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Résumé Nous étendons le précédent travail de Benallal et al. sur les relations entre structure et
propriétés rhéologiques des polyméres linéaires a I'état fondu. L'objectif de ce travail est
de quantifier I'effet de la microstructure sur les propriétés viscoélastiques. Nous montrons
que ces propriétés sont gouvernées par les dimensions de I'unité monomere et par I'énergie
d’interaction.Pour citer cet article: A. Allal et al., C. R. Physique 3 (2002) 1451-1458.
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From the microstructure of polymers towards their rheological
properties

Abstract We extend the previous work by Benallal et al. on the relationship between structure and
rheological properties of linear polymer melts. The aim of this paper is to quantify the
effect of the chemical structure on the viscoelastic properties. We show that these properties
are governed by the monomer dimensions and the interaction effergife this article:
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1. Introduction

The viscoelastic behaviour of polymer melt is linked on one hand to their molecular weight distribution
(MWD), topology and on the other hand to their microstructure. The microstructure may by defined as
the chemical structure of the polymer: tacticity, stereocisomery and local chemical structure. The objective
of this work is to study and model the effects of microstructure on the thermal and rheological properties
of flexible linear polymer melts. After a short presentation of the relationship between microstructure and
rheological properties, we compare our model with rheological measurements obtained on polybutadiene
samples of different microstructures.

2. Model
The Benallal et al. [6] model considers that the mechanical relaxation of macromolecules maybe repre-
sented as four distinct and independent processes. The Kohlrausch—Williams—Watts [7,8] function describes

Adresse e-mailahmed.allal@univ-pau.fr (A. Allal).

0 2002 Académie des sciences/Editions scientifiques et médicales Elsevier SAS. Tous droits réservés
S1631-0705(02)01416-0/FLA 1451



A. Allal et al. / C. R. Physique 3 (2002) 1451-1458

the high frequencies relaxation, the three other processes are derived from the Doi—Edwards [2] theory.
This model was used to describe the rheological behaviour of monodisperse poljmers.1) of vari-

ous microstructure in a broad frequency range. Two elementary relaxation(tignes), two characteristic

moduli values GS’\,, G ~) and the molecular weight between entangleméfitsare the basic parameters of

the model.

In order to establish the relationship between these rheological parameters and the microstructure, we
have to determine: the monomeric friction coefficignt the characteristic length, a high frequency
characteristic lengthy, the densityp, M, and the glassy modulu$x.

We will define below the connection between the polymer characteristics, the average interaction energy
Eq and the coordinate numbaf.

Allal et al. [10] determine the friction coefficient (Eqg. (1)) starting from the monomer characteristics and
from the energy valu&y; bg is the radius of the sphere associated to the monomeric hard valumé,
and f, are respectively the mass and the free volume fraction of the monomer. From Schweizer et al. [13]
and in agreement with de Gennes [14], we propose an expression (Eq. (4)) of the Flory coefficient. The
monomer lengthi,, is calculated from the virtual bonds concept [16]. From the definition of the radius of
gyration R, the densityp, the number of molecules per unit volume afig, the free volume fraction
is given by Eq. (2): the variation afy with temperature may be written as = vygwkyw (1 + @o7). The
van der Waals volume, gy is given by a group contribution method. The constaptandg are derived
from the density values in the glassy state. The molecular weigth between entanglements is calculated
by resolution of the Kavassalis et al. [17] (EqQ. (5)). The coordination numbér calculated using the
empirical law (Eqg. (6)). For the glassy modulds, we have used the Eyring model [18] (Eq. (7)).

3. Experimental

Our linear anionic polybutadiene sampl@p < 1.1) have been provided by the Michelin Company
(Table 1). The instruments used in this work are controlled strain rheometers in parallel plates and cone-
plate geometries.

The master curves have been built at a reference temperAfutel0°C using the time-temperature
superposition principle. The variations of the storage moddfuas a function of frequency on Fig. 1. We
can notice that the microstructure influences strongly the viscosity and the modulus values in the whole
frequency range.

4. Modeling

We compare the rheological data with our model predictions (Fig. 1). We have adjusted the values of
G, the B parameterEg andlys. The value ofg is 0.4 for all sampleslys increases linearly witt,; Eo
which is temperature dependent, can be evaluated from WLF coefficierifs, Ab(T,) = 4.48RT, for all
polymers studied. The variations 8% of sample PB1 with temperature are represented by dots in Fig. 2.
Eo(T) can be calculated from the average interaction energy at the reference tempéigtliyg,and the
C1 andC2 WLF parameters derived from the shift factars Knowing Eqo(T'), N andp we can determine
the cohesive energy and the solubility parameter.

1. Introduction

Depuis un demi-siécle, un effort considérable a été consenti pour comprendre le comportement
rhéologique des polymeres a I'état fondu. Le comportement viscoélastique des polymeéres est lié a la
distribution des masses molaires (DMM), a leur topologie et a leur microstructure. Les théories majeures
de la reptation et de la double reptation [1-5] donnent I'explication physique de I'influence de la masse
molaire, de la DMM et de la topologie sur le comportement viscoélastique des polyméres. Toutes ces
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théories sont gérées par des lois d’échelle qui masquent I'aspect microstructural. La microstructure est
un terme employé pour définir la composition des copolymeres, la tacticité, la stéréoisomérie, etc. Elle
conditionne un grand nombre des propriétés chimiques et physiques des polymeéres.

Cette étude porte sur I'influence de la microstructure sur les propriétés rhéologiques des homopolymeéres
linéaires flexibles a I'état fondu. Aprés avoir présenté les relations entre la microstructure et les propriétés
rhéologiques, nous confronterons notre modélisation & des résultats expérimentaux obtenus avec des
polybutadienes a taux de vinyle variable.

2. Modeéle

2.1. Généralités

Le comportementrhéologique des polymeres linéaires a I'état fondu peut étre représenté par la variation
du module complexe de cisaillemetit (w) = G'(w) + jG” (w) en fonction de la fréquence de sollicitation
w. Différents domaines de relaxation sont mis en évidence :
— La zone d’écoulement qui traduit les mouvements d’ensemble des chaines tels que la reptation (Fig. 1,
zone 1).
— Le plateau caoutchoutique di aux enchevétrements entre les chaines macromoléculaires. Dans ce
domaine,G’(w) est quasi constant, ce qui permet de définir le module de plateau caoutchoutique
G% (Fig. 1, zone 2).
— La zone de transition ou seuls les mouvements des segments de chaine compris entre deux
enchevétrements sont possibles (Fig. 1, zone 3).
— Le plateau vitreux ou le polymere a un comportement de solide vitreux caractérisé par un module de
plateau vitrewG . A ces fréquences, les mouvements de relaxation concernent seulement quelques
unités monomeéres (Fig. 1, zone 4).

-]

log (G' [Pa], G" [Pa])
n =) < )

£

[

. 1 2
Al S S — il

T Tfiffiryfrr ™M™ 7 ovr—{<arrrrsrT rrriroorry

[
o

-5 -3 -1 1 3 5 7 9 11 13
log (® [rad/s])
Figure 1. Courbes maitresses du PB¥ (. e, G” : o) etdu PB5 G’ : o, G” : ) a10°C sur I'ensemble du domaine
fréquentiel (— : modeéle).

Figure 1. Master curve of the samples PB&': o, G”: o) and PB5(G’: e, G”: ¢) at the reference temperature
10°C (— : mode).
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2.2. Modéle

2.2.1 Modélisation du module complexe de cisaillement

En s’appuyant sur la théorie de Doi et Edwards [2], Benallal et al. [6] ont modélisé la variation du module
de cisaillement complexe des homopolymeres linéaires a I'état fondu sur un domaine de fréquences trés

large. Ces auteurs considérent que la fonction de relaxation[G*(w) A G (t)] estla somme de quatre
processus de relaxation hiérarchisés et indépendants. lls supposent que la relaxation associée a la zone de
plateau vitreux et au début de la transition vitreGsg:(¢), est la fonction de Kohlrausch—Williams—Watts
(KWW) [7,8] caractérisée par un temps élémentaire de relaxa§io6 ., et la largueur de la distribution
des temps de relaxation définie par le paramg@tfeour déterminer les trois autres processus¢), G 5 (¢)
et G¢ (1)) de Doi-Edwards, il faut connaitre le temps élémentajrde moduleG?V et la masse molaire
entre enchevétremenis,.
Ainsi, pour décrire complétement le comportement rhéologique d’un polymére, il faut conpaitfe
G%, Goo, M, €tB.

2.2.2 Relations entre microstructure et parametres rhéologiques

En régime concentré, on suppose que la chaine est gaussienne. Elle est constiNierdes
monomeres de masse molaivk et de volume «durw»g. Le squelette de 'unité monomere est constitué
de j liaisons de covalence de longudyr Le rayon de giration du polymére est donné par la relation :

Rg = Nob?/6. La longueum est définie par b = /jCo lo OU C, est appelé rapport caractéristique de
Flory. Il caractérise la raideur locale de la molécule.

Doi et Edwards relient le tempg & la longueub et au coefficient de friction par unité monomete
(t0 = ¢ob?/m%kpT) etle moduleG?, & la masse volumiqueet aM, (G% = pRT/M.,). Benallal et al. [6]
ont relié le tempsy a la longueurys. 7 est relatif a la fréequence de saut de changement de conformation
d’'un ensemble de liaisons carbone—carbone pris sur le squelette de la chaine (environ 2 a 3) dont la longueur
estlhf (t§ = ¢olZ/m%kpT). kp est la constante de BoltzmannRta constante des gaz parfaits.

Par conséquent, pour faire le lien entre la microstructure et les propriétés rhéologiques, il faut déterminer :
0, P, by Int, M, €t Go.

Nous allons maintenant relier ces grandeurs aux dimensions de l'unit¢é monomeére, a I'énergie
d’interactionEg et au nombre de coordinatigw.

2.2.2.1 Le coefficient de friction par unité monométe
En s’appuyant sur les résultats de Doolittle [9] et le concept du volume libre, Allal et al. [10] ont
déterminé;p a partir des caractéristiques de I'unité monomere et de I'énergie d’interdgion
Eo Mo 0.467
exp ,
Nabo V 3RT fo
ol bg est défini patwg = 4nb8/3 et f, la fraction de volume libre.

to= (1)

2.2.2.2 La fraction de volume librg,

La fraction de volume libre est le rapport du volume libre sur le volume totak; par monomeére.
fu=vg/vy =1 —vo/v;. Chague molécule occupe une sphére de ragpndonc le volume total par
monomeére est donné pav,;.= 471R§’/(3/\ No). OU A est le nombre de molécules de masg&ontenues

dans le volume#R3/3. Par définition, ce nombre est donné par== 4z p N, b3N1/2/(3fM )= ANl/Z.

o est donnée par I'équation (3). En faisant appardigrelans I'expression dé, nous obtenonsl =
(1— f,)(b//Bbg)3. Connaissant 'expression du rapport de Fl6ry et deb, I'expression de. devient :

e o2 oo 2] ()
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En faisant I'hypothése qug, « 1, il vient que :

-3/2
fo= [l — exp(—lf—;)] -1 (2)

2.2.2.3 Le volume dur par unité monomeére

En faisant I'hypothése que le volume dur par unité monomére varie linéairement avec la température, on
peut écrire wp = vygwky (1 4+ apT). Nous avons calculé le volume de van der Wagjgy en utilisant une
méthode de contribution de groupe [11,12]. Les constanptetag sont déterminées a partir de la variation
de la masse volumique avec la température dans I'état vitreux.

2.2.2.4 La masse volumique
Les définitions def, et du volumevg donnent I'expression de la masse volumique :
Mo(1— fv)
P= N )
2.2.2.5 Le rapport caractéristique de Florg
En supposant, comme Schweizer et al. [13], que le rapport de Flory est proportiofingl,? et
gu’il est aussi thermiguement activé en accord avec de Gennes [14], nous proposons [15] la relation semi-

empirique :
bo 2 Eo
ex=o) [r-oe-27)] )

La longueur de I'unité monomeig est calculée en ne prenant en compte que les liaisons virtuelles (Wu
[16]). La longueub peut étre calculée a partir de I'équation (4).

2.2.2.6 La masse molaire entre enchevétremeuits
La masseM, est obtenue par résolution de I'équation de Kavassalis et al. [17] :

- N\ /N,
N+1=aNup(jCoo)¥3[1—- =2 ° 5
+1=aNup(jCoo)”“lg No ) 6o (5)

ou N, est défini par N, = M./ Mp. Le nombre de coordinatioN (ou de plus proches voisins d’une unité
monomere) est donné par la relation empirique suivante [15] :

- Ine\ 8
N+l= (1.51961ﬂ> . (6)
m

2.2.2.7 Le module vitreuxG
Le modéle d’Eyring [18] donne une expression@s :
kpT AG
Goo=—6expl — ), 7
it @
oU AG est I'énergie libre de Gibbs.

3. Résultats expérimentaux

Les polybutadiénes linéaires ont été synthétisés et caractérisés par la société Michelin. Ils sont constitués
d'un arrangement aléatoire des séquences cis/trans/vinyle (Tableau 1). Les appareils utilisés sont des
rhéometres a déformation imposée en configuration plateaux paralléles.

Les courbes maitresses (Fig. 1), représentées par la variation du module de cisaillement complexe avec la
fréquence a la température de référefige 10°C, ont été construites en utilisant le principe d’équivalence
temps-température par translation horizontalg) et verticale(b7) de courbes spectromécaniques obte-
nues a différentes températures. Nous remarquons que la microstructure influence de fagon importante la
viscosité limite et le module du plateau caoutchoutique.

1455



A. Allal et al. / C. R. Physique 3 (2002) 1451-1458

Tableau 1.Caractéristiques physico-chimique des échantillons
Table 1. Characterization of the polybutadiene samples

Référence 1,2 (%) cis (%) trans (%) M, (g/mol) My /My, T, (°C) Cx (EQ. (4))

PB1 79 82 128 115000 109 —-21 6,5
PB2 55 175 275 105 000 109 —52 5,6
PB3 44 218 342 100000 1 —63 572
PB4 24 295 465 100000 11 —81 4,6
PB5 7 362 56,8 110000 109 —94 4,2
(T-To) (°C)
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Figure 2. Variation de I'énergie d'interaction avec la température pour le RBdnergie ajustée a partir des courbes
maitresses a différentes températuresénergie calculée avec les coefficients WLF basses températures ; — énergie
calculée avec les coefficients WLF hautes températureicteur de translation horizontal en fonction de la
température réduité — Tp.

Figure 2. Variation of interaction energy with temperatugample PR); e energy adjusted from master curves at
different reference temperatyre- energy calculated from low temperatures WLF coefficientnergy calculated
from high temperatures WLF coefficients variation of horizontal shift factor with reduced temperatdte- Tp.

La variation du facteuir avec la température peut étre représentée par la loi de WLF [19] :

_ CCl(T To) ' (8)
2+T —To

Pour déterminer les coefficientg et C, de la loi WLF, nous avons tracé la variation @@— Typ)/ log(ar)

en fonction del’ — Tp. Nous avons obtenu, pour tous les produits, deux segments de droite (Fig. 2). Ceci

signifie qu'il existe deux jeux de coefficients WLF : le coupt&(, CBT) aux basses températures (Fig. 2,

zone 1) et le coupledt'T, C4'T) aux hautes températures (Fig. 2, zone 2).

log(ar) =
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4. Confrontation du modéle a I'expérience

Dans cette partie, nous présentons la confrontation de notre modéle aux résultats expérimentaux
(échantillons PB1 et PB5, Fig. 1). On peut remarquer, pour le PB5, que les points expérimentaux pour
G’ (w) s'écartent de la courbe modélisée. Cela est d a une faible proportion de molécules de haute masse
(< 1%) dans I'échantillon [20]. Dans le cas des polybutadiénes, I'obtention de valeurs fiables du module
complexeG*(w) dans la zone de transition vitreuse est délicate pour deux raisons : (1) le glissement de
I'échantillon sur les plateaux paralléles; (2) I'homogénéité de la déformation au sein de I'échantillon. Par
conséquent, le protocole utilisé pour la modélisation est le suivant : pour décrire correctement les courbes
G’ etG”, nous avons ajusté le modulg,, le paramétrgs, I'énergie d'interactiorEy et la longueurys.

Nous avons obtenu les résultats suivants :

(1) Le paramétre3 de KWW est égal & 0,4 pour tous nos échantillons. Il semble indépendant de la
microstructure, en accord avec les résultats de la littérature [21-23].

(2) Le rapport de5« calculé sur le module mesuré est égal a 2. Les erreurs de mesure et de construction
des courbes maitresses sont importantes : elles ne permettent pas de conclure sur la dépefidance de
avec la microstructure.

(3) Lalongueurns dépend uniquement de la longuéympar la relation(/ys = 0.46+ 0.77.,,). Elle permet
de calculer le nombre de coordinatitéh(Eq. (6)).

(4) Lénergie d'interactionEy dépend a la fois de la microstructure et de la température. A I'image de
I'énergie de Lennard—-Jones, elle peut étre vue comme la somme de deux contributions : une contribu-
tion attractive(T > T, + 30) et une contribution répulsivel’ < T,). Pour déterminer la variation de
I'énergie d’interaction en fonction de la températuig(7), nous avons procedé de deux maniéres :

(1) nous avons modifié la température de référence des courbes maitresses et cherché laFgleur de
donnant un bon accord entre théorie et expérience (les symboles pleins sur la Fig. 2); (2) nous avons
calculé la fonctiorEo(T') a partir de la loi WLF. En effet, notre modéle permet de calculer le facteur de
déplacement horizontal défini pasii = 10(T)/t0(Tp). Connaissant la valeur de I'énerdig(Tp), on

peut calculerg(7p). Puis, I'énergieEq(T) est déterminée a partir du temps élémentaj(@) défini

de fagon a ce que le factewr calculé soit égal a celui donné par la loi WLF (Eg. (8)) (les courbes en
pointillés et en trait continu obtenues respectivement avec les coufffés ¢57) et (€T, cIT) sur

la Fig. 2).

La loi WLF est donc représentative de I'énergie d’interaction. Les couglBs,(c5T) et (CH'T, ci'T)
de la loi WLF permettent d’accéder respectivement a I'énergie d’interaction répulsive et attractive. Enfin,
nous constatons comme Miller [24] que I'énergie d’interaction & la température de transition vitreuse est
proportionnelle a cette méme températBeg7,) = 4.48RT.

Pour vérifier queEo(T') représente bien I'énergie d'interaction, nous avons calculé I'énergie de cohésion
avec la relation [24] iEEcon= Eo(N — 2)/2 et le parametre de solubilit® donné par la relation [25] :

§ = \/(1— fv)(ﬁ —2)Eop/2N,4vp. Les valeurs calculées a 28 sont comparables a celles données par
Van Krevelen [26].

Au niveau microstructural, les valeurs du coefficient de friction par unité monomeére (Eq. (1)), du nombre
de coordination (Eq. (6)) et du rapport caractéristique de Flory sont en accord avec les résultats de la
littérature [16,17,27—29], ce qui montre I'aptitude du modele a rendre compte de la microstructure et des
interactions locales de la molécule étudiée.

5. Conclusion

Nous venons de présenter un modéle capable de déterminer les paramétres rhéologiques élémentaires
qui définissent le comportement viscoélastique d'un polymere fondu, a partir de la connaissance des
dimensions de I'unité monomere et de I'énergie d’interaction. Cette énergie d’interaction est une fonction
de la température. Elle est déduite de la construction des courbes maitresses.
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Les intéréts de cette modélisation sont :

(1) de permettre de prédire le comportement en fonction de la fréquence (spectroscopie mécanique) mais
aussi en fonction de la température (analyse thermomécanique) par ajustement de seulement deux
parameétresf, Eo(Tp)). Les dimensions de I'unité monomere étant connues;

(2) d’'accéder a des informations concernant la nanostructure telles que la conformation de la chaine
moléculaire (rapport caractéristique de Flory) et le coefficient de diffusion;;

(3) derelier I'énergie d'interaction et le coefficient de solubilité ouvrant la rhéologie a la thermodynamique.
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