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GLOSSAIRE 

ATG : Analyse thermogravimétrique 

BisEMA : Méthacrylate de bisphénol A éthoxylé 

BisGMA : Méthacrylate de bisphénol A glycidyle 

BPO : Peroxyde de benzoyle 

CEA : Chaîne élastiquement activée 

CED : Cohesive energy density (densité d’énergie cohésive) 

CFAO : Conception et Fabrication assistées par ordinateur 

CP : Chaîne pendante 

D3MA : 1,10 Decanediol diméthacrylate 

DC : Degré de conversion 

DMA : Dynamic mechanical analysis (analyse mécanique dynamique) 

DR : Degré de réticulation 

DGEBA / DEGBA : Diglycidyl éther du bisphénol A 

DSC : Differential scanning calorimetry (calorimétrie différentielle à balayage) 

DVS : Dynamic vapor sorption (sorption dynamique de vapeur) 

FG-PICN : Fonctionnaly graded polymer-infiltrated ceramic network (réseau de céramique 

infiltrée par une résine à gradient fonctionnel) 

HEMA : Méthacrylate d’hydroxyéthyl 

HPLC : High performance liquid chromatography (chromatographie en phase liquide à haute 

performance) 

HT/HP : Haute température et haute pression 

MCS : Mean cluster size (taille moyenne d’agglomérat) 

PA6 : Polyamide 6.6  

PCDMA : Polycarbonate diméthacrylate 

PICN : Polymer-infiltrated ceramic network (Réseau de céramique infiltrée par une résine) 

PLA : Acide polylactique 

PMMA : Polyméthacrylate de méthyl 

TEGDMA : Triéthylène glycol diméthacrylate 

TETA : Triéthylène tétramine 

UDMA : uréthane diméthacrylate 

US : Ultrason 

VRS : Vieillissement par relaxation structurale 
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AVANT-PROPOS 

Le présent travail a fait l’objet de plusieurs publications. 

 

Le premier chapitre est basé sur la publication du chapitre de livre « Pomès B, Richaud E, Nguyen 

JF. Polymethacrylates. Materials for Biomedical Engineering: Thermoset and Thermoplastic 

Polymers. Biomedical Engineering: Matrices (Series A). Volume 1 : Thermoset Matrices (ISBN: 

978-0-12-816874-5) ». 

 

Les chapitres 2 et 3 ont conduit à la publication d’un article « Pomès B, Derue I, Lucas A, Nguyen 

JF, Richaud E. Water ageing of urethane dimethacrylate networks. Polymer Degradation and 

Stability, 2018, 154, (195-202). » ainsi qu’une communication internationale au congrès 

MATBIM 2017 – 4th international meeting on material/bioproduct interaction, Porto (Portugal) 

« Water ageing of urethane dimethacrylate networks ». 
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INTRODUCTION 

Au cours de la vie d’un individu, de nombreux facteurs peuvent compromettre l’intégrité des 

dents et entraîner des pertes de substance dentaire : lésion carieuse, traumatisme, usure… Le 

remplacement d’une partie ou de la totalité d’un organe dentaire nécessite l’emploi de 

biomatériaux, qui ont été redéfinis en 2018 lors de la conférence de consensus de l’International 

Union of Societies for Biomaterials comme « a material designed to take a form that can direct, 

through interactions with living systems, the course of any therapeutic or diagnostic procedure » 

[1]. 

L’évolution croissante de la demande esthétique associée aux soins dentaires a conduit les 

professionnels à s’orienter vers des familles de biomatériaux différentes des traditionnels alliages 

métalliques malgré leurs propriétés mécaniques excellentes. Les céramiques et les matériaux 

composites (matrice de polymères et charges minérales), dont les propriétés optiques sont plus 

mimétiques pour restaurer la partie visible de l’organe dentaire (la couronne), sont donc largement 

utilisés aujourd’hui. Ainsi, ils tendent à remplacer les alliages métalliques dans de nombreuses 

indications, par exemple :  

- restaurations d’une couronne dentaire délabrée (inlay, onlay, overlay, facettes, couronne) 

- restaurations dentaires plurales fixes (bridge) ou amovibles 

- restaurations prothétiques supportées par des implants.  

Apparus dès la seconde partie du vingtième siècle, les matériaux composites se sont donc 

positionnés en alternative esthétique aux restaurations traditionnelles en or, ou à celle dites « à 

l’amalgame ». 

L’utilisation croissante de ces matériaux a été notamment possible grâce aux avancées réalisées 

dans les techniques d’adhésion aux tissus dentaires amélaires [2] et dentinaires [3], indispensables 

pour la mise en œuvre de la plupart de ces restaurations. Néanmoins, les résines composites 

dentaires se sont montrées particulièrement sensibles au vieillissement en conditions d’utilisation 

buccales et en particulier à l’humidité. Ils ont donc fait l’objet de nombreuses évolutions dans leur 
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composition et leur procédé de fabrication afin d’en améliorer les propriétés et de permettre leur 

utilisation aujourd’hui largement répandue. Les nouvelles possibilités de fabrication de 

restaurations dentaires par conception et fabrication assistée par ordinateur (CFAO) ont ouvert de 

nouvelles indications pour les matériaux composites dentaires [4], [5]. En effet, un nombre 

croissant de cabinets dentaires et de laboratoires de prothésistes dentaires sont équipés pour 

réaliser des empreintes numériques, concevoir des restaurations dentaires par CAO et usiner les 

restaurations par FAO à partir de bloc de divers matériaux. Parmi ces derniers, les matériaux 

composites représentent une importante famille et font l’objet de nombreux développements. 

D’autres modes de polymérisation que la traditionnelle photopolymérisation, effectuée 

directement sur la dent du patient, sont donc possibles avec l’utilisation de résines composites 

sous forme de blocs. La thermo-polymérisation par exemple est couramment utilisée. Les 

procédés de fabrication industriels de ces blocs permettent d’obtenir des résines composites dont 

la qualité de polymérisation n’est plus dépendante du praticien ou du prothésiste, réduisant ainsi 

la part du facteur humain dans qualité de la restauration dentaire. Outre la thermo-polymérisation, 

de récentes recherches ont permis de mettre au point un bloc de résine composite appelé PICN 

(pour Polymer-Infiltrated Ceramic Network) constitué d’un réseau vitrocéramique 

secondairement infiltré par une matrice d’uréthane diméthacrylate (UDMA) polymérisée sous 

haute température et haute pression (HT/HP). 

Bien que ce procédé laisse envisager des améliorations en termes de qualité de polymérisation et 

de propriétés mécaniques, l’UDMA n’en reste pas moins soumis à différentes formes de 

vieillissement dans la cavité buccale. Si le vieillissement mécanique de ce matériau a déjà été 

abordé dans la littérature scientifique [6], [7], il n’en est pas de même concernant les mécanismes 

de vieillissement liés à la présence d’un milieu humide. 

Cependant, la pérennité des restaurations dentaires demeure un sujet central pour les patients et 

les praticiens. En effet, elles doivent être théoriquement surveillées durant toute la vie des patients 

et renouvelées en cas d’altération de la restauration, de l’organe dentaire ou du joint tissus dentaire 

/ matériau. De ce fait, une restauration dentaire dont la fréquence de renouvellement est plus 
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élevée aura également un impact financier négatif pour le patient et le système de santé. Compte 

tenu de la nécessité de prédire au mieux son comportement à long terme, le présent travail se 

propose ainsi d’étudier le vieillissement hydrique de la matrice d’UDMA. 

Une première partie permettra de décrire l’UDMA dans le contexte de son utilisation en 

dentisterie sous forme de blocs usinables et de faire le point sur les données scientifiques relatives 

à son vieillissement.  

La seconde partie détaillera les procédés de fabrication des réseaux étudiés et la caractérisation 

de ces réseaux. Le rôle de la pression de polymérisation, spécifique au procédé HT/HP, sera ainsi 

exploré par une étude expérimentale à travers différents types d’essais : calorimétrie différentielle 

à balayage, essais mécaniques dynamiques, mesures ultrasoniques, analyses 

thermogravimétriques. Parmi les différents descripteurs, une attention particulière sera accordée 

à la température de transition vitreuse. 

Ensuite, la troisième partie sera dédiée à la compréhension des mécanismes d’interaction entre 

l’eau et l’UDMA polymérisé sous HT/HP. La partie expérimentale s’articulera essentiellement 

autour de l’analyse gravimétrique d’absorption par immersion et par sorption dynamique de 

vapeur. La solubilité et la diffusion de l’eau dans l’UDMA seront plus particulièrement étudiées. 

Enfin, la quatrième partie abordera l’influence de l’eau sur les principales propriétés mécaniques 

de l’UDMA de manière expérimentale avec l’analyse gravimétrique d’absorption par immersion 

et les essais mécaniques dynamiques. En outre, un pas supplémentaire vers l’application clinique 

du matériau sera effectué à travers l’étude de la résine composite PICN et l’utilisation d’un solvant 

plus agressif que l’eau se rapprochant d’avantage des conditions intra-buccales. 

Enfin, une conclusion générale permettra de faire la synthèse des données acquises dans ce 

travail, d’établir les implications cliniques pour l’utilisation de ce matériau et ses perspectives de 

développement. 
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1 SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE 

1.1 Applications des résines composites en dentisterie 

1.1.1 Les restaurations en résines composites en odontologie 

Traditionnellement, la confection des restaurations dentaires est l’œuvre d’un travail artisanal 

manuel de ces matériaux par le technicien de laboratoire de prothèse (coulée du métal, 

stratification et cuisson de la céramique à partir de poudres) ou directement au fauteuil par le 

chirurgien-dentiste (sculpture et photopolymérisation de la résine composite dentaire dans la 

bouche du patient). La qualité de ces restaurations est donc étroitement liée à l’opérateur et à la 

chaîne technologique employée (four, lampe de photopolymérisation…). 

Les matériaux composites dentaires sont développés dès le milieu du vingtième siècle avec 

l’utilisation du polyméthacrylate de méthyle (PMMA) [8]. Néanmoins, la rétraction volumique 

du matériau et l’exothermie associée à sa polymérisation ont un impact est négatif sur les tissus 

biologiques dentaires, et notamment la pulpe. Cela conduit Bowen à introduire ensuite l’emploi 

de BisGMA (Bisphénol A Glycidyl Diméthacrylate) dans la formulation des résines composites 

[9]. Celui-ci perdure encore aujourd’hui dans des formulations où il est associé à des monomères 

de plus faible poids moléculaire pour en diminuer la viscosité. Classiquement, les matériaux 

composites sont utilisés par le chirurgien-dentiste pour de petites restaurations dentaires 

directement réalisées dans la bouche du patient. Le mélange réactif et ses charges sont injectés au 

contact de la dent, puis la matrice est photopolymérisée (Figure 1-1). 
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Figure 1-1. Photopolymérisation d’une restauration dentaire en matériau composite. 

 

Ce procédé de polymérisation aboutit à des résines composites dont la polymérisation n’est pas 

optimale avec un degré de conversion (DC) allant de 55 à 69 % [8], [10], et est parfois inhomogène 

entre la superficie et le cœur du matériau. Le stress interne qui peut persister au sein du matériau 

affecte négativement ses propriétés mécaniques. Par ailleurs, une rétraction volumique non 

négligeable cliniquement est observée [11], mettant en péril la pérennité du joint de la restauration 

avec un risque de douleurs post-opératoires, d’infiltration bactérienne secondaire, de récidive 

carieuse et de décollement de la restauration. La mise en œuvre de ces matériaux se révèle donc 

cliniquement exigeante et très dépendante du praticien qui la réalise. 

Néanmoins, l’émergence des procédés de CFAO dédiés à la fabrication de restaurations dentaires 

a permis d’utiliser ces mêmes composites sous formes de blocs parallélépipédiques rectangulaires 

(Figure 1-2). 
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Figure 1-2. Bloc de composite Vita Enamic® (VITA Zahnfabrik) 

 

Ces derniers sont destinés à être usinés sous forme de volume reproduisant la perte de substance 

dentaire devant être compensée. 

1.1.2 Restaurer une dent par CFAO 

L’introduction progressive des technologies de Conception et Fabrication Assistées par 

Ordinateur (CFAO) depuis la fin du 20ème siècle a permis de faire évoluer les procédés de mise 

en œuvre des résines composites à usage dentaire et d’élargir leurs indications. Ces nouvelles 

chaînes de travail font intervenir des appareils de numérisation et d’acquisitions 

tridimensionnelles (enregistrement de la situation buccale) (Figure 1-3), des logiciels de design 

(conception de la restauration dentaire) (Figure 1-4) et des machines-outils (fabrication de la 

restauration dentaire) spécifiquement développées pour l’usage dentaire (Figure 1-5) [4], [5]. 
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Figure 1-3. Empreinte dentaire numérique à l’aide d’une caméra optique. 

 

 

Figure 1-4. Interface du logiciel de conception de la restauration dentaire. 
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Figure 1-5. Usineuse pour blocs destinés à des restaurations dentaires 

 

La forme de la restauration prothétique est dessinée sur ordinateur à partir d’une empreinte 

optique de la dent du patient. La restauration est ensuite usinée dans un bloc de biomatériau. Ces 

technologies, de plus en plus diffusées, sont aussi bien adoptées au sein des laboratoires de 

prothèse que des cabinets dentaires. Par rapport aux procédés artisanaux, la chaîne technologique 

de CFAO permet ainsi d’envisager des délais de réalisation plus courts et une qualité plus 

constante en s’affranchissant de la compétence du technicien de laboratoire lors de certaines 

étapes. Elle nécessite cependant de travailler avec des matériaux conditionnés sous forme de blocs 

ou de disques « usinables », pouvant être entre principalement en résine, en composites, en 

céramique ou en métal. 

 

1.1.3 Intérêts et limites des blocs de résine composite en CFAO dentaire 

Les blocs de matériaux composites destinés à être usinés par CFAO sont polymérisés avec des 

procédés industriels et présentent de ce fait plusieurs avantages par rapport aux composites 

dentaires mis en œuvre artisanalement par photopolymérisation, le plus souvent directement sur 

la dent à restaurer : 
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- Absence de rétraction de polymérisation, dans la mesure où le bloc de composite est déjà 

polymérisé avant usinage. Cela limite les contraintes au niveau de l’interface 

dent/composite classiquement observé et qui compromet la pérennité de la restauration 

[11]. 

- Les procédés de fabrication industriels reproductibles, avec notamment des méthodes de 

polymérisation plus performantes que la photopolymérisation, permettent un degré de 

conversion plus élevé et réduisant la présence de monomères résiduels notamment 

cytotoxiques[12]. 

- Amélioration de l’homogénéité du taux de polymérisation de la résine et diminution des 

porosités [13]. 

- Augmentation des propriétés mécaniques [14] liée à une augmentation du degré de 

conversion [15], [16] : résistance à l’abrasion [17], [18], résistance à la flexion [19], 

ténacité [20], [21]. 

 

Par rapport aux blocs de céramique, les blocs de matériaux composites présentent d’autres 

avantages : 

- Réduction du temps d’usinage et de l’usure des fraises, ce qui représente un avantage 

économique [22], [23]. 

- Pas de nécessité d’une nouvelle polymérisation du matériau une fois usiné, contrairement 

à certains blocs de céramiques renforcées, ce qui représente un gain de temps significatif 

dans le cadre d’une fabrication directement dans le cabinet dentaire. 

- L’usinage de bords plus fins est envisageable avec les résines composites. 

- En cas de fracture de la restauration en bouche, les réinterventions sur les restaurations 

en matériaux composites semblent plus aisées que sur des restaurations céramiques. [23]. 

Cependant, ces blocs de composites possèdent des propriétés mécaniques globalement moins 

élevées que celles des blocs céramiques. Les propriétés mécaniques idéales d’un biomatériau de 

restauration dentaire sont difficiles à définir car ce dernier doit généralement se substituer à deux 
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tissus biologiques aux propriétés différentes (Tableau 1-1) et complémentaires : l’émail formant 

la couche superficielle de la partie coronaire de la dent (1 à 2 mm d’épaisseur en moyenne), et la 

dentine sous-jacente, qui est le constituant principal de l’organe dentaire. L’émail, minéralisé à 

97 %, possède un module d’élasticité élevé et une bonne résistance à l’usure, tandis que la dentine, 

minéralisée à 70 %, possède une bonne résistance au cisaillement et permet une transmission 

harmonieuse des contraintes occlusales dentaires. 

 

 
Email Dentine 

Résistance à la compression (MPa) 
95 - 140 230 - 370 

Module de Young (GPa) 
64 - 98 18 - 22 

Dureté (GPa) 
3,51 0,83 

Résistance en flexion (MPa) 
380 142 - 219 

Ténacité (MPa.m1/2) 
0,7 – 0,8 2 

Tableau 1-1. Propriétés mécaniques de l’émail et de la dentine des dents humaines [24]–

[26]. 

 

Les blocs de CFAO en composites à charges dispersées présentent des propriétés mécaniques plus 

proches de celles de la dentine que de l’émail. Leurs valeurs de module d’élasticité (de l’ordre de 

10-12 GPa), bien qu’elles soient meilleures que pour les résines composites photopolymérisées 

(de l’ordre de 6-10 GPa), sont sensiblement inférieures à celles de la dentine (de l’ordre de 18-22 

GPa). La microdureté des blocs de CFAO en composite est, elle, sensiblement supérieure à celle 

de la dentine, mais toujours inférieure à celle de l’émail. A l’opposé, les blocs de céramiques 

présentent classiquement un module d’élasticité élevé, supérieur à celui de l’émail dentaire [27]. 

Les blocs de composites sont classiquement composés de charges minérales dispersées dans la 

matrice organique. Ces blocs de matériaux composites, actuellement très prometteurs, font donc 
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l’objet de nombreux développements comme en témoigne la commercialisation régulière de 

nouvelles gammes de produits. L’une des voies d’amélioration consiste à concevoir un bloc de 

résine composite dont les propriétés mécaniques seraient intermédiaires entre celles de l’émail et 

de la dentine.  

1.1.4 Les PICN : Polymer-Infiltrated Ceramic Network 

Le développement et l’optimisation des matériaux composites en bloc usinables sont nécessaires 

afin d’en améliorer les performances biomécaniques et la biocompatibilité à des fins de pérennité. 

La création d’un matériau composite dont les propriétés mécaniques seraient intermédiaires à 

l’émail et la dentine permettrait d’associer idéalement une rigidité, une dureté et une résistance à 

l’usure proches de l’émail des dents adjacentes et antagonistes, et un module d’élasticité proche 

de la dentine pour limiter la concentration de contraintes à l’interface dent/restauration [20]. 

Parmi les leviers à actionner afin d’améliorer les propriétés mécaniques et biologiques de la résine 

composite, il est classiquement possible d’envisager l’augmentation de la fraction volumique des 

charges, ou l’augmentation du pourcentage de monomère majeur dans la composition de la 

matrice (Figure 1-6) [28]. 
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Figure 1-6. Effet de l’augmentation de la fraction volumique de charge (charges) [28]. 

 

Cependant, ces deux possibilités sont limitées par le fait qu’elles entraînent une augmentation de 

la viscosité du mélange avant polymérisation (avec des difficultés à obtenir une pâte homogène) 

qui, à un certain seuil, est susceptible de limiter la qualité de la polymérisation, et notamment le 

degré de conversion, et donc les propriétés mécaniques [28]. 

C’est dans cette tendance que s’inscrivent les travaux de développement du Dr Michaël Sadoun, 

qui a développé un nouveau procédé de fabrication de blocs de résine composite polymérisés sous 

haute température et haute pression (HT/HP). En effet, les premiers blocs de résine composite 

apparus sur le marché étaient simplement photopolymérisés (Paradigm MZ100, 3M) et 

permettaient d’éviter la rétraction volumique de polymérisation dans la bouche du patient qui était 

observée pour les résines composites directs artisanaux insérés en phase plastique dans la perte 

de substance dentaire. Ensuite, des protocoles de post-polymérisation thermique à plus de 100 °C 

ont été proposés afin d’améliorer les propriétés de ces blocs. D’autres blocs sont uniquement 

thermo-polymérisés, mais classiquement à pression ambiante [23]. Des polymérisations sous 
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haute pression (HP) ont déjà été décrites par le passé pour l’isoprène [29], le polyéthylène et le 

polyméthyl méthacrylate [30], [31]. L’augmentation de la température de polymérisation a 

également déjà été expérimentée dans le but d’améliorer les propriétés mécaniques des résines 

composites dentaires photopolymérisables [32], [33]. Il a été montré que le procédé HT/HP 

augmentait d’une manière très significative les propriétés mécaniques (module de rupture en 

flexion 3 points, dureté, ténacité) et physiques (densité) de matériaux composites du commerce 

par rapport à une photopolymérisation conventionnelle [34]. En parallèle, le développement d’une 

nouvelle microstructure, inspiré du procédé Inceram [35], a permis de s’affranchir de la limite de 

la fraction volumique des charges (Vf) qui était due à la méthode traditionnelle d’incorporation 

des charges dans la matrice par malaxage. Ainsi la phase minérale de la résine composite mis au 

point n’est plus sous forme de charges dispersées, mais un réseau de vitrocéramique 

préalablement fritté et secondairement infiltré par la phase organique (classiquement constituée 

d’UDMA), puis polymérisé sous HT/HP.  

L’UDMA est un monomère intéressant car il possède une viscosité relativement faible par rapport 

à d’autres monomères majeurs traditionnels tels que le BisGMA (Tableau 1-2). 

 

Monomère Viscosité 

BisGMA 1200 Pa.s 

UDMA 23,1 Pa.s 

HEMA 0,006 Pa.s 

TEGDMA 0,011 Pa.s 

BisEMA 0,9 Pa.s 

Tableau 1-2. Viscosité des principaux monomères principaux (BisGMA, UDMA) et 

mineurs (TEGDMA, HEMA, BisEMA) utilisés dans la composition des résines composites 

dentaires [36]–[38]. 
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Le matériau ainsi obtenu présente donc pour particularité fondamentale d’être constitué de deux 

réseaux interpénétrés : un réseau vitrocéramique continu et un réseau polymère issu de la 

réticulation des monomères sous HT/HP. Cette nouvelle classe de composite, distincte des résines 

composites à charges dispersées, est appelée « PICN » pour « Polymer-Infiltrated Ceramic 

Network » [23]. Le procédé de fabrication de la résine composite s’en trouve donc modifié 

(Figure 1-7). 

 

Figure 1-7. Illustration de la matrice et du monomère pour la fabrication d’un composite à 

charges dispersées (à gauche) et d’un PICN avec un réseau vitrocéramique pré-fritté (à 

droite) [39]. 

 

Il permet l’obtention d’un composite dont la fraction volumique de charge est augmentée (Figure 

1-8) [28], tout en réduisant le recours à des monomères mineurs et des additifs.  

 

Figure 1-8. Schéma de la microstructure d'un composite à charges dispersées (à gauche) et 

d'un PICN (à droite) [23]. 
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Ce procédé de fabrication a pour objectif d’améliorer les propriétés des résines composites PICN 

ainsi obtenus (module d’élasticité plus élevé, polymérisation optimisée, moins de libération de 

monomères [40], meilleur stabilité optique [41]. Les propriétés de la résine composite PICN se 

placent à mi-chemin entre celles de l’émail et de la dentine, en adéquation avec les objectifs 

précédemment énoncés [20]. Le module d’élasticité des PICN se rapproche de la dentine 

(comparé aux blocs céramiques) et la dureté des PICN se rapproche de l’émail (comparé aux blocs 

de résine composite à charges dispersées) (Figure 1-9 et Figure 1-10). 

Afin d’obtenir un biomimétisme, autrement dit, se rapprocher au mieux des propriétés 

mécaniques différentes de l’émail et de la dentine, des blocs de PICN présentant un gradient 

progressif de densité et de fraction volumique du réseau vitrocéramique dans l’épaisseur du bloc 

ont été développés très récemment [42]. Les propriétés mécaniques suivent donc un gradient 

permettant d’obtenir des propriétés plus proches de l’émail en surface et plus proches de la dentine 

en profondeur (Figure 1-9 et Figure 1-11). Ce composite est dénommé « FG-PICN » pour 

« functionally graded PICN». 
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Figure 1-9. Modules d’élasticité E (GPa) mesurés par nano-indentation pour des tissus 

dentaires, des blocs de CFAO de composites à charges dispersées, de céramique 

feldspathique et de PICN commercial [27]. Les valeurs du FG-PICN et de la zircone ont 

été obtenues par flexion 3 points [42]. 
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Figure 1-10. Microduretés (kg/mm²) pour des tissus dentaires, des blocs de CFAO de 

composites à charges dispersées, de céramique feldspathique et de PICN commercial [27]. 

 

 

Figure 1-11. Duretés Vickers (GPa) pour des blocs de CFAO de céramique feldspathique, 

de zircone et de FG-PICN expérimental [42]. 

 

L’amélioration des propriétés mécaniques est attribuable au fait que la structure du PICN permet 

l’obtention d’un composite avec une forte proportion de phase minérale. De plus, le fait que la 

phase minérale soit structurée en réseau permet également d’obtenir une augmentation des 

propriétés mécaniques par rapport à un bloc de résine composite disposant d’un pourcentage de 

masse de charge équivalent mais dispersées [27]. 

En outre, il a été montré que les restaurations dentaires en PICN montraient de meilleures valeurs 

d’adhésion (ténacité à l’interface) que les résines composites à phase dispersée [42]–[44] ainsi 
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qu’une diminution théorique des contraintes dans la dent. La pertinence clinique de ce type de 

composite a été validée dans de nombreuses indications : veenerlay [45], [46], inlays et onlays 

[47], [48], couronnes dento-portées [49]–[52], restauration coronaires implanto-portées et semble 

prometteuse pour les reconstitutions corono-radiculaires [53], endo-couronnes [54], [55].  

A la différence des restaurations en céramique, une réparation satisfaisante des PICN fracturés 

peut être envisagée en bouche avec un matériau composite [56]. De plus, les retouches du 

matériau réalisées avec des fraises diamantées affectent moins ses propriétés mécaniques [57].  

1.1.5 Enjeux du vieillissement des biomatériaux en odontologie 

La réflexion autour de ces matériaux doit également se faire en termes de santé publique. En effet, 

en odontologie les matériaux composites se doivent de posséder des propriétés mécaniques, 

chimiques et optiques les plus stables et durables dans le temps. Elles sont pourtant soumises 

quotidiennement à des contraintes cycliques multidirectionnelles (mastication, déglutition) en 

milieu salivaire (constitué à environ 99 % d’eau). Dans ce contexte, la diminution au cours du 

temps de ces propriétés en deçà d’un certain seuil peut entraîner un risque de fracture, d’usure, de 

libération accrue de monomères ou encore d’altération des propriétés optiques par changement 

de teinte ou de translucidité. Par ailleurs, l’humidité est susceptible d’entraîner des variations 

dimensionnelles de la restauration dentaire compromettant la pérennité du joint dent-composite 

[58]. De telles conditions créent un risque de perte de la restauration ou d’apparition d’une lésion 

carieuse profonde. Toutes les conséquences cliniques qui accompagnent le vieillissement de ces 

restaurations dentaires nécessite au mieux le retrait et la réfection de la restauration, et au pire, la 

perte de l’organe dentaire. Cela implique un coût biologique pour l’organe dentaire (chaque 

intervention représentant une agression pour l’organe dentaire, même s’il peut être conservé) et 

un coût financier (pour le patient et l’Assurance Maladie) qui ont une répercussion négative en 

termes de santé publique. 

Les nouveaux biomatériaux composites développés doivent donc être étudiés et testés dans le 

cadre de leur vieillissement. Pour un composite à usage dentaire, l’étude du vieillissement 
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hydrique du matériau, et en particulier de sa matrice organique à base de polymères (dont les 

propriétés mécaniques sont les plus faibles) semble primordial.  

1.2 Les résines composites dentaires 

1.2.1 Composition des résines composites dentaires 

En odontologie, les biomatériaux composites sont composés d’une matrice à base de polymères 

et de charges minérales sous forme de particules ayant pour objectif de majorer les propriétés 

mécaniques (module d’élasticité, dureté, résistance à l’abrasion). Ces dernières peuvent 

représenter en moyenne 40 à 80 % du volume de la résine composite. 

1.2.1.1 La matrice 

La matrice est organique. Elle est faite à partir du mélange de plusieurs monomères (variant selon 

les différentes formules commercialisées). La formulation des matériaux composites dentaires a 

été progressivement améliorée depuis leur introduction dans les années 1950 [8], [59]. Les 

systèmes de monomères constitués de BisGMA, développés par Bowen [9], figurent toujours 

parmi les monomères les plus utilisés. Cependant, ce dernier présente certains inconvénients qui 

ont poussés certains vers l’utilisation d’un autre monomère, l’UDMA. En effet, la viscosité élevée 

du BisGMA (1200 Pa.s) due à son poids moléculaire élevé (512 g.mol-1), la présence de groupes 

aromatiques limitant la mobilité et en particulier les groupes OH créant une liaison hydrogène 

entre les chaînes [60], font que le BisGMA nécessite d’être mélangé avec des abaisseurs de 

viscosité, des co-monomères tels que le TEGDMA (viscosité 0.011 Pa.s). Cela constitue un 

facteur limitant pour l’incorporation de charges et l’amélioration des propriétés mécaniques de la 

résine composite.  

1.2.1.2 Le cas de l’UDMA 

L’UDMA a été développé par Forster et Walker [61]. Les UDMA forment une famille de 

monomères qui diffèrent par leur masse moléculaire et leur structure (Figure 1-12). 
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Figure 1-12. Exemples de monomères d’UDMA. 

 

L’UDMA (uréthane diméthacrylate) possède 2 groupements méthacrylate ainsi que deux liaisons 

uréthane. Sa masse molaire est de 470 g.mol-1 (C23H38N2O8) ou de 498 g.mol-1 (C26H42N2O8). La 

densité de doubles liaisons est de 4,25 mol.kg-1 [62]. La température de transition vitreuse (Tg), 

au-delà de laquelle on considère que les monomère d’UDMA passe de l’état vitreux à l’état 

caoutchoutique, est de -35,3 °C. 

La masse volumique du monomère d’UDMA est de 1,129 g/cm3 [63]. 

La Tg de l’UDMA polymérisé (Figure 1-13) se situe à environ 130 °C [64]. 
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Figure 1-13. Monomère d’UDMA avant (a) et après (b) polymérisation. 

 

Cette propriété est intéressante dans l’étude du comportement à long terme de la matrice. En effet, 

elle est susceptible de baisser dans le temps selon les conditions d’utilisation et ainsi d’affecter 

les propriétés à long terme de la matrice. La recherche d’une Tg plus élevée que les températures 

d’utilisation du matériau est donc indispensable pour que ce dernier reste dans sa phase vitreuse 

le plus longtemps possible. Les conditions de polymérisation de la matrice et son degré de 

conversion (DC) affectent le Tg, cette dernière tendant à augmenter avec le DC [65]. 

Le module d’élasticité en flexion de l’UDMA photopolymérisé serait d’environ 3,5GPa [60]. Ces 

valeurs sont proches de celle du module de conservation E’ obtenue par analyse mécanique 

dynamique (DMA) avec 3,59GPa pour l’UDMA photopolymérisé et 3,41 - 3,72GPa pour 

l’UDMA thermopolymérisé [64], [66].  

D’après Barszczewska-Rybarek, l’UDMA photopolymérisé possèderait une résistance à la 

flexion d’environ 140 MPa, plus élevée que le BisGMA (115 MPa) et le TEGDMA (85 MPa) 

[60]. 

Le module d’élasticité en flexion Ef serait de 3500 MPa [60] sensiblement plus faible que le 

BisGMA (3750 MPa) ou le TEGDMA (4000 MPa). 

L’étude par DMA (Dynamic Mechanical Analysis) suggère une valeur du module d’élasticité 

E’=3,41 GPa pour l’UDMA photopolymérisé. 
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La dureté Brinell de l’UDMA est estimée à 165 N/mm² contre 70 N/mm² pour le BisGMA et 135 

N/mm² pour le TEGDMA [60]. 

Ces valeurs ont été obtenues pour des polymères d’UDMA issus d’une photopolymérisation. 

Cependant, il a été montré que la polymérisation HT-HP permet une augentation des valeurs des 

propriétés mécaniques de l’UDMA [40]. 

Les caractéristiques du réseau de polymère sont dues, entre autres, à la réaction de polymérisation 

elle-même. Sa structure permet une viscosité plus basse (23,1 Pa.s) malgré sa masse molaire 

élevée (470 g.mol-1). Il a été démontré que l’incorporation de monomères UDMA retarde la 

vitrification, augmentant ainsi le degré de conversion [62] et les propriétés mécaniques [67]. 

Habituellement, l'UDMA ou le BisGMA sont utilisés en tant que monomères majeurs avec des 

monomères mineurs tels que le triethylèneglycolediméthacrylate (TEGDMA), le 

hydroxyéthylmethacrylate (HEMA), le bis-EMA (Figure 1-14). Cela permet de réduire la 

viscosité afin d'incorporer plus de charges et ainsi améliorer les propriétés mécaniques. 
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Figure 1-14. Exemples de monomères de méthacrylate couramment utilisés dans les 

résines composites dentaires. 

 

La matrice comprend également : 

- Des activateurs et initiateurs de polymérisation. Pour la chémo-polymérisation, des 

amines (acétate de para-amino méthyle) ou des peroxydes (peroxyde de benzoyle) (Figure 

1-15). Pour la photopolymérisation, la camphorquinone (Figure 1-16) associée à une 

amine aromatique. 

 

 

Figure 1-15. Radicaux libres issus du peroxyde de benzoyle. 
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Figure 1-16. Camphorquinone. 

 

- Des inhibiteurs de polymérisation (composés phénoliques) afin d’éviter une auto-

polymérisation. 

- Des agents de couplage amphiphiles liés à la surface des charges minérales, comme le 3-

(Trimethoxysilyl) propyl méthacrylate (Figure 1-17). 

 

 

Figure 1-17. 3-(Trimethoxysilyl) propyl méthacrylate. 

 

1.2.1.3 Les charges 

Dans le cas de la matrice organique des résines composites dentaires, la charge est classiquement 

un solide inorganique (verre, céramique, métal) sous forme de fibres, de particules ou de 

paillettes. On parle de charges dispersées. Les propriétés du matériau composite dépendent de la 

fraction de volume de la charge, du facteur de forme (ou du rapport longueur/diamètre) et de 

l’orientation. Les charges inorganiques peuvent être des silices (SiO2) sous forme cristalline telle 

que du quartz ou sous une forme amorphe telle que du verre borosilicate ou des verres de métaux 

lourds (Sn, Ba). Leur forme peut être angulaire (obtenue par meulage), arrondie (obtenue par 

fusion) ou carrée avec des angles arrondis. Les charges organo-minérales sont des résines 

composites pré-polymérisés broyés, puis ajoutés au mélange monomère / charge, ce qui permet 

de réduire le retrait et d'adapter la viscosité de la résine composite. Ces particules améliorent les 

propriétés mécaniques de la résine composite, diminuent le retrait de polymérisation et tendent à 

O

O

COOH
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compenser le coefficient de dilatation thermique. Des auteurs ont montré que la fraction 

volumique des charges a une influence sur les propriétés mécaniques de la résine composite et la 

contrainte induite par la polymérisation [28], [68]–[70]. Les résines composites dentaires 

montrent des propriétés mécaniques améliorées lorsque les charges sont plus nombreuses en 

pourcentage du volume total [69] et lorsqu’elles sont plus petites [8]. Une terminologie spécifique 

permet de désigner les résines composites selon la taille de ses charges (Figure 1-18). 

 

 

Figure 1-18. Types de composites dentaires selon la taille des charges dispersées utilisées 

[8]. 

 

1.2.1.4 Le cas d’une phase minérale sous forme de réseau 

Une alternative aux composites à charges dispersées consiste à utiliser un réseau minéral pré-fritté 

secondairement infiltré par des monomères qui sont ensuite polymérisés : les PICN. L’utilisation 

d’une phase minérale sous forme d’un réseau permet d’augmenter la fraction volumique de la 

phase minérale dans le composite en contournant les limites d’incorporation des charges 

dispersées. Ces dernières, au-delà d’un seuil, sont plus difficiles à malaxer et conduisent à un 

composite moins homogène avec la présence de porosités ou de défauts entraînant une diminution 

de certaines propriétés mécaniques. Des auteurs [19] observent que les propriétés mécaniques des 
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résines composites à réseau infiltré sont supérieures aux composites avec charge dispersée 

malaxée. 

1.2.2 Biocompatibilité de la matrice 

Selon la règlementation européenne sur les dispositifs médicaux, les matériaux de restauration 

dentaires appartiennent à la classe IIb, c'est-à-dire qu’ils sont en contact avec des tissus 

biologiques [71], ceux du patient (cavité orale, proximité du tissu pulpaire de la dent), et 

potentiellement ceux du chirurgien-dentiste. 

La cytotoxicité des polymères utilisés en odontologie a été démontrée [23], en particulier pour le 

BisGMA, mais également pour l’UDMA qui est cytotoxique à de plus faibles concentrations [63], 

[72]. Elle serait liée tout d’abord au libération de monomères (bisphénol A, HEMA, TEGMA, 

BisGMA, UDMA). En effet, en fonction du procédé de la méthode de polymérisation, la fraction 

soluble du polymère peut représenter 0,1 à 1 % (voire plus pour des monomères de faible poids 

moléculaire) de la masse du polymère et se manifester par une perte de masse pour un échantillon 

immergé dans l’eau [73]. Ensuite elle est liée à d’autres composants (radicaux libres, photo-

initiateurs, charges) issus d’une polymérisation incomplète ou de la dégradation du matériau dans 

le cadre de son vieillissement : usure, hydrolyse éventuellement associée à une réaction 

enzymatique [74]–[76]. Le polissage de la restauration peut également générer des débris dont on 

peut considérer qu’ils sont essentiellement polymérisés. Outre la cytotoxicité et la génotoxicité, 

certains de ces composés peuvent induire des réactions allergiques, perturber le tissu pulpaire 

dentaire ou favoriser la colonisation bactérienne à la surface de la résine composite [75], [77], 

[78]. Plus largement, l’ingestion de charges pourrait être nocive pour les intestins, le foie et les 

reins [79], [80]. Certains auteurs mentionnent que la fraction d'UDMA ou de BisGMA extraite de 

matrices d’UDMA-TEGDMA ou de BisGMA-TEGDMA est plus élevée que leur fraction 

respective dans le mélange polymérisé [81]. On peut supposer que l'UDMA et le BisGMA ne sont 

pas polymérisés de manière strictement aléatoire avec le TEGDMA compte tenu de la polarité et 

de la mobilité de ces molécules. 
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La thermo-polymérisation des résines composites permettrait donc d’améliorer de degré de 

conversion, limiter la présence de monomères non réagis, supprimer la présence de photo-

initiateurs, et potentiellement d’améliorer la résistance de la résine composite à la dégradation 

[15], [16], [74]. 

Il semble que le mode de polymérisation HT/HP diminue la libération de monomères par rapport 

à une thermo-polymérisation conventionnelle [40]. Le procédé HT/HP a également permis le 

développement de PICN sans TEGDMA ni initiateur (BPO) [28] dont les effets cytotoxiques et 

génotoxiques ont été décrits [78]. En outre, la méthode de fabrication des PICN autorise un ratio 

phase minérale/matrice élevé associé à un moindre libération compte tenu de la faible part de 

matrice dans le composite et du rôle barrière de la phase minérale [82]. 

Une étude in vitro de la biocompatibilité des PICN et d’autres biomatériaux avec les kératinocytes 

gingivaux humains confirme l’intérêt des PICN. La biocompatibilité est en effet sensiblement 

meilleure que les vitrocéramiques au disilicate de lithium, mais moins bonne que le titane et la 

zircone [83]. A la différence d’un bloc de résine composite polymérisé dans les conditions 

habituelles, les PICN polymérisés sous haute pression et haute température (HT/HP) n’ont 

manifesté aucune cytotoxicité [84] et aucun libération de monomère n’a été identifié pour ce 

matériau. Celle des PICN, moins bonne, se rapproche des vitrocéramiques au disilicate de lithium, 

et montre toutefois une viabilité cellulaire comparable au titane et à la zircone.  

La méthode de polymérisation HT/HP semble donc conférer au PICN une bonne biocompatibilité. 

 

1.2.3 Polymérisation 

La polymérisation est le phénomène chimique issu d’une réaction radicalaire entraînant la 

formation de polymères à partir de monomères. Dans le cas du MMA, elle se déroule 

classiquement comme suit :  

- Phase d’initiation : production de radicaux libres issus de la décomposition d’un 

amorceur par un activateur ; dégradation des liaisons C=C des monomères par les 

radicaux libres. 
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- Phase de propagation : Les deux liaisons C=C des monomères de diméthacrylates sont 

susceptibles de se lier avec quatre autres molécules, mais peuvent également se cycliser 

avec le même polymère (cyclisation primaire) ou avec un autre polymère (cyclisation 

secondaire). La propagation est auto-accélérée ; elle entraîne une augmentation de la 

masse molaire et une augmentation rapide de la viscosité ou effet de gel (« Thromsdorff 

effect »), ce qui limite la diffusion des radicaux libres. Pour l’UDMA elle passe par trois 

états successifs : l’état « pré-gel » ; l’état  « gel », avec la formation et l’agglomération 

de microgels (19 à 40nm de diamètre) en « clusters » fortement réticulés et dispersés dans 

des monomères n’ayant pas réagi ; au point de gel la morphologie macroscopique du 

réseau semble quasi-finalisée ; et l’état « vitreux » (formation de macro-gels) formant in 

fine une structure hétérogène en forme de réseau [85]–[87]. Des espaces restent présents 

entre les microgels et sont appelés micropores. 

- Phase de terminaison (par recombinaison ou dismutation) : la polymérisation s’achève 

par l’association de deux polymères réactifs ou d’un polymère réactif avec un monomère 

réactif. 

 

Les différents états durant la polymérisation peuvent être présentés comme suit (Figure 1-19) 

[28] : 
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Figure 1-19. Etats de l’UDMA au cours de la polymérisation [28]. 

 

En principe, le réseau obtenu sera composé de chaînes dites « élastiquement actives » ou CEA 

reliées par des nœuds (o), de chaînes pendantes (CP) dont une extrémité reste libre (o), et des 

chaînes libres (CL), non réticulées (Figure 1-20). 

 

 

Figure 1-20. Schéma d’un réseau d’un thermodurcissable après polymérisation [88]. 
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Le processus de polymérisation s’accompagne classiquement d’une diminution du volume libre 

et est associé à un retrait de polymérisation pouvant représenter environ 1,5 à 5 % du volume. Ce 

retrait dépendra essentiellement de la concentration des C=C du monomère, du degré de 

conversion et de la fraction volumique de charges dans le composite [11], [81], [89]. 

Deux caractéristiques sont souvent utilisées pour décrire la polymérisation : 

- Le degré de conversion (DC) qui définit la quantité de liaisons C=C converties. Le degré 

maximum de conversion de doubles liaisons est par exemple de 70 % pour l’UDMA 

photopolymérisé. Pour une polymérisation à pression atmosphérique, le DC est corrélé à 

d’autres caractéristiques (Tableau 1-3) [28], [62]: 

 

Degré de 

Conversion 

Dureté Rétraction 

volumique 

Résistance à 

l’abrasion 

Elution de monomères – 

Solubilité 

↑ ↑ ↑ ↑ ↓ 

Tableau 1-3. Impact du degré de conversion sur les propriétés de l’UDMA. 

 

Par ailleurs, Ferracane, en faisant varier le DC de composites BisGMA-TEGDMA par 

modification du temps de photopolymérisation, a permis d’observer que les résines 

composites avec le DC le plus élevé possédaient les valeurs de module d’élasticité et de 

la résistance à la flexion les plus élevées, et inversement [90]. 

- Le degré de réticulation (DR), qui influe sur les propriétés mécaniques et la stabilité 

hydrique [75]. Un DR élevé aura pour effet une réduction de la mobilité des polymères 

et donc une augmentation de la température de transition vitreuse (Tg).  

Le DC et le DR sont donc des paramètres à prendre en compte dans l’étude des propriétés 

mécaniques du réseau. En plus de ces paramètres, l’impact de la présence de microgels et de 

l’hétérogénéité du réseau ne doit pas être négligé. Pour certains auteurs [85], ces facteurs seraient 

parmi les plus importants. En effet, il a été montré que l’augmentation de densité réticulation du 



 

40 

 

réseau était associée à une plus grande hétérogénéité de sa structure et à une résistance à la fracture 

plus faible [85]. 

Pour l’UDMA comme pour d’autres polymères de méthacrylate tels que le BisGMA et le TEG-

DMA, il a été observé que la structure du réseau polymérisé est hétérogène, faite de microgels 

agglomérés en clusters connectés les uns aux autres [60], [85]. 

La taille de ces microgels et des clusters semble diminuer avec l’augmentation de la température 

de polymérisation [86]. Dans les conditions expérimentales de photopolymérisation, ces 

microgels tendraient à s’organiser de manière unidirectionnelle, parallèlement à la direction de 

rétraction de polymérisation, comme le suggère son étude fractographique. Le procédé de 

polymérisation semble avoir un impact sur l’organisation des réseaux d’UDMA et donc 

possiblement sur ses propriétés mécaniques. 

Une nouvelle polymérisation à une température supérieure de la Tg du matériau, dite « post-

polymérisation », peut être envisagée pour optimiser la polymérisation avec une augmentation du 

degré de conversion [85], mais elle est associée à une augmentation des contraintes internes 

résiduelles. 

Plusieurs facteurs peuvent modifier la réaction de polymérisation : 

- La viscosité affecte la mobilité et la réactivité des monomères et peut modifier la 

cinétique de polymérisation et la conversion des diméthacrylates [60]. 

- La présence de charges dispersées augmente également la viscosité et diminue la mobilité 

des monomères voisins, pouvant réduire le degré de conversion [91]. Ils interfèrent 

également avec la diffusion des photons dans le cas d’une photopolymérisation [75]. 

- L’augmentation des initiateurs augmente le degré de conversion jusqu’à un certain seuil 

[92]. 

- Le processus de photopolymérisation peut être affecté par le spectre d’émission de la 

source lumineuse, sa distance avec le composite et le temps d’irradiation [92]. L’opacité 

de la résine composite peut également limiter la transmission des photons avec un risque 

de diminution du DC dans le cœur du matériau [93]. 
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- L’augmentation de la température de polymérisation facilite la mobilité des molécules. 

- A l’inverse, l’augmentation de la pression de polymérisation limite la mobilité des 

molécules mais en améliore la réactivité en rapprochant les molécules. La limitation de 

la mobilité des espèces réactives lors de la phase de propagation aura pour conséquence 

de diminuer la vitesse de polymérisation et le taux de conversion final [86]. 

Contrairement aux composites initialement développés pour être utilisés directement en phase 

dite plastique ou liquide puis photopolymérisés dans la bouche du patient à pression et 

température ambiantes, les polymères des blocs destinés à l’usinage d’éléments prothétiques 

conçus par CFAO peuvent être thermo-polymérisés, y compris à haute pression, ce qui influence 

donc le processus de polymérisation. Dans le cadre des blocs PICN, la particularité de la matrice 

qui sera étudiée est qu’elle est polymérisée sous haute température et haute pression (HT/HP). La 

haute pression permet de s’affranchir d’additifs ou d’initiateurs [19] et tendrait à limiter les 

décohésions interfaciales entre le réseau céramique et le réseau de polymères. Néanmoins, à très 

haute pression, la mobilité réduite des monomères fait chuter le degré de conversion [94]. En 

revanche, l’exothermie liée à la polymérisation pourrait compenser en partie ce phénomène. 

D’autres auteurs confirment que la polymérisation finale du matériau est essentiellement dictée 

par la mobilité des espèces réactives [87]. 

Pour compenser cet effet, une polymérisation à haute température permet de conserver un degré 

de conversion élevé [66]. 

1.2.4 Relations structure-propriétés 

Les résines composites dentaires sont développées pour obtenir des propriétés mécaniques 

proches de celles des tissus dentaires qu’ils remplacent et les maintenir dans le temps et dans les 

conditions d’utilisations intra orales. 

1.2.4.1 Température de transition vitreuse 

L’UDMA, comme les autres polymères de méthacrylates obtenus par polymérisation radicalaire, 

est amorphe. La transition de l’état vitreux à l’état caoutchoutique Tg est la transition la plus 
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pertinente dans le contexte d’utilisation des résines composites dentaires car elle délimite les 

conditions maximales d’utilisation. En effet, la valeur de la Tg est notamment liée au degré de 

conversion du polymère (DC) par l’équation de Pascault et Di Benedetto [65] : 

 

𝑇𝑔−𝑇𝑔0

𝑇𝑔100−𝑇𝑔0
=

𝜆.𝐷𝐶

1−(1−𝜆).𝐷𝐶
                                      Équation 1-1 

 

Ainsi, une augmentation du degré de conversion du monomère (noté ici DC) est associée à une 

augmentation de la Tg. 

Par ailleurs, Di Marzio [95] propose une relation permettant de déterminer la température de 

transition vitreuse d’un réseau totalement polymérisé en fonction de son degré de réticulation et 

à partir de la valeur de Tgl, la température de transition vitreuse du polymère linéaire. 

𝑇𝑔 =
𝑇𝑔𝑙

(1−𝐾𝐷𝑀.𝐹.𝑛)
                                            Équation 1-2 

Où :  

- KDM est la constante universelle de Di Marzio lié à la fonctionnalité de sites de réticulation (par 

exemple KDM = 2.91 pour un réseau tridimensionnel comme les époxys [96]) 

- n est la densité de réticulation (mol.kg-1). n100 = 2/Mm si le réseau est totalement polymérisé (Mm 

étant la masse du monomère) 

- F (kg.mol-1) est un paramètre exprimant la flexibilité des chaînes. Il est relatif à la masse molaire 

par liaison rotative, F = m/ɣ avec m la masse molaire du monomère contenant ɣ liaisons flexibles. 

- Tgl est la température de transition vitreuse (fictive) du réseau considéré comme un copolymère 

linéaire (n = 0) 

La relaxation β correspond à l’activation de la mobilité locale d’un groupe d’atomes appartenant 

à un monomère. Pour l’UDMA, cette transition serait attribuée au mouvement des groupes 

amide/uréthane. La relaxation ɣ, quant à elle, serait attribuable à la mobilité des séquences (CH2)n 

de la chaîne principale [97]. 
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1.2.4.2 Propriétés aux faibles déformations 

Les courbes de déformation/contrainte typiques classiques de l’UDMA (Figure 1-21) [98] et des 

autres polymères utilisés en dentisterie se rapprochent de celle du PMMA. 

 

 

Figure 1-21. Courbes de déformation/contrainte classique pour des polymères à base 

d’UDMA : UDMA/TEDGM (pointillé) et PLA/UDMA/TEDGMA (trait plein)[98]. 

 

Pour les réseaux de diméthacrylate [99], les courbes de déformation/contrainte ne présentent pas 

de « crochet » associé à l’activation de la plasticité. Pour cette raison, ces réseaux sont 

préférentiellement caractérisés par leur module d’élasticité E et de résistance à la rupture.  

 

Les propriétés élastiques de ces polymères sont liées à leur énergie cohésive Ecoh. Le module 

l’élasticité E tend à décroître avec l’augmentation de la température, l’expansion thermique 

augmentant la distance inter-chaînes. Par ailleurs, l’activation de certains mouvements de 

relaxation (par exemple les transitions β ou ɣ) à des plages de températures données provoque 

une baisse complémentaire du module d’élasticité ΔEi [100] : 

 

𝐸 = 𝐸0. (1 − 𝛼.
𝑇

𝑇𝑔
) − ∑ ∆𝐸𝑖                            Équation 1-3 
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D’après la théorie de l’élasticité linéaire pour les petites déformations, on peut relier 

indépendamment de la température les différents modules d’élasticité longitudinale E, K et G par 

les relations suivantes : 

 

E = 3.K.(1-2)                                           Équation 1-4 

E=2(1+).G                                              Équation 1-5 

 

avec : 

-  le coefficient de Poisson (sans dimension) 

- E le module de Young ou module d’élasticité longitudinale (Pa) 

- K le module d'élasticité à la compression isostatique (Pa) 

- G le module de cisaillement (Pa) 

Le coefficient de Poisson peut être déterminé expérimentalement par la mesure de la vitesse de 

propagation d’ondes ultrasoniques longitudinales et transversales à travers un échantillon 

immergé dans l’eau. A partir des relations suivantes, on obtient la valeur de  et des modules E 

et G à très basse température : 

𝑉𝐿 = √
𝐸

𝜌
∙

1−𝜈

(1+𝜈 )(1−2𝜈 )
                                       Équation 1-6 

𝑉𝑇 = √
𝐺

𝜌
                                                    Équation 1-7 

 

avec :  

- VL la vitesse de l’onde longitudinale (m.s-1) 

- VT la vitesse de l’onde transversale (m.s-1) 

- ρ la masse volumique (kg.m-3) 

- E le module de Young (Pa) 
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- G le module de cisaillement (Pa) 

- ν le coefficient de Poisson  

 

Pour un composite, la prise en compte de la fraction volumique de charge 𝜙 est nécessaire pour 

obtenir le coefficient de Poisson [101]: 

 

𝜈 = (1 − 𝜙). 𝜈𝑚𝑎𝑡𝑟𝑖𝑐𝑒 + 𝜙. 𝜈𝑐ℎ𝑎𝑟𝑔𝑒                      Équation 1-8 

 

avec :  

- ν le coefficient de Poisson de la résine composite 

- νcharge le coefficient de Poisson de la charge 

- νmatrice le coefficient de Poisson de la matrice 

La valeur du coefficient de Poisson de la matrice est généralement comprise entre 0,3 et 0,35. A 

la température de transition vitreuse Tg, la matrice passe à l’état caoutchouteux et devient 

quasiment incompressible, se traduisant par une augmentation du coefficient de Poisson à environ 

0,5 [102]. Quelques valeurs de coefficient de Poisson à température ambiante sont données pour 

des résines composites dentaires (Tableau 1-4) [103] : 

 



 

46 

 

Matrice % Volume de charges Charges ν 

BisGMA + TEGDMA 40 % Silice 0,01-0,09 μm 0,372 

BisGMA + TEGDMA 66 % Zircone + Silice 0,01-3,5 μm 0,302 

BisGMA + UDMA + 

BisEMA 

60 % Zircone + Silice 0,01-3,5 μm 0,308 

BisGMA + TEGDMA 47 % Zircone + Silice 0,01-6 μm 0,393 

Tableau 1-4. Coefficient de Poisson pour des résines composites dentaires à base de 

diméthacrylates [103]. 

 

A très faibles températures, les valeurs des modules sous vitreux K0 et E0 sont corrélées à la 

densité d’énergie cohésive (CED) avec la relation suivante [104] : 

 

K0 ~ 11.CED                                              Équation 1-9 

 

𝐶𝐸𝐷 =
𝐸𝑐𝑜ℎ

𝑉𝑚
                                        Équation 1-10 

 

avec : 

- Ecoh l’énergie cohésive (J.mol-1) 

- Vm le volume molaire (cm3.mol-1), 

- CED la densité d’énergie cohésive (MPa1/2). 

 

Nous pouvons déterminer les valeurs de Ecoh et Vm à partir de la méthode de calcul par 

incrémentation décrite par Van Krevelen [105], qui consiste à additionner les contributions de 

chaque groupe. Le Tableau 1-5 suivant présente les valeurs que nous avons calculées pour les 

principaux polymères utilisés dans les résines composites dentaires. 
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 Ecoh (J.mol-1) Vm (cm3.mol-1) CED (MPa1/2). K (GPa) 

TEGDMA 89640 184,9 485 5,3 

UDMA 169530 342,9 494 5,4 

BisGMA 225930 339,4 666 7,3 

BisEMA 185930 393,4 473 5,2 

PMMA 33830 81,9 413 4,5 

Tableau 1-5. Estimation de l’énergie cohésive Ecoh et du module de compression K pour 

des polymères utilisés en dentisterie. 

 

Les valeurs de modules obtenues pour ces réseaux sont supérieures à celles observées 

expérimentalement car les polymères étudiés ne sont pas totalement polymérisés [60]. Leur 

module tend en effet à augmenter avec le degré de conversion, comme vu précédemment (Tableau 

1-6). 
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Réseau de polymères E (GPa) σf (MPa) HB (N.mm-2) 

Poly(BisGMA) 3,8 115 75 

Poly(TEGDMA) 3,9 85 135 

Poly(UDMA) 3,5 140 165 

Poly(bisGMA-co-TEGDMA) 4,1 95 90 

Poly(bisGMA-co-TEGDMA-co-

UDMA) 

2,8 105 190 

Tableau 1-6. Module de Young, Résistance à la flexion et dureté Brinell de réseaux de 

polymères utilisés en odontologie [60]. 

 

Par ailleurs, la présence de transitions thermomécaniques, telles que les relaxations sous-vitreuses 

(β par exemple), conduit à des chutes ponctuelles de la valeur des modules d’élasticité étudiés. 

A température ambiante, les polymères de diméthacrylates photopolymérisés utilisés en 

odontologie se trouvent à l’état sous-vitreux entre Tβ et Tg, avec un module de Young de l’ordre 

du GPa [73]. 

La présence de charges tend à augmenter la valeur des modules d’élasticité et d’autres propriétés 

mécaniques. L’équation de Halpin-Tsai permet de prendre en compte l’effet de la présence de 

charges sphériques dans un composite chargé [101], [106] : 

 

𝐸𝑟 = 1 +
5

2
∙ 𝜙 ∙ [

2(
𝐸𝑑
𝐸𝑚

)−2

2(
𝐸𝑑
𝐸𝑚

)+3
]                              Équation 1-11 

 

avec : 

- Φ la fraction volumique de charges 
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- Er le ratio entre le module de Young de la résine composite E et le module de Young de 

la phase matricielle Er = E/Em 

- Ed le module de Young de la phase dispersée 

- Em le module de Young de la phase matricielle 

 

Ainsi, le module élastique de certains composites dentaires utilisant les polymères précédemment 

cités peut avoisiner les 10 GPa grâce à l’incorporation de charges [107]. Néanmoins, l’ajout de 

charges tend à augmenter la viscosité du mélange réactif, ce qui peut affecter le degré de 

conversion [90]. 

 

Quelques auteurs ont observé une corrélation entre la dureté et le module d’élasticité pour des 

résines composites dentaires et ont montré l’influence positive de la polymérisation sur la dureté 

[108]–[110]. 

 

D’un point de vue clinique, la résistance à la flexion des résines composites dentaires doit être 

supérieure à 50 MPa, comme l’illustrent les exemples cités plus haut (Tableau 1-6) [60]. 

 

Le seuil d’élasticité peut être abordé d’après le modèle d’Eyring. Son approche consiste en l’idée 

qu’un segment d’une molécule de polymère nécessite de franchir une barrière d’énergie pour 

passer d’une position à une autre au sein du solide. Il en découle une relation entre le seuil 

d’élasticité, la vitesse de déformation et la température. Kambour propose expérimentalement une 

simplification de l’équation d’Eyring en supposant une vitesse de déformation constante ; elle 

relie également la température et le seuil d’élasticité [111], et est validée pour d’autres polymères 

(Figure 1-22) [112] : 
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σY = A.(Tg - T) + B                                       Équation 1-12 

 

avec : 

- σy (MPa) le seuil d’élasticité 

- Tg (K) la température de transition vitreuse 

- T (K) la température de l’essai 

- A (MPa.K-1), compris entre 0,5 et 1 [113], et B (MPa) des facteurs expérimentaux 

dépendant du polymère 

 

 

 

Figure 1-22, Courbe du seuil d’élasticité en fonction de la température pour un réseau de 

PA6, (■) données avec différentes teneurs en eau, (□) données avec différentes 

températures et (−) relation de Kambour [112]. 

 

La diminution de la Tg entraîne donc une diminution du seuil d’élasticité. 

Au-delà de la température de transition vitreuse, le réseau se trouve à l’état caoutchoutique et le 

comportement élastique peut être décrit par l’approche de Flory dans laquelle le module de Young 
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E est proportionnel à la concentration de chaînes élastiquement actives (CEA) notée nCEA (mol.m-

3) [114]: 

 

                         Équation 1-13 

 

avec : 

- 𝜌 (kg.m-3) la masse volumique  

- MC (kg.mol-1) la masse molaire moyenne entre les nœuds de réticulation 

- R (J.mol-1.K-1) la constante des gaz parfaits 

- T (K) la température 

- E (Pa ou J. m-3) le module de Young 

A 175 °C, on obtient ainsi des valeurs de modules proches de 25 MPa pour des réseaux bisGMA-

HEMA [115]. On obtient des valeurs de masse molaire moyenne proche de 0,5 kg.mol-1 et de 

densité de chaînes élastiquement actives équivalente à 2 mol.kg-1, ce qui est en adéquation avec 

l’ordre de grandeur des valeurs présentées dans le Tableau 2-4, dans la mesure où le co-monomère 

HEMA tend à augmenter la masse molaire entre les nœuds de réticulation. 

Une corrélation entre le module caoutchoutique et le degré de conversion a été observée pour 

l’UDMA [66]. Pour un matériau composite, le module d’élasticité à l’état caoutchoutique tend à 

augmenter avec la proportion de charge [116] : 

 

    E = Em.(1 + 2.5 + 14.1²)                               Équation 1-14 

 

Avec :  

- E le module de Young de la résine composite 

- Em Le module de Young de la matrice 

𝐸 =
3𝜌𝑅𝑇

𝑀𝐶
= 3. 𝑛𝐶𝐸𝐴 𝑅𝑇 
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-  la fraction de charge dans le composite, où le 3ème terme « 14.1² » reflète l’interaction 

charge-charge, particulièrement pertinente pour les résines composites fortement chargés 

comme ceux utilisés en dentisterie. 

 

Bien que le module de Young au plateau caoutchoutique soit peu pertinent cliniquement, il permet 

néanmoins d’estimer la concentration en chaînes élastiquement actives, qui est supposée diminuer 

en cas de dégradation hydrolytique. 

1.2.4.3 Propriétés mécaniques à la rupture 

La ténacité exprime la capacité d’un matériau à absorber de l’énergie et à se déformer 

plastiquement avant de fracturer. Elle se détermine d’après l’équation de Griffith : 

 

KI = y. σ.(a.π)1/2                                                                        Équation 1-15 

 

avec : 

- KI (MPa.m1/2) la ténacité 

- σ (MPa) la contrainte nominale 

- a (m) la moitié de la longueur de la fissure 

- y un facteur géométrique lié à la forme de la fissure 

Pour les résines composites dentaires, les valeurs avoisinent classiquement 0,5 et 1,5 MPa.m1/2 

[117]. Une matrice d’UDMA non chargée photopolymérisée atteint une valeur de 1,22 MPa.m1/2 

et augmente à 1,38 MPa.m1/2 en cas de polymérisation à haute température et haute pression [40]. 

En comparaison avec d’autres polymères amorphes vitreux, on observe des valeurs de l’ordre 1,0-

1,6 MPa.m1/2 pour le PMMA [118]. Des résines composites renforcés à la fibre de verre peuvent 

atteindre une ténacité de 2,5 MPa.m1/2 [119]. 
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La résistance aux chocs a également été étudiée et semble comprise entre 5 et 9 kJ.m-2 pour des 

matrices non chargées de poly(UDMA), poly(BisGMA) et poly(TEGDMA) [60]. 

 

Notons que les propriétés mécaniques de la rupture sont généralement influencées par les 

porosités induites par monomères de faible viscosité et les charges [120]. La différence de 

coefficient de dilatation thermique entre les charges et la matrice peut être à l’origine de tensions 

à leurs interfaces [11] d’où les fissures peuvent alors facilement se propager et réduire les 

propriétés mécaniques à la rupture du matériau. 

 

Les résines composites dentaires représentent une famille de biomatériaux largement utilisés en 

odontologie compte tenu de la possibilité de mettre en œuvre des restaurations directement dans 

la bouche du patient, de leurs propriétés esthétiques satisfaisantes et de leur coût d’utilisation 

limité. Cependant l’utilisation de ces matériaux s’expose à de nombreuses limites, réduisant leur 

champ d’indication : 

- La qualité des restaurations composites réalisées directement dans la bouche du patient 

est dépendante du praticien, du parfait respect du protocole d’utilisation, de la qualité de 

fabrication du produit et des conditions de conservation de ce dernier.   

- Leurs propriétés mécaniques sont plus faibles que celles des tissus dentaires qu’ils 

remplacent. 

- Leur vieillissement en milieu buccal se traduit par une instabilité des propriétés optiques 

du matériau et une perte d’adaptation du joint de la restauration qui gonfle sous l’effet de 

l’absorption hydrique et nécessite alors le remplacement de ces restaurations 

prématurément. 

Les pistes d’amélioration des biomatériaux de la famille des résines composites dentaires 

s’orientent actuellement sur la composition et le mode polymérisation de ces derniers.  

L’UDMA constitue une alternative pertinente aux polymères historiquement utilisés dans la 

composition des résines composites dentaires. Son incorporation à un réseau de charge associée 
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à une polymérisation sous haute température et haute pression (HT/HP) semble particulièrement 

prometteuse pour une utilisation sous forme de blocs usinables préfabriqués, élargissant ainsi le 

champ d’indication de ces biomatériaux. 

Il est donc légitime de s’intéresser au comportement à long terme de l’UDMA polymérisé sous 

HT/HP. 

1.3 Comportement à long terme. Les principaux types de vieillissement 

Le vieillissement d’un matériau peut se définir comme « tout phénomène d’évolution lente et 

irréversible de la structure et/ou de la composition d’un matériau sous l’effet de son instabilité 

propre, de l’interaction avec l’environnement, de sollicitations mécaniques, ou de la combinaison 

de plusieurs de ses causes ». Dans les conditions d’utilisation, le vieillissement du matériau peut 

occasionner une altération de ses propriétés, rendant ce dernier incompatible avec son cahier des 

charges. Les différents processus de vieillissement sont mécanique, physique et chimique, et 

peuvent être couplés [121] ; la température représentant systématiquement un rôle aggravant. Les 

deux principaux modes d’action de l’eau sont : 

- Physique, par pénétration de l’eau dans le réseau 

- Chimique, par réaction de l’eau avec le polymère. 

Le vieillissement physique n’entraîne classiquement pas de dégradation de la structure du 

polymère, tandis que le vieillissement chimique est associé à des coupures de chaînes de la 

structure principale, des groupements latéraux et des nœuds de réticulation. Les principaux types 

de vieillissement en milieu humide ont d’ailleurs été décrits pour les polymères utilisés en 

dentisterie [122]. 

1.3.1 Vieillissement mécanique 

Les principaux phénomènes de vieillissement mécaniques décrits pour les polymères et que l’on 

peut évoquer sont les suivants : 

- Fluage/relaxation :  
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Ces phénomènes décrivent pour un matériau respectivement l’augmentation de la déformation 

sous une charge constante, et la diminution de la contrainte sous une déformation constante. Ils 

sont liés aux propriétés viscoélastiques et viscoplastiques du matériau. Dans les conditions 

d’utilisation du biomatériau étudié dans ce travail, ce phénomène semble intervenir de manière 

minime. 

- Fatigue :  

Ce phénomène intervient lors de la sollicitation d’un matériau par des contraintes répétées dont 

les valeurs sont pourtant inférieures au seuil de plasticité du matériau, entraînant en autres 

l’amorce et la propagation de fissures. Les cycles masticatoires auxquels sont soumis les 

biomatériaux de restauration dentaire laissent supposer que ce phénomène peut intervenir dans 

leur vieillissement. Les PICN commerciaux (Enamic®, Vitazahnfabrik, Allemagne) semblent 

être sensibles à ce phénomène [123]. La simulation de contraintes masticatoire à long terme 

montre une diminution de la résistance à la fracture des PICN d’environ 13 %, comparable aux 

autres blocs de résine composite [124]. 

- Usure :  

Ce phénomène intervient également pour les biomatériaux dentaires dont les surfaces sont 

amenées à glisser au contact des dents et des restaurations adjacentes et antagonistes. Le PICN 

commercial se montre moins résistant à l’usure que l’émail et semble avoir un mode de 

dégradation comparable [125]. La résistance à l’usure situe les PICN commerciaux entre les blocs 

céramiques et les blocs de résine composite traditionnels [126]. Tout comme la zircone, les PICN 

commerciaux engendrent moins d’usure de l’émail des dents antagonistes que les céramiques 

renforcées à la leucite ou non [127], mais vraisemblablement plus que l’émail lui-même, comme 

cela a été montré avec la zircone [128]. Les PICN commerciaux se montrent donc plus 

conservateurs biologiquement sur le long terme que les céramiques traditionnelles. Pour les PICN 

commerciaux, une augmentation de la rugosité de leur état de surface a été observée à 3 ans en 

conditions cliniques [52] pouvant être à l’origine d’une moindre résistance à la fatigue [7]. 
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1.3.2 Vieillissement physique 

Pour ce mode de vieillissement, il s’agit uniquement d’une réorganisation spatiale des 

macromolécules sans réactions chimiques. On peut l’attribuer principalement à la modification 

du volume libre par relaxation physique, à la pénétration de solvant ou à la perte d’éléments 

constituants du matériau. Les principaux phénomènes de vieillissement physique décrits pour les 

polymères et que l’on peut évoquer sont les suivants :  

- Relaxation structurale : 

Lorsqu’un polymère refroidi depuis une température élevée (comme cela peut être le cas dans 

certains procédés de polymérisation), des changements de configuration macromoléculaire du 

réseau s’opèrent selon un équilibre thermodynamique. Cependant la mobilité moléculaire du 

matériau diminue. En dessous d’une certaine température, lors de la vitrification, la baisse de 

température imposée au matériau devient plus rapide que les changements de configuration qui 

doivent s’effectuer pour conserver cet équilibre. Le matériau adopte donc un état métastable à sa 

température d’utilisation. L’écart par rapport à l’équilibre thermodynamique est d’autant plus 

important que la température à laquelle le matériau vieillit est basse.  

Permise par une mobilité résiduelle au sein du matériau, une relaxation structurale peut alors se 

produire par un lent changement de la configuration du réseau macromoléculaire vers un état 

d’équilibre. Les molécules adoptent les configurations les plus stables, entraînant ainsi un 

tassement des chaînes qui densifie le matériau (une modification de la 4ème ou la 3ème décimale de 

la masse volumique peut être attendue). Le volume libre et la mobilité moléculaire se trouvent 

donc réduits, pouvant entraîner une fragilisation du matériau. Cependant, la vitesse de ce type de 

vieillissement sera d’autant plus faible que la température d’utilisation est basse. Il a été montré 

pour des réseaux de méthacrylates que ce phénomène est significatif pour des températures 

comprises entre Tg et Tg – 60 °C [129]. Ce phénomène semble donc marginal dans le 

vieillissement physique d’un réseau d’UDMA utilisés à près de 100 °C sous la Tg. 

Il est à noter que l’absorption de solvant possède un effet « rajeunissant » pour ce type de 

vieillissement. 
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- Migration d’adjuvants : 

Les adjuvants migrent au sein du matériau, pouvant conduire à leur exsudation. Pour le matériau 

testé ici, aucun adjuvant n’est utilisé à l’exception de l’initiateur (BPO). Des monomères non 

réagis ou hydrolysés peuvent également être présents. 

- Absorption de l’eau : 

Ce phénomène est particulièrement intéressant dans le cadre d’un biomatériau utilisé en milieu 

humide, la cavité buccale, d’autant plus que la plupart des polymères utilisés en odontologie 

possèdent des groupements hydrophiles [122]. 

Dans le contexte d’un biomatériau à usage dentaire dont l’objectif est d’être pérenne plusieurs 

années dans le milieu buccal au contact de la salive, l’étude des phénomènes de vieillissement 

hydrique semble particulièrement pertinente.   

Bien que des données scientifiques soient disponibles concernant l’absorption d’eau par l’UDMA 

photopolymérisé, l’étude des mécanismes associés à ce phénomène reste incomplète, et plus 

encore pour l’UDMA polymérisé sous HT/HP. 

1.3.3 Vieillissement chimique 

Ce vieillissement est associé à un processus réactionnel qui peut être anaérobie (hydrolyse, 

radiolyse) ou aérobie (thermo-oxydation, photo-oxydation, radio-oxydation). Ces phénomènes 

sont généralement considérés comme irréversibles. Les principaux phénomènes de vieillissement 

chimique décrits pour les polymères et que l’on peut évoquer sont les suivants : 

1.3.3.1 Thermique 

L’effet d’une augmentation de la température peut modifier les propriétés du polymère et se 

manifester par une optimisation ou bien une dégradation des propriétés du matériau. 

En effet, sachant que la polymérisation tend à s’interrompre lorsque la Tg du mélange réactif 

s’approche de la température de polymérisation, il est possible qu’une polymérisation de ce réseau 

non totalement réticulé au-delà de sa Tg provoque une reprise de la polymérisation (Figure 1-23). 
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Figure 1-23. Thermogrammes issus de DMA de résines époxys post cuites à différentes 

températures [130]. 

 

On observe que: 

- le module vitreux varie très peu 

- la Tg augmente (conformément à la loi de Pascault-DiBenedetto et de DiMarzio) 

- le module au plateau caoutchoutique augmente, conformément à la relation établie par 

Flory pour un réseau au-delà de Tg (                         Équation 1-13). 

1.3.3.2 En milieu réactif 

Ferracane [122] évoque deux principaux processus concernant les polymères dans le cadre des 

résines composites à usage dentaire : 

o L’hydrolyse 

o La réaction enzymatique 

L’hydrolyse est un mode de vieillissement chimique issu de l’interaction entre l’eau et le 

polymère. L’hydrolyse peut conduire à des coupures de chaînes (dégradation) ainsi qu’à des 

soudures (réticulation). Certains polymères comme les polyamides et les polyesters peuvent être 

particulièrement sensibles à l’hydrolyse [88]. La réaction chimique de dégradation conduit à des 
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groupements acides et alcools, et peut se décrire de la manière suivante pour un uréthane (Figure 

1-24) : 

 

 

Figure 1-24. Mécanisme général d’hydrolyse d’un groupement uréthane. 

 

Les acides étant généralement catalyseur de cette réaction, la production d’acides qui résulte de 

l’hydrolyse est susceptible d’entretenir un mode de dégradation autocatalytique [88]. Ce 

mécanisme tend également à augmenter l’hydrophilie du réseau en transformant des groupements 

modérément polaires en groupements à forte polarité. 

Cette augmentation de l’hydrophilie peut être responsable à son tour d’une auto-accélération du 

phénomène d’hydrolyse par le biais de l’augmentation de la concentration en eau dans le 

polymère [88]. 

La cinétique de dégradation est conditionnée par les liaisons existantes dans le polymère, plus ou 

moins susceptibles d’être hydrolysées [131]. Si l’on s’intéresse aux demi-vies (temps nécessaire 

pour obtenir 50 % d’hydrolyse à pH=7 et 25 °C) de certains polymères, d’importantes différences 

peuvent être observées [132] (Figure 1-7). 
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Structure Classe Demi-vie d’hydrolyse 

−(R−CO−O−CO)− Polyanhydride 0,1 heure 

−(−R−CO−O−)− Polyester 3,3 ans 

−(−RO−CO−NH−)− Polyuréthane 42.000 ans 

−(−R−CO−NH−)− Polyamide 83.000 ans 

Tableau 1-7. Exemples de demi-vies d’hydrolyses pour différents polymères (à pH=7 et 

température 25 °C) [132]. 

 

On peut supposer qu’à 37 °C les demi-vies seraient plus courtes. 

L’hydrolyse peut affecter aléatoirement les chaînes macromoléculaires. Dans le cas où les sites 

d’initiation des coupures entraînent l’élimination d’un monomère, il s’agira alors d’une 

dépolymérisation [133]. 

Certains auteurs ont décrit que l’hydrolyse pouvait être contrôlée par la diffusion, cette dernière 

étant lente [134]. Néanmoins, il est souvent admis pour des échantillons de faible épaisseur 

(millimétrique) que la diffusion de l’eau reste plus rapide que la réaction d’hydrolyse et n’entre 

donc a priori pas en compétition avec cette dernière. 

L’hydrolyse a été décrite pour des résines composites dentaires photopolymérisés [135] et des 

adhésifs dentaires [136]. L’exemple de l’hydrolyse des groupes méthacrylates du TEGDMA 

montre la formation de 2 acides méthacryliques et d’un diol (Figure 1-25). 
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Figure 1-25.Réaction d’hydrolyse du TEGDMA en présence d’une enzyme [135]. 

 

Les coupures de chaîne résultant de ce vieillissement entraînent un abaissement de la valeur de la 

masse moléculaire moyenne des chaînes du polymère. Ainsi la mesure de la masse moléculaire 

peut être envisagée pour caractériser l’avancement de l’hydrolyse. 

L’UDMA possède deux sortes de groupements hydrolysables : ester et uréthane (dans un degré 

moindre). Dans les conditions d’utilisation de la résine composite dentaire, l’hydrolyse est donc 

susceptible d’altérer le matériau. Classiquement on peut schématiser de la manière suivante 

l’évolution d’une propriété mécanique en présence d’hydrolyse [137] (Figure 1-26). 

 

Figure 1-26. Courbe d’évolution du module de conservation d’un réseau soumis à 

l’hydrolyse ou non [137]. 

1.3.3.3 Biochimique 

Des réactions enzymatiques de dégradation de polymères ont été décrites, favorisées bien souvent 

par l’hydrophilie des groupements constituant le polymère, la température, le pH, la population 



 

62 

 

microbienne présente [138]. La biodégradation du matériau s’effectue essentiellement en surface 

du matériau par un mécanisme d’hydrolyse, libérant des produits de dégradation. Dans le milieu 

buccal, une possible détérioration du polymère par des acides organiques doit donc être envisagée. 

Des auteurs ont montré une dégradation in vivo de composites avec changement de la rugosité à 

1 mois [139] se stabilisant à 2 mois [140]. La perte de substance superficielle d’origine 

biochimique faisant suite à la dilatation initiale du réseau par absorption équivaut à une érosion 

qui peut être objectivée par les variations dimensionnelles des « niveaux moyens » des 

échantillons (Figure 1-27) [140].  

 

 

Figure 1-27. Niveaux moyens de différents matériaux (en millimètres). Les valeurs 

négatives indiquent un gain de volume et les valeurs positives indiquent une perte de 

volume [140]. 

 

On peut supposer qu’une perte de masse liée à la dégradation biochimique du polymère immergé 

puisse également être observée à long terme. L’exposition à des estérases de polymères de 

BisGMA-TEGDMA photopolymérisés, entraîne une diminution de leur dureté et une moindre 

résistance à l’usure à 24-48h [141]. Les répercussions de l’exposition bactérienne à 30 jours 

(salive humaine ou bactérie S.mutans) sur les propriétés mécaniques d’un composite à base de 

BisGMA-TEGDMA ont été étudiées et montrent pour les échantillons exposés à la salive une 

diminution significative de la résistance à la flexion (σ) par rapport à un échantillon immergé dans 
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de l’eau distillée (pour S.mutans, la diminution n’est pas significative). En revanche, le module 

d’élasticité (E) ne semble pas varier de manière significative quelles que soient les conditions 

[142]. 

Les propriétés mécaniques des résines composites dentaires sont donc affectées par les réactions 

biochimiques, essentiellement hydrolytiques, susceptibles de se produire dans la cavité buccale. 

1.3.3.4 Autres vieillissements chimiques 

D’autres phénomènes de vieillissement chimiques peuvent être cités mais ne semblent 

actuellement pas pertinents dans les conditions d’utilisation des résines composites dentaires : 

l’oxydation ainsi que les dégradations photochimiques et radiochimiques. 

1.3.3.5 Nature du solvant en milieu buccal 

La nature du solvant influe sur les phénomènes de vieillissement du réseau de polymère. Les 

conditions de réalisation des essais de vieillissement in vitro doivent se rapprocher des conditions 

d’utilisation de la résine composite. Dans le cas des résines composites dentaires, ceux-ci sont 

exposés à un milieu salivaire de manière permanente et à des aliments de manière ponctuelle mais 

régulière. Bien que la salive soit constituée pour 99 % de son volume par de l’eau, elle contient 

également des composés inorganiques (ions Na+, K+, Cl-, HCO3
-), de composés organiques (urée, 

glucose, acide urique, hormones, ARN) et de protéines (amylases, lipase…). Ces composants ont 

des fonctions variées : rôle tampon, digestion, lubrification, protection des tissus, minéralisation, 

antibactérien, antiviral. L’environnement buccal, quant à lui, est le vecteur de nombreuses 

bactéries et surtout de substances exogènes principalement issues de l’alimentation (acides, bases, 

alcool, sels, oxygène…). Il semble donc potentiellement plus agressif que l’eau. 

Dans le cadre de l’étude du vieillissement des résines composites dentaires, l’utilisation de salive 

humaine est possible mais peu reproductible d’une étude à une autre. De nombreuses solutions de 

solvants ont donc été proposées pour reproduire le milieu buccal comme par exemple la salive 

artificielle selon la formule de Macknight-Hane et Withford [143] (Tableau 1-8) : 
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Tableau 1-8. Composition de la salive artificielle selon la formule de Macknight-Hane et 

Withford [143]. 

 

Outre l’eau déminéralisée, la FDA (Food and Drug Administration) propose l’utilisation de 

solvants plus agressifs, pour mimer l’action de la nourriture en bouche: solution SAGF (Salive 

Artificielle Gal Fovet) [144], solution d’éthanol/eau (75 vol. %) [145], solution d’éthanol pur. 

Ces deux derniers solvants possèdent en effet une action plus importante que l’eau déminéralisée 

seule [146]. 

L’utilisation d’eau distillée seule comme solvant à des fins expérimentales ne constitue donc pas 

l’alternative la plus proche des conditions buccales, mais elle permet de mieux isoler des autres 

mécanismes de vieillissement (chimique, biochimique) les interactions qui existent entre le 

matériau expérimental et son principal solvant. De plus, certains auteurs remarquent que la 

pénétration de l’eau ou de la salive artificielle ont des effets proches, suggérant un rôle 

prépondérant de l’eau [147].  

1.4 Données sur les propriétés mécaniques des résines composites 

dentaires en milieu humide 

Des données sont disponibles concernant les résines composites dentaires photopolymérisés. 

Les modules de conservation (E’) obtenus par analyse mécanique dynamique (DMA) pour des 

résines composites photopolymérisés usuels à base de bis-GMA, TEGDMA ou d’UDMA sont 

généralement compris entre 5 GPa et 10 GPa. Les températures de transition vitreuse sont 

généralement comprises entre 95 et 125 °C [148]. 
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Le rôle de l’exposition à l’eau de ces composites a également été exploré. L’impact de 

l’exposition à l’humidité se traduit par une diminution de E’ de 1 GPa à 2 GPa et une diminution 

de la Tg de l’ordre de 10 °C [148]. 

Des pourcentages de prise de masse de 0,56 % à 0,76 % sont généralement observés et varient 

selon la composition de la matrice. Ils augmentent à des valeurs de 2,41 % à 3,91 % lorsque la 

matrice seule est étudiée [149].  Cela montre l’intérêt de se concentrer sur le rôle de la matrice 

dans l’étude du vieillissement en milieu humide.  

Concernant la matrice, la photopolymérisation permet d’atteindre des degrés de conversion de 

l’ordre de 39,0 % (Bis-GMA) à 69,6 % (UDMA) pour les polymères les plus couramment utilisés. 

La Tg est alors comprise entre 65 °C (TEGDMA) et 68 °C (UDMA) et donc proche de la 

température d’utilisation du matériau [62].  

Il convient donc d’approfondir les propriétés des matrices thermo-polymérisées sous HT/HP afin 

de mieux comprendre leur rôle dans le comportement à long terme des blocs de composites 

dentaires en milieu buccal. 

1.5 Limites des données scientifiques actuelles et stratégie d’étude 

Cette synthèse bibliographique qui précède nous montre que les résines composites dentaires ont 

déjà été largement étudiées d’un point de vue mécanique et plus récemment sur le plan du 

vieillissement par absorption hydrique. Ce dernier phénomène constitue un risque d’altération à 

long terme des propriétés initiales des résines composites vers un seuil critique pour la pérennité 

de restauration dentaire. La synthèse bibliographique fait apparaitre que : 

- La quasi-totalité des matrices de polymère et des résines composites déjà étudiés sont 

photopolymérisés et contiennent généralement des adjuvants. 

- Pour les résines composites étudiés, les charges sont généralement dispersées ; il ne s’agit 

pas d’une matrice infiltrée. Pour le PICN, le rôle de la phase minérale sous forme de 

réseau et donc de son interface ne sont donc pas clarifiés. 
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- L’originalité et l’aspect innovant de la méthode de conception de ce nouveau composite 

étudié (polymérisation HT/HP, matrice infiltrée) justifie de manière générale le peu de 

données scientifiques disponibles. 

 

Les PICN présentent certaines propriétés comme le module d’élasticité dont les valeurs sont plus 

élevées que celles des résines composites à charges dispersées, les rapprochant alors des tissus 

dentaires. Pourtant, comme nous avons pu le voir, les conséquences de certains types de 

vieillissement sur les PICN sont typiques des résines composites dentaires classiques. Cela laisse 

envisager un rôle prépondérant de la matrice d’UDMA sur la phase minérale dans le 

vieillissement hydrique des PICN, et ce malgré l’organisation en réseau de cette dernière. 

1.6 Conclusion 

Les résines composites dentaires à charges dispersées sont classiquement employées pour la 

restauration des délabrements des tissus durs de la dent. Bien que satisfaisants, ces matériaux et 

plus particulièrement leur matrice restent sensibles au vieillissement en milieu buccal qui conduit 

classiquement à un gonflement ainsi qu’à une altération des propriétés mécaniques ou encore 

optiques. Cela impacte donc directement la durée de vie de ces restaurations et la nécessité de 

leur renouvellement. La mise au point des PICN s’inscrit directement dans une stratégie 

d’amélioration des résines composites traditionnels. Actuellement, des données manquent 

concernant l’étude du vieillissement par absorption hydrique des PICN. L’étude dans un premier 

temps de la matrice d’UDMA « pure » polymérisée sous HT-HP, plus sensible à l’eau que le 

réseau vitrocéramique, devrait permettre de mieux comprendre les mécanismes de vieillissement 

des PICN et leur impact sur les propriétés mécaniques. 

Quels sont les mécanismes impliqués dans le vieillissement en milieu hydrique de l’UDMA 

polymérisé HT/HP ? Quelle est l’influence des conditions de polymérisation ? Une optimisation 

des propriétés des résines composites de restauration dentaires est-elle permise par les PICN ? 
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Le présent travail a donc pour objectif : 

1- De comprendre les mécanismes d’interaction entre l’eau et l’UDMA polymérisé sous 

HT/HP et d’évaluer le rôle de la pression de polymérisation. 

2- De rechercher les éventuelles conséquences mécaniques associée au vieillissement en 

milieu humide de l’UDMA polymérisé sous HT/HP 
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2 CARACTERISATION DU MATERIAU ET ROLE 

DE LA PRESSION DE POLYMERISATION 

2.1 Introduction 

Le clinicien qui utilise les résines composites dans la bouche de ses patients a besoin de connaître 

les propriétés initiales du matériau, mais également d’anticiper son vieillissement. La restauration 

dentaire doit en effet conserver les propriétés attendues à long terme. La méthode de 

polymérisation sous HT/HP s’est montrée particulièrement prometteuse et nécessite maintenant 

de rechercher le meilleur rapport entre le procédé de fabrication et les propriétés obtenues comme 

l’illustre le diagramme de temps – température - transformation (Figure 2-1). Il faut en effet 

pouvoir atteindre un taux de conversion important (réticulation complète) en des temps 

raisonnables, ce qui implique d’élever la température pour éviter la vitrification. Mais cette 

élévation de la température ne doit pas conduire à une dégradation prématurée du réseau lors de 

sa polymérisation.  

 

 

Figure 2-1. Diagramme TTT générique montrant les températures critiques et les 

différents états du polymère [150]. 
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L’étude du module d’élasticité du matériau est intéressante en première approche pour suivre la 

polymérisation, mais comme cela sera rediscuté par la suite, des indicateurs plus fins doivent être 

utilisés, à la fois pour contrôler la polymérisation mais également pour suivre les mécanismes de 

vieillissement. 

Afin de comprendre le rôle des conditions de polymérisation dans les mécanismes de 

vieillissement de l’UDMA en milieu humide, des échantillons de matrice d’UDMA sont 

fabriquées dans différentes conditions de polymérisation. Ces échantillons sont ensuite testés afin 

de pouvoir décrire et modéliser leurs propriétés mécaniques et thermomécaniques. 

2.2 Matériaux et méthodes d’élaboration 

2.2.1 Matériaux 

Les blocs de polymères ont été réalisés à partir d’UDMA (C23H38N2O8, M=470,56 g.mol-1, CAS 

n° 41137-60-4 ; Esstech, Allemagne) (Figure 2-2) associé à 0,5 % en masse de peroxyde de 

benzoyle (BPO) (M=242 g.mol-1, réf 00213 ; Sigma Aldrich, Steinheim, Allemagne) et 

polymérisés à haute température et haute pression (HT/HP). Pour la confection des PICN, la phase 

minérale est obtenue à partir de poudre de céramique vitreuse VITA Mark II (VITA Zahnfabrik, 

Allemagne) dont la taille caractéristique D50 est de 5,13 μm (données fournisseur). 

 

 

Figure 2-2. Monomère d’UDMA avant polymérisation (a) et allure de la chaîne après 

polymérisation (b). 
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2.2.2 Méthode de fabrication des échantillons 

Pour les PICN, la poudre de céramique vitreuse est mélangée avec de l’eau et représente 56 % de 

la fraction volumique du mélange. Ce dernier est ensuite séché à température ambiante une 

journée pour s’agglomérer. Les blocs obtenus sont alors séchés 2 heures à 160 °C dans un four, 

puis frittés 2 heures à 800 °C. Une silanisation du bloc est ensuite effectuée par du methacryl-

oxypropyl-tri-oxy-silane pré-hydrolysé (Sigma Aldrich, Saint-Louis, USA) puis chauffé à 140 °C 

pendant 6 heures. Ce bloc est enfin infiltré par le mélange réactif d’UDMA et polymérisé à 

différentes pressions. 

Une polymérisation de 100 grammes de produit pendant 4 heures à 90 °C a été réalisée à 

différentes pressions allant de 0,1 MPa à 350 MPa par paliers de 50 MPa. A température ambiante, 

la polymérisation s’effectue dans un four (Memmert, Schwabach, Germany), et sous pression, 

dans un tube de silicone de diamètre interne de 25 mm dans un autoclave construit au laboratoire 

et représenté ci-après (Figure 2-3). 
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Figure 2-3. Autoclave artisanal de polymérisation HT/HP. 

 

Les cylindres d’UDMA ou de PICN ainsi obtenus peuvent également faire l’objet d’une post-

polymérisation de 1 heure à 160 °C dans une étuve.  

2.3 Techniques expérimentales 

2.3.1 Calorimétrie différentielle à balayage (DSC) 

La calorimétrie différentielle à balayage, ou Differential Scanning Calorimetry (DSC), permet 

d’étudier les phénomènes exo- ou endo-thermiques qui se produisent par exemple lors de la 

transformation physico-chimique d’un matériau (transition vitreuse par exemple) ou d’une 

réaction chimique. La DSC évalue l’énergie absorbée ou libérée par un échantillon donné au cours 

d’une augmentation ou d’une diminution de la température, ou au cours d’un isotherme. 
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On cherche ici à déterminer la température de cuisson du monomère d’UDMA ainsi que la Tg du 

monomère et du polymère. 

 

L’appareil de DSC (DSC Q10, TA Instruments, New Castel, Etats-Unis) a pour principe de 

mesurer la différence de flux de chaleur entre un échantillon d’UDMA et une coupelle témoin 

lors d’un cycle de température. Le logiciel TA Universal Analysis a été utilisé pour traiter les 

données. L’appareil a été préalablement calibré avec de l’indium afin de contrôler les valeurs de 

la température et de l’enthalpie. 

Afin d’étudier la réaction de polymérisation, environ 10 mg d’un mélange réactif d’UDMA et de 

peroxyde de benzoyle (BPO) (0,05 % en masse) ont été placés dans une coupelle standard scellée, 

puis soumis à une rampe en température de -50 °C à 250 °C à une vitesse de chauffe de 10°C/min, 

suivie d’un second cycle avec un retour à -50 °C et une montée à 210 °C à la même vitesse de 

chauffe. 

Afin de caractériser les réseaux polymérisés, des analyses thermiques différentielle ont également 

été effectuées pour de l’UDMA polymérisé aux différentes pressions (0,1 MPa à 100 MPa, 200 

MPa et 300 MPa) avec 3 mesures. Ces analyses ont consisté en un balayage en température (sous 

flux d’azote) de -50 °C à 250 °C à une vitesse de chauffe de 10 °C/min, suivi d’un retour à -50 

°C à la même vitesse de chauffe et enfin une seconde montée à 250 °C toujours à la même vitesse. 

Dans ce cas, la DSC peut également permettre d’identifier des phénomènes de vieillissement par 

relaxation structurale (VRS) évoqués précédemment, et traduits sur la DSC par un « overshoot » 

au passage de la Tg. 
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2.3.2 Détermination du degré de conversion par spectroscopie du proche infrarouge 

Les degrés de conversion des monomères ont été déterminés en effectuant dix mesures par 

spectroscopie du proche infrarouge avec des échantillons de 19 mm x 12 mm x 1 mm préparés 

avec une tronçonneuse de précision IsoMet (Buehler, Esslingen, Germany) et polis avec du papier 

de grain P1200 (Struers) sous aspersion d’eau. Le degré de conversion est mesuré avec un appareil 

de FTIR Nicolet IS-10 (Thermo Scientific, Madison, WI, USA), en mode transmission, dans le 

proche infrarouge avec une source NIR 714–016300 (Thermo Scientific, Madison, WI, USA). Le 

spectre obtenu en moyennant 384 scans avec une résolution de 2 cm-1. Le degré de conversion a 

été calculé à partir du pic d’absorption de la fonction  =CH à 6164 cm-1selon l’équation 

suivante [151] : 

 

𝐷𝐶 (%) = ( 1 −
𝑃

𝑀
) × 100                                  Équation 2-1 

 

Avec P et M les aires respectives mesurées pour l’échantillon polymérisé (polymère ou composite 

PICN) et l’échantillon non polymérisé (monomère ou mélange monomère-charge). 

2.3.3 Mesure de la masse volumique 

La masse volumique des différents échantillons est déterminée à l’aide d’une balance de densité 

(XS105 DualRange, Mettler Toledo, Suisse) (précision +/- 0,01 mg) avec laquelle la masse de 

l’échantillon est mesurée lorsque celui-ci est dans l’air mair et puis dans un solvant msolvant (dont la 

masse volumique ρsolvant est connue et plus faible que le polymère, ici l’eau). La masse volumique 

des échantillons d’UDMA ρUDMA sera donnée par l’équation : 

 

𝜌𝑈𝐷𝑀𝐴 =  𝜌𝑠𝑜𝑙𝑣𝑎𝑛𝑡 ×
𝑚𝑎𝑖𝑟

𝑚𝑎𝑖𝑟−𝑚𝑒𝑎𝑢
                          Équation 2-2 

 

Les mesures ont été effectuées à 3 reprises pour chaque pression de polymérisation (0,1 MPa, 100 

MPa, 200 MPa et 300 MPa). 
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2.3.4 Essai mécanique dynamique (DMA) 

L’analyse mécanique dynamique, ou Dynamic Mechanical Analysis (DMA), permet d’étudier les 

propriétés viscoélastiques des polymères et de leurs composites. Elle consiste à mesurer la 

réponse d’un échantillon à une force sinusoïdale à une température donnée. Une contrainte ou une 

déformation donnée peuvent être appliquées à une fréquence donnée et selon une orientation 

choisie (compression, traction, flexion, cisaillement…). L’enregistrement de la déformation ou 

de la contrainte alors engendrée permet d’établir les propriétés viscoélastiques du matériau avec 

notamment le module complexe E* possédant une composante élastique : le module de 

conservation E’ et une composante visqueuse : le module de perte E’’. Le facteur d’amortissement 

tan δ (E’’/E’) traduit l’énergie de dissipation. Il est ainsi possible d’objectiver des transitions 

d’état pour ces matériaux, traduisant les mouvements des chaînes de polymères. En ce sens, la 

température de transition vitreuse Tg est déterminée à la valeur maximale du pic d’amortissement 

autrement dit au pic positif des valeurs de tan δ. Il est ainsi possible d’objectiver des transitions 

(fusion, Tg…) pour ces matériaux, traduisant les mouvements des chaînes de polymères.  

La DMA permet entre autres d’étudier les propriétés thermomécaniques d’un échantillon en 

fonction de la température. C’est donc un moyen d’investigation pertinent pour déterminer les 

mobilités liées à la Tg et aux relaxations sous-vitreuses. 

L’analyse a été effectuée avec un montage en flexion trois points en complément d’un contrôleur 

d’analyse thermique (7DX, PerkinElmer). Des échantillons rectangulaires de dimension 4 mm x 

20 mm x 1 mm (+/- 0,1) ont été préparés avec une tronçonneuse de précision IsoMet (Buehler, 

Esslingen, Germany) et polis avec du papier de grain P1200 (Struers). Pour les échantillons 

d’UDMA, les mesures ont été effectuées sur un montage de flexion trois points avec un 

écartement de 10 mm, une force statique de 0,3+/-0,02 N, une force dynamique de 0,2+/-0,02 N, 

à 1 Hz, sur une rampe de température de 30 °C à 180 °C avec des paliers de 2 °C.min-1, suffisante 

pour permettre de mettre en lumière la transition vitreuse. Pour les échantillons de PICN, les 

paramètres ont différé au niveau de l’écartement à 15 mm pour le montage en flexion trois points, 

une force statique de 2,5+/-0,02 N et une force dynamique de 2,2+/-0,02 N. 
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2.3.5 Mesure ultrasonique (US) 

Un disque d’UDMA de dimensions connues est plongé dans un bain d’eau et traversé par une 

onde ultrasonore selon deux angles d’incidences prédéfinies. Une sonde émettrice et une sonde 

réceptrice permettent de caractériser l’onde à l’aide d’un oscilloscope. Les essais US ont été 

réalisés avec une méthode pulsée à 5 MHz à température ambiante (21 °C) sur des échantillons 

discoïdes (18 mm de diamètre par 2 mm d’épaisseur) polymérisés aux pressions suivantes : 0,1, 

100, 200 et 300 MPa. Les vitesses de propagation des ondes longitudinales (vOL) qui sollicitent 

en cisaillement et des ondes transversales (vOT) qui sollicitent en traction et cisaillement (Figure 

2-4) ont été enregistrées sur un oscilloscope (LeCroy 9450 Dual 350 MHz). Le découplage de ces 

deux ondes permet ensuite de calculer les valeurs du module d’élasticité longitudinale (E) et du 

module de cisaillement (G). 
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Figure 2-4. Montage de l’échantillon pour l’enregistrement et la détermination des vitesses 

de propagation des ondes ultrasonore longitudinales (OL) et transversales (OT) [152]. 

 

La masse volumique ρ (kg.m-3) a été déterminée préalablement par pesée hydrostatique pour 

chaque échantillon. Chaque mesure a été réalisée sur trois échantillons pour chaque pression de 

polymérisation. Le module d’élasticité longitudinale (E), le module de cisaillement (G) et le 

coefficient de Poisson (ν) ont été déterminés de la façon suivante : 
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𝑣𝑂𝐿
2 =  

𝐸

𝜌
 ×  

(1−𝜈)

(1+𝜈)(1−2𝜈)
                                    Équation 2-3 

 

𝑣𝑂𝑇
2 =  

𝐺

𝜌
 ×  

𝐸

2𝜌(1+𝜈)
                                       Équation 2-4 

 

Dans le cas d’un matériau isotrope, E et G sont liés par la relation suivante : 

 

𝐸 = 2𝐺(1 + 𝜈)                                           Équation 2-5 

 

La méthode ultrasonique a été choisie pour la relative simplicité de mise en œuvre et le fait qu’un 

seul échantillon de matériau soit théoriquement nécessaire [152]. Elle permet en outre d’estimer 

le « module à 0 K » relié à l’énergie cohésive (alors que la méthode de DMA se limite à -80 °C. 

2.3.6 Analyse thermogravimétrique (ATG) 

L’ATG est une technique d’analyse permettant de mesurer les variations de masse d’un matériau 

en fonction de la température à laquelle il est porté et du temps dans une atmosphère contrôlée. 

Une perte de masse du matériau traduit l’évaporation d’un composé volatil à la suite d’une 

réaction (dégradation, déshydratation). Certains auteurs se servent également de cette technique 

pour comparer la proportion de charge dans les résines composites dentaires par rapport aux 

données du fabriquant [153]. 

Ici une montée en température de la température ambiante à 150 °C est effectuée à un rythme de 

20 °C/min puis à 10 °C par minute jusqu’à 160 °C. L’échantillon est ensuite maintenu à 160 °C 

pendant 120 minutes. Les échantillons d’UDMA ont été préalablement séchés sous vide à 50 °C 

jusqu’à stabilisation de la masse du matériau (+/- 0,1 mg) (XS105 DualRange, Mettler Toledo, 

Suisse) (précision +/- 0,01 mg). Trois analyses ont été effectuées pour chaque pression de 

polymérisation étudiée. 
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2.4 Résultats de l’étude des transitions vitreuses de l’UDMA 

La calorimétrie différentielle à balayage (DSC) du mélange réactif d’UDMA a permis de 

déterminer les valeurs de températures de transition vitreuse du monomère et du polymère et les 

sauts de capacité thermique correspondants (Figure 2-5). 

 

 

Figure 2-5. Analyse DSC du mélange réactif d’UDMA (ligne en tiretés) et de l’UDMA 

polymérisé (ligne pleine). 

 

La DSC nous permet d’observer les résultats suivants pour le premier balayage de température : 

- la température de transition vitreuse du monomère d’UDMA (Tg0), qui se manifeste par 

un saut de capacité thermique (ΔCp0) vers -30 °C, en cohérence avec la valeur de -35 °C 

obtenue par d’autres auteurs [62].  

- la température de polymérisation de l’UDMA qui se manifeste par un pic de libération de 

chaleur vers 97 °C.  

Le second balayage de température nous donne : 

- la température de transition vitreuse du polymère d’UDMA (Tg100), signalée par la dérivée 

maximale de la courbe, est située entre 25 °C et 225 °C. 

- le saut de capacité thermique (ΔCp100) liée à la Tg100. 
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Ces résultats sont présentés dans le tableau suivant (Tableau 2-1) et serviront ensuite en vue de 

leur application dans la loi de Pascault Di Benedetto. 

 

Tg0 ΔCp0 Tg100 ΔCp100 λ  = ΔCp100 / 

ΔCp0 

(Tg100 - Tg0) / λ 

-30,7 0,585 137,9 0,470 0,806 209,4 

Tableau 2-1. Valeurs mesurées par DSC des transitions vitreuses (Tg) et des sauts de 

capacité thermique (ΔCp) pour le monomère (indice 0) et le réseau polymérisé (indice 100). 

2.5 Résultats des propriétés mécaniques initiales de l’UDMA 

Le coefficient de Poisson, le module d’élasticité et le module de cisaillement ont été mesurés à 

très haute fréquence (Tableau 2-2). Les valeurs à haute fréquence reflètent le comportement du 

matériau à très basse température et peuvent être reliées à l’énergie cohésive [104]. 
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Pression de 

polymérisation (MPa) 

0,1 100 200 300 

Degré de conversion 

(%) [66] 

89 ± 2 94 ± 1 96 ± 1 97 ± 1 

Tg (°C) 118 ± 1 137 ± 2 143 ± 1 141 ± 2 

Tg (°C)[66] 121,60 ± 2,62 126,80 ± 2,00 136,40 ± 2,61 137,2 ± 1,79 

ρ (kg.m-3) 1201 ± 0 1202 ± 0 1207 ± 0 1204 ± 0 

E (GPa)  6,210 ± 0,052 6,190 ± 0,026 6,450 ± 0,062 6,437 ± 0,031 

G (GPa) 2,293 ± 0,040 2,313 ± 0,012 2,403 ± 0,021 2,393 ± 0,015 

ν 0,357 ± 0,010 0,347 ± 0,003 0,342 ± 0,003 0,345 ± 0,001 

f (MPa) 151,2 ± 8,3 158,9 ± 13,0 165,1 ± 10,7 169,6 ± 8,8 

Ef (GPa) 2,09 ± 0,22 2,08 ± 0,31 2,50 ± 0,36 2,35 ± 0,28 

Module de Weibull 21,88 14,43 18,17 22,90 

Tableau 2-2. Caractérisation initiale (valeurs moyenne et déviations standard) 

d’échantillons d’UDMA (n= 10 pour le degré de conversion, n=8 pour la Tg, n=3 pour ρ, E, 

G et ν, n=15 pour f et Ef). 

 

Les résultats obtenus indiquent que la pression de polymérisation a bien une influence sur les 

propriétés mécaniques du matériau. Les valeurs de Tg sont en adéquation avec celles d’autres 

auteurs [66]. 

 

D’autres auteurs avaient également observé à pression ambiante qu’une polymérisation 

incomplète avait pour conséquence  une diminution des propriétés mécaniques du polymère [90] 

(Tableau 2-3). 
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Degré de conversion 

(%) 

E (GPa) KIC 

(MPa.m1/2) 

σf (MPa) Dureté (kg.mm-2) 

55 6,38 1,29 88,7 63,5 

60 8,94 1,61 109,2 73,2 

61 10,35 1,70 115,2 77,0 

64 11,41 1,89 117,1 86,3 

66 14,27 2,19 155,4 93,4 

Tableau 2-3. Relation entre le degré de conversion d’un composite de BisGMA-TEGDMA 

photopolymérisé et ses propriétés mécaniques [90]. 

 

Ici l’augmentation de la pression de polymérisation tend à augmenter le degré de conversion, la 

masse volumique, la Tg et les valeurs de modules à très basse température. Néanmoins cet effet 

n’est plus observé après 200 MPa, laissant penser qu’une pression polymérisation optimale se 

situerait entre 200 MPa et 300 MPa. En effet, la pression de polymérisation permet d’améliorer 

la réactivité des molécules. Néanmoins, au-delà d’un certain seuil de pression, la mobilité des 

chaînes décroît, ainsi que le taux de polymérisation [86]. Ce phénomène pourrait être atténué par 

l’exothermie. 

2.6 Discussion et analyse des valeurs de Tg 

2.6.1 Discussion sur la valeur maximale de température de transition vitreuse des 

réseaux totalement polymérisés 

Di Marzio [95] propose une relation permettant de relier la température de transition vitreuse d’un 

réseau totalement polymérisé Tg en fonction de son degré de réticulation et à partir de la valeur 

de Tgl, la température de transition vitreuse du polymère linéaire fictif. 
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𝑇𝑔100 =
𝑇𝑔𝑙

1−(𝐾𝐷𝑀.𝐹.𝑛100)
                                Équation 2-6 

 

La relation de Di Marzio permet donc d’estimer un optimum pour la Tg. Une méthode de calcul 

a été proposée afin de déterminer la Tgl de réseaux réticulés, donc à partir d’une situation fictive 

de répétition d’unités constitutives faites de monomères non réticulés [96]. Cette estimation de la 

Tgl suppose qu’il s’agit d’une grandeur additive. Selon la méthode proposée par Bellenger et 

Verdu, la Tgl peut être obtenue de la manière suivante : 

 

𝑇𝑔𝑙 =
𝑀𝑈𝐶𝑅∗

∑ 𝑀𝑖 𝑇𝑔𝑙𝑖
−1                                        Équation 2-7 

 

Dans le cas d’un poly-UDMA, l’unité répétitive « fictive » est faite de : 

- 2 chaînes courtes faites d’un groupe méthyle (-CH2-) 

- 1 chaîne longue contenant un segment avec 2 groupements esters et 2 groupements 

uréthanes 

On obtient ainsi : 

 

𝑀

𝑇𝑔𝑙
= 10 × (

𝑀

𝑇𝑔
)

>𝐶𝐻2

+  2 × (
𝑀

𝑇𝑔
)

𝑒𝑠𝑡𝑒𝑟

+  2 × (
𝑀

𝑇𝑔
)

𝑢𝑟𝑒𝑡ℎ𝑎𝑛𝑒

+ (
𝑀

𝑇𝑔
)

>𝐶(𝐶𝐻3)2

+  (
𝑀

𝑇𝑔
)

>𝐶𝐻−𝐶𝐻3

   

Équation 2-8 

 

Contrairement aux groupements ester, uréthane et éthyle, les contributions molaires du méthylène 

et de l’isopropyle sont connues [96]. Afin d’en obtenir une estimation, on peut procéder de la 

manière suivante. 

La température de transition vitreuse du polypropylène en phase amorphe est d’environ 0 °C 

[154], [155], donc : 
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M/Tg = (M/Tg)CH2 + (M/Tg)>CH2-CH3 = 42/273 = 0,1538 g.mol-1.K-1        Équation 2-9 

 

(M/Tg)>CH2-CH3 = 0,1538 – 0,06 = 0,0938 g.mol-1.K-1                     Équation 2-10 

 

Afin d’estimer la composante ester du réseau, on s’est fondé sur le fait que la température de 

transition vitreuse du PLA est d’environ 333 K [156], donc : 

 

M/Tg = (M/Tg)ester + (M/Tg)>CH2-CH3 = 72/333 = 0,216 g.mol-1.K-1       Équation 2-11 

 

(M/Tg)ester = 0,216 – 0,0938 = 0,122 g.mol-1.K-1                           Équation 2-12 

 

La température de transition vitreuse du di-éthylène glycol hexaméthylène di-isocyanate est 

d’environ 280 K [157], donc : 

 

M = 12 x 12 + 5 x 16 + 2 x 14 + 22 = 274 g.mol-1                         Équation 2-13 

        

M/Tg = 274/280 = 0,9785 g.mol-1.K-1                                            Équation 2-14 

 

M/Tg = 10 x (M/Tg)CH2 + (M/Tg)>O + 2 x (M/Tg)uréthane                       Équation 2-15 

 

(M/Tg)uréthane + 0,5 x (0,9785 – 10 x0,06 – 0,06306) = 0,1577 g.mol-1.K-1    Équation 2-16 
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On obtient alors : 

 

𝑀

𝑇𝑔𝑙
= 10 × 0.06+ 2 × 0.122+ 2 × 0.1577+ 0.07586 + 0.0938 = 1.37386           

Équation 2-17 

 

Donc : M/Tgl = 1.37386 g.mol-1.K-1  

 

Et : Tgl = 416/1.3738 = 313 K 

 

Le paramètre de flexibilité F est calculé de la manière suivante : 

 

F = (F1 + F2 + F3)/3                                           Équation 2-18 

 

F1, F2 et F3 sont les paramètres de flexibilité de chaque segment lié à un nœud de réticulation, ici: 

- 2 méthylène –CH2– (M = 14 g.mol-1) avec une liaison flexible, donc : F1= F2 = 14 g.mol-1 

- 1 long segment (M = 388 g.mol-1) avec 15 liaisons flexibles, donc : F3 = 25.9 g.mol-1 

 

Donc : F = 18 g.mol-1 

 

Chaque UDMA donnant deux nœuds de réticulation, dans le cas d’une réticulation du réseau à 

100 %, on obtient pour la densité de réticulation : 

 

n100 = 2[UDMA] = 2/MUDMA = 4.255 mol.kg-1 

 

On obtient finalement pour l’UDMA : Tg∞ = 403 K. Cette valeur théorique de Tg pour l’UDMA 

semble cohérente avec les valeurs expérimentales obtenues (moins de 5 % d’erreur).  
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Quelques valeurs sont présentées ci-dessous (Tableau 2-4) pour les principaux polymères utilisés 

pour les résines composites dentaires. Dans le cas de l’UDMA, la valeur de Tg obtenue semble 

également en adéquation avec les valeurs trouvées par d’autres auteurs pour des réseaux d’UDMA 

quasiment totalement réticulés avoisinant et 137 °C [66]. 

 

Polymère Tgl(K) F (g.mol-1) n (mol.g-1) Tg∞ (K) 

UDMA 313 18,0 0,004255 403 

BisGMA 327 18,3 0,0039 413 

BisEMA 321 17,2 0,0037 394 

TEGDMA 268 14,7 0,00699 383 

Tableau 2-4. Température de transition vitreuse maximale théorique pour des polymères 

à usage dentaire. 

 

Le lien entre la Tg et le degré de conversion a également pu être étudié sur le plan théorique et 

expérimentalement. 

2.6.2 Discussion sur l’effet du degré de conversion sur la transition vitreuse 

La température de transition vitreuse (Tg) est particulièrement intéressante pour l’étude du rôle de 

la pression de polymérisation de l’UDMA, notamment à travers le degré de conversion du 

polymère. 

La température de transition vitreuse augmente avec la masse molaire, comme le montre pour les 

polymères linéaires l’équation de Fox-Flory [158], simplifiée pour les polymères dont la masse 

molaire Mn> 104 g.mol-1 [159]: 

 

𝑇𝑔 = 𝑇𝑔∞ −
𝐾𝐹𝐹

𝑀𝑛
                                     Équation 2-19 

 



 

87 

 

Tg∞ (K) est la température de transition vitreuse dans le cas d’un polymère complètement 

polymérisé, Mn (kg.mol-1) est la masse molaire du polymère et KFF (K.kg.mol-1) le paramètre de 

Fox-Flory. Quelques valeurs du paramètre de Fox-Flory et de la Tg sont mentionnées (Tableau 

2-5) : 

 

 Tg∞ (K) KFF (K.kg.mol-1) 

PMMA atactique 388 210 

PMMA syndiotactique 405 256 

PMMA isotactique 318 110 

Tableau 2-5. Exemples de valeurs de paramètres de Fox-Flory pour le PMMA [159]. 

 

Dans un réseau, la température de transition vitreuse des réseaux thermodurcis augmente avec la 

densité de réticulation comme cela a été montré pour le poly-méthacrylate de méthyle réticulé 

avec de l’éthylène glycol diméthacrylate ou d’autres acrylates tétra-fonctionnels [160]. 

 

Il semble ici pertinent de confronter les estimations à partir de deux modèles visant à prédire la 

température de transition vitreuse d’un réseau et abordés précédemment : 

- La loi de Pascault et Di Benedetto [65], qui ont proposé une équation reliant 

l’augmentation de la Tg avec le degré de conversion du monomère x (Equation 1-1) 

- La loi de Di Marzio, pour laquelle le degré de réticulation est calculé à partir du degré de 

conversion. (Equation 2-6) 

L’équation de Pascault et Di Benedetto permet de relier une augmentation de la Tg avec le degré 

de conversion du monomère (x est ici noté DC) [65] : 
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𝑇𝑔−𝑇𝑔0

𝑇𝑔100−𝑇𝑔0
=

𝜆.𝐷𝐶

1−(1−𝜆).𝐷𝐶
                                Équation 2-20 

 

Où : 

- les indices « 0 » et «  » correspondent respectivement au mélange réactif non 

polymérisé et totalement polymérisé. 

- 𝜆 = ΔCp/ΔCp0 est le ratio entre les changements isobares de capacité thermique du réseau 

totalement réagit (ΔCp) et du monomère (ΔCp0) pendant la transition vitreuse.  

Elle peut se dériver de la façon suivante : 

 

𝑑𝑇𝑔

𝑑𝐷𝐶
= (𝑇𝑔100 − 𝑇𝑔0).

𝜆

[1−(1−𝜆)𝐷𝐶]²
                         Équation 2-21 

 

Pour les degrés de conversion élevés, (DC → 1) et peut être noté DC = 1 – ε avec ε<< 1. 

On obtient : 

 

𝑑𝑇𝑔

𝑑𝐷𝐶
≈

𝜀→ 0

(𝑇𝑔100−𝑇𝑔0)

𝜆
. (1 + 2.

(1−𝜆)

𝜆
. 휀)                   Équation 2-22 

 

Que l’on peut donc simplifier par :  

 

𝑑𝑇𝑔

𝑑𝐷𝐶
≈

𝜀→ 0

(𝑇𝑔100−𝑇𝑔0)

𝜆
                                 Équation 2-23 

 

En se basant sur les données du Tableau 2-1, on obtient une valeur théorique de dérivée d’environ 

210 K. Ce résultat est en adéquation avec les valeurs obtenues expérimentalement (Figure 2-7) 

avec une pente à 210 K pour le composite et 230 K pour le réseau d’UDMA non chargé. Les 
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résultats pour des degrés de conversion élevés sont cohérents avec la loi de Pascault et Di 

Benedetto. Les précédentes équations soulignent le fait que la Tg chute si le réseau n’est pas 

totalement réticulé (au travers du paramètre x noté DC), ce qui est couramment le cas pour les 

résines composites dentaires photopolymérisés à pression ambiante, comme le montre l’exemple 

d’un réseau de BisGMA-TEGDMA photopolymérisé [161] (Tableau 2-6). 

 

Temps de photopolymérisation (s) 25 45 60 

Degré de conversion (%) 36,3 47,5 55,1 

Tg approximative (°C) 15 25 50 

Tableau 2-6. Degré de conversion et Tg d’un polymère de BisGMA-TEGDMA en fonction 

du temps de photopolymérisation [151]. 

 

 

Concernant la loi de Di Marzio (Equation 2-6), on peut écrire : 

- Pour un réseau totalement polymérisé : 

 

𝑇𝑔100 =
𝑇𝑔𝑙

1−(𝐾𝐷𝑀.𝐹.𝑛100)
                                   Équation 2-24 

 

- Pour un réseau polymérisé de manière incomplète, dans lequel la densité de réticulation 

n est inférieure à la densité maximale théorique n100 : 

 

𝑇𝑔 =
𝑇𝑔𝑙

1−(𝐾𝐷𝑀.𝐹.𝑛)
                                        Équation 2-25 
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En combinant les deux équations précédentes on a : 

 

𝑇𝑔100 − 𝑇𝑔 =
𝑇𝑔𝑙

1−(𝐾𝐷𝑀.𝐹.𝑛100)
−

𝑇𝑔𝑙

1−(𝐾𝐷𝑀.𝐹.𝑛)
                     Équation 2-26 

 

Et : 

𝑇𝑔100 − 𝑇𝑔 =
𝐾𝐹𝑇𝑔𝑙(𝑛100−𝑛)

(1−𝐾𝐷𝑀.𝐹.𝑛100)(1−𝐾𝐷𝑀.𝐹.𝑛)
                        Équation 2-27 

 

Pour les hauts degrés de conversion, n ~ n100, donc : 

 

𝑇𝑔100 − 𝑇𝑔 =
𝐾𝐹𝑇𝑔𝑙(𝑛100−𝑛)

(1−𝐾𝐷𝑀.𝐹.𝑛100)²
                                Équation 2-28 

 

Dans le cas de réseaux trifonctionnels dégradés chimiquement [162], une coupure de chaîne 

entraîne la perte de 3 chaînes élastiquement actives (CEA). En supposant que les monomères non 

réticulés qui ont une double liaison non réagie sont équivalents à ces chaînes pendantes issues 

d’une scission, on a : 

 

𝑛100 − 𝑛 = 3[> 𝐶 = 𝐶 <]                                 Équation 2-29 

 

Avec : 

[> 𝐶 = 𝐶 <] = (1 − 𝐷𝐶). [> 𝐶 = 𝐶 <]1𝑂𝑂 = (1 − 𝐷𝐶). 2. [𝑈𝐷𝑀𝐴]   Équation 2-30 

 

Le nombre de chaînes élastiquement actives est ici : 
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𝑛100 − 𝑛 = 6. (1 − 𝐷𝐶). [𝑈𝐷𝑀𝐴]                        Équation 2-31 

 

On écrit que : 

𝑛 = (
𝑓

2
) . 𝑥                                            Équation 2-32 

 

Où f est la fonctionnalité du réseau, est ici égale à 3. On a : 

 

𝑥100 − 𝑥 = 4. (1 − 𝐷𝐶). [𝑈𝐷𝑀𝐴]                      Équation 2-33 

 

On obtient :  

 

𝑇𝑔 = 𝑇𝑔100 − 𝐵 + 𝐵. 𝐷𝐶                               Équation 2-34 

 

Avec : 

𝐵 = 4 × [𝑈𝐷𝑀𝐴]. 𝐾𝐷𝑀. 𝐹𝑇𝑔100/(1 − 𝐾𝐷𝑀. 𝐹. 2. [𝑈𝐷𝑀𝐴])    Équation 2-35 

 

On obtient par calcul B = 230 K. La prédiction de la variation de la Tg avec le degré de conversion 

est en adéquation avec la valeur de 220 K observée expérimentalement. 

On constate donc que les relations structure-propriétés proposées pour des réseaux dits « idéaux » 

se vérifient cependant ici malgré la relative complexité des réseaux d’UDMA (seuls ou sous forme 

de matrice du PICN) qui sont polymérisés par réactions radicalaires, sources d’« irrégularités » 

structurales. 
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2.6.3 Effet de la post-polymérisation sur l’UDMA polymérisé sous HT/HP 

2.6.3.1 Intérêt de l’étude des effets de la post-polymérisation sur l’UDMA 

Afin d’optimiser la polymérisation, d’améliorer les propriétés mécaniques, de limiter le libération 

de monomères non réagis dans la cavité orale et d’augmenter le degré de conversion, une nouvelle 

polymérisation à une température supérieure de la Tg du matériau peut être envisagée [85]. 

Néanmoins il reste difficile d’obtenir un réseau dont le degré de conversion atteint les 100 % 

[163]. Par ailleurs, les effets d’une hausse de la température peuvent, selon la situation, être 

favorables ou bien délétères pour le matériau. L’implication du vieillissement thermique sur les 

propriétés mécaniques est à prendre en compte. La réalisation d’une post-cuisson après la 

polymérisation a donc classiquement pour but de parfaire la polymérisation et d’optimiser les 

propriétés mécaniques du matériau. On peut également suspecter que le vieillissement thermique 

lié aux procédés de fabrication puisse induire une dégradation du réseau. Les effets de la post-

cuisson sur les propriétés des résines composites dentaires photopolymérisables ont été étudiés et 

seraient liés à une augmentation du degré de conversion [32], [164] et une possible diminution 

des contraintes internes [32], [165]. Ces effets peuvent se traduire par :  

o une amélioration in vitro de la résistance à l’usure (traitement 7 min à 125 °C) 

[165], mais qui ne semble pas confirmée cliniquement à 1 an (traitement 10 min 

à 120 °C) [166]. 

o une augmentation de la résistance à la traction, de la résistance à la flexion et de 

la ténacité (traitement 24 h à 100 °C) [164]. 

o une augmentation de la résistance à la traction et de la ténacité (traitement à 

environ 100 °C) [167]. 

o augmentation de la résistance à la traction, de la résistance à la flexion et du 

module d’élasticité (traitement 1 h à 37-100-125-150 °C) [168]. 

o une augmentation du module d’élasticité (traitement 150 secondes à 125 °C) 

[169]. 
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o une augmentation module d’élasticité en flexion, de la dureté (Knoop), de la 

ténacité et du degré de conversion (traitement 3 ou 24 h à 120 °C) [32]. 

Certains auteurs notent que les résines composites hybrides à petites particules seraient les plus 

sensibles à ces traitements, vraisemblablement en lien avec une amélioration de la liaison entre 

les charges et la matrice [32].  

Néanmoins une température trop forte ou répétée peut également endommager le polymère par 

un phénomène de thermolyse [170]. On observe que pour un vieillissement anaérobie à une 

température correspondant à l’état vitreux de la matrice, la vitesse d’amorçage est faible, et la 

plupart des radicaux tendent à se terminer. La situation est moins favorable à une température où 

la matrice est à l’état caoutchoutique, car la vitesse d’amorçage est plus élevée, et les radicaux 

ont une forte propension à diffuser et à conduire à des coupures de chaînes, expliquant une forte 

diminution de Tg [171]. 

L’étude du vieillissement artificiel par cycles thermiques (5 °C/55 °C) à 180 jours sur des résines 

composites photopolymérisés a montré une diminution de la résistance à la rupture allant jusqu’à 

50 % pour certains composites. Les résultats de la littérature sont plus ambigus concernant la 

dureté Martens de la résine composite ; ainsi, différents profils d’évolution ont été constatés : 

augmentation, diminution ou valeurs stables. Des différences dans les protocoles de 

photopolymérisation préconisés par les fabricants de chacun des résines composites testés ont été 

évoquées pour justifier ces différents profils de vieillissement [172].  

La réalisation d’un vieillissement artificiel par cycles thermiques sur un PICN commercial ne 

semble pas affecter son module d’élasticité en flexion mais semble diminuer sa résistance à la 

flexion [173], [174], sa dureté [173], [175] et sa ténacité [173]. 

2.6.3.2 Etude des effets de la post-polymérisation sur le réseau d’UDMA 

Les valeurs de température de transition vitreuse obtenues par DMA pour chaque pression de 

polymérisation sont présentées pour la matrice d’UDMA, le composite PICN non recuit et recuit 

(Figure 2-6). 
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Figure 2-6. Valeurs de température de transition vitreuse obtenues par DMA pour chaque 

pression de polymérisation pour la matrice d’UDMA (●), le composite PICN non recuit (□) 

et recuit (▪). 

 

Les réseaux d’UDMA non chargés et non recuits présentent systématiquement des valeurs de Tg 

supérieures ou égales à celle de la résine composite PICN non recuits. Ces différences sont plus 

marquées aux faibles pressions de polymérisation (< 100 MPa) et aux plus fortes pressions de 

polymérisation (> 200 MPa).  

Les valeurs de Tg les plus élevées sont observées pour les réseaux d’UDMA non chargés, elles 

augmentent avec la pression de polymérisation et atteignent un plateau à une valeur d’environ 

140 °C entre 200 MPa et 300 MPa avant de diminuer sensiblement [176]. Ces résultats illustrent 

le fait que l’augmentation de la pression de polymérisation tend, dans un premier temps, à 

rapprocher les monomères et faciliter la cinétique de polymérisation. Dans un second temps une 

pression trop élevée diminue la mobilité et affecte la cinétique de polymérisation. 

Les tendances remarquées ici sont en adéquation avec nos précédentes observations. 

Une post-polymérisation d’1 heure à 160 °C de la résine composite PICN d’UDMA a été étudiée 

ici. On constate que cette post-polymérisation n’a pas le même effet en fonction de la pression de 

polymérisation du réseau de la résine composite PICN [177] : 
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- Pour les résines composites qui sont les moins réticulés initialement (polymérisés à 0,1 

MPa, 50 MPa et 350 MPa), une augmentation de la Tg est observée. 

- Pour les résines composites dont le taux de réticulation initial est le plus élevé, 

généralement supérieur à 96 % (polymérisés de 100 MPa à 300 MPa) avec une Tg initiale 

élevée, à l’inverse, une baisse de la Tg est observée. 

Pour mieux interpréter ces résultats, les valeurs de Tg sont présentées en fonction du degré de 

conversion de l’échantillon (Figure 2-7). 

 

 

Figure 2-7. Variation de la température de transition vitreuse (Tg) en fonction du degré de 

conversion pour des réseaux d’UDMA polymérisé à diverses pressions sans post-

polymérisation (●), pour le composite PICN sans post-polymérisation (□) et avec post-

polymérisation (▪). 

 

On remarque qu’il existe une relation linéaire positive entre la Tg et le degré de conversion pour 

les réseaux sans post-polymérisation, avec ou sans charge. En revanche, sur l’aile droite de la 

figure, on note que les réseaux post-cuits présentent une diminution sensible de la Tg. 
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2.6.3.3 Discussion sur l’effet de la post-polymérisation 

Les effets de la post-polymérisation (1 heure à 160 °C) sur le composite PICN nécessitent d’être 

commentés. Par exemple, dans le cas du PICN polymérisé à 100 MPa, il a été observé que la post-

cuisson avait pour effet une diminution de la température de transition vitreuse d’environ 15 °C 

associée pourtant à une légère augmentation du degré de conversion de 95 % à 97 %. On pourrait 

supposer par exemple que le maintien à une température proche de la Tg induise une relaxation 

structurale, qui se traduise par un décalage apparent de la Tg. Cette variation de la température de 

transition vitreuse ne semble ici pas liée à une relaxation structurale pendant la post-

polymérisation, comme cela pu être évoqué pour d’autres matériaux [178]. En effet, l’analyse par 

DSC n’a pas montré d’« overshoot » caractéristique d’une relaxation (Figure 2-8). 

 

 

Figure 2-8. Cycles de DSC pour de l’UDMA polymérisé à 0,1 MPa avant (ligne en tiretés) 

et après post-polymérisation (ligne pleine). 

 

La DSC présentée Figure 2-8 a été réalisée avec une montée en température à 40 °C.min-1 jusqu’à 

160 °C, suivi d’un maintien à cette température pendant 1 heure (pour simuler la post-

polymérisation), puis refroidissement à température ambiante et nouvelle montée en température 

à 40 °C.min-1 jusqu’à 200 °C. Les résultats les plus intéressants ont montré pour l’UDMA 

polymérisé à 0,1 MPa que : 
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- A la première montée en température, la Tg est relativement basse (environ 103 °C) en 

accord avec les résultats de la DMA. Une légère exothermie peut être observée juste après 

la Tg, éventuellement en lien avec un problème de dévitrification. 

- A la seconde montée en température, la Tg est plus élevée (environ 127 °C) en accord 

avec les résultats de la DMA. Mais aucun « overshoot » n’est observé par ailleurs, ce qui 

conduit à écarter l’hypothèse d’une VRS lors d’un maintien isotherme à 160 °C. 

 

L’étude par ATG des différents échantillons d’UDMA peut nous aider à mieux comprendre les 

effets de la post-polymérisation à chaque pression de polymérisation. Elle est représentée par le 

graphique suivant (Figure 2-9). 

 

 

Figure 2-9. Allure des courbes thermogravimétriques lors d’une exposition à 160 °C pour 

de l’UDMA polymérisé à 0.1 (−), 100 (−), 200 (−) et 300(−) MPa. 

 

On observe une perte de masse faible mais rapide que l’on peut attribuer par exemple à 

l’évaporation de molécules d’eau résiduelles au sein du réseau ou de résidus de catalyseurs. La 
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perte de masse ralentit ensuite progressivement et pourrait à ce stade refléter des coupures de 

chaînes induites par la température. La masse tend enfin quasiment à se stabiliser pour les 

polymères polymérisés sous haute pression, alors qu’une perte de masse se poursuit plus 

nettement pour l’UDMA polymérisé à pression ambiante. L’UDMA polymérisé à 200 MPa 

semble être le moins sujet aux phénomènes observés, le comportement de l’UDMA polymérisé à 

300 MPa étant très proche. Cela est en adéquation avec les valeurs de masse volumique et de Tg 

obtenues précédemment pour ces matériaux. 

Il est donc confirmé que la pression de polymérisation et la post-polymérisation tendent à 

améliorer la qualité de polymérisation et les propriétés initiales de l’UDMA, mais avec 

l’observation d’un optimum pour une pression de polymérisation avoisinant les 200-300 MPa. 

 

Les effets de la post-polymérisation pourraient alors s’expliquer de manière plausible si on 

considère qu’elle induit des scissions de chaînes. La concentration de ces scissions (s) peut se 

définir par rapport à la concentration en chaînes élastiquement actives ([EAC]) de la manière 

suivante pour un réseau trifonctionnel (Figure 2-10) : 

 

[EAC] = [EAC]0 – 3s                                        Équation 2-36 

 

Ce qui donne : 

 

𝑠 =  
𝑇𝑔𝑙

2𝐾𝐷𝑀.𝐹
+ (

1

𝑇𝑔 𝑝𝑜𝑠𝑡−𝑐𝑢𝑖𝑡
−

1

𝑇𝑔
)                       Équation 2-37 

 



 

99 

 

 

Figure 2-10. Schéma de la destruction d’une chaîne élastiquement active (CEA) dans le cas 

d’un réseau trifonctionnel. 

 

On obtient une valeur de s ~ 0,3 mol.kg-1, soit environ 5 % des chaînes élastiquement actives 

présentes initialement qui sont coupées. On remarque par ailleurs que les modules élastiques 

restent relativement constants, ce qui n’est pas surprenant pour des résines composites hautement 

chargés dont le module est très lié à la présence de la fraction volumique des charges. Les mesures 

de module d’élasticité ne semblent donc pas assez sensibles pour détecter les premières étapes de 

dégradation, contrairement à la température de transition vitreuse. 

Il reste à préciser pourquoi cette post-polymérisation induit une dégradation sur les échantillons 

les plus polymérisés initialement, sous pression intermédiaire, tandis que ceux polymérisés à 0,1 

MPa et 350 MPa ne semblent pas affectés. Comme cela a été abordé précédemment, la formation 

de ponts par réticulation peut s’effectuer lors de la phase de propagation (Figure 2-11) et lors de 

la phase de terminaison (Figure 2-12). 

 



 

100 

 

 

Figure 2-11. Formation de ponts de réticulation par réaction de propagation « tête à 

queue » (au dessus) et « tête à tête » (en dessous). 

 

 

Figure 2-12. Formation de ponts de réticulation par réaction de terminaison. 

 

Ces ponts peuvent être détruits par un processus de dépolymérisation. Des auteurs ont montré que 

compte tenu de l’encombrement stérique des chaînes latérales, l’enthalpie de polymérisation du 

méthacrylate de méthyle est plus basse que celle de beaucoup d’autres polymères [179], [180]. Il 

en résulte une enthalpie de liaison monomère-monomère plus faible, qui explique pourquoi la 

dégradation thermique du PMMA peut conduire au libération d’une grande quantité de 

monomères [181] associée à  des scissions de chaînes [182]. Le mécanisme général est bien connu 

(Figure 2-13), bien que des particularités soient à prendre en compte dans le cas de réseaux 

d’UDMA, car deux scissions de chaînes sont nécessaires à chaque extrémité du monomère 

d’UDMA pour entraîner la formation d’un composé volatil.  
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Figure 2-13. Mécanisme possible pour la dégradation du polymère avec libération d’un 

groupe UDMA. 

 

Il semble logique que ce phénomène soit favorisé pour des réseaux qui ne sont pas complètement 

polymérisés. Ce processus semble débuter à une température relativement basse allant de 125 °C 

[180] à 140 °C [183]. La post-polymérisation se produit donc dans la région « étroite » du 

diagramme de temps-température-transformation (TTT), comprise entre la dévitrification et la 

dégradation [184] (Figure 2-1). 

La formation des ponts de réticulation peut s’exprimer par la relation suivante : 

 

𝑑𝑥

𝑑𝑡
= ɣ. 𝑘𝑡. [𝑃°]2 + 𝑘𝑝. [𝑃°]. [𝑀] − 𝑘𝑖. 𝑥                Équation 2-38 

 

Où kI est la vitesse constante de décomposition de la réaction, qui peut varier selon qu’il s’agisse 

d’isomère tête à tête ou tête à queue (Figure 2-11).  

Cela peut expliquer la formation de ponts de réticulation pour les réseaux incomplètement 

réticulés (se traduisant par une augmentation de la température de transition vitreuse), tandis 

qu’une destruction se produit pour les réseaux quasi-totalement réticulés (conduisant alors à une 

basse de la température de transition vitreuse. Cette explication semble cohérente avec les courbes 

gravimétriques obtenues par ATG sous azote pour des échantillons d’UDMA polymérisés à 

différente pressions (Figure 2-9). La perte de masse a pour origine une scission des chaînes à 

proximités de chaînes pendantes (non réticulées). Comme exposé précédemment, le réseau 
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polymérisé à 200 MPa subit la plus faible perte de masse (le 300 MPa, bien réticulé, est très 

proche), alors que les réseaux polymérisés à 0,1 MPa et 1000 MPa dont le degré de réticulation 

est plus faible, voient leur masse diminuer d’avantage. Il serait intéressant de modéliser 

ultérieurement les phénomènes de polymérisation et dégradation de l’UDMA pour établir un 

diagramme TTT. 

2.7 Conclusion 

L’étude des échantillons d’UDMA et de composites polymérisés à différentes pressions a montré 

que la température de transition vitreuse augmentait de manière quasi-linéaire avec le degré de 

conversion en l’absence de post-polymérisation. Les valeurs obtenues lors de la caractérisation 

initiale de l’UDMA sont compatibles avec celles de la littérature. La Tg maximale est d’environ 

140 °C pour un réseau dont la réticulation semble quasi-complète, et décroit d’environ 2,2 °C par 

pourcent de conversion. Cette valeur observée expérimentalement est en adéquation avec celle 

attendue par les approches théoriques de Di Marzio et de Pascault et Di Benedetto. La valeur de 

la température de transition vitreuse paraît être un descripteur fin du vieillissement de l’UDMA. 

L’augmentation de la pression de polymérisation est associée à une amélioration des propriétés 

du matériau. Cependant, il est intéressant de constater que cette relation n’est pas parfaitement 

linéaire et qu’un optimum est obtenu pour des pressions de polymérisation avoisinant les 200MPa. 

L’étude de la post-polymérisation montre l’intérêt de ce procédé pour des réseaux dont la 

polymérisation initiale est incomplète, néanmoins il peut s’avérer sans effet sur la Tg voire 

délétère pour les réseaux les mieux polymérisés initialement. 

Dans l’optique de l’utilisation de l’UDMA à des fins de restaurations dentaires, la méthode de 

polymérisation HT/HP ainsi que la post-polymérisation s’avèrent être des procédés pertinents au 

niveau des propriétés initiales du matériau. Qu’en-est-il concernant les interactions du matériau 

avec l’eau ?  
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3 INTERACTION DE L’EAU AVEC L’UDMA 

POLYMERISE SOUS HT/HP 

Les réseaux d’UDMA utilisés pour des restaurations dentaires sont destinés à être exposés dans 

la cavité buccale, à un milieu humide par l’intermédiaire de la salive, composée principalement 

d’eau. Les interactions entre l’eau et le polymère d’UDMA peuvent être caractérisées : 

-  en termes de quantité, à un état d’équilibre, par la solubilité 

-  en termes de cinétique, à un état transitoire, par la diffusion. 

Ces deux paramètres peuvent principalement être obtenus à partir de courbes décrivant la prise 

de masse relative d’un échantillon de polymère sous forme de film ou de plaque mince exposé à 

différents taux d’humidité relative en fonction du temps. Ces essais gravimétriques ont pour 

objectif d’explorer les interactions eau – UDMA. 

3.1 Rappels théoriques 

3.1.1 Solubilité 

La solubilité de l’eau dans le polymère est un paramètre exprimant à l’équilibre la quantité d’eau 

pénétrant dans le polymère dans un milieu humide. 

Les essais permettant d’obtenir des isothermes de sorption renseignent sur les mécanismes 

d’interaction entre l’eau et le polymère. Ils s’effectuent à une température donnée et mesurent la 

prise de masse relative de l’échantillon en fonction de l’activité de l’eau, c’est-à-dire du taux 

d’humidité relative RH (%), défini par le rapport entre la pression partielle de vapeur d’eau p (Pa) 

et la pression de vapeur saturante p0 (Pa) (Figure 3-1) :  

 

𝑅𝐻[%] = 100 ×
𝑝

𝑝0
                                                     Équation 3-1 
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Figure 3-1. Allures classiques d’isothermes de sorption selon quatre mécanismes différents 

A, B, C et D. 

 

Dans le cas d’un solvant pur comme l’eau, chaque molécule d’eau doit d’abord se séparer des 

autres molécules de solvant pour rentrer dans le polymère. Autrement dit, elle doit se vaporiser. 

A l’exception d’un matériau fissuré ou poreux, on peut donc considérer que c’est de la vapeur de 

solvant et non du liquide qui pénètre dans le polymère.  

La concentration en eau dans le matériau c peut se définir comme le rapport entre la masse d’eau 

dans le matériau me par rapport à la masse du polymère sec m0. Si on peut supposer qu’il n’y a 

pas de perte de masse du polymère par un mécanisme de vieillissement dans les conditions de 

l’essai, alors on peut considérer que me équivaut à Δm, la prise de masse observée. Au cours de 

l’essai, c tend vers c∞, concentration maximale atteinte lorsque p = p0. 

 

𝐶 =
𝑚𝑒

𝑚0
 =

𝛥𝑚

𝑚0
                                                               Équation 3-2 

 

Différents modèles ont été proposés pour déterminer la concentration de solvant à l’équilibre : 
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3.1.1.1 Modèle selon la loi de Henry 

Le modèle le plus simple, selon la loi de Henry (isotherme « A » sur la Figure 3-1), dans laquelle 

la concentration C est fonction linéaire du coefficient de solubilité S (constant à une température 

donnée).  

 

C = S.p                                                            Équation 3-3 

 

𝐶∞  =  𝑆. 𝑝0 =  
𝜌.𝑤∞ 

𝑀𝑆
et   𝑤∞ =

𝑚∞

(1 +𝑚∞)
                                Équation 3-4 

 

avec : 

- C (mol.l-1) la concentration à l’équilibre du solvant dans le matériau 

- S (mol.l-1.Pa-1) le coefficient de solubilité 

- p (Pa) la pression en eau 

- ρ la masse volumique du matériau à l’équilibre 

- MS la masse molaire du solvant 

- m∞ le gain relatif de masse 

- w∞ la fraction de masse à l’équilibre 

Cette loi s’applique généralement à l’équilibre pour les faibles concentrations. Les molécules 

d’eau dissoutes sont alors peu nombreuses et éloignées. 

Dans le cas où la sorption est décrite par la loi de Henry, on peut déduire que S, le coefficient de 

solubilité (mol.l-1.Pa-1) est décrit par la loi type d’Arrhenius décrite par VAN’T HOFF [105] 

(Figure 3-2) : 

 

𝑆(𝑇) = 𝑆0. 𝑒𝑥𝑝 (−
∆𝐻𝑆

𝑅𝑇
)                               Équation 3-5 
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p est la pression partielle d’eau (Pa) est décrite par la relation de Clapeyron qui est formellement 

équivalente à la loi d’Arrhenius : 

 

𝑝(𝑇) = 𝑝0. 𝑒𝑥𝑝 (−
∆𝐻𝑣𝑎𝑝

𝑅𝑇
)                             Équation 3-6 

 

 

Figure 3-2. Diagramme d’Arrhenius de la solubilité de l’eau pour le système DGEBA + 

TETA [185]. 

 

L’énergie d’activation sur la solubilité ES est, quant à elle, donnée par : 

 

ES = - ΔHS – ΔHvap                                                                Équation 3-7 

 

Avec : 

- HS l’enthalpie de dissolution 

- Hvap l’enthalpie de vaporisation 
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Sachant que ΔHS < 0 et ΔHvap > 0, et que souvent, les valeurs absolues des deux grandeurs sont 

assez proches, ES est proche de 0. La solubilité maximale de l’eau varie donc faiblement avec la 

température. 

 

D’où : 

𝐶(𝑇) = 𝐶0. 𝑒𝑥𝑝 (−
𝐻𝐶

𝑅𝑇
)                                 Équation 3-8 

 

Avec : 

- HC = ΔHS + ΔHvap 

- C(T) la concentration à l’équilibre 

HC peut être positive ou négative selon le fait que |HS| est supérieure ou inférieure à |Hvap|. Plus 

l’interaction polymère-solvant est faible, plus la valeur absolue de |HS| tend à être petite par 

rapport à |Hvap|. Ainsi la concentration à l’équilibre aura tendance à augmenter avec la température 

lorsque les interactions sont faibles, mais sera susceptible de diminuer avec T si les interactions 

polymère-solvant sont fortes avec |HS| >|Hvap|. 

3.1.1.2 Modèle de Langmuir 

Le modèle de Langmuir (isotherme « B » sur la Figure 3-1), dans lequel on considère que les 

interactions entre le solvant et le polymère sont prépondérantes. Il y a un échange entre les 

molécules d’eau qui s’y fixent et qui en repartent. Les molécules d’eau se placent de manière 

privilégiée sur des sites hydrophiles de la matrice. L’affinité entre l’eau et le polymère est donc 

prépondérante dans ce modèle. Une fois ces sites occupés, peu de nouvelles molécules d’eau 

peuvent se solubiliser avec la matrice.  

Ici : 
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𝑐 =
𝐴.𝑝

1+𝐵.𝑝
                                              Équation 3-9 

    

avec : 

- A une constante de saturation 

- B une constante d’affinité avec des sites 

Un mode de sorption duale a été décrit. Il combine le mode de Langmuir et la loi de Henry ; les 

deux mécanismes cohabitent et peuvent s’exprimer par la relation suivante : 

 

𝑐 = 𝑠. 𝑝 +
𝐴.𝑝

1+𝐵.𝑝
                                         Équation 3-10 

3.1.1.3 Modèle de Flory-Huggins 

Le modèle de Flory-Huggins (isotherme « C » sur la Figure 3-1), où l’on observe que la solubilité 

est linéaire aux faibles activités en eau, puis augmente avec la pression, est décrit par l’équation : 

 

𝑙𝑛
𝑝

𝑝0
=  𝑙𝑛 (

𝑠
)  +  (1 − 

𝑠
)  +  (1 − 

𝑠
)²   ou       𝑙𝑛

𝑝

𝑝0
=  𝑙𝑛 (1 − 

𝑝
)  + 

𝑝
 +  

𝑝
² 

Équation 3-11 

 

avec :  

- p/po est le pourcentage d’humidité relative, décrivant l’activité de l’eau dans le milieu 

extérieur autour du polymère. 

- p et s sont respectivement la fraction volumique de polymère dans le mélange polymère + 

eau et fraction volumique d’eau dans le mélange polymère + eau. 

-  est le paramètre d’interaction décrivant l’affinité entre l’eau et le polymère considéré. 
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On peut supposer que le polymère est plastifié par l’eau, et que l’espacement des chaînes qui 

s’ensuit crée alors de nouvelles possibilités pour le solvant de se solubiliser. Une autre explication 

peut être la formation d’agrégats ou clusters de solvant au sein de la matrice. 

Aux faibles activités de l’eau, une augmentation pseudo-linéaire de la masse avec la pression 

partielle obéissant à la loi de Henry permet généralement de simplifier l’équation de la manière 

suivante : 

 

𝑙𝑛 (
1−𝑝

𝑝

𝑝0

) =  𝑙𝑛 𝛼 = −(1 +  )                            Équation 3-12 

 

La valeur du paramètre de Flory, ou coefficient d’interaction polymère-solvant χ (sans 

dimension), peut être déterminé par la relation suivante, ce dernier étant contrôlé par les 

paramètres de solubilité du polymère et de l’eau. 

 

𝜒 =
𝑉𝑚 𝑒𝑎𝑢

𝑅𝑇
∙ (𝛿𝑝𝑜𝑙𝑦𝑚è𝑟𝑒 − 𝛿𝑒𝑎𝑢)

2
                           Équation 3-13 

 

avec : 

- Vm eau est le volume molaire du solvant (m3⋅mol−1) 

- R la constante des gaz parfaits (J mol−1 K−1) 

- T la température (K) 

- δ le paramètre de solubilité ((J.m-3)1/2), avec δeau = 47,9.106 (J.m-3)1/2 = 47,9 MPa1/2 

Le paramètre de solubilité se définit comme la racine carrée de la densité d’énergie cohésive 

(Pa1/2) : 

 

 δ = CED1/2 = (Ecoh/Vm)1/2                                    Équation 3-14 
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On observe que la miscibilité du solvant avec le polymère sera d’autant plus grande que l’écart 

entre δeau et δpolymère est faible ou que χ tend vers 0. 

Certains auteurs ont observé pour du PMMA que les valeurs obtenues par cette dernière équation 

pouvaient paraître surestimées par rapport aux valeurs expérimentales issues d’isothermes de 

sorption. Cela pourrait s’expliquer par la formation de ou clusters d’eau, phénomène observé pour 

des fortes prises de mass en eau dans des époxys [186]. La présence de ces clusters peut être 

déterminée par la fonction de Zimm-Lundberg [187] : 

 

𝑓𝑍𝐿 =
𝐺11

𝜈1
= −(1 − 𝜙1) ∙ [

𝜕
𝑎1

𝜙1
⁄

𝜕𝑎1
]

𝑇,𝑃

− 1                        Équation 3-15 

 

avec : 

- Φ1 la fraction volumique d’eau dans l’échantillon 

- a1= P/P0est l’activité de eau 

- G11/ν1 est la fonction d’ « agglomération » 

Lorsque fZL< -1, on considère qu’il n’y a pas de formation de cluster. 

La taille moyenne des agglomérats MCS (Mean Cluster Size) est donnée par l’équation suivante : 

 

MCS = 1 + 1.fZL                                       Équation 3-16 

 

Pour des valeurs de MCS = 1 signifie la présence d’une molécule d’eau isolée, MCS = 2 pour un 

dimère, et MCS = 3 pour une trimère. 

Des auteurs ont observé pour des échantillons de PMMA immergés dans l’eau qu’une 

agglomération (cluster) de molécules d’eau se pouvait se produire à partir d’une pression partielle 

supérieure  à 0,2 [188]. 
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Enfin le mode BET (Brunauer Emmet Teller) (isotherme proche du « D » sur la Figure 3-1), quant 

à lui, associe le mode de Flory-Huggins à celui de Langmuir. Il intègre ainsi la possibilité de 

formation de clusters de solvant au sein de la matrice. 

3.1.1.4 Absorption d’eau par les polymères utilisés en odontologie 

L’absorption hydrique a été observée et décrite pour de nombreux polymères y compris pour les 

ceux utilisés en odontologie [122]. Quelques valeurs de prise de masse en eau à l’équilibre pour 

des réseaux photopolymérisés de méthacrylates utilisés en dentisterie sont présentés et comparés 

au PMMA (Tableau 3-1) [189]–[191]. 

 

Réseau Température 

(°C) 

Prise de masse en eau (%) 

3DMA 37 0,65 – 0,66 

PMMA 23 1,90 

BisEMA 37 1,92 – 2,11 

UDMA 37 2,39 – 3,10 

BisGMA 37 3,57 – 3,86 

TEGDMA 37 5,74 – 6,25 

Tableau 3-1. Valeurs de prise de masse en eau à l’équilibre pour des réseaux de 

méthacrylates [189]–[191]. 

 

Ces résultats sont cohérents avec ceux d’autres auteurs ayant relevé pour de l’UDMA 

photopolymérisé et immergé dans de l’eau 6 mois à 37 °C une prise de masse est de 2,67 % avec 

0,697 molH2O/molmonomère [192]. Aucune information n’est disponible pour les mêmes polymères 

thermo-polymérisés à haute pression et haute température. 

On peut néanmoins supposer pour des polymères utilisés en odontologie que la quantité d’eau 

absorbée et le profil d’absorption seront susceptibles d’être guidées par la densité du réseau et les 
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possibilités d’interaction avec des groupements polaires du polymère [122]. Concernant le 

composite, le type, la forme et le volume des charges ainsi que l’interface avec la matrice seraient 

également susceptibles d’influencer les capacités d’absorption du matériau.  

3.1.2 Diffusion de l’eau dans les polymères 

La courbe gravimétrique d’absorption donnant la variation de la masse absorbée en fonction du 

temps est généralement composée : 

- d’un régime transitoire (plus ou moins complexe) qui dépend du mécanisme et de la 

cinétique de diffusion.  

- puis d’un plateau aux temps longs, qui renseigne sur l’absorption de solvant maximale et 

qui exprime l’affinité du polymère avec l’eau. 

Plusieurs modèles de prédiction de la cinétique de la diffusion de l’eau dans un polymère peuvent 

être évoqués. Dans le cadre d’une analyse gravimétrique d’absorption d’eau par immersion, 

différents profils de courbes de masse en fonction du temps peuvent être attendus, correspondant 

à des modèles de diffusion distincts, parmi lesquels le modèle de type Fick et le modèle de type 

Langmuir (Figure 3-3). 

 

 

Figure 3-3. Allure générale d’une courbe gravimétrique d’absorption selon le modèle de 

diffusion de type Fick (a) et celui de type Langmuir (b). 
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3.1.2.1 La diffusion Fickienne 

Le modèle de diffusion le plus fréquemment évoqué pour les polymères entrant dans la 

composition des résines composites dentaires est le modèle Fickien [122].  

Il suppose que : 

- la diffusion dans le milieu est unidirectionnelle (impliquant l’utilisation d’échantillons 

présentant une épaisseur négligeable devant les deux autres dimensions) 

- la vitesse de transfert de l’eau est proportionnelle à son gradient de concentration 

- le milieu est homogène 

- la diffusion du solvant au cœur du l’échantillon est plus lente que sa dissolution en surface 

- la concentration du diffusant dans le polymère n’est pas assez élevée pour affecter sa 

diffusivité 

- le temps caractéristique de la diffusion est bien plus grand que le temps caractéristique 

de relaxation du réseau et que le solvant n’entraîne pas de changement d’état du matériau 

La loi de Fick peut être donnée par l’équation : 

 

𝜕𝑚

𝜕𝑡
= 𝐷.

𝜕2𝑚

𝜕𝑥2                                        Équation 3-17 

 

avec : 

- m la prise de masse 

- x l’abscisse dans l’épaisseur (x ∈ [0, L]) 

- D (m2·s−1) le coefficient de diffusion caractéristique du couple polymère/solvant à une 

température T donnée 

- t (s) le temps 

 

dont Crank [193] propose la solution suivante pour une plaque d’épaisseur 2e et dont les autres 

dimensions sont infinies :  
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𝑚𝑡−𝑚0

𝑚∞−𝑚0
= 1 −

8

𝜋2 ∙ ∑
1

(2𝑛+1)2 ∙ 𝑒𝑥𝑝 (−
𝐷.(2𝑛+1)2.𝜋2.𝑡

4𝑒2 )∞
𝑛=0        Équation 3-18 

 

Avec : 

- m(t) la masse à un instant t 

- m0 la masse initiale du polymère sec 

- m∞ la masse maximale du polymère imprégné par son solvant 

- e (m) l’épaisseur de l’échantillon 

- n un nombre entier 

et qui peut être simplifiée pour de faibles niveaux d’absorption d’eau avec des valeurs de (mt – 

mi)/(m∞ - mi) < 0,6 : 

 

𝛥𝑚𝑡

𝛥𝑚∞
=

4

𝟐𝒆
∙ √

𝐷.𝑡

𝜋
                                     Équation 3-19 

 

Ou de la manière suivante aux forts niveaux d’absorption d’eau : 

 

𝛥𝑚𝑡

𝛥𝑚∞
= 1 −

8

𝜋2 ∙ 𝑒𝑥𝑝 (−
𝐷𝜋2

(2𝑒)2 𝑡)                       Équation 3-20 

 

Donc pour les faibles niveaux d’absorption d’eau, si le tracé de la prise de masse relative en 

fonction de la racine carrée du temps est linéaire, alors on peut en conclure que la cinétique de 

prise d’eau est Fickienne. Ainsi la diffusivité peut être obtenue à partir de la valeur de la pente. 

Cependant, pour les échantillons « réels », l’épaisseur (e) n’est pas toujours négligeable par 

rapport à la largeur (l) et la longueur (L) et on tend alors à s’éloigner du cas idéal adopté par 

Crank. Dans cette situation on peut supposer que la diffusion par les bords n’est plus négligeable 

et conduit à une surestimation du coefficient de diffusion. Une correction géométrique peut alors 
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être envisagée pour déterminer le coefficient de diffusion réel (Dréel) à partir du coefficient de 

diffusion apparent (Dapp) [194] : 

 

𝐷𝑟é𝑒𝑙 =
𝐷𝑎𝑝𝑝

(1+
2𝑒

𝐿
+

2𝑒

𝑙
)2

                                        Équation 3-21 

 

Voici quelques valeurs de coefficient de diffusion pour des réseaux PMMA [195] et époxy [185] 

en fonction de la température (Tableau 3-2) : 

 

Réseau T (C°) D (cm².s-1) Δ m∞ (%) 

PMMA 7 1,92.10-09 - 

37 1,33.10-08 - 

60 4,54.10-08 - 

DGEBA-

TETA 

23 4,00.10-11 3,80 

45 2,00.10-10 3,80 

75 1,25.10-09 4,10 

Tableau 3-2. Exemples de diffusion de l’eau en fonction de la température dans un réseau 

de PMMA et dans un système époxy DGEBA-TETA [185], [195]. 

 

On note une augmentation du coefficient de diffusion D avec la température.  

Pour le réseau époxy, les auteurs constatent également qu’une post-polymérisation du réseau 

entraîne également une augmentation du coefficient de diffusion D (à 50 °C, D = 4.10-9 cm².s-1 

pour un échantillon non post cuit et D = 6.10-9 cm².s-1 pour un échantillon post cuit), et une 

diminution de la solubilité. 

Comme illustré ci-dessous (Figure3-4) pour ce réseau, la diffusion semble obéir en principe à la 

loi d’Arrhenius, comme supposé pour d’autres réseaux : 
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𝐷 = 𝐷0. 𝑒𝑥𝑝 (−
𝐸𝐷

𝑅𝑇
)                                 Équation 3-22 

 

avec : 

- ED l’énergie d’activation de la diffusion 

Pour les polymères utilisés dans les résines composites dentaires ED semble compris entre 30 et 

35 kJ.mol-1 [196]. 

 

 

Figure3-4. Diagramme d’Arrhenius de la diffusivité de l’eau pour le système DGEBA + 

TETA [185]. 

 

3.1.2.2 Le modèle de type Langmuir 

Il a été observé pour certains polymères que le modèle pouvait dévier du modèle Fickien avec la 

présence de deux plateaux successifs sur la courbe de prise de masse en fonction du temps. Cela 

a été observé dans le cas de l’eau pour certains réseaux époxy (Figure 3-5) [197]. 
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Figure 3-5. Cinétique d’absorption d’un échantillon d’un réseau de DGEBA + 

polyamidoamine immergé au cours du temps et suivant un modèle de type Langmuir 

[198]. 

 

L’étude de ces courbes ont conduit certains auteurs [199] à supposer que les molécules d’eau 

pouvaient coexister sous deux formes dans le réseau et en échange constant :  

- l’eau « libre » qui occupe des « clusters » 

- l’eau « liée », qui interagit fortement avec les groupements polaires 

Le modèle de Langmuir décrit l’adsorption de particules à la surface de substrat. Il fait l’hypothèse 

que des échanges constants se produisent entre deux groupes de molécules liées ou libres. Carter 

et Kibler [200] ont ainsi baptisé de « type Langmuir » le modèle décrivant les diffusions non 

Fickiennes dans lesquelles l’eau existe sous forme libre (en concentration n(t)) et liée (en 

concentration N(t)). 

Ainsi, à l’équilibre on a : 

 

γ.n = β.N                                                                       Équation 3-23 

 

avec : 

- γ la probabilité que l’eau libre devienne liée 

- β la probabilité que l’eau liée devienne libre  



 

118 

 

 

Le modèle de diffusion de Langmuir permet donc de supposer que toutes les molécules d’eau ne 

diffusent pas de manière similaire au sein du polymère, certaines pouvant se lier avec des 

interactions fortes à certains sites hydrophiles du réseau de polymère. Ce phénomène est 

notamment observé sur les échantillons de faible épaisseur [121]. Par exemple, le cas des matrices 

époxydes réticulées par des amines, la vitesse de diffusion de l’eau dans le matériau de faible 

épaisseur est nettement supérieure à la réaction époxyde-eau qui permet de fixer l’eau de manière 

réversible ; la diffusion de l’eau permet d’atteindre un premier plateau, suivi plus tardivement 

d’une prise de masse liée à l’affinité de l’eau avec le réseau, aboutissant à un deuxième plateau 

(Figure 3-6). 

 

 

Figure 3-6. Courbes types illustrant l’impact de l’épaisseur de l’échantillon d’époxy 

immergé permettant de  mettre en valeur un modèle de type Langmuir avec deux plateau 

[121]. 

 

Le système est ici régi par un système d’équations couplées : 

 

𝜕𝑛

𝜕𝑡
+

𝜕𝑁

𝜕𝑡
= 𝐷.

𝜕2𝑛

𝜕𝑥2
                                    Équation 3-24 
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𝜕𝑁

𝜕𝑡
= 𝛾𝑛 − 𝛽𝑁                                      Équation 3-25 

 

La fraction w(%) massique absorbée à un instant t est donnée par la formule : 

 

𝑤(%) =
18

𝜌𝑝𝑜𝑙𝑦𝑚è𝑟𝑒.𝑁𝐴
|𝑛 + 𝑁| × 100                    Équation 3-26 

 

avec :  

- NA la constante d’Avogadro (= 6,022 x 1023 mol-1) 

- ρpolymère (g.cm-3) est la masse volumique du polymère 

- 18 est la valeur approximative de la masse molaire de l’eau (g.mol-1) 

 

Si l’on considère une plaque infinie d’épaisseur 2e, en notant : 

𝜅 =
𝜋2𝐷

(2𝑒)2                                                    Équation 3-27 

 

Pour les temps d’exposition courts, c’est la composante « fickienne » qui prédomine : 

 

∆𝑚(𝑡)

∆𝑚∞
=

4

𝜋3/2 ∙ (
𝛽

𝛽+𝛾
) ∙ √𝜅𝑡                                  Équation 3-28 

 

Pour les temps d’exposition longs, la prise de masse est essentiellement due aux molécules d’eau 

qui se lient avec la matrice par des interactions fortes : 

 

∆𝑚(𝑡)

∆𝑚∞
= 1 −

𝛾

𝛽+𝛾
∙ 𝑒𝑥𝑝(−𝛽𝑡)                               Équation 3-29 

 

La valeur du « pseudo-plateau » à l’équilibre est : 
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∆𝑚𝑝𝑠𝑒𝑢𝑑𝑜 𝑒𝑞𝑢𝑖𝑙𝑖𝑏𝑟𝑒

∆𝑚∞
=

𝛽

𝛽+𝛾
                                   Équation 3-30 

 

On peut également proposer une stratégie pour identifier les paramètres de la loi de Carter et 

Kibler : 

- à partir de la valeur du plateau correspondant au pseudo-équilibre, on identifie β/(β+γ) 

- à partir de la valeur de la pente initiale, on identifie ensuite D 

- enfin, à partir de l’allure de la courbe aux temps longs, le tracé de ln(1 – Δm/Δm) en fonction 

du temps est censé être une droite de pente –b et d’ordonnée à l’origine ln(γ /(β+γ)) 

 

Il semble également que les paramètres du modèle de Carter et Kibler obéissent à la loi 

d’Arrhenius [198] comme le montrent les figures suivantes (Figure 3-7 et Figure 3-8) : 

 

 

Figure 3-7. Diagramme d’Arrhenius de la diffusion D de l’eau pour le système DGEBA + 

polyamidoamine selon le modèle de Carter et Kibler [198]. 
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Figure 3-8. Diagramme d’Arrhenius des constantes décrivant les transferts entre eau libre 

et eau liée  et .de l’eau pour le système DGEBA + polyamidoamine selon le modèle de 

Carter et Kibler [198]. 

 

Sachant qu’aux temps courts, on a : 

- pour une sorption fickienne: 

 

∆𝑚(𝑡)

∆𝑚∞
=

4

𝑒
∙ √

𝐷𝑡

𝜋
                                        Équation 3-31 

 

- pour une sorption type Langmuir: 

 

∆𝑚(𝑡)

∆𝑚∞
=

4

𝜋3/2
∙ (

𝛽

𝛽+𝛾
) ∙ √𝜅𝑡 =

4

𝑒
∙ (

𝛽

𝛽+𝛾
) ∙ √

𝐷𝑡

𝜋
                 Équation 3-32 

 

Si on assimile une sorption obéissant à un mécanisme de Langmuir (à laquelle on associe le 

coefficient de diffusion Dréel) à une sorption obéissant à la loi de Fick (à laquelle on associe le 

coefficient de diffusion Dapp), on obtient : 
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𝐷𝑎𝑝𝑝 = (
𝛽

𝛽+𝛾
)

2

∙ 𝐷𝑟é𝑒𝑙                                  Équation 3-33 

 

Le modèle de diffusion de type Langmuir semble donc en accord avec le fait que l’absorption 

d’eau dans un polymère est influencée par l’hydrophile de ce dernier et pas seulement par le 

volume libre du réseau [201]. 

Néanmoins d’autres mécanismes de diffusion ont été décrit [121].  

3.1.2.3 Autres mécanismes de diffusion 

3.1.2.3.1 Diffusion avec changement d’état 

Lorsque des concentrations de solvant importantes sont observées dans un réseau, l’effet 

plastifiant de l’eau doit être pris en compte. La diffusion tend alors à dépendre de la concentration 

et à augmenter avec cette dernière. A partir d’un certain seuil entraînant un abaissement de la Tg 

du matériau à la température étudiée, le matériau vitreux est susceptible de passer à un état 

caoutchoutique dans lequel la diffusion du solvant au sein du matériau est plus rapide et dépendra 

alors du temps et de la relaxation du matériau.  

3.1.2.3.2 Diffusion avec endommagement 

L’endommagement du matériau, comme par exemple la décohésion matrice-charge, est 

susceptible d’influencer la diffusion du solvant. 

3.1.2.3.3 Diffusion dans les matériaux hétérogènes 

Dans le cas des résines composites dentaires, on peut considérer la charge minérale comme 

imperméable. Etant supposés isotropes, on pourra décrire le coefficient de diffusion D : 

 

                       D = p.Dp                                                                          Équation 3-34 
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avec dans cette équation : 

- Dp le coefficient de diffusion dans la phase perméable 

- p le facteur lié à la fraction en volume de la phase perméable (ϕp) et à la tortuosité des 

trajets diffusionnels (dépendant par exemple de la géométrie de la charge ou des cristaux). 

Si p >ϕp, on admet alors qu’une diffusion interfaciale entre en compte dans la pénétration 

du solvant. Elle est généralement associée à une décohésion matrice-charge facilitant la 

diffusion de l’eau. 

3.1.2.3.4 Diffusion dans les matériaux anisotropes 

Ce mécanisme est mentionné classiquement pour les résines composites à fibres longues pour 

lesquels il convient de distinguer trois coefficients de diffusion selon les dimensions de l’espace. 

3.1.2.3.5 Diffusion dans des matériaux poreux 

La présence de porosités dans le réseau est susceptible d’influencer l’absorption d’eau. Des 

auteurs ont observé pour des époxys que la présence de 1 % de porosité pouvait doubler la quantité 

d’eau absorbée [202]. Ces porosités constitueraient des lieux de stockage de l’eau. On peut décrire 

le pourcentage en poids d’eau Wcm absorbée par la matrice de la résine composite par la formule :  

 

𝑊𝑐𝑚 =
𝛥𝑚+𝑉𝑜𝑙𝑣.𝜌𝑤.𝐾   

𝑀𝑚
                                 Équation 3-35 

 

avec :  

- Mm la masse de la matrice 

- Δm la masse d’eau absorbée par la matrice 

- Volv le volume total de porosités dans l’échantillon 

- ρw la masse volumique de l’eau 

- K la fraction d’eau stockée dans les vides, pouvant être assimilée à un facteur de 

sensitivité de l’absorption d’eau par les vides 
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Aux fortes activités en eau, la présence de clusters d’eau peut se manifester par une concavité sur 

la courbe de prise de masse par rapport à l’humidité relative.  

3.1.2.4 Modèles de diffusion pour des polymères utilisés en odontologie 

3.1.2.4.1 Exemples de modèles « Fickiens » 

Différents auteurs ont observé que l’absorption de l’eau dans les résines et les résines composites 

dentaires pouvait suivre une cinétique de diffusion Fickienne : composite de PMMA [203], [204], 

BisGMA-TEGDMA [205], composite de BisGMA-PCDMA, BisEMA, TEGDMA [149], [191]. 

Cela a également été observé pour des résines composites à base d’UDMA [191], [206]. On en 

observe l’exemple pour un composite à base de BisGMA (Figure 3-9). Le plateau est souvent 

atteint avant 60 jours d’immersion. Notons que la majorité des études porte sur des matériaux 

composites photopolymérisées à pression ambiante : leur mode de polymérisation est donc 

différent, leur composition également (présence de camphorquinone).  

 

 

Figure 3-9. Variation de masse d’un échantillon de BisGMA / TEGDM thermopolymérisé 

dans une solution aqueuse à 37 °C au cours du temps et pouvant être décrite par un 

modèle Fickien [205]. 
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Quelques valeurs sont présentées pour les principaux polymères utilisés dans les résines 

composites dentaires (Tableau 3-3). Les auteurs rapportent parfois des différences de valeurs entre 

la sorption et la désorption. 

 

Polymère T (K) D (cm².s-1) 

PMMA 314 0,52x10-7 

323 0,89x10-7 

333 1,5x10-7 

343 2,4x10-7 

TEGDMA 310 0,15x10-7 

D3MA 310 0,62x10-7 

UDMA 310 0,69x10-7 

BisEMA 310 0,74x10-7 

BisGMA 310 1,1x10-7 

Tableau 3-3. Valeurs de coefficient de diffusion pour des polymères photopolymérisés 

utilisés en dentisterie [191]. 

 

Les valeurs sont relativement proches et l’on constate à nouveau l’effet de la température sur la 

diffusivité.  

3.1.2.4.2 Exemples de modèles « non Fickiens »  

Certains composites dentaires semblent dévier légèrement du modèle Fickien décrit 

précédemment (Figure 3-10) : des auteurs ont observé la superposition d’absorption d’eau 

supplémentaire par rapport à une diffusion Fickienne, mais l’ont attribué à un gonflement retardé 

du réseau [205].  
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Figure 3-10. Variation de masse au cours du temps d’un échantillon de composite de 

BisEMA / PCDMA photopolymérisé immergé dans une solution aqueuse à 37 °C et 

déviant ici du modèle Fickien [149]. 

 

En effet, il a été montré pour des résines composites photopolymérisés immergés dans l’eau sur 

une durée de 6 mois, que les variations volumiques suivaient de manière quasi-linéaire les 

variations de masse des échantillons. Des exceptions avaient toutefois été observées [207], [208]. 

Par ailleurs, il a également été formulé que les propriétés de diffusion d’un couple polymère-

solvant pouvaient varier dans le temps au cours de la diffusion du solvant par le biais de deux 

phénomènes théorisés dans le cas d’une feuille : des changements structuraux du polymère induits 

par la diffusion, ainsi que des contraintes internes générées par une partie du polymère sur l’autre 

à mesure que la feuille gonfle [193]. 

 

Pour l’UDMA, l’hydrophilie relative de certains groupements comme l’uréthane ne permet pas 

d’exclure un mode d’absorption d’eau proche de celui de Langmuir comme le montrent les 

courbes précédentes. 
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3.1.2.4.3 Le cas de l’extraction d’espèces solubles. 

Après polymérisation du réseau, plusieurs espèces solubles peuvent persister en son sein [209]. 

Ces espèces plus ou moins solubles ne sont pas en état d’équilibre puisque la pression de vapeur 

de ces espèces dans l’environnement est nulle. Elles auront donc tendance à migrer vers 

l’environnement et donc au sein du matériau [121]. Le solvant sera donc un vecteur de dissolution 

et de diffusion du cœur vers l’interface du réseau, favorisant également la mobilité des chaînes 

par plastification. La courbe serait donc susceptible de traduire une première phase 

d’augmentation de masse par absorption de solvant, éventuellement modifiée par l’extraction 

d’espèces solubles, puis éventuellement une perte de masse dans un second temps si l’absorption 

de solvant est maximale et que l’extraction d’espèces solubles se poursuit ou si le réseau se 

dégrade. Ces espèces solubles peuvent être des monomères, dimères, oligomères, initiateurs, 

inhibiteurs, photo-activateurs, charges, produits de dégradation (formaldéhyde) [209]. 

Sideridou et al. [210] ont observé pour des polymères photopolymérisés une extraction d’espèces 

solubles, par élution de monomères, dimères ou oligomères. Cette première courbe (Figure 3-11) 

montre que pour un même polymère photopolymérisé, la libération de monomère est moins 

importante lorsque la durée de photopolymérisation est plus longue. La libération des monomères 

est plus importante les vingt premières heures puis tend à se stabiliser, à l’exception  de l’UDMA 

le moins polymérisé (60 secondes). Cette étude renforce le fait que les conditions de 

polymérisation sont susceptibles de modifier l’ampleur de ce libération. Pour certains auteurs, 75 

% des espèces solubles seraient relarguées les durant les premières heures et la quasi-totalité en 

plusieurs jours [209]. 
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Figure 3-11. Libération de monomère d’UDMA immergé en solution aqueuse au cours du 

temps [210]. 

 

Seuls 5 à 10 % des monomères non réagis d’un composite photopolymérisé (soit 2 % de la masse 

globale de résine) seraient relargués. La provenance des monomères peut s’expliquer lors de la 

phase de propagation, par la formation de microgels conduisant à l’emprisonnement de 

monomères non réagit en leur sein, entre les chaînes de polymère et dans les micropores formés 

entre les microgels. Pour certains auteurs, les monomères présents dans les micropores seraient 

plus susceptibles de s’extraire du réseau que ceux présents dans les microgels [191]. Cette 

caractéristique dépendrait directement du degré de conversion du polymère [62].  Pour de 

nombreux composites, le degré de conversion est corrélé de manière inversée à la proportion 

d’espèces relarguées [209]. 

Des auteurs ont étudié par HPLC (chromatographie en phase liquide à haute performance) 

l’impact de la méthode de polymérisation de l’UDMA sur la libération de monomères en 

immersion dans une solution 75 % éthanol/25 % eau (Tableau 3-4) : 
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Méthode de polymérisation de l’UDMA Libération de monomères à 28 

jours (M/g/cm2.10-6) 

Photopolymérisation à température ambiante / 1 B 323,48 +/- 39,71 

Thermopolymérisation à 90 °C /1 B 57,39 +/- 1,77 

Thermopolymérisation à 90 °C / 3000 B 0,12 +/- 0,02 

Tableau 3-4. Libération de monomère d’UDMA immergé en solution 75 % éthanol/25 % 

eau à 28 jours selon le mode de polymérisation [40]. 

 

Ces résultats montrent que le procédé de polymérisation HT/HP réduit significativement la 

libération de monomères par rapport à une photopolymérisation ou une thermo-polymérisation à 

pression ambiante, la libération observée en moyenne étant sous les seuils de détection et de 

quantification de l’HPLC. 

L’extraction d’espèces solubles semble donc intervenir principalement les premières heures et 

semble peu concerner l’UDMA polymérisé sous HT/HP dont la libération de monomères est 

infime et qui ne comporte quasiment aucun adjuvant à l’exception du BPO. 

Sur le long terme on peut supposer que les éventuelles extractions d’espèces solubles seraient 

initiées par des phénomènes d’hydrolyse, décrits précédemment. 

3.1.2.4.4 Le rôle du solvant 

L’étude de la diffusion avec de la salive artificielle a permis d’observer de effets proches de ceux 

de l’eau seule [147].  

L’éthanol quant à lui est plus soluble que l’eau dans les polymères. La prise de masse maximale 

de solvant s’en trouve augmentée tandis que le coefficient de diffusion diminue par rapport à l’eau 

[191].  
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3.1.3 Paramètres physico-chimiques contrôlant la perméation de l’eau 

La pénétration de solvant dans un polymère est influencée par le réseau du polymère en présence. 

Ainsi, les paramètres liés à la structure et à la nature du réseau sont souvent évoqués pour décrire 

cette influence dans l’absorption d’un solvant au sein d’un polymère : 

3.1.3.1 Paramètres liés à l’architecture du réseau et au volume libre 

Le solvant diffuse en fonction de la structure du polymère [211], de la mobilité des molécules 

[212] et enfin du volume libre [213], où l’on suppose que la pénétration de solvant et sa 

concentration maximale dépendra de l’espace disponible dans le polymère (espace entre les 

chaines, nœuds de réticulation). Ainsi, certains auteurs ont observé pour des époxys une 

corrélation entre la taille des cavités constituant le volume libre et le volume de Van der Waals 

du diffusant (Figure 3-12), laissant apparaître que la cinétique de diffusion pouvait dépendre du 

volume libre et de la taille des molécules de solvant [214]. D’autres auteurs ont observé pour un 

réseau à base de DGEBA ou de TGDDM que la diffusion pouvait augmenter avec le volume libre 

du réseau [215] (Figure 3-13). Toujours pour les époxys, il a été suggéré qu’une réticulation 

importante du réseau pouvait être associée à une diffusivité plus faible [216]. Cependant d’autres 

auteurs observent, toujours pour des réseaux époxy, que la vitesse de diffusion de l’eau est reliée 

à l’aire sous le pic de la transition β, permettant de supposer que la vitesse de diffusion de l’eau 

est contrôlée par la mobilité de certains groupements du polymère. De ce fait, les réseaux peu 

réticulés seraient susceptibles d’absorber l’eau moins vite que les réseaux fortement réticulés 

[217]. 
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Figure 3-12. Corrélation entre la taille des cavités constituant le volume libre et le volume 

de Van des Waals du diffusant [217]. 

 

 

Figure 3-13. Variations de la diffusivité à 25 °C de l’eau avec le volume libre de mélanges 

DGEBA + mTGAP ou TGDDM cuits avec de la 3,3’-DDS [215]. 

3.1.3.2 Paramètres liés à la polarité 

Dans cette approche fondée sur la chimie du polymère, on suppose que c’est l’affinité de l’eau 

avec le polymère, et donc la présence de sites hydrophiles, qui conditionne la pénétration du 
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solvant dans le polymère [218]. En effet, les molécules d’eau, fortement polaires, sont capables 

d’établir des liaisons hydrogène avec les groupements polaires du polymère. Il a été observé que 

la diffusivité apparente est fonction décroissante de l’hydrophilie [201]. Par ailleurs, il a été 

observé pour les polymères dont les dipôles sont susceptibles d’avoir de fortes interactions avec 

l’eau, que le coefficient de diffusion apparent Dapp était fonction inverse de la solubilité de l’eau 

[201] (Figure 3-14).  

 

 

Figure 3-14. Coefficient de diffusion Dapp en fonction de l’inverse de la solubilité de l’eau 

1/m. [201] 

 

On suppose alors que les molécules d’eau W s’associent puis se dissocient d’un site du polymère 

P1 pour sauter au suivant P2, come suit : 

 

[P1 … W] → P1 + W  dissociation du complexe polymère / eau   (I) 

W →    diffusion du site P1 vers le site P2   (II) 

W + P2→ [P2 … W]  formation d’un complexe polymère / eau   (III) 

[P2 … W] → P2 + W  dissociation du complexe polymère / eau 
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On peut ainsi supposer que la diffusion est peu influencée par la mobilité du polymère dans le cas 

où la dissociation du complexe polymère/eau est plus lente que la diffusion [219]. 

Ces deux approches du réseau sont particulièrement intéressantes dans la mesure où le réseau 

d’UDMA a été polymérisé par un procédé permettant d’optimiser la structure du réseau, ce qui 

pourrait avoir une influence sur l’absorption d’eau. 

 

3.2 Méthodes expérimentales pour l’étude des interactions eau - 

UDMA 

3.2.1 Analyse gravimétrique d’absorption d’eau par immersion 

La méthode de suivi gravimétrique d’absorption d’eau par des échantillons immergés est 

classique, mais néanmoins intéressante. Dix-huit échantillons d’UDMA polymérisés à différentes 

pressions (0,1, 100, 200 et 300 MPa) ont été préparés avec une tronçonneuse de précision IsoMet 

(Buehler, Esslingen, Germany) et polis avec du papier de grain P1200 (Struers) pour chaque 

groupe de pression de polymérisation, sous forme de plaques carrées de 10 mm (+/- 0,1) de côté 

pour 1 mm (+/- 0,1) d’épaisseur. Les échantillons ont été séchés sous vide à 50 °C jusqu’à 

stabilisation de la masse de l’échantillon (+/- 0,1 mg) (XS105 DualRange, Mettler Toledo, Suisse) 

(précision +/- 0,01 mg). Une période d’environ 4 semaines est nécessaire pour un échantillon d’1 

mm d’épaisseur. Ces données sont utilisées ultérieurement ensuite afin de déterminer la prise 

d’eau maximale et le coefficient de diffusion. 

Six échantillons sont utilisés pour répéter l’expérience pour une même pression de polymérisation 

du polymère et une même température d’immersion. Les échantillons ont été immergés 

individuellement pour chaque pression dans de l’eau distillée à 37 °C, 50 °C et 70 °C (+/- 1°C) 

dans des étuves ventilées à température stabilisée (AP60, SCS, Saint-Ouen-l’Aumône, France). 

La température de 37 °C représente celle du corps humain, et les deux autres servent à accélérer 

tout en conservant des conditions simples sans évaporation d’eau et suffisamment éloignées de la 

Tg de l’UDMA. 
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Des pesées périodiques des échantillons ont été effectuées selon un protocole reproductible avec 

une balance (XS105 DualRange, Mettler Toledo, Suisse) (précision +/- 0,01 mg) après séchage 

de la surface par tamponnement d’un papier absorbant (identique à chaque fois) afin d’éliminer 

l’excès d’eau sur les surfaces et les bords de l’échantillon. La pesée est effectuée dans un délai 

inférieur à 45 secondes après la sortie de l’échantillon de son bain afin que l’évaporation d’eau 

de l’échantillon puisse être considérée comme négligeable, et le temps global de sortie du bain 

n’excède pas 60 secondes afin d’interférer le moins possible avec la cinétique d’absorption d’eau 

aux temps courts. Les pesées ont été réalisées toutes les heures les 7 premières heures puis à 24 

heures, 1 semaine, 2 semaines, puis tous les mois pendant 6 mois. 

3.2.2 Dynamic Vapor Sorption (DVS) 

La DVS (DVS 1000, Surface Measurement Systems, UK) permet l’analyse gravimétrique 

d’échantillons de faible masse dans un environnement à la température et l’humidité contrôlées, 

permettant alors d’étudier l’affinité entre l’eau et le polymère.  

Des échantillons d’environ 20 mg ont d’abord été séchés dans l’appareil jusqu’à stabilisation de 

la masse de l’échantillon. Ils ont ensuite été exposés à une pression de 1 bar à 70 °C à des 

humidités relatives de 0,5, 10, 15, 20, 25, 50, 75 et 90 % pendant 240 minutes pour chaque 

pression partielle. Deux isothermes de sorption/désorption ont été effectuées pour chaque 

échantillon. Les mesures ont été répétées une seconde fois pour chaque pression de 

polymérisation (0,1, 100, 200 et 300 MPa). 

3.3 Résultats 

3.3.1 Solubilité de l’eau dans l’UDMA 

3.3.1.1 Isothermes de sorption mesurés par DVS 

Les isothermes de sorption enregistrés à 70 °C pour les différents échantillons d’UDMA 

présentent un aspect linéaire proche de celui observé pour le PMMA [189] (Figure 3-15 et Figure 

3-16). 
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Figure 3-15. Isothermes de sorption par DVS (-) et de désorption (x) à 70 °C pour de 

l’UDMA polymérisé 200 MPa. 

 

 

Figure 3-16. Isothermes de sorption par DVS à 70 °C pour de l’UDMA polymérisé à 

0.1(●), 100(-), 200 (+) et 300(x) MPa. 

 

Les isothermes de sorption et désorption se suivent et semblent superposables. Cela indique que 

l’hydrolyse est négligeable dans les conditions expérimentales retenues. Les isothermes obtenus 

sont très proches quelle que soit la pression de polymérisation. Le modèle de Langmuir, pouvant 

refléter l'existence de plusieurs niveaux d'interaction avec l'eau, n'est pas observé ici. Parmi les 
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modèles évoqués, la sorption de l’eau dans l’UDMA semble plutôt se rapprocher du modèle de 

Henry ou de Flory-Huggins [203] dont on observe ici la somme de deux contributions se 

traduisant par : 

- une courbe d'absorption linéaire pour les faibles activités en eau suivant la loi de Henry, 

qui exprime un remplissage aléatoire du polymère par de l'eau. 

- une déviation positive pour les fortes activités en eau, qui peut traduire soit la formation 

d’agglomérats de molécules d'eau (clusters), soit un éventuel phénomène de plastification 

qui espace les chaînes, augmentant ainsi les possibilités pour le solvant de se solubiliser. 

 

 

En appliquant les équations décrivant le modèle de Flory-Huggins (Equations 3-11 à 3-13), on 

obtient des valeurs de χ comprises entre 2,5 et 2,65 indépendamment de la pression de 

polymérisation (Tableau 3-5). Ces valeurs situent l’UDMA entre des polymères modérément 

hydrophiles comme le PLA (4,5) [220] et des polymères très hydrophiles comme le PA6 (0,9) 

[221]. 
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Pression de 

polymérisation (MPa) 

0,1 100 200 300 

Α 0,0265 ± 0,0072 0,0320 ± 0,004 0,0303± 0,0011 0,0274± 0,0039 

χ 2,65 ± 0,28 2,45 ± 0,01 2,50 ± 0,04 2,60 ± 0,15 

Prise d’eau maximale 

à 70 °C (%) 

3,5 ± 0,0 3,4± 0,0 3,4 ± 0,1 3,4 ± 0,5 

Prise d’eau maximale 

à 50 °C (%) 

3,6 ± 0,2 3,4 ± 0,1 3,4 ± 0,0 3,4 ± 0,1 

Prise d’eau maximale 

à 37 °C (%) 

3,5 ± 0,1 3,4 ± 0,0 3,4 ± 0,0 3,4 ± 0,1 

Tableau 3-5. Prise d’eau maximale et paramètres d’interaction de Flory des échantillons 

d’UDMA déterminés à partir des isothermes de sorption de DVS en fonction de la 

pression de polymérisation (n=2 pour α et χ, n=6 pour les prises d’eau). 

 

Dans cette approche, la pression de polymérisation ne semble pas affecter l’affinité de l’eau avec 

le polymère. Cela tend à suggérer que ces interactions seraient essentiellement guidées par la 

nature des groupements chimiques en présence (ester et uréthanes). 

3.3.1.2 Discussion sur la présence de clusters d’eau 

La déviation positive observée précédemment sur les isothermes de sorption effectués par DVS 

(Figure 3-15 et Figure 3-16) peut notamment s’expliquer par la présence, au sein de l’UDMA, 

d’agglomérats d’eau ou clusters, qui sont des molécules d’eau associées entre elles. Cela signifie 

alors que les interactions eau-eau sont plus fortes que les interactions eau-polymère. Dans leur 

approche pour explorer cette possibilité, Zimm et Lundberg proposent de déterminer 

numériquement la taille moyenne d’un cluster (Equation 3-16) ou MCS (Mean Cluster Size). Les 

valeurs obtenues sont présentées dans le tableau suivant (Figure 3-17) et varient de 1,2 à 1,4 à  90 

% d’humidité relative.  
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Figure 3-17. Courbe des MCS en fonction de l’humidité obtenues par DVS à 70 °C pour 

des polymères d’UDMA polymérisé à 0.1 (●), 100 (-), 200 (+) et 300 (x) MPa et immergé 

dans de l’eau à 70 °C (n=6). 

La MCS tendrait a très légèrement augmenter avec la pression de polymérisation. Au-delà de 80 

% de pression partielle en eau, la valeur de MCS est supérieure à 1, ce qui signifie que des 

molécules d’eau peuvent s’associer pour former des « dimères », mais pas réellement de clusters.  

3.3.1.3 Courbes gravimétriques par immersion 

Les courbes gravimétriques réalisées par immersion dans l’eau semblent confirmer que les 

échantillons d’UDMA polymérisés à différentes pressions possèdent une affinité comparable avec 

ce solvant (Figure 3-18). 
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Figure 3-18. Courbes gravimétriques à 70 °C pour de l’UDMA polymérisé à 0.1(●), 100(-), 

200 (+) et 300(x) MPa et immergé dans de l’eau à 70 °C. 

 

On observe que les courbes présentent un auto-ralentissement classique [201] qui semble 

confirmer qu’il n’y a pas ici d’hydrolyse. En adéquation avec les résultats obtenus par DVS, 

l’allure de la courbe n’évoque pas de diffusion de type Langmuir, qui aurait pu suggérer la 

présence de sites établissant des liaisons fortes avec l’eau. Compte tenu du degré de réticulation 

qui varie avec la pression de polymérisation, on peut également supposer que les monomères 

d’UDMA polymérisés (b) possèdent une affinité avec l’eau comparable à celle des monomères 

d’UDMA non polymérisés (a), et cela malgré la présence sur ces derniers de double-liaisons 

>C=C< au niveau des groupements esters susceptibles d’augmenter l’affinité avec l’eau. Bien que 

cela soit envisageable [222], [223], aucune hydrolyse des groupements esters et uréthanes, ni 

aucune lixiviation n’ont été observées à l’échelle de temps étudiée. Cela suggère que le 

vieillissement de l’UDMA dans l’eau est essentiellement de nature physique à l’échelle de temps 

et dans les conditions expérimentales étudiées. 

Les échantillons de 1 mm d’épaisseur utilisés atteignent une prise d’eau maximale à environ 3 

semaines à 70 °C, à 5 semaines à 50°C et à 8 semaines à 37 °C. Les valeurs moyennes varient de 

3,4 % à 3,6 % (Tableau 3-5). La pression de polymérisation ne semble pas affecter 

significativement la quantité d’eau maximale absorbée par l’UDMA. Ces données sont en 
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adéquation avec les observations issues de la DVS, confirmant qu’il ne semble pas exister de 

différences majeures d’affinité entre l’eau et l’UDMA entre les différentes pressions de 

polymérisation testées. 

D’un point de vue pratique, les valeurs obtenues indiquent que l’UDMA présente une affinité 

avec l’eau qui est nettement inférieure à celle du TEGDMA (environ 6 %) et sensiblement 

inférieure à celle du BisGMA (environ 3,6 % à 3,9 %) [224], [225], indiquant ainsi que 

l’utilisation de l’UDMA dans les résines composites dentaires est aujourd’hui particulièrement 

pertinente. 

Enfin, les courbes obtenues par vieillissement en immersion ne semblent pas indiquer de 

vieillissement par perte de composés solubles (monomères non réagis, initiateurs, molécules 

hydrolysées). Cela est en accord avec les faibles libérations quantifiés par HPLC pour l’UDMA 

thermopolymérisé et à plus forte raison pour les polymérisations sous haute pression où le 

libération est parfois sous les seuils de détection. La fraction soluble de l’UDMA polymérisé sous 

HT/HP semble négligeable dans les phénomènes de vieillissement hydrique. 

3.3.1.4 Discussion sur le rôle de la pression de polymérisation de l’UDMA 

Il a été montré par DVS que le paramètre d’interaction χ entre l’eau et l’UDMA demeure 

quasiment constant quelle que soit la pression de polymérisation. En effet, l’affinité de l’eau pour 

l’UDMA peut se décrire le nombre de molécules d’eau absorbées par unité monomérique 

d’UDMA, noté H. 

Il est intéressant d’évaluer la participation des groupements uréthanes et esters de l’UDMA dans 

ses relations avec l’eau.  

Il est possible de déterminer le nombre de molécules d’eau liées par unité de monomère (ou unité 

répétitive) (H) par la formule suivante [218] : 

 

𝐻 =
𝑊𝑚.𝑀

1800
= ∑ 𝑛𝑖𝐻𝑖                                  Équation 3-36 
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avec : 

- Wm est le pourcentage en masse d’eau absorbée à l’équilibre 

- M est la masse moléculaire du monomère 

- Ni est le nombre de groupes (ou dipôles) i susceptibles de se lier à l’eau par unité de 

monomère 

- Hi leur contribution à l’absorption d’eau (pouvant varier de 0 à 2 moles d’eau par mole 

de groupe). Les valeurs de ces contributions ont été déterminées à partir de plusieurs 

polymères. Les groupements sont considérés comme modérément polaires pour des 

valeurs de Hi comprises entre 0,1 et 0,3. 

Dans une première approche rapide, on peut tenter de déterminer la valeur approximative de Hester 

à partir d’autres monomères contenant pour seuls groupes potentiellement hydrophiles des 

groupements esters (Tableau 3-6). 

 

Polymère Monomère 

Masse 

molaire 

(g/mol) 

Absorption 

hydrique 

(% masse) 

Température 

(°C) 

H 

PHB 

(poly-3-hydroxybutyrate) 
 

86 1,2 40 0,048 

PLA 

(acide polylactique)  

72 0,7 30 0,028 

UDMA photopolymérisé 

(DC = 69 %) 

(uréthane diméthacrylate) 

 
470 3,7 37 0,966 

Tableau 3-6. Valeurs d’absorption hydrique et de H de plusieurs monomères contenant 

des groupements esters [146], [226], [227]. 
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On observe que Hester < 0,05. Sachant que HUDMA = Hester + Hurethane, on peut en déduire que Hurethane 

est 20 fois plus grand que Hester. Dans le cas de l’eau et de l’UDMA, l’hydrophilie des 

groupements esters et surtout uréthanes du polymère pourrait donc avoir un impact sur la quantité 

d’eau absorbée.  

Cette hydrophilie des groupements uréthanes est d’ailleurs retrouvée par plusieurs auteurs [222], 

[223], [228]. Cependant, on peut questionner ces observations compte tenu du fait qu’il a été 

montré que la pression de polymérisation influence le degré de conversion et donc la structure 

moléculaire et macromoléculaire du réseau [66]. 

Van Krevelen (en se basant sur l’approche de Hildebrand) propose que la solubilité d’un polymère 

dans un solvant soit déterminée par sa structure chimique [105]. Le paramètre de solubilité pour 

un couple solvant-polymère donné est lié au volume molaire Vm et à l’énergie cohésive Ecoh 

(Equation 1-10). Ces derniers sont considérés comme des propriétés additives [229]–[231] pour 

les polymères de faibles poids moléculaires. Cette méthode de calcul permet d’obtenir une 

prédiction satisfaisante de l’énergie cohésive à température ambiante. A partir des différentes 

valeurs de contributions données pour chaque groupe par Van Krevelen, il est possible de 

déterminer les valeurs de Vm et Ecoh (Tableau 3-7). 
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Groupement Quantité Ecoh(J/mol) Vm(cm3/mol) 

>CH- 1 3430 -1 

CH3- 5 4710 33,5 

CH2= 2 x (100-DC)/100 4310 28,5 

>C= 2 x (100-DC)/100 4310 -5,5 

>C< 1 + 2 x DC/100 1470 -19,2 

-COO- 2 18000 18 

-CH2- 8 + 2 x DC/100 4940 16,1 

COONH 2 26370 18,5 

  169530 342,9 

Tableau 3-7. Estimation de l’énergie cohésive de l’UDMA dans le cas d’un degré de 

conversion (DC) de 100 %. 

 

Les paramètres de solubilité peuvent ainsi être déterminés pour chaque degré de conversion en 

fonction de la pression de polymérisation (Tableau 3-8). 

 

Pression de 

Polymérisation 

(MPa) 

Degré de 

conversion (%) 

[66] 

Paramètre de 

solubilité δ (MPa1/2) 

0,1 89 24,97 

100 94 24,99 

200 96 25,00 

300 97 25,01 

Tableau 3-8. Valeurs du paramètre de solubilité de l’UDMA en fonction de la pression de 

polymérisation. 
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Les valeurs calculées à partir de la méthode de Van Krevelen sont très proches et l’influence de 

la pression de polymérisation semble minime. Ces résultats semblent en accord avec les valeurs 

de module élastique obtenues par mesures ultrasoniques qui sont très proches entre elles pour 

chacune des pressions de polymérisation (Tableau 2-2). Cette adéquation est attendue dans la 

mesure où les deux valeurs sont corrélées [104]. A ce stade, nos résultats semblent signifier que 

la pression de polymérisation ne change pas significativement l'énergie cohésive, ni la polarité du 

polymère, ni son affinité avec l'eau, comme le confirment les prises d’eau maximales par DVS. 

Des différences d'absorption d'eau peuvent exister entre des échantillons dont les degrés de 

conversion sont éloignés, mais pas dans le cas des échantillons d’UDMA purs testés ici, dont les 

degrés de conversion excèdent les 90 %. 

Concernant la température, celle-ci ne semble pas avoir d’impact sur la quantité d’eau maximale 

absorbée par l’UDMA (Tableau 3-9). 

 

Pression de 

Polymérisation 

(MPa) 

Prise d’eau 

maximale à 37 °C 

(%) 

Prise d’eau 

maximale à 50 °C 

(%) 

Prise d’eau 

maximale à 70 °C 

(%) 

0,1 3,5 3,6 3,5 

100 3,4 3,4 3,4 

200 3,4 3,4 3,4 

300 3,5 3,4 3,4 

Tableau 3-9. Valeurs de prise d’eau maximale à 75 jours de chaque réseau d’UDMA en 

fonction de la température. 

 

Notons que les valeurs obtenues par immersion et suivi gravimétrique sont très proches des 

valeurs obtenues par DVS. Comme vu précédemment, si la température n’influence pas la 

concentration d’eau maximale absorbée, l’énergie d’activation de la solubilité ES est proche de 0. 

Sachant que [201] : 
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ES = - ΔHS – ΔHvap                                                        Équation 3-37 

 

ΔHvap~ -43 kJ.mol-1                                                         Équation 3-38 

 

On en déduit que l’enthalpie de dissolution HS ~ 43 kJ.mol-1 pour l’UDMA, ce qui est cohérent 

avec l’exemple de PMMA [203]. 

En conséquence, l’augmentation de la température jusqu’à 70 °C pour l’immersion d’échantillons 

d’UDMA constitue un moyen simple et efficace de diminuer les temps d’expérimentation dans 

l’étude de l’affinité polymère-solvant. On peut donc ainsi espérer pouvoir accélérer le 

vieillissement l’UDMA par rapport à sa température d’utilisation. 

Certains auteurs suggèrent que l’étude de la sorption hydrique par technique gravimétrique sous-

estime l’absorption hydrique réelle [192], [232]. La prise de masse observée étant dans ce cas 

assimilé uniquement à la pénétration d’eau dans le réseau, elle ne tient pas compte d’une 

éventuelle perte de masse plus faible associée à la dissolution et l’élution de monomères ou autres 

molécules issues de la matrice. Cette possibilité ne peut pas être totalement écartée pour l’UDMA 

polymérisé sous HT/HP, bien qu’il ait été montré par HPLC que le libération de monomères était 

infime dans ce cas et qu’aucune variation de masse à long terme n’ait été observée dans nos essais 

[40].  

Ainsi pour certains échantillons, le vieillissement à long terme de l’UDMA immergé dans l’eau 

à 70 °C a été observé à des temps plus longs (Figure 3-19 et Figure 3-20).  
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Figure 3-19. Courbe gravimétrique d’absorption de l’eau à 70 °C par de l’UDMA 

polymérisé à une pression de 0,1 MPa sur une durée de 6 mois. 

 

 

 

Figure 3-20. Courbe gravimétrique d’absorption de l’eau à 70 °C par de l’UDMA 

polymérisé à une pression de 300 MPa sur une durée de 2 ans. 

 

Dans des conditions de vieillissement accéléré à 70 °C, une stabilité du plateau est observée 

indépendamment de la pression de polymérisation, même aux temps longs. Une très légère 

augmentation de la prise de masse est toutefois décelable. Cela peut s’expliquer car il est possible 
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que dans les zones où l’eau a déjà diffusé, l’extraction de molécules solubles induise une baisse 

du potentiel chimique de l’eau. Afin d’augmenter le potentiel chimique de l’eau, la diffusion d’eau 

venant de l’extérieur est alors réamorcée. Par ailleurs, les nouvelles molécules d’eau ne sont pas 

nécessairement « dissoutes » au sein du réseau mais peuvent également être présentes sous forme 

de clusters. Cela peut laisser supposer qu’à ce stade la dégradation du matériau par l’hydrolyse 

est négligeable et que le vieillissement du matériau s’opère principalement par des mécanismes 

physiques induisant un espacement des chaînes. 

3.3.1.5 Vers le réseau de céramique infiltré par un polymère (PICN) 

Notons que les valeurs d’absorption d’eau par le PICN commercial (VITA®) sont données comme 

étant inférieures ou égales à 40 µg.m-3. Les échantillons non chargés testés ici ont des valeurs 

similaires, environ 41,5µg.m-3. Si l’on suppose que la phase minérale du matériau commercial 

absorbe des quantités négligeables d’eau, alors on aurait pu attendre des valeurs d’absorption plus 

faibles compte tenu de la fraction volumique importante de cette phase. On peut donc suspecter 

que le surplus d’eau absorbé est peut-être causé par l’interface matrice-charge. 

3.3.2 Diffusion de l’eau dans le polymère d’UDMA 

3.3.2.1 Courbes gravimétriques immersion 

Les courbes cinétiques gravimétriques de sorptions peuvent être présentées en fonction de la 

racine carrée du temps, ce qui est plus pratique lorsque l’on cherche à savoir si la diffusion obéit 

à la loi de Fick [233], [234] (Figure 3-21). 
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Figure 3-21. Courbe gravimétrique d’absorption de l’eau à 50 °C par de l’UDMA 

polymérisé à 0.1 (●), 100 (-), 200 (+) et 300 (x) MPa et immergé dans de l’eau à 70 °C (n=6). 

 

On observe que la courbe est linéaire aux temps courts, montrant que la diffusion obéit à la loi de 

Fick. Cela signifie que le temps de la diffusion est plus lent que le temps de la relaxation du 

polymère (les mouvements des segments de polymères sont donc plus rapides que les sauts des 

molécules d’eau pour passer d’un site au suivant) et que la pénétration d’eau ne modifie pas l’état 

de l’UDMA [235]. Ces résultats sont cohérents avec les observations d’autres auteurs montrant 

que les mécanismes de diffusion de l’eau dans les résines composites photopolymérisés suivaient 

la loi de Fick [224], [236]. Concernant le solvant, notons que des auteurs ont étudié la diffusion 

de solvants plus agressifs que l’eau (cola, jus d’orange), afin de se rapprocher des conditions 

réelles [237]. Ils observent que le mécanisme reste également Fickien, avec un coefficient de 

diffusion constant, mais que la prise de masse en solvant est plus importante qu’avec l’eau. 

D’après la solution proposée par Crank pour la loi de Fick (Equation 3-18) pour des échantillons 

plans de grande surface et fins, la prise de masse est proportionnelle à la racine carrée du temps 

et le coefficient de diffusion D peut être déterminé à partir de la pente. En appliquant l’équation 
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on obtient les valeurs suivantes après correction géométrique à partir de 6 échantillons par 

pression de polymérisation [194] (Tableau 3-10) : 

 

Pression de 

polymérisation 

(MPa) 

D (m².s-1) à  

37° C 

D (m².s-1) à  

50 °C 

D (m².s-1) à  

70 °C 

ED 

(kJ.mol-1) 

MCS à 

90 % 

RH 

0,1 (1,7±0,9) x 10-13 (2,9±0,1) x 10-13 (1,3±0,5) x 10-12 56 (48-62) ~ 1,2 

100 (1,6±0,7) x 10-13 (3,3±0,4) x 10-13 (9,8±0,7) x 10-13 49 (41-54) ~ 1,2 

200 (1,3±0,7) x 10-13 (2,4±0,1) x 10-13 (8,2±1,1) x 10-13 50 (39-61) ~ 1,2 

300 (1,2±2,2) x 10-13 (3,0±0,4) x 10-13 (9,0±0,9) x 10-13 53 (33-64) ~ 1,4 

Tableau 3-10. Valeurs de coefficient de diffusion D, d’énergie d’activation ED et de volume 

moyen de cluster d’eau (MCS) obtenues à partir de la DVS (n=6). 

 

Ces valeurs sont très cohérentes avec celles données par d’autres auteurs pour des matrices de 

bisGMA/TEGDMA non chargées thermo-polymérisées à pression ambiante (D37°C ~ 5 x 10-13 

m².s-1 ; D60°C ~ 1,5 x 10-12 m².s-1 ) [208]. 

Des auteurs ont observé une augmentation du coefficient de diffusion D avec l’augmentation de 

la température d’immersion de composites photopolymérisés, cette dernière étant pourtant 

associée à une diminution du pourcentage d’eau absorbée dans le composite [224], [236]. Les 

coefficients D obtenus ici à 3 températures différentes suggèrent ici aussi que les matériaux testés 

suivent la loi d’Arrhenius [224], [236]. 

Néanmoins, les mêmes auteurs constatent dans le cas des résines composites acryliques 

photopolymérisés étudiés, que l’absorption d’eau sur le long terme peut être plus importante à 

faible température (37 °C) qu’à haute température (60 °C). Ils attribuent ce phénomène au rôle de 

la température de l’eau qui favoriserait une post-réticulation plus rapide des monomères non réagit 

piégés dans le réseau, ce qui limite leur extraction du réseau par l’eau et réduirait le volume libre 

disponible pour la pénétration de l’eau dans le réseau. Cette tendance n’a pas été observée ici, 
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certainement compte tenu du fait que les réseaux d’UDMA polymérisés sous HT/HP présentent 

un degré de réticulation élevé limitant les possibilités de post-réticulation aux températures 

étudiées. 

3.3.2.2 Discussion sur le rôle de la pression de polymérisation de l’UDMA 

D’après les résultats obtenus ici, le coefficient D ne semble pas dépendre de la pression de 

polymérisation avec cette première approche. Cela suggère que le degré de conversion et 

probablement l’architecture du réseau d’UDMA polymérisé ont une influence mineure sur la 

diffusion d’eau. Cela n’était pas nécessairement attendu dans la mesure où les propriétés 

thermomécaniques semblent dépendre de la pression de polymérisation [40] ; à titre d’exemple, 

l’augmentation de la pression de polymérisation de 0,1 MPa à 100 MPa conduit à une 

augmentation de la Tg de plus de 20 °C (Tableau 2-2). De plus, certains auteurs ont observé pour 

des réseaux d’époxys avec différents degrés de réticulation, que la diffusivité diminuait avec le 

taux de réticulation ; ceci se justifiant par des considérations structurales selon lesquelles plus le 

réseau est réticulé, plus le volume libre diminue et plus la diffusivité de l’eau diminue [216]. 

Néanmoins cette théorie n’a pas été confirmée par les travaux d’autres auteurs, observant au 

contraire que la diffusion est plus rapide dans des résines plus réticulées, tout au moins à basse 

température [197].   

Deux théories principales ont été rappelées précédemment pour décrire les mécanismes 

potentiellement en présence et décrivant la diffusion, en simplifiant : la théorie du volume libre, 

la théorie de l’affinité chimique entre les molécules d’eau et les groupements polaires du 

polymère. Dans le cas des échantillons d’UDMA étudiés ici, les échantillons possèdent des Tg 

différentes en fonction de leur pression de polymérisation, avec potentiellement des mobilités de 

chaînes différentes. Dans la mesure où les coefficients de diffusion semblent comparables malgré 

les différences de Tg, on peut écarter la théorie du volume libre qui ne semble pas à elle seule 

suffisante pour décrire le mécanisme de diffusion de l’eau dans les réseaux d’UDMA à l’état 

vitreux. En revanche, on constate que l’eau diffuse dans des réseaux qui ont la même 

concentration en sites polaires quelque soit la pression de polymérisation étudiée ici, et qui peut 
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justifier que la diffusion soit préférentiellement régie par l’affinité de l’eau avec les groupements 

polaires du polymère. Comme pour des époxys [238], c’est ici la polarité qui semble 

préférentiellement gouverner la diffusion de l’eau dans l’UDMA. D’un point de vue pratique, cela 

semble signifier que malgré l’amélioration des propriétés mécaniques procurée par la 

polymérisation sous haute température et haute pression [28], les mécanismes de vieillissement 

hydrique sont quasiment identiques. 

Les propriétés chimiques du polymère seraient donc ici le facteur prépondérant influençant la 

diffusion. Il a été observé d’après les valeurs de coefficients de diffusion déterminées ici, que D 

obéissant à la loi d’Arrhenius (Equation 3-22). Les valeurs d’énergie d’activation ED obtenues 

avoisinent les 50 kJ.mol-1 pour les matériaux étudiés, en adéquation avec les valeurs observées 

pour d’autres thermodurcissables [239]. 

3.4 Conclusion 

L’étude des mécanismes d’interactions entre l’eau et de polymères d’UDMA obtenus par 

polymérisation radicalaire à haute température et différentes pressions a montré avec l’aide de 

suivi gravimétrique et de DVS que : 

- Les interactions eau-UDMA semblent préférentiellement régies par la nature chimique 

de l’UDMA. 

- La quantité maximale d’eau absorbée par l’UDMA est d’environ 3,45 % (quelle que soit 

la température de 37 °C à 70 °C). 

- La sorption semble plutôt se rapprocher du modèle de Henry ou de Flory-Huggins compte 

tenu de la sensible déviation positive observée pour les fortes activités en eau. 

- Cette dernière pourrait être due à un phénomène de plastification car la présence 

significative de clusters d’eau n’a pas été mise en évidence. 

- La diffusion obéit à la loi de Fick. 

- La formation de clusters d’eau est probable aux fortes activités en eau. 
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- La pression de polymérisation de l’UDMA ne semble pas influencer la solubilité ni la 

diffusion de l’eau en son sein. 

Si la pression de polymérisation semble avoir un effet minime sur les interactions eau-UDMA, 

qu’en est-il alors sur les propriétés mécaniques du matériau vieilli ? 

La pression de polymérisation a un effet significatif sur l’amélioration des propriétés mécaniques 

du matériau à température d’utilisation. On peut néanmoins supposer, au vu des considérations 

précédentes, qu’elles seront affectées de la même manière par le vieillissement hydrique. 
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4 INFLUENCE DE L’EAU SUR LES PROPRIETES 

DE L’UDMA POLYMERISE SOUS HT/HP 

4.1 Conséquences du vieillissement par immersion dans l’eau et effets 

sur les propriétés mécaniques 

4.1.1 Principaux effets 

Les effets de l’eau sur le réseau de polymère peuvent être à la fois de nature physique (ex : 

plastification, gonflement) et de nature chimique (ex : hydrolyse). Les effets physiques de l’eau 

sur le réseau sont classiquement considérés comme réversibles (en l’absence d’endommagement 

lié au gonflement ou de réarrangements structuraux du réseau liés à la plastification) et se 

stabilisent lorsque la saturation du matériau est à l’équilibre. Le phénomène d’hydrolyse se 

produit à une vitesse très lente à température ambiante et est activé par une élévation de la 

température. Ses effets s’observent préférentiellement à des temps longs (mois, années), sont 

considérés comme irréversibles et ne tendent pas à se stabiliser dans le temps (Figure 4-1). 
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Figure 4-1. Évolution d’une propriété (par exemple mécanique) d’un polymère hydrophile 

en fonction du temps d’exposition au milieu humide [240]. 

 

4.1.1.1 Diminution de la température de transition vitreuse (Tg) 

Pour certains polymères et composites, une diminution de la Tg peut être observée avec 

l’augmentation de l’absorption d’eau comme c’est le cas des résines époxy [241]. La diminution 

de la température de transition vitreuse Tg provient du fait que la TgS du solvant, l’eau (~136 K) 

est généralement beaucoup plus faible que celle du polymère thermodurcissable Tgp. La 

température de transition vitreuse du mélange polymère-solvant (humide) est donc intermédiaire 

et caractérisée comme suit : 

 

Tg S ≤ Tg ≤ Tgp                                                                   Équation 4-1 

 

Une des approches physiques les plus simples utilisée pour caractériser le phénomène considère 

que les volumes libres s’additionnent, se rapportant à la loi dite de Gibbs-Di Marzio [219], [242]–

[245] qui peut se simplifier par l’équation suivante : 
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où wp et ws sont les fractions massiques respectives de polymère et de solvant dans le mélange 

polymère/solvant. 

On obtient alors : 
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𝑇𝑔𝑆
)                   Équation 4-3 

 

Cela permet de dégager des tendances de relations structure-propriétés. Ainsi, l’effet plastifiant 

(diminution de Tg) du solvant est d’autant plus important que : 

- la Tg du solvant (TgS) est basse, c’est-à-dire que la molécule de solvant sera petite et peu 

cohésive 

- la Tg du polymère non vieilli (Tgp) est élevée  

- le solvant est concentré dans le polymère 

Notons que cette relation est généralement en accord avec les données expérimentales tant que la 

fraction volumique de solvant dans le polymère n’est pas trop élevée [121]. 

 

Néanmoins, pour des résines composites photopolymérisés dont la polymérisation n’est pas 

optimale, le vieillissement en immersion aqueuse peut se traduire à plus long terme par une 

augmentation de la Tg, attribuée au fait que la diminution de la Tg communément associée à une 

phénomène de plastification par absorption d’eau est compensée par une réticulation par les 

monomères résiduels piégés dans le réseau qui a pour effet d’augmenter la Tg [224], [246]. Cette 

réticulation serait permise par la plastification du réseau et par la diminution de l’oxygène présent 

dans le réseau qui peut inhiber la réaction de polymérisation, comme c’est le cas pour des 
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polyesters insaturés [246], [247]. D’autres auteurs ont également observé une augmentation de la 

Tg pour des réseaux DGEBA + anhydride non totalement réticulés après plusieurs cycles de 

sorption désorption et l’attribue à l’augmentation de la mobilité locale ayant permis une 

prolongation de la polymérisation [197]. Une autre explication de l’augmentation de la Tg serait 

la création de ponts entre les chaînes macromoléculaires par les molécules d’eau [248], [249]. 

4.1.1.2 Plastification du réseau 

Une plastification a été observée sur plusieurs composites dentaires photopolymérisés. Ce 

phénomène est lié à la pénétration des molécules d’eau venant dilater le réseau et diminuer les 

forces de friction entre les chaînes de polymère [90].  

La plastification dans les résines composites dentaires peut s’expliquer par la présence de 

molécules d’eau qui favorisent la mobilité des chaînes et dilatent le réseau de la matrice, mais 

également par l’extraction d’éléments non réagit piégés dans la matrice [250]. Ce phénomène est 

accentué par l’augmentation de la température [251].  

Cette perte des propriétés mécaniques tend à abaisser le module d’élasticité E (Figure 4-2) de ces 

composites à un niveau inférieur à celui de la dentine et risque ainsi de compromettre la pérennité 

du matériau à long terme dans les conditions d’utilisation clinique.  

 

 

Figure 4-2. Allure du comportement thermomécanique d’un réseau de bisGMA-HEMA 

non vieilli (ligne pleine) et vieilli physiquement par l’eau (tirets) [115]. 
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Une baisse de la résistance à la compression, de la microdureté et du seuil d’élasticité peut être 

observée [252]–[254]. 

Concernant la résistance à la flexion (σf), une diminution des valeurs allant jusqu’à 50 % à 6 mois 

a été observée [172]. La résistance à la flexion biaxiale est également significativement diminuée 

sur une période d’immersion de 1 an [255], mais ne semble pas directement liée à la quantité 

d’eau absorbée. Une diminution de la ténacité est également observée à 2 mois d’immersion, qui 

augmente ensuite très légèrement à 14 mois, que le polymère ait subit une post-polymérisation 

(24 h à 90 °C) ou non [145]. Par ailleurs une augmentation du coefficient de poisson a été observée 

après immersion pour les résines composites [251]. 

Néanmoins, d’autres auteurs n’observent aucun effet sur le module d’élasticité [256], [257], ou 

observent une légère augmentation du module à 1 mois, puis une légère diminution [258] ou une 

relative stabilité [259]. Le faible effet de l’absorption d’eau sur un composite pourrait s’expliquer 

également par la présence d’une forte proportion de la phase minérale qui conditionne fortement 

la valeur du module d’élasticité pour des résines composites photopolymérisés [90]. Des auteurs 

suggèrent que l’absorption de solvant et la plastification pourrait contribuer à une relaxation des 

contraintes internes du matériau et ainsi augmenter sa résistance à la fracture dans une première 

approche [145]. 

Pour Ferracane, la plastification du polymère s’effectuerait d’abord en surface par une diminution 

rapide des propriétés mécaniques de surface (dureté, résistance à l’usure), puis en profondeur avec 

une diminution des propriétés dans la masse du matériau (module d’élasticité) [122]. Cette théorie 

ne semble cependant pas en accord avec les résultats observés par l’équipe de Stawarcyk. Ils 

constatent en effet, après l’immersion dans l’eau pendant 6 mois de composites photopolymérisés, 

une diminution de la résistance à la flexion parallèlement à une augmentation de la dureté Martens 

[172]. Cette augmentation est attribuée selon eux à une polymérisation complémentaire du réseau 

pendant le vieillissement avec une augmentation théorique du degré de conversion. Cela est 

cohérent avec le fait que les résines composites photopolymérisés sont polymérisés de manière 



 

158 

 

relativement partielle et incomplète et qu’ils auraient probablement un potentiel de 

polymérisation complémentaire. 

4.1.1.3 Gonflement du réseau 

Outre la plastification, un gonflement du réseau est également observé pour les résines composites 

dentaires. Après 30 jours d’immersion dans de l’eau à 37 °C, une augmentation de 0,67 à 0,88 % 

a été observée pour des matrices photopolymérisées seules. La matrice d’UDMA a présenté un 

gonflement de 0,75 %, intermédiaire entre les valeurs plus faibles du BisEMA et du D3MA et 

celles plus élevée du BisGMA et du TEGDMA [191]. 

Pour les résines composites dentaires, des auteurs ont observé après immersion dans l’eau pendant 

2 mois à 37 °C une augmentation volumique variant, entre 0,86 et 9,42 % selon la composition 

du matériau. La présence de polymères dit « hydrophiles » tels que l’HEMA semble favoriser la 

dilatation du matériau, confirmant le rôle déterminant de la matrice. Pour un composite avec une 

matrice de BisGMA-UDMA-HDDMA de fraction volumique inconnue, le gonflement se limite 

à 1 % sur la même période. Ces résultats sont en adéquation avec les 0,15 à 2,39 % observés par 

d’autres auteurs pour des résines composites chargés entre 80 % et 90 % [260]. L’immersion des 

mêmes composites dans de la salve n’affecte que très peu le gonflement observé. En revanche, 

l’utilisation d’un mélange de 75 % d’éthanol / 25 % d’eau accentue nettement les variations 

dimensionnelles (environ 3 % à 7 %, contre 1 % à 2 % dans de l’eau), vraisemblablement 

associées à une dégradation du réseau [207]. 

Il est intéressant de remarquer que des résines composites contenant pourtant une importante 

fraction volumique de charges (80 à 90 %) présentent des valeurs de gonflement comparables aux 

matrices seules. On peut supposer que l’interface matrice-charge joue un rôle important dans les 

interactions entre l’eau et le composite.  

4.1.1.4 Pour l’UDMA 

L’impact du vieillissement est-il comparable pour l’UDMA ?  
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L’absorption hydrique peut induire une modification de la structure du réseau, avec des 

conséquences physiques sur le matériau. Cela a été observé pour les résines composites dentaires 

dont le volume peut varier par dilatation [122], [146] et dont les propriétés mécaniques sont 

altérées [90]. Le mécanisme de plastification [122] a été décrit pour les polymères dentaires ; il 

s’explique par la séparation des chaînes de polymère par le solvant, pouvant affecter sa dureté. 

Fayolle et Verdu décrivent de manière générale que la pénétration du solvant implique 

classiquement une diminution de la Tg du matériau (celle du solvant étant plus basse que celle du 

polymère), pouvant ainsi affecter les propriétés mécaniques selon la température d’utilisation du 

matériau [121]. 

Sideridou et al. [191] ont montré que l’UDMA photopolymérisé montrait une absorption de 

solvant « 75 % Ethanol / 25 % eau » plus importante qu’avec de l’eau pure (10,60 % contre 3,39 

% pour de l’eau seule), augmentant ainsi la dilatation du matériau (environ 17,39 %, contre 3,06 

% avec de l’eau seule). D’après certains auteurs, cette solution ne semble pas entrainer une plus 

grande augmentation de la rugosité du matériau qu’avec de l’eau seule sur un composite 

photopolymérisé à base de BisGMA et d’UDMA [261]. 

4.1.1.5 Pour les résines composites photopolymérisés 

Quel est l’impact de la présence de charges dans le vieillissement hydrique des résines composites 

thermo-polymérisés ? 

Ferracane a étudié le vieillissement dans l’eau à 37 °C de composites de BisGMA/TEGDMA à 

moyen terme (6 mois, 1 an et 2 ans), dont il fait varier le temps de photopolymérisation, la quantité 

de charges et leur pourcentage de silanisation [90]. Pour toutes les résines composites testées, il 

observe une diminution des valeurs du module d’élasticité (E), de résistance à la flexion (σf), de 

dureté (Hv) et de ténacité (KIC). 

Pour le composite de référence avec le temps de polymérisation le plus long, la plus grande 

proportion de charges et de silanisation, il observe pour la ténacité (KIC) une diminution de J1 à 6 

mois, puis une relative stabilité jusqu’à 2 ans. 
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Pour le module d’élasticité (E), la résistance à la flexion (σf) et la dureté (Hv), il observe une 

diminution de J1 à 6 mois, puis une relative stabilité jusqu’à 1 an, puis une augmentation à 2 ans, 

à une valeur comparable à celle de J1. 

Lorsqu’une thermo-polymérisation est associée pour le même composite, la même tendance est 

observée pour la ténacité et la dureté, avec des valeurs proches, mais légèrement supérieures. Pour 

σf, une diminution à 6 mois, puis une remontée à 1 an et enfin une diminution à 2 ans sont 

observées, pour atteindre une valeur nettement inférieure à celle de J+1. On peut supposer qu’il y 

a superposition de deux phénomènes liés à l’absorption hydrique : la plastification du polymère 

qui peut entraîner une diminution de la résistance à la flexion [262], mais qui peut favoriser  une 

post-polymérisation en favorisant la mobilité des chaînes. Ce dernier phénomène pourrait avoir 

une cinétique plus lente que le premier, expliquant alors que l’on observe dans un premier temps 

une diminution de σf, puis une remontée avec l’effet de l’augmentation du DC avec la post-

polymérisation qui se fait sentir mais qui arrive à sa limite avant 2 ans, d’où une diminution à ce 

moment. 

En revanche, le module d’élasticité, après la diminution observée de J1 à 6 mois, ne remonte pas 

et se stabilise, mais reste supérieur à celui de la résine composite de référence.   

Lorsque le temps de photopolymérisation diminue, la valeur de E à J+1 diminue par rapport au 

composite de référence. L’immersion a ensuite pour effet d’augmenter la valeur de E à 6 mois et 

1 an puis d’entraîner sa diminution à 2 ans. On peut penser qu’un composite photopolymérisé 

dont la polymérisation serait encore plus incomplète aura d’autant plus de potentiel de post-

polymérisation et d’augmentation possible du DC, avec un effet plus facilement objectivable sur 

les valeurs de E dans la mesure où les DC sont relativement faibles. 

Lorsque le volume de charge dans le composite est diminué ou que la proportion de silane est 

diminuée, les valeurs de KIC et σf sont diminuées, mais les tendances observées à 2 ans sont 

comparables. En revanche, les valeurs de E semblent comparables. 

On peut retenir que la quantité de charge dans le composite modifie les propriétés initiales du 

matériau mais ne semble pas affecter l’évolution des effets de l’absorption d’eau sur les propriétés 



 

161 

 

mécaniques étudiées. Après 2 ans d’immersion dans l’eau, le module d’élasticité (E), la résistance 

à la flexion (σf) et la dureté (Hv) retrouvent des valeurs comparables à celles de J+1. On peut 

supposer ici que les effets de la plastification et de l’augmentation probable du DC sur les 

propriétés mécaniques se sont compensés dans ce cas. 

D’autres auteurs ont également observé une diminution de la résistance à la flexion 4 points et de 

la résistance à la fatigue à 6 mois et un an pour des composite photopolymérisés et un composite 

thermopolymérisé de compositions proches. Bien que le composite thermopolymérisé possède de 

meilleures propriétés initiales, ses propriétés mécaniques évoluent de la même manière que celles 

des résines composites photopolymérisés lors du vieillissement, mais il conserve de meilleures 

propriétés que ces derniers après vieillissement [263]. Le procédé de thermo-polymérisation du 

polymère choisi dans l’étude pour l’UDMA n’a pas semblé influencer la tendance de son 

vieillissement en immersion. Cela peut s’expliquer par le rôle prépondérant de la chimie du 

polymère, par rapport l’organisation du réseau dans ce type de conditions, mais également par le 

fait que la liaison charge/matrice représente un point de fragilité commun à tous ces composites 

face à l’humidité. 

Après immersion pendant 2 ans de composites BisGMA-TEGDMA, une diminution significative 

des valeurs de module d’élasticité, de dureté et de la résistance à la flexion a été observée. Pour 

ce composite, différents DC initiaux ont été étudiés, et il a été observé que plus le DC initial est 

faible et plus les propriétés initiales du matériau sont faibles, mais cela ne modifie pas le profil de 

vieillissement de ces différents échantillons [90]. Pour des résines composites BisGMA-

TEGDMA, une baisse de la ténacité a été observée après 2 mois d’immersion, puis quasiment 

compensée par une augmentation à 14 mois [145]. 

 

Comment expliquer que certaines propriétés mécaniques voient leur valeur augmenter 

consécutivement à l’immersion dans l’eau ? 

Des auteurs ont réalisé des DSC sur des résines composites de bisGMA photopolymérisés 

immergés plus ou moins longtemps dans l’eau [224], [236]. Pour les résines composites immergés 
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10 minutes, un fort pic d’exothermie permet de supposer qu’il s’agit d’une post-polymérisation 

avec les monomères non réagit présents dans le composite. Ce pic s’estompe lorsque le temps 

d’immersion est prolongé à 60 jours. Les auteurs suggèrent que ce phénomène peut être imputé à 

l’extraction des monomères non réagit et à une polymérisation résiduelle durant l’immersion 

prolongée. Ils remarquent en outre, pour 3 des 4 composites immergés, qu’après une rapide et 

importante diminution du module de Young (E) attribuée à la plastification du réseau, ce module 

augmente au cours du temps d’immersion de 3 à 60 jours. Cette rigidification pourrait être 

imputée à une réticulation complémentaire, favorisée par la plastification de la résine composite 

par l’eau. Pour le 4ème composite testé, présentant un module de Young initialement plus élevé, 

ce dernier subit une légère diminution, ce qui laisse supposer une meilleure réticulation initiale 

du réseau [224]. 

 

4.1.1.6 Pour des résines composites photopolymérisés à base d’UDMA 

L’immersion prolongée de composites photopolymérisés à base d’UDMA/EDMA a permis 

d’observer une augmentation du module d’élasticité en flexion (Ef) à 24h puis une diminution 

progressive jusqu’à 180 jours, tout en conservant une valeur supérieure au module initial avant 

immersion [172]. Par ailleurs, la dureté Martens augmente régulièrement de 1 à 180 jours après 

une forte augmentation les 24 premières heures. 

4.1.1.7 Pour des résines composites photopolymérisés et post-cuits 

L’effet de la post-polymérisation sur la ténacité d’un polymère BisGMA-TEGDMA non chargé 

immergé dans l’eau 14 mois ne semble pas significatif. Cependant pour le composite, les auteurs 

ont noté une augmentation de la ténacité à 14 mois par rapport au composite non post-cuit [145]. 

L’immersion de composites post-cuits a montré une diminution significative de la ténacité (KIC) 

à partir de 30 jours [33]. Cette diminution est légèrement plus marquée (22 %) comparativement 

aux composites photopolymérisés testés conjointement (18 %). Néanmoins la ténacité reste 

légèrement supérieure à 180 jours d’immersion pour les résines composites photopolymérisés. Le 



 

163 

 

module d’élasticité en flexion ainsi que la résistance à la flexion se retrouvent également diminués 

à 30 jours. Globalement, les différences de propriétés mécaniques entre les 2 procédés de 

polymérisation semblent s’atténuer à 30 jours. Le degré de conversion des résines composites 

thermo-polymérisés semble stable après 30 jours d’immersion, tandis que celui des résines 

composites photopolymérisés, plus faible initialement, semble augmenter de manière non 

significative. 

Ces observations semblent cohérentes avec celles d’une autre étude montrant une usure plus 

marquée au cours d’un temps prolongé d’immersion pour des résines composites post-cuits après 

photopolymérisation (traitement 7 min à 125 °C) que photopolymérisés. A 70 jours, les niveaux 

d’usure sont comparables pour les deux procédés de polymérisation pour la quasi-totalité des 11 

marques de composites testés [165]. 

4.1.1.8 Pour le PICN commercial 

Les conséquences à court terme du vieillissement par immersion dans l’eau sur les propriétés 

mécaniques du PICN commercial se traduisent par une baisse de la résistance à la flexion (σf), du 

module d’élasticité en flexion (Ef) et une augmentation de la ténacité (KIC) [262], [264] (Tableau 

4-1). 

 

 Ef (GPa) σf (MPa) KIC (MPa.m1/2) 

Enamic® 29,0 140 0,88 

Enamic® vieilli 27,1 123 0,96 

Tableau 4-1. Propriétés mécaniques de l’Enamic® non vieilli et vieilli 30 jours [264]. 

 

Plus tard, cette même équipe a observé des résultats sensiblement différents avec une stabilité du 

module d’élasticité en flexion (Ef) dans les mêmes conditions (Tableau 4-2). 
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 Ef (GPa) σf (MPa) KIC (MPa.m1/2) 

Enamic® 33,0 148 0,83 

Enamic® vieilli 33,1 136 1,00 

Tableau 4-2. Propriétés mécaniques de l’Enamic® non vieilli et vieilli 30 jours [262]. 

 

Une baisse de la résistance à la flexion (σf) est couramment observée pour les résines composites 

immergés. 

Concernant la ténacité (KIC), des résultats contradictoires ont été observés dans une récente étude, 

avec une diminution de la ténacité, mais moindre que pour les autres blocs de résine composite 

testés [265]. Néanmoins, la variabilité des méthodes utilisées pour déterminer la ténacité et des 

valeurs obtenues rend difficile la comparaison entre certaines études [167]. 

L’étude en relaxation-fluage de différents blocs de composite a permis d’observer des 

déformations de manière plutôt élastique pour les PICN commerciaux, et plutôt viscoélastique 

pour les autres blocs de résine composite [27]. Cette différence de comportement viscoélastique 

s’accentue pour ces derniers après une période d’immersion de 3 mois d’immersion dans l’eau à 

37 °C. Dans ces conditions, les auteurs constatent une meilleure stabilité dimensionnelle des 

PICN commerciaux par rapport aux blocs de résine composite à charges dispersées. Compte tenu 

de la présence parmi les résines composites testés d’un bloc ayant la même proportion de matrice 

que le PICN commercial (14 % en masse d’UDMA + copolymère), on peut émettre l’hypothèse 

que la nature de la charge organisée en réseau mais également les conditions de polymérisations 

sous pression de l’UDMA dans le PICN jouent un rôle dans la stabilité observée. 
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4.1.2 Techniques expérimentales pour l’étude de l’effet de l’eau sur propriétés 

viscoélastiques de l’UDMA polymérisé sous HT/HP 

 

Les propriétés viscoélastiques de l’UDMA ont tout d’abord été étudiées par DMA (DMA Q800, 

TA Instruments) dans une enceinte thermorégulée sous azote. Les échantillons 

parallélépipédiques d’une section 3 mm x 5 mm (±0,5) ont été préparés avec une tronçonneuse 

de précision IsoMet (Buehler, Esslingen, Germany) et polis avec du papier de grain P1200 

(Struers). Les échantillons ont été séchés sous vide à 50 °C jusqu’à stabilisation de la masse de 

l’échantillon (+/- 0,1 mg). Pour ces essais, des échantillons d’UDMA polymérisés à 0,1 MPa 

(n=4) et à 3000 MPa (n=4) (pression dans la plage supposée optimale) et ayant subi une post-

polymérisation 1 heure à 160 °C ont été testés. Un groupe pour chaque pression de polymérisation 

des échantillons a été vieilli en immersion dans l’eau à 70 °C jusqu’à obtention du plateau 

d’absorption (environ 1 mois).  Dans l’essai réalisé, ils sont soumis à une déformation oscillatoire 

avec le mode « multifrequency-strain » de l’appareil. La réponse de l’échantillon en fonction de 

la déformation imposée à 0,1 % est mesurée à une iso-fréquence de 1 Hz. Une force initiale de 

0,01 N est imposée. Un balayage en température est effectué de -130 °C à 180 °C avec une montée 

en température de 2 °C par minute. Le module de conservation (E’) et le pic de tan δ ont également 

été étudiés ici en fonction de la température. 

4.1.3 Etude par analyse mécanique dynamique 

Les valeurs moyennes de module de conservation E’ et de Tan δ obtenues par DMA pour 

l’UDMA polymérisé à pression ambiante et à 300 MPa sont présentées ci-après (Tableau 4-3). 

On observe un phénomène de plastification de l’UDMA : 
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Pression de 

polymérisation 

(MPa) 

0,1 300 

Non 

vieilli 

Vieilli Tg vieilli 

théorique 

Non 

vieilli 

Vieilli Tg vieilli 

théorique 

E’ (MPa) 3422 2655  

(-22 %) 

- 2435 2160  

(-11 %) 

- 

Tg (°C) 135 100  

(-23 %) 

109  

(-19 %) 

158 133  

(-15 %) 

129  

(-18 %) 

Tableau 4-3. Valeurs du module de conservation E’ et de Tan δ obtenues par DMA pour 

de l’UDMA polymérisé à 0,1 MPa et 300 MPa vieilli et non vieilli. 

 

Les valeurs de Tg sont cohérentes avec les valeurs retrouvées par d’autres auteurs [64], [177].En 

adéquation avec les résultats précédents, l’augmentation de la pression de polymérisation a pour 

effet d’augmenter la Tg. 

Concernant le vieillissement, les diminutions de valeurs observées pour la Tg du réseau vieilli sont 

proches de celles attendues théoriquement par méthode de calcul avec l’approche simplifiée selon 

la loi dite de Gibbs-Di Marzio [219], [242]–[245] (Equation 4-3). On observe néanmoins que la 

baisse de Tg semble plus marquée pour l’UDMA polymérisé à température ambiante que pour 

celui polymérisé sous HT/HP. 
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Concernant le module de conservation E’, il semble sensiblement plus faible à température 

d’utilisation pour l’UDMA vieilli et amorce sa chute plus tôt que l’UDMA non vieilli (Figure 4-3 

et Figure 4-4) comme cela pouvait être supposé à partir des constatations faites pour les réseaux 

de BisGMA-HEMA (Figure 4-2) [115], à la différence près que l’on retrouve un module au 

plateau caoutchoutique de valeur similaire avoisinant le 55 MPa pour l’UDMA polymérisé à 0,1 

MPa, et 80 MPa pour l’UDMA polymérisé à 300 MPa. Ce module caoutchoutique augmente de 

manière linéaire avec le degré de conversion [114]. 

 

 

 

Figure 4-3. Courbes de DMA présentant le module de conservation E’ en fonction de la 

température pour un échantillon d’UDMA polymérisé à 0,1 MPa non vieilli (trait continu 

noir) et vieilli en immersion (tirets noirs). 
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Figure 4-4. Courbes de DMA présentant le module de conservation E’ en fonction de la 

température pour un échantillon d’UDMA polymérisé à 300 MPa non vieilli (trait continu 

noir) et vieilli en immersion (tirets noirs). 

4.1.4 Discussion du rôle de la pression de polymérisation de l’UDMA dans le 

vieillissement hydrique du polymère 

Certains auteurs ont constaté que la polymérisation sous haute pression permettait une 

augmentation de la vitesse de propagation et une diminution du taux de terminaison, conduisant 

à des polymères de poids moléculaire plus élevés [266]. Ce procédé de polymérisation favoriserait 

la réactivité des monomères en réduisant le volume libre et la distance intermoléculaire dans le 

mélange [176]. Néanmoins, les monomères seraient moins mobiles dans ces conditions, limitant 

ainsi la cinétique de polymérisation [176], [267] et le taux de réticulation, comme cela a été 

observé pour le TEGDMA polymérisé à une pression de 1 GPa [94]. 

La polymérisation sous haute pression permettrait une polymérisation plus homogène que la 

photopolymérisation [28], avec une diminution potentielle des stress internes liés aux réactions 

de polymérisation [268]. 
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Bien que le procédé de polymérisation sous HT/HP n’empêche pas la diffusion de l’eau au sein 

de la matrice d’UDMA et donc l’altération de ses propriétés mécaniques, il permet toutefois 

d’améliorer significativement les propriétés initiales du polymère. En accroissant l’écart entre les 

propriétés initiales du matériau et les propriétés limites d’utilisation du biomatériau, ce mode de 

polymérisation est susceptible d’éloigner dans le temps le franchissement du seuil critique de 

vieillissement de la restauration dentaire. 

 

4.2 Vers les conditions réelles d’utilisation  

4.2.1 Techniques expérimentales pour l’étude de l’effet d’un solvant simulant le 

milieu buccal. 

Après avoir approfondi les mécanismes d’interaction entre l’eau et l’UDMA polymérisé sous 

HT/HP, il convient de se rapprocher des conditions cliniques d’utilisation de la matrice d’UDMA. 

A cette fin, des essais mécaniques en flexion ont été réalisés sur des échantillons secs, immergés 

dans de l’eau ou immergés dans un solvant eau – éthanol plus agressif, et que certains auteurs 

estiment se rapprocher des conditions d’utilisation intra-buccales. On suppose que le solvant eau 

– éthanol risque de pénétrer de manière plus importante dans le réseau du polymère avec 

potentiellement un phénomène de plastification plus marqué et une altération des propriétés 

mécaniques plus importante. 

 

Les blocs de polymère d’UDMA polymérisés à 200 MPa et 90 °C ont été découpés avec une scie 

Isomet (Buehler) sous irrigation à l'eau, en 30 barres rectangulaires (1 × 4 × 20 mm) par groupe 

(non vieilli, vieilli par immersion dans de l’eau déminéralisée à 37 °C pendant 2 mois, vieilli par 

immersion dans une solution de 25 % eau 75 % éthanol à 37 °C pendant 2 mois). Chaque 

échantillon a été poli sous irrigation d’eau au papier de carbure de silicium (SiC) jusqu’au grain 

de 4000 et ses dimensions ont été mesurées avec un pied à coulisse numérique (Mitutoyo Co., 

Kawasaki, Japon) avant d'être testées. Les échantillons ont ensuite été déshydratés pendant 1 mois 
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et des pesées ont permis d’observer une stabilisation de leur masse (+/- 0,1 mg) (XS105 

DualRange, Mettler Toledo, Suisse) (précision +/- 0,01 mg). La résistance à la flexion (Ef) a été 

déterminée avec un dispositif de flexion à trois points (écartement de 15 mm), à une vitesse de 

traverse de 1 mm/min, en utilisant une machine d'essai universelle contrôlé par ordinateur (Instron 

5943, Etats-Unis). La résistance à la flexion (en MPa) a été calculée à l'aide de la formule : 

22

3

hc

FL
f =

                                                   
Équation 4-4 

 

F étant la charge (en N) à la rupture, L la portée de l'éprouvette (en mm), h la largeur de 

l'éprouvette (en mm) et c la hauteur de l'éprouvette (en mm). 

4.2.2 Effet d’un solvant simulant le milieu buccal sur les propriétés mécaniques du 

polymère d’UDMA après vieillissement 

Les résultats des essais de résistance à la flexion obtenus pour des échantillons sec, vieillis dans 

l’eau et dans mélange eau – éthanol sont présentés ci-après (Tableau 4-4) (Figure 4-5) :  
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Pression de polymérisation 

(MPa) 

200 

Vieillissement Non vieilli Vieilli dans 

l’eau 

Vieilli dans un mélange 

eau/éthanol 

σf (MPa) (n=30) 161,2 ± 16,5 121,6 ± 16,3 50.8 ± 8,3 

Ef (GPa) (n=30) 2,7 ± 0,5 2,26 ± 0,5 0,8 ± 0,3 

Module de Weibull 10,6 9,0 7,5 

Variation de masse (%) 

(n=5) 

- 3,66 13,79 

Coefficient de diffusion réel 

D (m².s-1) (n=5) 

- 1,78x10-13 5,32x10-14 

Tableau 4-4. Valeurs de la résistance en flexion σf , du module d’élasticité Ef obtenus par 

essais de flexion 3 points , du module de Weibull, pour de l’UDMA polymérisé à 200 MPa 

non vieilli, vieilli dans de l’eau et un mélange d’eau éthanol, à 37 °C pendant 2 mois. 
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Figure 4-5. Courbes de contrainte-déformation à la flexion pour de l’UDMA polymérisé à 

200 MPa non vieilli (bleu), vieilli dans de l’eau à 37 °C (rouge) et vieilli dans un mélange 

eau/éthanol à 37 °C (gris). 

 

Comme attendu, on constate tout d’abord une augmentation de masse nettement supérieure dans 

le cas du solvant eau – éthanol, ainsi qu’une diminution du coefficient de diffusion. Ces données 

sont cohérentes avec celles observées par d’autres auteurs pour de l’UDMA photopolymérisé 

[191] :  

- Prise de masse de 3,4 % dans de l’eau seule et de 10,6 % dans un solvant 75 % d’éthanol 

/ 25 % d’eau. 

- Coefficient de diffusion de 6,9.10-12 m².s-1 pour de l’eau seule et de 1,5.10-12 m².s-1 pour 

un solvant 75 % d’éthanol / 25 % d’eau. 

Quelque soit le solvant, on observe que le vieillissement du matériau se traduit par une diminution 

du module d’élasticité, une diminution de la résistance à la flexion. La diminution du module de 



 

173 

 

Weibull peut signifier que le matériau devient moins homogène avec le vieillissement hydrique. 

Les effets observés sont majorés en présence d’un solvant plus agressif eau/éthanol. 

4.3 Vers le matériau réel : le PICN 

4.3.1 Propriétés mécaniques de l’ENAMIC® 

La composition exacte de ce PICN commercial n’est pas connue. Il contient environ 14 % en 

masse de matrice composée d’UDMA et de TEGDMA, et 86 % en masse de phase minérale 

(Tableau 4-5). 

Oxydes Teneur en poids (%) 

SiO2 58-63 

Al2O3 20-23 

Na2O 6-11 

K2O 4-6 

B2O3 0,5-2 

CaO <1 

TiO2 <1 

Tableau 4-5. Composition de la phase minérale d’un bloc d’Enamic® d’après VITA® [269]. 

 

Ses propriétés telles que le module d’élasticité [21], [125], [270], la résistance à la flexion 3 points 

ISO EN 4049 [270]–[272], la charge de rupture statique [273], la dureté Vickers [271], [274], la 

ténacité [21], [274], le module de Weibull [275] ou la masse volumique [21] ont été étudiées par 

de nombreux auteurs et semblent proches de celles annoncées par le fabriquant VITA® (Tableau 

4-6). 
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PROPRIETES SOURCE AUTEURS SOURCE VITA®[269] 

Module d’élasticité 23,54 – 37,95 GPa 30 GPa 

Resistance à la flexion 3 points 124 MPa (ISO 6872) - 213,1 

MPa (ISO EN 4049) 

150 – 160 MPa (ISO 6872) 

Charge de rupture statique 2386 N (échantillon usiné en 

forme de couronne) 

2766 N 

Dureté Vickers 1,7 GPa  / 261 Hv 2,5 GPa (type de dureté non 

précisé) 

Ténacité 1,09 – 1,4 MPa.m1/2 1,5 MPa.m1/2 

Module de Weibull 19,7 20 

Masse volumique 2,09 g.cm-3 2,1 g.cm-3 

Tableau 4-6. Propriétés mécaniques de l’ENAMIC® selon le fabriquant et différents 

auteurs[21], [125], [269]–[275]. 

 

Selon les auteurs, sa résistance à la flexion est d’environ 124 à 160 MPa (norme ISO 6872), avec 

une dureté Vickers de 3,35 (comparable à celle de l’émail 3,70) à 5,83 GPa. Sa résistance à la 

fracture (KIc) est de 0.88-1,24 MPa.m1/2 (entre les blocs vitrocéramiques et les blocs de résine 

composite), sa masse volumique (ρ) est de 2.09 g.cm-3, son module de poisson (ν) est de 0.23 et 

son module de Young (E) est de 37.95 GPa [21], [125], [264], [265], [271], [276]. 

La résistance à la fracture de l’Enamic® est inférieure aux disilicates de lithium (IPS e.max 

CAD® : 300-350 MPa) et aux silicates de lithium renforcé au dioxyde de zirconium (VITA 

SUPRINITY®). En revanche les résines composites nano-chargés (LAVA™ ULTIMATE) sont 

significativement moins résistantes. En comparaison des blocs vitrocéramiques, les blocs de 

composites Enamic® et LAVA Ultimate ont montrés une usure majorée [277]. 
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4.3.2 Techniques expérimentales pour l’étude de l’effet d’un solvant simulant le 

milieu buccal. 

Des plaques de polymère d’UDMA polymérisés à 200 MPa à 90 °C (n = 10) et de PICN d’UDMA 

(à Vf 73 %) (n = 10) ont été découpées avec une scie Isomet (Buehler) sous irrigation à l'eau, en 

plaques carrées (10 × 10 × 1 mm). Chaque échantillon a été poli sous irrigation d’eau au papier 

de carbure de silicium (SiC) jusqu’au grain de 4000 et ses dimensions ont été mesurées avec un 

pied à coulisse numérique (Mitutoyo Co., Kawasaki, Japon). Les échantillons ont ensuite été 

séchés pendant 1 mois et des pesées ont permis d’observer une stabilisation de leur masse (+/- 0,1 

mg) (XS105 DualRange, Mettler Toledo, Suisse) (précision +/- 0,01 mg). Pour chaque matériau, 

5 plaques seront vieillies par immersion dans de l’eau déminéralisée à 37°C pendant 2 mois et 5 

plaques seront vieillies par immersion dans une solution de 25 % eau 75 % éthanol à 37 °C 

pendant la même durée. Un suivi gravimétrique régulier a été effectué pendant la période 

d’immersion afin d’étudier la diffusion du solvant (XS105 DualRange, Mettler Toledo, Suisse) 

(précision +/- 0,01 mg). 

4.3.3 Diffusion de l’eau dans le PICN 

Les principaux résultats obtenus sont résumés dans le Tableau 4-7: 

matériau solvant Prise de masse 

maximale (%) 

Coefficient de diffusion 

réel D (m².s-1) 

UDMA HT/HP 

Eau 3,7 1,78.10-13 

Eau / Ethanol 13,8 5,32.10-14 

PICN 

Eau 1,8 3,61.10-14 

Eau /  Ethanol 2,7 7,42.10-15 

Tableau 4-7. Prise de masse maximale en solvant et coefficient de diffusion D pour de 

l’UDMA HT/HP et du PICN immergé à 37 °C dans de l’eau ou dans un mélange 

eau/éthanol (25 %/75 %) pendant 2 mois. 
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Concernant la diffusion du solvant dans le PICN, on observe des valeurs de D plus faibles que 

pour l’UDMA HT/HP quelque soit le solvant, et le coefficient de diffusion reste plus élevé avec 

l’eau qu’avec le mélange eau/éthanol. 

Comparativement au polymère seul, le PICN présente logiquement une prise de masse maximale 

plus faible dans les deux solvants étudiés. Ceci s’explique principalement par la prépondérance 

du réseau vitrocéramique dans le PICN, de dernier étant moins sensible à l’eau. 

Néanmoins dans le cas du solvant eau seule, la prise de masse expérimentalement observée 

semble élevée compte tenu de la proportion réduite d’UDMA présente dans le PICN. Dans le cas 

du PICN dans le solvant eau/éthanol, un plateau parfait de prise de masse n’a pu être observé à 

l’issue des 2 mois et il est probable que la prise de masse maximale soit en réalité plus élevée à 

des temps plus longs. La différence entre la prise de masse maximale attendue et celle observée 

pourrait s’expliquer par un troisième élément du PICN : l’interface. 

4.3.4 Discussion sur l’interaction du PICN avec l’eau : le rôle de l’interface 

A l’échelle de la résine composite, l’absorption d’eau semble dépendante de la nature des 

polymères constituant la matrice, de la forme et de la dispersion des charges, et enfin des 

propriétés de l’interface matrice/charge [224], [278], [279]. La présence de charges dans la résine 

diminue la solubilité du matériau obtenu. Le fait que la surface de ces charges de silice soit traitée 

par un silane rend le matériau moins sensible aux effets de l’eau [9]. Cela souligne l’importance 

de l’interface charge/matrice dans le vieillissement des résines composites en milieu humide. 

L’absorption de solvant aurait tendance à être plus rapide à proximité de l’interface 

charge/matrice compte tenu des contraintes qui favoriseraient la diffusion des molécules [193]. 

L’interface charge/matrice pourrait être le site d’une dégradation par hydrolyse, favorisant une 

séparation des deux composants [140] et la propagation de fissures [145]. 

Concernant le vieillissement hydrique des résines composites à charges dispersées, certains 

auteurs suggèrent que la miniaturisation des charges, conduisant à une augmentation de la surface 

des charges dans le composite, entrainerait une plus grande absorption d’eau par la dégradation 

de l’interface entre les charges et la matrice [69]. Pour les PICN, dont la surface développée du 
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réseau vitrocéramique semble importante, l’interface « réseau vitrocéramique - réseau polymère » 

pourrait également constituer un point de faiblesse dans les conditions d’utilisation de ces 

matériaux. 

 

Dans le cas de réseaux de composite dentaire d’UDMA, l’interface entre les charges et la matrice 

possède vraisemblablement un rôle important dans la diffusion de l’eau [233], [234]. 

Au niveau du matériau composite, l’interface charge-matrice peut jouer un rôle dans le 

vieillissement en milieu humide, en affectant particulièrement la solubilité et la diffusion de l’eau. 

Des auteurs ont montré que cette interface présentait des propriétés plus faibles que celles de la 

matrice de polymère seule, comme par exemple la Tg [233], [280]. 

Des auteurs ont observé une prise d’eau (ramenée à la quantité de matrice) plus importante pour 

une matrice époxy renforcée avec de la fibre de verre que pour la même matrice non renforcée 

[234]. Cet effet n’est observé qu’à des températures élevées (70 et 90 °C). L’explication est, selon 

ces auteurs, que l’eau dégrade l’interface fibre matrice, et créée des zones de décohésion qui 

modifient l’absorption d’eau. Ils observent d’ailleurs que la courbe d’absorption d’eau présente 

une déviation positive à la loi de Fick marqué aux temps les plus longs. 
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Cette faiblesse de l’interface peut être néanmoins limitée par l’utilisation d’agents de couplage 

adaptés, comme cela a été montré pour des composite de PMMA renforcés au sulfate de baryum 

[281] (Tableau 4-8). 

 

Matériau % de 

polymère 

Coefficient de diffusion 

(x10-8 cm².s-1) 

Prise d’eau (%) 

calculée Expérimentale 

PMMA 100 2,26  2,28 

PMMA + Sulfate de 

baryum 
31 33,18 0,71 1,23 

PMMA + Sulfate de 

baryum + agent de 

couplage 

30 10,08 0,68 1,27 

PMMA + Sulfate de 

baryum silané 
25 10,55 0,57 1,23 

PMMA + Sulfate de 

baryum silané + agent de 

couplage 

23 9,42 0,52 1,04 

Tableau 4-8. Solubilité et diffusion de l’eau à 37 °C en fonction de l’interface entre le 

PMMA et le sulfate de baryum [281]. 

 

D’autres auteurs ont également observé pour des polymères de méthacrylate utilisés en dentisterie 

que la solubilité de l’eau dans le composite (1,2 à 1,7 % pour des résines composites chargés 

jusqu’à 75 %) était plus élevée que celle attendue à partir des valeurs de la matrice seule [282]. 

Des exemples ont été rapportés où la diffusion était plus élevée pour le composite que pour la 

matrice seule [196]. D’ailleurs, l’étude des propriétés mécaniques de composites dentaires a 

montré que les plus chargés étaient plus sensibles à la pénétration d’eau [283]. 
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4.4 Conclusions 

L’étude de l’effet de l’eau sur les propriétés viscoélastiques de l’UDMA polymérisé sous HT/HP 

nous a permis d’observer une baisse des valeurs du module de conservation et de la température 

de transition vitreuse. Néanmoins, l’altération de ses propriétés mécaniques semble moins 

importante comparativement à de l’UDMA polymérisé à pression ambiante. L’immersion de 

l’UDMA polymérisé sous HT/HP dans un solvant eau – éthanol, plus agressif que l’eau, a montré 

une altération des propriétés mécaniques plus importante, comme pour de l’UDMA 

photopolymérisé. L’étude du PICN d’UDMA dans les mêmes conditions montre une prise de 

masse plus modérée et un effet plus réduit du mélange solvant eau/éthanol. 
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5 CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES 

Les blocs de composite usinables permettent de restaurer ou remplacer des couronnes dentaires 

par le biais de procédés de CFAO. La pérennité de ces matériaux est une problématique centrale 

pour les praticiens et leurs patients. La mise au point de blocs de composites polymérisés sous 

HT/HP a essentiellement pour but d’améliorer les propriétés mécaniques des restaurations. La 

question du rôle de ce procédé dans le vieillissement du polymère en milieu humide a été étudiée.    

Ce travail a permis de mieux comprendre le rôle du procédé de polymérisation HT/HP de 

l’UDMA ainsi que les interactions de ce polymère avec l’eau. 

Des échantillons d’UDMA ont été obtenus par polymérisation à 90 °C à des pressions de 0,1 à 

350 MPa à l’aide d’un autoclave artisanal spécifique. 

Tout d’abord, l’étude de la température de transition vitreuse montre qu’elle augmente de manière 

pseudo-linéaire avec le degré de réticulation en l’absence de post-polymérisation. Les valeurs de 

température obtenues expérimentalement se sont avérées être cohérentes avec les modèles 

théoriques évoqués ici. La température de transition vitreuse semble par ailleurs être un 

descripteur fin du vieillissement de l’UDMA. La méthode de polymérisation HT/HP ainsi que la 

post-polymérisation s’avèrent être des procédés pertinents concernant les propriétés initiales de 

l’UDMA à des fins de restaurations dentaires. 

Ensuite, l’étude des mécanismes d’interaction entre l’eau et le polymère d’UDMA HT/HP a 

montré avec l’aide de suivi gravimétrique et de DVS que les interactions eau-UDMA semblent 

préférentiellement régies par la nature chimique de l’UDMA. La diffusion apparait obéir à la loi 

de Fick, aboutissant à une quantité maximale d’eau absorbée par l’UDMA d’environ 3,5 % à 37 

°C. La pression de polymérisation de l’UDMA n’a pas semblé influencer significativement la 

solubilité ni la diffusion de l’eau. 

Enfin, l’étude des propriétés de l’UDMA HT/HP vieilli en milieu humide a permis d’observer 

une diminution des propriétés mécaniques. Ainsi, le procédé de polymérisation sous HT/HP 

n’empêche pas la diffusion de l’eau au sein de la matrice d’UDMA et donc l’altération de ses 

propriétés mécaniques. Cela a également été confirmé avec un solvant eau/éthanol plus agressif, 
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conduisant à une pénétration de solvant comparable à de l’UDMA photopolymérisé. Néanmoins, 

la polymérisation HT/HP permet d’améliorer significativement les propriétés initiales du 

polymère, accroissant ainsi l’écart entre les propriétés initiales du biomatériau et les propriétés 

limites d’utilisation. Ce mode de polymérisation pourrait alors éloigner dans le temps la survenue 

du seuil critique de vieillissement de la restauration dentaire. Ces  premières constatations 

concernant le vieillissement en milieu humide de l’UDMA polymérisé sous HT/HP  constituent 

des arguments encourageants pour l’utilisation de ce matériau pour des restaurations dentaires 

« d’usage » pérennes. 

Cependant, une zone d’ombre importante demeure à l’échelle de la résine composite. En effet, 

nous avons constaté que le PICN en milieu humide était sujet à une prise de masse relativement 

importante au regard de sa faible quantité de matrice d’UDMA, comme cela a déjà été observé 

pour d’autres composites par le passé. L’interface entre le réseau vitrocéramique et l’UDMA 

HT/HP joue donc un rôle non négligeable dans l’interaction entre le solvant et le PICN. L’étude 

plus fine du rôle de l’interface charge-matrice, constitue donc une perspective d’approche 

pertinente pour ces blocs de résines composites. Cependant, les conséquences sur les propriétés 

mécaniques du PICN pourraient ne pas être similaires à celles de composites à charges dispersées. 

La structure de la charge sous forme de réseau pourrait jouer un rôle protecteur sur la matrice qui 

le pénètre. 

Enfin, les conditions expérimentales utilisées dans le cadre de ce travail ne nous ont pas permis 

d’explorer les mécanismes d’hydrolyse qui sont amenés à se produire à des temps très longs sur 

notre matériau. Ce dernier possède des groupements ester et uréthane sensibles à ce phénomène 

de vieillissement chimique anaérobie. Un phénomène autocatalytique de l’hydrolyse peut être 

observé avec la dégradation des groupements ester en acides. L’hydrolyse peut donc conduire à 

des cinétiques de dégradation variables d’un polymère à un autre, avec un impact sur la libération 

de segments issus du polymère. Il est possible ici aussi que le procédé de polymérisation et 

l’architecture de la résine composite puissent jouer un rôle dans ce processus de vieillissement. 
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Afin d’affiner la prédiction du comportement à long terme des PICN et d’élargir les données 

apportées par ce travail, il semblerait maintenant pertinent de se focaliser sur le rôle de l’interface 

de ce composite et de mettre en œuvre un protocole de vieillissement permettant d’étudier 

l’hydrolyse du matériau. 

Enfin, pour approfondir le développement de ces composites, l’étude en milieu humide d’autre 

paramètres tels que la fatigue, la morphologie des fractures ou encore l’usure semble nécessaire. 

Concernant la fatigue, des auteurs ont montré pour certains polymères qu’elle pouvait avoir un 

effet sur l’hydrolyse, et réciproquement [284]. Cela permettrait de mieux comprendre les 

différents modes de vieillissement au cœur et en surface du matériau et ainsi mieux anticiper leur 

vieillissement à long terme. 

Au-delà de ces propriétés mécaniques et optiques, de futures évolutions du matériau pourraient 

également concerner son caractère bioactif, en intégrant la possibilité de libérations de substances 

antimicrobiennes visant à limiter la prolifération de microorganismes au contact de la restauration 

et notamment au niveau de ses joints, dentaires en particulier. 
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Benjamin POMES 

Etude du vieillissement hydrique de l’uréthane diméthacrylate polymérisé a 

haute température et haute pression 
 

 

Résumé 

La pérennité des biomatériaux est au cœur des préoccupations des médecins et des patients. L’étude de leur 

dégradation in vitro pourrait permettre d’appréhender leur comportement clinique à long terme. Ce travail se 

concentre sur le vieillissement en milieu humide de polymères d’uréthane dimétacrylate (UDMA) polymérisés à 

haute température et sous haute pression (HT/HP) utilisés dans des blocs de matériaux composites usinables à 

usage dentaire et présente pour objectif d’étudier : le rôle de la pression de polymérisation HT/HP, les interactions 

entre l’eau et le polymère d’UDMA HT/HP, et l’influence de l’eau sur les propriétés de l’UDMA HT/HP. Il a été 

montré que : 

- La méthode de polymérisation HT/HP est un procédé pertinent, permettant d’améliorer les propriétés initiales de 

l’UDMA avec notamment une augmentation de la température de transition vitreuse.  

- Les interactions eau-UDMA semblent régies par la nature chimique de l’UDMA. La diffusion semble obéir à la 

loi de Fick et abouti à une quantité maximale d’eau absorbée d’environ 3,5 % à 37 °C.  

- La pression de polymérisation n’a pas semblé influencer la solubilité ni la diffusion de l’eau.  

- La polymérisation sous HT/HP n’empêche pas la diffusion de l’eau au sein de la matrice d’UDMA ni l’altération 

de ses propriétés mécaniques. Néanmoins, elle permet d’améliorer significativement les propriétés initiales du 

polymère, accroissant ainsi l’écart entre les propriétés initiales du biomatériau et les propriétés limites d’utilisation. 
 

Mots-clefs : UDMA, vieillissement hydrique, polymères, composites dentaires, blocs CFAO 
 

 

Résumé en anglais 

The durability of biomaterials concerns of doctors and patients. The study of their degradation in vitro could make 

it possible to understand their long-term clinical behavior. This work focuses on the wet aging of urethane 

dimethacrylate (UDMA) polymers polymerized at high temperature and under high pressure (HT/HP) used in 

blocks of machinable composite materials for dental use and has the objective of studying: the role of HT/HP 

polymerization pressure, the interactions between water and the UDMA HT/HP polymer, and the influence of 

water on the properties of UDMA HT/HP. It has been shown that: - The HT/HP polymerization method is a relevant 

process, making it possible to improve the initial properties of UDMA with in particular an increase in the glass 

transition temperature. 

- Water-UDMA interactions seem depend on the chemical nature of UDMA. Diffusion appears to obey Fick's law 

and results in a maximum amount of water absorption of about 3.5% at 37 °C.  

- The polymerization pressure did not seem to influence the solubility or the diffusion of water. 

- Polymerization under HT/HP does not prevent the diffusion of water within the UDMA matrix nor the alteration 

of its mechanical properties. Nevertheless, it makes it possible to significantly improve the initial properties of the 

polymer, thus increasing the gap between the initial properties of the biomaterial and the limiting properties of use. 
 

Keywords : UDMA, water ageing, polymers, dental composites, CAD-CAM blocs 
 


