delor et al [20], Zhang et a/ [21], Ekelund et a/
[22], Hsu et al [23]), ont montré que la prédominance de la scission de chaines entraine une
diminution de la déformation a la rupture. Pour expliquer ce résultat, il a été considéré que dans le cas
d’un élastomere soumis a de la traction, la rupture s’amorce a partir de défauts et se propage par leur
coalescence (Gent et al [24], Gent et al [25], Eirich et a/ [26]). Il a alors été supposé que la
dégradation du réseau par rupture des chaines, lors du vieillissement, se fait de fagon hétérogeéne et
entraine la formation de défauts qui, lors de la sollicitation de traction, forment des concentrations de
contraintes et amorcent la rupture prématurée de 1’éprouvette (Nait-Abdelaziz et al [27], Planes et a/
[18], Shabani et a/ [12], Bueche et a/ [29], Choi et al [41], Roland et al [40]). Ces défauts peuvent
étre des hétérogénéités dans la répartition des nceuds de réticulation, dans la distribution de la longueur
des chaines (Mark et a/ [43], Halpin et a/ [28]), ou bien des chaines pendantes ou libres et
enchevétrées. Dans le cas d’une prédominance de la scission de chaines lors d’un vieillissement, la
diminution de la déformation a la rupture serait donc plus représentative de la formation et la
coalescence (par cavitation, fissuration) de défauts de diverse nature que de la variation du nombre de
chaines actives.

La diminution de la déformation a la rupture du mélange 100 ATH au cours des 20 premieres heures
serait alors la conséquence de la formation d’hétérogénéités dans le réseau, induit par la prédominance
de la rupture de chalnes. Le fait que sa valeur reste constante entre 20h et 40h pourrait alors étre
interprété comme la conséquence de la concurrence entre la formation de défauts et la diminution de la
densité de chaines actives, qui serait alors a partir de 20h suffisamment conséquente pour apporter un
gain d’¢élongation au réseau. D’apres Planes et a/ [18], a partir d’un certain état de dégradation du
réseau, il pourrait également s’ajouter un phénomene de décohésion des charges de la matrice
¢élastomere, qui contribuerait a I’augmentation de la déformation a la rupture.

2.1.4 Energie de rupture

Ces résultats de traction montrent donc que la prédominance de la scission des chalnes entraine une
diminution de la raideur et une perte de la résistance a la rupture du mélange 100 ATH. Cette dernicre
est quantifiable au travers de la décroissance de I’énergie de rupture, qui correspond a l’énergie
mécanique qu’il est nécessaire d’apporter a I’éprouvette pour qu’elle se rompe (Figure 161). Sa valeur
est égale a ’aire sous la courbe contrainte-déformation, conférant a cette propriété la particularité de
considérer, sans distinction, le niveau d’effort dans le matériau et son élongation jusqu’a la rupture de
I’éprouvette. Ceci peut conduire a ce que 1’énergie de rupture ne rende pas compte d’une disparité
importante entre la valeur des contraintes et le niveau de déformation, la valeur élevée de 1’un pouvant
masquer la faible valeur de I’autre. Cependant ici, la diminution de 1’énergie de rupture (de 69% aprés
40h de vieillissement) est due a la diminution simultanée des contraintes et de la déformation.
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Figure 161 — Evolution de I’énergie de rupture en traction du mélange 100 ATH au cours du vieillissement -
Moyennes et écarts-types sur 5 mesures

2.1.5 Conclusion

Ces résultats de traction monotone ont permis de mettre en évidence que 1’évolution du comportement
mécanique du mélange 100 ATH, et en particulier de 1’élongation a la rupture ainsi que du module de
traction, ne peut &tre justifiée par la seule diminution de la densité de réticulation : la formation de
défauts et d’hétérogénéités, la forte proportion de fraction soluble et son influence sur la réponse
mécanique doivent étre considérées, de méme que la présence des charges et leurs interactions avec la
matrice EPDM. Des essais supplémentaires sont donc nécessaires pour pleinement comprendre ces
résultats et affiner la caractérisation du matériau.

2.2 Traction cyclique

2.2.1 Comportement dissipatif en grandes déformations

Afin d’évaluer le comportement dissipatif du mélange 100 ATH, des essais de traction cyclique ont été
effectués sur des éprouvettes haltéres. Ces essais se composent de deux chargements successifs allant
jusqu’a 100% de déformation puis deux autres allant jusqu’a 200% de déformation, a une vitesse de
50mm/min (voir protocole au chapitre II).

La dissipation du mélange est estimée a travers la proportion d’énergie dissipée relative a I’énergie
apportée a 1’éprouvette. Pour cela il a été considéré le rapport de I’hystérése (correspondant a ’aire
entre la courbe de charge et la courbe de décharge — représentée par les surfaces noires sur la Figure
72) par I’énergie de charge (aire sous la courbe de charge - représentée par la somme des surfaces
noire et orange sur la Figure 72). Ce rapport a été calculé pour le premier cycle (graphique de gauche
sur la Figure 72), considérant ainsi I’hystéreése de Mullins, qui est représentative de I’endommagement,
et pour le second cycle (graphique de droite sur la Figure 72), considérant alors I’hystérése stabilisée,
qui est représentative de la viscoélasticité non linéaire. Ce calcul a été effectué pour les cycles de
100% et de 200% d’¢longation.
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Figure 162 — Courbes contraintes-déformation en traction cyclique du mélange 100 ATH, composées de deux cycles a
100% de déformation — A gauche : hystérese de Mullins en noir — A droite : hystéreése stabilisée en noir

Les résultats montrent que la proportion d’énergie dissipée, relativement a 1’énergie mécanique
apportée aux échantillons, diminue légérement au cours du vieillissement, lors des deux chargements
allant jusqu’a 100% et 200% de déformations (Figure 163) :

Aprés 30h de vieillissement le rapport de I’hystérése de Mullins sur 1’énergie de premicre
charge diminue de 7.1% apres ’application d’une élongation de 100%, et diminue de 15.3%
apres 1’application d’une élongation de 200%.
Aprés 30h de vieillissement le rapport de 1’hystérése stabilisée sur I’énergie de la seconde
charge augmente de 3.8% aprés I’application d’une élongation de 100%, et diminue de 5.4%
apres 1’application d’une €¢longation de 200%.

Hystérése Mullins / Energie 1% charge (%)

Hystérése Stabilisée / Energie 2¢™e charge (%)

. o 25
50 o D
L T e .
40 ! 1 - T 7-
30
o -100%
2 -=-100% 1200%‘;
-=-200% 5
10
0- : : 0 ' ‘ ‘
. - ” o 10 20 30

Durée de vieillissement (h)

Durée de vieillissement (h)

Figure 163 - Evolution au cours du vieillissement de la dissipation d’énergie du mélange 100 ATH obtenue par
traction cyclique — A gauche : Rapport de I’hystérése de Mullins sur I’énergie de premiére charge — A droite :
Rapport de ’hystérése de stabilisée sur I’énergie de la seconde charge - Moyennes et écarts-types sur 5 mesures

Les valeurs de dissipation relative, ainsi que les variations, sont plus élevés lors du premier cycle par
la cause de [’effet Mullins [39].

Ces résultats de traction cycliques semblent indiquer que le comportement du mélange 100 ATH
devient un peu moins dissipatif et s’endommage moins au cours du vieillissement.

2.2.2 Comportement dissipatif en petites déformations

Afin de compléter ces mesures, des essais de DMA ont été effectués en traction avec des amplitudes
de déformation de 1% (voir protocole au chapitre II). Les résultats, a 20°C, montrent que le facteur
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d’amortissement augmente de 108% apres 30h de vieillissement, et de 188% aprés 40h (Figure 164 —
gauche). Le module de perte augmente de 31.5% apres 30h de vieillissement, et de 76% apres 40h
(Figure 164 - droite) :
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Figure 164 — Evolution au cours du vieillissement du facteur d’amortissement (a gauche) et du module de perte (a
droite) du mélange 100 ATH mesurés par DMA a 20°C en traction 2 1Hz - Moyennes et écarts-types sur 6 mesures

2.2.3 Interprétation des résultats liés a la dissipation

Cette augmentation du facteur d’amortissement et du module de perte permet de préciser les résultats
de traction cyclique : a de faibles déformations (1%) les mesures de DMA indiquent que 1’énergie
dissipée par le mélange 100 ATH augmente au cours du vieillissement, alors qu’en grandes
déformations (100% et 200%) les mesures de traction cycliques montrent une légére diminution, lors
du vieillissement, de la quantité d’énergie dissipée.

D’apres les études présentes dans la littérature, la dissipation d’énergie dans les élastomeres chargés
trouve son origine dans les frottements inter et intra moléculaires qui s’opérent entre les chaines [38]
(qu’elles soient actives, pendantes ou bien libres en cas d’enchevétrement) et entre la matrice et les
charges.
Dans le cas du mélange 100 ATH, la prédominance de la scission de chaines au cours du
vieillissement a deux conséquences identifiées qui pourraient influencer la dissipation :
- une décroissance de la densité de chaines actives
- une forte augmentation de la quantité de chaines libres fortement polaires (d’aprés les mesures
de spectroscopie infrarouge du chapitre IV), et peu enchevétrées (d’apres les analyses de
chromatographie d’exclusion stérique du chapitre IV)

Compte tenu des niveaux de déformations appliqués fort différents, et de la divergence dans
I’évolution des résultats, il est possible que les mécanismes a ’origine de la dissipation mesurée par
DMA et par traction cyclique ne soient pas de méme nature. Pour tenter d’interpréter ces résultats a
partir des éléments ci-dessus, il a ét¢ mis en paralléle les différences d’échelles qu’il existe entre les
deux principaux mécanismes de dissipation qui ont été identifiés dans le cas des élastomeres chargés,
qui sont les frottements visqueux entre chaines, et ceux issues des interactions charges-matrice.

Dans le cas du mélange 100 ATH, il a été supposé que la dissipation provenant des frottements des
chaines du réseau et des chaines libres se manifestent principalement a de faibles déformations. Elle ne
serait alors mesurable qu’en DMA, et serait proportionnelle a la quantité de fraction soluble, ce que la
forte augmentation simultanée du facteur d’amortissement/module de perte et de la fraction soluble
semble indiquer.
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Le second mécanisme de dissipation, provenant des interactions charges-matrice, serait identifiable a
des niveaux de déformations plus élevés, a partir desquels s’opérent 1’orientation du réseau de chaines
et de charges dans la direction de sollicitation. Il a alors été supposé que la diminution de la dissipation
mesurée en traction cyclique pourrait étre expliquée par la diminution de la friction entre les charges et
la matrice, justifiée par la diminution de la densit¢ de chaines actives. Une caractérisation plus
poussée des interactions charges-matrice, et de leur évolution au cours du vieillissement, serait
nécessaire pour confirmer ces résultats.

2.2.4 Déformation rémanente

Les mesures de traction cycliques ont de plus permis de mesurer 1’évolution de la déformation
rémanente au cours du vieillissement et montrer que celle-ci diminue (Figure 165) : de 12.2% apres
30h de vieillissement lors de 1’application d’une déformation de 100%, et diminue de 34.8% suite a
une déformation de 200%.
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Figure 165 — Evolution au cours du vieillissement de la déformation rémanente du mélange 100 ATH, mesurée en
traction cyclique — Courbe bleue : cycles de 100% de déformation — Courbe rouge : cycles de 200% de déformation -
Moyennes et écarts-types sur 5 mesures

La déformation rémanente des élastomeres chargés est supposée étre la conséquence de I’alignement
du réseau de chaines principalement, mais également des charges, dans la direction de sollicitation a la
suite de 1’étirement de 1’éprouvette.

Le phénomeéne de scission de chaines se produisant dans le mélange 100 ATH semble engendrer des
modifications majeures dans la structure du réseau, comme peut en témoigner I’importante quantité de
la fraction soluble. En plus de provoquer une perte de raideur, il a ét€ supposé que la diminution de la
densité de réticulation a pour conséquence de diminuer la résistance au mouvement relatif des charges
dans le réseau lors de la déformation du matériau, pouvant expliquer la diminution de la déformation
rémanente.

Ceci meéne a supposer qu’il se produit un affaiblissement des interactions charge-matrice, en accord
avec la diminution de la dissipation en grandes déformations (provoquée par la friction entre les
charges et la matrice), mesurée en traction cyclique.

Le fait que la décroissance de la déformation rémanente soit plus élevée a 200% de déformation qu’a
100%, se justifie en considérant que plus 1’échantillon est déformé plus le phénoméne d’alignement du
réseau et les déplacements des charges sont importants, conduisant a ce que I’impact de la scission de
chaines soit plus prononcé.
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2.3 Conclusion sur la résistance a la traction du mélange 100 ATH

Ces essais ont permis de montrer que la dégradation de la structure du mélange 100 ATH entraine une
perte de résistance a la traction : La rupture des chaines conduit a une diminution de la densité de
réticulation du réseau et a un affaiblissement des interactions charges-matrice, qui ont pour
conséquences la perte de raideur en petites et grandes déformations, la diminution de la dissipation en
grandes déformations et des déformations rémanentes. De plus, ce phénomene de scission de chaines
entraine la formation d’une importante quantité de fraction soluble qui est [’origine d’une
augmentation de la dissipation aux faibles déformations.

Enfin, malgré la diminution de la concentration de chaines actives, la déformation a la rupture
diminue, laissant supposer que le vicillissement entraine la formation de défauts, témoignant d’une
dégradation hétérogene.

La compréhension de la morphologie du réseau, des interactions charges-matrice et charges-charges,
ou de I’influence de la fraction soluble, doivent étre affiné par d’autres essais. Afin de compléter cette
caractérisation, des mesures de fissuration ont été réalisés sur le mélange 100 ATH.

2.4 Résistance a la fissuration du mélange 100 ATH

L’étude du comportement mécanique a été complétée par des mesures de propagation de fissures, qui
consistent a solliciter en traction cyclique et en traction monotone des éprouvettes Pure-Shear pré-
entaillées (voir le protocole au chapitre II). Contrairement aux propriétés a la rupture issues des essais
traction qui sont, comme cela a été supposé précédemment, en grande partie déterminées par la
présence et/ou la formation de défauts de nature inconnue, les mesures de fissuration permettent
d’étudier la réponse du matériau soumis a une sollicitation en présence d’un défaut contr6lé, ici une
fissure, dont I’influence sur la rupture de I’échantillon est largement prédominante sur celle des
éventuels autres défauts.

2.4.1 Fissuration cyclique

Les résultats de fissuration cyclique montrent que la résistance a la propagation de fissure diminue au
cours du vieillissement.

La vitesse de propagation par cycle a été représentée en fonction du taux de restitution d’énergie
(Figure 166) et en fonction de la durée de vieillissement (Figure 167). Les données des deux
graphiques sont identiques.

Le tracé de la Figure 166 montre que pour un taux de restitution d’énergie donnée, la vitesse de
propagation de fissure par cycle augmente trés significativement au cours du vieillissement.
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Figure 166 — Vitesse de propagation de fissure par cycle en fonction du taux de restitution d’énergie G du mélange 100
ATH - Eprouvettes PS sollicitées 2 2Hz - Moyennes et écarts-types sur 5 mesures

Le tracé de la Figure 167 montre que la vitesse de propagation de fissure par cycle augmente de :
- 1260% apres 30h de vieillissement et de 1910% apres 40h, pour un taux de restitution
d’énergie égale a 200 J.m™, soit plus d’un ordre de grandeur
- 810% aprés 30h et de 1780% aprés 40h, pour un taux de restitution d’énergie égale a 300 J.m™
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Figure 167 — Evolution au cours du vieillissement de la vitesse de propagation de fissure par cycle du mélange 100
ATH - Eprouvettes PS sollicitées 2 2Hz — Courbe rouge : G =200 J.m” — Courbe bleue : G = 300 J.m - Moyennes et
écarts-types sur 5 mesures

Ainsi donc, ces sollicitations cycliques a faibles déformations montrent une fragilisation considérable
du matériau au cours du vieillissement.

2.4.2 Fissuration monotone

Les résultats de fissuration en traction monotone, réalisés & S0mm/min, montrent que la résistance a la
propagation de fissure diminue faiblement au cours du vieillissement (Figure 168): 1’énergie
nécessaire a la propagation de la fissure, i.e. le taux de restitution d’énergie critique Ge, diminue de
14% aprés 40h de vieillissement.
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Figure 168 — Evolution au cours du vieillissement du taux de restitution d’énergie critique Ge¢ du mélange 100 ATH —
Eprouvettes PS sollicitées 2 SOmm/min - Moyennes et écarts-types sur 3 mesures

Des résultats de fissuration en traction monotone, réalisée a SOmm/min et & Smm/min, ont montré une
forte dépendance du taux de restitution d’énergie critique a la vitesse de sollicitation (Figure 169) :
Alors que la diminution de Ge apres 30h de vieillissement est négligeable & 50 mm/min (moins de
2%), elle est bien plus conséquente a 5 mm/min (environ 50%).
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Figure 169 — Evolution au cours du vieillissement du taux de restitution d’énergie critique Ge du mélange 100 ATH —
Eprouvettes PS sollicitées 8 S0mm/min (courbe bleue) et 4 Smm/min (courbe rouge) - Moyennes et écarts-types sur 3
mesures
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2.4.3 Interprétations des résultats de fissuration

2.4.3.1 Fissuration et dissipation

Les recherches bibliographiques rassemblées au chapitre I, portant sur la fissuration des élastomeres,
ont montré que la résistance a la propagation de fissure est proportionnelle a la capacité du matériau a
dissiper de 1’énergie en pointe de fissure [30, 33] : Lors d’essais cycliques a faible G cela se manifeste
par le fait que plus la quantité d’énergie dissipée est importante moins la vitesse de propagation de
fissure est élevée [32]. Et lors d’essais monotones, 1’augmentation de la quantité d’énergie dissipée
entraine une augmentation de 1’énergie nécessaire a la propagation catastrophique de la fissure a
vitesse élevée, i.e. une augmentation du taux de restitution d’énergie critique G, [31, 34].

Ainsi donc, la perte de résistance a la fissuration du mélange 100 ATH proviendrait d’une fagon
générale d’une diminution de son comportement dissipatif. En considérant qu’en pointe de fissure, qui
est la zone ou la dissipation est maximale, les déformations sont élevées [25], ce constat est en accord
avec les résultats d’essais cycliques précédents, qui ont montré que 1’énergie dissipée, en grandes
déformations, diminue au cours du vieillissement.

Cependant il y a une disproportion entre la faible diminution du taux de restitution d’énergie critique
en monotone et la forte augmentation de la vitesse de propagation de fissure en cyclique. Pour
comprendre cela il faut considérer I’effet du taux de restitution d’énergie appliqué : Du fait que durant
les essais de fatigue il est appliqué de fagon répétée un G faible (100 a 400 J.m?), conduisant a des
sollicitations de faibles amplitudes de déformation, c’est majoritairement la résistance a la rupture du
réseau réticulé qui domine, par un mécanisme de type Lake et Thomas (non dépendant de la vitesse
[53, 54]). Par contre lors des essais monotones, surtout lorsque la vitesse de traction est élevée, la
valeur de G, est principalement conditionnée par la dissipation viscoélastique. Cristiano et al [52]
montrent 1’effet de la vitesse et un exemple de la transition entre les deux régimes de rupture.

En effet les essais de fissuration monotones montrent une dépendance non négligeable de Ge a la
vitesse de sollicitation, dans les échantillons vieillis 30h. La résistance a la fissuration étant liée a la
capacité dissipative, il en a été déduit que cette derniére voit sa sensibilité a la vitesse de sollicitation
augmenter au cours du vieillissement. Ainsi, il a été supposé qu’a vitesse de déformation équivalente,
cette disproportion n’aurait pas été mesurée.

La réalisation d’essais de traction cycliques a Smm/min auraient permis de confirmer cela, en
montrant que la perte de capacité dissipative au cours du vieillissement est bien plus importante
lorsque la vitesse de sollicitation est plus faible.

2.4.3.2 Origine structurale de la diminution de la résistance a la fissuration

Afin de déterminer 1’origine structurale de la diminution de la résistance a la fissuration, il a été
considéré des publications portant sur la fissuration des élastoméres ne cristallisant pas sous
contrainte, qui ont montré qu’'une augmentation de la masse molaire entre nceuds de réticulation
entraine une augmentation de la résistance a la fissuration, lors d’essais monotones [34, 31] et lors
d’essais cycliques [37, 44]. Le caractere dissipatif du matériau augmenterait alors avec la masse
molaire entre nceuds de réticulation.

D’autre part, les articles portant sur I’impact du vieillissement sur la résistance a la fissuration
d’élastoméres ont montré qu’un phénomene prédominant de réticulation, impliquant une augmentation
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de la densité de chaines actives et une diminution de la masse molaire entre nceuds de réticulation,
entraine une diminution de la résistance a la fissuration [10, 36, 37].

Contrairement a ces études, la perte de résistance a la fissuration du mélange 100 ATH est la
conséquence d’un vieillissement dont le phénoméne prédominant est la scission de chaines. Il a été
montré précédemment que la diminution du comportement dissipatif en grandes déformations est la
conséquence de la diminution de la densité de chaines actives, et de I’affaiblissement des interactions
charges-matrice. 11 a donc été déduit, par extension, que la perte de résistance a la fissuration est la
conséquence de ces deux phénomeénes.

Cependant d’aprés [30, 31, 34, 35, 37, 44], la diminution des propriétés de fissuration est liée a une
diminution de la masse molaire entre nceuds de réticulation. La théorie de Flory et 1’extension de
Kraus appliquées au mélange 100 ATH ont au contraire montré que la valeur moyenne de Mc
augmente au cours du vieillissement. Comme cela avait été supposé pour justifier de la diminution de
I’allongement a la rupture, il a été supposé¢ qu’il se forme au cours du vieillissement une structure
composée d’un réseau hétérogene, ou des domaines fortement réticulés cotoient des zones fortement
dégradées ou se concentrent les chaines libres, dont la valeur moyenne de Mc n’est représentative ni
de la distribution des longueurs de chaines actives ni de leur répartition.

D’une maniére similaire, Le Gac et a/ [45] supposent, en se basant sur les travaux de Llorent et a/
[46], qu’une diminution de la résistance a la fissuration pourrait provenir d’une augmentation au cours
du vieillissement d’une population de chaines actives courtes : non enchevétrées, elles participent peu
a la dissipation d’énergie, et ayant une capacité d’étirement plus limitée que des chaines plus longues,
elles entraineraient la fissuration et la rupture du matériau de maniére prématurée a partir d’une
certaine concentration.

Cependant la caractérisation du mélange 100 ATH ne fournit aucune information sur la distribution de
la longueur des chaines actives. Une caractérisation plus poussé est donc nécessaire pour interpréter
pleinement ces résultats.

Enfin, ces résultats de fissuration semblent également confirmer I’hypothése justifiant la diminution de
la déformation a la rupture par la formation de défauts : la diminution de la résistance a la fissuration
montre que le mélange 100 ATH subit une perte de résistance aux efforts viscoélastiques générés par
des déformations élevées, localisées en pointe de fissure, engendrant I’amorgage et la coalescence de
défauts a I’origine de la rupture du matériau. Dans le cas des essais de fissuration, le défaut correspond
a la fissure, alors que dans le cas des essais de traction monotones toutes hétérogénéités provoquant
une concentration de contrainte peuvent étre considérées comme un défaut. Ceci rejoint donc
I’hypothese d’un vieillissement entrainant la formation d’une structure hétérogéne.

2.5 Conclusion

La caractérisation, par essais de traction et de fissuration, du mélange 100 ATH, a montré les
conséquences de la rupture de chaines sur le comportement mécanique, et a permis d’affiner la
compréhension de 1’évolution de la structure du mélange.

Cependant ces essais n’ont pas permis de définir I’influence que peut avoir une quantité¢ de chaines
libres d’environ 30% sur la réponse mécanique. Ainsi donc, pour affiner cette caractérisation, les
essais de traction monotone et de propagation de fissure ont été réalisés sur des échantillons dont la
partie soluble a été extraites par solvant au préalable, afin de dissocier la contribution du réseau de
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chaines de I’influence de la fraction soluble. Plus exactement, pour dissocier la contribution de la
diminution de la densité de chaines actives de I’influence de I’augmentation de la fraction soluble.

3. Contribution du réseau et influence de la fraction soluble
M¢lange 100 ATH

3.1 Résistance a la traction du mélange 100 ATH

La comparaison des courbes de traction d’échantillons avec fraction soluble (courbes bleues) et sans
fraction soluble (courbes rouges) aprés 20h, 30h et 40h de vieillissement montrent que le
comportement mécanique est plus fragile aprés extraction (Figure 170) : les échantillons sans fraction
soluble ont un module de traction supérieur, une déformation a la rupture plus faible, et les contraintes
sont plus élevées pour un méme niveau de déformation.

Courbes de traction
——Avec fraction soluble

-m=-Sans fraction soluble

20h

Contrainte nominale
(MPa)

Déformation nominale

Figure 170 — Courbes de traction d’échantillons avec fraction soluble (bleues) et sans fraction soluble (rouges) neuf et
vieillis

Ce raidissement du comportement a été supposé provenir du fait que 1’extraction de la fraction soluble
a deux conséquences principales sur le mélange :
- Une diminution de la proportion d’EPDM dans le mélange qui conduit a I’augmentation de la
fraction de charge (Figure 171)
- Une augmentation de la densité de chaines actives par unité de volume (Figure 172)

_ Neuf 20h 30h 40h
Fraction volumique Fraction volumique Fraction volumique Fraction volumique

Figure 171 — Evolution de la répartition volumique moyenne entre les charges ATH et la matrice EPDM dans des
échantillons neuf et vieillis du mélange 100 ATH dont la fraction soluble a été extraite
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Figure 172 — Evolution au cours du vieillissement de la densité de chaines actives du mélange 100 ATH déterminée
par gonflement — Courbe bleue : mesurée sur des échantillons non extrait — Courbe rouge : calculée pour des
échantillons extraits

De plus, ’augmentation au cours du vieillissement de la quantité de fraction soluble entraine une
accentuation de ce phénoméne dans les échantillons les plus vieillis : Apres extraction, la proportion
volumique de charge augmente de 8 %, et la densité de chaines actives augmente de 29 % entre un
échantillon neuf et un échantillon vieilli 40h. Cela a pour conséquence d’entrainer une augmentation
au cours du vieillissement du module de traction des échantillons sans fraction soluble, alors qu’avec
fraction soluble le module diminue (Figure 173) : le module des échantillons sans fraction soluble
augmente de 144% apres 40h de vieillissement. Et le module des échantillons vieillis 40h est 290%
plus ¢élevé apres extraction de la fraction soluble.

Module de traction (MPa)

8 B
__ 6 e Avec fraction soluble +
©
% 4 -@--Sans fraction soluble .
w - O ———
2 T
0
0 10 20 30 40

Durée de vieillissement (h)
Figure 173 — Evolution du module de traction au cours du vieillissement d’échantillons avec fraction soluble (bleues)
et sans fraction soluble (rouges) — Moyennes et écart-types sur 5 mesures

3.2 Modélisation du module de traction du mélange 100 ATH

Afin de confirmer ces hypothéses qui ont été faites pour expliquer ce raidissement aprés extraction,
ces résultats ont été confrontés a des modéles théoriques, en modélisant 1’effet, sur le module, de
I’augmentation de la fraction volumique de charges ainsi que de I’augmentation de la concentration de
chaines actives qui se produit aprés extraction de la fraction soluble. L’approche utilisée a consisté a
calculer la densité de chaines actives apres extraction de la fraction soluble, a partir des données
provenant des essais de gonflement effectués sur le mélange 100 ATH, puis a [’utiliser pour
déterminer le module de traction qu’aurait un mélange sans fraction soluble et sans charge, en utilisant
les équations de Flory et a/ [2] reliant le module a la concentration de chaines actives. Enfin les
mode¢les de Kerner [48] et Guth & Gold [47] ont été appliqués pour estimer le module qu’aurait un
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échantillon sans fraction soluble et contenant des fractions volumiques de charges identiques a celles

présentes sur la Figure 171.
La Figure 174 schématise la démarche employée.

Essais de traction

}
Ve E avec fraction soluble E sans fraction soluble
-/ avec charge avec charge
Modéles w
Kerner / Guth & Gold Modéles
- Kerner / Guth & Gold
~
E avee fraction soluble E sans fraction soluble
sans charge sans charge
4 g
E=3vRT [E=3wr]
S v

V avec fraction soluble >V sans fraction soluble

Figure 174 — Schématisation de la démarche permettant de modéliser I’effet, sur le module de traction du mélange 100
ATH, de I’augmentation de la proportion de charges et de la densité de réticulation aprés extraction de la fraction
soluble

Les résultats de la modélisation sont relativement proches du module mesuré expérimentalement sur
les échantillons sans fraction soluble (Figure 175) : les mode¢les de Kerner et Guth & Gold encadrent
les valeurs expérimentales. Les résultats du modéle de Kerner ont un écart moyen de 14% avec les
valeurs expérimentales, et les résultats du modéle de Guth & Gold ont un écart moyen de 18%.

Module de traction
Sans fraction soluble

10

8 @-Guth & Gold ®
o ®-Expérimental &
o
= Kerner
w4

2

0

0 10 20 30 40

Durée de vieillissement (h)

Figure 175 — Evolution au cours du vieillissement du module de traction du mélange 100 ATH sans fraction soluble —
Courbe bleue : Valeurs mesurées expérimentalement — Courbe orange : Valeurs estimées par le modéle de Guth &
Gold — Courbe grise : Valeurs estimées par le modéle de Kerner

Le fait que la modélisation parvienne a s’approcher des résultats expérimentaux semble confirmer
I’hypothese que le raidissement du mélange 100 ATH apres extraction de la fraction soluble provient
de l’augmentation de la fraction volumique de charges ainsi que de I’augmentation de la
concentration de chaines actives.

Afin d’essayer de quantifier I’influence respective sur le module de I’augmentation de la fraction de
charge et de ’augmentation de la concentration de chaines actives, leurs effets respectifs ont été
séparés et décomposés en plusieurs calculs: Le module a été estimé a partir des mesures de
gonflement effectuées sur le mélange 100 ATH, et I’effet des charges a été modélisé a partir du
modele de Guth & Gold et de Kerner. La Figure 176 rassemble les valeurs du module d’un mélange
contenant sa fraction soluble (en jaune), du module d’un mélange sans fraction soluble dont 1’effet de
I’augmentation de la proportion de charges est considéré (en bleu), du module d’un mélange sans
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fraction soluble dont ’effet de 1’augmentation de la densit¢ de chaines actives est considéré (en
orange) et du module d’un mélange sans fraction soluble dont les deux effets sont pris en
considération (en gris).

Les deux modeles montrent que 1’effet de I’augmentation de la densité de chaines actives entraine une
augmentation de 58% par rapport au module avec fraction soluble, aprés 40h de vieillissement. Et
I’effet de ’augmentation de la proportion de charges entraine une augmentation de 33% avec le
modele Guth & Gold et de 25% avec le modéle de Kerner par rapport au module avec fraction soluble,
apres 40h de vieillissement.

Module - Modéle de Guth & Gold Module - Modéle de Kerner
Effet densité + charges Effet densité + charges
10 Effet densité 8 Effet densité
= 8 Effet proportion charges = 6 Effet proportion charges
% 6 Avec fraction soluble E Avec fraction soluble
o w 4
2 2
0 0
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40
Durée de vieillissement (h) Durée de vieillissement (h)

Figure 176 - Evolution au cours du vieillissement du module calculé a partir des mesures de gonflement du mélange
100 ATH - A gauche : Prise en compte des charges par le modéle de Guth & Gold — A droite : Prise en compte des
charges par le modéle de Kerner — Courbe jaune : Mélange chargé avec fraction soluble — Courbe bleue : effet de

I’augmentation de la proportion de charges apreés extraction de la fraction soluble - Courbe orange : effet de
I’augmentation de la densité de réticulation aprés extraction de la fraction soluble — Courbe grise : effet de
I’augmentation de la proportion de charges et de la densité de réticulation aprés extraction de la fraction soluble

D’aprés ces estimations, le raidissement du mélange 100 ATH aprés extraction de la fraction soluble
proviendrait en grande partie de I’augmentation de la densité de chaines élastiques (a 1’origine
d’environ 81% de I’augmentation du module), alors que 1’augmentation de 8% volumique de la
proportion de charges aprés 40h de vieillissement serait secondaire (en étant a 1’origine d’environ 29%
de I’augmentation du module).

Cependant, a partir de résultats de traction, provenant de [1], effectués sur un EPDM a la composition
proche de la gomme utilisée dans la présente étude, il a pu étre comparé I’impact de I’augmentation de
la fraction de charges sur le module de traction sans avoir recours a des modéles. Afin de s’affranchir
dans cette comparaison de la différence de raideur qu’il existe entre les deux matrices EPDM
réticulées (le module sans charge de [1] étant de 2.8MPa, alors que le module du mélange EPDM de la
présente étude est de 1.4 MPa), il a été représenté sur la Figure 177 le rapport du module chargé sur le
module non chargé.

La comparaison de ces deux mélanges montre qu’une augmentation de 8% volumique de charges
entraine une augmentation du module de 98%.
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Figure 177 — Module de traction en fonction de la proportion de charges — Courbe bleue : Mélange 100 ATH (27%
volumique de charges) — Courbe rouge : Mélange composé d’un EPDM et de 35% volumique de charges ATH [17]

Bien que cette comparaison soit effectuée sur des mélanges non vieillis, dont les matrices EPDM ne
sont pas exactement identiques, 1’augmentation de la proportion de charges a un effet non négligeable
sur le module. Et méme si celui-ci semble étre inférieur a I’influence de la concentration de chaines
¢élastiques apres extraction de la fraction soluble, d’aprés les modélisations précédentes, il masque en
partie la contribution du réseau de chaines et I’influence de la grande quantité de fraction soluble sur
I’évolution du comportement mécanique du mélange 100 ATH au cours du vieillissement.

Or I’objectif initial d’effectuer des essais de traction sur des échantillons sans fraction soluble était de
dissocier la contribution du réseau de chaines de I’influence de la fraction soluble sur le comportement
mécanique. Donc pour tenter d’affiner la compréhension de 1’évolution de la structure du matériau au
cours du vieillissement, en s’affranchissant de I’influence de la proportion de charges, les mémes
essais de traction, avec et sans fraction soluble, ont été réalisés sur des échantillons du mélange non
chargé (EPDM) vieillis 30h.

3.3 Résistance a la traction du mélange non chargé (EPDM)

Comme cela a été montré dans le chapitre IV, méme en ’absence des charges le vieillissement
thermique de ’EPDM de 1I’étude entraine une prédominance du phénomeéne de scission de chaines :
les mesures de gonflement effectuées sur le mélange EPDM montrent une augmentation du taux de
gonflement (d’environ 35%) et la formation de 20% massique de fraction soluble (Figure 178) apres
30h de vieillissement.
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Figure 178 - Evolution de la fraction soluble (a gauche) et du taux de gonflement (2 droite) au cours du vieillissement
d’échantillons d’EPDM non chargés - Moyennes et écarts-types sur 5 mesures

Les résultats d’essais de traction du mélange non chargé vieilli 30h, avec fraction soluble (courbe

bleue) et sans fraction soluble (courbe rouge) montrent que le comportement mécanique est
légeérement plus fragile aprés extraction (Figure 179) : les échantillons sans fraction soluble ont un

module de traction supérieur, une déformation a la rupture plus faible et les contraintes sont plus

élevées pour un méme niveau de déformation.

Comme dans le cas du mélange 100 ATH, ce raidissement du comportement mécanique est supposé

provenir de ’augmentation de la concentration de chaines actives par unité de volume apres extraction

de la fraction soluble.

Courbes de traction - EPDM non charge

. vieilli 30h
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Figure 179 — Courbes de traction d’échantillons d’EPDM non chargés, vieillis 30h, avec fraction soluble (bleue) et

sans fraction soluble (rouge)
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La comparaison des modules de traction révéle qu’avec fraction soluble, le module de traction de
L’EPDM diminue de 44% aprés 30h de vieillissement alors que sans fraction soluble le module de
traction diminue de 16% (Figure 180).

Module de traction - EPDM non chargé

15,
B 1 e ——
(1]
% 0,9 )
< 06 -s-Avec fraction soluble
- 0'3 -#-Sans fraction soluble

0 10 20 30

Durée de vieillissement (h)
Figure 180 - Evolution du module de traction au cours du vieillissement d’échantillons d’EPDM non chargés avec
fraction soluble (bleues) et sans fraction soluble (rouges)

Les résultats montrent que la réduction de la densité de chaines actives au cours du vieillissement
entraine une diminution de la raideur du réseau de 16% (EPDM sans fraction soluble), a laquelle
s’ajoute une diminution de 28% due a la présence de la fraction soluble, dont I’accumulation dans le
matériau dilue la densité de chaines élastiques par unité de volume. Ces deux phénomeénes combinés
(dans ’EPDM contenant sa fraction soluble) ménent a une décroissance totale du module de traction
de 44% (16% + 28%).

Contrairement au mélange 100 ATH, ou I’augmentation de la proportion de charges et 1’augmentation
de la concentration de chaines actives par unité de volume, suite a 1’extraction de la fraction soluble,
entrainait une augmentation du module au cours du vieillissement, le module de ’EPDM non chargé
sans fraction soluble décroit aprés 30h de vieillissement. Sa décroissance est bien plus faible que dans
les échantillons contenant environ 20% de fraction soluble, ce qui est supposé provenir de la densité
de chaines actives plus élevée apres extraction.

Ce constat méne a considérer que I’influence de la proportion de charges, aprés extraction, n’est peut-
étre pas aussi secondaire que les modélisations précédentes I’avaient quantifiée, comparativement a
I’influence de I’augmentation de la densité de chaines actives : apres extraction le module du mélange
100 ATH augmente de 100% aprées 30h de vieillissement, alors qu’il décroit de 14% dans I’EPDM non
chargé. Ce résultat confirme I’influence non négligeable de la proportion de charges sur le module,
que la comparaison de la Figure 177 avait soulignée.

Bien qu’il a été montré dans le chapitre IV que la présence des charges ATH entraine une diminution
plus importante du module au cours du vieillissement, la comparaison reste valable : une dégradation
du mélange non chargé équivalente a celle du mélange 100 ATH aurait fourni des résultats ayant une
tendance similaire, mais avec des variations de valeurs encore plus importantes.

3.4 Modélisation du module de traction du mélange non chargé (EPDM)

Comme précédemment, afin d’évaluer la pertinence de 1’hypothése justifiant la différence de module
apres extraction par une augmentation de la densité de chaines actives, ces résultats ont été confrontés
a des calculs effectués a partir de la théorie de Flory et a/ [2], permettant de relier le module a la
concentration de chaines actives : A partir du module de traction, mesuré expérimentalement, des
échantillons vieillis 30h contenant leur fraction soluble il a été estimé le module sans fraction soluble,
en considérant 1’effet de I’augmentation de la densité de chaines actives qu’induit 1’extraction de la
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partie soluble. Et, a I’inverse, a partir du module de traction, mesuré expérimentalement, des
échantillons vieillis 30h sans fraction soluble, il a été estimé le module avec fraction soluble, en
considérant la diminution de la densité de chaines actives qu’induit la présence de la fraction soluble.
La Figure 181 schématise la démarche et rassemble les résultats obtenus.

E = 1-:25 MPa V' sans fraction soluble E avee fraction soluble 0599 MPa

sans fraction soluble

Essais de traction
EPDM non chargé

E = 0,77 MPa V avec fraction soluble E sans fraction soluble ~ 0’99 MPa

avec fraction soluble

Figure 181 - Schématisation de la démarche permettant de modéliser I’effet, sur le module de traction de PEPDM non
chargé, de ’augmentation de la densité de réticulation apreés extraction de la fraction soluble

Les résultats de la modélisation sont tracés avec les mesures expérimentales sur la Figure 182.
L’estimation du module avec fraction soluble est plus élevée de 28% que la valeur mesurée. Et
I’estimation du module sans fraction soluble est plus faible de 21% que la valeur mesurée.

Module
14
1,2
T 1
o
E 08 Avec fraction soluble (exp)
w 06 Sans fraction soluble (exp)
04 Sans fraction soluble (modélise)
0’3 Avec fraction soluble (modélisé)

0 10 20 30
Durée de vieillissement (h)

Figure 182 — Evolution au cours du vieillissement du module de traction de PEPDM non chargé - Courbe bleue :
valeurs expérimentales avec fraction soluble — Courbe orange : valeurs expérimentales sans fraction soluble — Courbe
grise : Valeurs estimées sans fraction soluble — Courbe jaune : Valeurs estimées avec fraction soluble

Les résultats meénent a considérer que soit les écarts entre les valeurs calculées et celles mesurées
proviennent exclusivement des hypothéses sur lesquelles sont basées les équations de Flory et a/ [2],
soit que 1’augmentation de la densité de chaines actives aprés extraction n’est pas le seul phénoméne a
influencer le module. Le fait que les deux approches fournissent quasiment le méme résultat, méne
plutdt a considérer la seconde possibilité. L’écart entre les résultats expérimentaux et les résultats
calculés laisse supposer qu’un effet supplémentaire, s’ajoutant a la variation de la densité de chaines
actives, influencerait I’évolution du module de traction : la présence d’une grande quantité de fraction
soluble entraine une diminution du module au cours vieillissement, qui ne serait pas seulement due a
la dilution du réseau. Les essais réalisés jusqu’a présent, et les résultats provenant de la littérature,
n’ont pas permis d’évaluer suffisamment 1’influence d’une quantité considérable de chaines libres sur
le comportement mécanique. Seules les mesures de DMA ont permis de supposer que les chaines
libres contribuaient a augmenter la dissipation d’énergie. Une étude plus poussée sur le sujet semble
étre nécessaire pour pleinement expliquer les résultats obtenus. Par exemple la vitesse de relaxation
dépendant de la longueur des chaines, la réalisation d’essais, monotones ou cycliques, a différentes
vitesses permettraient d’affiner la connaissance de la distribution des chaines actives et des chaines,
pendantes et libres, enchevétrées.

178



3.5 Conclusion sur la contribution du réseau et influence de la fraction
soluble sur la résistance a la traction

La réalisation d’essais effectués sur des échantillons sans fraction soluble a permis de montrer que la
diminution de la densité de chaines actives, qui est la cause principale de la diminution des propriétés
de traction, est la conséquence de la rupture des chaines mais aussi de la dilution du réseau par une
quantité considérable de fraction soluble, agissant sur le comportement mécanique comme le ferait un
solvant.

Ces essais n’ont toutefois pas permis de justifier le fait que le module du mélange 100 ATH devienne
constant entre 30h et 40h. Il a été supposé par [12] que cela pourrait étre la conséquence d’une
augmentation des interactions entre les charges et la matrice. Cependant, la diminution de la
dissipation en grandes déformations et des déformations rémanentes, semblent indiquer au contraire
qu’il se produit un affaiblissement des interactions charges-matrice.

D’autre part, ces essais de traction sans fraction soluble n’ont pas permis de mieux comprendre le fait
que la déformation a la rupture devienne plus ou moins constante entre 20h et 40h. Il a été supposé par
[49] qu’une décohésion entre la matrice et les charges, suite a de la scission de chaines, pourrait
expliquer que la déformation a la rupture cesse de décroitre. Cependant, dans le cas du mélange 100
ATH, si un phénomeéne de décohésion était a I’origine de cette évolution, celle-ci aurait été également
mesurée dans les échantillons sans fraction soluble, en supposant que les chaines libres ne participent
en rien aux interactions existant entre les charges et le réseau de chaines actives. Or la déformation a la
rupture des échantillons sans fraction soluble continue de décroitre entre 20h et 40h (Figure 183), ne
permettant pas de considérer cette hypothése comme directement applicable au mélange 100 ATH.

Déformation nominale a la rupture

400 -
350
300
250 -
200 -
150 - -
100 | ——Auvec fraction soluble To-a
50 | -®-Sans fraction soluble
0 \ ‘ ‘ ‘
0 10 20 30 40

£ (%)

Durée de vieillissement (h)
Figure 183 - Evolution au cours du vieillissement de la déformation a la rupture du mélange 100 ATH — Courbe
bleue : Avec fraction soluble — Courbe rouge : Sans fraction soluble
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A défaut de résultats probants permettant d’expliquer pourquoi la déformation a la rupture cesse de
décroitre a partir de 20h, I’hypotheése la plus probable retenue consiste a considérer que la
concentration de chaines actives atteint a partir de 20h une valeur suffisamment basse pour provoquer
un assouplissement du comportement et conduire a ce que la rupture se produise a des élongations plus
¢élevées. Cette hypothése se base sur le fait que la diminution de la densité de réticulation entraine une
augmentation de ’allongement a la rupture intrinséque du réseau ([34], [42]). 1l y aurait donc une
concurrence entre la diminution de la densité de réticulation et la formation d’hétérogénéités et de
défauts dans le réseau, a I’origine de concentration de contraintes et de la rupture prématurée.

Le fait que la déformation a la rupture devienne constante simultanément avec la forte augmentation
de la fraction soluble, qui participe a la diminution de la concentration de chaines actives par dilution,
confirme I’hypothése que cette stagnation de I’élongation a la rupture se produit lorsque la densité de
réticulation atteint une certaine valeur.

A T’inverse, le fait que cette concurrence ne se manifeste pas dans les résultats des échantillons sans
fraction soluble pourrait provenir du fait que la concentration par unité de volume de chaines actives
est plus élevée apres I’extraction des chaines libres : I'influence des défauts et des hétérogénéités
prédominerait dans ce cas sur I’effet de la diminution de la densité de chaines actives dans 1’évolution
de la déformation a la rupture.

Afin de compléter cette étude de la contribution du réseau de chaines et de I’influence de la fraction
soluble sur le comportement mécanique, des essais de fissuration cyclique ont été réalisés sur des
échantillons du mélange non chargé (EPDM) vieillis 30h, avec et sans fraction soluble.

3.6 Résistance a la fissuration du mélange non chargé (EPDM)

Des mesures de propagation de fissure ont été effectuées sur des échantillons du mélange non charggés,
neufs et vieillis 30h, avec et sans fraction soluble (Figure 184). Les résultats montrent que, pour un
méme G appliqué, la résistance a la fissuration est plus faible aprés 30h de vieillissement. Et la perte
de résistance a la fissuration est moins importante (de 60%) aprés extraction de la fraction soluble.

Propagation de fissure
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Figure 184 — Evolution aprés 30h de vieillissement de la vitesse de propagation de fissure par cycle de PEPDM non
chargés, soumis un taux de restitution d’énergie de 100 J.m™ — Courbe bleue : Avec fraction soluble — Courbe rouge :
Sans fraction soluble

La comparaison entre les échantillons neuf et les échantillons vieillis 30h dont la fraction soluble a été
extraite, permet de constater, sans I’effet des charges et de la fraction soluble, que la diminution de la
densité de chaines actives entraine une perte de résistance a la fissuration. La dissipation d’énergie en
pointe de fissure diminue donc au cours du vieillissement, laissant supposer que la capacité dissipative
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du réseau lorsqu’il est soumis a de grandes déformations diminue, sans 1’influence des charges et de la
fraction soluble.

Cette diminution de la résistance a la fissuration avec la concentration de chaines actives a été
modélisée par Lake et Thomas [55], en exprimant la valeur seuil du taux de restitution d’énergie a
partir duquel la fissure se propage en fatigue Gy, proportionnellement a la densité de chaines actives.
Ce constat se retrouve également dans le fait que la résistance a la fissuration des échantillons vieillis
30h est plus faible avec fraction soluble : le retrait de la fraction soluble, qui a pour conséquence
d’augmenter la concentration de chaines élastique par unité de volume, entraine une augmentation
résistance a la fissuration.

4. Conclusion sur le  comportement  mécanique
Mélange 100 ATH

A partir de ces résultats il apparait que le vieillissement thermique conduit a une perte des propriétés
mécaniques, induite par une réorganisation majeure de la structure du matériau a 1’échelle
macromoléculaire. Les essais de traction ont montré une diminution du comportement dissipatif aux
grandes déformations, de la raideur et des propriétés a la rupture. Les essais de fissuration ont montré
une diminution de la résistance a la propagation d’un défaut au cours du vieillissement.

La caractérisation a permis d’établir que cette dégradation est la conséquence de la prédominance de la
scission de chalnes durant le vieillissement. L’évolution des propriétés mécaniques a ainsi été
expliquée principalement par la diminution de la densit¢é moyenne de réticulation, 1’affaiblissement
des interactions charges-matrice, combinée a une diminution de ’extensibilité liée a une structure
devenant de plus en plus hétérogéne. De plus I’importante quantité de fraction soluble s’est avérée, en
plus de participer a la diminution de la concentration de chaines actives par dilution, contribuer au
comportement dissipatif et a la perte de raideur.

Des résultats d’essais de traction, en annexe de ce chapitre, laissent supposer que 1’évolution de la
résistance a la traction est indépendante de la température de vieillissement.

Comme dans les chapitres précédents, il a été considéré 1’influence que peuvent avoir les charges et le
traitement de surface sur 1’évolution de la résistance a la traction au cours du vieillissement, en
comparant les résultats des cinq mélanges de 1’étude.

5. Effet de la quantité de charges et du traitement de surface
sur la résistance a la traction

L’étude de I'influence des charges sur 1’évolution du comportement mécanique s’est faite a partir des
résultats de traction, en comparant la déformation a la rupture, la contrainte a la rupture et 1’énergie de
rupture des cinq mélanges. Pour chacun de ces trois parameétres, il a ét€¢ considéré la variation de
valeur entre 1’état neuf et aprés 30h de vieillissement. Cela permet de s’affranchir des faibles
différences qui existent initialement entre les mélanges, afin de pouvoir comparer seulement
I’évolution entre 1’état neuf et ’état vieilli.
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5.1 Déformation a la rupture

Les résultats montrent que la diminution de la déformation a la rupture, aprés 30h de vieillissement,
est similaire pour les cinq mélanges de 1’étude, indépendamment de la quantité de charges ou de la
présence du traitement de surface (Figure 185).

Diminution de la déformation a la rupture
apres 30h de vieillissement
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Figure 185 - Diminution de la déformation a la rupture aprés 30h de vieillissement

5.2 Contrainte a la rupture

Les résultats montrent que la diminution de la contrainte a la rupture, apres 30h de vieillissement, est
plus importante dans les mélanges chargés que dans le mélange non chargé, et est plus importante
dans les mélanges contenant des charges traitées (Figure 186).
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Figure 186 - Diminution de la contrainte a la rupture aprés 30h de vieillissement

5.3 Energie de rupture

Les résultats montrent que la diminution de la contrainte a la rupture, apres 30h de vieillissement, est
plus importante dans les mélanges chargés que dans le mélange non chargé, et est plus importante
dans les mélanges contenant des charges traitées (Figure 187).
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Diminution de I'énergie de rupture
apres 30h de vieillissement
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Figure 187 - Diminution de I’énergie de rupture aprés 30h de vieillissement

5.4 Conclusion sur I’effet de la quantité de charges

Ces résultats semblent indiquer que la dégradation de la résistance a la traction est plus importante en
présence de charges : La décroissance de la contrainte a la rupture et de I’énergie de rupture sont plus
importante au cours du vieillissement dans les mélanges chargés que dans ’EDPM. La méme
évolution a été mesurée pour le module de traction au chapitre précédent, ainsi que pour le taux de
gonflement et la fraction soluble. Les mesures de traction et de gonflement de [49, 12], effectuées sur
un EPDM relativement proche comprenant des charges ATH, ont menés au méme constat. Ceci a été
justifié par [50, 51] comme provenant du fait que le vieillissement des charges ATH entrainerait la
formation de radicaux a I’origine de I’oxydation et de la dégradation supplémentaire des propriétés du
mélange. Ces radicaux, situés a la surface des charges, entraineraient une dégradation de ’interface
charge-matrice.

11 pourrait également étre considéré le fait que la conductivité thermique des charges est beaucoup plus
élevée que celle de I’EPDM (237 W.m™.K"' pour I’alumine AlL,O;, et 0.38 W.m" K" pour ’EPDM),
conduisant a ce que la présence des charges entraine une meilleur diffusion de la chaleur dans les
échantillons, en particulier a leur interface ou les chalnes du réseau sont en contact direct avec la
surface des charges. Il a alors été émis 1’hypothése que cela pourrait provoquer une dégradation plus
rapide de I’EPDM, comparé a un mélange non chargé dans lequel la conduction de la chaleur ne se fait
qu’au point de contact entre les chaines (nceuds de réticulation ou enchevétrements)

Toutefois ces deux explications impliquent que la proportion de charges devrait influer sur la
dégradation des mélanges, ce que les résultats ne montrent pas.

De plus cette perte de raideur plus importante dans les mélanges chargés, ne se retrouve pas dans la

déformation a la rupture, dont la décroissance est similaire pour tous les mélanges. Les résultats de
[25] montrent la méme tendance.
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5.5 Conclusion sur I’effet du traitement de surface

Ces résultats montrent que la dégradation de la résistance a la traction est plus importante dans les
mélanges contenant des charges traitées : La décroissance de la contrainte a la rupture et de 1’énergie
de rupture sont plus importantes au cours du vieillissement dans les mélanges TATH.

Ceci méne a supposer, en considérant la formation de radicaux a la surface des charges catalysant
I’oxydation [49, 50, 51], que le vieillissement thermique entraine une dégradation de I’agent de
couplage permettant la formation de liaisons entre la surface des charges traitées et les chaines du
réseau, ou bien a une dégradation des liaisons elles-mémes, ce qui pourrait expliquer la diminution
plus importante des propriétés mesurées dans les mélanges contenant des charges traitées.

Cependant cette perte de raideur plus importante dans les mélanges contenant des charges traitées, ne
se retrouve pas dans la déformation a la rupture, dont la décroissance est similaire pour tous les
mélanges. Les résultats de [12] montrent la méme tendance. Ce résultat peut s’expliquer par le fait que
le traitement de surface n’influence que peu I’élongation a la rupture des mélanges, comme la
comparaison des résultats de traction entre les mélanges a I’état neuf a pu le montrer (chapitre II), a
I’exception du mélange 100 TATH. Cette exception avait été justifiée par les contraintes élevées
présentes dans le mélange 100 TATH. Toutefois, aprés 30h de vieillissement, la diminution de la
contrainte a la rupture du mélange 100 TATH fait partie des plus importantes, ce qui pourrait
expliquer que la diminution de la déformation a la rupture soit équivalente a celle des autres mélanges.
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CONCLUSION

Le vieillissement thermique des matériaux modeles de 1’étude entraine une oxydation de la matrice
EPDM, qui a pour conséquence un phénomene de scission de chailnes, se traduisant par une
dégradation du réseau et des interactions charges-matrice, et par la formation d’une partie soluble non
négligeable.

La caractérisation expérimentale a pu montrer qu’au cours du vieillissement la densité de chaines
actives du réseau diminue, entrainant une perte de raideur, aux grandes et petites déformations, ainsi
qu’une diminution de sa capacité dissipative lorsqu’il est soumis a de grandes élongations. De plus il
semblerait que la dégradation, non uniforme, entraine la formation de défauts et d’hétérogénéités de
structure dans le réseau, pouvant étre a 1’origine de concentrations de contraintes. Ceci ajouté a la
perte de résistance a la propagation de défauts (i.e. fissure), conduit & une diminution de la capacité
d’extensibilité du matériau (i.e. déformation a la rupture en traction).

En outre, le vieillissement thermique entraine un affaiblissement des interactions charges-matrice, ce
qui contribue a la diminution de la capacité dissipative, de la résistance a la fissuration et de la raideur.
Cette dégradation des interphases charges-matrice conduit a ce que la diminution de la résistance a la
traction au cours du vieillissement soit plus importante dans les mélanges chargés.

Enfin les chaines rompues et devenues libres, portant les produits d’oxydation, s’accumulent et
conduisent & une forte augmentation de la partie soluble du matériau. Ceci a pour conséquence de
diluer le réseau, en diminuant la concentration de chaines actives par volume de maticére. Cette
diminution de la densité de réticulation, s’ajoutant a celle ayant pour origine la rupture des chaines
actives, contribue a la perte de raideur et a atténuer la diminution de la déformation a la rupture. De
plus les frottements induits par les chaines libres entrainent une augmentation de la dissipation aux
faibles déformations.

Toutefois cette caractérisation ne permet pas de rendre compte de I’ensemble des modifications qui
peuvent s’opérer dans les mélanges au cours du vieillissement : Des études supplémentaires seraient
nécessaires pour affiner la connaissance de la morphologie du réseau et son évolution, comprenant la
distribution des longueurs de chaines, la répartition des nceuds de réticulation, la présence
d’hétérogénéités dans la structure, les interactions entre les charges et la matrice, ainsi que I’interphase
qui les lie.

Cette étude aura permis de montrer que la quantité de fraction soluble peut étre un paramétre
représentatif du niveau de dégradation du matériau, pouvant se substituer de maniere pertinente a la
durée passée en ¢tuve, afin d’évaluer le vieillissement de matériaux modéles ayant des cinétiques
d’oxydation différentes (de par la présence d’antioxydant, ou bien provenant de différences de
composition par exemples). La Figure 188 illustre cela, en représentant 1’évolution du module de
traction du mélange 100 ATH en fonction de la durée de vieillissement (& gauche) et de la quantité de
fraction soluble (2 droite), et la Figure 189 représente 1’évolution de la vitesse de fissuration du
mélange 100 ATH, a iso G appliqué, en fonction de la durée de vieillissement (2 gauche) et de la
quantité de fraction soluble (a droite).
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Ce constat offre la perspective de pouvoir effectuer des controles de 1’état de dégradation des isolants
de cables, a partir d’une mesure non destructive nécessitant seulement des micro-prélévements et une

méthode d’analyse simple.

Module de traction Module de traction
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Figure 188 — Evolution du module de traction du mélange 100 ATH, en fonction de la durée de vieillissement (a
gauche) et de la quantité de fraction soluble (a droite)
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Figure 189 — Evolution de la vitesse de propagation de fissure par cycle du mélange 100 ATH en fonction de la durée
de vieillissement (2 gauche) et de la quantité de fraction soluble (a droite) — Pour un taux de restitution d’énergie de
200 J.m? (rouge) et 300 J.m (bleu)

Enfin les résultats de cette étude proposent 1’utilisation de 1’énergie a la rupture en traction comme
alternative a la déformation a la rupture, en tant que parameétre définissant le critére de fin de vie des
cables : De par le fait que le calcul de sa valeur comprend I’ensemble des données des courbes de
traction, 1’évolution de 1’énergie de rupture au cours du vieillissement semble plus représentative de
I’état de dégradation des matériaux que l’allongement a la rupture seul, dont les variations sont
délicates a interpréter compte tenu des nombreux facteurs pouvant I’influencer.

La Figure 190 confronte 1’évolution de I’énergie de rupture et de la déformation a la rupture du
mélange 100 ATH, en fonction de la durée de vieillissement.
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Energie de rupture en traction
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Figure 190 — Evolution de I’énergie de rupture du mélange 100 ATH en fonction de la durée de vieillissement (a
gauche) Evolution de la déformation a la rupture du mélange 100 ATH en fonction de la durée de vieillissement (a
droite)
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ANNEXES

1. Annexe du chapitre IT — Répétabilité des essais

Courbes de traction
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Figure 191 — Courbes de traction du mélange non chargé non vieilli
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Figure 192 — Courbes de traction du mélange 33 ATH non vieilli (a gauche) et du mélange 100 ATH non vieilli (&
droite)
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Figure 193 — Courbes de traction du mélange 33 TATH non vieilli (a gauche) et du mélange 100 TATH non vieilli (&
droite)
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Figure 194 — Courbes de traction, effectué a 100°C, du mélange 100 ATH non vieilli
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Figure 195 — Thermogramme DSC du mélange 100 ATH non vieilli

2. Annexe du chapitre III

2.1 Controle de I'uniformité de I’oxydation

2.1.1 Uniformité surfacique

Une des conditions de validité¢ du vieillissement est I’uniformité de 1’oxydation et sa répétabilité, dont
le contrdle s’effectue en mesurant et comparant 1’absorbance des carbonyles en différent points d’une
méme éprouvette pour I'uniformité, et 1’absorbance des carbonyles de plusieurs éprouvettes pour la
répétabilité.

L’uniformité de I’oxydation a été vérifiée en effectuant cinq mesures de spectroscopie infrarouge sur
une éprouvette haltére vieillie 40h a 130°C (Figure 196): le niveau d’absorbance des carbonyles étant
quasiment identique dans ces cing zones, il a été alors supposé que I’oxydation était uniforme sur toute
la surface de 1’éprouvette. De plus une mesure sur chacune des deux faces ont permis de contrdler que
la surface exposée au souffle de la ventilation s’oxydait autant que la surface dirigée vers la porte de
I’¢étuve (Figure 197).
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Spectres Infrarouge - carbonyles
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Figure 196 - Spectres infrarouge des espéces carbonyles mesurés en cinq zones surfaciques d’une éprouvette de
traction
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Figure 197 - Spectres infrarouge des espéces carbonyles mesurés au recto et au verso d’une méme éprouvette de
traction

La répétabilité de 1I’oxydation a été vérifiée en effectuant une mesure de spectroscopie infrarouge sur
plusieurs éprouvettes haltéres vieillies simultanément dans la méme étuve (Figure 198), et appartenant
a deux séries de vieillissement différentes (Figure 199): le niveau d’absorbance des carbonyles est
quasiment identique sur chacune des éprouvettes.
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Figure 198 - Spectres infrarouge des espéces carbonyles mesurés sur la téte de chacune des éprouvettes vieillies

Absorbance relative

simultanément dans la méme étuve
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Spectres Infrarouge - carbonyles
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Figure 199 - Spectres infrarouge des espéces carbonyles mesurés sur la téte d’éprouvettes appartenant a deux séries
de vieillissement différentes

2.1.2 Oxvdation dans I’épaisseur

Des mesures réalisées au microscope infrarouge dans I’épaisseur des échantillons ont montrées que
I’oxydation n’est pas uniforme : un fort gradient de I’absorbance des espéces carbonyles a été mesuré
a travers 1’épaisseur (Figure 200).

Spectre Infrarouge - Carbonyles
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Figure 200 - Spectres infrarouge des espéces carbonyles mesurés le long de la demi-épaisseur d’une éprouvette de
traction vieillie 20h a 130°C : la mesure en rouge étant proche de la surface et la mesure verte proche du centre de
I’échantillon

Ces résultats laissent supposer que I’oxydation est presque exclusivement localisée dans une couche
qui s’étend de la surface de 1’échantillon a environ 0.15 mm dans 1’épaisseur du matériau, sur chacune
des faces de 1’échantillon.

La présence d’un tel gradient d’oxydation n’est pas rédhibitoire pour cette étude, car cela en fait un
matériau plus proche de I’application industrielle, a savoir un isolant de 2mm d’épaisseur, que d’un
matériau modéle oxydé uniformément, dont I’interprétation des résultats de caractérisation aurait ét¢
certes plus aisée car I’hétérogénéité d’oxydation est un paramétre supplémentaire a considérer.
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2.2 Répétabilité des essais

Facteur d'amortissement Facteur d'amortissement
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Figure 201 — Facteur d’amortissement du mélange 100 ATH non vieilli (a gauche) et vieilli 20h (a droite)
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Figure 202 — Facteur d’amortissement du mélange 100 ATH 30h (a gauche) et vieilli 40h (a droite)
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Figure 203 — Thermogramme DSC du mélange 100 ATH non vieilli
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Figure 204 — Thermogramme DSC du mélange 100 ATH vieilli 20h (a gauche) et vieilli 30h (a droite)

3. Annexe du chapitre IV — Répetabilité des essais

Perte de masse (%)
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Figure 205 — Thermogramme ATG du mélange 100 ATH vieillis 30h — Echantillon avec fraction soluble (a gauche) —

tand

Echantillon sans fraction soluble (a droite)
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Figure 206 — Facteur d’amortissement du mélange 100 ATH vieilli 30h — Echantillon avec fraction soluble (a gauche)

— Echantillon sans fraction soluble (a droite)
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4. Annexe du chapitre V

4.1 Effet de la température de vieillissement sur la résistance a la traction
du mélange 100 ATH

Afin d’évaluer I’effet de la température de vieillissement sur le mécanisme de dégradation du mélange
100 ATH, des essais de traction monotones ont été réalisés sur des éprouvettes ayant été vieillies a
110°C durant 100h, 150h et 200h, ainsi qu’a 90°C durant 600h et 900h. Ces essais ont permis de
comparer 1’évolution au cours du vieillissement du module de traction, de la déformation a la rupture,
de la contrainte a la rupture et de I’énergie de rupture en fonction de la température de vieillissement :

Le module de traction décroit au cours du vieillissement pour les trois températures (Figure 207) :
Cette diminution de la raideur du mélange montre que la température de vieillissement n’influence pas
la prédominance du phénomene de scission de chaines sur la réticulation.

Comme il a été mesuré a 130°C entre 30h et 40h, le module de traction reste quasiment constant entre
600h et 900h a 90°C. Les hypothéses et interprétations faites précédemment a ce sujet s’appliquent
pour les deux températures.

Module de traction
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Durée de vieillissement (h)

Figure 207 - Evolution en fonction de la durée de vieillissement du module de traction du mélange 100 ATH vieillis a
130°C, 110°C et 90°C

La déformation a la rupture décroit au cours du vieillissement, et suit une évolution similaire pour les

trois températures (Figure 208) : Sa diminution se fait principalement dans les premiers temps du
vieillissement, puis sa décroissance ralentit fortement au temps plus longs, voire devient nulle.
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Déformation nominale a la rupture
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Figure 208 - Evolution en fonction de la durée de vieillissement de la déformation nominale a la rupture du mélange
100 ATH vieillis a 130°C, 110°C et 90°C

La contrainte a la rupture décroit au cours du vieillissement pour les trois températures (Figure 209).

Sa diminution semble plus faible a 90°C. La réalisation de vieillissements plus longs a 90°C aurait été
nécessaire pour évaluer I’évolution de cette tendance.
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Figure 209 - Evolution en fonction de la durée de vieillissement de la contrainte nominale a la rupture du mélange 100
ATH vieillis a 130°C, 110°C et 90°C

L’énergie de rupture décroit au cours du vieillissement pour les trois températures de manicre similaire
(Figure 210).
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Energie de rupture
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Figure 210 - Evolution en fonction de la durée de vieillissement de la déformation nominale a la rupture du mélange
100 ATH vieillis a 130°C, 110°C et 90°C

Ces comparaisons permettent de vérifier que 1’évolution de ces trois propriétés de rupture n’est pas
spécifique a un vieillissement accéléré effectué¢ a 130°C. Ceci apporte une validation relative de la
possibilité de réaliser des vieillissements accélérés a une température aussi élevée que 130°C et durant
des temps courts, du moins en comparaison de températures considérées ici.

4.2 Répétabilité des essais
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Figure 211 — Courbes de traction du mélange 100 ATH non vieilli (2 gauche) et vieilli 20h (a droite)
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Figure 212 — Courbes de traction du mélange 100 ATH vieilli 30h (a gauche) et vieilli 40h (a droite)
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Figure 213 — Courbes de traction du mélange 100 ATH sans fraction|soluble vieilli|20h (a gauche) et vieilli 40h (a

droite)
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Figure 214 — Courbes de traction du mélange non chargé vieilli 30h - Avec fraction soluble (a gauche) et sans fraction

soluble (a droite)
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