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SOMMAIRE 

La transition vitreuse des polymeres est un phenomene complexe. De nos jours, il n'existe 

pas de consensus sur la nature moleculaire du phenomene dans le massif. La situation se 

complexifie d'autant plus lorsque les polymeres sont mis sous forme de films 

nanometriques. En effet, cette morphologie induit des changements importants dans la 

valeur de la temperature de transition vitreuse. L'origine fondamentale de ces variations est 

egalement toujours sujette a debat. 

Le but principal de ce travail est d'etudier le comportement moleculaire des polymeres a 

l'approche de la transition vitreuse dans le massif et les films nanometriques. A cette fin, 

des etudes ont ete conduites sur le massif de polymethacrylate de methyle, PMMA, pour 

determiner et comprendre le comportement moleculaire a l'approche de Tc, la temperature 

de transition apparentee a la Tg predite par la theorie de la MCT (« Mode Coupling 

Theory »). Des etudes ont egalement ete faites sur des films de taille nanometrique pour 

determiner la Tg ainsi que l'influence de la masse molaire en poids, Mw, et de la tacticite sur 

celle-ci. 

La simulation atomistique a ete utilisee pour effectuer les travaux presentes dans ce 

memoire. Cette methode est appropriee puisque, du au fait qu'elle considere explicitement 

les atomes, elle donne acces a de Pinformation pertinente a l'echelle moleculaire. Les 

systemes consideres ont ete crees, choisis et equilibres selon une methode visant a 

representer adequatement l'espace des phases. Chacun des polymeres de ce memoire, sous 

forme de film ou de massif, a ete etudie par le biais d'une experience de dilatometrie 

simulee, comme en laboratoire. 

Les resultats obtenus montrent que la Tc est bel et bien presente au sein du massif et que sa 

valeur se situe a ~ 1,2 Tg. L'origine moleculaire de la Tc dans nos systemes simules a ete 

attribuee aux transitions des angles diedres de la chaine principale des polymeres. De plus, 
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a cette temperature, il a ete montre que l'energie thermique devient de l'ordre de l'energie 

associee aux transitions des angles diedres de la chaine principale. 

Une baisse importante de la Tg par rapport au massif de PMMA a ete obtenue pour nos 

films simules. De plus, cette baisse est independante de la tacticite, mais dependante de Mw. 

La dependance sur Mw a ete expliquee par le fait que le rayon de giration, Rg, de nos 

chaines est du meme ordre de grandeur que l'epaisseur du film. Ces resultats supportent 

ainsi la theorie de De Gennes. 
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INTRODUCTION 

Lors d'un abaissement de la temperature, les polymeres subissent d'importantes 

modifications de leurs proprietes mecaniques. Plus principalement, leur viscosite augmente 

enormement a l'approche de la temperature de transition vitreuse, denotee Tg. Cette 

variation de la viscosite se traduit notamment par le fait que, au-dessus de la Tg, les 

polymeres sont mous et flexibles et, en dessous, durs et rigides. La Tg est done en grande 

partie determinante de Putilisation qui sera faite d'un polymere. Ceci vient justifier 

P importance de comprendre le comportement de la Tg des materiaux polymeriques. 

A ce jour, la comprehension du phenomene de la transition vitreuse a l'echelle 

microscopique est encore controversee. Depuis la decouverte de la transition vitreuse, 

plusieurs modeles et theories ont tente d'expliquer ce phenomene complexe a l'echelle 

moleculaire : la theorie du volume libre, la theorie d'Adam et Gibbs, la theorie de Gibbs-

DiMarzio, la MCT (« Mode Coupling Theory »), etc. Selon la theorie du volume libre (la 

plus simple), la Tg se produirait lorsque le volume libre est insuffisant pour qu'il y ait des 

mouvements importants des chaines principales (1). Selon la perspective cinetique, la Tg se 

produirait plutot lorsque le temps de relaxation de la chaine principale' des polymeres 

devient de l'ordre du temps de l'experience (1). Par contre, la perspective 

thermodynamique associe plutdt la transition vitreuse au fait qu'en dessous de la Tg, il n'y 

aurait qu'une seule conformation accessible pour la chaine principale (l'entropie 

configurationnelle serait ainsi de 0) (2). L'une des rares theories tentant de predire la Tg sur 

une base strictement theorique est celle de la MCT. Cette theorie, initialement developpee 

pour les liquides simples (3) et adapte plus tard aux polymeres (4), predit l'existence d'une 

transition de phases a la Tc (« Crossover Temperature ») qui correspondrait au passage d'un 

systeme ergodique a un systeme non-ergodique. Bien que les explications sur l'origine du 

phenomene soient nombreuses, aucune de ces theories ne peut a elle seule predire toutes les 

caracteristiques importantes associees a la transition vitreuse dans toute sa complexite. 
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Notamment, les scientifiques tentent depuis plusieurs annees de decouvrir l'ordre de 

grandeur associe a la transition vitreuse des polymeres (5). A cette fin, au debut des annees 

1990, plusieurs experimentateurs ont commence a etudier des films polymeres ayant une 

epaisseur de l'ordre du nanometre. II a ainsi ete observe que lorsque des films polymeres 

atteignent une epaisseur d'environ 100 nm, il y a, dans la majorite des cas, une variation de 

la Tg par rapport au massif (5). Au fil des annees, il a ete montre qu'une multitude de 

parametres affectent la Tg des films polymeres. Plus specifiquement, la variation de la Tg 

induite par la morphologie de film deviendrait plus importante avec une diminution de 

l'epaisseur (h) du film. De plus, un substrat ayant des interactions fortes avec le film 

provoquerait une augmentation de la Tg contrairement a la diminution generalement 

observee. Sans oublier que le confinement des chaines aurait une part importante a jouer 

dans la reduction de la Tg pour les films de hautes Mw. Bien que les films aient ete 

largement etudies, l'origine moleculaire fondamentale de la variation de la Tg des films 

reste, a ce jour, partiellement comprise. 

La simulation atomistique, SA, est une technique de simulation permettant d'etudier une 

variete de phenomenes interessants au niveau microscopique en sciences. La beaute de 

cette technique reside dans le fait qu'elle permet d'etudier des modeles representant des 

systemes realistes (ou les atomes sont considered explicitement) en fonction du temps. Une 

simulation de la sorte peut ainsi donner acces a de 1'information pertinente au niveau 

moleculaire. II a notamment ete montre par Soldera et al. (6-12) que la SA permet d'etudier 

convenablement la Tg des polymeres vinyliques et qu'elle jette la lumiere sur plusieurs 

caracteristiques moleculaires importantes de la transition vitreuse. 

Dans ce memoire, la SA sera utilisee pour etudier la Tg du polymethacrylate de methyle, 

PMMA, dans une morphologie de massif et de film. Le PMMA est un polymere interessant 

pour cette etude puisqu'un simple changement de sa tacticite a une influence sur sa Tg dans 

le massif et, dans certains cas, sur la variation de Tg induite par la morphologie de film. Un 

des buts principaux de ce travail est de continuer l'etude du PMMA dans le massif deja 

entamee par Metatla (13) en appliquant la theorie de la MCT sur nos systemes simules. 

Cette partie du projet origine du fait qu'un comportement etrange se produit dans nos 
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simulations pres de la Tc dans les donnees dilatometriques. Cette etude permettra ainsi de 

mieux interpreter de ce qui est mesure par la SA des polymeres dans le massif. Finalement, 

apres avoir acquis une meilleure comprehension du comportement des polymeres dans le 

massif en SA, la technique developpee par Metatla (13) sera appliquee sur des films 

polymeres de PMMA simule et les resultats obtenus seront utilises pour tirer des 

conclusions sur l'origine moleculaire des variations de Tg induite par rapport au massif. 

Dans le premier chapitre, il sera question de la theorie de la transition vitreuse necessaire a 

une meilleure comprehension du phenomene. Une approche cinetique vs thermodynamique 

sera employee pour la presenter. La derniere partie de ce chapitre traitera plus 

specifiquement de la theorie de la MCT et de son adaptation a la science des polymeres. 

Le second chapitre traitera plus specifiquement de la Tg des films de polymere. Une 

attention particuliere sera portee sur les experiences ayant ete effectuees durant les 15 

dernieres annees sur le sujet. Certains modeles theoriques importants permettant de mieux 

comprendre l'origine moleculaire de la variation de la Tg en fonction de l'epaisseur, h, y 

seront egalement exposes. A la fin de ce chapitre, il sera question des experiences 

effectuees sur la Tg du PMMA dans le massif et sous forme de film. 

Dans le troisieme chapitre, la theorie necessaire a la comprehension de la technique de la 

SA sera exposee. La methode utilisee pour construire et equilibrer les systemes 

polymeriques en etant representatif de l'espace des phases y sera egalement detaillee. 

Finalement, il sera questions des erreurs informatiques et du traitement statistique des 

donnees presentees dans ce memoire. 

Dans le quatrieme chapitre, il sera question de 1'application de la theorie MCT a nos 

systemes polymeriques de PMMA simule et du calcul de la Tc. On verra que la Tc existe 

dans nos simulations et qu'il est possible de l'evaluer a partir du comportement du 

coefficient de diffusion en fonction de la temperature. Finalement, il sera montre que la Tc 

peut egalement etre evaluee a partir du nombre de transitions des angles diedres en fonction 

de l'inverse de la temperature, une methode qui n'a pas ete utilisee jusqu'a maintenant dans 
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la litterature. Une origine physique de 1'existence de la Tc dans les polymeres sera 

egalement proposee. 

Le dernier chapitre traitera de la simulation des films polymeres de PMMA. II aura pour but 

principal de montrer que la SA permet de bien representer la variation de la Tg induite par 

la morphologie de film. Dans un deuxieme temps, il sera question de l'influence de la Mw 

et de la tacticite sur la variation de la Tg de film. 
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CHAPITRE 1 

La transition vitreuse des polymeres 

1.1 Introduction 

La transition vitreuse est percue phenomenologiquement comme etant le passage d'un etat 

mou et flexible (phase caoutchoutique) a un etat dur et rigide (phase vitreuse). Le passage 

d'un etat a l'autre se produit a la temperature de transition vitreuse, denotee Tg (ou g 

designe « glass »). De part et d'autre de la Tg, il y a une modification importante des 

proprietes du materiau, ce qui rend le phenomene aisement observable. Originellement, la 

Tga ete associee au stade ou la viscosite atteint 1013 poises lors d'un abaissement de la 

temperature (Figure 1 a)). Le polymere etant pratiquement fige a basse temperature, il se 

produit egalement un changement dans le coefficient d'expansion, a, de part et d'autre de la 

Tg. Cette manifestation peut etre observee par une etude du volume specifique en fonction 

de la temperature, appelee dilatometrie (Figure 1 b)). Mecaniquement, les polymeres, 

devenant tres rigide dans la phase vitreuse, montrent egalement une baisse importante dans 

le module de Young au-dessus de la Tg (Figure 1 c)). 

De maniere generate, la transition vitreuse est un phenomene associe aux liquides qui 

forment des verres; dans ce texte, il ne sera question que du cas des polymeres. Comme on 

peut le voir a la Figure 2, les polymeres ont generalement deux types d'etat: Petat 

amorphe et Petat cristallin. Dans Petat cristallin, les chaines sont generalement ordonnees 

et forment des lamelles (Figure 2 a)). Par contre, dans Petat amorphe, les chaines sont 

desordonnees et orientees aleatoirement (Figure 2 b)). Dans la realite, les polymeres sont 

generalement cristallins et amorphes a la fois, a divers degres. lis sont done semi cristallins. 

La transition vitreuse peut se produire pour tous les polymeres ayant une phase amorphe. 
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10 poises 

a) 

1/T(K_1) 

b) 

Temperature (K) Tg 

Figure 1. Observation phenomenologique de la Tg par : a) la viscosite b) la dilatometrie c) 

le module de Young 

a) b) 

Figure 2. Representation des chaines de polymere dans : a) la phase cristalline b) la phase 

amorphe 
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Experimentalement, il existe une multitude de methodes permettant de mesurer la Tg des 

polymeres. Les plus utilisees sont la dilatometrie (14), la calorimetrie differentielle a 

balayage (DSC) (15), la resonance magnetique nucleaire (16), le variation du module 

elastique (17) et la diffraction des rayons X (18). Bien qu'il soit relativement facile de 

mesurer la Tg au niveau experimental, il en va autrement pour determiner l'origine 

microscopique du phenomene. La theorie se revele tres utile a ce niveau puisqu'elle permet 

de Her la mesure experimental a une interpretation a l'echelle moleculaire. Certaines 

theories de la Tg sont ainsi abordees a la section suivante pour faciliter la comprehension 

des resultats presentes dans ce memoire. 

1.2 Theories de la Tg 

1.2.1 La theorie du volume libre 

La theorie du volume libre est probablement la theorie de la transition vitreuse la plus 

simple d'approche. Elle est de ce fait parfaitement adaptee a un premier contact avec 

l'origine moleculaire du phenomene. Le volume libre, de maniere generate, est decrit 

comme etant un volume qui n'est pas occupe par les molecules au sein d'un materiau. Plus 

specifiquement, pour les polymeres, le volume libre (vf) correspond a la difference de 

volume occupe par un polymere amorphe par rapport a un polymere cristallin (Figure 3). 

En effet, l'etat cristallin est le plus compact a une temperature donnee: il constitue ainsi 

une reference quant a l'espace inoccupe par les molecules dans l'etat amorphe. Comme on 

peut le voir a la Figure 3, les coefficients d'expansion pour l'etat cristallin (ac, ou c designe 

cristallin) et l'etat amorphe (av, ou v designe vitreux) sont egaux en bas de la Tg (les droites 

sont paralleles). Ceci revient a dire que le volume libre est constant en dessous de la Tg. 

Experimentalement, le volume libre est estime a environ 2,5 % (19-20). Cependant, on 

remarque qu'au-dessus de la Tg, il y a un changement dans le coefficient d'expansion 

marquant le passage de l'etat vitreux a l'etat caoutchoutique. Le coefficient d'expansion de 

l'etat caoutchoutique (ae) n'etant pas egal au coefficient d'expansion de l'etat cristallin (<xc), 

le volume libre augmente avec une augmentation de la temperature au-dessus de la Tg. 
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Temperature (K) \ 

Figure 3. Volume specifique en fonction de la temperature pour un polymere amorphe et 

cristallin. 

La variation du volume libre en fonction de la temperature peut etre decrite par les 

equations suivantes au-dessus de la Tg: 

f(T) = f0+Aa(T-Tg) [i.i] 

Aa-ae-ac [1.2] 

ou f est la fraction de volume libre a la temperature T, fo la fraction de volume libre restante 

en bas de Tg, ac le coefficient d'expansion du cristal et ae le coefficient d'expansion de 

l'etat amorphe au-dessus de la Tg. 

II est maintenant possible, d'expliquer la transition vitreuse a partir du concept du volume 

libre et des equations 1.1 et 1.2. Par exemple, a la Figure 4, on voit deux systemes 

polymeriques representes par un modele a cases (les cases vides representant le volume 

libre et les cases avec des batonnets representant un segment de la chaine polymere). L'un 

des systemes est a une temperature plus elevee, la temperature T2, et le second est a une 

temperature plus basse, la temperature TV L'equation 1.1 nous permet d'affirmer que le 

systeme a T? a plus de volume libre que le systeme a Tj. Cette difference de volume libre 

est representee dans le modele par le fait que le systeme a Ti a moins de cases vides. 

Maintenant, si un mouvement de la chaine principale se produit (que Ton supposera 

.w 
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uniquement translationnel), tel qu'illustre par les fleches noires dans chacun des systemes, 

on voit que le mouvement n'est possible que pour le systeme a T2. Ainsi, selon la theorie du 

volume libre, la Tg se produit lorsque f est insuffisant pour permettre des mouvements 

considerables de la chaine principale. 
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Figure 4. Representation du mouvement de la chaine principale d'un polymere a l'aide 

d'un modele a cases pour deux systemes ayant des temperatures differentes. La temperature 

T2 etant plus grande que la Ti, le volume libre est plus petit dans ce dernier. Le mouvement 

de la chaine principale (indique par la fleche noire) ne peut se produire qu'a T2 puisque le 

volume libre y est suffisant. 
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1.2.2 La theorie cinetique 

L'interpretation cinetique initiale donnee a la Tg repose sur une observation experimental 

tres simple: la valeur de la Tg depend grandement de la vitesse utilisee lors du 

refroidissement (21). Comme on peut le voir a la Figure 5, la Tg diminue lorsque la vitesse 

de refroidissement diminue (de Vj a V3). En effet, selon la perspective cinetique, la Tg se 

produirait lorsque le temps de relaxation des chaines de polymere devient de l'ordre du 

temps de l'experience (typiquement de l'ordre de la minute puisque les temps de 

refroidissement generalement utilises experimentalement sont pres de 10°C / minute). Les 

chaines passent ainsi d'un etat a l'equilibre a un etat hors-equilibre. Selon cette perspective 

le fait de refroidir plus rapidement donne done moins temps aux molecules de polymere 

pour relaxer. Ainsi, pour une vitesse de refroidissement plus elevee, les molecules passent a 

un etat hors equilibre a plus haute temperature. 

T(K) T g 3
T § 2

T gi 

Figure 5. Volume specifique en fonction de la temperature pour un polymere pour des 

experiences a differentes vitesses de refroidissement. 
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L'interpretation microscopique de la theorie cinetique passe par les modes de relaxation des 

chaines de polymere. La Figure 6 expose les deux modes de relaxation principaux des 

polymeres. La relaxation a, la plus lente, correspond aux mouvements de la chaine 

principale (1) (principalement par l'entremise de la rotation des angles diedres entre des 

minimas d'energie (rotameres)). Par contre, la relaxation P, initialement expliquee par G.P. 

Johari (22), est generalement associee au mouvement de rotation de la chaine pendante et 

est plus rapide que la relaxation a. La relaxation y, qui n'est pas illustee dans la Figure 6, 

est associee a une relaxation encore plus rapide reliee, par exemple, a la rotation d'un 

groupement methyle sur lui-m6me. 

-> / ' 

a) \ b) 

Figure 6. Les principaux modes de relaxation des polymeres : a) la relaxation a (relaxation 

de la chaine principale) b) la relaxation p (relaxation de la chaine pendante) 

Plus particulierement, du point de vue theorique, les relaxations a et P peuvent etre etudiees 

a partir des fonctions de correlation dans le temps. Une fonction de correlation permet de 

determiner la perte de correlation d'une propriete dans le temps (ou dans l'espace). Pour 

une fonction de correlation, une valeur de 1 indique une correlation parfaite tandis que 0 en 

indique une perte totale. Par exemple, dans le cas des polymeres, on peut etudier la 

relaxation a en regardant revolution des vecteurs de la chaine principale, Vbb, (Figure 7 a) 

en fonction du temps a l'aide de la fonction d'auto-correlation ^(f)definie comme suit: 

m=-* — ' — n-3] 
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ou Vhh est un vecteur unitaire (normalise) de la chaine principale. 

a) b) 
<&(t) 

Figure 7. Illustration d'une fonction de correlation : a) un des vecteurs de la chaine 

principale associe a la relaxation a b) fonction de relaxation du vecteur etudie 

(exponentielle etiree). 

Un profil typique de 0(t) est presente a la Figure 7 b. La decroissance d'une fonction de 

correlation d'un vecteur associe au mouvement du squelette d'un polymere peut 

generalement etre ajustee par une exponentielle etiree de Kolrausch-Williams-Watt 

(KWW): 

<fi(t) = e " T 

PKWW 

[1.4] 

ou T est un temps caracteristique associe a la decroissance de la fonction de correlation et 

PKWW est un parametre associe a la cooperativite dans la matrice polymere (23-24). Le 

temps de relaxation, tc, peut etre calcule a partir de Pintegrale de 1'equation 1.4. II est a 

noter qu'il est egalement possible d'etudier la relaxation P en regardant 1'evolution de la 

fonction de correlation dans le temps de la chaine pendante en fonction du temps. 

Si on trace un graphique Arrhenien (log(tc) en fonction de l'inverse de la temperature) du 

temps de relaxation a et P, on obtient un graphique tel qu'illustre a la Figure 8. On voit 

alors que la relaxation a a un comportement Arrhenien a haute temperature et qu'il ne Test 
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plus, a basse temperature, jusqu'a l'approche de la Tg,oii le temps de relaxation diverge. II 

est generalement admis, au niveau experimental, que la Tg se produit lorsque le temps de 

relaxation a est de l'ordre de 100s (25). Par contre, on remarque qu'il en va autrement pour 

la relaxation P qui conserve un comportement Arrhenien sur toute la plage de temperature. 

On remarque finalement que les relaxations a et P se superposent a plus haute temperature 

et que leur comportement commence a se separer a la Tap. 

T = 100s 

en 

1 ' T a |3 1 ; T g jnf 

Figure 8. Log(x) (temps de relaxation) en fonction de l'inverse de la temperature pour un 

polymere. Le temps de relaxation a diverge a l'approche de la Tg, ce qui n'est pas le cas 

pour la relaxation p. 

Le comportement de la relaxation a presente a la Figure 8 peut etre decrit par Pequation de 

Vogel-Fulcher-Tamman (VFT) : 

TC{T) = T^) [1.5] 

ou To est une constante de temps, B est une energie d'activation effective et T0 est la 

temperature de Vogel. La temperature To, definie comme etant la temperature ou le temps 

de relaxation diverge, n'est pas egale a Tg et est generalement plus basse que cette derniere, 

de l'ordre de 50 K (26). 
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La theorie cinetique n'est pas sans limitation, comme Kauzmann l'a demontre en 1948 (27). 

En effet, il est theoriquement possible d'imaginer une experience ou Ton refroidirait de 

plus en plus lentement le materiau, ce qui nous permettrait d'atteindre un stade ou le 

volume specifique de la phase amorphe devient egal ou plus bas que celui du cristal. Cette 

affirmation constitue en fait la base du paradoxe de Kauzmann. En effet, il est totalement 

impossible que la phase amorphe devienne plus compacte que la phase cristalline. 

L'argument sur les volumes specifiques est transposable a l'entropie, c'est-a-dire qu'il 

serait possible d'atteindre un stade oil l'entropie de la phase amorphe est plus basse que la 

phase cristalline. Ce fait va a l'encontre des principes thermddynamiques fondamentaux. 

Pour eviter cette incongruite, Kauzmann a propose qu'il doit se produire une transition a 

une temperature superieure ou egale a la Tk (Figure 9). Une solution d'origine 

thermodynamique a egalement ete proposee pour resoudre ce paradoxe. II en sera question 

a la prochaine section. 

T(K) 

Figure 9. Graphique de dilatometrie illustrant l'origine de la temperature de Kauzmann (Tk) 

par une extrapolation de la courbe de l'etat amorphe au dessus de Tg. 

1.2.3 La theorie thermodynamique 

De part et d'autre de la Tg, tel qu'il a deja ete precise, il y a une modification importante 

des proprietes physiques du polymere. Plus specifiquement, il y a une discontinuity du 

coefficient d'expansion thermique (a) et un bond important dans la capacite calorifique 
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(Cp). Ces changements sont exposes a la Figure 10. Au niveau thermodynamique, ces 

parametres peuvent etre relies a l'energie libre (G) a partir des equations suivantes : 

a = — 
V dT Jp 

f d2G 

3P3T 

\ 

JT,P 

[1.6] 

C =T 
p KdT) 

= -T 
^d2G^ 

dr JP 

[1.7] 

A premiere vue, on pourrait etre porte a croire que la transition vitreuse est une transition 

de deuxieme ordre selon les criteres d'Ehrenfest (28). En effet, a et Cp, qui sont des 

derivees secondes par rapport a l'energie libre, montrent une variation importante a la Tg. 

Cependant, le graphique de la capacite calorifique experimentale en fonction de la 

temperature, comme on peut le voir a la Figure 10, ne presente pas une discontinuity, 

seulement un saut dans son comportement pres de la Tg. On qualifie done Ja transition 

vitreuse comme etant une transition de pseudo deuxieme ordre. 

Ce n'est que vers la fin des annees 1960 qu'une interpretation theorique detaillee de la 

transition vitreuse par Pentremise de la thermodynamique statistique fut proposee par 

Gibbs et DiMarzio (2). Leur interpretation, basee sur un modele a cases (Lattice Theory), 

fait appel a la fonction de partition comprenant les degres de liberte associes aux angles 

diedres du polymere: 

W=x 

Q=J]W(f,n0)e 

'-[f(x-3)nxs2Hi-f)(x-3)nxs]]+^ 
kT 

[1.8] 
W=Q 
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ou f est associe a la fraction des angles diedres dans l'etat trans, x est le nombre de 

monomeres total considered, no est le nombre de cases associees au volume libre, Sx est un 

parametre permettant de determiner la proportion du contact polymere/volume libre et W 

est associe a la permutation entre les differents segments et chatnes. Par une analyse 

thermodynamique statistique de cette fonction, Gibbs et DjMarzio ont montre qu'il y a 

effectivement une temperature de transition associee a une discontinuite pour a et Cp lors 

d'un refroidissement. Cela leur a done permis de proposer une transition de deuxieme ordre 

a la temperature T2, differente de la Tg. II a ete postule par Gibbs et DiMarzio que la Tg est 

toujours plus haute que T2 puisque cette derniere, etant determinee par la thermodynamique 

statistique, ne peut etre determinee qu'a l'equilibre, done en employant une vitesse de 

refroidissement infiniment lente. 

vvsfJL 
*m * • ? . 

«• «» *» <*so f » x 

Tn£«Mftt-
EXPANSION 

£**<.&*-

PC! Ll«H<«l 

'OsrsTAi, 

Hfi 

1 m 
H 
»L M 

V* 
10 

0 

HEAT 

CONTENT 

. y 
1 i ' . ^ ^ » ^ » w . *—~~* 

/ 

*/ 
/ 

T 

y^" • 
# 

i 

nan io$ fan vt» «x>V 

ft«. 1. TbemHXtyaacue jKOtHsriw* «f (shHxmr Data fran nrferes«<as*Slt6T, fltt and SJ. 

Figure 10. Variation des parametres thermodynamiques d'un polymere de part et d'autre 

delaTg(27). 
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L'origine physique du point de vue thermodynamique du phenomene peut etre comprise en 

regardant la variation de 1'entropie configurationnelle en fonction de la temperature. En fait, 

Pentropie diminue de maniere monotone jusqu'a la temperature T2, ou elle devient 0 

(Figure 11). Le fait que 1'entropie configurationnelle soit de 0 sous T2 indique qu'a partir 

de cette temperature, il n'y a qu'une seule conformation accessible pour les chaines 

polymeres. Ce serait l'origine thermodynamique de la Tg. 

Cette vision de la transition vitreuse a bien evidemment ete critiquee. Notamment, Milchev 

(29) a montre que par une legere reconsideration du volume libre disponible au sein de la 

matrice polymere, l'entropie n'atteint plus 0 par une baisse de la temperature. Dimarzio et 

al. ont par la suite propose un modele qui est non seulement en accord avec une transition 

thermodynamique de second ordre, mais aussi avec 1'interpretation cinetique de la loi de 

VFT (30). Neanmoins, a ce jour, la polemique quant a l'origine thermodynamique ou 

cinetique du phenomene de la Tg perdure (31, 32). 

Figure 11. Entropie configurationnelle en fonction de la temperature determined par le 

modele de Gibbs et Dimarzio. 
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1.2.4 Theorie du couplage des modes et la Tc 

II existe dans la litterature une panoplie de theories pour expliquer le phenomene complexe 

de la transition vitreuse. La plupart de celles-ci sont basees sur des observations 

phenomenologiques, mais tres peu sont essentiellement theoriques. 

La theorie du couplage des modes est une theorie qui a ete developpee theoriquement de 

premier principe. Bien que creee initialement pour les fluides simples par Gotze (3), son 

applicabilite a d'autres domaines n'est pas exclue, notamment au niveau des polymeres 

(33). L'origine physique de la transition vitreuse selon la perspective de la MCT repose sur 

des observations physiques simples. Une image pertinente permettant de se representer le 

comportement est montree a la Figure 12. Sur cette figure, on peut voir que la chaine 

principale (cercles noirs) est entouree par les unite structurales voisines (UR designant les 

unites de repetition sera employe pour le restant du texte) des autres chaines (cercles gris). 

A haute temperature, le mouvement des UR de la chaine principale est peu, sinon pas 

influence par la presence des UR voisins. Plus la temperature est abaissee, plus la presence 

des voisins devient limitante sur le mouvement des UR de la chaine principale. Les UR 

deviennent ainsi, en quelque sorte, prisonnieres de la cage formee par les voisins. La 

temperature a laquelle les UR restent infiniment longtemps dans les cages se denote, selon 

la theorie de la MCT, la Tc (« Cross-over Temperature »). 

Figure 12. Representation des UR d'une chaine de polymere (cercles noirs) et des UR 

voisins (cercles gris). A basse temperature, les UR voisins limitent les deplacements de la 

chaine principale. Image tiree de (33). 
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Le phenomene de cage selon la MCT peut aisement etre observe a partir du phenomene de 

diffusion (auto-diffusion) anormale induit par Peffet de cage pres de la Tc. L'evaluation du 

deplacement quadratique moyen, DQM, s'avere etre la maniere la plus efficace d'etudier la 

diffusion des monomeres : 

{r2(») = ±±(r,(t)-r,(0))2 [1.9, 

oil N est le nombre d'UR, rj(0) est la position de l'UR i au temps 0, rj(t) est la position de 

PUR i au temps t et (^(O) est le deplacement quadratique moyen au temps t. Le 

deplacement quadratique moyen est done une mesure du deplacement moyen des UR au 

temps t par rapport a leur point initial au temps 0. Si on porte le DQM obtenu en fonction 

de t pour un polymere a differentes temperatures, on obtient generalement un graphique 

semblable a celui presente a la Figure 13. 

Sur cette figure, si on observe la courbe a plus basse temperature, on peut distinguer trois 

regimes important dans Je DQM : le regime ballistique, le regime de cage et le regime de 

diffusion de Rouse. Le regime ballistique correspond aux mouvements rapides et de courte 

portee, comme les vibrations par exemple. Le regime de cage, lui, est caracterise par le fait 

que le mouvement diffusif des UR de la chaine principale est arrete par la presence des UR 

voisines formant une barriere. Finalement, le troisieme regime, celui de Rouse, correspond 

a la diffusion des chaines polymeres a longue portee apres qu'elles soient sorties de leur 

cage. Ce sont des mouvements correles des UR voisines qui permettent aux UR de la 

chaine principale de sortir de leur cage. Par la suite, la chaine peut diffuser librement selon 

le comportement predit pour un polymere suivant le modele de Rouse : 

(r\t)) = (Dat)
a [i.io] 
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ou Da est le coefficient de diffusion du polymere eta un coefficient caraceYistique qui se 

situe generalement pres de 0.63 pour un polymere. L'equation 1.10 est en contraste avec 

l'equation de diffusion d'Einstein ((r2(tf] = 6Dt) generalement utilisee pour decrire la 

diffusion a longue portee des molecules simples. La diffusion des polymeres est bien 

evidemment plus basse que celle de molecules simples puisque les UR sont liees entre-elles 

par des liens covalents. 
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Figure 13. Courbes typiques de DQM pour un polymere en fonction de la temperature. On 

peut aisement voir l'apparition d'un plateau dans le DQM a l'approche de la Tc. A basse 

temperature, trois regimes de DQM sont visibles : le regime ballistique, le regime de cage 

et le regime de Rouse. 

On peut egalement observer le phenomene decrit par la MCT en etudiant la distribution 

radiale des atomes dans un echantillon en fonction du temps. La distribution radiale mesure 

la probabilite de trouver un atome a une distance r donnee d'un autre atome. Cette fonction, 
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lorsqu'elle depend du temps, s'appelle la fonction de correlation de Van Hove et s'exprime 

generalement par: 

G(r>0 = (^f,ftS[r-(rj(t)-rXO))]\ [l.ll] 

ou N est le nombre d'atomes total, r est la distance par rapport au point arbitraire initial rj(0) 

au temps 0, rj(t) est la position de l'atome j au temps t. Cette fonction calcule en fait le 

nombre d'atomes j se trouvant au point r au temps t par rapport a un atome de reference i au 

temps 0. On obtient done une distribution de la distance entre les atomes. Si on fait la 

transformed de Fourier de Pequation 1.11 au temps 0, on obtient ce qu'on appelle le 

facteur de structure. Le facteur de structure peut etre calcule directement sans Pentremise 

de Pequation 1.11 a partir de P equation suivante : 

In 
ou N est le nombre total d'atomes, #est la longueur d'onde du reseau reciproque (q = — ) 

A 

et r la distance entre les atomes. Un exemple de facteur de structure est presente a la 

Figure 14. Ce graphique peut etre interprete comme etant indicateur de la periodicite au 

sein de l'echantillon au temps 0. Sur ce graphique on voit tres bien qu'un pic important est 

present a 1,47 A"1. Ce pic correspond a P inverse de la distance la plus probable de trouver 

un premier voisin. Ce pic est done considere comme representatif de la cage en MCT. II est 

denote qmax. 
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De maniere plus generate, la transformee de Fourier de l'equation 1.11 autre qu'au temps 0 

est denotee F(q,t) . La transition predite par la MCT peut etre observe a partir de la 

transformee de Fourier de G{r,t) normalisee par rapport a S(qmax) en fonction du temps : 

<&tem„>0 = 
S(qmJ 

[1.13] 

ou F(qmax,t) est la transformee de Fourier de G(r,t) au temps t observee a qn 

et S(qmta) est la valeur du pic maximal du facteur de structure. 
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Figure 14. Exemple de facteur de structure obtenu pour un polymere simule de type billes-

ressorts. Graphique tire de (34). 
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Figure 15. Exemple de <£>(qmai,t) obtenu pour un polymere simule de type billes-ressorts. 

Graphique tire de (33). 

Un exemple de ®(qm3x,t) est presente a la Figure 15. On observe l'apparition d'un plateau 

lorsque la temperature devient de l'ordre de la Tc. Ce plateau indique que la distance entre 

premiers voisins reste la meme pendant un certain temps. Ce plateau est done representatif 

du regime de cage de la MCT. 

Les graphiques de DQM et de 3>(#max,0 ne permettent qu'une evaluation qualitative de la 

Tc. Afin d'evaluer quantitativement la Tc, il faut se baser sur la theorie de la MCT. Toute la 

theorie de la MCT se fonde sur la determination de la fonction <3?{q,t) a l'aide de l'equation 

differentielle suivante: 

(t(q,t) + Q2
qO(q,t) + j'QM(q,t -t)0(q,t')dt =0 [1.14] 

ou Q2
q est une frequence microscopique et M{q,t-t)est une fonction de memoire. La 

determination de ®(#,0 depend essentiellement de la definition de la fonction de memoire. 

Cette fonction est primordiale puisqu'elle represente la correlation entre les collisions des 
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particules au sein de la matrice etudiee. La correlation des collisions depend bien 

evidemment de l'histoire de l'echantillon, d'ou son appellation. 

La premiere resolution de cette equation a ete faite par Gotze (3) pour des liquides simples. 

Derriere toutes les mathematiques necessaires pour determiner 0(q,t) se cache une 

interpretation physique relativement simple a la MCT. Selon le traitement theorique initial 

de Gotze, la MCT serait un passage d'un systeme ergodique a un systeme non-ergodique a 

la Tc. Cette transition serait notamment caracterisee par un bris du comportement difiusif 

pres de la Tc selon une equation du type : 

D~(T-TCY [1.15] 

ou D est le coefficient de diffusion a long.terme (diffusion d'Einstein ou de Rouse), Tc est 

la temperature de transition predite par la MCT ft est un coefficient caracteristique du 

systeme etudie. L'equation 1.15 est une relation tres efficace pour determiner la valeur de 

la Tc a partir du coefficient de diffusion d'un systeme en fonction de la temperature. A la 

Figure 16, on voit le comportement de deux courbes du coefficient de diffusion en fonction 

de la temperature pour des liquides de VDW. II est important de noter que les axes sont 

logarithmiques, ce qui explique que les regressions soient lineaires. Les courbes en 

pointillees montrent le depart du regime diffusif predit par requation 1.15 a la Tc. 
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Figure 16. Deux courbes de coefficients de diffusion en fonction de la temperature pour 

des liquides simples de VDW (seulement des interactions intermoleculaires). Graphique 

tire de (35). 

II a ete montre que la theorie de la MCT developpee par Gotze, dite idealisee, est valable 

pour une variete de systeme simules tels que pour les spheres dure (36), les spheres molles 

(37) et les liquides de Lennard-Jones (38). Cependant, Papplicabilite de la MCT idealisee a 

des systemes complexes reels n'est pas sans defaut. Pour contrer certains des defauts de la 

theorie originale, une version modifiee de la MCT (« extended MCT theory ») a ete 

elaboree. Cette nouvelle version considere notamment que les atomes peuvent sortir de leur 

cage par des processus actives. On parle alors d'un processus de saut (« hopping process ») 

(39). Plus specifiquement, la theorie de la MCT a ete adaptee aux systemes polymeriques 

en prenant compte du regime de diffusion de Rouse qui est different du regime de Einstein 

pour les liquides simples (4). 

Experimentalement, pour un polymere, la Tc n'est pas equivalente a la Tg. Elle est plus 

elevee et correspond a environ Tc ~ 1,2 Tg (40). La Tc experimentale des polymeres peut 

notamment etre obtenue a partir d'une courbe presentant le temps associe a la relaxation a 

en fonction de la temperature. La relaxation a a la Tc est d'environ 10" s (41). Bien que la 
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Tc ne soit pas directement associee a la Tg, la MCT est la seule approche strictement 

theorique qui permette de prevoir une temperature de transition d'un liquide visqueux a 

l'equilibre a un'systeme hors-equilibre. 

Maintenant que les theories d'interet pour la Tg ont ete exposees, les films de polymere 

vont etre presentes. En effet, ces systemes sont tres interessants puisqu'une diminution de 

Pepaisseur d'un film polymere a une incidence directe sur la valeur Tg. 
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CHAPITRE 2 

La Tg des films de polymere 

2.1 Introduction 

Lorsqu'un film de polymere atteint une epaisseur d'environ 100 nm, son comportement 

commence a s'ecarter de celui du massif. C'est ce qu'ont observe, pour la premiere fois, 

Keddie et al. (42) en 1994 au niveau de la Tgdes films de polymere. Cette experience 

consistait a evaluer la Tg en fonction de 1'epaisseur pour des films de polystyrene, PS, de 

differentes masses molaires deposes sur un substrat de silice passive. Les observations les 

plus frappantes de cette etude sont certainement que, pour des films de moins de 40 nm, on 

observe une reduction de la Tg par rapport au massif et que cette difference augmente avec 

une reduction de Pepaisseur du film (Figure 17). 

tijm fcht^kiwm (Rat) 

Figure 17. Tg en fonction de Pepaisseur d'un film de polystyrene sur substrat de silice 

passive en fonction de Pepaisseur tel qu'effectue en 1994 par Keddie et al. (42). 

L'etude en fonction de la masse molaire a montre que pour des masses allant de 120 kg/mol 

a 2900 kg/mol, la variation de la Tg est independante de la masse molaire. Keddie et al. ont 
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suggere que la variation de la Tg en fonction de l'epaisseur suit, independamment de la 

masse molaire, une equation du type : 

rp rp Massif 

g ~ g 
1 - - [2.1] 

ou a est un parametre associe a l'epaisseur de film necessaire pour avoir une baisse de la Tg, 

h est l'epaisseur du film St est un exposant empirique. Le but fondamental de cette 

experience n'etait pas tant d'etudier la variation de la Tg, mais bien de voir l'effet du 

confinement des chaines de polymere lorsque l'epaisseur du film diminue. Le fait que cette 

variation de la Tg soit independante de la masse molaire a done souleve beaucoup de 

questions sur le mecanisme associe a cette baisse de la Tg. Keddie et al. ont done suggere 

un mecanisme independant de la taille relative entre la chaine et le film (done du 

confinement), en expliquant la baisse de la Tg par une couche de mobilite accrue (comme 

un liquide) des chaines pres de 1'interface polymere/air . 

Ce travail important a ouvert la porte a une multitude d'etudes sur la Tg des films 

polymeres. Un resume des etudes les plus importantes sur la Tg des films polymeres sera 

presente dans ce chapitre et une attention particuliere sera portee sur les resultats obtenus 

pour le PMMAjusqu'a ce jour. 

2.2 Etude de la Tg des films 

Les etudes effectuees sur la Tg des films portent en general sur trois types de systemes 

differents : les films libres, les films supportes et les films confines. Les films libres ont 2 

interfaces polymere/air (Figure 18 a)), les films supportes ont une interface 

substrat/polymere et une interface polymere/air (Figure 18 b)) et, finalement, les films 

confines ont 2 interfaces polymere/substrat (Figure 18 c)). II est important de comprendre 

que les films libres sont des films qui ont ete initialement formes sur des substrats mais qui, 
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par la suite, en ont ete enleves, relaxes et etudies tel quel. Dans ce chapitre, on traitera en 

particulier du cas des films supportes et des films libres, les films confines ayant un 

comportement tres similaire a celui des films supportes. 

Cependant, avant d'aborder le sujet de la Tg des films libres et supportes, il est important de 

comprendre comment on mesure experimentalement la Tg des films. En effet, les 

techniques utilisees pour mesurer la Tg des films de polymere different grandement de 

celles employees pour etudier le massif. 

a) Polymere b) 
Polymere 
Substrat 

c) 
Substrat 
Polymere 
Substrat 

Figure 18. lllutration d'un film : a) libre b) supporte c) confine 

2.2.1 Mesures experimentales de la Tg des films 

Les differentes techniques utilisees pour determiner la Tg du massif ne sont pas adaptees 

pour determiner celle des films de polymere. En effet, la faible dimension des films fait en 

sorte que les techniques usuelles ne sont pas assez sensibles (ex : DSC) ou tout simplement 

pas adaptees au systeme (ex : dilatometrie). 

En general, l'approche favorisee pour mesurer la Tg des films consiste a mesurer 

indirectement des parametres relies a l'expansion thermique du film par un moyen optique 

(43). La technique la plus employee pour mesurer la Tg des films est probablement 

l'ellipsometrie. Cette technique consiste a envoyer de la lumiere a l'aide d'un laser sur un 
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echantillon de film polymere et a mesurer la rotation optique de son champ electrique 

(ellipticite) (44). Si l'indice de refraction du film est connu, il est possible d'evaluer 

Pepaisseur du film a partir des resultats. L'experience peut etre repetee a plusieurs 

temperatures, ce qui permet d'obtenir un graphique de Pepaisseur du film en fonction de la 

temperature. La variation de Pepaisseur du film peut etre reliee au coefficient d'expansion 

thermique (a), ce qui fait en sorte que les donnees obtenues par cette methode ressemblent 

aux donnees obtenues par dilatometrie (Figure 1 b)). Initialement, cette technique n'etait 

reservee qu'aux films supportes, mais Pellipsometrie par transmission a ete appliquee aux 

films libres au debut des annees 2000 (45). La reflectivite des rayons-X est egalement 

utilisee pour mesurer Pepaisseur du film en fonction de la temperature (5). Cependant, cette 

methode demande un temps d'acquisition plus long, ce qui la rend mo ins interessante que 

Pellipsometrie. De nombreuses etudes effectuees sur les films libres utilisent la dispersion 

de la lumiere de Brillouin (BLS) (46-48). Cette methode permet de mesurer la dispersion 

de la lumiere et de la relier a la densite du materiau, et par le fait meme, a la Tg du film. 

Outre les methodes optiques, tout comme dans le massif, il est possible de mesurer la Tg 

des films a partir de la spectroscopic dielectrique (reliee au temps de relaxation des chaines) 

(49) et a partir de la spectroscopic du temps de vie des positrons (reliee a la presence de 

volume fibre) (50). II a egalement ete montre qu'une micro DSC (51) ainsi que la 

spectroscopic de frequence somme (SFG) (52) peuvent etre utilisees pour mesurer la Tg des 

films. 

Bien entendu, il existe une certaine disparite entre les resultats obtenus par les differentes 

methodes (5,53). Certaines de ces differences ont ete expliquees (5), mais d'autres, 

notamment entre les mesures dynamiques et ellipsometriques, restent sans reponse (53). 

L'origine de ces differences ne sera cependant pas abordee dans ce memoire. 

Maintenant que les techniques permettant de mesurer la Tg ont ete exposees, tout le bagage 

de connaissances necessaires est reuni pour attaquer le sujet de la Tg des films libres et 

supportes. 
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2.2.2 La Tg des films support es 

La majorite des premieres etudes effectuees sur la Tg des films de polymere ont ete faites 

sur des films de polystyrene supported sur divers substrats (42, 47, 49-50, 54-55). Dans une 

revue de la litterature effectuee par Forrest et al. en 2001 (5), une compilation de ces 

donnees a ete portee sur un meme graphique, comme on peut le voir a la Figure 19. II est 

important de noter que lors de ces etudes, une variete de techniques ont ete employees pour 

determiner la Tg telles que Pellipsometrie, la spectrosocpie dielectrique et la refiectivite des 

rayons-X. Ce qu'on remarque dans ces etudes, c'est que peu importe la technique et le 

substrat employes pour ces etudes, la Tg diminue en fonction de l'epaisseur et suit un 

comportement regi par Pequation 2.1. Bien que le comportement general entre les donnees 

soit le meme, on remarque que la dispersion des donnees est assez importante. Cette 

dispersion a ete associee au fait que les differents substrats peuvent influencer a divers 

degres la Tg des films (5). 
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Figure 19. Compilation des Tg de films de polystyrene telle que presentee dans la revue de 

litterature sur les films de Forrest et al. (5). 
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L'importance de 1'interaction du substrat avec le polymere sur la valeur de Tg des films 

polymere a initialement ete montree par Zanten et al. (56)..Leur experience consistait a 

mesurer la Tg du poly-(2)-vinylpyridine (P(2)VP) depose sur une surface silice. Ce 

polymere avait ete choisi parce qu'il presente une interaction forte avec la silice. Cette 

etude revela que, pour un film de 70 A, on observe une augmentation significative de la Tg 

de 50 K. Une autre etude effectuee par Keddie et al. (57), portant sur le PMMA, a montre 

que la Tg d'un film de PMMA est reduite sur un substrat d'or alors qu'elle augmente 

legerement sur un substrat de silice. L'explication suggeree par les auteurs est basee sur le 

fait que le PMMA a des interactions specifiques (ponts hydrogenes) avec la surface de 

silice, restreignant ainsi la mobilite des chaines a l'interface polymere/substrat, ce qui fait 

augmenter la Tg du film. Bien sur, cet effet est en competition avec la mobilite accrue des 

chaines a l'interface polymere/air, qui contribue a diminuer la Tg. L'augmentation de la Tg 

a done ete expliquee par le fait que l'influence du substrat, dans ce cas, domine sur l'effet 

de la surface libre. 
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Figure 20. Representation d'un film polymere sous forme de 3 zones. L'interface 

polymere/air aurait une Tg plus basse que celle du massif. La Tg au sein du film serait la 

raeme que celle du massif. Une interaction forte a l'interface substrat/polymere 

augmenterait la Tg pres de celle-ci. 
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On peut alors se representer un film supporte comme etant divise en 3 zones (Figure 20). A 

l'interface polymere/air, il y aurait une baisse de la Tg a cause de la mobilite accrue des 

chaines. Au centre du film, loin des perturbations des interfaces, la Tg serait celle du massif 

(58). Par contre, elle serait plus elevee pres d'un substrat ayant des interactions fortes avec 

les chaines a l'interface. La majorite des techniques experimentales ne faisant aucune 

distinction entre ces differentes zones (comme Pellipsometrie et la diffraction des rayons-

X), la moyenne de ces comportements serait observee. Certaines experiences supportent 

une telle vision d'une segregation du comportement des chaines dans le film (52, 58). 

Notamment, une etude par fluorescence de molecules sondes a montre qu'en faisant varier 

la position des molecules dans le film, une Tg plus basse est observee a l'interface 

polymere/air qu'au sein du film. D'autre part, une experience de SFG effectuee sur un film 

de PMMA supporte (spectroscopic selective aux interfaces) a montre qu'un changement 

structural a la surface du film se produit a une temperature de 40 degres sous la Tg du 

massif (52). Plusieurs etudes par spectroscopic de relaxation dielectrique (49, 54, 59) 

montrent egalement qu'il se produit un elargissement de la distribution des temps de 

relaxation a en fonction de la diminution de l'epaisseur du film; ce qui suggere une certaine 

segregation dans le comportement des chaines (les zones pres des interfaces devenant de 

plus en plus importantes par rapport au reste du film lorsque l'epaisseur diminue). 

Les mesures de Tg des films supportes sont done tres influencees par la presence du substrat. 

Afin d'eliminer ce facteur, plusieurs efforts ont ete deployes pour etudier les films libres. 

Ce sera le sujet de la prochaine section. 

2.2.3 La Tg des films libres 

La premiere etude sur les films libres a ete fake a partir de la technique de BLS en 2002 par 

Forrest et al. (47). lis ont constate que la reduction de Tg des films pour les films libres de 

PS est beaucoup plus elevee que pour les films supportes. En effet, par leurs experiences, 

ils ont montre que pour un film de 20 nm, une baisse de 70 K est obtenue alors que, pour un 

film supporte de meme epaisseur, la baisse n'est seulement que de 10 K. Une etude 
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subsequente (48) a mis en evidence la dependance de la reduction de la Tg par rapport a la 

masse molaire pour les grandes masses. Cette dependance a montre l'importance du 

confinement des chaines dans les films libres. 
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Figure 21. Tg de films de PS en fonction de l'epaisseur pour differentes masses molaires 

(ou k = kg/mol). Les symboles pleins proviennent de (45), les symboles avec des lignes 

horizontales proviennent de (46) et ceux avec des lignes verticales de (48). Le graphique est 

tire de (5). 

Plusieurs etudes ont ete menees pour mieux comprendre le comportement de la reduction 

de la Tg en fonction de la masse molaire du PS (45, 46, 48). Une compilation de ces 

resultats est presentee a la Figure 21. La premiere chose que l'on constate, c'est que la 

reduction de la Tg augmente en fonction de l'augmentation de la masse molaire. Ceci 

montre done Pimportance de la grandeur des chaines polymeres par rapport a l'epaisseur du 

film dans le processus de la reduction de la Tg des films libres (importance du confinement). 

Ce qu'on remarque egalement, c'est qu'il y une transition de regime dans la dependance de 

la reduction de la Tg par rapport a l'epaisseur du film entre les hautes et basses masses 

molaires. Pour les basses masses molaires (120 kg/mol - 378 kg/mol), le profil de la 

reduction de la Tg en fonction de l'epaisseur suit la meme equation mathematique que dans 

le cas des films supported (equation 2.1). Cependant, pour les hautes masses molaires (> 

378 kg/mol) la reduction de la Tg en fonction de l'epaisseur suit plutot une equation 

lineaire : 
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z Film rr Massif , , r 7 \ 

= Tg +a(h-h0) 
[2.2] 

ou a est la pente de la relation lineaire et h0, l'epaisseur minimale du film pour avoir une 

baisse de la Tg. Ce changement d'equation pour decrire le comportement entre les basses et 

hautes masses molaires montre que les mecanismes responsables de la reduction sont 

differents dans les deux cas. On observe egalement que l'epaisseur a laquelle les differentes 

regressions lineaires interceptent le plateau de la Tg du massif est proportionnelle a la masse 

molaire. Plus la masse est elevee, plus l'epaisseur minimale pour avoir une baisse de la Tg 

est elevee. Somme toute, la dependance sur la masse molaire pour les hautes masses 

molaires indique 1'importance du confinement dans le mecanisme de reduction de la Tg 

pour cette derniere. 
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Figure 22. Extrapolation des donnees obtenues pour la reduction de la Tg des films libres 

de PS en fonction de l'epaisseur tirees de (45-48). Le graphique provient de (5). La barre 

horizontale pointillee represente la Tg du massif. 

Si on extrapole les resultats de Tg(h) obtenus pour les grandes masses molaires, on observe 

un comportement tres interessant (Figure 22). En effet, on constate que chacune des 

35 



regressions pour les differentes masses molaires s'intercepte en un meme point, que Ton 

denote (h , Tg ). Le fait que les droites s'interceptent en un meme endroit suggere qu'une 

relation referencee par rapport a ce point commun peut etre etablie pour decrire le 

comportement de la Tg pour toutes les masses molaires. Cette relation serait du type : 

( r « - * ; ' ) = « ( * - * ' ) p-3] 

Dans le cas du PS, h = 103 ± 1 nm et Tg = 423 ± 2 K (5). Ce qui est surprenant, c'est que, 

dans ce cas, Tg correspond a la Tap du PS. Bien que cela ne puisse etre qu'une coincidence, 

ce parallele indique que le mecanisme de reduction de la Tg dans les films peut etre relie a 

la relaxation des groupements pendants de la chaine principale (5). 

Comme on peut le voir a la Figure 22, la pente a diminue avec une diminution de la masse 

molaire. Done, a une certaine masse molaire, que Ton denotera Mw*, la pente doit etre nulle. 

II a ete montre que Ton peut relier la pentea a la valeur de la masse molaire par l'equation 

suivante : 

a-bin * [2.4] 

ou b est un parametre de regression et Mw* est la masse molaire minimale pour avoir un 

effet de reduction sur la Tg de film par rapport au massif. La Figure 23 montre la variation 

du coefficient a en fonction du ln(Mw). L'intersection entre l'axe des abscisses et la droite 

correspond a a = 0, done a Mw*. La valeur de Mw* pour le PS est d'environ 69 kg/mol. 

II est maintenant possible a partir de la combinaison de l'equation 2.3 et de l'equation 2.4 

d'obtenir une equation maitresse regissant la reduction de la Tg pour tout film en la 

relativisant par rapport aux parametres etoiles « » : 
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(T*<)M~Xh-h*) 
KM*J 

[2.5] 

Forrest et al. (5) ont porte les resultats obtenus pour les differentes masses molaires de PS 

sur le meme graphique en fonction de Pequation 2.5 (Figure 24). On voit que la 

correlation est bonne et que l'equation 2.5 montre que tous les films se comportent de la 

meme maniere si on relativise par rapport aux parametres etoiles « * ». 
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Figure 23. Variation de a en fonction de la masse molaire a partir des donnees pour le PS 

(5). 
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Figure 24. Tg des films de PS portee en graphique selon l'equation 2.5. Le graphique 

provient de (5). 
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II existe plusieurs modeles tentant d'expliquer le fait que la variation de la Tg est plus 

elevee pour un film libre qu'un film supporte pour les basses masses molaires (variation 

independante de Mw). Forrest et al. (48) ont propose un modele base sur l'existence d'une 

longueur caracteristique (CRR: Cooperatively -Rearranging Region) de correlation qui 

grandit lors d'une baisse de la temperature, denotee ^(T). Une representation d'un film 

polymere selon ce modele est illustree a la Figure 25. Les zones aux interfaces represented 

des zones de la grandeur £(T) dans lesquelles la relaxation des cfiaes est plus rapi de que 

dans le massif. Une definition mathematique est donnee a ^(T), qui fait en sorte que la 

grandeur de correlation augmente avec une reduction de la temperature. La Tg du film 

polymere selon cette theorie peut etre donnee a partir de 1'equation suivante : 

^p/rp \/rp Massif rp Surface^. 

Tg{h) = Tg
Masslf - *(I'K' Zh. 1 [2.6] 

ou 4(Tg) est la longueur de correlation a la Tg, h est Pepaisseur du film, Tg
Surface est la Tg des 

zones aux interfaces et xg
Massl est la Tg au centre du film. La Tg, selon cette theorie, est 

done une moyenne proportionnelle a la proportion de chacune des zones dans le film libre. 

U 1 ~T 
Tg massif ^ T™ surface 

Figure 25. Representation d'un film polymere selon le modele de Forrest et al. (48). 

Pour le PS, la valeur de Tg
Surface a ete estimee a 305 ± 5 K et la longueur de correlation £(Tg) 

a 22 ± 3 A (48). La force de ce modele reside dans le fait qu'il peut expliquer que la 

reduction de Tg enregistree pour un film libre d'epaisseur h est la meme que celle pour un 

film supporte d'epaisseur h/2 (5). Ce modele n'est en bon accord qu'avec les resultats a 

basse Mw. II ne suggere done aucune solution par rapport a la variation de la Tg des films 

polymere avec Mw. 
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Actuellement, le seul modele de la Tg des films faisant etat des deux regimes a basses et a 

hautes Mw est celui developpe par P.G. de Gennes (60) en 2000. Son modele est base sur 

l'existence de deux modes de relaxation au sein de la matrice polymere : le mouvement des 

UR si un volume libre suffisant est present et un mouvement collectif de glissement. La 

frequence des mouvements des UR due a la presence de volume libre est regie selon 

Pequation suivante: 

f \ -

T T0 

ou x est le temps moyen entre chacun des sauts, to est un temps caracteristique (10"" s), w0 

est le volume necessaire pour qu'un saut ait lieu et Vf(T) est le volume libre en fonction de 

la temperature. Ainsi, plus le volume libre est eleve, plus les mouvements des UR sont 

frequents. Ce type de mouvement est celui present dans le massif et sert a determiner la Tg. 

La Tg se produit generalement pour un x pres de celui de l'experience, soit x ~ 100 s. 

Selon ce modele, le deuxieme type de mouvement, le mouvement de glissement, est celui 

qui fait la difference significative entre la Tg du massif et celle des films polymeres. Le 

mouvement de glissement est represente a la Figure 26. On voit sur cette figure qu'un 

mouvement d'un segment a vers a' sepercute par des mouvements d'autres segments 

tout au long de la chaine jusqu'au segment co qui passa co'. Ce genre de mouvement 

cooperatif n'est pas fayorise au sein du massif puisque le mouvement des segments de 

chaine est assez restreint. La theorie de P.G. De Gennes est basee sur le fait que ce 

mouvement collectif est favorise lorsqu'au moins deux segments de chaines entrent en 

contact avec une des interfaces ou les deux interfaces polymere/air (interface a laquelle les 

mouvements des segments de chaines sont favorises). Pour que ces mouvements aient une 

influence considerable sur la Tg, comme on peut le voir a la Figure 27, la longueur de la 

chaine reliant les deux contacts avec 1'interface doit etre assez grande pour penetrer 

significativement a Pinterieur du film. La longueur de la chaine entre les deux contacts a 
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l'interface, s, doit done etre plus grande qu'une certaine valeur seuil relative a l'epaisseur 

du film, g. 

" V <&' 

Figure 26. Representation du mouvement de glissement propose par P.G. de Gennes (60). 

Figure 27. Divers arrangements possibles pour les chaines dans un film (60). Si la longueur 

de la chaine, s, est suffisante entre deux points de contact (s >= g), la Tg est affectee 

significativement par le glissement des chaines. Le symbole g denote la longueur minimale 

entre les deux points de contacts pour avoir une influence significative sur la Tg dans le 

milieu du film. 
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A partir de ces considerations, De Gennes a montre que si le rayon de giration (Rg) de la 

chaine est superieur a l'epaisseur du film h, la Tg peut etre exprimee a partir de 1'equation 

suivante : 

f \ 
Film rp Massif rp rum rp 

g ~ ' 1+ ** f 

aT Massifal2 

V • 8 J 

[2.8] 

ou / est une constante reliee au temps de relaxation a la Tg, a est le coefficient de dilation 

thermique de l'etat vitreux, a est relie a la dimension d'un segment de chaine et rj est le 

rapport entre la dimension typique d'un segment de chaine et le volume libre necessaire au 

mouvement. Ce resultat est tres significatif puisque la dependance de la Tg selon ce modele 

est lineaire avec l'epaisseur du film, tout comme il a ete obtenu au niveau experimental 

avec les grandes masses molaires (voir equation 2.2). Bien que ce modele surestime 

Pinfluence sur la Tg de film (60), il montre que c'est la longueur de la chaine relativement a 

l'epaisseur du film qui devient importante plutot que la valeur de la masse molaire 

proprement dite. 

2.3 La Tg du PMMA : massif et film 

Le PMMA (Figure 28), le polymere qui sera etudie dans ce memoire, est surtout utilise 

industriellement comme un substitut du verre, connu usuellement sous le nom de plexiglas 

(61). II est generalement employe a cause de son faible cout, de sa maniabilite et de ses 

proprietes optiques exceptionnelles (61). Outre ses attraits pour le milieu industriel, 

chimiquement, le PMMA presente un comportement tres interessant enfonction de sa 

tacticite, soit isotactique ou syndiotactique. Le PMMA isotactique (iPMMA) a ses 

groupements pendants tous du meme cote tout au long de la chaine (Figure 29 a)). Par 

contre, pour le PMMA syndiotactique (sPMMA), les groupements pendants sont alternes 

tout au long de la chaine (Figure 29 b)). 
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Figure 28. Unite monomerique du PMMA. 

Figure 29. Representation d'une chaine polymere : a) isotactique b) syndiotactique 

Le fait qu'un simple changement de sa tacticite entratne une difference importante de son 

comportement physique rend le comportement du PMMA tres interessant. Une analyse 

conformationnelle complete du PMMA, effectuee en 1986, montre 1'importance de la 

tacticite sur le comportement des chaines polymeres (62, 63). Ces analyses revelent 

notamment que le iPMMA a tendance a adopter une conformation lineaire, contrairement 

au sPMMA qui est plutot recourbe sur lui-meme. Des configurations representatives de 

chacun de ces comportements sont representees a la Figure 30. De plus, bien que le 

iPMMA puisse etre obtenu avec un certain degre de cristallinite (64), la situation est plus 

difficile avec le sPMMA, qui est generalement obtenu sous forme totalement amorphe, sauf 

s'il est cristallise dans un solvant (65). 
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Figure 30. Conformation representative du : a) iPMMA b) sPMMA 

La difference au niveau structural entrafne une disparite au niveau de la mobilite des 

chaines et done, necessairement, de la Tg. Experimentalement, la Tg du iPMMA est 

d'environ 45 °C (318 K) (66-68) et celle du sPMMA d'environ 115 °C (388 K) (66). La 

tacticite induit done une difference de Tg de 70 K. La difference de Tg induite par la 

tacticite a ete attribute par Soldera et al. (6, 9) a une ouverture plus grande de Tangle intra 

diade et a une cooperativite accrue entre la chaine pendante et le corps principal du iPMMA. 

Cet angle plus grand confere une certaine liberie quant a la rotation de la chaine principale 

au iPMMA, ce qui abaisse sa Tg. Ce comportement rend l'etude de la Tg du PMMA tres 

interessante puisqu'un simple changement structural la modifie de maniere considerable. 

Le comportement de la Tg du PMMA sous forme de film a ete grandement etudie (53-54, 

57, 59, 69-72). Bien qu'une baisse de la Tg par rapport au massif soit enregistree pour les 

films libres (71), le comportement de la variation de la Tg pour un film supporte par rapport 

au massif est beaucoup plus complexe puisqu'il depend de la tacticite (53, 69). En effet, 

Grohens et al. (53, 69) ont etudie la Tg du PMMA de differentes tacticites sur un substrat de 

silice. Le PMMA presente des interactions fortes avec les substrats de silice du fait des 

interactions acide-base des groupements esters de la chaine avec les groupements 

hydroxyles sur la surface (73-74). On s'attendrait done a avoir une hausse de la Tg pour le 

PMMA sur ce substrat. Cependant, comme on peut le voir a la Figure 31, les etudes 

? % V . j v - r t 

a) 
.,>» 

<*-~V7& 
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effectuees par ellipsometrie montrent que la Tg du iPMMA augmente, mais que celle du 

sPMMA diminue. 

135 
130 
125 
125 
115 
15D-
105 
100 

6 8 5 
SO 
7 5 
70 
6 5 
50 
5 5 
50 
4-5 

s-PMMA (dielectric) _ 

1 J - - " ~~ 
• „„-<I, s-PfiUMA (erapsometry) r 

\ 

&.^ i-PMMA («IBp5onretryl 

^_^_-— w—'n^~-<>,—— : a 

t/^hPMMA (dielectric) 

—JL 

<,„,,.. 

0 31 m mm 1O0 120 1<5Q ISO 180 200 220240 2GB 2BQ3GCI 

Thickness (nm) 
« o siice -° oxyde Al 

Figure 31. Tg en fonction de Pepaisseur et de la tacticite pour des films minces de PMMA 

deposes sur de la silice et de Paluminium telle que presentee originalement par Grohens et 

al. (53). 

La difference des comportements entre le iPMMA et le sPMMA a ete attribuee a la 

structure du polymere a Pinterface metallique (75-76). Comme on peut le voir a la 

Figure 32, le iPMMA, ayant tendance a adopter une conformation plus lineaire, a une 

adsorption preferentielle sur la surface de silice (75-76). Les resultats montrant une 

disparite dans les comportements en fonction de la tacticite ont ete obtenus a partir de 

Pellipsometrie (53), mais le meme comportement n'a pas ete obtenu a partir de la 

spectroscopic dielectrique. L'origine de cette difference n'a pas encore ete expliquee, mais 

est probablement basee sur le fait que Pellipsometrie est une mesure d'une propriete 

macroscopique (epaisseur du film) alors que la spectroscopic donne une mesure cinetique 

de la Tg (relaxation a) (53). 

Une etude complete sur les films libres de PMMA (syndiotactique et atactique) a ete 

effectuee par Roth et al. (71) en 2006. Les resultats pour les basses Mw sont a la Figure 33 
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a) et ceux pour les hautes Mw a la Figure 33 b). Sur ces graphiques, on voit tres bien que 

pour les basses Mw, la courbe suit le comportement de 1'equation 2.1 et que pour les hautes 

masses Mw, la courbe suit Pequation 2.2. Les resultats obtenus pour les basses Mw pour les 

films libres sont tres semblables a ceux obtenus pour des films fibres de PS (pour h = 40 nm, 

PMMA : - 10 °C PS : - 20 °C) (71). Les resultats obtenus pour les grandes masses sont 

cependant tres differents. Notamment, la baisse de Tg dans le regime des grandes Mw est 

beaucoup moins importante pour le PMMA si on compare la Figure 21 et la Figure 33 b). 

Comme on peut le voir a la Figure 33 b), Pextrapolation des droites a differentes Mw 

permet de trouver (h , Tg ). Une valeur de 96 ± 8 nm a ete obtenue pour le PMMA, ce qui 

est en bon accord avec le 103 ± 1 nm du PS. Par contre, la valeur de Tg est 

approximativement la meme que la Tg du massif, contrairement a la Tg du PS, qui se situe 

pres de sa Tap. L'extrapolation des donnees desa en fonction de M w a permis d'obtenir la 

valeur de Mw*, qui est de 236 ± 25 kg/mol. A partir de cette masse molaire, il ne devrait 

plus y avoir de variation de la Tg induite par la morphologie de surface pour le PMMA. 

Region of highly 
restricted mobility 

PMMA layer 

Adsorbed *-PMMA Adsorbed i-PMMA 

Figure 32. Conformations imagees du iPMMA et du sPMMA sur une interface metallique 

ayant des groupements hydroxyles telles que proposees par Grohens et al. (75). 
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Figure 33. Resultats pour la Tg en fonction de l'epaisseur d'un film de PMMA libre (71): a) 

petites Mw (syndiotactique) b) grandes Mw (atactique) 

La theorie et la majorite des experiences importantes effectuees sur la Tg des films 

polymeres ayant ete exposees, au prochain chapitre, il sera question au prochain chapitre de 

la methode qui sera employee au cours de ce memoire pour etudier nos polymeres simules : 

la simulation atomistique. 
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CHAPITRE 3 

La simulation atomistique 

3.1 Introduction 

L'utilisation des ordinateurs pour le developpement en sciences s'est grandement 

developpee ces dernieres annees. Ceci est en grande partie lie au fait que la puissance 

calculatoire des ordinateurs a augmente de maniere rulgurante au cours de la derniere 

decennie. Cette augmentation de la puissance calculatoire a egalement ete accompagnee 

d'un developpement des methodes permettant de simuler la matiere : la methode ab initio, 

la dynamique moleculaire, la simulation mesoscopique, la simulation des elements finis, etc. 

Bien que la puissance calculatoire actuelle soit importante, elle n'est pas suffisante pour 

faire des simulations de la matiere representative de la realite dans toute sa complexity. 

Elements les plus 
_P\ probables 

Figure 34. Distribution gaussienne d'une propriete G. 

Afin de bien representer la realite en simulation, il est necessaire de choisir une methode 

permettant de bien representer l'espace des phases associe a la propriete que Ton desire 

evaluer. L'espace des phases, pour un polymere, est en fait Pensemble total des 

conformations possibles pour les chaines dans la matrice polymerique pour un ordre de 

temps et de grandeur representatif de notre realite. Dans notre realite, l'ordre de grandeur 

significatif est de l'ordre du cm et l'ordre de temps, de la minute. D'un point de vue 
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thermodynamique statistique, l'observable dans la realite est associe aux elements les plus 

probables d'une distribution gaussienne de la propriete que Ton observe, comme la densite 

par exemple (Figure 34). En simulation, en moyenne, l'ordre de temps est plutot de l'ordre 

de 100 ns et l'ordre de grandeur est de 100 um. Ces ordres de grandeur sont tres eloignes de 

notre realite. Une solution a ce probleme consiste a choisir des endroits dans l'espace des 

phases qui soient representatifs de la moyenne gaussienne de la propriete que Ton desire 

evaluer. Par exemple, a la Figure 35, on voit qu'un choix judicieux des endroits (en 

occurrence A, B et C) etudies au sein d'une matrice polymere amorphe permet de bien 

representer la propriete G. 

Figure 35. Representation d'une matrice polymere amorphe et de la distribution gaussienne 

d'une propriete G que Ton desire observer. Les cases A, B et C sont des endroits 

representatifs de l'espace des phases par rapport a la distribution gaussienne de la propriete 

que Ton desire observer. 

L'approximation derriere chacune des methodes de simulation employees determine en 

grande partie l'ordre de temps et de grandeur accessibles. En fait, plus la theorie est 

complexe, plus le temps de calcul est eleve et limite ainsi l'espace des phases etudie. Par 

exemple, Yab-initio est base sur 1'equation de Schroedinger qui considere explicitement 

chacun des noyaux et des electrons. Les methodes ab-initio demandent ainsi un temps de 

calcul tres eleve, ce qui limite considerablement l'exploration de l'espace des phases. Par 
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contre, en simulation atomistique, les electrons ne sont pas considered explicitement et les 

equations de Newton regissent le mouvement des atomes. A cause du degre 

d'approximation plus important, l'espace des phases (liens, angles et torsions) explore est 

plus grand (ordre de temps : 1 ns, ordre de grandeur de l'ordre : 1 nm). Ainsi, le choix de la 

methode de simulation doit etre fait en fonction de l'ordre de temps, de l'ordre de grandeur 

et du niveau theorique necessaire pour observer la propriete voulue. 

Etant donne Pimportante quantite d'atomes necessaire pour simuler des chaines de 

polymere, il est imperatif, avec les ressources calculatoires actuelles, d'utiliser une methode 

ne considerant pas les electrons de maniere explicite. La simulation atomistique se prete 

done bien a ce role. La simulation atomistique a ete employee pour la premiere fois dans les 

annees 1970 pour traiter des systemes polymeriques simples (77-78). Ce n'est qu'au debut 

des annees 1990 qu'elle fut utilisee pour la premiere fois pour evaluer la Tg des polymeres 

(79-82). Plusieurs travaux sur les polymeres effectues par Soldera et al. (6-12) montrent la 

pertinence d'utiliser la simulation atomistique pour etudier la Tg des polymeres. 

Dans ce chapitre, les principes de bases necessaires a la comprehension de la simulation 

atomistique seront presentes. Par la suite, une description complete de la methodologie et 

du traitement statistique des donnees obtenues par nos simulations sera exposee. 

3.2 Principes de la simulation atomistique 

La SA considere tous les atomes de maniere explicite, contrairement a certaine methode 

comme celle des atomes unifies (United Atoms) qui neglige les atomes d'hydrogene en les 

regroupant avec les atomes de carbones. En SA, le deplacement des noyaux est pris en 

compte et le mouvement des electrons est neglige selon le principe de Born-Oppenheimer. 

En effet, selon ce principe, le mouvement des electrons est tres rapide par rapport au noyau, 

ce qui permet de moyenner le comportement electronique et d'approximer les interactions 

des electrons par l'entremise des charges partielles. Ainsi, seulement revolution temporelle 
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des noyaux est considered. Le fait de moyenner le comportement electronique permet de 

traiter le deplacement des noyaux de maniere classique a partir de l'equation de Newton : 

Fs -m; 
Uv> 

dt 
[3.1] 

ou Fj est la force exercee sur l'atome i, v, est la vitesse de l'atome i et m la masse de 

Patome i. On voit a partir de cette equation que si on connait la force exercee sur un atome, 

on peut calculer 1'acceleration qu'il subit. Cette information importante en SA permet 

ensuite de calculer le deplacement des atomes en fonction du temps a partir d'un algorithme 

developpe par Verlet (83). Cet algorithme, denomme Verlet leapfrog, est base sur les 

equations suivantes : 

V t + 
At ̂  ( At\ A dvt = v t-— +At< 

2) dt 
[3.2] 

r(t + At) = r(t) + At»v 
f 
t + 

AA 
[3.3] 

En premier lieu, le calcul de la vitesse des atomes a un tempsAlt/2-a partir de 

1'acceleration au temps t est fait. Cette vitesse est par la suite utilisee pour calculer la 

position a un temps t At. La force exercee sur chacun des atomes est recalculee a la 

position au temps t + At et on obtient ainsi une nouvelle acceleration. Le processus iteratif 

continue ainsi. Le pas de temps At typiquement utilise est de 1 fs : ce choix est justifie par 

le fait que le mouvement moleculaire le plus rapide, la vibration de C-H, est de 10 fois 

superieur a ce temps, ce qui permet une representation adequate. 
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En SA, le calcul des forces exercees sur chacun des atomes est primordial. Elles sont 

specifiquement calculees a partir du gradient de potentiel sur chaque atome 
v ' dri J 

Le potentiel de chacun des atomes est determine par ce que l'on appelle un champ de forces. 

Ce sera le sujet de la prochaine section. 

3.2.1 Champ de forces 

Le champ de forces est particulierement important en SA. Cette importance releve du fait 

qu'il regit Pensemble des interactions intra et intermoleculaires au sein du systeme simule. 

De maniere generate, 1'ensemble des interactions intra et intermoleculaires sont exprimees 

par les equation suivantes : 

*/int ramoleculaire ~ W ~*~ * B.Tola, """ "(ji-Total P'*] 

*intermoleculaire * VDW "*" 'Coulomb \y'*\ 

ou Vi est associe au potentiel d'etirement des liens, V est associe au potentiel de la 

variation des angles de valence, Vt_Tolal est associe au potentiel des angles diedres, VVDW 

est associe aux interactions non-liantes de Van der Waals et Vcouiomb est associe aux 

interactions coulombiennes entre les charges partielles des atomes. 

II existe actuellement deux methodes permettant de definir chacun des termes des 

equations 3.4 et 3.5. Selon la procedure utilisee, les champs de force sont regroupes en 

deux groupes : les champs de forces de classe / et les champs de forces de classe 77. La 

grande difference entre ces deux types de champ de force reside dans le fait que ceux de 

classe 7, contrairement a ceux de classe 77, ne considerent pas le couplage entre la variation 

des divers degres de liberte intramoleculaire. Par exemple, dans un champ de forces de 
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classe II, Pinfluence de I'allongement d'une liaison sur la valeur d'un angle de valence dont 

ce lien fait partie est pris en compte explicitement. Le couplage entre ces parametres donne 

une plus grande versatility a ce type de champ de forces (applicable a une plus grande 

variete de systeme). Les champs de forces de premiere generation les plus generalement 

utilises sont AMBER (84), OPLS (85 86), CHARMM (87) et DREIDING (88). Par contre, 

les champs de forces de classe II sont beaucoup moins nombreux. Les plus employes sont 

Pcff (89), COMPASS (90) et MM (91). 

Dans le cadre de ce travail, le champ de forces de classe II, Pcff (Polymer Consistent Force 

Field), sera utilise. Ce champ de forces a initialement ete developpe et teste sur des 

systemes polymeriques tels les polycarbonates, les melamines, les polysaccharides et 

plusieurs autres polymeres organiques. Ce champ de forces de deuxieme generation est 

done un choix judicieux pour simuler le PMMA. 

Pour bien comprendre la SA, il est maintenant necessaire d'expliciter chacun des termes 

des equations 3.4 et 3.5 en fonction de notre champ de forces choisi, le Pcff. 

3.2.1.1 Parametres des liens, des angles et des torsions 

Le terme Vi de 1'equation 3.4 regit Pelongation des differents liens du systeme. Ce terme, 

en Pcff, est exprime par l'equation suivante : 

V^K^r-r.f+K^-r.f+K^r-r,)4 [3.6] 

ou K2, K3, K4 sont des constantes, r est la longueur du lien et ro est la longueur du lien a 

Pequilibre. Dans les equations utilisees en SA, ce sont les constantes (comme K2, K3, K4 et 

r0 dans ce cas-ci) qui differencient les differents liens (lien C-C vs C-0 par exemple), 

angles et torsions. Si on regarde attentivement l'equation 3.6, on voit que le couplage avec 

les angles et les torsions n'intervient pas. 
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Figure 36. Definition des angles de torsion et de valence necessaires pour exprimer les 

equations d'energie intramoleculaire. 

Le couplage entre les differents degres de liberte intervient plutot dans les termes d'angles 

et de torsions. La Figure 36 presente des angles de valence et de torsion typiques. La 

notation sur cette figure sera utilisee pour definir les equations dans cette section. V , 

associe aux angles de valence, est regi par les equations suivantes : 

V =V+V +V 
Y 6-Total y 9 ^ Y angle-lien ̂  r lien-lien 

[3.7] 

V0=K2(O-0o)
2+K3(0-6of+K4(9-0oy [3.8] 

Vlien-lien = Nl(rAB " ' i X ^ C ~ ri) [3.9] 

Vangle-lien = # , ( , „ - V, ){0 - <9,) + tf 2 ( ^ - V, ){0 ~ 0,) [3.10] 

ou V est l'energie totale de Tangle, V est l'energie de Tangle sans le couplage, Viien-iien 
Q—Total & 

est l'energie associee au couplage lien-lien et Vangie-iien est l'energie associee au couplage 
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angle-lien. Dans ces formules, Kx, Nx, rx et 0O sont des constantes propres a chaque type 

d'angles de valence. 

Les torsions sont definies similairement aux angles par les equations suivantes : 

V<j>-Total ~ y</> + 'LMT + * LFT + ' angle-torsion + ' angle-angle-torsion + M3 t 3 ' 1 1 ] 

n=\ 

VLMT = (rBc ~r2)[A cos(^) + A2 cos(2^) + A3 cos(3^)] [3.13] 

VLFT = (rAB -rx)[Bx cos(^) + B2 cos(2^) + B3 cos(3^)] 
[3.14] 

+(rCD - r3)[Q cos(^) + C2 cos(2^) + C3 cos(3^)J 

Vangle-torsion^ iOABC ~ 6, ) [ D, C O S ^ ) + A C O S ( 2 ^ ) + D, C O S ( 3 ^ ) ] 
* [3.15] 

+(<9BCZ) - 02)[£, cos(^) + E2 cos(2^) + £3 cos(3^)] 

yangle-angle-torsion 

= M(0ABC-Ol){eBCD-02)<xis{<lf) [3.16] 

^ 1 3 = ^ ( ' ^ - ' i ) ( ' C D - ' 3 ) I 3 " 1 7 ! 
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ou Vo-Totai est l'energie totale de Tangle de torsion, V0est l'energie de Tangle de torsion 

sans couplage et ou VLMT , VLFT , Vangie-torsion, Vangie-angie-torsion et V13 sont des energies 

associees au couplage entre les torsions et les angles ou les liens. Dans ces equations, Kx, 

Ax, Bx, Cx, Dx, Ex, #1, 62' M et N sont des constantes propres a chaque type de torsions. 

La total ite des equations presentees dans cette section regit les interactions 

intramoleculaires. II sera question des interactions intermoleculaires dans les deux 

prochaines sections. 

3.2.1.2 Parametres des interactions de Van der Waals (VVDW) 

Les interactions de Van der Waals sont des interactions intermoleculaires attractives a 

longue distance et repulsives a courte distance: Les interactions attractives sont attribuees a 

trois sources differentes: electrostatique (Keesom), inductive (Debye) et dispersive 

(London). Les forces repulsives sont attribuees au niveau quantique a la repulsion entre les 

charges et au principe d'exclusion de Pauli qui stipule que deux electrons de meme 

projection de spin ne peuvent occuper le meme espace. En Pcff, les forces de Van der 

Waals sont representees par un polynome avec un terme de puissance 9 (attractif) et un 

terme de puissance 6 (repulsif) : 

V(rv) = 4ey 

ou Sij est lie a la profondeur du puits de potentiel et ry est la distance entre les atomes i et j . 

ay est associe aux rayons de VDW des atomes i et j et est determine a partir de la methode 

du sixthpower (92). 

En simulation atomistique, les interactions de Van der Waals ne sont pas calculees jusqu'a 

une distance infinie afin de sauver du temps de calcul. Ainsi, a partir d'une certaine 

M u, 
9 

Kr« , 

6 

[3.18] 
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distance ry seuil, appelee « cutoff», les interactions ne sont plus calculees a partir de 

l'equation 3.18. Afin de pallier a la contribution de ces interactions manquantes, une 

correction est appliquee pour tenir compte des interactions VDW a longue distance (90). 

3.2.1.3 Parametres des interactions coulombiques (VCOULOMB) 

En SA, etant donne que les electrons ne sont pas considered explicitement, une charge 

partielle est associee a chacun des atomes simules. L'interaction entre chacune de ces 

charges partielles est calculee a partir de l'equation classique de Coulomb : 

Aner-

oil qi et qj sont les charges partielles des atomes i et j , s est la constante dSectrique du 

milieu etry est la distance entre les atomes i etj. 

Tout comme pour les interactions de Van der Waals, les interactions coulombiennes sont 

calculees jusqu'a une certaine distance seuil. Le calcul des interactions coulombiennes a 

longue distance est un peu plus complexe qu'au niveau des interactions de VDW. 

Generalement, la methode d'Ewald est utilisee. Cependant, le temps de calcul est 

proportionnel a N3/2 pour cette derniere alors que pour certaines methodes utilisant la 

tranformee de fourier rapide (FFT), comme par exemple Particle-Particle Particle-Mesh 

(PPPM), le temps de calcul est proportionnel a N log(N). Dans ce travail, c'est cette 

derniere methode qui a ete utilisee (93). Dans cette methode, les atomes de la simulation 

sont disposes sur une grille periodique en 3D et la transformee de Fourier est utilisee pour 

resoudre les equations de Poisson associees a ce systeme. Les resultats obtenus pour les 

champs electriques sont ensuite adaptes et utilises pour calculer les interactions 

coulombiennes entre les atomes. 
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3.2.2 Controle des conditions de simulation 

Afin de faire correspondre l'experience de la SA a une experience reelle (NPT, NVT, etc.), 

un controle de certains parametres s'impose. 

Le controle de la temperature, le plus important, est generalement effectue a l'aide d'un 

bain thermique. Ce bain permet aux atomes du systeme de perdre ou de gagner de Penergie 

afin de maintenir la temperature constante au sein du systeme. Pour les systemes etudies 

dans ce memoire, notre bain thermique est gere par le thermostat de Noose-Hoover (94). 

Pour un systeme simule a NPT (temperature et pression constantes), le controle de la 

pression se fait en appliquant une force sur les parois du systeme. Lorsque les atomes 

entrent en collision avec les parois, ils sont done repousses afin de maintenir la pression 

constante. Le barostat de Nose-Hoover est utilise a cette fin dans nos simulations a NPT 

(95). 

Le controle du volume dans une simulation a NVT (temperature et volume constants) est 

relativement aise puisqu'il suffit de lui imposer une taille constante. 

Maintenant que les bases de la simulation atomistique sont exposees, il sera plus 

specifiquement question de la simulation des polymeres dans la prochaine section. 

3.3 Methode experimentale pour 1'etude de la Tc et de la Tg des films 

3.3.1 Generation et selection des cellules de simulation des polymeres 

Les molecules en SA sont etudiees dans des cellules a aux conditions limites periodiques 

(CCP). Des chaines de polymere dans des CCP sont presentees a la Figure 37 a) et Figure 

37 b). Les cellules sont dites a condition limite periodique puisque si, par exemple, la 

chaine sort par le haut de la cellule, elle entrera par le bas de la cellule. Le but de la 

periodicite dans la cellule est d'imiter le comportement d'un echantillon de taille reelle, 
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comme on peut le voir a la Figure 38. Dans ce memoire, l'analyse de chaines polymeres 

sous forme de massif et de films a ete faite. Pour simuler un film de polymere, il suffit de 

faire 1'extension d'une des dimensions de la CCP. Si cette distance est superieure a la 

distance ry seuil (« cutoff »), les atomes de la surface superieure du film n'interagissent pas 

avec les atomes de la surface inferieure, generant ainsi un film simule. 

Figure 37. Cellules de simulation atomistique : a) Massif b) Film 

Figure 38. Repetition d'une cellule periodique contenant une chaine de polymere pour 

imiter le comportement du massif. 

La generation de chaines de polymere a Pinterieur d'une cellule aux conditions limites 

periodiques a ete optimisee par Theodorou et Suter (96). Le but de leur algorithme est de 

58 



generer des chaines de basse energie tout en conservant le caractere de l'etat amorphe du 

polymere. Deux premieres liaisons sont placees aleatoirement dans la cellule et les liaisons 

subsequentes sont placees.en suivant une statistique markovienne. Plus specifiquement, la 

statistique de generation est basee sur un couplage entre une methode RIS (Rotameric 

Isomeric State) et une methode Monte-Carlo qui s'exprime sous la forme de 1'equation 

suivante: 

-AUL\, 
RT 

4 w = qw r-A»"..,^ [3-20] 

RT 

oil R est la constante des gaz parfaits, q{ , est la matrice de probability RIS et A;/"*,., est la 

difference d'energie intermoleculaire due a l'insertions d'une UR du polymere desire. La 

matrice RIS contient les probabilites associees au fait que la liaison i ajoutee est dans l'etat 

rotamerique n tout en considrant le fait que la liaison preceden te, i - 1, est dans l'etat 

rotamerique £. Les exponentielles sont associees a la partie Monte-Carlo de l'equation 3.20, 

qui considere la variation de l'energie intermoleculaire due a l'insertion de la liaison. Cette 

partie de l'equation est essentielle pour eviter le recouvrement des chaines a longue 

distance (volume exclu). 

Afm de bien representer l'espace des phases associe a notre systeme polymerique, il est 

necessaire d'effectuer un echantillonnage statistique efficace des chaines simulees. Une 

telle methode a ete proposee et expliquee en details par Metatla (13). A cette fin, 50 cellules 

ont ete generees pour chacune des chaines polymeres etudiees dans ce memoire a l'aide du 

module Amorphous Cell d'Accelrys. Ce module est base sur Putilisation de l'algorithme de 

Theodorou et Suter (96). Par la suite, la distribution de probabilite de la distance tete-a-

queue est construite pour ces 50 cellules.. On obtient ainsi une distribution semblable a ce 

qui est presente a la Figure 35. De ces 50 cellules, les 10 ayant les distances tete-a-queue 
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les plus probables sont choisies. Cette procedure de selection a ete appliquee pour le massif 

et pour les films de polymere. 

Apres leur generation, les cellules subissent un recuit simule afin d'amener les chaines a un 

etat d'equilibre. Cette procedure sera detaillee dans la prochaine section. 

3.3.2 Recuit simule 

La generation des chaines se fait sans aucune evolution temporelle : il devient alors 

necessaire de faire relaxer les chaines et de les equilibrer. La methode du recuit simule 

permet de faire ce travail (97). Dans ce genre de methode, le systeme etudie est porte a 

haute temperature pour permettre aux molecules de se mouvoir librement. Le systeme est 

ensuite refroidi lentement pour donner le temps aux molecules de se reorganiser. Ceci 

permet d'eliminer certaines tensions et defauts au sein du systeme etudie. 

Dans ce travail, un recuit simule a ete effectue sur chacune des cellules de polymere simule 

(massif et film). Dans un premier temps, chacune des cellules a ete portee a une 

temperature elevee (environ 1.5 Tg) afin de permettre aux chaines de se mouvoir librement. 

II est primordial que cette temperature soit plus elevee que 1.2 - 1.3 Tg. En effet, comme on 

le verra au prochain chapitre, ce n'est qu'a cette temperature (la Tc) qu'on peut considerer 

que les transitions d'angles diedres se produisent librement. Les cellules sont ainsi portees 

de 300 K a 800K pour le iPMMA et a 840 K pour sPMMA. La montee a ete effectuee par 

increments de 50 K et une simulation de 100 ps est effectuee (a NPT pour massif et a NVT 

pour le film) a chacune de ces temperatures. Lors de la descente, des simulations de 1 ns (a 

NPT pour le massif et a NVT pour le film) ont ete effectuees a chaque tranche de 20 K 

jusqu'a 180 K. Cette procedure est illustree la Figure 39. 
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Figure 39. Illustration de la descente lbrs du recuit. La descente est effectuee par tranches 

de 20 K ayant une duree de 1 ns. 

Une fois les cellules relaxees, il est possible de les utiliser pour calculer les proprietes 

d'interet, comme la Tg par exemple. Generalement, on obtient des donnees comme la 

densite ou l'energie en fonction de la temperature. Afin d'analyser ces donnees de maniere 

eclairee, il est necessaire d'etre conscient des erreurs informatiques et de traiter les donnees 

avec une methode statistique appropriee comme on le verra a la prochaine section. 

3.3.3 Traitement des erreurs 

3.3.3.1 Erreurs informatiques 

L'informatique, comme toute methode experimentale, est sujette a des erreurs (98). II 

devient alors necessaire de comprendre la portee de ces erreurs sur nos resultats. 

Les deux points les plus importants a considerer concernant les erreurs informatiques en 

simulation sont la troncation (i.e. arrondissements) et les algorithmes employes. La 

troncation engendre des erreurs du fait que les ordinateurs ne peuvent emmagasiner qu'une 

quantite fmie de nombre apres la virgule : les valeurs numeriques sont done arrondies. Du 

cote des algorithmes, les equations utilisees au sein de ceux-ci sont generalement sujettes a 

des approximations, ce qui peut egalement amener une certaine part d'erreur. Par exemple, 

l'algorithme de Verlet LeapFrog (presente a la section 3.2), qui est utilise pour les 

V 

^ A T - 20 K 

At - 1 ns 
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simulations dans ce memoire, est un algorithme relativement stable. Neanmoins, requation 

3.3 est issue d'un developpement limite de Taylor dont les termes a partir du quatrieme ont 

ete negliges, ce qui entraine egalement une certaihe part d'erreur. Bien que l'erreur causee 

par ces considerations (arrondissements et algorithmes) soit quasi negligeable pour un seul 

calcul, au fil des iterations, elle s'accumule et peut ainsi provoquer des consequences 

desastreuses sur la stabilite du systeme simule et sur la validite des resultats generes. II est 

done necessaire de s'assurer que, pour notre systeme, cette erreur n'est pas significative. 

On peut aisement montrer la stabilite numerique de nos simulations par le biais d'une 

experience simple. Cette procedure consiste a faire deux recuits identiques, en continu, sur 

les memes systemes pour nous assurer de la reproductibilite. Ces experiences sont 

effectuees en continu puisque la configuration finale du polymere a la fin de 1'experience 1 

est prise pour effectuer l'experience 2. Les experiences ayant ete effectuees en continu, 

l'erreur numerique accumulee au cours de l'experience 1 continue a s'accumuler au cours 

de l'experience 2. 

Au Tableau 1, on voit la Tg mesuree pour une chaine de 100 UR de iPMMA dans le massif 

pour deux experiences simulees identiques effectuees en continu (descente de 800 K a 140 

K par tranches de 20 K; une simulation de 1 ns est effectuee a chacune de ces temperatures). 

Comme on peut le voir au Tableau 1, dans la mesure de 1'incertitude, les resultats ne 

s'ecartent pas de maniere significative Fun de l'autre. Le fait d'obtenir sensiblement les 

memes resultats nous indique que l'erreur engendree par l'informatique n'est pas 

significative pour notre systeme etudie. 

Tableau 1. Resultats des Tg obtenues pour deux experiences de dilatometrie identiques 

effectuees en continue. Chacune des experiences est une descente en temperature de 800 K 

a 140 K par tranches de 20 K. La duree des simulations a chacune de ces temperatures est 

de 1 ns. 

Experience 1 Experience 2 

11-100 

Tg ( K ) 

418 ± 11 413 ± 8 
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En plus de considerer les erreurs informatiques, il s'avere necessaire de definir une 

methode de traitement statistique des divers resultats obtenus par nos simulations. Ce sera 

le sujet de la prochaine section. 

3.3.3.2 Traitement statistique des donnees obtenues 

Les temperatures de transition vitreuse des polymeres sont habituellement determinees a 

partir de l'intersection entre deux regressions lineaires. Le calcul de ces regressions est 

alors une partie tres importante de la determination de la Tg ou de la Tc a partir des 

differentes courbes obtenues. En effet, pour ces regressions, une multitude de possibilites 

sont viables pour la valeur de la Tg ou de la Tc. II devient alors necessaire d'etablir une 

procedure pour choisir les regressions de maniere impartiale. Pour ce faire, dans ce 

memoire, lorsque des regressions lineaires etaient necessaires, les residus de la totalite des 

possibilites des regressions lineaires pour chacune des courbes ont ete evalues (une matrice 

de toutes les possibilites a ete construite). Les 10 combinaisons de regressions ayant la 

somme des residus la plus basse ont ainsi ete choisies. Deux restrictions ont ete imposees 

au choix des regressions : elles doivent avoir entre 6 - 8 points et les points au-dessus de la 

Tc n'ont pas ete considered (au dessus de ~ 1.3 Tg). Par exemple, a la Figure 40, on peut 

voir les 10 regressions choisies pour evaluer la Tg d'une chaine de 100 UR isotactique sous 

forme de film en fonction du volume specifique. 
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Figure 40. Les 10 regressions ayant les residus les plus bas pour une chaine de 100 UR 

isotactique sous forme de film. La Tg estimee est indiquee au-dessus des graphiques. 

Le Tableau 2 montre la moyenne de la Tg obtenue ainsi que l'ecart type sur celle-ci. Afin 

d'ameliorer notre echantillonnage statistique et de reduire l'ecart type, toutes les donnees 

s'ecartant de plus d'un ecart type de la moyenne ont ete rejetees. Une nouvelle moyenne a 

ainsi ete obtenue comme on peut le voir egalement au Tableau 2. 
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Tableau 2. Resultats de la Tg pour une chaine de 100 UR isotactique sous forme de film 

avant et apres le rejet des donnees selon l'ecart type. 

Avant rejet Apres rejet 

11-100 

Tg moyenne ( K) 

408 ± 12 413 ± 8 

Tout le bagage est maintenant reuni pour s'attaquer aux resultats obtenus pour la simulation 

atomistique du PMMA. Le prochain chapitre traitera de la simulation de la Tc des 

polymeres. Le but de ce chapitre sera de completer les etudes entamees auparavant par 

Soldera et al. (6-12) et de mieux comprendre l'origine moleculaire du phenomene pour le 

massif de PMMA. 
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CHAPITRE 4 

La Tc des poly meres en simulation atomistique 

4.1 Introduction 

Beaucoup de travaux ont ete effectues afin de tester et de mieux comprendre l'applicabilite 

de la theorie de la MCT sur les polymeres a l'aide de la simulation (33, 99-104). La plupart 

de ces etudes montrent que la diffusion au dessus de la Tc suit le comportement predit par 

Pequation 1.15 et qu'il y a apparition d'un plateau dans la fonction 0(#max,/) a l'approche 

de cette temperature. Bien que la theorie de la MCT idealisee semble adequate pour decrire 

le ralentissement de la relaxation au dessus de la Tc, il n'en est pas de meme pour decrire la 

relaxation pres de la Tc et en dessous (33). En fait, il a ete montre par Paul et al. (102) que 

le regime de cage des polymeres n'est pas bien decrit par la theorie de la MCT idealisee. 

Cbmme on peut le voir a la Figure 41, le fait d'enlever la barriere energetique associee aux 

torsions fait disparaitre le regime de cage du graphique des DQM pour une temperature 

donnee (courbe FRC (sans torsison) vs courbe CRC (avec torsions)). Le regime de cage 

observe pour les systemes polymeriques serait done cause par une barriere intramoleculaire 

associee aux torsions, ce qui est different du regime de cage intermoleculaire prevu par la 

MCT idealisee. Cette difference dans le regime de cage resulterait, notamment, en la non 

applicabilite de la MCT idealisee dans le regime de cage. 

L'association du regime de cage des polymeres aux torsions n'est pas tres surprenante. En 

effet, le comportement torsionnel des polymeres est grandement affecte par un abaissement 

de la temperature. Notamment, un abaissement de la temperature resulte en une 

augmentation de l'heterogeneite spatiale du nombre de transitions des angles diedres (105-

109). Comme on peut le voir a la Figure 42, si on regarde le nombre de transitions des 

angles diedres pour chacun des angles des torsions en fonction de la temperature, une 

heterogeneite spatiale se cree a basse temperature. Les transitions au sein de la matrice 
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polymere serait egalement tres correlee a basse temperature (107). Cependant, ce 

phenomene n'a jamais proprement ete attribue a la Tc. 

353KCRCCH^ 
- 240KCRCCH^ 

.,._, 273K ORG OHL «| 
—- 273K' :FRC C1HL -J 

I « «t.««l t mmt . « jtamdt *...s..ami L..a..imi i....).i.giil i...i.iiilii 

10"2 10'1 10° 101 102 103 104 105 106 

t [pa; 

Figure 41. DQM du 1, 4 - Polybutadiene en fonction de la temperature pour un modele 

realiste (CRC, modele avec energies de torsion) et un modele de rotations libres (FRC, sans 

energie de torsion). 

Un des premiers indices de la presence de la Tc dans nos simulations a ete observe a partir 

du graphique du volume specifique en fonction de la temperature. La Figure 43 montre, 

pour une chaine de 100 UR syndiotactique, qu'a ~ 1,3 Tg, il y a un changement de 

comportement dans la courbe du volume specifique. Experimentalement, ce genre de 

comportement a deja ete observe par Flory.et al. (110), mais n'a pas ete formellement 

attribue a la Tc (Figure 44). 

Dans ce chapitre, il sera montre que la Tc est presente dans nos simulations et qu'elle a un 

lien intime avec les transitions des angles diedres au sein de la matrice polymere. A cette 

fin, des simulations dans le massif ont ete effectuees. 
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Figure 42. Nombre de transitions des angles diedres par rapport a la position dans la 

matrice en fonction de la temperature pour du poly(ethylene terephthalate). Le nombre de 

transitions est indique en pourcentage du nombre de total des transitions a une temperature 

donnee. On voit que l'heterogeneite spatiale se developpe par un abaissement de la 

temperature (105). 

400 500 600 
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Figure 43. Volume specifique en fonction de la temperature pour une chaine de 100 UR 

syndiotactique. On voit qu'a ~ 1,3 Tg, il semble y avoir un changement de comportement 

dans la courbe. 
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Figure 44. Volume specifique en fonction de la temperature pour le polystyrene (110). On 

voit qu'a 1,3 Tg il y a bris supplemental dans les courbes de dilatometrie. 

4.2 Methodologie 

4.2.1 Systemes etudies 

Afin de clarifier le texte, des contractions seront utilisees afin de designer chacun des 

differents systemes etudies dans ce memoire. Par exemple, pour une cellule de 1 chaine de 

100 UR de PMMA isotactique sous forme de massif, l'abbreviation 11-100 sera utilisee. 

Pour un film de 4 chaines de 25 UR de PMMA syndiotactique, on emploiera plutot 

l'abbreviation S4-25s. 

Pour determiner la Tc dans le massif, des systemes de 11-100 et de SI-100 ont ete utilises. 

Chacune des cellules a ete generee a partir du programme Amorphous Cell d'Accelrys 
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utilisant l'algorithme de Theodorou et Suter presente a la section 3.3.1. Pour toutes les 

dynamiques moleculaires subsequentes, le programme libre d'acces LAMMPS a ete utilise 

(111, 112). Ces systemes ont ete equilibres selon la methode du recuit simule presentee a 

la section 3.3.1. Ces cellules ont ensuite ete portees de 300 K a 800 K et 840 K pour le II-

100 et S1-100 respectivement. Cette montee en temperature a ete faite par intervalles de 50 

K avec des temps de simulation de 100 ps a chacune de ces temperatures a NPT. La 

descente s'est faite par intervalles de 20 K pour des temps de 1 ns jusqu'a 140K pour le 

iPMMA et 180 K pour le sPMMA a NPT. 

Pour etudier les proprietes dynamiques de ces systemes polymeriques, tel que le DQM, 

chacune des simulations de la derniere descente en temperature a ete allongee de 4 ns. Cette 

extension de temps est representee a la Figure 45. Ce genre d'artifice de calcul permet de 

mesurer les proprietes dynamiques de notre systeme sur une plus longue plage de temps, 

tout en conservant une vitesse de refroidissement de 20 K/ns. Cet intervalle de temps de 4 

ns sera utilise pour calculer le DQM et le nombre de transitions des angles diedres de la 

chaine principale en fonction de la temperature. Comme on le verra dans la prochaine 

section, ces deux methodes permettent de determiner la Tc de nos systemes. 

Figure 45. Representation de l'extension en temps des simulations utilisees pour evaluer 

les proprietes dynamiques necessaires a l'obtention de la Tc. Chacune des simulations lors 

de la premiere descente est allongee de 4 ns (comme la ligne sectionnee l'indique). 
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4.2.2 Methodes utilisees pour determiner la Tc 

Deux procedures ont ete employees pour determiner la Tc. 

La premiere consiste a evaluer le DQM en fonction du temps pour les carbones de la chaine 

principale de polymere a partir de l'equation 1.9. Une fois ces donnees obtenues, une 

regression est faite dans la partie finale de la courbe correspondant a la diffusion de Rouse a 

partir de l'equation 1.10. Cette regression permet d'obtenir le coefficient de diffusion Da. 

Celui-ci est ensuite porte en fonction de la temperature et l'equation 1.15 peut etre 

employee pour evaluer la Tc. II peut s'averer profitable de transformer l'equation 1.15 en 

utilisant un logarithme neperien pour eviter la determination d'un parametre exponentiel 

(dans ce cas-ci y) : 

ln(Da) = k + yln(T-Tc) [4.1] 

La deuxieme methode employee pour evaluer la Tc est une methode qui a ete suggeree par 

Soldera et al. (11). Cette methode consiste a comptabiliser le nombre de transitions des 

angles diedres de la chaine principale en fonction de la temperature. Comme on peut le voir 

a la Figure 46, il y a generalement 3 etats rotamerique associes a la chaine principale. Deux 

de ces etats sont gauches et un est trans. Ce sont les transitions de gauche a trans et de trans 

a gauche qui ont ete comptabilisees a chacune des temperatures. Plus specifiquement, le 

logarithme neperien de la frequence des transitions des angles diedres est porte sur 

graphique en fonction de l'inverse de la temperature. Ce type de relation est employe 

puisque les transitions d'angles diedres sont considerees comme etant un phenomene 

Arrhenien active du type : 

U = U()e
KRTJ [4.2] 
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ou u0 est une constante associee a la frequence des transitions d'angles diedres de la chaine 

principale et AEa est la barriere energetique par mole entre les etats rotameriques. Le 

logarithme neperien de 1'equation 4.2 permet d'obtenir la linearisation de Pequation, ou la 

pente correspond a Penergie d'activation (Ea) du phenomene : 

to(y) = l n ( u 0 ) + - ^ [4.3] 

La Figure 47 montre les resultats qui ont ete initialement obtenus par Soldera et al. (11) 

pour 11-100 et S1-100 avec des simulations de Ins a chaque 20 K. On voit que le regime est 

lineaire au dessus de 1,2 Tg. Le bris dans la pente avait ete initialement associe a la Tc, mais 

aucune explication sur l'origine du phenomene n'avait pu etre fournie. La validite de cette 

methode sera demontree au cours des prochaines sections par comparaison avec les 

resultats obtenus par DQM. 

S 
to 
p 

-180 

<t> 
Figure 46. Distribution de probability associee aux angles diedres d'une chaine principales 

d'un polymere vinylique. 
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Figure 47. Ln(v>) en fonction de 1000/T pour 11-100 (cercles) et Sl-100 (carres) pour des 

simulations de 1 ns tel qu'obtenu initialement par Soldera et al. (11). 

4.3 Resultats et discusssion 

4.3.1 Resultats sur la Tc obtenue par DQM 

Les resultats obtenus pour les DQM en fonction du temps a differentes temperatures sont 

presented a la Figure 48 a) et b) pour le 11-100 et Sl-100 respectivement. La premiere 

observation frappante sur ces graphiques est qu'il semble y avoir beaucoup de bruit en 

comparaison avec les donnees obtenues pour un systeme de type billes-ressorts (33). 

Neanmoins, pour une etude similaire a la notre employant la SA, Lyulin et al. (104) ont 

obtenu le meme genre de fluctuations pour le polystyrene simule en SA. Ces fluctuations 

plus importantes sont en partie liees au fait que notre espace des phases est moins bien 

represente en SA. II faut egalement noter que la difference de temperature entre chacune de 

nos courbes n'est seulement que de 20 K. Les fluctuations thermiques etant plus grande a 

haute temperature, ceci pourrait expliquer le croisement de certaines d'entre elles a plus 

haute temperature. 
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Figure 48. DQM a differentes temperatures pour : a) 11-100 b) Sl-100. Les differents 

regimes sont indiques pour la temperature la plus basse. 

Malgre le bruit eleve, plusieurs observations pertinentes peuvent etre faites sur les 

graphiques des DQM. Premierement, le regime ballistique n'est pas visible puisque 

Pechantillonnage de nos donnees a ete effectue a chaque 0,5 ps et que ce regime prend fin 

vers ~ 1 ps. De plus, les courbes a basses temperatures permettent d'observer deux des 

regimes typiques en MCT : le regime de cage et le regime de Rouse. II est a noter que le 
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regime de cage apparait seulement a basse temperature. Finalement, dans le regime de 

Rouse, les DQM en fonction du temps sont relativement paralleles. 

Les coefficients de diffusion de Rouse ont ete evalues a partir de Pequation 1.10 a l'aide 

de regressions faites dans le regime de Rouse des graphiques des DQM aux differentes 

temperatures. L'exposant a est en moyenne de 0,63 ± 0,10 pour le iPMMA et de 0,63 ± 

0,08 pour le sPMMA. Dans la litterature, cet exposant est generalement proche de 0,63 

pour des systemes simules, independamment du type de simulation utilisee (33, 99-102, 

104). Une compilation des resultats pour le Da, ainsi que les erreurs, est presentee au 

Tableau 3. 

La variation des coefficients Daen fonction de la temperature pour le 11-100 et SI-100 est 

presentee aux Figure 49 a) et b) respectivement. Les resultats des regressions faites sur ces 

courbes a partir de 1'equation 4.3 sont presentes au Tableau 4. Les coefficient y obtenus 

sont tout de meme proches des valeurs generalement obtenues pour des systemes 

polymeriques de type billes-ressorts ou y ~ 2,1 - 2,3 (33, 102). Ces resultats sont cependant 

tres differents du ~ 2,8 obtenu pour le polystyrene simule (103). Une valeur de y plus 

elevee est souvent indicatrice d'une linearite plus elevee de la chaine. Ceci est en accord 

avec le fait que, dans notre cas, le y du sPMMA est plus bas que celui du iPMMA, ce 

dernier etant plus lineaire (Coo du iPMMA > Coo du sPMMA). Cependant, Pecart type sur 

nos valeurs est tres eleve, ce qui rend la portee de ces conclusions tres restreinte. 

Les Tc et les Tg obtenues son egalement presentees au Tableau 4. La methode avec laquelle 

ont ete obtenues ces Tg sera expliquee au prochain chapitre. Elles ne sont presentees ici 

qu'a titre comparatif. Les Tc determinees montrent une bonne correspondance avec ce qui 

est generalement obtenu pour les polymeres. En effet, elles sont plus elevees que la Tg dans 

un rapport variant entre 1,2 - 1,3 Tg. La correspondance est egalement bonne avec les 

donnees experimentales puisque pour un polymere atactique (30%) / syndiotactique (56%), 

le rapport Tc/ Tg est de 1,22 (Tc = 455 K, Tg = 373 K) (113). 
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Les Tc ayant ete determinees par la methode bien etablie du DQM, elle vont etre 

determinees par une methode moins conventionnelle a la prochaine section. 

Tableau 3. Resultats pour les coefficients Dade 11-100 et S1-100 

Temperature 

(K) 

560 

580 

600 

620 

640 

660 

680 

700 

720 

740 

760 

780 

800 

820 

840 

a : , 

11-

(A2/s) 

0,00452 

0,00520 

0,00762 

0,0231 

0,0372 

0,0459 

0,119 

0,141 

0,318 

0,235 

0,269 

0,289 

0,368 

— 

— 

10(1 

Coefficient de 

determination 

K2 

0,98 

0,97 

0,83 

0,99 

0,99 

0,99 

0,99 

0,97 

0,99 

0,98 

0,95 

0,98 

0,98 

— 

— 

0,63 ±0,10 

Si- 100 

Coefficient de 

, determination 

i 

— 

~ • 

~ 

0,00925 

0,0320 

0,0332 

0,0546 

0,118 

0,196 

0,138 

0,241 

0,211 

0,391 

0,432 

— 

~ 

~ 

— 

0,99 

0,98 

0,99 

0,93 

0,98 

0,99 

0,97 

0,97 

0,95 

0,98 

0,97 

0,62 ± 0,08 
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Figure 49. Da en fonction de la temperature pour : a) 11-100 b) S1-100 
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Tableau 4. Resultats obtenus pour la Tc calculee a partir des coefficients de diffusion Da. 

11-100 

Sl-100 

" ..T. 

2,1 ±0,5 

1,4 ±0,5 

(K) 

561 ±20 

645 ± 26 

Tg 

(K) 

460 ±7 

497 ±4 

Rapport 

Tc/Tg 

1,22 

1,29 

4.3.2 Resultats sur la Tc obtenus a partir du nombre de transitions des angles 

diedres 

Les Figure 50 a) et b) presentent les graphiques obtenus pour ln(v) des transitions des 

angles diedres de la chaine principale en fonction de Tg/T. On remarque qu'au dessus de ~ 

1,2 Tg la tendance est lineaire pour les deux systemes. Ceci indique que les transitions 

d'angles diedres de la chaine principale suivent un comportement active, du type Arrhenien 

represente par Pequation 4.3. Les AEa associes au processus active ont ete consignes au 

Tableau 5. En comparant, on remarque que le AEa du iPMMA est plus bas que celui du 

sPMMA (5,1 kcal/mol vs 6,2 kcal/mol). Ceci veut dire que les transitions d'angles diedres 

sont plus favorisees pour le iPMMA. La mobilite de rotation de la chaine principale accrue 

pour le iPMMA est en coherence avec le fait que sa Tg est plus basse que celle du sPMMA. 

On peut egalement voir cette mobilite en comparant le nombre de transition a 800 K pour 

les deux chaines. En effet, a cette temperature, le nombre de transitions est de 49 052 pour 

iPMMA contre 35 547 pour le sPMMA. 

D'autre part, ces graphiques ont ete traces en fonction de Tg/T pour montrer qu'une 

transition dans le comportement des angles diedres de la chaine principale se produit a plus 

haute temperature que la Tg. Un changement dans le comportement est perceptible a 

environ 1,2 Tg, et ce, pour les deux isomeres. Cette valeur de 1,2 Tg correspond environ a 

celle de la Tc. Les resultats obtenus pour les valeurs absolues de la Tc sont presentes au 
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Tableau 5. L'incertitude surces valeurs est relativement elevee. Ceci est en grande partie 

cause par le fait que l'axe des abscisses est en inverse de T, ce qui fait en sorte qu'il y a 

beaucoup plus de points pour la regression en haut de 1,2 Tg que pour celle en bas. Ainsi, 

un simple changement de la regression a basse temperature entraine une grande variation de 

la valeur de la Tc. 

Les resultats obtenus par cette methode seront confronted aux resultats obtenus par la 

methode du DQM a la prochaine section. Une interpretation physique de la Tc sera 

egalement proposee. 

Tableau 5. Resultats obtenus pour les regressions a partir des graphiques Arheniens du 

nombre de transitions des angles diedres de la chaine pfincipale. 

11-100 

Sl-100 

(kcal/mol) 

5,1 ±0,2 

6,2 ± 0,3 

(K) 

541 ±12 

596 ± 23 

T„ 

(K) 

460 ±7 

497 ±4 

Rapport 

Tc/Tg 

1,18 

1,20 
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Figure 50. Graphiques Arheniens de ln(v) en fonction de 1/T pour : a) 11-100 b) Sl-100 

4.3.3 Discussion sur les origines de la Tc au sein des polymeres 

Une compilation des Tc obtenues a l'aide de la methode du DQM et des transitions des 

angles diedres de la chaine principale est presentee au Tableau 6. On voit que, dans la 

mesure de nos incertitudes, les resultats obtenus par les deux methodes sont coherents. Le 

DQM etant une methode tres utilisee pour determiner la Tc des polymeres par simulation 
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(33, 99, 101, 103), cela vient appuyer la methode des transitions des angles diedres pour la 

determination de la Tc. 

Tableau 6. Compilation des Tc obtenues par DQM et par transitions des angles diedres de 

la chalne principale. 

11-100 

Sl-100 

Tc(K) 

DQM 

561 ±20 

645 _ 26 

Transition des angles 

diedres 

541 ± 12 

596 - 23 

Bien que le DQM montre que le comportement diffusif est modifie a l'approche de la Tc, 

cette mesure ne dit rien quant a l'origine physique des mouvements du polymere qui sont 

modifies a la Tc. La methode des transitions des angles diedres de la chaine principale 

suggere justement qu'il y a un changement dans ce comportement a la Tc. Afin de mieux 

comprendre ce qui se passe exactement avec les angles diedres a la Tc, il est interessant de 

regarder revolution de Pincertitude relative en fonction de 1/T. L'incertitude relative 

correspond au rapport de Pecart type des 10 cellules simulees divisee par la valeur 

moyenne. Ces resultats sont presentes aux Figure 51 a) et b) pour le 11-100 et le Sl-100 

respectivement. Pour les deux isomeres, on voit que l'incertitude relative augmente plus 

rapidement pour T < Tc. Ceci signifie qu'a la Tc le comportement des transitions des angles 

diedres de la chaine principale de chacune des cellules commence a diverger. Une 

interpretation physique de ce phenomene peut etre donnee. La Figure 52 presente une 

surface de potentiel pour deux conformations de polymere. Chacune des lignes (rouge et 

bleu) represente l'energie thermique des particules au sein de la matrice a la temperature 

indiquee. L'allure du fond du puits de potentiel est representative de l'energie necessaire 

pour les transitions des angles diedres de la chaine principale au sein de la matrice 

polymere. On voit que le fond du puits de la conf. 1 est plus sinueux, ce qui fait que les 

transitions des angles diedres sont plus difficiles pour ce systeme. A haute temperature (ex : 

800 K), l'energie thermique des molecules est elevee et le fond du puits de potentiel a peu 
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d'influence sur le nombre de transitions des angles diedres de la chaine principale (par 

exemple, conf. 1 : 49 052 transitions vs conf. 2 : 48 917 transitions). L'ecart type relatif est 

done petit a cette temperature entre les differentes cellules. A plus basse temperature (ex : 

450 K), l'energie thermique des molecules devient de l'ordre de l'energie necessaire pour 

les transitions d'angles diedres de la chaine principale. Chacune des conformations 

commence done a se distinguer des autres. L'ecart-type relatif devient ainsi plus important 

(par exemple, conf. 1 : 6 790 transitions conf. 2 : 12 056 transitions). Selon nos resultats, la 

Tc se produirait lorsque l'energie necessaire pour les transitions des angles diedres devient 

de l'ordre de l'energie thermique. Le fond du puits de la surface de potentiel devient ainsi 

non negligeable devant kT. Nos resultats rejoignent ainsi les observations de Debenedetti et 

al. (114), qui suggerent qu'a une temperature plus grande que la Tg (~ Tc), le systeme 

explore les minimas de la surface de potentiel par des processus actives. Ces processus 

actives seraient done, selon nos resultats, les transitions des angles diedres. 

Dans ce chapitre, il a ete montre que la Tc existe dans nos systemes polymeriques simules 

et que cette temperature est mesurable a partir du DQM et du nombre de transitions des 

angles diedres de la chaine principale. Une origine physique au phenomene a egalement ete 

proposee. Une meilleure comprehension du comportement des polymeres simules dans le 

massif est done acquise. Avec ces nouvelles connaissances, il est pertinent de s'attaquer a la 

simulation d'un nouveau type de systeme : les films polymeres. 
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Figure 51. Incertitude relative sur le nombre de transitions des angles diedres de la chaine 

principale pour : a) 11-100 b) Sl-100 
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Figure 52. Representation de la surface de potentiel pour deux cellules de simulations 

differentes (2 conformations). La ligne rouge correspond a l'energie accessible des 

particules a 800 K et la ligne bleue, a l'energie accessible a 450 K. Le fond du puits est 

associe a l'energie necessaire pour les transitions d'angles diedres. 
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CHAPITRE 5 

La simulation de la transition vitreuse des films de PMMA 

5.1 Introduction 

L'une des premieres simulations d'un polymere sous forme de film a ete realisee par 

Madden (115) en 1987 en utilisant une methode Monte-Carlo. C'est durant cette periode 

que s'est developpe l'engouement pour la simulation des films dans la communaute 

scientifique. Cet interet etait alimente par le fait qu'au niveau experimental, beaucoup de 

comportements interfaciaux des polymeres ayant une ou deux interfaces avec Pair ou un 

substrat etaient incompris. Vers la fin des annees 1980, plusieurs etudes en simulation ont 

ete effectuees pour determiner 1'influence de la morphologie de film libre (116-120) et 

confine entre deux surfaces (121-125) sur la conformation et le comportement des chaines 

aux interfaces. Plusieurs de ces etudes montrent, independamment du type d'interface, que 

les chaines de polymeres proches des bordures du film ont tendance a suivre l'interface et 

que l'interieur a une densite comparable au massif (116-123). Cependant, le type 

d'interface (polymere/vide ou polymere/substrat) a une influence determinante sur le profil 

de densite du film. Effectivement, la densite subit une reduction pres d'une interface 

polymere/vide (116-120) et une augmentation pres d'une interface attractive (121-124). 

Comme il est illustre a la Figure 53, la decroissance des fluctuations de densite pour un 

polymere confine suit un profil oscillatoire (122, 124), ce qui n'est pas le cas pour une 

interface polymere/vide dont la densite diminue monotoniquement jusqu'au vide (116-120). 
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Figure 53. Densite en fonction de la distance par rapport a l'axe perpendiculaire a la 

surface pour un film polymere simule : a) libre (119) b) pres d'une surface attractive 

(courbe du haut) (132) 

La simulation de la Tg des films de polymere est relativement recente dans la litterature 

(debut des annees 2000). Jusqu'a ce jour, plusieurs travaux ont ete effectues sur la Tg des 

films de polymere libres (126- 132), supported (126, 127, 133) et confines (134, 135) en 

utilisant principalement la simulation des « gros grains » (« coarse-grained »). Une baisse 
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de la Tg par rapport au massif a ete observee pour la totalite des etudes effectuees sur les 

surfaces libres. Cette baisse est egalement couplee a une relaxation plus rapide des chaines 

de polymere (127) et a une modification de la distribution des angles diedres aux interfaces 

(118). La situation pour les systemes supportes et confines est cependant un peu plus 

complexe. L'un des travaux les plus importants effectues a ce niveau est celui de Torres et 

al. (126), qui montre qu'un film supporte sur un substrat ayant de fortes interactions subit 

une augmentation de la Tg, alors qu'il subit une diminution sur un substrat faiblement 

attractif. Ce comportement, qui semble contre intuitif, a ete explique par le fait que la 

dynamique des chaines est plus rapide au « mur » que constitue le substrat faiblement 

attractif (134, 135). De plus, bien que la diffusion soit diminuee par rapport a l'axe 

perpendiculaire face a un mur de potentiel (121, 122), elle est augmentee dans le plan 

parallele a un mur ayant des interactions faible (122). Par contre, une interaction forte 

diminue la diffusion dans toutes les directions (122) et augmente le temps de relaxation du 

polymere a 1'interface (121, 125). Mise a part la variation nette de la Tg par rapport au 

massif, plusieurs simulations ont confirme certains resultats experimentaux sur les films. 

Notamment, Baschnagel et al. ont observe que la Tg diminue en fonction de la reduction de 

Pepaisseur du film pour les films libres et supportes (127). lis ont egalement montre qu'un 

plastifiant a tendance a s'accumuler aux interfaces et fait diminuer la Tg par rapport a un 

film libre pur (132, 136). Pour leur part, Morita et al. (130) ont observe que la Tg est plus 

basse a Pinterface polymere/vide qu'au centre du film, ce qui vient supporter la vision 

selon laquelle on peut diviser en couches le comportement des chaines polymeres au sein 

d'un film, tel que montre au chapitre 2. 

C'est dans ce cadre que s'inscrit notre etude de la Tg de film libre du PMMA par simulation 

atomistique. Non seulement elle permettra de verifier la validite de la methode utilisee 

auparavant par Soldera et al. (6-12) pour determiner la Tg du massif sur un nouveau type de 

systeme, mais constituera egalement une premiere quant a Putilisation de la SA pour 

etudier et determiner la Tg de film. Plus specifiquement, P etude presentee dans ce chapitre 

montrera Pinfluence de la tacticite et de la masse molaire sur la Tg de film, tout en la 

comparant a P experience. Bien que Panalyse des resultats pour determiner la Tg du massif 
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soit bien developpee (6-13), il est necessaire d'y apporter des modifications pour etudier les 

films convenablement, comme on le presentera a la prochaine section. 

5.2 Methodologie 

5.2.1 Systemes etudies 

Dans ce chapitre, des chaines de differentes tacticites (iPMMA et sPMMA) et de 

differentes masses molaires ont ete etudiees. Plus specifiquement, les cellules suivantes ont 

ete creees : 

• Des cellules contenant 4 chaines de 25 UR, 2 chaines de 50 UR et 1 chaine de 100 

UR ont ete creees. Le nombre d'atomes dans chacune des cellules est done le raeme. 

• Une replique de chacune des cellules a ete faite pour le iPMMA et le sPMMA. 

• Chacune de ces cellules a ete creee sous forme de massif et sous forme de films. 

Done, ceci porte le total a 12 cellules de simulation. Chacune des cellules a ete generee a 

partir du programme Amorphous Cell d'Accelrys utilisant Palgorithme de Theodorou et 

Suter presente a la section 3.3.1. 

Pour toutes les dynamiques moleculaires subsequentes, le programme libre d'acces 

LAMMPS a ete utilise (111, 112). Apres la generation, les cellules ont subi une procedure 

d'equilibrage comme telle que decrite a la section 3.3.2. Ces cellules ont ensuite ete portees 

de 300 K a 800 K et 840 K pour le iPMMA et sPMMA respectivement. Cette montee en 

temperature a ete faite par intervalles de 50 K avec des temps de simulation de 100 ps a 

chacune de ces temperatures (a NPT pour le massif et a NVT pour le film). La descente 

s'est faite par intervalles de 20 K pour des temps de 1 ns jusqu'a 140K pour le iPMMA et 

180 K pour le sPMMA (a NPT pour le massif et a NVT le film). Lors de ce deuxieme recuit, 
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l'acquisition des donnees comme la densite et Penergie a ete faite lors de la descente en 

temperature. Ce sont ces donnees qui seront etudiees pour determiner la Tg de massif et de 

film. 

5.2.2 Determination de la Tg de films simules 

Afin de determiner la valeur de la Tg, deux methodes ont ete employees. 

La premiere, la plus intuitive par rapport a l'experience, consiste a evaluer le volume 

specifique en fonction de la temperature. Cette methode a deja ete employee frequemment 

par Soldera et al. (8-11) pour determiner la Tg du massif en simulation atomistique. Le 

volume specifique a chaque temperature est obtenu en divisant le volume moyen de la 

cellule de simulation en fonction du temps par la masse du polymere. Par contre, cette 

methode n'est pas adaptee pour l'etude sur des films polymeres. En effet, comme le montre 

la Figure 37, un film ne peut etre traite comme le massif puisque le polymere n'occupe pas 

la totalite de l'espace dans la cellule de simulation. Le probleme principal reside dans le fait 

qu'il faut determiner ou commence le film et ou il se termine par rapport a l'axe 

perpendiculaire a la surface (que l'on.va denoter comme etant l'axe Z). Le moyen le plus 

simple pour determiner la densite consiste a l'evaluer par rapport a cet axe Z. Pour ce faire, 

la densite a ete determinee par tranches (dans le plan XY) de 2 A par rapport a l'axe Z. Une 

moyenne a ainsi ete effectuee sur la totalite des cellules, ce qui a permis l'obtention du 

volume specifique en fonction de l'axe Z, tel qu'il est illustre a la Figure 54. 
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Figure 54. Volume specifique en fonction de l'axe des Z pour un film simule. 

Une fois le profil de volume specifique obtenu, il est possible de calculer le volume 

specifique moyen du centre du film en employant Pequation suivante : 

f 
Vc • .<- = 0.5*a • 

Specifique " ^ 
1-tanh 

fZ-c\\ 
b j 

[5.1] 

ou a est la densite du film, c est 1'epaisseur du film et b est un parametre relie a la 

correlation dans le film. Ces equations ont initialement ete utilisees par Helfand et al. pour 

etudierleurs films (137, 138). 

La deuxieme methode utilisee pour determiner la valeur de la Tg est basee sur l'utilisation 

des graphiques d'energie intermoleculaire en fonction de la temperature. Cette approche est 

justifiee puisque l'energie intermoleculaire, en simulation atomistique, est traitee de 

maniere radiale, c'est-a-dire qu'elle est dependante de la distance entre les molecules et 

peut done etre reliee au volume libre. En effet, lorsque le volume libre au sein de la matrice 

polymere change en fonction de la temperature, il s'ensuit une variation de la distance 

moyenne entre les atomes. Ainsi, une variation de l'energie intermoleculaire a 
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necessairement lieu. II est pertinent de mentionner que, tout recemment, Baschnagel et al. 

(132) ont obtenu des resultats coherents en utilisant l'energie intermoleculaire pour etudier 

la Tg des films de polymere. 

5.3 Resultats et discussion 

5.3.1 Tg determined par le volume specifique en fonction de la temperature 

(dilatometrie) 

Les courbes dilatometriques obtenues pour le massif et les films sont presentees a la Figure 

55 pour le iPMMA et a la Figure 56 pour le sPMMA. Les regressions presentees ne 

considerent que les points en bas de la Tc (soit inferieurs a 1.3 Tg). L'exclusion de ces 

points demande une comparaison avec les resultats obtenus a Paide de l'energie 

intermoleculaire, les raisons de ce choix seront done exposees dans la partie analyse 

(section 5.3.3). 

On remarque aux Figure 55 et Figure 56 que le volume specifique des films est inferieur a 

celui du massif, et ce pour toutes les temperatures. Ceci s'explique par le fait qu'un film 

peut occuper plus d'espace a cause des interfaces avec le vide, ce qui augmente son volume 

libre. La densite au milieu du film n'est pas la meme que celle du massif puisque 

Pepaisseur de notre film (environ 2 nm) n'est pas suffisante pour retablir la baisse de 

densite induite par Pinterface polymere/air. En effet, pour un film libre simule, Pepaisseur 

necessaire pour retablir les perturbations de densite est estimee a 10 A (118) ou a la 

distance d'environ 1 UR (« 6 A) (127). On remarque egalement que Perreur sur le volume 

specifique sur les courbes est plus elevee pour les films que le massif. Ceci s'explique 

notamment par le fait que le volume specifique a ete determine en ayant recours a plus de 

manipulations mathematiques dans le cas des films. De plus, Perreur sur le volume 

specifique est plus elevee a basse temperature. Comme on peut le voir a la Figure 57, a 240 

K le film est beaucoup moins homogene qu'a 800 K. Ceci resulte en des regressions 
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beaucoup moins precises aux basses temperatures et, par le fait meme, a une incertitude 

plus elevee sur le volume specifique. Ce probleme ne survient pas avec le massif puisqu'en 

divisant le volume total de la cellule par la masse du polymere, on suppose que le volume 

specifique est homogene au sein du systeme. 

Les resultats du calcul des pentes moyennes sont consignes au Tableau 7 pour les deux 

tacticites et les differentes masses molaires etudiees. Dans ce tableau, le coefficient <xv est la 

pente moyenne en bas de Tg et aa celle en haut de la Tg. On voit qu'en moyenne, les pentes 

moyennes obtenues par simulation (av« 165*10~3 cm3/g et <Xa « 420* 10"3 cm3/g) sont plus 

basses que les valeurs experimentales (av« 270*10"3 cm3/g et aa » 555*10"3 cm3/g (139)), 

mais restent dans le meme ordre de grandeur. Cependant, l'accord est meilleur si les 

rapports des coefficients aa/av simules (aa/av = 2,5) et experimentauxa( a/av = 2,1) sont 

compares. La simulation du massif est done tout de meme representative de l'experience. 

Pour les films, le rapport aa/av varie beaucoup en fonction des differentes cellules etudiees 

(de 2,37 a 5,42). Ceci s'explique par le fait queaa(621 ± 29*10"3 cm3/g) est sensiblement le 

meme pour chacune des simulations, ce qui n'est pas le cas pour <xv(166 ± 39*10"3 cm3/g). 

En effet, l'erreur etant grande sur la determination du volume specifique dans la phase 

vitreuse, il en resulte ainsi une plus grande variabilite du rapport des pentes. Un rapport 

plus grand pour le film indique que l'expansion du film est plus favorisee en fonction de la 

temperature que dans le cas du massif. Ceci s'explique par une plus grande part de volume 

libre au sein de celui-ci. 
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a) 

b) 

c) 

Temperature (K) 

Temperature (K) 

Temperature (K) 

Figure 55. Courbes de dilatometrie obtenues pour le massif et les films de iPMMA de a) 

100 UR, b) 2 x 50 UR, c) 4 x 25 UR. 
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ure 56. Courbes de dilatometrie obtenues pour le massif et les films de sPMMA de a) 

100 UR, b) 2 x 50 UR, c) 4 x 25 UR. 
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Figure 57. Volume specifique moyen en fonction de l'axe Z pour un film de 11-100 a une 

temperature de : a) 800 K b) 240 K 

Les donnees obtenues pour les Tg moyennes simulees sont presentees au Tableau 8. Si on 

compare les valeurs simulees de Tg pour le massif 11-100 et Sl-100 (iPMMA : 460 K, 

sPMMA : 508 K) par rapport aux valeurs experimentales (iPMMA : 318 K, sPMMA : 388 

K (140)), on realise qu'elles sont beaucoup trop elevees. Cette difference a prealablement 

ete expliquee par le fait que la vitesse de refroidissement est excessivement rapide par 

rapport a celle de l'experience par Soldera et al. (11). D'autre part, une difference de Tg de 
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48 ± 9 K entre le massif de 11-100 et Sl-100 est observee par simulation, contre 70 K de 

maniere experimentale. Bien que la difference de Tg entre les deux isomeres soit 

perceptible, notre valeur s'ecarte de maniere appreciable de la valeur experimentale. Cette 

difference peut etre causee par le fait que nos polymeres simules sont totalement amorphes, 

ce qui n'est pas le cas experimentalement, sans oublier que notre representation de l'espace 

des phases n'est pas sans ecart avec l'experimental. Finalement, la baisse de Tg induite par 

la baisse de la masse molaire pour le massif est notable pour le passage de 100 UR a 25 UR 

(iPMMA : - 35 ± 17 K, sPMMA : - 27 K ± 4). Pour le iPMMA, la difference experimentale 

entre la chaine de 100 UR et la chatne de 25 UR est d'environ 10 K et de 25 K pour le 

sPMMA (141). Les valeurs experimentales sont dans l'ordre de grandeur de la simulation, 

mais la valeur obtenue pour le iPMMA n'est pas tres concluante, notamment a cause de 

1' ecart type eleve sur la valeur. 

L'analyse detaillee de la variation de Tg induite par la morphologie de film sera faite en 

details dans la section analyse de ce chapitre. En effet, l'ecart type etant generalement eleve 

pour cette methode, une comparaison avec les donnees obtenues a partir de Penergie 

intermoleculaire s'avere necessaire pour mener une analyse eclairee. 

Tableau 7. Resultats des pentes moyennes des courbes de dilatometrie du massif et des 

films pour les differentes masses molaires de iPMMA et de sPMMA. 

11-100 

12-50 

14-25 

Sl-100 

S2-50 

S4-25 

Massif 

(10J cm3/g K) 

166 ±9 

166 ±2 

160 ±5 

158±4 

160 ±1 

180 ±2 

(10-3cm3/gK) 

386 ±1 

407 ±7 

423 ± 12 

425 ±1 

455 ±7 

422 ±4 

Rapport 

2,35 

2,45 

2,65 

2,69 

2,84 

2,34 

a* 

(10'3 cm3/g K) 

117±5 

203 ±7 

165 ±3 

204 ±17 

122 ±9 

185 ±7 

Mini 

(10-3 cm3/g K) 

632 ±29 

629 ± 6 

677 ±15 

484 ±13 

649 ±9 

653 ±2 

Rapport 

5,42 

3,09 

4,10 

2,37 

5,34 

3,53 
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Tableau 8. Resultats des Tg moyennes pour le massif et les films obtenus a partir des 

courbes de dilatometrie pour les differentes masses molaires de iPMMA et de sPMMA. 

11-100 

12-50 

14=25 '.. 

Sl-100 

S2-50 

S4r25 

Tgdu massif (K) 

460 ± 7 

441 ± 4 

425 ± 10 

508 ± 2 

499 ± 4 

481 ± 2 

Tg du film (K) 

413 ± 8 

425 ± 4 

419±4 

451 ± 1.8 

481 ± 7 

477 ± 4 

AT?(K) 

-47 ±15 

- 16±8 

- 6 ± 1 4 

-57 ±20 

-18 ±11 

- 4 ± 6 

5.3.2 Tg determined par l'analyse de l'energie intermoleculaire en fonction de 

la temperature 

Les Figure 58 et Figure 59 montrent la variation de l'energie intermoleculaire en fonction 

de la temperature pour le iPMMA et le sPMMA respectivement. On remarque que les 

courbes sont vraiment bien defmies et que Perreur sur chacun des points est relativement 

petite comparativement a la methode basee sur le volume specifique. L'energie 

intermoleculaire est plus elevee dans le cas des films puisqu'il manque des interactions de 

Van Der Waals favorables pres des interfaces polymere/vide. 
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a) 

b) 

c) 

Temperature (K) 

Temperature (K) 

Figure 58. Courbes d'energie intermoleculaire obtenues pour le massif et les films de 

iPMMA de a) 100 UR, b) 2 x 50 UR, c) 4 x 25 UR. 
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Figure 59. Courbes d'energie intermoleculaire obtenues pour le massif et les films de 

sPMMA de a) 100 UR, b) 2 x 50 UR, c) 4 x 25 UR. 
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Les pentes moyenness pour l'energie intermoleculaire en fonction de la temperature sont 

presented au Tableau 9. On remarque premierement que l'incertitude relative sur les pentes 

av et aa est nettement plus faible en utilisant l'energie intermoleculaire fyv: 1% aa: 0,5 %) 

que le volume specifiquet ( v : 10%, aa: 5 %). Ceci nous amene done au fait que 

l'incertitude sur les mesures des films a partir de l'energie intermoleculaire est beaucoup 

plus basse qu'avec la methode des volumes specifiques. En fait, elle est plus basse puisque 

la mesure de l'energie intermoleculaire se fait de la meme maniere pour le massif et les 

films (ne depend pas de la forme du systeme), ce qui n'est pas le cas pour le volume 

specifique. Par contre, la determination de la Tg par l'energie intermoleculaire est moins 

sensible. En effet, le rapport a„/ ciy moyen est d'environ 1,5, comparativement a 2,5 pour le 

volume specifique. 

Tableau 9. Resultats des pentes moyennes des courbes d'energie intermoleculaire du 

massif et des films pour les differentes masses molaires de iPMMA et de sPMMA. 

11-100 

12-50 

14-25 

SlrlOO 

S2-50 

S4-25 

(10 : kia l K) 

li "l i J 

669 ± 4 

658 ± 7 

611 ± 1 

647 ± 4 

671 ± 4 

M.issif 

(10 :kral'K) 

. ,; . . j 

965 ± 5 

973 ± 4 

914 ± 3 

923 ± 4 

937 ± 2 

Rapport 

ia,i a,) 

i 1 

1,44 

1,48 

1,50 

1,43 

1,40 

a, 

M0:ki-al Ki 

• • i l fi 

642 ± 7 

676 ±13 

590 ± 3 

583 ± 5 

601 ± 9 

film 

a, 

( l irke. i l K) 

935 ± 5 

969 ± 7 

868 ± 7 

964 ± 5 

943 ± 5 

Rapport 

IU, U.I 

1 *-

1,46 

1,43 

1,47 

1,65 

1,57 

Les donnees des Tg moyennes obtenues a partir de l'energie intermoleculaire sont 

presentees au Tableau 10. Pour la Tg du massif, essentiellement les memes conclusions 

peuvent etre tirees qu'a la section precedente. Notamment, la Tg simulee est plus elevee que 

la valeur experimentale, elle baisse avec une reduction de la masse molaire (11-100 a 14-25 : 

- 31 ± 7 K, S1-100 a S4-25 r - 17 ± 6 K) et elle differe en fonction de la tacticite (- 39 ± 6 

K). Etant donne le bon accord entre les resultats obtenus par les deux methodes (-6 K 

100 

http://lirke.il


d'ecart moyen) et que l'explication de ces resultats a ete donnee a la section precedente, les 

explications ne seront pas repetees ici. 

Les resultats des ATg de film etant maintenant obtenus pour les deux methodes, il seront 

compares et analyses a la prochaine section. 

Tableau 10. Resultats des Tg moyennes pour le massif et les films obtenus a partir des 

courbes d'energie intermoleculaire pour les differentes masses molaires de iPMMA et de 

sPMMA. . 

,11-100 

- "" ^9 "'•:•; 
SWSL. ':. 

si-wo 
. S2-50 

S4-25 

Tg9u massif (K) 

460 ± 3 

455 ±4 

429 ±4 

499 ±3 

493 ±5 

482 ±3 

Tg de filial (K) 

402 ±4 

ATg(K) 

-58 ±7 

410 ±7 -45 ±11 

400 ±6 J -29 ±1.0 

.444 ±4 

474 ± 3 

455±4 

-55 ±7 

-19 ±8 

-27 ±7 

5.3.3 Analyse des resultats sur la variation duA Tg induite par la morphologie 

de film 

Les variations de Tg par rapport a la Tg du massif (que Ton denotera ATgde film) pour le 

volume specifique et Fenergie intermoleculaire sont presentees au Tableau 11. Les ATgde 

film determines en incluant et en excluant les valeurs de temperatures au-dessus de Tc (Tc 

~1.3 Tg) y sont egalement inclus. II est maintenant possible de justifier Pexclusion des 

points au-dessus de Tc lors de la determination de la Tg par la methode des volumes 

specifiques. Deux raisons principales justifient cette exclusion. Premierement, on remarque 

que pour SI-100, la Tg de film augmente drastiquement pour cette methode, ce qui va 

totalement a l'encontre du fait que l'on doit observer une diminution de la Tg pour un film 
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libre (126-131). De plus, si on compare les trois procedures pour determiner ATg, on 

constate que la correlation entre le volume specifique excluant les points au-dessus de Tc et 

Penergie intermoleculaire (ecart moyen de 15 K) est vraiment beaucoup plus basse que si 

on compare le volume specifique incluant tous les points avec ce dernier (ecart moyen de 

43 K). Baschnagel et al. (127) ont deja remarque que le fait d'exclure les points a plus 

haute temperature permet d'obtenir des Tg plus coherentes, mais Pexclusion n'etait pas 

-justifiee par la presence de la Tc. Au niveau experimental, ce genre de phenomene n'est 

probablement pas observe puisqu'en simulation des temperatures beaucoup plus elevees 

sont atteintes (i.e. 800 K). Pour ces raisons, notre analyse detaillee du comportement de 

film ne portera que sur nos resultats du volume specifique excluant les points au-dessus de 

Tc et d'energie intermoleculaire. 

Tableau 11. Resultats obtenus pour le ATgde film par dilatometrie (en considerant les 

points a T > Tc et en les excluant) et par l'energie intermoleculaire. 

I1-10CL 

.- ,12-50 ' : "v -

ATgde film (K) 

Volume specifique 

T > Tc inclus 

-65 ±15 

5 ±10 

14-25 -1 ± 15 

Sl-100 84 ± 7 

S2-50 

*- S4-25'-. 

4 ± 7 

8 ± 1 7 

ATgde film (K) 

Volume specifique 

T > Tc exclus 

-47 ±15 

- 1 6 ± 8 

- 6 ± 1 4 

-57 ±20 

- 18 ± 11 

- 4 ± 6 

ATgde film (K) 

Energie 

intermoleculaire 

-58 ± 7 

-45 ±11 

-29 ±10 

-55 ± 7 

- 1 9 ± 8 

-27 ± 7 

La baisse de Tg obtenue par les deux methodes pour 11-100 et Sl-100 est de 50 K en 

moyenne. Au niveau experimental, pour des films libres de PMMA, la baisse de Tg par 

rapport au massif pour un film de 15 nm de basse masse molaire est de ~ 30 K (71). Nos 

films ayant une epaisseur d'environ 2 nm, nos resultats sont tout de meme en accord avec 
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l'experience puisque la baisse de Tg est du meme ordre de grandeur et qu'elle est plus 

importante que 30 K (le film etant plus petit). D'autre part on observe que la ATg, dans la 

mesure de notre incertitude, est pratiquement independant de la tacticite. La difference est 

de -1 K en moyenne en dilatometrie et de - 13 K en moyenne en utilisant l'energie 

intermoleculaire. Bien que la difference soit plus importante avec cette derniere methode, 

l'erreur sur les Tg se situant pres de 10 K, elle ne nous permet pas d'admettre qu'il y a une 

difference notable induite par la tacticite par rapport au ATg de film. Au niveau 

experimental, comme on l'a montre au chapitre 2, plusieurs experiences ont ete effectuees 

sur les films de PMMA. supported (53, 57, 69), mais tres peu sur les films libres de PMMA 

(71). On peut voir dans l'experience de Roth et al. (71) que la Tg de film fibre diminue 

sensiblement de la meme valeur pour du PMMA atactique par rapport au massif (- 12 K 

pour un film de 25 nm) et syndiotactique (- 13 K pour un film de 25 nm). Bien que ce 

parallele semble indicateur de Pindependance du ATgde film par rapport a la tacticite, le 

fait que les deux experiences aient ete effectuees avec deux masses molaires differentes ne 

nous permet pas de conclure de maniere definitive. Par contre, Grohens et al. (53, 69) ont 

montre une influence notable de la tacticite sur la variation du ATg de film pour du PMMA 

supports sur de la silice (iPMMA: augmentation sPMMA: diminution). Nos resultats, 

etant independants de la tacticite, nous permettent d'eliminer l'hypothese d'une 

contribution inherente a la variation du ATg induite par le confinement de chaine de 

differente tacticite. Ceci appuie done 1'importance des interactions specifiques dans 

l'explication de ce comportement. 

II est egalement interessant d'analyser le comportement de nos systemes simules par 

rapport a la masse molaire. En effet, notre masse molaire la plus elevee, qui est de 

10 kg/mol pour 100 UR, est beaucoup plus basse que la masse molaire critique Mw du 

PMMA (~ 236 ± 25 kg/mol (71)). II est important de noter qu'a partir de cette masse, il ne 

devrait plus y avoir de variation de la Tg par rapport au massif selon le regime des hautes 

masses "molaires presente au chapitre 2. Ceci indique done que nos systemes simules 

devraient se situer dans le regime de reduction de la Tg associe aux basses masses molaires. 

Tel que montre au chapitre 2, dans ce regime, la reduction est independante de la masse 

molaire et suit Tequation 2.1. Pourtant, tout comme pour le regime des hautes masses 
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molaires, nos ATgde films simules semble diminuer, voire disparaitre, avec une diminution 

de la masse molaire. Cette diminution est beaucoup plus marquee pour la methode avec le 

volume specifique (~ -40 K au ATg de 100 UR a 25 UR) qu'avec l'energie intermoleculaire 

(~ -25 K au ATg de 100 UR a 25 UR). Ce comportement semble, a premiere vue, 

contradictoire avec ce qui est obtenu au niveau experimental. Cependant, comme on l'a 

mentionne au chapitre 2, la theorie de De Gennes (60) montre que ce n'est pas la masse 

molaire qui est importante, mais bien la longueur relative de la chaine par rapport a 

l'epaisseur du film. Pour ce faire, le Rg des chaines et l'epaisseur des films ont ete evalues a 

300 K. Le Rg a ete determine comme une valeur moyennee dans le temps a 300 K pour les 

chaines dans le massif a partir de Pequation suivante : 

V^Sfo-'-J [5-2] 

ou rm est la position du centre de masse, N est le nombre total d'atome et n est la position 

de l'atome i. Comme on peut le voir dans le Tableau 12, le Rg des chaines est toujours de 

l'ordre de l'epaisseur du film, meme pour les petites masses molaires (~ 80 % pour 100 UR 

a ~ 45 % pour 25 UR de l'epaisseur du film). On peut comparer ces resultats au 

comportement experimental a l'aide d'une estimation theorique du Rg pour un polymere 

purement statistique: 

R* =\{S)=\c«nl2 ™ 

ou r est la distance tete a queue moyenne, cM est la constante de rigidite (~ 7 pour le PMMA 

atactique), n est le nombre de segments et / est la longueur d'un segment. A partir de cette 

equation et en considerant que 1 = 2,47 A (calcule a partir de la geometrie associee a la 

chaine carbonee principale), on peut estimer le Rg du PMMA de differentes masses 

molaires. En comparant les Figure 33 a) et b), on voit que la transition entre le regime des 
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basses et hautes masses molaires devrait se produire entre 159 kg/mol et 509 kg/mol. Sur la 

Figure 33 b), on voit qu'une baisse de la Tg est visible pour 509 kg/mol a partir d'une 

epaisseur ~ 90 nm. Le Rg estime pour cette Mw a partir de requation 5.2 est ~ 18,7 nm, ce 

qui correspond a 21 % de l'epaisseur du film. Le meme genre de raisonnement peut etre 

applique pour les donnees du PS presentees a la Figure 21. On trouve ainsi que, pour les 

grandes masses molaires, une deviation dans la Tg est obtenue pour un pourcentage de 

l'epaisseur du film d'environ 30 %. Le Rg de nos chaines se situant dans un pourcentage de 

45 % a 80 % de l'epaisseur du film, nos resultats sont, de maniere relative, en coherence 

avec le comportement pour les grandes masses molaires. Ce fait peut expliquer en partie la 

raison pour laquelle on obtient une dependance du ATg de film pour une Mw plus basse que 

Mw . Nos resultats supportent done la theorie de De Gennes en montrant 1'importance du 

confinement des polymeres sur la Tg lofsque les chaines ont une longueur de l'ordre de 

l'epaisseur du film. 

Tableau 12. Rayons de giration moyens des chaines et epaisseurs moyennes des films a 

300 K pour le iPMMA et le sPMMA. 

R. (A) Epaisseur du film ( \) 

11-100 

12-50 

14-25 

Sl-100 

S2-50 

S4-25 

19±2 

15 ± 2 

11±1 

1 9 ± 2 

14 ± 2 

12 ± 1 

25,0 ± 0,2 

24,8 ± 0,2 

25,0 ± 0,2 

26,0 ± 0,2 

25,6 ± 0,2 

25,6 ± 0,2 
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CONCLUSION 

Deux buts principaux etaient poursuivis dans ce memoire. Dans un premier temps, il 

s'agissait de continuer les etudes deja entamees par Soldera et al. (6-12) dans le massif du 

PMMA en y appliquant la theorie de la MCT. Dans un deuxieme temps, Pobjectif etait 

d'appliquer la methode initialement developpee dans le massif sur un nouveau type de 

systeme : les films. Dans un eventail plus large, nous avons tente de mieux comprendre le 

comportement des polymeres a l'approche de la transition vitreuse dans le massif et dans 

les films. 

Pour conduire ces etudes, la simulation atomistique a ete employee. Afin de faire une 

analyse representative de l'espace des phases, les configurations initiales ont ete creees 

selon la methode proposee par Theodorou et Suter (96) et selectionnees selon un critere de 

distance tete a queue. Ces configurations ont ensuite ete equilibrees par un recuit simule a 

l'aide de la methode initialement proposee par Metatla (13). Ces configurations equilibrees 

ont ensuite ete utilisees pour mesurer les proprietes d'interet, soit la Tg et la Tc. Afin 

d'effectuer une analyse impartiale des donnees obtenues, une analyse statistique des 

diverses regressions lineaires obtenues a ete developpee. 

Les analyses effectuees ont montre que la Tc est observable dans nos systemes 

polymeriques a une temperature superieure a la Tg, soit environ ~ 1,2 Tg. L'existence de la 

Tc a tout d'abord ete mise en evidence par un changement de comportement dans la 

variation des coefficients de diffusion en fonction de la temperature (a l'aide du DQM). 

C'est cette methode qui est generalement utilisee dans la litterature pour mesurer la Tc des 

polymeres. II a par la suite ete montre que le logarithme de la frequence du nombre de 

transitions des angles diedres en fonction de 1'inverse de la temperature peut egalement etre 

utilise pour evaluer la Tc. A la suite d'analyse de 1'incertitude sur les resultats obtenus, il est 

apparu claire que la Tc se produit lorsque l'energie necessaire pour les transitions des 

angles diedres devient de l'ordre de l'energie thermique. 
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Les etudes effectuees sur les films libres de PMMA ont montre qu'une baisse perceptible 

de Tg (~ - 50 K pour 11-100 et SI-100) est obtenue par SA pour des films tres minces (~ 2 

nm). Bien qu'aucun film experimental ne soit aussi mince, la baisse obtenue est du meme 

ordre de grandeur que celle obtenue experimentalement (~ - 30 K pour un film de 15 nm). 

II a ete conclu que, dans la mesure de notre incertitude, la variation de la Tg induite par la 

morphologie de film est independante de la tacticite. Etonnamment, les resultats obtenus 

pour la Tg des films dans ce memoire sont dependants de Mw, bien que notre Mw la plus 

elevee soit considered experimentalement comme etant une tres basse Mw. Ce fait inusite a 

ete attribue au fait que nos films ont une epaisseur tres petite et que le Rgde nos chalnes de 

polymeres est du meme ordre de grandeur que Pepaisseur du film. Nos resultats rejoignent 

done la theorie de De Gennes, qui veut que ce soit la grandeur relative de la chaine vis-a-vis 

de Pepaisseur du film qui soit importante, et non la valeur absolue de la masse molaire. 

Ce travail complete et soutient les travaux de Metatla (13), qui montre que la SA est une 

methode adaptee pour etudier le probleme de la transition vitreuse. Pour nos travaux futurs, 

il pourrait etre interessant d'etudier plus en details la surface de potentiel d'energie et son 

influence sur le comportement des polymeres a Papproche de la Tc. De plus, il serait 

grandement pertinent de poursuivre nos etudes sur la dependance de la Tg des films 

polymere en fonction de Mw pour montrer que nos resultats suivent la relation exprimee par 

P equation 2.5. Ceci permettrait ainsi de renforcer la theorie de De Gennes. 
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