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Contexte

Sur une tranche nucléaire, la quantité de cables électriques utilisés est évaluée a
environ 1500km, dont une partie est a I'intérieur du batiment réacteur. En conditions
normales de service, ces cables subissent des températures maximales pouvant
atteindre 55°C. IIs sont par ailleurs exposés a des rayonnements y ou les doses
cumulées peuvent atteindre 45kGy au bout de 40 ans de service. Les propriétés
physiques des isolants sont ainsi susceptibles d’évoluer et de se dégrader dans le
temps, élevant ainsi les risques de détérioration et par conséquent de

disfonctionnement du matériel en service.

Les isolants des cables électriques des centrales nucléaires sont majoritairement en
élastomeres, plus particulierement en EPDM (Ethyléne Propyléne Diéne Monomére).
En présence d’oxygene, ces matériaux s'oxydent et sont sensibles a la fois a la
température (on parle de vieillissement thermo-oxydant), et aux radiations
(vieillissement radiatif). Les processus chimiques du vieillissement impact fortement

les propriétés mécaniques de 1'élastomere, notamment 1’allongement a rupture.

Le critere de fin de vie des cables nucléaire internationalement admis, repose sur une
mesure mécanique et stipule que la déformation nominale a rupture ne doit pas étre

en dessous d’une valeur seuil de 50%.

La maintenance préventive et le remplacement de ces cables est techniquement
complexes mais reste toutefois possible. Cependant, de telles opérations engendrent
des cofits exorbitants occasionnés par l'indisponibilité des tranches qui impacte la
production. La maitrise du vieillissement de ces matériaux constitue ainsi un enjeu

majeur pour EDF.

Depuis de nombreuses années, EDF R&D a consenti de gros efforts de recherche sur
la prédiction de la durée de vie des cables électriques, et plus spécifiquement sur la
compréhension des mécanismes de vieillissements et leurs conséquences sur la

fiabilité des centrales nucléaires. Les études antérieures menées sur le vieillissement

1



des EPDM ont permis de mieux cerner les mécanismes de dégradation de ce polymere,
et ont également permis d’identifier des parametres physico-chimiques influents.
Cependant, la majeure partie de ces travaux ont eu comme objet d’étude des
formulations chimiques d’EPDM controlées (matériau modele), certes nécessaires
pour bien identifier les mécanismes et les parametres influents mais non forcément
complétement représentatives des matériaux industriels employés dans les centrales
nucléaires. Par conséquent, une transposition directe des résultats sur matériau
modele aux matériaux industriels ne peut étre réalisée sans un controle méticuleux des
mécanismes opérant dans ces derniers, et plus particulierement des cinétiques de
transformation des réseaux a 1'échelle macromoléculaires. En effet, ces cinétiques
influent de maniére notable sur la réponse mécanique des matériaux et plus

spécifiquement sur les propriétés a rupture.

Cette these s’inscrit ainsi dans la continuité des travaux antérieurs sur ces matériaux
mais en se focalisant sur les aspects mécaniques. Mieux comprendre les effets induits
par le vieillissement radio-oxydant et thermo-oxydant sur I’évolution du
comportement mécanique des matériaux industriels, y compris le comportement a
rupture, en identifier les parametres influents et construire un modele multi-échelle de
prédiction des propriétés a rupture des matériaux EPDM en ambiance nucléaire, tels

sont les objectifs affichés de ce travail.
Ce travail est ainsi synthétisé de la maniere suivante :

Le premier chapitre expose un état del’art du comportement mécanique des matériaux
élastomeres, et des mécanismes de vieillissement de ces derniers. Le second chapitre
discute des différentes techniques de caractérisations employées, du protocole de
vieillissements accélérés, ainsi que de la caractérisation initiale a 1’état non vieilli des
matériaux étudiés. Le troisieme chapitre traite de I’analyse des résultats
expérimentaux issus des différentes caractérisations, physico-chimiques et
mécaniques. Le quatrieme chapitre y est discuté la modélisation du comportement

mécanique des EPDM vieillis, et la prédiction de leurs propriétés de rupture aux cours
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du vieillissement. Enfin, le dernier chapitre porte sur la modélisation cinétique du
vieillissement thermo-oxydant des EPDM, et de la construction d’'un modele chemo-

meécanique pour la prédiction de la durée de vie des isolants en EPDM.



Chapitre I : Etat de I’art

Ce chapitre présente les matériaux élastomeres et les comportements mécaniques
associés, ainsi que les évolutions chimiques et structurales de ces matériaux en
environnement oxydant.

Avant d’aborder les aspects mécaniques et de vieillissement, nous nous attachons a
présenter le matériau en lui-méme, c’est-a-dire son histoire, les procédés de mise en
ceuvre ainsi que ses principaux constituants.

On aborde par la suite les aspects physiques qui caractérisent ce type de matériau,
I'origine physique de leurs comportements, ainsi que le cadre thermodynamique dans
lequel s’inscrivent les lois de comportement hyperélastique.

Le chapitre s’acheve sur une présentation du vieillissement des matériaux polymeres
en ambiance radio-thermo-oxydante, cette partie étant étendue aux travaux qui ont
portés sur l'étude de 1'évolution des propriétés des isolants en EPDM en ambiance

nucléaire et réalisés par EDF R&D.



I. Matériaux élastomeres

L’élastomere, aussi connu sous le nom usuel de caoutchouc, nom donné par les primo-
habitants d’Amérique, a été étudié pour la premiere fois par Charles Marie de La
Condamine, savant frangais, qui réalisa en 1745, a son retour d’Amérique du Sud, la
premiere description scientifique du caoutchouc. Les primo-habitants d’Amérique,
furent les premiers a exploiter le latex qu’ils recueillaient a partir de I'écorce de
I"'Hévéa. 11 était utilisé pour créer divers objets, tels que des torches, des toiles ou bottes

parfaitement étanches.

En 1840, Charles Goodyear fit la découverte fortuite de la vulcanisation qui consistait
a tremper pendant environ trois quarts d’heure du caoutchouc dans du soufre chauffé

a 150°C. Cette opération confére au caoutchouc une rigidité et une élasticité durable.

L’'usage du caoutchouc va des lors connaitre un rapide essor, notamment avec un

brevet en 1845 pour le premier pneumatique en caoutchouc.

Les guerres et les conflits ont eu pour conséquence la pénurie du caoutchouc naturel
et c’est ainsi que la mise en ceuvre de produits de substitution au matériau végétal s’est
avérée primordiale. En 1918, 150 tonnes par mois de caoutchouc méthyle, sont
produites par la société allemande Bayer. En 1929, le premier copolymere butadiene-
styrene (SBR) est mis au point. Outre la possibilité d’améliorer les propriétés du
matériau synthétique, ce sont des considérations logistiques qui feront en premier lieu
pencher la balance du c6té du caoutchouc synthétique, le matériau naturel ne pouvant
étre recueilli que sous des climats tres chauds et humides. Les industriels se liberent

ainsi des contraintes liées aux transports de la matiere premiére.

Depuis la commercialisation du caoutchouc synthétique s’est étendue sur les divers
continents. Quant a I'EPDM, qui a vu le jour en 1960, il n’a cessé d’étre exploité dans

divers domaines dont celui de 'isolation des cables électriques (Serier, 1993).



I.1. Procédés d’obtention des élastomeres

Les élastomeres sont des matériaux organiques, composés de macromolécules de
différentes tailles, ces dernieres étant le fruit de 1’association bout a bout d’un tres

grand nombre d’unités monomeres, identiques ou différentes (cf. Figure I-1).

(X =,

@)

Figure I-1. Représentation schématique de la synthese des polymeres.

IIs sont obtenus par des réactions de polymérisation qui consistent a créer a travers des
liaisons chimiques (covalentes), des molécules de grandes dimensions a partir de
molécules plus courtes (réactions de polycondensation ou copolymérisation

radicalaire).

I.1.1. Polymérisation
Elle met en ceuvre dans un réacteur, un monomere (unité constitutive élémentaire) et
des amorceurs de réaction. Elle se subdivise en différentes étapes :
e Amorcage
Création de centres actifs A* et B* qui amorceront la réaction avec le monomere R (R*

étant sa forme ionique ou radicalaire)

A—B
A*+R

A* + B¥
A—R*

!

!

e DPropagation

Vu que le centre actif (ion ou radical) est localisé a I'une des extrémités de la chaine, il

va donc réagir plus facilement avec le monomere qu’il lui est voisin.



A—R*+R
A—R—R*+R

A—R—R*
A—R—R—R¥*, etc.

!

!

e Terminaison

La terminaison est directement liée au devenir du centre actif lors du transfert de

chaine, ce dernier peut étre soit :

- Préservée:
A—(R)—R*+B—X — A—(R)»—R—B + X*
X*+R — X*+R
- Détruit :
A—R)—R*+ A—(R)»—R* — A—(R)z—A

1.1.2. Polycondensation

La réaction de polycondensation est la formation d'une macromolécule a partir de

molécules de natures chimiques différentes.
X—R—-X+Y—-R =Y — X—R—-Z—R)—X+nXY

1.1.3. Copolymérisation

C’est l'association de différentes séquences (A et B), ayant chacun des qualités
distinctes, formant ainsi un matériau final aux propriétés améliorées. Il existe trois

types de copolymeres :
Copolymeres alternés, alternance réguliere entre les monomeres
A—B—A—B—A—B—A—B—A—-B—
Copolymeres statistiques, 1’alternance entre monomeres se fait aléatoirement
A—B—B—A—A—B—A—-B—B—B—A—

Copolymeres séquenceés, I’alternance se fait par groupe de monomere



A—A—-A—A—B—B—B—B—-B—B—B—

La polymérisation peut s’effectuer de différentes manieres et ce en fonction des

réacteurs chimiques choisis, elle peut étre

e En masse (sans solvant) ;
e En solution, ou monomeres et catalyseurs sont dans un solvant inerte ;
e En suspension dans de l'eau, le monomere y est en suspension et le catalyseur

soluble dans le monomeére.

L’obtention d’un élastomere de méme nature peut s’obtenir avec ces différents
procédés, le choix est fait selon les rendements, la longueur de chaine désirée ou bien

encore la distribution moléculaire (Petitet and Barquins, 2008).

La polymérisation (synthese) des EPDM se fait souvent en suspension dans un solvant
hydrocarboné (polymérisation en solution), telle que I'’hydrocarbure aliphatique
(hexane). Une polymérisation en suspension peut étre également envisagée. Pour
accélérer le processus chimique entre éthylene, propyléne et diéne, un catalyseur de

type Ziegler-Natta est souvent employé (Noordermeer, 2002).

I.2. Formulation des élastomeres

Les matériaux élastomeres ont des applications pratiques multiples, qui vont du
matériau dur comme pour les pneumatiques, au matériau ayant une tres grande
aptitude a la déformation, comme par exemple pour les gants médicaux. Dans chacun
des cas on exploite les propriétés physiques des élastomeres, menant ainsi a la création
de formules spécifiques adaptées a la fonction désirée. D’autre part, les contraintes
économiques amenent d’autres difficultés qui sont également considérées lors de la
formulation, et il n’est donc pas rare d’avoir des formules contenant un nombre

important d’éléments différents et que I'on peut distinguer comme suit :

- La matrice élastomere ;

- Les agents de réticulation ;



- Les charges;
- Les agents de mise en ceuvre (plastifiants, huiles, etc...) ;
- Les agents de protection (stabilisants, antioxydants) ;

- Les ingrédients divers (Ifoca, 1984).

1.2.1. Matrice élastomere

Il a été vu précédemment que les élastomeres sont obtenus par polymérisation, celle-
ci permet d’obtenir différents grades de matrices élastomeres, se différenciant par ses
propriétés. Dans la famille des ter-polymeres (EPDM), les différents grades évoluent

selon :

- Leur teneur en éthylene : des proportions élevées en éthylene se traduit par la
formation de domaines cristallins (cf. Figure I-2), qui ont une répercussion sur
les propriétés physique de la matrice, tandis que pour de faibles fractions
massiques d’éthyléne, le matériau est completement amorphe (Baldwin and
Strate, 1972; Ravishankar, 2012).

- Le taux et le type de diene : éthylene norbornene (ENB), dicyclopentadiene
(DCPD), hexadiene (HD) : ce composé aide et favorise le bon déroulement du

processus de réticulation (van Duin and Dikland, 2003).

Les cristallites sont cerclés en tiretés

Figure I-2. Morphologie semi-cristalline (Fontanille and Gnanou, 2009).



[.2.2. Réticulation

En sortie de réacteur, I'élastomere n’est pas dans un état lui permettant d’étre mise en
forme ou d’étre exploité. En effet, I'élastomere "cru", est constitué de macromolécules
linéaires, qui lorsqu’elles sont soumises a des forces extérieures auront tendance a

glisser les unes par rapport aux autres de maniere irréversible.

Pour qu’un élastomere soit susceptible d’avoir un comportement élastique et donc
réversible, il est nécessaire de créer des liaisons covalentes inter-chaines : le processus

chimique le permettant est la réticulation (cf. Figure I-3).

La réticulation permet au réseau tridimensionnel ainsi formé d’avoir des propriétés de

gonflement réversible, de stabilité thermique et d’absence d’écoulement.

A5

Figure I-3. Créations de liaisons inter-chaines (réticulation).

Cependant, pour que l'élastomere puisse conserver une certaine souplesse, il est

nécessaire de controler la cinétique de réticulation.

A T'aide d’un rhéometre qui enregistre le couple transmis par un échantillon cru
soumis a des oscillations de fréquence constante en cisaillement, il est possible de
suivre et de piloter le processus de réticulation qui se déroule a haute température,
typiquement entre 140 et 180°C, plage de température a laquelle le couple mesuré
devient proportionnel au nombre de liens (nceuds de réticulation) par unité de

volume.
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La Figure I-4 représente une courbe typique du processus de réticulation, et montre

I’évolution du couple en fonction du temps. On distingue trois périodes :

- La phase d”induction, ou la viscosité ne change pas ou tres peu ;

- Une phase d’augmentation du couple, traduisant I'effet de la réticulation des
chaines dans le réseau macromoléculaire ;

- Une phase de stabilisation de la valeur du couple. Dans cette phase, une
diminution de sa valeur est symptomatique d'une rupture des liaisons
intermoléculaires causée par la température (réversion), tandis qu'une
augmentation est liée a une réticulation supplémentaire du matériau (Ghosh et

al., 2003; Posadas et al., 2016; Visakh and Thomas, 2013).

I il I
<l el -l
Couple % L »<4
/ Vitesse de vulcanisation
Cmax i
Cso
Réversion
Optimum de vulcanisation
Cmi.n ,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,
ta0 rTemps;

Figure I-4. Courbe rhéométrique typique de la réticulation.

Par convention, le temps optimal de réticulation noté t,, est associé au couple C,,

correspondant a un écart de 90% entre couple maximal et minimal de la courbe
rhéométrique (cf. Figure 1-4), il correspond au temps de réticulation nécessaire pour

atteindre les propriétés optimales des vulcanisats finaux.

Cg =0.90%(C,,, =Cpin )+ Crain (1.1)

min

Les agents chimiques de réticulation les plus employés sont principalement, les
peroxydes et les composés soufrés.
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[.2.2.a. Réticulation au soufre

La vulcanisation par le soufre s’applique aux élastomeres diéniques, dont 'EPDM fait
partie. Il s’agit d’une réaction assez complexe ou I’on fait intervenir des accélérateurs,
qui controlent la cinétique de la réaction et des activateurs, généralement de 1'oxyde
de zinc et du soufre qui sont les "déclencheurs" de la réaction de vulcanisation. Notons
que sans ces ingrédients, la cinétique de la vulcanisation au soufre seul est tres lente et

peut durer plusieurs heures.

Le mécanisme de vulcanisation au soufre est un processus en plusieurs étapes et
implique différentes especes réactives. A l'heure d’aujourd’hui, le mécanisme
réactionnel n’est pas clairement identifié. Néanmoins, en jouant sur les rapports
respectifs d’accélérateur et de soufre, on arrive a distinguer trois modes de
vulcanisation qui se différencient principalement par les longueurs des ponts de soufre

créées.

- Ponts polysulfures, obtenus par le mode dit classique :

Soufre (pce?) 2—3,5
Accélérateurs (pce) 1,2—0,4

Les ponts comportant plusieurs atomes de soufre conferent au matériau de bonnes
propriétés mécaniques. Néanmoins, I'énergie de dissociation s’en retrouve affectée, et

le matériau devient sensible a la chaleur (réaction de réversion) et au vieillissement.

- Ponts disulfures, obtenus par le mode dit semi-efficace :

Soufre (pce) 1,0—1,7
Accélérateurs (pce) 2,5—2,0

Le matériau possedera des qualités intermédiaires, compromis entre tenue mécanique

et résistance au vieillissement.

1 pce : par cent gramme d’élastomere.
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- Ponts monosulfure, obtenus par le mode dit efficace :

Soufre (pce) 0,4—0,8
Accélérateurs (pce) 5,0—2,0

Dans ce cas, le matériau possede de médiocres propriétés mécaniques, mais aura une

longévité développée (Akiba, 1997; Kruzelak et al., 2016; Nabil et al., 2014).

A partir de ces données, le choix du formulateur s’orientera en fonction du cahier des

charges vers le mode le plus approprié.

1.2.2.b. Réticulation au peroxyde

C’est un réticulant fréquemment employé pour les EPDM. Un des avantages du
peroxyde réside dans le fait qu’il gouverne la température de début de réticulation, car
le processus s’amorce lorsque le peroxyde commence a se décomposer. L'un des plus
utilisés est le peroxyde de dicumyle (DCP), a des doses comprises entre 2 et 4pce (par

cent gramme de matrice élastomere).

Le mécanisme de réticulation au peroxyde met en jeu un processus radicalaire : une
fois le peroxyde décomposé sous l’action de la chaleur, des radicaux libres sont formés,
et réagissent avec la macromolécule par arrachage d’un atome d’hydrogene. Le centre
actif créé va réagir avec celui d'une autre macromolécule formant ainsi des ponts inter-
chaines C—C. Les élastomeres ainsi formés ont une excellente résistance au
vieillissement et a la chaleur, grace aux liaisons C—C formés qui ont une énergie de
dissociation estimé a 370k]/mol, bien supérieure aux liaisons S—S et C—S formées par
réticulation au soufre, estimé respectivement a 270k]J/mol et a 310kJ/mol (Anu et al,,

2015; Barbosa et al., 2017).

On peut ajouter que la structure du réseau tridimensionnel est différente suivant le
réticulant choisi : on observe de fortes hétérogénéités de réseau lorsque le soufre est
employé, et notamment des zones plus réticulées que d’autres, tandis qu’avec le

peroxyde, la distribution des nceuds de réticulation se fait de maniere plus homogene
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(cf. Figure I-5), modifiant ainsi les propriétés mécaniques de la matrice élastomere

(Ikeda et al., 2008).

Matrice pure Réticulation au peroxyde Réticulation au soufre

Figure I-5. Hétérogénéité de la distribution des ponts inter-chaines.

En conséquence, le choix du réticulant aura une incidence directe sur les propriétés
mécaniques finales du matériau mis en ceuvre. Le choix du peroxyde, conduit a une
bonne résistance a 1'oxydation, comme dans le cas des isolants électriques, tandis que

le soufre permet une bonne tenue mécanique.

1.2.3. Les charges

Généralement méme réticulé, 1'élastomere possede de médiocres propriétés
mécaniques comme le montre a titre d’exemple la Figure I-6 dans le cas de 'EPDM.
On remarque que la matrice EPDM réticulée mais non chargée (EPDM-0) présente une
contrainte a rupture médiocre et une faible rigidité. Pour améliorer ces propriétés
mécaniques des charges sont souvent introduites dans le vulcanisat (élastomere

réticulé).

La Figure I-6 illustre l'effet renforcant des charges sur la matrice élastomere, et
notamment en termes de rigidité et de contrainte a rupture qui augmentent avec la

fraction des charges.
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Figure I-6. Influence du taux de charge (20, 40, 60 et 80pce) sur les propriétés de rupture d'un EPDM
(Candau et al., 2020).
Généralement les charges sont divisées en deux catégories, : les charges noires (noir de

carbone) et les charges claires (silices, argiles...),

L’aspect renforcant des charges est modulé par trois principales caractéristiques : la

surface spécifique, 1’activité de surface et la structure.

I.2.3.a. La surface spécifique

On entend par surface spécifique, la surface de particule par unité de masse de

particules, elle conditionne le contact effectif entre charge et matrice élastomere.

Considérée comme le parametre d’influence le plus important dans le renforcement
des élastomeres, exprimé en metre carré par gramme, il est inversement proportionnel
a la dimension de la charge. Par conséquent, plus la charge est fine, plus son greffage
est meilleur, conduisant ainsi a la création d"une suspension colloidale charge-matrice

aux propriétés mécaniques renforcées (cf. Figure 1-7).
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Contrainte (MPa)
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N 110, N330, etc. variétés de noirs de carbone d‘apres norme AFNOR NF T 45-103
diametre moyens des particules (nm) :

NI110 11al9 N762  61al00
N33¢  26a30 N990  201a500
Ne6o0 49460

noir de carbone : 50 parties en masse pour cent de SBR

Figure I-7. Influence de la taille des particules de noirs de carbone sur les propriétés de rupture d'un
SBR (Curchod and Alarcon-Lorca, 1983).

1.2.3.b. L’activité de surface

L’activité de surface peut étre traduite en termes d’interactions physique et chimique

entre charge et matrice, ou entre charge-charge.

Dans le cas des noirs de carbone, leurs surfaces sont complexes et composées de
plusieurs groupements chimiques différents, la création de liaisons chimiques charge-
charge est alors difficile. Pour la silice, en revanche, la surface est principalement
composée de siloxane et de silanol, la rendant apte a interagir et former des liaisons
hydrogenes fortes entre particules, provoquant la formation d'un réseau de charges
difficiles a disperser et réduisant ainsi son effet renforcant. C’est pourquoi, bien que ce
parametre soit mal quantifié, son effet renforcant est clairement démontré (Frohlich et

al., 2005; Heinrich et al., 2002; Ramier, 2004).
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I.2.3.c. La structure

On parlera plutét de probleme d’échelle, échelle structurale de la particule
élémentaire, de ’agrégat, et de 'agglomérat qui n’est autre qu'une structuration a plus
grande échelle de l'agrégat, chacune d’entre elles participant différemment a la

réponse mécanique du matériau (Leblanc, 2002).

Chimie de surface u

2 HO OH o Agrégat
(A) H()Q/L\ﬂ, OH 3 @ (nm)

Particule Agglomérat
éléementaire . ﬁi (nm-pm)
(A-nm)

Figure I-8. Les différentes échelles morphologiques des charges

Ainsi selon la mise en ceuvre du composite (matrice chargée), différents mécanismes
de renforcement des charges peuvent étre observés. La Figure I-9 schématise le
comportement d'un élastomere chargé soumis a des déformations oscillatoires

croissantes.

CONTRIBUTION DU
RESEAU DE CHARGES

CONTRIBUTION STRUCTURE DES CHARGES ET ELASTOMERE OCCLUS

CONTRIBUTION HYDRODYNAMIQUE

Logarithme du module de cisaillement complexe G’

ELASTOMERE

v

Logarithme de la déformation

Figure I-9. Les différentes contributions au renforcement mécanique du composite (Majesté, 2017).
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Suivant la fréquence et I’amplitude de la déformation ou de la contrainte appliquée, la
réponse mécanique et rhéologique du composite est variable. Cela suggere que
plusieurs mécanismes de renforcements participent au comportement macroscopique
de I'élastomere chargé, ces différentes contributions étant principalement dues aux
différentes structures présentes dans le matériau (cf. Figure I-8), et pouvant étre

interprétées de la maniere suivante :

- Matrice élastomeére : suivant sa nature et le taux de réticulation, sa contribution est

constante quel que soit la fréquence ou I'amplitude de la déformation.

- Contribution hydrodynamique liée a I'incorporation de charges : visible en I’absence
de réseau de charges (agrégats et agglomeérats), elle représente I'impact direct qu’a la
charge sur la rigidité du mélange. Guth et Gold (Guth and Gold, 1938) ont proposé
une expression du module de cisaillement du mélange (cf. eq.(1.2)), basée sur
I'équation d’Einstein (Einstein, 1906) qui traduit le comportement d'un fluide

contenant une suspension de charges sphériques.
G =G, (1+25¢, +14.1p7) (1.2)

- Suivant l'interaction charge-élastomere qui est fonction de la structure des charges,
I'apparition de couches élastomeres rigides, liées aux charges (cf. Figure I-10.a) a pour
conséquence une augmentation de la fraction effective de phase non déformable dans

le systéme, contribuant ainsi au renforcement du composite.

- Lorsque le taux de charge devient important dans le mélange (seuil de percolation),
I'hypothese de formation d’un réseau de charges n’est plus négligeable, le réseau peut
piéger et isoler une partie de la matrice élastomérique comme illustré sur la Figure
I-10.d. Ceci conduit a la formation d'une nouvelle structure dans le mélange,
influencent ainsi la réponse macroscopique (Frohlich et al., 2005, p.; Heinrich et al.,

2002; Kohls and Beaucage, 2002; Majesté, 2017).
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Figure I-10. Echelle structurale du composite matrice-charge (Kohls and Beaucage, 2002).
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1.2.4. Les stabilisants

Quelle que soit son utilisation, le caoutchouc doit étre en mesure de conserver ses
propriétés mécaniques au cours du temps. Or, les élastomeres sont sensibles a
I'oxydation. L’oxygene, la lumiere et la température sont autant de facteur pouvant
nuire a la structure du matériau. Pour y remédier, des stabilisants sont incorporés dans
le caoutchouc, et ont pour role de réagir avec les radicaux ou produits d’oxydation
générés par le processus d’oxydation de I'élastomere, empéchant ainsi ces derniers a

interagir de nouveaux avec I'élastomere (Dubey et al., 1995).

1.2.5. Les plastifiants et autres ingrédients

Le role principal des plastifiants, est 'amélioration de 1'opération de malaxage et de
mise en ceuvre des mélanges. Toutefois, ils peuvent étre employés a des fins
économiques, pour réduire la part d’élastomere dans le mélange. En contrepartie, une
augmentation du taux de charge est nécessaire pour conserver des propriétés

mécaniques suffisantes.

D’autres ingrédients peuvent étre incorporés au mélange en fonction de propriétés

voulues telles que :

- Les colorants, afin d’avoir un produit fini avec la coloration désirée ;
- Des agents gonflants, afin d’obtenir une structure alvéolaire ;

- Des agents ignifugeants etc...
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1.3. L’Ethylene Propyléne Diene Monomere (EPDM)

L’EPDM est un élastomere, il est le produit de la copolymérisation d’éthylene (PE), de
propylene (PP) et d'un dernier composé qu’est le diene (cf. Figure I-11), d’ou
I’abréviation EPDM (éthylene-propylene-diene monomere). Ses propriétés varient en
fonction de la proportion des éléments qui le composent. Il est capable d’avoir une
bonne tenue élastique méme a des taux d’extension élevés, de supporter des écarts
importants de température ainsi que d’avoir une bonne résistance chimique envers
’'oxydation et le vieillissement. C’est pourquoi, son usage est assez répandu en milieu

industriel.

Ethylene Propyléne
CH,—C N CH;
pd
//\ CH
Diéne

Figure I-11. Structure chimique de 'EPDM ou d’un de ces monomeres

Les copolymeres éthylene-propylene (EPM) et les terpolymeres éthylene-pro-pylene-
diene (EPDM) sont parmi les caoutchoucs synthétiques les plus polyvalents. Les co-
monomeres d'éthylene et de propylene donnent un squelette polymere saturé dans
lequel les monomeres diéniques non conjugués sont répartis de maniere aléatoire. Les
propriétés de ces élastomeres peuvent étre modifiées en ajustant la structure du
copolymere, y compris le rapport éthylene/propylene, la teneur en diene, le poids
moléculaire (distribution) et le degré de ramification. Dans les terpolymeres EPDM
commerciaux, le diene est principalement l'éthylidene norbornene (ENB) ou le
dicyclopenta-diene (DCPD) (cf. Figure I-12). L'incorporation du diene introduit une
insaturation dans I'EPDM, permet la vulcanisation au soufre et la réticulation au

peroxyde.
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CH—CH,
ENB DCPD

Figure I-12. Structure chimique des diénes les plus employés

Dans le cas d"une réticulation au soufre, a mesure que le nombre d'atomes de soufre
dans les ponts inter-chaines (réticulation) augmente, la stabilité thermique diminue en
contre partie de la flexibilité du réseau, tel que décrit dans la partie .2.2. Cela confere
a cette technique I'avantage de pouvoir s’adapter a une large gamme de technologies
et d’applications industrielles, mais souffre cependant de la rupture possible de la
liaison S—S a des températures élevées. Ainsi pour des réseaux plus stables

thermiquement, la réticulation au peroxyde est souvent privilégiée.

Dans le cas de copolymeres éthylene-propylene (EPM), le schéma de réaction
communément accepté pour la réticulation au peroxyde peut étre décrit en plusieurs
étapes conceptualisées ci-aprés. A des températures élevées, le peroxyde se
décompose en radicaux, qui peuvent réagir avec les chaines polymeres par abstraction

d'atomes d'hydrogene pour produire des macroradicaux :
"\'\/I\/m + ROe —» "‘*J.\/""\. + ROH

La combinaison de ces macroradicaux conduit a une réticulation entre les chaines

e

La réticulation au peroxyde de 1'EPM est relativement inefficace, 1'incorporation de

polymeres :

diene améliore fortement le processus de réticulation. Dans I'EPDM, les radicaux
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peuvent réagir avec les doubles liaisons associées aux dienes de deux manieres :

abstraction d'atomes d'hydrogene allylique (Orza et al., 2009) :

ROe ROH m
"\-\/J\/\'»\_
E—

Ou addition a la double liaison :

e

Cette seconde voie est privilégiée lorsque la double liaison pour le groupement diene
est facilement accessible (terminale), alors qu'une double liaison interne a tendance a
réagir davantage via arrachage d’hydrogene. Les radicaux produits via la réaction
d'addition subissent un transfert d'hydrogene, produisant de nouveaux
macroradicaux qui peuvent s'ajouter a une autre liaison terminale pour produire une
autre réticulation sans destruction radicalaire. Dans ces cas, lefficacit¢ de la

réticulation au peroxyde devient relativement élevée (Orza et al., 2009).

Le caractere hydrocarboné de 'EPDM en combinaison avec le poids moléculaire élevé
explique sa capacité a accueillir de grandes quantités de charges et d'huile sans créer
d'instabilités de traitement et de perte inacceptable de propriétés physiques. En raison
de la chaine principale saturée (i.e. la partie éthyleéne-propylene), I'EPDM offre une
excellente résistance a 1'oxygene, a I'ozone, a la chaleur et a l'irradiation sans avoir
besoin de grandes quantités de stabilisants. Par conséquent, I'EPDM convient aux
applications extérieures et a haute température. L'EPDM a été utilisé dans de
nombreuses applications, allant de 1'étanchéité automobile (fenétres, portes et coffre)

au batiment et a la construction (profils, toles de toit, tuyaux, tuyaux et joints).
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II. Physique des matériaux élastomeres

I1.1. Origine physique de la réponse élastique

Considérons un échantillon soumis a une force de traction f qui engendre un
allongement élastique infinitésimal dI. A des fins de simplification, nous nous plagons
dans le cas d’un processus isotherme et supposons que I’échantillon ne subit aucune
variation de volume (conditions isochore). Dans ces conditions, les quantités de
chaleur dQ et de travail dW échangées avec le milieu extérieur au cours du processus

de déformation, s’écrivent :

dQ=Tds (L3)
et

dw = f d¢ (L4)
Ou ds est la variation d’entropie.

La variation d’énergie interne du est exprimée a travers la premiere loi de la

thermodynamique :
du=dQ+dW =Tds+ fd/ (I.5)

Etant donné qu’il n'y a pas variation de volume, le potentiel thermodynamique

décrivant le systeme est I'énergie libre :
Y=u-Ts (1.6)
On en déduit a température constante :

d¥ =d(u-Ts)= fd! (1.7)

dW étant une différentielle totale exacte, f peut s’exprimer a température constante par

la relation :
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L’équation (I.8) démontre qu’il y deux contributions distinctes dans le processus de
déformation : une variation d’énergie interne, d’une part, et une variation d’entropie,

d’autre part.

La contribution énergétique résulte de l'interaction interatomique de la matiere. En
effet, si I’'on considere que 1'énergie potentielle décrivant l'interaction des atomes,
résulte de 1'énergie d’élongation ou de contraction V(b)) d'une liaison atomique i, de
longueur bi, et que l'état d’équilibre du systeme est caractérisé par la longueur de
liaison bi, lorsque les forces extérieures sont nulles, 1'allure de la courbe de variation
de I’énergie du systeme peut étre approximeée par une parabole, ce qui conduit qu’aux

tres faibles déformations, V(bi) peut s’écrire sous la forme :

v (bi ) = %(bi _bi0)2 (1.9)

Toujours a faible déformation, I'énergie de déformation V(¢;) d'un angle de valence

entre la valeur d’équilibre 6, et la valeur 6; est déduit et s’écrit sous la forme de :
K, )
V(9,) :7(6’] -6,) (1.10)

A partir de ces expressions, I'énergie d"une liaison ou d’un angle de valence peut étre
approché par celle d'un ressort de constante de raideur K, et Ky, respectivement. Il est
anoter au passage que les déformations angulaires se produisent les premieres du fait

de la faible raideur des angles de valence K, > K,.

A la différence de la réponse énergétique, la réponse entropique est spécifique aux
matériaux polymeres, et résulte des changements conformationnels de la matiere sous
I'action des forces extérieures, la mobilité moléculaire est essentielle pour que ces
changements puissent s’opérer, c’est pourquoi on ne peut observer ce type de

comportement (€lasticité entropique) qu’a des températures supérieures a la T,.
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La Figure I-13 schématise la réponse mécanique en fonction de la température d'un
échantillon de caoutchouc naturel réticulé au soufre, soumis a un taux d’élongation

égale a 3.5. On remarque qu’au-dessus de la T, c’est le caractere entropique qui

contribue a la majeure partie de la réponse mécanique, la contribution d’énergie
interne dans cet état est tres réduite et peut-étre révélée par extrapolation de la courbe
a 0 Kelvin. Ainsi, la réponse énergétique ne peut étre pergue dans les polymeres qu’a

des conditions de tres basses températures (Kurt H. Meyer and Ferri, 1935).

()
h

il

Force K par unité de section (MPa)
VO /o Ly = 3,5
23
—

0 100 200 300 400
T(K)

T, =213 K

Figure I-13. Contribution énergétique et entropique au-dessus de la Ts d’un échantillon de caoutchouc
réticulé au soufre (Kurt H. Meyer and Ferri, 1935).

I1.2. L’élasticité entropique (Hyperélasticité)

I1.2.1. Elasticité d’une chaine

Soit une chaine constituée de N liaisons de longueur [. La distance quadratique

moyenne <f0> entre les deux extrémités de la chaine est donnée par :

()= NI’ (L11)

A partir de 'équation (I.11), on en déduit que la distance entre les extrémités de la
chaine est (r, )1/2 =N"I, cette derniére est largement inférieure a la longueur de la
chaine completement dépliée r, = NI . Ainsi, on en déduit que la chaine est repliée sur
elle-méme et peut étre représentée par une pelote statistique (cf. Figure I-14).
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Figure I-14. Conformation d'une chaine en pelote statistique.

Dans un caoutchouc vulcanisé, les molécules d'origine sont reliées entre elles en
certains points de maniere a former un réseau. Les points de réticulation restreignent
ainsi le mouvement des extrémités des chaines du réseau a un petit élément de volume
au voisinage immédiat de certains points. Cette hypothese peut étre traitée en
supposant qu'une extrémité de la chaine est fixée a l'origine O tandis que l'autre est
confinée a un élément de petit volume dv au voisinage du point P a une distance r de
O. En présence de cette restriction, le nombre de conformations disponibles pour la
chaine est proportionnel a la densité de probabilité p définie par I'eq.(1.12) multipliée

par la taille de I'élément de volume dv.

p= ( 27;2%)]3/2 exp(— ;{;J (L12)

Dans le cas ou la rotation autour des liaisons de la chaine moléculaire peut étre

considérée comme illimitée, 1'énergie interne de la molécule sera la méme pour toutes
les conformations, et I'énergie libre de Helmholtz sera déterminée uniquement par le
terme d'entropie. Selon les principes généraux de la thermodynamique statistique, tels
que développés par Boltzmann, l'entropie sera proportionnelle au logarithme du
nombre de configurations possibles correspondant a tout état spécifié. Ainsi, l'entropie

s de la chaine s’écrit :

3kr?

2(ry)

Sy, =kInp=c—

(L.13)
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Ou k est la constante de Boltzmann et ¢ ne constante arbitraire qui inclut I'élément de
volume dv. Dans tout probleme réel, nous ne nous intéressons qu'a la différence
d'entropie entre deux états, la constante c n'a donc pas d’importance (Guth and Mark,

1934; Kuhn, 1934).

L’équation précédente prouve bien que I'entropie constitue le mécanisme traduisant

le comportement hyperélastique des matériaux élastomeres. En effet, lorsqu’une force
est appliquée, la pelote se déroule r > (r)", son entropie s’en retrouve réduite. Lorsque
la force n’est plus appliquée, I'entropie augmente a nouveau et la pelote se contracte :

r= (1’0)1/2.

A partir de I'équation (.8) et (1.13), on peut en déduire I'effort f, nécessaire au maintien

des extrémités de la chaine 'une de l’autre a une distance r :

_3KkTr

()

L’équation (I.12) est d'une importance fondamentale dans la théorie statistique de

f (1.14)

I'élasticité caoutchoutique. Sa forme est celle de la fonction d'erreur gaussienne, qui est
fréquemment utilisée dans les problemes statistiques concernant la superposition
d'effets aléatoires. Cependant, il est important de noter que cette forme n'est
qu'approximative, car sa dérivation implique I'hypothese que la distance r entre les
extrémités de la chaine n'est pas comparable a la longueur maximale ou completement
étendue NI de la chaine : r << NI, la région précise sur laquelle cette approximation
peut étre considérée comme valide dépendra de la précision requise dans chaque cas
particulier. Pour des extensions importantes de la chaine ot la distribution gaussienne
ne peut étre considérée, la théorie non gaussienne plus précise est employée et ou la

fonction densité de probabilité p(r) est écrite sous la forme logarithmique suivante :

_.-NIE B
Inp(r)=c N(reﬂﬂnsinhﬂ)j (I.15)
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Ou f=2" [L] t £ (X)est la fonction inverse de Langevin (Z(x)=cothx 1 )-
r X

e

L’expression de I'entropie s de la chaine peut donc étre aisément calculée :

_ e[ P
s, =kInp(r)=c kN(re B+In sinhﬁ)] (1.16)

On en déduit I'effort f:
f_ KT g—{i) (L.17)

La Figure I-15 montre la réponse mécanique de la chaine selon les deux théories :
Gaussienne et non Gaussienne. On remarque, que les deux réponses coincident aux
faibles extensions et divergent aux extensions moyennes a élevées. En effet, la
différence réside dans le fait que la statistique non Gaussienne admet une extensibilité
maximale que peut supporter la chaine (r. = Nb). Ainsi, pour des valeurs d’extension
élevée, les efforts internes deviennent importants et tendent vers I'infini au voisinage
de I'extensibilité limite. Contrairement a la statistique non Gaussienne, la distribution
Gaussienne n’admet pas d’extensibilité maximale de la chaine, les efforts sont
proportionnels aux déformations, et peuvent croitre infiniment ce qui n’a pas de sens
physique. La théorie n’est donc valable que si la distance entre les extrémités de la
chaine reste faible devant sa longueur completement déployée. En pratique, on admet
que la distance r ne doit pas dépasser un tiers environ la longueur de la chaine
déployée. Pour des extensions de chaine plus élevées, I'approximation gaussienne
devient de plus en plus imprécise et doit étre remplacée par une fonction de
distribution non Gaussienne (Kausch, 2001; Kuhn and Griin, 1942; Kurt H. Meyer and
Ferri, 1935; Treloar, 1975).
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Figure I-15. Evolution de la force de tension sur une chaine selon la statistique Gaussienne et celle de
Langevin (non Gaussienne).

I1.2.2. Elasticité d’un réseau

Le réseau polymere constitué de chaines initialement orientées de maniere aléatoire
s’arrange sous l'effet d’'une déformation, faisant varier I’allongement des différentes
chaines en fonction de leurs orientations. Ainsi, pour passer du comportement d’une
chaine a celui d'un réseau de chaines réticulées, la force globale est obtenue en
intégrant les contributions individuelles des différentes chaines. Le traitement
statistique du réseau est similaire dans son principe au traitement de la chaine, il faut
d'abord calculer I'entropie de I'ensemble des chaines en fonction de I'état de
déformation macroscopique, d’en dériver I'énergie libre ou énergie de déformation. A
partir d'une énergie de déformation correspondant a un état de déformation donné les
contraintes associées sont alors aisément déduites par l'application de la mécanique

des milieux continus.

Pour ce faire, il est nécessaire d’indiquer certaines hypotheses générales, dont les

principales sont :

- Le réseau contient n chaines par unité de volume ;
- Lesnceuds de réticulation suivent la déformation macroscopique (hypothese de

déformation affine)
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- Toutes les chaines n participent toutes de maniere identique au nombre d’états
conformationnels que peut avoir le réseau, de telle sorte que l'entropie du

réseau S, puisse s’écrire simplement :

S, =NS,, (1.18)

res
- Le réseau se déforme sans variation de volume

La théorie originale sur les réseaux est basée sur les travaux de Kuhn (Kuhn, 1934;
Kuhn and Griin, 1942) et dont le modele suppose une déformation affine (les nceuds
de réticulations suivent la déformation macroscopique). L’élasticité résulte alors des
nombreuses conformations et fluctuations que peuvent avoir les chaines entre ces

neceuds (cf. Figure I-16).

A

Figure I-16. Etat déformé et non déformé d’un réseau affine (Halary et al., 2008).
L’entropie peut étre exprimée pour un réseau non déformé de volume unité de la
maniere suivante :

. _C_3nkr2 _ o 3Nk
T2y T 2y

>(x§ +y+ zg) (1.19)

Et celle du réseau déformé par :

s:c—ﬂ(ﬂfxg +AYs + A7) (1.20)

2(ry)

La variation d’entropie entre ces deux états s’écrit donc :

_3Lk>(r2 ) (121)

AS =
I
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L’hypothese d’isotropie du matériau au repos implique que :

r2

K=yg=2i="% (1.22)
Ce qui permet de réécrire 1'eq.(I.21) sous la forme suivante :
K2 12, 42
As:—7(/11 + 25 + 43 -3) (1.23)

L’énergie libre d"Helmholtz peut étre obtenu directement a partir de I'équation (1.23).
En supposant, conformément aux principes de base de la théorie caoutchoutique, qu’il

n’y a pas de changement d’énergie interne lors de la déformation, nous avons :

nkT

W :—TAs:T(AfMg +75 -3) (1.24)

Ou W représente le travail de la déformation ou I'énergie libre stockée élastiquement
par unité de volume, et qui est communément appelée fonction densité d’énergie de

déformation.

Il est plus pratique d’écrire 1'équation (I1.24) sous la forme :

w =%(|1—3) (1.25)

Avec |, le premier invariant du tenseur des dilatations (I L =A+A+ /’\23) .

L’expression (I.25) est la plus simple des formes que peut avoir un modele de
comportement hyperélastique isotrope et incompressible, et est appelé modele néo-

Hookéen.

Considérons le cas d’une traction uniaxiale conduisant a un taux d’élongation 4.

Compte tenu de I'hypothese d’incompressibilité du polymere, les taux d’allongement

transversaux sont :

by =2y =2 (1.26)
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La densité d’énergie de déformation s’écrit alors :

nkT (., 2
" =T[ﬂl 7_3} 1.27)

La contrainte nominale dans le réseau peut étre calculée :

dw
P= e nkT [/11 - —j (1.28)

Le terme "nkT" correspond au module de cisaillement G.

Dans I’hypothese d’incompressibilité du réseau élastomere, le coefficient de poisson v

est égal a 0.5, par conséquent, le module de cisaillement équivauta G = 3= nkT . Ainsi,

a travers 'expression (1.29), une simple mesure de module permet de connaitre la masse

molaire entre noeuds de réticulation.

c=L"1 (1.29)

Avec p la masse volumique du réseau, R la constante des gaz parfaits et M, la masse

molaire moyenne entre nceuds de réticulation.

Le modele de réseau fantome a été présenté par James et Guth (James and Guth, 1943)
de maniere formelle en 1947 (James, 1947). Comparé au modele affine, ce modele
prend en compte, en plus de la possible conformation des chaines, la possible

fluctuation de leurs jonctions.

Cette fluctuation est introduite sous la forme d’une fonctionnalité des nceuds f, c’est-

a-dire le nombre moyen de chaines se raccordant aux noeuds.

L’énergie libre de déformation peut donc étre réécrit sous la forme suivante :

nkT 2
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La Figure I-17 montre une comparaison des modeles affine et fantome avec les données
expérimentales d'un caoutchouc naturel. S’ils permettent de prendre en compte un

certain nombre de phénomenes, il reste que la prédiction des tendances n’est pas

satisfaisante.
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Figure I-17. Comparaison des lois de comportement issues des réseaux affines et fantdme avec les
données expérimentales d'un caoutchouc naturel (Halary et al., 2008).

L’entropie du réseau élastomere dans le cas de 'approximation gaussienne est estimée
en se basant sur l'isotropie du matériau et est donc exprimée en fonction des seules
déformations principales. Dans le cadre de la distribution non Gaussienne, 1'entropie
est exprimée autrement en utilisant d’autres hypotheses, notamment des hypotheses

géométriques. Le modele le plus simple du réseau non Gaussien est le modele a trois

chaines (cf.
Figure 1-18), et est basé sur I'hypothese que le réseau peut étre remplacé par trois

ensembles indépendants de chaines paralleles aux axes du systéeme de coordonnées

rectangulaires tel que représenté dans la

Figure I-18.
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Figure I-18. Représentation géométrique du modele non Gaussien appelé trois chaines

(Treloar, 1975).

Supposons qu'a l'état non contraint les vecteurs r des trois chaines se trouvent
respectivement le long des axes Ox, Oy et Oz, et que chacune d’elles a une longueur

initiale r,. On suppose une déformation affine c’est a dire que les chaines subissent des

déformations identiques aux déformations macroscopiques. Pour une simple
extension A dans la direction Oy, les vecteurs r des trois chaines a 1'état déformé

deviennent :

1
and r=r.=rA? (L.31)

Nous pouvons maintenant introduire I’entropie non Gaussienne des trois chaines s, s,

ets,. Puisque s, = s, 'entropie totale a I'état déformé sera donc donnée par :

L r A -1/2 -1/2
5. +2s, = kN [ B gy (r‘; 1) |y |52 g 1k
Y r r, sinh £ (r,A /1) r r,

e e

o (TO/—\-l/z /1, ) (L.32)

+In
sinh .Z *1(1’0/\*1/ 2, )

Si n est le nombre de chaines par unité de volume, I'entropie totale s par unité de

volume sera de (1/3)(s,+2s,). Si s, est I'entropie a l'état non déformé, la fonction densité

d’énergie de déformation devient :

W= —T(g(sx +25y)—soj (133)
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La contrainte en traction uniaxiale peut donc étre déduite :

_aw _ nrd(s.+2s,)

AN (1.34)
A 3 dA

Apreés quelques simplifications (7, /7, :\/ﬁ ) et en substituant (I.32) dans (1.34)

I'expression des contraintes dans le réseau peut étre simplifiée a :

o=" TN {ﬁf‘l(ij At [Lj} (1.35)
3 N JAN

La réponse mécanique en traction uniaxiale du modele a 3 chaines est représentée sur

la Figure I-19 pour trois valeurs différentes de N. La forte courbure vers le haut a des

extensions élevées est la conséquence directe de 1'extensibilité limitée des chaines,

comme on peut le voir en comparant ces courbes avec la courbe du modele utilisant la

statistique Gaussienne. Le taux d'extension maximal du réseau, comme celui de la

chaine unique, est égal a la racine carrée du nombre de segment de Kuhn formant la

chaine : VN .La réponse mécanique des réseaux modélisés a travers la statistique non
Gaussienne est ainsi déterminée par deux parametres, le premier, n, définit la raideur
ou la rigidité du réseau dans la région des déformations faibles a modérées, tandis que
le second N, qui est spécifique a la théorie non Gaussienne, contrdle le comportement
dans la région de déformations élevées et I'extensibilité ultime du réseau (Halary et al.,

2008; James and Guth, 1943; Marckmann and Verron, 2006; Treloar, 1975).
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Figure I-19. Courbes de contraintes non gaussiennes du modele a trois chaines

Depuis 1940, de tres nombreuses fonctions ont été proposés pour formuler la densité
d’énergie de déformation W, ils peuvent étre classées en deux grandes familles : les
modeles dit phénoménologiques (Mooney, 1948, 1940; Ogden, 1972; Rivlin, 1948;
Treloar, 1943), fondés sur des développements mathématiques qui visent a la
reproduction fidele des résultats expérimentaux, et les modeles dit micromécaniques,
qui reposent sur la physique statistique des chaines et réseau polymeres (Arruda and

Boyce, 1993; Heinrich et al., 1988). Ils seront brievement abordés dans le Chapitre IV.

I1.2.3. Effet Mullins

La Figure I-20 schématise la réponse mécanique d'un élastomere chargé (SBR-50phr)
soumis a plusieurs cycles de chargements. La non-superposition des trajets de
chargements observée, est appelé effet Mullins (Mullins, 1969). Il est caractérisé
physiquement par une perte de rigidité analogue a de 'endommagement, et est
caractéristique des élastomeres chargés ou qui cristallisent sous chargement, celui-ci

étant proportionnel au taux de charges incorporées.

36



10+

] /
9] — Extension uniaxiale cyclique /
] /s
81 —— Extension uniaxiale simple /
] Ve
rRE /
] vy
S 63 p
) 1 Y
.E 5? < E
® ] -, 3
s 4 ~
5 .3 7
O 34 =
E =
2; E1 P = E
E Z
0_ LI T T T T T T T LI T T T T T T T T 1T T T T T T 1T T T
1 1,5 2 2,5 3 35 4 45

Rapport d’extension 4 (= L/L )

Figure I-20. Courbe contrainte-déformation typique pour un SBR chargé de 50phr de noir de carbone
soumis a une extension uniaxiale simple et a une extension uniaxiale cyclique avec augmentation de la
déformation maximale tous les 5 cycles (Diani et al., 2009).

Ainsi, lorsqu’on déforme un élastomere chargé, une déformation rémanente est
observée, sa valeur étant fonction de la température et de la vitesse de chargement. Le
matériau peut recouvrir partiellement son état initial en le laissant au repos
suffisamment longtemps, ou en accélérant le processus par chauffage : il ne s’agit donc
pas d’'un mécanisme irréversible, de type plasticité par exemple, mais plutot une

combinaison de la viscoélasticité du matériau et de 1'effet Mullins.

L’interprétation physique de ce phénomene n’est toujours pas clairement définie
(Harwood et al., 1965; Rigbi, 1980). Néanmoins, des explications peuvent étre données

a partir de plusieurs origines et échelles structurales.

L’une des interprétations qui peut étre donnée au phénomene est I'effet que peut avoir
le coulissement des chaines élastomeres sur la surface des charges. En effet, lors d'un
premier cycle, les liens physiques qui existent entre surfaces de charges et chaines
change de position, permettant ainsi a ces dernieres de se mouvoir et de coulisser, ce
changement fait que les liens physiques agissent sur de nouveau segment de la chaine,

modifiant ainsi 'entropie du matériau, qui peut étre restituée au bout d’un certain
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temps ou par une augmentation de la température. Cette théorie vérifie donc le

caractere réversible de I’effet Mullins.

Une seconde approche suppose que le matériau formé d’agrégats, entourés d'une
premiere couche d’élastomere rigide GH (Glassy hard), et d'une seconde couche SH
(Sticky Hard), qui est fortement contrainte en raison de sa proximité avec les
particules, le tout baignant dans une matrice caoutchoutique réticulée (cf. Figure I-21).
Dans un état initial non déformé, les couches externes SH ne sont pas en contact, a
travers les mouvements induits par un premier chargement. Les couches s’orientent
pour former un réseau continu SH, qui lorsque le chargement cesse, conserve une
partie de la contrainte, le reste étant attribué a la matrice élastomere. Si au cycle
suivant, la valeur du chargement est inférieure au précédent, c’est la matrice qui
supporte le chargement, alors qu’en cas de dépassement du chargement précédent, le
réseau SH continue sa formation et transmet a nouveau la contrainte dans le matériau.
Le recouvrement caractérisant 1’effet Mullins, est censé trouver sa source des forces

entropiques de la phase SH (Diani et al., 2009).
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Figure I-21.Interprétation physique de I'effet Mullins (Majesté, 2017).
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En conclusion, si de nombreuses interprétations de I'effet Mullins ont été proposées,
aucun consensus général n’a été trouvé sur la source physique du phénomene, son
explication devant tenir compte de la contribution de différents mécanismes, aux

différentes échelles structurales.

II1. Elastomeére en environnement radio-thermo-oxydant

ITL.1. Interaction rayonnement matiere

Lorsqu’un matériau élastomere dans son environnement fonctionnel est soumis a des
radiations, il a tendance a se dégrader plus rapidement, en raison des rayonnements
qui agissent sur les liaisons du réseau macromoléculaire. On distingue deux types de
radiations, particulaires (ions, électrons, neutrons, protons ...), et électromagnétiques

(rayons X, rayons y, UV...). Elles sont caractérisées en énergie par mole de quanta w.

120

w (1.36)

Avec w en k].mol” et « la longueur d’onde en pm.

La plupart des matériaux polymeres ont une énergie de dissociation des liaisons

comprise entre 300 et 500 kJ.mol”, et entre 140 et 180 kJ.mol" pour les liaisons

peroxydes, especes particulierement importantes dans les mécanismes d’oxydation.
En contrepartie I'énergie par mole de quanta w avoisine 10" k].mol” pour les rayons X,
P gle p q p y

1.2.10° kJ.mol " pour les rayons y (Co), ou environ 400 k].mol" pour les UV, grandeurs
largement suffisantes pour dissocier n’importe quelle liaison dans le polymere a la
condition que ce dernier absorbe le rayonnement. En effet, il arrive que certains motifs
monomeres n’absorbent pas les UV, et restent étonnamment stables en atmosphere
inerte. A l'inverse, les radiations ionisantes (rayons X, y, neutron etc.) ne font pas
d’exception et sont absorbées par tous les types de groupements polymeres. Ainsi, on
en déduit que la contribution de chaque groupement dans la production de radicaux

est approximativement proportionnelle a sa concentration. Dans la suite du document,
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nous ne considérerons que les rayonnements de type y (Foos et al., 2001; Jacques

Verdu, 2012).

II1.2. Grandeurs caractérisant le rayonnement

Considérons un substrat de forme plane, d’épaisseur L, sa surface est exposée a des

. T . ey 7 2 -
irradiations d’intensité w (J.m™.s ).

On désigne par d la dose, elle correspond a la quantité d’énergie absorbée par unité de

masse (J.kg"). Son unité est le Gray (Gy).

1Gy=1]Jkg" =100 rad
Le débit de dose I, désigne I'intensité d’énergie absorbée par unité de temps (J.kg".s™),
son unité est le kGy.h™.
Le rendement radiochimique g, caractérise le nombre d’actes radiochimiques par unité
d’énergie absorbée. Soit une espece i détruite par irradiation, de concentration c, le

rendement radiochimique g (mol J*) est défini par (Richaud and Verdu, 2011) :

dc
i —_q pl 1.37
gt gip (1.37)

III.3. Processus élémentaire radiochimique

Lorsqu’un échantillon est soumis a des rayonnements ionisants, les électrons de ces
atomes se font éjectés et leurs recaptures conduits a avoir des molécules tres instables
qui évoluent trés rapidement, menant ainsi a la rupture de liaisons et a la création de
radicaux libres. Cette étape est appelée processus d’amorcage radiochimique et son

schéma mécanistique est représenté par la réaction (r;) (Lacoste and Carlsson, 1992;

Rouif, 2008; Schnabel, c1981.).
PH+rad(y) — P°+H° (r;)

La vitesse de formation des radicaux r, peut étre calculée :
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r=g(R)xl (1.38)

I11.4. Radio-oxydation des polymeres

La conséquence premiere de I’absorption des rayonnements par un polymere est la
création de radicaux. Ces radicaux, sont extrémement réactifs en présence de
dioxygene en raison de leurs fortes affinités moléculaires. C'est pourquoi ce type de

phénomene est communément appelée radio-oxydation.

La radio-oxydation est décrite comme un mécanisme réactionnel en chaine en trois
étapes (amorcage, propagation et terminaison), dont un modele simplifié¢ décrivant les

mécanismes généraux est présenté ci-dessous (Bolland and Gee, 1946a).

Amorcage PH - P°+H° ()
Propagation P’ +0, — PO, (k)
Propagation PO, + PH - POOH + P° (k;)
Terminaison P°+P° — P—P (k,)
Terminaison P° + PO, — produits inactifs (ks)
Terminaison PO, + PO, — produits inactifs (k)

Ou PH désigne la chaine macromoléculaire, PO, le radical peroxyle, POOH

I'hydropexyde et P° les macroradicaux. Pour simplifier, on fait '’hypothese qu'une
espece dite moyenne (P°) représente les différents macroradicaux qui pourraient
exister dans un copolymere tel que 'EPM, ou un terpolymere tel que I'EPDM. Dans le

cas contraire toute analyse cinétique s’avere complexe (Dély, 2005).

La premiere étape, c’est-a-dire 'étape d’amorcage radiochimique (r;) a la particularité
d’étre directement proportionnelle au débit de dose I (équation (1.38)) et est

indépendante de la structure du polymere, contrairement a la propagation et a la

terminaison qui sont spécifiques a la structure du polymere (Audouin, 2012).
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II1.5. Thermo-oxydation des polymeéres

Les processus de thermo-oxydation des matériaux polymeres restent similaires dans
les grandes lignes (propagation et terminaison) au processus de radio-oxydation, la
grande différence se trouvant essentiellement au niveau du processus d’amorcage. En
effet, les processus thermochimiques sont sélectifs et cette sélectivité est liée a I’énergie
des liaisons interatomiques des motifs monomeres qui sont a I’origine de la formation

des radicaux par rupture de liaison. On peut distinguer trois types de liaison, liaison
C—H primaire (E=390 kJ.mol ™), liaison C—C (E=350 kJ.mol") et la liaison O—O (E=150

kJ.mol"). On constate donc que les hydroperoxydes POOH sont les principaux

amorceurs de I’oxydation (Audouin et al., 2003).

Le schéma mécanistique de la thermo-oxydation est détaillé ci-dessous (Bolland and

Gee, 1946a).
e Amorgage :

Décomposition des hydroperoxydes (unimoléculaire): la réaction ci-dessous

correspond a une réaction bilan.
POOH — 2P° (k,)
e Propagation :

Elle s’effectue en deux étapes, le macroradical alkyle P° formé, réagit rapidement avec

l'oxygene O, pour créer un macroradical peroxyle PO;.
PO + O2 - PO; (kz)

Dans un second temps, le macroradical peroxyde PO, par arrachage d’un atome

d’hydrogeéne, crée un nouveau macroradical alkyle P° et un hydroperoxyde POOH.
Ce dernier, en raison de sa faible énergie de dissociation va se décomposer suivant
deux modes, unimoléculaire et bimoléculaire lorsque la concentration en POOH

atteint une valeur critique.
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PO, +PH — POOH + P° (k,)
POOH — PO° +OH’
2POOH — PO° + PO, + H,O

Ainsi une réaction en chaine se crée (i.e. les réactions ont pour produits leur

amorceurs), d’ou le caractere auto-accéléré du processus d’oxydation.

e Terminaison :

Les processus précédents engendrent deux types de radicaux P° et PO;, cela implique

donc qu’il existe trois types de terminaisons.

P°+P° — produits inactifs (k,)
P°+ P(); — produits inactifs (ks)
POS + PO§ — produits inactifs (ks)

Ot chacune d’entre elles peut impliquer différentes réactions élémentaires :
- Réticulation par recombinaison bimoléculaire des radicaux alkyles P°

P°+P° - P—pr (k1)
PO, +P° — POOP (ks.)

Ce type de terminaison n’est pas tres efficace. En cause, I'instabilité thermique du pont
peroxyde formé POOP, celui-ci conduisant a une homolyse, créant des radicaux alkoxy

PO° susceptible d’amorcer de nouvelles chaines d’oxydation :

POOP — 2PO°

- Couplage et création d'un tetroxyde instable

PO, + PO, — POOOOP (ks.1)

Décomposition du tetroxyde

POOOP — [POOOOP]cage + OZ (k6,2)
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Vu la faible mobilité des radicaux PO°, ils sont comme piégés, c’est I'effet de cage de

Franck-Rabinovich.

- Couplage. Formation de pont de réticulation

[PO°°OP].,. N POOP (ks5)

- Dismutation. Formation de produits d’oxydations stables

[PO°°OP] — P=0+P—OH (ks.0)

cage

- Les radicaux s’échappent de la cage et amorce de nouvelle chaine d’oxydation (Ben

Hassine, 2013; Jacques Verdu, 2012)

[PO°°OP] — 2P0, (Ks.5)

cage

Le schéma mécanistique défini plus haut est une description simplifiée de la réalité. Il
se base sur un nombre plus ou moins important d’hypotheses simplificatrices qu’on
s’abstient de développer (Bolland and Gee, 1946a; Colin et al., 2007d; Davis, 1981;
Decker et al., 1973; Decker and Mayo, 1973; Mill et al., 1973; Niki et al., 1973; Rincon-
Rubio et al., 2001; Russell, 1956; Tobolsky et al., 1950).

I11.6. Polymeére stabilisé

Pour le polymere stabilisé, les différents antioxydants se distinguent par leurs voies

d’exécution.
- Par réduction de la vitesse d’amorcage :

Le mécanisme consiste en la décomposition des hydroperoxydes POOH par voie non

radicalaire.

Parmi les stabilisants agissant de la sorte, on peut citer (Habicher and Bauer, 2000).

e Les sulfures organiques
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POOH+P —S —P — POH +P —SO—P’
POOH + P —SO—P’ POH + P —S0,—P’

!

e Les phosphites organiques

(P’'O—), P+ POOH — POH + (P'O—), P=0
- Par augmentation de la vitesse de terminaison :

En interagissant avec les radicaux alkyles P°, comme c’est le cas des HALS (Hindered

Amine Light Stabilisers) :

N—H+0O, — N—O°

N—O°+P° — N—-O—P
L’effet stabilisant des HALS ne s’arrétent pas a ce niveau. En effet, 'alkoxyamine N—
O—P formé a la particularité de pouvoir réagir avec les peroxyles PO, pour régénérer

le nitroxyle N—H, et ainsi on peut avoir une boucle qui se répete.
N—O—P + PO, — N—O° + produits

Ou en interagissant avec les radicaux peroxyles PO;, bloquant ainsi la propagation de

la chaine d’oxydation comme c’est le cas des antioxydants de type phénols par

exemple.

AH + PO, — POOH + produits inactifs

Il existe bien stir d’autres types de stabilisants, tels que, les structures aromatiques ou
le noir de carbone, et souvent on compose avec les différents types d’antioxydants
dans un but de complémentarité et de protection optimale vis-a-vis du vieillissement

(Ben Hassine, 2013; Clough and Gillen, 1990; Richaud and Verdu, 2012).
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III.7. Modification structurale, effet sur les propriétés mécaniques

II1.7.1. Mécanisme de dégradation du réseau macromoléculaire

Précédemment il a été discuté (II.5) que les terminaisons de la chaine d’oxydation
pouvaient engendrer de la scission de chaines, réticulation de chaines et dégagements
de gaz. Ces derniers ne seront pas traités car n’affectant pas la structure du polymere
contrairement aux deux phénomenes que sont la scission et la réticulation de chaines,
qui eux ont des conséquences importantes sur la microstructure du matériau, et donc

sur ses propriétés mécaniques.

La Figure I-22 illustre les dégradations structurales que peut subir le réseau élastomere
au cours de son oxydation. Lorsque c’est la réticulation qui prédomine, la
concentration en chaines élastiquement actives v (CEA) augmente, et dans le méme

temps, la longueur des CEA diminue (M,») limitant l'extensibilit¢é maximale des

chaines et entrainant ainsi une rigidification du matériau. Lorsque le mécanisme
prédominant est la scission de chaines, la concentration en CEA diminue, et des
chaines pendantes se créent. Ces dernieres n’étant pas liées au squelette, elle ne
contribue pas a la réponse mécanique globale, conduisant ainsi a une baisse de la

rigidité.

)%Vﬁ Réticulation
M o

Figure [-22. Réticulation et scissions de chaines.
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II1.7.2. Quantification de la dégradation

Les réticulations et scissions de chaines peuvent étre caractérisées par mesure de
gonflement, de fraction soluble, ou par distribution des masses molaires,
respectivement lorsque le matériau est insoluble, partiellement soluble et

completement soluble. Ainsi les rendements en scissions g,, et réticulations g,, peuvent

étre évalués en utilisant la théorie de Saito (Saito, 1958a) ou de Charlesby-Pinner
(Charlesby A. et al., 1959), suivant que I'on connait la masse molaire moyenne ou la
fraction insoluble. En considérant un polymere linéaire au cours d’un vieillissement

radiochimique, on a:

M—H—M—%z[g(s)—g(x)]d (1.39)

1 1 g(s)_

MW_MWO { 5 Zg(x)}d (1.40)
F+F¥ = g(s) + 1 (L41)

S 29(0) M, xdxg(x)

Avec F_la fraction soluble, M, et M, les masses molaires moyennes respectivement en

nombre et en masse exprimées en kg.mol”, g(s) et g(x) en mol.J" et d la dose qui est

exprimée en Gy.

Les variations de module induit par le vieillissement peuvent étre évaluées a travers

la concentration en CEA v, et la fonctionnalité des noeuds f.

1
V=—o 1.42
o (142)

2
X=— 1.43
o (1L43)

M, étant la masse molaire des CEA et x la concentration en nceuds.
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En effet, suivant la fonctionnalité des noeuds le nombre de CEA varie, affectant ainsi

le module de cisaillement G.

Lors d’une scission :

G

G{l—ﬁj lorsque f=3
v,

0

G

Go(l—ij lorsque f >3
v,

0

Lors d’une réticulation :

G =G, (1+ %J quelque soit f
V,

0

(L44)

(L45)

Néanmoins, il arrive que réticulations et scissions de chaines operent simultanément.

=3 lorsque f =3
G =G, 1+Q—0!—S avec | d
a=1 lorsque f>3

Yoo Vo

L’expression (1.46) ne reste valide qu’aux faibles conversions.

$de 3
e Sy

-1CEA -3CEA

Figure 1-23. Influence de la fonctionnalité des nceuds de réticulation

II1.7.3. Conséquences mécaniques de la dégradation

(1.46)

Les variations de module qui affectent le comportement mécanique peuvent étre

tolérées pour un composant élastomere en cours de fonctionnement. Mais la
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défaillance du composant peut survenir par la dégradation de ses propriétés a rupture,
avant méme que son module n’ait subi d’évolution importante. Le module ne peut

donc étre a lui seul un critere de fin de vie pertinent.

Parmi les différents travaux traitant de I'évolution des propriétés a rupture des
matériaux élastomeres, celui de (Llorente and Mark, 1980; Mark et al., 2004) a retenu

notre attention.

Il s’agit d’'une étude portant sur un PDMS comportant des longueurs de CEA
différentes, c’est-a-dire un mélange de chaines courtes et longues, dont les proportions
sont controlées. Les masses molaires en nombre sont M,=18.5kg.mol” pour les longues
chaines, et M, =1.1 (a), 0.66 (b) et 0.22(c) 1<g.1rnol'1 pour les chaines courtes. La Figure

I-24, montre le comportement mécanique de ces mélanges ou sont affichées en %, les

fractions molaires des chalnes courtes.

ag(MPa)
A
2.0 |

1.2

0.4

Figure I-24. Contrainte nominale en fonction de I'élongation pour des réseaux PDMS basés sur un
mélange de chalnes longues et courtes (Llorente and Mark, 1980; Mark et al., 2004).
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En rappelant qu'un matériau avec une proportion importante en chaines courtes,
traduit plutot une réticulation, on observe ici que les module et contrainte a la rupture

augmentent avec la proportion en chaines courtes.

(Llorente and Mark, 1980) ont déduit, que malgré une proportion importante en
chaines courtes dans le mélange, traduisant donc une réticulation, 1’allongement a la
rupture reste approximativement constant, et n’évolue que lorsque le pourcentage en
chaines longues devient trop faible. La déformation a la rupture est donc plutdt
gouvernée par les longues chaines, et comme la structure en réseau est conservée
(chaine longue élastiquement active) la prédiction des propriétés a la rupture peut étre

envisagée a travers la théorie de I'élasticité caoutchoutique.
g q

Cependant, lorsque le mécanisme de scission est prédominant, il est bien plus difficile
de prédire les tendances. En effet, chaque scission génere deux chaines pendantes, ces
chalnes ne sont pas élastiquement actives et ne participent pas a la réponse mécanique.
Suivant I"évolution du phénomene, des enchevétrements se créent (liaisons physique
faibles), enchevétrements susceptibles de participer au stimulus mécanique. Ces
évolutions ont pour conséquence d’éloigner le réseau de l'idéalité, rendant la

prédiction des tendances complexe (Audouin, 2012).

II1.8. Cas particulier des EPDM
II1.8.1. Influence de la nature chimique

II1.8.1.a. Influence de la proportion d’éthylene

Les études d’oxydation des polyéthylenes et des copolymeres éthylene-propylene
(Decker et al., 1973; Decker and Mayo, 1973) illustrent I'effet de la cristallinité sur la
cinétique d’oxydation. En effet, leurs résultats montrent que l'oxydation était
considérablement atténuée au niveau des cristallites et que la dégradation s’opere
exclusivement dans la phase amorphe. Pour des terpolymeres tels que I'EPDM, ot les
taux de cristallinité sont généralement faibles (5-20%) la dégradation par oxydation ou
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irradiation est donc plus importante, i.e. inversement proportionnelle au taux de

cristallinité.

L’effet du vieillissement sur la phase cristalline d"'un EPDM a été étudié par Celette et
al (Celette et al., 2001). Les auteurs ont mis en évidence une variation de la température
de fusion traduisant ainsi une augmentation de la taille des cristallites au cours du

vieillissement, cette évolution restant néanmoins faible étant donné le taux de

cristallinité de I'EPDM étudié (~6%).

L’évolution de la phase cristalline sous irradiation a fait également 1'objet de
différentes études (Assink et al., 2001; Fayolle et al., 2008), celles-ci ont permis de
statuer de 'effet de I'irradiation sur le taux de cristallinité du polymere. L’irradiation
agit différemment suivant la zone étudiée. En effet, lors d'un vieillissement, les chaines
rompues dans la phase amorphe ont tendance a s’incorporer dans la phase cristalline,
faisant évoluer 1'épaisseur des lamelles et augmentant ainsi le taux de cristallinité du
polymeére (chimicristallisation). A linverse, la radiolyse a pour conséquence
l’altération de la phase cristalline et on observe également des défauts au sein de
’arrangement des lamelles, entrainant ainsi la diminution de la température de fusion

et du taux de cristallinité (Audouin, 2012).

I11.8.1.b. Influence du taux d’ENB

La contribution quantitative des ENB sur les cinétiques de réticulation et de scissions
de chaines des EPDM soumis a un vieillissement radio-oxydatif a été étudiée par De
Almeida et al (De Almeida et al., 2014), et ce en comparant les résultats de différentes
formulations : d’EPDM. EPDM amorphe réticulé au peroxyde (A—X—CR), EPDM
semi-cristallin non réticulé (SC —X—NC) et EPDM semi-cristallin réticulé au peroxyde

(SC—X—CR).
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PE (%w) PP (%w) ENB (%w) Peroxyde (phr)

Réticulé
A—X—CR 51,5 (0,5 443 (x0,5) 4.2 (<0,3) 3 Oui
SC—X—CR 738 (0,5 22(:0,5) 4.2 (<0,3) 3 Oui
SC—X—NC 738 (x0,5) 22(0,5) 42 (0,3) 3 Non

Tableau I-1. Formulation matériaux modeéles étudiés par De Almeida et al (De Almeida et al., 2014)

Il a été remarqué que la densité de réticulation du matériau référencé SC—X—NC est
plus importante que celle du A—X—CR. Cela s’explique par le fait que 'ENB est plus
consommé dans le premier =cité que dans le deuxieme. D’autres analyses (Orza et al.,
2009; Palmas et al., 2003, 2001) par RMN du solide ont permis aussi de confirmer la

présence d’ENB résiduel lors de la réticulation thermique d’'un EPDM-ENB.

Pour ces matériaux, le suivi de la cinétique de dégradation (cf. Figure I-25) a permis de
constater que le phénomene de dégradation prédominant est la scission de chaines, ce

qui n’est pas étonnant sachant que les séquences ethylene et propylene sont connues

pour conduire a des coupures de chaine lors de leur oxydation.

R

A—X—-CR

= = =

Fraction soluble Fs(%)

w

[=]

0 100 200 300 400 500 600 700 800

900 1000
Dose (kGy)

Figure I-25. Evolution de la fraction soluble F_sous irradiation (De Almeida, 2014).

A linverse des mélanges A—X—CR et SC—X—CR dont la fraction soluble F,

augmente de maniere monotone avecla dose d’irradiation, indicateur d’un mécanisme

de scissions de chaines dans le réseau macromoléculaire, le matériau SC—X—NC,

présente initialement un mécanisme de réticulation prédominant, qui s’estompe au fur
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et a mesure que le mécanisme de scission s’installe et prenne le dessus au niveau du

point de gel situé a environ 200kGy.

Un tel mécanisme de réticulation a également été observé pour des doses de
rayonnements faibles avec les autres matériaux. Toutefois, la réticulation apparait plus
importante pour le mélange A —X—CR que pour le SC—X—CR, qui s’explique par un
taux d’ENB résiduel plus important pour le premier cité (3,6%) que pour le second
(2,7%). Une diminution du contenu d’ENB avec la dose de rayonnement est également
mise en évidence. Ainsi, au-dela de 450kGyj, il ne reste qu’environ 1,3% d’ENB et 0,3%

d’ENB respectivement.

Cambon (5.Cambon, 2001) a montré que l'irradiation réduit le taux d’'ENB présent
dans le polymere jusqu’a disparition total, et ce en étudiant par IR I’évolution de la
consommation en double liaison de I'ENB au cours de l'irradiation d’'un EPDM-ENB
non réticulé. Cela suggere que le contenu en ENB joue un rdle important dans le
mécanisme de réticulation au cours de l'irradiation en favorisant une réticulation

supplémentaire qui s’estompe une fois I'ENB résiduel completement consommé.

De Almeida et al (De Almeida et al., 2014) ont également estimé le rendement en
coupure de chaines g, et qui a révélé que les mélanges A —X—CR, SC—X—CR et SC—
X—NC ont la méme valeur de g,. Ainsi, réticuler un EPDM ne semble avoir aucune

influence sur la cinétique de scission de chaines, que la teneur en ENB ne modifie pas
de maniere significative la cinétique de scission sous irradiation mais suggere plutot
que le processus de scission de chaine pendant l'irradiation pourrait étre fortement

non linéaire avec la teneur en ENB.

II1.8.1.c. Influence des charges

Planes et al (Planes et al., 2010a) ont étudié l'influence des charges sur la cinétique de

dégradation et sur les propriétés mécaniques d'un EPDM-ATH au cours d'un
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vieillissement radio-oxydatif, I'étude portant sur différentes formulations d’EPDM,

résumées dans le tableau ci-dessous.

EPDM (phr) Peroxide (phr) ATH (phr)

E-NC 100 0 0
E-NC-150-ATHU 100 0 150

E-CR 100 3 0
E-CR-32ATHU 100 3 32
E-CR-150ATHU 100 3 150
E-CR-150ATHT 100 3 150

Tableau I-2. Formulation matériaux modeéles étudiés par Planes et al (Planes et al., 2010a).

Pour les échantillons non réticulés E-NC et E-NC-150-ATHAU, il est observé que les
matériaux présentent au cours du vieillissement a la fois a des mécanismes de
réticulation et de scissions de chaine. Le premier phénomene est prépondérant en

début d’irradiation, tandis que le second I’est aux fortes doses d'irradiation absorbées.

A des doses d'irradiation élevées, la fraction soluble F, du mélange E-NC-150-ATHU

est supérieure a celle du E-NC, ce qui suggere que la dégradation est plus importante

lorsque le matériau est chargé, comme illustré sur la Figure I-26.
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Figure I-26. Evolution de la fraction soluble pendant le vieillissement (Planes, 2008a).

Pour les EPDM réticulés (E-CR), les chaines polymeres sont soumises a des
mécanismes de scission de chaines en compétition avec un léger mécanisme de

réticulation pour des doses faibles d’irradiation, mécanisme de réticulation qui devient
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négligeable aux doses plus élevées. L'introduction de 32phr d’ATH dans la matrice
EPDM ((E-CR)) ne semble pas présenter d’évolution significative, suggérant ainsi une

dégradation identique du polymere avec ou sans ATH.

Comme observé précédemment avec les échantillons non réticulés, a forte dose

d’irradiation, I'E-CR-150ATHAU présente une fraction soluble F, plus élevée que celle

observée pour un échantillon non chargé. En conséquence, pour les matrices réticulées
et non réticulées, la présence dune fraction importante d’ATH semble accélérer la

dégradation du matériau.

Une comparaison entre échantillons chargés d’ATH traitée (ATHT) et non traitée
(ATHU) a été réalisée, et a permis d’établir que la fraction soluble évolue plus
lentement avec la dose d’irradiation en présence de charges traitées. Cependant, a la
dose d’irradiation la plus élevée (510kGy), les valeurs de fraction soluble des

échantillons E-CR-150ATHAU et E-CR-150ATHAT sont similaires.

Le ralentissement de la dégradation observé pour les charges traitées semblerait étre
dt au fait que le phénomene de scission de chaines est contrebalancé par une certaine
réaction de réticulation résiduelle, induite par des silanes résiduels n'ayant pas réagi a
l'interface polymere-matrice, ou par une réticulation par irradiation de la fraction

soluble initialement non réticulée.

A partir des différents résultats expérimentaux, une estimation de Iaccélération par la
présence de charge des processus chimiques impliqués dans l'irradiation du matériau
a été réalisée par ces auteurs. Les résultats obtenus suggerent qu'en présence de
charges, la cinétique de dégradation est 1.5 fois plus rapide pour les matrices réticulées
E-CR-150ATHU, et 2 fois pour les matériaux initialement non réticulés E-NC-
150ATHU.

L’influence des charges nanoscopiques (silice) dans I'EPDM sur la cinétique de radio-
oxydation a également été étudié par Planes et al (Planes et al., 2010b). Les tendances

sont similaires a celles observées lors de l'incorporation de charge micrométrique tel
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que ’ATH, avec une dégradation plus importante sous irradiation dans les composites

que dans la matrice polymere.

Cependant, il a été établi que pour les charges de silices traitées la dégradation est
retardée, le traitement au silane semblant étre a l'origine de l'atténuation de la
dégradation. En effet, pour estimer l'efficacité du traitement de surface de la charge,
des mesures d’absorption d’eau sous irradiation ont été réalisées, et mettent en
évidence une modification de la surface de la silice. La charge devient moins
hydrophile, indiquant une dégradation du silanol. Ces résultats suggerent que la
charge favorise a son voisinage des réactions supplémentaires, théorie soutenue dans
la littérature (Andrady et al., 1981; Celina et al., 1996; Decker and Mayo, 1973; Ito, 2007;
J.L.Bolland, 1946).Ces réactions sont susceptibles de former de nombreux radicaux qui
auront tendance a se recombiner ou a diffuser, rendant ainsi la surface réactive et

accélérant les réactions de dégradation au voisinage de la charge.

Figure I-27. Coupures de chaines au voisinage des charges.

Ainsi, tous les résultats expérimentaux suggerent que lintroduction de charges,
qu’elle soit micrométrique ou nanoscopique, dans la matrice EPDM augmente le
rendement de l'irradiation. Cela serait dii a la déshydratation des charges et a la

formation de radicaux supplémentaires, faisant accélérer la dégradation dans le
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composite. Ces radicaux seraient localisés a la surface de la charge, indiquant ainsi que
la dégradation accélérée du composite se produirait préférentiellement au voisinage

de la charge comme le montre schématiquement la Figure I-27.

II1.8.2. Méthodes de prédiction de la durée de vie

La durée de vie t, correspond au temps au bout duquel une propriété d'usage atteint

une valeur critique appelée critere de fin de vie. L'usage des EPDM objet de notre
étude, est l'isolation des cables électrique utilisés dans les batiments réacteur des
centrales nucléaires, il est admis que lors de leurs vieillissements en ambiance
nucléaire leurs propriétés sont retrouves affectées, les différentes études
(Anandakumaran, 2007, Anandakumaran et al.,, 1999; Michel, 1995; Stonkus, 1988)
consacrées au sujet ont permis de démontrer que la propriété gouvernant la durée de

vie de I'isolant est I’allongement a la rupture ¢, (De Almeida et al., 2014).

Les expérimentations menées consistent a mettre des échantillons de cables ayant été
successivement irradiés, vieillis thermiquement, exposé a un rayonnement
supplémentaire équivalent a celui qui serait provoqué par une rupture de la ligne de
vapeur principale (simulation de la perte de liquide de refroidissement), di a un
accident nucléaire. Les cinétiques d’oxydation du matériau de l'isolant est évalué par
mesure du temps d'induction a I'oxydation (TIO) et par des mesures IR (concentration
en carbonyle). Les allongements critiques sont également mesurés. Sur ces cables
vieillis, les données d'essais électriques indiquent que la valeur d'allongement a
rupture absolu de 50 % offre une marge suffisante pour résister a un rayonnement
accidentel supplémentaire, et pour fonctionner électriquement lors d’événements
imprévus. Ainsi, le critere de fin de vie a été défini comme étant le temps au bout

duquel la valeur de ¢, atteint 50 % (Anandakumaran et al., 1999).

La prédiction de la durée de vie t, des matériaux élastomeres est donc un enjeu

essentiel. Pour y parvenir, différentes méthodes de prédiction, que I’on peut classer en
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deux familles: méthodes empiriques et des méthodes non empiriques, ont été

développées.

II1.8.2.a. Méthodes Arrhénienne (empirique)

La pseudo loi d’Arrhenius décrite en équation (I.47), est une des méthodes les plus
employées pour déterminer la durée de vie d'un matériau, quel que soit le critere de
fin de vie définis (grandeurs chimique, physique ou propriétés mécanique). Elle
consiste a effectuer des vieillissements accélérés a des températures plus importantes
que les conditions d’utilisation, et permet de construire par extrapolation I'évolution
de la grandeur définissant le critere de fin de vie dans les conditions réelles
d’utilisation du matériau.

t, =t exp(—%} (1.47)

Ou ¢, est le facteur pré-exponentiel, E I'énergie d’activation, R la constante des gaz et

T la température absolue.

La méthode suppose que les mécanismes de vieillissement a des températures élevées
restent identiques a ceux observés dans les conditions d’utilisation. Cependant,
différents travaux (Achimsky, 1996, BERNSTEIN and LEE, 1975; Celina et al., 2005b;
Gillen et al., 1997, 1997; Gugumus, 1999; N. Khelidj, 2006) ont démontré que bien que
les réactions élémentaires modélisant le mécanisme de vieillissement obéissent a une
loi d’Arrhenius, leur combinaison ne suit pas forcément cette loi, et que de ce fait, les
changements de propriétés d'usage n’obéissent pas nécessairement a cette méme loi.
Cette méthode, méme si elle permet de disposer d’un outil précieux de prédiction, n'a
pas encore atteint un niveau de robustesse qui pourrait faire consensus dans la

communauté scientifique.

58



II1.8.2.b. Modélisation cinétique (non empirique)

La modélisation cinétique a pour objectif de modéliser les évolutions induites par le
vieillissement a I'échelle moléculaire. Son point de départ est la mise en place d'un
schéma mécanistique d’oxydation, regroupant les détails de toutes les réactions

chimiques impliquées dans 1’oxydation du matériau.

Par application du formalisme de la cinétique chimique, le schéma mécanistique est
transposé en un systeme d’équations différentielles a résoudre, les données d’entrée
étant les conditions initiales (concentrations initiales des différentes especes
chimiques) et les valeurs des constantes de vitesses associées aux différentes réactions.
Ces dernieres sont identifiées expérimentalement ou par méthode inverse. Ainsi, ce
type de modélisation permet de générer les cinétiques observées expérimentalement
tel que celle des especes carbonyles. A travers les outils numériques la description de
schémas complexes peut étre ainsi élaborée en s’affranchissant d’un grand nombre

d’hypotheses simplificatrices altérant la physique des modeles.

Une fois les évolutions moléculaires au cours du vieillissement déterminées, des
relations structure-propriétés sont utilisées pour définir les évolutions aux échelles
macromoléculaire (réticulations et scissions de chaines) et macroscopique (propriétés
mécaniques), permettant ainsi d’appliquer le critere de fin de vie défini. Tel
qu’identifié par Fayolle et al (Fayolle et al., 2007) lors de I’étude du vieillissement d'un
polyéthylene, les investigations ont permis de mettre en évidence que le mécanisme
de dégradation prédominant au cours du vieillissement était la scission de chaine, et

que la ruine du matériau se produisait lorsque la masse molaire en masse M, atteint

une valeur critique de 70Kg.mol.

L’approche non empirique par la modélisation cinétique reste complexe, c’est
pourquoi elle requiert de l'utilisateur une bonne connaissance des relations

structure/propriétés et des réactions chimiques induites lors du vieillissement.
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Chapitre II : Matériaux, Conditions de vieillissement et

techniques expérimentales

Ce chapitre décrit succinctement :

¢ Les matériaux sujet de notre étude.

e Les conditions et procédures de vieillissement thermo-oxydatif et radiatif.

e Les différentes techniques expérimentales employées, techniques qui ont pour
but de suivre 1'évolution des propriétés physico-chimiques et mécaniques au

cours du vieillissement.

Enfin, nous exposerons les résultats de caractérisation des différents matériaux a 1’état

non vieilli (initial).
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I. Matériaux

Les EPDM étudiés dans cette these sont utilisés en tant qu’isolants dans les cables
électriques de qualification K1 au sein des batiments réacteurs des centrales nucléaires.
L’étude se fait exclusivement sur la partie isolante des cables (cf. Figure II-1). Le cable
est donc dénudé de sa protection externe, de I'armature métallique, ainsi que des fils

électriques.

Pour des raisons de simplicité, les matériaux de 1'étude seront nommeés EPDMO1 et
EPDMO02. La matrice EPDM de ces matériaux est considérée comme étant amorphe, et
est réticulée au peroxyde. Les fractions massiques des différents monomeres
composant la matrice EPDM ne sont pas connues pour des raisons de confidentialité
liées au fournisseur. Néanmoins, une caractérisation chimique qui apporte davantage

d’informations sur les deux formulations, a été réalisée.

Isolant EPDM

Figure II-1. Cable électrique haute tension

La composition principale des deux matériaux est résumée dans le tableau suivant :

Caractéristiques EPDMO01 EPDMO02
Phtalates Di-octyl phtalate
Antioxydants Phénols et amines aromatiques
.y Huiles a chaines carbonées linéaires + ramifiées +
Autres additifs .
aromatiques
Taux de cendre (charge) 44% 36%

Mélange constitué de carbonate de calcium, de
trihydrate d’alumine, de silice et d’oxyde de titane.
Taux de polymeére 47% 46%

Tableau II-1. Formulation de 'EPDMO01 et de 'EPDMO02.

Nature des cendres
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D’un point de vue général, la composition des deux matériaux est relativement

semblable. Néanmoins, on peut distinguer certaines caractéristiques communes :

- Un fort taux de charge minérales, notamment pour I'EPDMO01, avec la présence
de trihydrate d’alumine aussi connue sous le nom de charge ATH, souvent
utilisée pour ses propriétés ignifugeantes. Le carbonate de calcium est quant a
lui utilisé pour réduire le vieillissement UV.

- Une présence de plastifiants de type phtalates. Ils ont pour but d’assouplir le

matériau par abaissement de la T, et ce par la destruction d’une partie des

interactions entre chaines, responsables de la rigidification du matériau.

- Une présence d’antioxydants de type phénol et amines. Ils ont pour role
d’inhiber les réactions d’oxydation pouvant se produire tout au long du cycle
de vie du matériau. Leur efficacité réside dans leur capacité a protéger la

matrice contre I’oxydation aussi bien a haute qu’a basse température.

La caractérisation chimique a permis de révéler la complexité de la formulation de ces
EPDM, laissant prétendre que le comportement des deux matériaux bien que de méme

nature, peut étre différent face au vieillissement.

II. Vieillissement

IL.1. Vieillissement thermique

Les échantillons sont sous la forme de trongons tubulaires tel que représentés sur la
Figure II-2. Les échantillons sont suspendus aux grilles des étuves chauffées et

ventilées aux différentes températures sélectionnées.
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Figure II-2. Echantillons tubulaires suspendues en vue du vieillissement thermique (VT) dans une
étuve.

Les vieillissements thermo-oxydatifs appelés aussi vieillissements thermiques ont été

réalisés sous air a quatre températures différentes : 90, 110, 130 et 150°C.

Le choix des températures est basé sur un compromis entre le temps imparti pour cette
étude et le respect des mécanismes de dégradation proche de la température de
service. Ainsi, nous pouvons émettre I’hypothese que les températures de 90°C et
110°C n’engendrent pas de différences notoires par rapport aux mécanismes de
dégradation thermique rencontrés en condition réelle de service (~55°C). Le choix des
deux autres températures, 130 et 150°C est discutable. En effet, il n’est pas exclu qu’a
ces températures, I'activation thermique de I’agent de réticulation (peroxyde) présent
en quantité résiduelle (provenant de sa synthese) dans le matériau, entraine une
réticulation supplémentaire du matériau polymere. Cependant, ces températures
permettent d’accélérer fortement le vieillissement thermo-oxydatif et donc apportent
des indications préliminaires sur le comportement de l'isolant dans le temps. Les
résultats devront donc étre interprétés minutieusement pour décorréler les
mécanismes dus au vieillissement accéléré de ceux dus a la proximité de la

température de réticulation du matériau (~170°C).
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Pour chaque température testée, des échantillons (trongons) sont préleveés
périodiquement jusqu’a la fin de vie de l'isolant. La fréquence de prélevement varie
en fonction des résultats de traction obtenus. Ces vieillissements sont réalisés
simultanément sur trois sites, Lille (UML), Paris (PIMM-Arts et Métiers ParisTech) et

a EDF (centre de recherche des Renardieres) :

Vieillissement (°C) Caractérisations
UML (Lille) 130 et 150 essais de traction
EDF Lab Les Renardiéres 90 preparation eprouvettes de
traction
PIMM (Paris) 110 et 130 DSC, ATG, IR et gonflement

Le tableau ci-dessous récapitule les différents prélevements expérimentaux effectués :

Vieillissements (°C) Prélevements (Jours)
EPDMO01 90, 180, 270, 360, 430, 460, 490, 520, 550, 640, 730
90 25,41, 61, 117, 180, 215, 250, 285, 320, 355, 390,
EFDMo02 425, 481, 536, 607
EPDMO1 30, 60, 90, 125, 140, 160, 190, 215, 230, 237, 280,
110 290, 300, 310, 320, 340, 370, 400, 430, 440, 450
EPDMO2 28, 84, 133, 154, 175, 196, 217, 238, 259, 280, 301,
320, 343
4,12, 24, 29, 34, 40, 60, 65, 70, 80, 84, 88, 92, 125,
130 EFDMo1 135, 147, 154, 161, 168, 170
EPDMO02 14, 28, 42, 59, 73, 80, 87, 94
150 EPDMO01 3,6,8,10,13, 15,17, 20, 24, 29, 34
EPDMO02 7,8,10, 14, 16, 18, 21, 23

I1.2. Vieillissement radiatif

Le vieillissement sous irradiation a été réalisé au centre du Commissariat a I'Energie

Atomique (CEA) a Paris Saclay.

En conditions normales d’utilisation dans une centrale, I'intensité de I'exposition des
cables aux rayonnement est d’environ 0.1Gy/h. Afin de simuler différents cas
possiblement rencontrés en ambiance nucléaire, plusieurs doses absorbées ont été

choisies, a savoir 50 et 150kGy correspondant a la limite inférieure ou intermédiaire
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d’exposition des cables, 250kGy pour avoir une dose intermédiaire, et enfin 500 et

750kGy simulant le cas accidentel.

Les vieillissements radiatifs ont été réalisés a une température de 70°C, et a différents
débits de dose (cf. Tableau II-2), dans le but d’étudier un éventuel effet du débit de
dose sur les propriétés physiques des matériaux. A cette température, il n’est pas exclu
quun vieillissement thermique du cable ait lieu en simultané, mais restant

probablement minoritaire par rapport aux mécanismes de dégradation par irradiation.

Les conditions d’irradiations des matériaux EPDMO01 et EPDMO02 sont résumées dans

le tableau suivant :

Matériaux Débit de dose (kGy/h) Doses regues (kGy)

0.1 150 250 - -
EPDMO01 1 150 250 500 750

10 150 250 500 750
EPDMO02 1 50 150 250 500

Tableau II-2. Doses recues et débits de dose des essais de vieillissement sous irradiation.

III. Techniques expérimentales de caractérisation

ITIL.1. Spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier IRTF

La spectroscopie infrarouge (IR) est une méthode de caractérisation non destructive
permettant de déterminer la composition chimique du polymere. Le fondement de la
spectroscopie infrarouge réside sur la réponse vibratoire des groupements chimiques
composant le matériau. En effet, lors de I’absorption d"un rayonnement par un groupe
d’atomes dans le polymere, il se produit une variation dipolaire d’énergie égale a celle
du rayonnement, provoquant ainsi une vibration du groupe. L’écart entre l'intensité
du spectre IR de référence et celui traversant I’échantillon est enregistré, et lorsqu’il y
a absorption IR par I'échantillon a une longueur d’onde, I'écart se traduira par un pic
caractérisé par sa fréquence et par son intensité. L'interprétation des différents pics

mene a l'identification partielle de la structure chimique du matériau.
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L’acquisition des spectres peut s’effectuer selon les modes suivants :
- Par transmission (cf. Figure II-3)

Pour des échantillons ou films minces d’une épaisseur allant de 5 a 50 um (Degallaix
and Ilschner, 2007), en plus de la reconnaissance des groupements chimiques, ce mode
d’obtention permet aussi de connaitre leurs concentrations a travers la loi de Beer-

Lambert (Swinehart, 1962):

A:—Iogllzg.l.c (IL.1)

0

Avec A I'absorbance (sans unité), ¢ le coefficient d’extinction molaire (L.mol".cm™), I,
lI'intensité lumineuse incidente, I l'intensité lumineuse transmise, [ 1'épaisseur de

I"échantillon (cm) et C la concentration de I'espece chimique dans 1’échantillon (mol.L’

1)'

Rayon IR

Source IR Détecteur

\ 4

Echantillon

Figure II-3. Principe simplifié de la spectroscopie IR en mode transmission

- Par réflexion (cf. Figure 11-4)

La réflexion totale atténuée ou ATR pour Attenuated Total Reflection est une méthode
qui s’est révélée tres utile pour I'étude des changements de composition chimique sur
la surface des polymeres, liés a I'oxydation ou a I'hydrolyse. Elle est basée sur le
contact entre un cristal d’indice de réfraction élevée dans l'IR, et la surface de

I’échantillon a analyser.

Le spectre est mesuré suite a des réflexions multiples du faisceau IR. Sa profondeur de

pénétration dans la couche du polymere est fonction de 1’angle du rayon incident, ainsi
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que des indices de réfraction du cristal et de I"échantillon (Degallaix and Ilschner,

, EFEFE R rERrEFF
7// échantillon polymere y//
rayon IR / FIFFFFFFFFFFFFFEFF, A
></ W cristal

Figure II-4. Principe spectroscopie IR en mode réflexion

2007).

L’intérét d'utiliser cette méthode d’analyse dans nos travaux, est qu’elle permet de
mettre en évidence le caractere thermo-oxydant du vieillissement par la détection des

marqueurs d’oxydation caractéristiques de I’'EPDM (région des carbonyles 1710 a

1720cm’™).

Pour des échantillons chargés, la spectroscopie infrarouge en transmission ne peut pas
étre utilisée. C’est pourquoi I’oxydation des matériaux lors du vieillissement est suivie

par spectroscopie IR en mode ATR.

II1.2. Analyse thermogravimétrique ATG

L’analyse thermogravimétrique est une technique qui consiste a mesurer en continu la
masse d'un échantillon a l'aide d’une microbalance de précision. L’échantillon est
placé dans une enceinte thermique a environnement contrdlé offrant ainsi la possibilité

de travailler en environnement inerte ou oxydant.

Suivant ce que l'on souhaite caractériser, on distingue deux types de traitements

thermiques :

e En conditions isothermes sous atmosphere inerte ou oxydante, elle permet de
suivre la masse de I'échantillon au cours du temps. Un gain de masse ou une
perte de masse de 1’échantillon sont synonymes respectivement de greffage de

molécules d’oxygene, ou de perte de produits volatiles.
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e En conditions dynamiques sous atmosphere inerte, les rampes de température
permettent la dégradation totale de la matiere organique (pyrolyse). Il ne restera
donc que la matiere minérale (incombustible). Ainsi, cette méthode permet de

mesurer le taux de charge d’un échantillon.

ITII.3. Mesures de gonflement

La mesure du gonflement d'un polymere réticulé dans du solvant organique est une
méthode efficace pour analyser la structure du réseau, et ainsi caractériser la

dégradation que peut subir ce dernier.

Pour mener ces essais, des échantillons de masse connue m; sont immergés dans un

solvant approprié (affinité polymere-solvant x) et a température ambiante. Durant
I'immersion, le solvant et le substrat vont interagir et induire un gonflement du

polymere par absorption de solvant jusqu’a atteindre un état d’équilibre m,,.

La capacité de gonflement dépend des interactions entre les molécules de solvant et
les chaines de polymere, ainsi que de la longueur de la chaine entre nceuds de
réticulation. Chaque chaine élastiquement active (CEA) sera tendue jusqu'a
l'établissement de l'équilibre entre les forces d'interaction solvant/polymere et les

forces de rétraction des chaines.

Les échantillons sont ensuite séchés et pesés obtenant ainsi les valeurs de masse

séchées m..

Outre le taux de gonflement a 1'équilibre caractérisant la densité de réticulation, ces
mesures apportent également une information sur le taux "d’extractible”
(macromolécules, plastifiants, huiles etc.) présent dans le mélange, et qui correspond

a la quantité de matiere dissoute dans le solvant.

Les taux de gonflement et fraction soluble sont calculés a partir des relations
suivantes :
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- Taux d’extractible ou fraction soluble (F,)

F=T1M 100 (IL.2)

S m; (1_¢)

- Taux de gonflement (Q)

5 m —m
Q=1 Lootmere To ~7h 109 (IL3)
Psolvant ms (1_ ¢)

Ou ¢ est la fraction massique de charge.
Suivant que le matériau soit chargé ou non, le calcul de la concentration en CEA, noté

v différe :
- Théorie de Flory-Rehner :

L’équation Flory-Rehner (Flory and Rehner, 1943) décrit le gonflement a 1'équilibre

d’un polymere réticulé non chargé.
In(L-V, ) +V, +2V,.

V \i_vlm
sl 2 o

Ou V, est le volume molaire de solvant (cm3/mol) et Vro la fraction volumique de

(I.4)

polymere dans le réseau gonflé :

mS
V=P L (IL5)
m My =M Q

ppoly Psolvant
- Théorie de Kraus :

Partant de la théorie précédente, Kraus (Kraus, 1963) a quantifié 1'effet des particules
de charge sur le gonflement et a proposé une équation corrigée de 1'eq.(IL.4), prenant

en compte le volume des charges :

78



ve Vi, In@-=V,) +V, ¢V,

V 0.5V _V1/3V 2/3 (II6)
Avec V, la fraction volumique de polymere dans le réseau chargé gonflé.
m; (l — ¢)
V. = Proly (IL7)
ms mg B mS
+
pmélange psolvant

Ou ¢ est la fraction massique de charge.

IIL.4. Calorimétrie différentielle a balayage DSC (T, et TIO)

La calorimétrie différentielle a balayage ou DSC pour Differential Scanning
Calorimetry (cf. Figure II-5), est une technique d’analyse thermique qui caractérise
I’évolution de la capacité thermique d'un matériau en fonction du temps ou de la
température.

Un échantillon de masse connue et une référence inerte sont chauffés dans les mémes
conditions (rampe de température et atmosphere identiques). La différence de flux de
chaleur entre l’échantillon et la référence est corrélée aux variations de capacité
calorifique de I’échantillon. Cela permet la détection de transitions telles que la fusion,

la transition vitreuse et les changements de phase.

Y

~ éch / réf Chauffage

_ /4 Refroidissement
. A\ i
Y

l—— AT —
Acquisition des mesures

Gestion des gaz

Régulation température

Te

Figure II-5. Appareil d’analyse calorimétrique différentielle (Grenet and Legendre, 2010)
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Pour les polymeres, cette analyse permet de mesurer le temps d’induction a
I'oxydation TIO, ainsi que les différentes températures de transition caractéristiques

du matériau telle que la température de transition vitreuse T,.
- Temps d’induction a I’oxydation (TIO) :

Cette mesure permet d’évaluer I'efficacité du ou des stabilisants. En effet, le TIO est le
temps nécessaire pour que la totalité des antioxydants soit consommée et que

I’'oxydation du polymere soit initiée.

L’essai consiste a chauffer sous azote (environnement non-oxydant) un échantillon
jusqu’a la température d’oxydation. Une fois la température stabilisée, I’atmosphere
inerte est remplacée par une atmosphere oxygénée. L’amorcage de 1'oxydation est
caractérisé par un pic exothermique sur la courbe thermogramme DSC tel qu’illustré
sur la Figure II-6. Ainsi, le TIO correspond au temps écoulé entre l'introduction de

I'oxygene et I'amorgage du pic exothermique d’oxydation.

Flux de A /

Oz pi
chaleur /\

TIO

N2

 Temps

Figure II-6. Mesure du TIO par DSC (Jabarin and Lofgren, 1994).

- Transition de phases

La DSC permet de mesurer toute variation de flux thermique émis ou regu par
I’échantillon lorsqu’il est soumis a des variations de température. Toute

transformation s’accompagnant d'un échange de chaleur, les températures
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correspondantes fournissent des informations aussi bien qualitatives que

quantitatives.

0.z

0.0

0.2

Heat Flow (Va0

0.4 Tg T

06
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1] a0 100 150 200 250 300
B Up Temperature (°C)

Figure II-7. Températures caractéristiques d’un polymere semi-cristallin obtenues par DSC.

La température de transition vitreuse T, la température de cristallisation T, la
température de fusion T, ou le taux de cristallinit¢ du polymere x, sont autant de

grandeurs que 1'on peut déterminer par DSC (cf. Figure II-7).

IT1.5. Essai de traction

L’essai de traction est une méthode conventionnelle pour caractériser les propriétés
mécaniques d'un matériau. L’effort appliqué au matériau et son allongement sont
mesurés et sont convertis en contrainte et déformation a travers les équations

suivantes :

- Déformation nominale

e= 2l (IL.8)

Ou |, est la longueur initiale et Al le déplacement imposé.

- Contrainte nominale
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o=— (IL9)

Ou F estla force et S, la section initiale.

Aux grandes déformations, il est nécessaire de prendre en considération I’évolution de
la géométrie de l'éprouvette. Ainsi, il est plus opportun d’utiliser les grandeurs

suivantes :

- Déformation vraie
I
Eraie — In I_ (HlO)

- Contrainte vraie

Gy = — IL.11
vraie S ( )

Ou S est la section effective qui peut étre déduite a partir de ] (jacobien) en supposant
I'incompressibilité du matériau.

J_dv

=— I1.12
Y (1.12)

Ou Vet v son respectivement le volume initial et effectif de I'éprouvette.

Ainsi, a partir d'un essai de traction nous pouvons mesurer le comportement
mécanique d’un matériau mais également la déformation a rupture ¢, ou la contrainte
a rupture o0,, qui sont autant de parametres représentant la structure du réseau et son
comportement. Dans le cas des élastomeres, 1'essai de traction ne suffit pas a lui seul a
caractériser le comportement mécanique et il est nécessaire de disposer d’"un essai avec
un champ de déformation différent : cisaillement, traction equibiaxiale etc. Dans notre
cas, nous nous intéressons aux propriétés de rupture et, en accord avec I'industriel, ces

propriétés seront mesurées a partir de cet essai.
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IV. Caractérisation initiale

Cette étape a pour but de connaitre les propriétés représentatives des différents
matériaux a I"état non vieilli. Elle permet également de décrire les différents protocoles

expérimentaux employés.

IV.1. Analyse thermique
IV.1.1. Analyse DSC (Calorimétrie différentielle a balayage)

IV.1.1.a. Détermination de la Tg

Les mesures DSC ont été réalisées a1’aide d"un calorimetre de type Q1000 de la société
TA Instruments. Des échantillons de masse comprise entre 5 et 20mg sont placés dans
des capsules hermétiques en aluminium. Les mesures d’enthalpie s’effectuent sous un
flux d’azote de débit 50mL/min avec une rampe de température allant de -80 a 200°C

et a une vitesse de chauffage de 10°C/min.
La procédure utilisée est la suivante :

- Refroidissement de 'ambiante a - 80°C, et application d’une 1% rampe de
température de -80 jusqu’a 200°C, a la vitesse de 10°C/min ;

- Maintien isotherme a 200°C pendant 5min ;

- Refroidissement de 200 a -80°C a la vitesse de 10°C/min ;

- Maintien isotherme a -80°C de 5min ;

- Chauffage avec une 2¢™ rampe de température de -80 jusqu’a 200°C a la vitesse

de 10°C/min.

Chaque échantillon est analysé en triplicat afin de s’assurer de la reproductibilité des

essais.
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Figure II-8. Thermogramme DSC de I'EPDMO1 (1< cycle).

La Figure II-8 représente la mesure DSC de 'EPDMO01. On remarque un pic de fusion
endothermique a environ 47°C. Cependant, le fait que l’aire de ce pic soit tres faible et
que la température de fusion soit basse (< 70°C) indique que le taux de cristallinité est
négligeable < 3% (les mémes observations ont été faites pour 'EPDMO02), confortant

ainsi notre hypothese de départ sur la structure quasi-amorphe des matériaux.

Les valeurs moyennes de T, mesurées sont rapportées dans le Tableau II-3. Toutes les

valeurs expérimentales correspondent au centre du changement de pente (appelé

midpoint).
T, (°C) T,,,(°C) T, .(°C) Tgmoy °O)
EPDMO01 -44+1 -43+1 -45+1 -44+1
EPDMO02 -42+1 -41=+1 -42+1 -42+1

Tableau II-3. Température de transition vitreuse T, des différents échantillons.

Les valeurs moyennes mesurées expérimentalement sont légerement plus élevée que

les valeurs rapportées dans la littérature (~55°C) (Ginic-Markovic et al., 1998).

IV.1.1.b. Détermination du temps d’induction a I’oxydation (TIO)

La mesure de TIO permet d’évaluer la quantité de stabilisant introduite dans le

matériau, quantité proportionnelle au temps nécessaire a I’amorcage de I'oxydation.
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Les mesures ont été réalisées a 1'aide d'un calorimetre de type Q20 de la société TA
Instruments. Des échantillons de masse comprise entre 5 et 20mg sont placés dans des

capsules ouvertes en aluminium, que I’on introduit dans le four de 'appareil.
La procédure d’analyse employée est la suivante :

- L’échantillon est chauffé sous balayage d’azote (débit 50mL/min) de I'ambiante
jusqu’a 200°C puis un maintien isotherme d’une durée de 5 minutes est réalisé

a cette température pour stabilisation.

- L’atmosphere inerte est remplacée par une atmosphere oxydante. L’oxygene est
introduit a un débit de 50mL/min et 'amorgage de 1'oxydation est détecté sur le

thermogramme DSC par un pic exothermique.

- Un TIO peut ainsi étre déterminé : il correspond a l'intervalle de temps entre
I'introduction de I'oxygene, et I'intersection de la tangente a la ligne de base

avec la pente du pic exothermique (cf. Chapitre II partie III.4).

Les analyses sont faites sur 3 échantillons différents pour s’assurer de la

reproductibilité des essais.

Les résultats des mesures sont résumés dans le tableau suivant :

TIO,, (min) TIO,, (min) TIO,, (min) TIO__ (min)

moy

EPDMO01 86 117 139 114

EPDMO02 202 204 226 210

Tableau II-4. TIO des différents échantillons de 1'étude

IV.1.2. Analyse thermogravimétrique

L’analyse thermogravimétrique a été utilisée afin de vérifier les taux de charges des

différents matériaux.
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Un équipement ATG Q500 de TA Instruments a été utilisé pour ces mesures.

L’appareil est équipé d'un systeme permettant de contrdler I’atmosphere (O, ou N,)

du four, et peut atteindre une température maximale de 1000°C.

Des échantillons de masse comprise entre 5 et 20mg sont placés dans une nacelle
suspendue a la balance de précision de 'ATG (précision de la masse : < + 2ug). Le
principe de la mesure est de peser en continu la masse de I'échantillon au cours de
rampes en température (précision de la température : + 1°C), avec une vitesse de
chauffe de 20°C/min sous flux d’azote. Ainsi chaque matériau testé est porté de

I’ambiante jusqu’a 700°C afin d’obtenir une dégradation totale de la matiére organique
(pyrolyse).

Les résultats des taux de charge introduits dans la matrice des deux matériaux de

I’'étude EPDMO01 et EPDMO02 sont résumés dans le Tableau II-5.

Taux de charge (%)

Essai 01 Essai 02 Essai 03 Moyenne
EPDMO01 46 45 46 46
EPDMO02 39 39 38 39

Tableau II-5. Taux massique de charges des différents échantillons.

IV.2. Analyse structurale

IV.2.1. Mesure de gonflement

Les mesures de gonflement permettent de caractériser le réseau élastomere a travers
I’évolution de la densité de réticulation avec le temps de vieillissement, de la masse

des chaines élastiquement actives CEA M, ainsi que de la fraction soluble F..

Le protocole expérimental consiste a immerger dans le solvant de gonflement des

échantillons de masse initial 7, comprise entre 10 et 100mg. Les échantillons sont pesés

a intervalles réguliers jusqu’a atteindre une masse d’équilibre m, (72h environ
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d’immersion), les échantillons sont ensuite séchés en étuve a 40°C pendant au moins

24h et sont ensuite de nouveau pesés m..

Le solvant utilisé est le cyclohexane, souvent employé en raison de sa faible
interactivité avec 'EPDM, il a pour masse volumique 0.78kg/L, pour masse molaire
84.16g/mol, pour volume molaire 108.16cm?*/mol et a comme valeur de parametre
d’interaction Flory-Huggins 0.35 (Baldwin and Strate, 1972; Hilborn and Rénaby,
1989).

Chaque matériau (EPDMO01 et EPDMO02) est analysé en triplicat et les résultats des

mesures sont représentés dans le tableau ci-dessous.

Essai 01 Essai 02 Essai 03 Moyenne
F, (%) 14.8 13.9 15.1 15
EPDMO01
4.8 4.7 4.8 4.8
F, (%) 25.0 24.0 24.6 25
EPDMO02
5.74 5.95 5.7 5.8

Tableau II-6. Taux d'extractible et taux de gonflement des différents échantillons de I'étude.

En utilisant la théorie de Kraus (Kraus, 1963) définis en partie II1.3 de ce chapitre, on
peut calculer la concentration en CEA v, et a partir de 1'équation (II.13) la masse

molaire entre noeuds de réticulation M,. Les résultats sont résumés dans le Tableau

I1-7.
M, = Lromére (IL13)
\Y
Essai 01 Essai 02 Essai 03 Moy
v (mol/L) 0.81 0,83 0.82 0.82
EPDMO01
M, (g/mol) 1599 1558 1583 1580
v (mol/L ) 107 ) 10° . 10° ) 107
EPDMO2 (mol/L) 0.465 .10 0.455 .10 0.476 .10 0.465 .10
M, (g/mol) 2795 2858 2730 2794

Tableau II-7. Propriétés des réseaux élastomériques.
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On remarque a partir de ces résultats, que la microstructure des réseaux élastomeres
des matériaux étudiés est différente bien que ces derniers soient de méme nature. Ils
indiquent que I'EPDMO01 possede un réseau plus dense en CEA que le matériau
EPDMO02. Cela peut étre expliqué en partie par le fait que 'EPDMO01 possede un taux
de charge (~46%) plus important que I'EPDMO02. En effet, I’ajout de charges conduit a
la formation d’interactions entre les particules de charges et la matrice, qui peuvent
étre percues comme étant des nceuds de réticulation supplémentaires affectant donc le

processus de gonflement.

IV.3. Analyse mécanique

IV.3.1. Essais de traction uniaxiale

L’objectif est de déterminer le comportement mécanique notamment le comportement
a la rupture par des essais de traction uniaxiale. Les essais mécaniques ont été réalisés
sur une machine équipée d'un systeme de mesure de déformation sans contact
(systeme vidéo). La méthode de mesure est basée sur le suivi de taches préalablement
disposées sur l'éprouvette (cf. Figure II-9), deux points suivant les deux axes
transversal et longitudinal. L’intérét de cette méthode réside dans le fait que I'on arrive
a mesurer des déformations locales. Contraintes et déformations sont déduites du
déplacement mesuré des taches (déformations locales) capturées par une caméra haute

précision.

— ==l —

Figure II-9. Disposition des taches sur I'éprouvette de traction (schéma)

Les mesures sont réalisées sur une machine électromécanique de type INSTRON

utilisant des morts pneumatiques, avec une cellule de force de 2kN et a une vitesse de

traverse égale & 50mm.min". Les essais ont été effectués sur des éprouvettes de type

haltere H3 (dimensions représentées sur la Figure II-10). Pour chaque formulation
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d’EPDM, au moins cinq essais ont été effectués et ce dans le but de s’assurer de la

reproductibilité des mesures et d’avoir une estimation de la dispersion expérimentale.

Les résultats des

II-11.
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Figure II-10. Eprouvette haltere H3

essais sur les différents échantillons sont représentés sur la Figure
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Figure II-11. Essais de traction monotone : (a) reproductibilité des mesures expérimentales, (b) courbe
de traction moyenne

A partir des essais de traction, différentes propriétés mécaniques peuvent étre étudiées

: la déformation et la contrainte a rupture ainsi que le module de cisaillement G.

Notez que le module de cisaillement est identifié en utilisant le modele Neo-Hookéen
par optimisation sur la totalité de la courbe de traction aux grandes déformations

contrairement a I’approche consistant a le déterminer aux petites déformations.

Les différentes caractéristiques mécaniques mesurées sont résumées dans le Tableau

II-8 (les valeurs renseignées sont les valeurs moyennes des différents essais).

o, (MPa) g, (%) G (MPa)
EPDMO01 47.53 129.6 1.98
EPDMO02 34.34 127.7 1.31

Tableau II-8. Résultats des mesures d’essais de traction.

On constate que ces résultats sont en adéquation avec les résultats obtenus a partir des
mesures de gonflement qui avaient révélé que le réseau macromoléculaire de
I"'EPDMO1 est plus densément réticulé que celui de 'EPDMO02. Les mesures de traction
le confirment bien avec une raideur beaucoup plus importante pour I'EPDMO01 que

I"EPDMO2 (cf. Figure II-11).

D’apres les graphiques de la Figure II-11, on remarque une certaine dispersion des
propriétés a rupture, plus prononcée pour I'EPDM02 que 'EPDMO1. De plus, d’apres
les mesures des masses de CEA effectuées par gonflement, la longueur des CEA de
I’'EPDMO2 est plus importante que celle de 'EPDMO1. Ceci laisserait présager que
I’allongement a rupture de I'EPDMO02 est plus important que celui de 'EPDMO0L1. Or,
les mesures obtenues en traction ne confirment pas cette hypothese, les valeurs
moyennes de déformation a rupture des deux matériaux étant tres proches. Cet aspect
illustre parfaitement la complexité des phénomenes de ruptures dans les matériaux

élastomeres.

90



V. Références

Baldwin, F. P., et G. Ver Strate. 1972. « Polyolefin Elastomers Based on Ethylene and
Propylene ». Rubber Chemistry and Technology 45(3): 709-881.

Degallaix, Suzanne, et Bernhard Ilschner, éd. 2007. Caractérisation expérimentale des
matériaux: 1: Propriétés physiques, thermiques et mécaniques. 1. éd. Lausanne:
Presses polytechniques et universitaires romandes.

Flory, Paul J., et John Rehner. 1943. « Statistical Mechanics of Cross-Linked Polymer
Networks II. Swelling ». The Journal of Chemical Physics 11(11): 521-26.

Ginic-Markovic, Milena et al. 1998. « Characterization of Elastomer Compounds by
Thermal Analysis ». Thermochimica Acta 316(1): 87-95.

Grenet, Jean, et Bernard Legendre. 2010. « Analyse calorimétrique différentielle a
balayage (DSC) ». TECHNIQUES DE L’INGENIEUR. https://www-techniques-
ingenieur-fr.ressources-electroniques.univ-lille.fr/res/pdf/encyclopedia/42384210-
p1205.pdf.

Hilborn, J., et B. Réanaby. 1989. « Photocrosslinking of EPDM elastomers.
Photocrosslinkable compositions ». Rubber chemistry and technology 62(4): 592-608.

Jabarin, Saleh A., et Elizabeth A. Lofgren. 1994. « Photooxidative effects on properties
and structure of high-density polyethylene ». Journal of Applied Polymer Science
53(4): 411-23.

Kraus, Gerard. 1963. « Swelling of filler-reinforced vulcanizates ». Journal of Applied
Polymer Science 7(3): 861-71.

Swinehart, D. F. 1962. « The Beer-Lambert Law ». Journal of Chemical Education 39(7):
333.

91



Chapitre III : Résultats expérimentaux, analyses et
discussion

Cette partie du document présentera les résultats expérimentaux obtenus au cours de
cette these. Ainsi, les vieillissements thermo-oxydatif et radiatif des matériaux de
I'étude (EPDMO1 et EPDMO02) sont analysés a différentes échelles: moléculaire,
macromoléculaire et macroscopique, avec comme objectif la corrélation entre les
propriétés a rupture et les propriétés physiques, dans le but de proposer une méthode

permettant d’évaluer in fine la durée de vie des cables.

Ce troisieme chapitre est divisé en deux parties. La premiere traitera des résultats issus
des vieillissements radiatifs. La deuxiéme partie présentera les résultats obtenus a

partir des vieillissements thermiques.
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I. Vieillissement radiatif : résultats et analyses.

I.1. Caractérisation a 1’échelle macroscopique—comportement
meécanique a la rupture

L’intérét premier de cette étude est de corréler les propriétés a la rupture aux
propriétés physiques de 'EPDM au cours du vieillissement. Il nous parait donc
évident de commencer nos analyses par les résultats issus des essais de tractions

uniaxiale.

La Figure III-1 représente les évolutions des déformations et contraintes a rupture des
matériaux de I'étude en fonction de la dose d’irradiation regue. Les valeurs reportées

sont les déformations et contraintes vraies.
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Figure III-1. Evolution des contraintes et déformations vraies a rupture de 'EPDMO1 (a) et de

I"EPDMO02 (b) en fonction de la dose recue au cours du vieillissement radiatif d’un débit de dose de 1
kGy/h.

Nous remarquons que quel que soit le matériau, contraintes et déformations a rupture
décroissent avec la dose absorbée. Cependant, les valeurs de déformations vraies a
rupture restent largement supérieures au critere de fin de vie, 40% de déformation
vraie a rupture (50% nominale), et ce malgré le fait que les EPDM aient été exposés
directement aux irradiations et aient absorbés une dose équivalente a 1’accident
nucléaire 500kGy, voir au-dela 750kGy dans le cas de 'EPDMO1. Ainsi, ces résultats
démontrent la forte tenue mécanique des matériaux EPDM étudiés face au

vieillissement radiatif.

La Figure III-2 représente les résultats obtenus a partir des essais de tractions uniaxiale

de I’EPDMO01, soumis au vieillissement radiatif a différents débits de dose, a savoir 0.1,

1 et 10kGy/h.
140
E 0,1 kGyh
130 L
F T 1kGyh
10 F % 10kGyh
— . E T
& 110 | T
00 [
F I I
% F l £
80 TR S R R T S SO T T S SO S SN SN R S S S N T ST SO T T S SO S T S S S ST S N M S S
0 100 200 300 400 500 600 700 800

Dose d'irradiation (kGv)

94



_ E 0,1 kGvh
50
1kGyh
45 F T y
- : B N 10kGyh
] 40 E + L
= I
B . g J_
0 | 1 ,
: il
23 F J‘
2{} T N T N TN N TN S T TN N TN T N TN AN N TN T TN AN S TN S TR (N N T TN T AN T TN T S N SO T T
0 100 200 300 400 500 600 700 800

Dose d'irradiation (kGy)

Figure III-2. Influence du débit de dose sur I'évolution des propriétés a rupture de 'EPDMO1.

L’acte radiochimique dans un polymere a pour conséquence la création de radicaux,
qui causent la dégradation du réseau macromoléculaire. Tel que discuté dans le
Chapitre I partie II1.3 de ce manuscrit, la cinétique dégradation radiochimique en
présence d’oxygene est proportionnelle au débit de dose I, elle devrait donc impacter
les propriétés mécaniques en termes de cinétique d’évolution au cours du
vieillissement radiatif. Cependant, a partir de la Figure III-2, il est difficile de conclure
en ce sens et de distinguer une variation de la cinétique d’évolution des propriétés a
rupture en fonction du débit de dose I. Ainsi, sur la base de ces résultats, il semblerait
que le débit de dose I (dans la gamme explorée) affecte tres faiblement la cinétique

d’évolutions des propriétés a rupture des EPDM étudiés.

Dans la littérature (De Almeida, 2014; Planes, 2008b; Planes et al., 2009a, 2010b;
Pubellier, 2017a; Shabani, 2013), différentes études ont traité des conséquences du
vieillissement radiatif en présence d’oxygene sur I'état du réseau macromoléculaire
et/ou les propriétés mécaniques des EPDM. Elles ont permis d’établir que le
mécanisme de dégradation prépondérant lors d"une irradiation gamma est la scission
de chaines, et que la présence de charges minérales dans le matériau accélere la
cinétique de dégradation. Cette méme littérature a observé au cours du vieillissement

radiatif une augmentation des déformations a rupture. Ce n’est clairement pas le cas
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dans notre étude. Ceci peut s’expliquer par le fait que les matériaux étudiés dans ces
travaux de la littérature sont des matériaux modeles, qui semblent non représentatifs
de la formulation complexe des matériaux industriels que nous étudions. Par
conséquent, cela suggere que les mécanismes de dégradation sont plus complexes et

7. 4 . 7 7 4
qu’il sera nécessaire de s’appuyer sur d’autres analyses pour les décrypter.

Cependant, le fait que 1'agent de réticulation utilisé soit le peroxyde, agent qui est
sensible a la température, et que les essais d’irradiations aient été menés a température
élevée de 70°C, laisse supposer que le peroxyde peut réagir avec les radicaux issus du
processus radiochimique en créent de nouveaux nceuds au sein du réseau. Ainsi, pour
expliquer la décroissance non linéaire des propriétés de rupture des EPDM, nous
pouvant faire I'hypothese qu’il y ait une compétition entre les mécanismes réactionnels
(scission et réticulation de chaine) au cours du vieillissement, sachant que la scission
reste majoritaire (voir paragraphe ci-dessus). Ainsi, les caractérisations physico-

chimiques pourront nous aider a statuer sur le mécanisme pilotant la dégradation.

I.2. Caractérisation a I’échelle macromoléculaire

I.2.1. Evolutions de la phase vitreuse—température de transition
vitreuse T,
La transition vitreuse T, est 'étroite zone de température ou le polymere passe d'un

état vitreux a un état caoutchoutique.

La T, d’un matériau EPDM est connue, elle est définie & environ -55°C. Etant donné
qu’elle est inférieure a la température ambiante, le matériau présente donc a cette
température (ambiante) un comportement caoutchoutique. Le suivi de la T, par

caractérisation DSC au cours du vieillissement nous apporte des renseignements
utiles. En effet, une température de transition vitreuse constante au cours du
vieillissement signifie que le matériau EPDM aura conservé ses propriétés

caoutchoutique.
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La Figure III-3 représente I'évolution de la T, des matériaux respectifs de I'étude.

Doses (kGv)

0 ] 150 250 500 730
m EPDMO1
m EPDMLD2

Figure III-3. Evolution de la Tg des matériaux de I'étude en fonction de la dose d’irradiation recue a 1
kGy/h de débit de dose.
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D’apres les résultats obtenus, on remarque que les deux matériaux étudiés possedent

une T, légerement supérieure (environ -44°C pour I'EPDMO01 et -42°C pour L’'EPDMO02)

a celle donnée par la littérature pour ce type de matériau. Néanmoins, rapporté a notre

étude le suivi de I'évolution de la phase de transition vitreuse montre que la T, reste
stable tout au long du vieillissement, avec des valeurs comprises entre -44 et -40°C
pour I'EPDMO1 et entre -42 et -41°C pour I'EPDMO02. Ces résultats démontrent que les
matériaux EPDMO01 et EPDMO02 conservent leurs souplesse et élasticité de départ, et ce
malgré les conditions extrémes d’irradiation auxquelles ils ont été confrontés.

La Figure I1I-4 présente sur le méme graphe I'évolution de la T et de la déformation a

rupture pour les deux matériaux EPDM.
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Figure III-4. Comparaison de la déformation vraie a rupture avec I'évolution de la Tg en fonction de la

dose d’irradiation absorbée.

Il est raisonnable d’affirmer que la T,, qui reste quasiment constante au cours du

vieillissement, ne constitue pas un indicateur permettant d’expliquer les évolutions

observées des propriétés a la rupture au cours du vieillissement.

1.2.2. Evolution du réseau élastomére —mesures de gonflement

Les mesures de gonflements sont tres utiles pour caractériser 1’état microstructural du

réseau élastomere. En effet, différentes grandeurs d’intéréts peuvent étre déterminées :

- Le taux de gonflement Q (eq.(I.3)) : il correspond a la capacité qu’a le réseau a
absorber du solvant. Ainsi, un processus de scission de chaines aura tendance
a faire augmenter la valeur de Q, et inversement dans le cas ot le processus de
dégradation majoritaire est la réticulation.

- Lafraction soluble F, (eq.(IL.2)) : elle correspond a la partie qui peut étre extraite

du réseau élastomere et étre dissoute dans le solvant. Ainsi, si le mécanisme de

dégradation du polymere est la scission de chaines, F, augmentera

proportionnellement au nombre de scissions opérées dans le réseau

macromoléculaire.
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- La concentration en chaine élastiquement actives EAC v (eq.(Il.6)) : cette
grandeur permet de caractériser la densité en chaines du réseau élastomere.
Plus le réseau est dense correspondant a des actes de réticulation de chaines,
plus la valeur de v est importante. Inversement lorsque le mécanisme de
dégradation du polymere est la scission de chaines.

- La masse molaire entre deux nceuds de réticulation M, : cette grandeur est

déduite a partir de la mesure de v (eq.(I1.13)), elle représente la masse des CEA.
Plus la masse des CEA est faible, plus le réseau est dense, correspondant a une
dégradation du réseau par réticulation de chaines. Cette grandeur nous
renseigne sur l'état du réseau de la méme maniere que v. Ainsi, suivre

I’évolution de I'une des deux grandeurs (v ou M,) est suffisant.

La Figure III-5 représente 1'évolution de la fraction soluble notée F, et du taux de

gonflement notée Q au cours du vieillissement radiatif.
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Figure III-5. Evolution du taux de gonflement Q et de la fraction soluble F, en fonction de la dose
d’irradiation regue pour 'EPDMO1 et 'EPDMO2.

Selon ces résultats, les tendances d’évolution de ces deux propriétés sont similaires
pour les deux matériaux de I'étude. En effet, le taux de gonflement Q a tendance a
légerement décroitre avec l'augmentation de la dose de l'irradiation, alors que la
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fraction soluble F, reste quasiment stable au cours du vieillissement, avec des valeurs

qui oscillent autour de 13% pour 'EPDMO1 et 25% pour 'EPDMO02.

Une décroissance des valeurs de Q au cours du vieillissement indique que le volume
libre dans le réseau a tendance a décroitre (le matériau absorbe moins de solvant). Le

mécanisme de dégradation prépondérant serait donc la réticulation de chaines.

Le fait que la fraction soluble F, varie peu et reste proche des valeurs initiales indique

que la quantité de chaines libres créées par scission a peu évoluée, mettant ainsi en
évidence qu’au cours du vieillissement, la probabilité qu’il y est un nombre de

coupures supérieur au nombre de réticulation est faible.

La Figure III-6 représente 'évolution de la concentration en CEA v en fonction de la

dose de l'irradiation absorbée des matériaux respectifs de I'étude.
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Figure I1I-6. Evolution de la concentration en CEA v de 'EPDMO1 et 'EPDMO2 en fonction de la dose
d’irradiation absorbée.

La Figure III-6 confirme les résultats précédents. En effet, 'augmentation de la
concentration en CEA v observée pour les deux matériaux est un indicateur d'un

mécanisme de réticulation de chaines.
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Les mesures de gonflements sont tres intéressantes pour caractériser 1’état du réseau
élastomere bien qu’il faille rester prudent quant a 1’analyse des résultats obtenus. En

effet, si la fraction soluble F, apparait étre un bon indicateur du mécanisme de scission
de chaines, la fraction soluble F, contient non seulement les chaines libres détachées

du réseau macromoléculaire, mais également prend en compte les chaines courtes des
additifs ou adjuvants rajoutés lors du processus de mise en ceuvre, tel que les huiles
ou plastifiants. Ainsi, I’analyse de ce parametre reste qualitative et possede des limites

d’interprétations.

D’un autre c6té, la détermination de la concentration en CEA v est basée sur plusieurs

hypothéses, dont les plus importantes sont :

- L’hypothese d'un réseau polymere parfait, en d’autres termes, 1'absence de
chaines pendantes dans le réseau élastomere.

- L’utilisation de la théorie de Kraus (Kraus, 1963) qui prend en considération les
charges introduites mais en faisant 1'hypothese que ces dernieres sont

uniformément répartie dans la matrice élastomere.

La premiére hypothese est difficile a prouver, mais elle est a priori assez réaliste dans
le cas d'un matériau industriel. En ce qui concerne la seconde hypothese, lorsque les
quantités de charges introduites sont importantes, ce qui est le cas pour nos matériaux
EPDM, la répartition des charges n’est plus forcément homogene (cf. Chapitre I partie
1.2.3), et des interactions charges-charges peuvent exister. Dans la littérature (Kruzeldk
et al.,, 2012), il est démontré que les interactions charge-charge, ou charge-matrice,
susceptible d’exister dans un matériau composite, ont un impact considérable sur les
propriétés physiques. En effet, Kruzelak et al (KruZzelak et al., 2012) a pu observer dans
son étude des liaisons charge-matrice la formation de zone rigide au voisinage
immédiat de la charge, causant l'immobilisation partielle des macromolécules
avoisinantes. Ce phénomene est responsable de 'augmentation des CEA et des valeurs

calculées de v. Ainsi, on peut aisément en déduire que ces hypotheses possédent leur
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limitation et que les données obtenues sur des formulations industrielles complexes,
contenant des taux de charges important et de nombreux additifs sont alors

qualitatives.

Néanmoins, les mesures de gonflements restent intéressantes du fait qu’elles
permettent la comparaison entre échantillons issus du méme milieu expérimental. De
ce fait, malgré les limitations relatives a la théorie, la mesure fournit toutefois des
informations et des données importantes pour la compréhension des mécanismes

ayant lieu au cours du vieillissement et dont on ne peut se désintéresser.

Pour tenter de corréler les propriétés a rupture avec 1’évolution de I'état du réseau au
cours du vieillissement, on se propose de comparer l'évolution des déformations et

contraintes a rupture a I'évolution de la concentration en CEA v (cf. Figure III-7).
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Figure III-7. Evolution de la déformation vraie a rupture (a), de la contrainte vraie a rupture (b) et de
la concentration en CEA en fonction de la dose de I'irradiation absorbée.

D’apres les graphiques de la Figure III-7, la concentration en CEA semble étre un bon
indicateur de la dégradation du réseau. En effet, les propriétés a rupture décroissent
au fur et a mesure que v croit, correspondant a une augmentation du nombre de

réticulation de chalnes au cours du vieillissement.

L’augmentation du nombre de réticulations révélée a travers 'augmentation du
nombre de CEA permet d’expliquer la décroissance des déformations a ruptures. La
densification du réseau par augmentation de la densité de CEA réduit la longueur
moyenne de ces derniéres, ce qui entraine une réduction de I'entropie et de la capacité
conformationnelle du réseau. Le matériau perd de sa souplesse et devient plus
"fragile", ce qui peut expliquer en partie la décroissance des déformations a rupture

avec la dose de l'irradiation absorbée.

Cependant, bien que les doses expérimentales absorbées soient supérieures a celles
que produirait un accident nucléaire, au regard du critere de durée de vie stipulé, la
dégradation n’est pas suffisamment avancée pour identifier un critere physico-

chimique permettant de statuer sur la durée de vie des isolants en EPDM.
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I.3. Caractérisation a l’échelle moléculaire—temps d’induction a
I"oxydation TIO :

La Figure III-8 représente 1'évolution du temps d’induction a I'oxydation TIO obtenu
par mesure DSC en fonction du vieillissement radiatif. La mesure du TIO nous
renseigne qualitativement sur la quantité résiduelle d’antioxydant présente dans le
matériau. Elle permet d’apprécier si le matériau au fur et a mesure du vieillissement

reste protégé de 1'oxydation.

140 F 1 120
1o [ : ]
g TIO ] 100
100 F ]
- 1 %0
~ 80 F ] 5
o 50 F 1
- ] B
C 4 40
40 ]
0 F 120
.C| F 1 1 1 1 | 1 1 1 1 | 1 1 1 1 1 1 1 1 1 : {:|
0 200 400 600 800
Doses (kGy)
140 |: ) 250
120 [ ]
- TIC 4 200
100 F E
~ 80 F 110 5
£ : . E (b)
L 100 8
o [ ]
: 1 %
20 F ]
_‘-} 00 v v 0 vy e ——— 0 ] _‘-}
0 100 200 300 400 500 600

Doses (kGy)

Figure III-8. Evolution du temps d’induction a I'oxydation TIO et de la déformation vraie & rupture
(EPDMO1 (a) et EPDMO02 (b)) en fonction de la dose d’irradiation absorbée.
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On remarque une importante chute du TIO des les premiers cycles de vieillissement
pour les deux matériaux de 1'étude. Cela indique que les antioxydants sont tres vite
consommeés ce qui accroit le risque pour le matériau de s’oxyder en présence de
dioxygene. Selon les graphiques de la Figure III-8, les quantités résiduelles
d’antioxydants deviennent tres faibles aux alentours 300-400kGy, avec des valeurs de
TIO relativement faibles (<20min), indiquant que les matériaux ne sont plus ou peu
protégés par les antioxydants vis a vis d’'une dégradation d’origine radicalaire du

réseau.

Le suivi des marqueurs d’oxydation par IRTF est tres souvent utilisé dans la littérature
car il doit permettre de mettre en évidence la formation de produits d’oxydation. Les
principales bandes caractéristiques des différents groupements chimiques d"un EPDM

sont résumées dans le Tableau III-1.

Nombres d’ondes (cm?) Attribution
3420—3600 Hydroxyles (alcools)
3415—3550 Hydroperoxyde

Vibrations d’élongation symétrique et
2800—3000 asymétrique des liaisons CH des
groupes méthyl et méthylene

Combinaison de vibrations symétrique

2732 de CH et de CH, du propylene
1727 —1740 Carbonyles

1687 Etirement de la double liaison ENB

Vibration angulaire de cisaillement de -
1464

CH,

Vibration de déformation symétrique de
1376 CH, des motifs propylene
$09 Vibration de la double liaison de

I’éthylene norborene

Tableau III-1. Attribution des principales bandes d’absorption caractéristiques d'un EPDM et des
traceurs d’oxydations (Alagar et al., 2006; Gunasekaran et al., 2007; Rivaton et al., 2005a)
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Théoriquement, I'oxydation du matériau peut étre révélée en suivant la bande
d’absorption IR de la région des carbonyles (aux alentours de 1720cm). Cependant,

comme le montre la Figure III-9.a, aucun pic n’est observé.

——EPDMO] (730kGv)
EPDLMO2 (500kGy)

1750 1740 1730 1720 1710 1700

MNombre d'onde (cnrt)

007 —— EPDMO1 (750kGyv)
EPDMO2 (500kGy)

(b)

MNombre d'onde (cm™)

Figure III-9. Spectre IR correspondant aux régions des carbonyles (a) et carboxyles (b) des matériaux
de I'é¢tude aux doses maximales absorbées.

La Figure III-9.b représente les bandes d’absorption IR attribuées aux hydroxyles
(entre 3200 et 3600cm™), autre traceur d’oxydation, issus des produits de

consommation des antioxydants. Les résultats prouvent que les antioxydants sont bien
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activés au cours du vieillissement et jouent bien leur rdle de barriere envers

I’oxydation.

L’absence de pic de carbonyle a 1720cm™ et la présence d’hydroxyles au cours du
vieillissement laisse penser que des résidus d’antioxydants existent encore, et qu’ils
assurent toujours leur role de protection, méme si les résultats issus des mesures de

TIO prétendent le contraire.

Pour les cycles de vieillissement les plus avancés, les valeurs de TIO obtenus
deviennent dérisoires, mais dans le méme temps les propriétés d’allongement a
rupture des matériaux sont conservées. Ainsi, une corrélation directe entre le TIO et

cette propriété mécanique n’est pas envisageable.

Cette analyse nous permet donc de conclure que la mesure du temps d’induction a
I'oxydation n’est pas une méthode intéressante pour statuer sur la durée de vie des

isolants en EPDM.

I.4. Discussion

Les résultats obtenus par caractérisation mécanique (essais de traction uniaxiale) ont
permis de démontrer la trés bonne tenue des matériaux étudiés face aux irradiations,
et ce méme dans le cas de 'accident nucléaire. En effet, le critere de fin de vie des
isolants en EPDM est resté respecté sur 'ensemble des mesures de traction, avec des
valeurs de déformation a rupture nettement supérieures au critere de fin de vie (50%

de déformation nominale).

Les différentes analyses ont révélé des similitudes au niveau des cinétiques de
dégradation des deux matériaux, et ont mis en évidence un mécanisme de dégradation
prédominant par réticulation de chaines. Ces analyses n’ont pas permis de desceller
I’existence d’'un mécanisme de scission de chaines au cours du vieillissement radiatif.
Pour le vérifier, des caractérisations supplémentaires sont nécessaires. Toutefois, il est

admis de faire I'hypothese que des scissions de chaines operent de maniere
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concomitante avec le processus de réticulation de chaines, mais que leurs nombres

restent négligeables.

Les mesures de gonflements semblent étre un bon moyen pour caractériser les
évolutions du réseau élastomere, elles apportent de nombreux éléments qui peuvent
étre en partie relié aux propriétés mécaniques a rupture. Les faiblesses de cette
méthode résident dans les différentes hypotheses admises dans le calcul de la
concentration en CEA v, et dans I'aspect qualitatif de la mesure. Elle reste toutefois la
technique la plus prometteuse dans la caractérisation de la dégradation subit par le

réseau élastomere.

Contrairement aux essais de gonflements, les techniques de caractérisation par DSC

(T, et TIO) et par infrarouge ne semblent pas suffire pour juger de I'état d’avancement
de la dégradation. Elles ne permettent pas de définir un critere de sécurité ou un seuil
de tolérance vis-a-vis du temps d’exploitation des isolants. En effet, la T, évolue tres

peu et le temps d’induction a I’oxydation ne permet pas d’expliquer les évolutions des

propriétés mécaniques observées au cours du temps.

Du fait que les techniques de caractérisation n’ont pas montré d’évolution notoire des
propriétés mécaniques et physico-chimiques (absence de produits d’oxydation type
carbonyles et hydroxyles, augmentation mineure de la densité de réticulation, T,
constante), il ne sera pas rediscuté dans la suite de ce manuscrit des mécanismes de
dégradation par irradiation. Les résultats des vieillissements thermiques vont donc
étre primordiaux pour apporter les informations nécessaires a 1'estimation de la durée

de vie.

II. Vieillissements thermo-oxydatifs : résultats et analyses.

Tel qu'effectué précédemment pour le vieillissement radio-oxydant, nous

présenterons dans cette partie, les travaux de caractérisation des différents matériaux
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de I'étude issus des vieillissements thermiques. L’ensemble des résultats sera discuté

et analysé dans les paragraphes suivants.

Le Tableau III-2 présente les durées de vie des matériaux (50% de la déformation

nominale) au cours de leurs expositions sous air aux différentes températures de

vieillissement.
Matériau Température (°C) Temps (Jours) : £<50%
150 24
130 80
EPDMO01
110 Non atteint apres 450]
90 Non atteint apres 730]
150 18
130 80
EPD
Moz 110 340
90 Non atteint apres 607]

Tableau III-2. Durée de vie des matériaux EPDMO1 et EPDMO02 apres vieillissement thermique selon le
critere de fin de vie.

Aux températures 90 et 110°C, les cinétiques de dégradation sont lentes. Les valeurs
de déformation a rupture n’atteignent pas la valeur critique du critere de fin de vie (a
I'exception de 'EPDMO02 a 110°C), et ce méme pour des temps de vieillissement
important. En conséquence, 1’analyse et la discussion des résultats seront divisées en
deux parties, I'une consacrée aux résultats a 90 et 110°C, et la seconde aux

températures de 130 et 150°C.

II.1. Vieillissements thermiques a 90 et 110°C

Dans cette partie du manuscrit nous présenterons I’ensemble des résultats obtenus sur

les vieillissements thermo-oxydatifs relatives aux températures 90 et 110°C.

I1.1.1. Caractérisation a I’échelle macroscopique

La Figure III-10 représente les évolutions de la déformation vraie a rupture des

matériaux de 1'étude, au cours du vieillissement thermo-oxydant a 90 et 110°C.

109



180
160
140
120
100

&y (Fa)
s B

20

160
140
120

100

(%a)

20

—e— EPDMO1
EPDMO2
TR TN RN TR [N NN TN N N N T T T T [N N TS N T [N TN TN T N N N T T T NN TN TN ST TN [N SO T T 1
100 200 300 400 500 600 700 800
Temps (Jours)
E X T .
&= i ro L we----T.
u TTT
J_J_ - 5 Tt I 7 - 41 J_J_J_
AN
Ly -
B T EPDMO1
_ /1 EPDMO2
100 200 300 500

Temps (Jours)

(a)

Figure I1I-10. Evolution de la déformation vraie a rupture en fonction du temps de vieillissement a

A partir des graphiques de la Figure III-10, les observations sont les suivantes :

90°C (a) et a 110°C (b).

- La déformation a rupture a 90°C ne montre pas d’évolution au cours du

vieillissement, elle reste toujours proche des valeurs initiales représentatives de

I’état non vieilli, et ce pour les deux matériaux. L’exploitation des résultats a

cette température n’est donc pas possible, en dehors du fait qu’ils sont

rassurants quant a leur durabilité en conditions réelles.
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- A 110°C, 'EPDMO1 ne présente pas d’évolution de la déformation a rupture au
cours du temps, méme pour des temps avanceés de vieillissement 450 jours, ce
qui démontre la bonne tenue de ce matériau vis-a-vis du vieillissement thermo-
oxydatif.

- Contrairement a 1’'EPDMO01, I'EPDMO02 montre une décroissance de la
déformation a rupture au cours du vieillissement thermique, et atteint la valeur
seuil au bout d’environ 340 jours. Il semble donc moins résister a I’oxydation

thermique.

Ces premiers résultats, indiquent que la cinétique de perte des propriétés a rupture est
dépendante de la température mais également de la composition chimique des

matériaux.

Pour pouvoir analyser et mettre en évidence les causes des non évolutions ou
évolutions des propriétés a rupture, des caractérisations supplémentaires sont des lors

nécessaires.

I1.1.2. Caractérisation a I’échelle macromoléculaire

La Figure III-11 représente 1’évolution de la concentration en CEA (v) via la technique
de gonflement des deux matériaux étudiés, au cours du vieillissement thermo-oxydant

4 90°C (a) et 110°C (b).

On remarque que seul 'EPDMO02 a 110°C présente des modifications du réseau
élastomere au cours du temps de vieillissement. En effet, les autres matériaux ne
semblent pas avoir été altérés au cours de leurs vieillissements respectifs, de par la
stabilité de leurs concentrations en CEA mesurées au cours du vieillissement. Ceci
corrobore les observations faites précédemment sur 1'évolution des déformations a
rupture, avec 'EPDMO02 a 110°C comme seul matériau ayant une décroissance de ses

propriétés a rupture.
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Figure III-11. Evolution de la concentration en CEA en fonction du temps de vieillissement a 90°C (a)
et 110°C (b).

Ainsi, les matériaux n’ont pas subi de dégradation préjudiciable au cours de leurs
thermo-oxydations a 90°C et 110°C, n’influencent donc pas sur leurs propriétés a
rupture, excepté pour I'EPDMO02 a 110°C, ou I’on observe a travers I’augmentation de
la concentration en CEA (cf. Figure III-11) une dégradation du réseau par réticulation
de chaines, pouvant expliquer la nette décroissance des déformations a rupture de ce

matériau (cf. Figure III-10).
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La Figure III-12 représente 1'évolution de la fraction soluble au cours du vieillissement
thermo-oxydatifs a 110°C. On distingue une baisse marquée de la fraction soluble pour
I"EPDMO2. Cette baisse semble s’accélérer apres 200 jours de vieillissement, ce qui est
corrélé a 'augmentation exponentielle de la concentration en CEA observé sur la

Figure III-11.
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Figure I1I-12. Evolution de la fraction soluble F, en fonction du temps de vieillissement a 110°C.

La décroissance de la fraction soluble peut étre reliée a la perte au cours du
vieillissement des especes volatiles tels que les plastifiants ou les huiles. Toutefois, la
faible quantité introduite lors de la mise en ceuvre, ne peut expliquer a elle seul la

diminution de F.. C’est pourquoi, nous admettons I'hypothese que cette diminution

puisse aussi étre associ€e au processus de réticulation : des chaines initialement libres
sont peu a peu reliées, autrement dit « greffées » au réseau principal et ne contribuent

ainsi plus a la fraction extractible/soluble.

I1.1.3. Caractérisation a I’échelle moléculaire

Un suivi de la quantité d’antioxydant présente dans les matériaux au cours du
vieillissement a été réalisé via la mesure du temps d’induction a l'oxydation. Les

résultats sont représentés sur la Figure III-13. Elle présente les données aux
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températures 90°C et 110°C. Ces résultats apportent des informations supplémentaires

pour la compréhension des phénomenes mise en jeu.
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Figure I1I-13. Evolution du temps d’induction a I'oxydation en fonction du temps de vieillissement a
90°C (a) et 110°C (b).

La Figure III-13 montre une diminution du TIO quel que soit le matériau considéré et
la température, marqueur d'une perte de stabilisants au cours du vieillissement.
Cependant, la cinétique est dépendante a la fois du matériau et de la température. En

effet, le TIO de 'EPDMO1 devient inférieur a la valeur seuil de 20min apres 730 jours
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d’exposition a 90°C, et 250 jours d’exposition a 110°C, donc une cinétique 3 fois plus
lente a 90°C qu’a 110°C. Quant a 'EPDMO02, on observe une cinétique 3,5 plus lente a
90°C qu’a 110°C.

Les matériaux ont quasiment perdu la totalité de leurs stabilisants apres environ 700
et 250 jours d’exposition respectivement a 90°C et 110°C. Cela n’a cependant pas
occasionné une dégradation de leurs propriétés a rupture, excepté pour I'EPDMO02 a
110°C. Ainsi, comme pour la radio-oxydation, la connaissance de la quantité
d’antioxydant résiduelle au cours du vieillissement, au travers des mesures de TIO, ne

semble pas étre un indicateur fiable de I'état de dégradation du réseau élastomere.

La Figure III-14 compare les évolutions du TIO et de la déformation a rupture de

I'EPDMO02 a 110°C.
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Figure I1I-14. Evolution de la déformation vraie a rupture et du temps d’induction a I'oxydation de
I"'EPDMO02 au cours du vieillissement thermo-oxydant a 110°C.

On remarque, que lorsque le TIO atteint une valeur seuil d’environ 20min, une rupture
de pente des déformations a rupture peut étre observée, traduisant une chute accélérée
des propriétés a rupture. Ainsi, le TIO pourrait étre per¢u comme un indicateur d'une
transition dans I'évolution des propriétés a rupture, celles-ci chutant tres rapidement

au-dela de ce seuil.
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Les matériaux étant plus vulnérables une fois leurs antioxydants consommés, il est
intéressant de compléter cette analyse en suivant les marqueurs de vieillissement par
mesure IRTF, c’est-a-dire suivre la libération de produits d’oxydation, plus
particulierement la quantité de carbonyles (C=0O) au fur et a mesure du temps de
vieillissement. Toutefois, il est important de garder a I’esprit que les résultats obtenus
par IRTF ne sont pas quantitatifs, mais plutot représentatifs des tendances d’évolution

des marqueurs étudiés (telle que les carbonyles).

La Figure III-15 représente les évolutions de la quantité de carbonyle dégagée de
I"'EPDMO1 et de 'EPDMO02 au cours du vieillissement thermo-oxydant. Ces résultats
sont représentatifs de la face externe des échantillons tubulaires, considérée comme la

plus exposée a une dégradation thermo-oxydative de par sa position dans I'étuve.
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Figure I1I-15. Evolution de la quantité de carbonyle dégagée au cours du vieillissement thermo-
oxydant a 90°C (a) et 110°C (b).

A partir des graphiques de la Figure III-15 on peut noter que :

- Iln’y a pas d’évolution des bandes a 1740cm™ attribuées a la fonction carbonyle
(C=0) de 'EPDMO01 au cours du vieillissement thermo-oxydants aussi bien a 90
qu'a 110°C. Indiquant qu’il n'y a pas de signe d’oxydation dans les temps
considérés, et ce malgré la perte importante d’antioxydant au cours du

vieillissement.

- L’EPDMO02, a contrario, présente une évolution de la quantité de carbonyle au
cours du vieillissement a 90°C et 110°C, indiquant une oxydation progressive a
ces températures au fur et a mesure que la durée d’exposition augmente.
Cependant, nous avons observé que la déformation a rupture de I'EPDMO02
n’est affectée qu’a 110°C. Ainsi, il semblerait qu’a 90°C méme si I'on per¢oit une
augmentation des carbonyles, les valeurs atteintes ne seraient pas suffisantes
pour dégrader les propriétés de rupture et donc que le vieillissement n’est pas

a un stade suffisamment avancé.

- La quantité de carbonyle de I'EPDMO02 a 110°C montre au début du

vieillissement, une premiére augmentation suivie d'un palier, puis d'une
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augmentation importante correspondant a environ 300 jours de vieillissement,
et traduisant une reprise de I’oxydation. Toutefois, a cette durée, le matériau est
du point de vue mécanique largement dégradé, sa déformation a rupture ayant
subi une baisse drastique. Il est ainsi difficile de corréler les évolutions

observées a I'aide des mesures ITRF et les propriétés a rupture.

A partir de cette premiére étude des résultats issus du vieillissement thermo-oxydant
des EPDM (EPDMO01 et EPDMO02), il ressort qu’il n'y a pas de parametre physico-
chimique permettant d’étre corrélé directement aux propriétés a rupture, et d’étre
utilisés pour la prédiction de la durée de vie des isolants en EPDM : la diminution de
TIO s’observe bien avant la fragilisation et cette derniere se produit avant I’apparition

des produits d’oxydation.

I1.2. Vieillissement thermique a 130 et 150°C

Tel qu’effectué précédemment pour le vieillissement thermique a 90°C et 110°C, nous

traiterons dans cette partie des résultats obtenus aux températures de 130°C et 150°C.

I1.2.1. Caractérisation a I’échelle macroscopique

La Figure III-16 représente les résultats issus des mesures de traction uniaxiale

(déformation vraie a rupture) en fonction du temps de vieillissement.
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Figure I1I-16. Evolution des déformations vraie a rupture en fonction du temps de vieillissement
thermique a 130°C (a) et 150°C (b).

A partir des graphiques de la Figure III-16, on constate dans un premier temps que la
cinétique de perte des propriétés a rupture est dépendante de la température. En effet,
a 130°C la perte de propriétés a rupture apparait similaire pour les deux matériaux
étudiés, tandis qu’a 150°C, I'EPDMO01 se détache et semble avoir une meilleure tenue
au vieillissement thermo-oxydant. La dégradation est par ailleurs 3 fois plus rapide a

150°C qu’a 130°C pour 'EPDMO01, et plus de 4 fois pour I'EPDMO02.

Dans un second temps, on remarque que la cinétique de perte des propriétés a rupture
est similaire pour les deux matériaux EPDM, avec un parlier aux faibles temps de
vieillissement, ou les propriétés a rupture évoluent peu et restent stables, suivi d’'une
chute ot les matériaux perdent rapidement leurs propriétés a rupture. Ce phénomene
est appelé effet falaise, ou cette chute rapide des propriétés est rapportée a la perte
totale des antioxydants dans le matériau. Les prochaines caractérisations permettront

de confirmer ou de contredire cette observation.

Ces premieres constatations constituent le point de départ de I'étude des résultats du
vieillissement thermique a 130°C et 150°C. Dans la suite, elles seront mises en

corrélation avec les autres propriétés du matériau : densité de CEA, temps d’induction
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a I'oxydation, marqueurs d’oxydation.

I1.2.2. Caractérisation a I’échelle macromoléculaire

I1.2.2.a. Evolution de la phase vitreuse

La Figure III-17 représente les évolutions de la température de transition vitreuse

obtenues par DSC pour les matériaux vieillis a 130°C (a) et a 150°C (b).
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Figure ITI-17. Evolution de la température de transition vitreuse au cours du vieillissement thermique
a 130°C (a) et 150°C (b).
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La comparaison entre les différents états de vieillissement semble difficile en raison de

I'évolution assez aléatoire de la T} au cours du vieillissement. C'est pourquoi I'analyse

se fera en comparant entre les états extrémes issus des mesures, c’est-a-dire entre I'état

initiale non vieilli et I'état le plus vieilli. Ainsi, 'EPDMO01 passe d'une T, de -44°C (état

initial) a -35°C, et de -44°C a -37°C, respectivement apres 92 jours de vieillissement a

130°C, et 29 jours de vieillissement a 150°C. Tandis que pour 'EPDMO02, sa T, passe
de -42°C (état initial) a -37°C, apres un vieillissement de 94 jours a 130°C, et apres un
vieillissement de 21 jours a 150°C.

Les deux matériaux étudiés montrent donc une augmentation de leurs T, au cours du

vieillissement thermique. Cette constatation signifie que les matériaux perdent de leur
souplesse et que leurs comportements se rigidifient, d’autant plus que cela a été
remarquée lors des mesures sur les isolants les plus vieillis, avec des matériaux rigides

non déformables et cassants.

L’augmentation de la T, signifie une diminution de la mobilité des chaines dans le

réseau, pouvant étre attribuée a la dissipation de produits volatiles (comme les
plastifiants) au cours du vieillissement, mais aussi a une augmentation de la densité
de chaines actives dans le réseau suite a sa thermo-oxydation. Toutefois, la simple

augmentation de la T, n’explique pas a elle seule cette évolution de comportement. En
effet, sachant que les valeurs de Tg restent largement inférieures a la température

ambiante, la fragilisation observée ne peut étre uniquement attribuée au passage d’un

état caoutchoutique a un état vitreux.

I1.2.2.b. Evolution du réseau élastomeére

La Figure III-18 représente I'évolution de la fraction soluble F, issues des mesures de

gonflements en fonction du temps de vieillissement a 130°C (a) et 150°C (b).
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Figure I1I-18. Evolution de la fraction soluble F, en fonction du temps de vieillissement thermique a
130°C (a) et 150°C (b).

La Figure III-18 montre une décroissance de la fraction soluble quel que soit le

matériau et la température de vieillissement. La diminution de F, laisse supposer que

le matériau perd au cours du vieillissement des especes volatiles qui sont solubles dans
le solvant de gonflement. Il peut s’agir essentiellement des plastifiants, des huiles et
des antioxydants présents dans la formulation du matériau. Ainsi, ces résultats

confirment les interprétations faites précédemment lors de I’analyse des mesures de la
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T, : diminution des valeurs de T, en partie en raison de la perte de plastifiants au cours

du vieillissement. Cependant, comme mentionné dans la partie vieillissement sous
irradiation, cette chute de fraction soluble peut étre aussi induite par le

greffage/réticulation au réseau principal des chaines initialement libres.

La Figure III-19 représente I'évolution de la concentration en CEA en fonction du
temps de vieillissement a 130°C (a) et 150°C (b). Rappelons que ces mesures ont permis
dans les conditions de vieillissement thermique a 110°C de nous diriger vers une

dégradation de 'EPDMO02 par un mécanisme de réticulation de chaine.
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Figure I1I-19. Evolution de la concentration en CEA en fonction du temps vieillissement thermo-
oxydant a 130°C (a) et 150°C (b).
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Les résultats obtenus permettent de faire les observations suivantes :

- Une augmentation de la concentration en CEA au cours du temps de
vieillissement, synonyme d’un mécanisme de dégradation par réticulation de
chaines, est mise en évidence quel que soit le matériau et quel que soit la
température étudiée.

- Les cinétiques observées sont similaires quelles que soient le matériau et les
conditions de vieillissement. On observe en début de vieillissement une période
ou la concentration en CEA évolue peu et reste stable, suivi d'une phase, ou la
concentration en CEA croit rapidement. Rappelons que cette cinétique a
également été observée sur la déformation a rupture. Ainsi, mettre en rapport

ces parametres semble intéressant.

La Figure III-20 montre la comparaison entre les évolutions de la déformation a

rupture et de la concentration en CEA au cours du vieillissement thermique a 130°C

(a) et 150°C (b).
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Figure I11-20. Evolution de la déformation vraie a rupture et de la concentration en CEA au cours du
vieillissement thermique a 130°C (a) et 150°C (b).

L’interprétation des données de la Figure III-20 montre que :

- De maniere générale, on observe que la décroissance de la déformation a
rupture s’accompagne d’une augmentation de la concentration en CEA, les
cinétiques restants dépendantes de la température et du matériau.

- Plus spécifiquement, dans le cas de 'EPDMO02, a 130°C comme a 150°C, on
remarque que la transition marquant la diminution de la déformation a rupture
coincide avec celle ou 'on observe une augmentation de la concentration en
CEA. Ainsi, au moment ou le réseau commence a se dégrader via un mécanisme

de réticulation de chaines, la perte des propriétés mécaniques débute.

La perte des propriétés a rupture au fur et a mesure que la concentration en CEA
augmente peut-étre expliquée a travers la physique des chaines. En effet, plus le réseau
est dense en raison des réticulations de chaines, plus la longueur des CEA est faible,
réduisant ainsi I'entropie du réseau et donc sa capacité a supporter de grandes

déformations.

Ces constatations montrent I'intérét de de la concentration en CEA comme indicateur

du degré de dégradation et donc de 1’évolution des propriétés a rupture.
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I1.2.3. Caractérisation a I’échelle moléculaire

Dans cette partie du document, les déformations a rupture sont comparées aux
évolutions des propriétés a l'échelle moléculaire, et ce par le suivi au cours du
vieillissement de la quantité résiduelle d’antioxydant (TIO), et par le suivi de la

libération de produits d’oxydation via des mesures IRTF.

La Figure III-21 présente I"évolution du temps d’induction a I'oxydation corrélé a

I’évolution de la déformation a rupture au cours du vieillissement thermo-oxydant a

130°C (a) et 150°C (b).
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