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RESUME :

Nous avons étudié le comportement mécanique d’un polyéthyléne haute densité (PEHD) soumis a des
essais de traction. L’effet de la température et de la vitesse de déformation est mis en évidence.
L’approche consiste a étudier et a analyser 1’évolution de la géométrie globale des courbes contrainte-
déformation. Les différentes zones caractéristiques de ces courbes sont tracées d’abord en fonction de
la température puis de la vitesse de déformation. La comparaison avec les résultats bibliographiques
s’accorde bien et montre le comportement ductile du PEHD. L’effet de la température et de la vitesse,
se faisant en sens inverse, se retrouve aussi dans les matériaux métalliques mais pour les polymeéres, il

est dramatique.
ABSTRACT :

The study of mechanical behaviour of a Polyethylene with high Density (HDPE) was subject to tensile
tests. The temperature effect and the deformation speed are put into prominence. The approach
consists in studying and analysing the global geometry of the stress-strain curves. The different zones
characteristics of these curves are traced initially according to the temperature then to the deformation
speed. The comparison with the bibliographical results matches and shows the HDPE ductile
behaviour. The effect of the temperature and the speed, being in opposite direction, are also found in

metallic materials, but it is dramatic for the polymers.
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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

Au sein de la communauté scientifique traitant ce type de probléme est apparu un consensus
de fait sur le choix du polymére etudie. Le polypropylene en effet apparait comme le
polymére « modéle » ou plus précisément «de référence ». Par ailleurs, le type de
vieillissement le plus fréeqguemment traité est la photo-oxydation: il est alors admis que le
phénoméne de coupure de chaines est a la source de la fragilisation du polymére. Cependant
c’est la répartition spatiale de ces coupures de chaines qui fait polémique depuis la fin des
années 80: une répartition homogeéne conforte la vision d’un processus d’oxydation
homogene conciliable avec Tutilisation des outils proposés par la cinétique chimique
classique alors qu’une répartition hétérogeéne nécessite I'introduction de nouveaux concepts
descriptifs. Les tenants de la seconde approche, essentiellement représentés par I'équipe de G.
George, ont ainsi introduit la notion de « site infectieux ».

La premiére partie consistera en une revue bibliographique des parametres pertinents
gouvernant la transition ductile-fragile des polymeres, particulierement les semi-cristallins.
Par ailleurs, une revue des mécanismes radicalaires a I’ceuvre lors de I'oxydation Sera
présentée.

La deuxieme partie sera consacrée a la présentation des outils expérimentaux. On s’attachera
ici a préciser les limites de chacun des outils et spécifiquement leur possibilité de suivre les
modifications induites par I’oxydation.

Cette partie sera aussi consacrée a une échelle détaillée des caractéristiques du polypropylene
(PP)et de Tethylene-propylene (EP) utilisés. On s’attachera a la détermination des propriétes
de résistance a la fissuration par la méthode du travail essentiel de rupture (méthode EWF)
suivie par des observations de la déformation plastique du film PP en microscopie a force

atomique.

La derniére partie consistera a examiner en détails le comportement spécifique de nos
matériaux sous leffet du photo-vieillissement, ce qui nous conduira a proposer divers
interprétations des phénoménes observés.
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Chapitre 11

1. INTRODUCTION

Dans ce chapitre, nous présentons les matériaux étudiés et les méthodes expérimentales
utilisées. Nous caractérisons nos films de polypropylene 3050MN1 et propylene-éthylene
3060MNS5 n’ayant subi aucune oxydation.

Outre une caractérisation physico-chimique, nous nous attarderons sur le comportement
mécanique des deux polymeéres. Le comportement mécanique sera tout d’abord étudi¢ par
traction uniaxiale. Les limites de cette méthode seront alors précisées. Ces limites nous
conduiront a choisir une approche mécanique de la rupture pour étudier d’une maniére plus
rigoureuse le comportement a la rupture.

La mécanique de la rupture adaptée aux films nécessite des approches particulieres : nous
avons choisi la méthode récente du travail essentiel de rupture (« EWF method») qui propose
une determination expérimentale de la résistance a la fissuration dans le cas de la plasticité
étendue (Annexe 1). Cependant le sens physique des paramétres obtenus par cette méthode
relativement récente ne fait pas lobjet d’un consensus de la part de la communauté
scientifique traitant de ce type de probléme. A travers une étude spécifique de I'influence de
la température sur les paramétres EWF a partir de nos deux polyméres d’étude, nous tenterons
d’apporter quelques ¢éléments de discussion concernant ce débat.

2. PRESENTATION DU MATERIAU

2.1. Choix du polymeére

Les matériaux utilisés pour cette étude sont fournis par la société APPRYL, filiale de ELF
ATOCHEM . Les deux polyméres sont sous forme de granulés pré-stabilisés thermiquement.
lIs ont été polymérisés selon un procédé Ziegler-Natta.

Nous avons a notre disposition deux polyméres de base :

-Homopolymére 3050MN1 : c’est un polypropyléne (PP) isotactique de grade 5, pré-stabilisé
thermiqguement. Sa densité est de 0,905 et sa température de fusion est de 166°C.

-Copolymere 3060MNS5 : c’est un copolymere séquencé propyléne-éthylene de grade 6 pre-
stabilisé thermiquement dans les mémes conditions que I’homopolymere. Sa densité est 0,902
et sa température de fusion est de 168°C. .

2.2. Mise en ceuvre

Pour nous libérer autant que possible des problemes de gradient dans I'épaisseur de
caractéristiques morphologiques ou simplement de concentration de produits d’oxydation,
nous avons choisi de travailler sur des films d’épaisseur de 100 pm. On verra plus loin que
méme dans des échantillons aussi minces, les gradients d’oxydation ne sont pas totalement
évités. Le choix des films nous a naturellement conduit au choix de Iextrusion pour la mise
en ceuvre.

On détaille ici les conditions de mise ceuvre du PP 3050MNI1 servant pour I'étude du
vielllissement. Les conditions de mise en ceuvre du EP 3060MNS sont similaires.

G4



Caractérisation Initiale Chapitre 11

La réalisation du film a été effectuée sur une extrudeuse ANDOUART EX 11 équipée d’un
banc de calandrage. Le polypropylene se présente sous forme de film extrudé constituant un
long ruban d’une largeur de 25cm. Les conditions de mise en ceuvre du film sont résumées
dans le tableau I1-1.

Produit Corps Corps Corps Filiere Vitesse de | Vitesse | Température
Entrée Centre Sortie Lavis train de| du cylindre
°C °C ° ° tr/min tirage o
(°C) (°C) (°C) (°C) (tr/min) (mimin) (°C)
3050 MN1 220 240 250 250 32,5 3,7 65/70

Tableau I1- 1: Conditions de mise en ceuvre des films de PP.

Nous avons vérifié¢ au moyen d’un palpeur mécanique, I'épaisseur du film dans le sens de la
largeur. Le profil du film est donné a la figure II.1. L’épaisseur est de 100 um 1. La largeur
utile du film est de 14 cm (de 6 cm a 20 cm).

140
130
120
110
100
90 -
80 -
70 -
60 1 1 1 1 1

10 15 20 25

.
090000000000 40,40,,°

g

oo

épaisseur (um)

o
w

distance du bord (cm)

Figure 11- 1: Epaisseur du film dans le sens de la largeur

2.3. Stabilisation

Le polypropyléne étudié ici comporte 0,5 % en poids d’un systéme de stabilisation (B225)
constitué de :

e Un phénol de type
hydroxyphénylpropionate)).

e Un phosphite de type Irgafos 168 (tris-(2,4-ditert-butylphénylphosphite)).
Les résultats d’analyses sont presentés dans le tableau I1-2.

Irganox 1010  (pentaérithrityltétrakis- (3,5-ditert-butyl-

Polymere Irganox Irgafos 168 Irgafos 168
1010 Phosphate Phosphite
Homo 520 - 440
Copo 570 130 430

Tableau 11-2 : Analyse de la concentration en stabilisant thermique par spectrophotometrie
IRTF dans les deux polyméres (les valeurs indiquées sont en ppm ).
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3. VIEILLISEMENT ACCELERE

Le vieillissement photochimique des films polymeres résulte d’une réaction en chaine
d’oxydation dont I'amorcage et les ramifications sont des processus photochimiques, la
propagation, la terminaison et un certain nombre de réactions secondaires sont des processus
« thermochimiques », c'est-a-dire activées par une €lévation de température.

A ce titre, les paramétres climatiques susceptibles d’influencer la cinétique sont :

- la pression partielle de O;,. Dans I'étude envisagée, clle ne varie pas et reste égale a la
pression partielle atmosphérique soit 0,21 bar.

- la température

- le spectre de la source lumineuse utilisée

- I'intensité lumineuse

Température et intensité lumineuse varient de fagon cyclique plus au moins irréguliere en

vieillissement naturel et sont constant en vieillissement artificiel. C’est en forcant sur ces
parametres que I'on va pouvoir réaliser un vieillissement artificiel (accéléré).

3.1 Protocole du photo-vieillissement

Grace a un actinométre ; I'énergie lumineuse (¢ émise des lampes fluorescentes type Philips
(TLK 05; emission entre 300 et 450 nm avec un maximum d’intensit¢ a 336nm), est de
Pordre de 8.10'8.t photons cm™ (avec t: en heures).

Les films minces sont découpés sous forme rectangulaire (10x20) mis entre deux fenétres a
cadre en bois et placés sur un rail mobile a distance égale du tube fluorescent ( figure. 11-2).

Le vieilissement se fait sous une irradiation continue dans des enceintes identiques
thermostatées a 50 et 70°C. L’humidité relative n’est pas controlée, mais doit étre légérement
mferieure a celle de 'ambiante.

Le suivi de I’évolution structurale de notre matériau est basé par le prélévement du matériau a
différents stades de dégradation.

Figure 11-2 : Technique de mise en place des films enirradiation UV
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4. METHODES EXPERIMENTALES
4.1. Echelle moléculaire

4.1.1. Spectroscopie infrarouge

Pour suivre les modifications chimiques induites par I’oxydation, la spectroscopie infra-rouge
apparait comme Toutil le plus approprié.

Les spectres infrarouge ont été réalisés a l'aide d’un spectrophotométre a transformée de
Fourier BRUKER modéle IFS 28 et enregistrés en mode absorbance. Le domaine balayé par
le spectre s’étend de 4000 a 400 cm™, avec une résolution spectrale de 4 cm. La figure 11- 3
présente un spectre de polypropylene stabilisé. Le tableau 11- 3 résume les attributions des
principales bandes.

Toutes les mesures ¢étant réalisées en transmission, on garde a I'esprit que les résultats
correspondront a des valeurs moyennes sur I’épaisseur traversée par le faisceau. La figure
Il- 3 indique que le massif situé entre 2977 & 2830 cm™ sature et ne permet donc pas une
étude quantitative dans cette zone. Nous discuterons dans le chapitre 1V des différentes
especes formées lors de I'oxydation de la limite de sensibilit¢ du dosage des espéces par voie
spectrophotométrique IR.

Densité optique
[\
I

" _;,_/J J

O T T T T T T T 1
4000 3600 3200 2800 2400 2000 1600 1200 800

nombre d'onde (cm’l)

Figure 11- 3: Spectre IR du polypropylene stabilisé non oxydé en mode absorbance.
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Nombre d’onde (cm-1) Attributions des fonctions
2977 & 2830 (massif) vas C— H et vs de -CH3, —-CH2—, -CH-
1462 - 1449 (doublet) das C—H de CH3, —CH2- (cisaillement)
1377 — 1360 (doublet) 65 C—H de —CH3

1304 a 1102 6 C-H de -CH2 —
1167 0 C—H de —CH3 isolé

Tableau 11-3: Attribution des principales bandes d’absorption IR du polypropyléne non
oxydé dans la région 1100-3000 cm™* [1].

Au cours du vieillissement, on mesure la densité optiqgue (DO) des fonctions hydroxyles a
3410 cmi* (OH) et carbonyles & 1710 cm™* (CO) par la méthode des hauteurs définis dans la
littérature. La détermination de la densité optique permet par I'intermédiaire de la loi de Beer-
Lambert d’accéder a une estimation de la concentration des deux espéces.

C =DO/(e.l) Eq. II-1
avec DO : densité optique mesurée
€ : coeflicient d’extinction molaire d’une valeur de l'ordre de :

300 I. molt.cm™ pour les carbonyles & 1710 cm*
70 I. molt.cm™ pour les hydroxyles & 3410 cm™
| : épaisseur de I’échantillon (cm)

La spectrophotométrie IR a pour inconvénient de faire une mesure moyenne sur un volume
important de matériau : c¢’est une mesure globale. Cette méthode n’est donc pas adaptée pour
caractériser une répartition de 'oxydation de type hétérogéne a petite échelle.

4.1.2. Cartographie par micro-spectrophotométrie infra-rouge

Cette technique permet de réaliser des cartographies refliétant la distribution spatiale des
produits d’oxydation. Le faisceau incident est focalisé par I'intermédiaire d’un microscope,
une table motorisée permet de translater I’échantillon et ainsi d’effectuer des mesures selon
une direction spatiale avec un pas donné.

Pour déterminer le profil de distribution des produits d’oxydation dans I’épaisseur des films,
une préparation spécifique des échantillons a été utilisée. Apres vieillissement et mesure de la
concentration moyenne dans I’épaisseur en transmission, les films sont inclus dans une résine.
Apres 24 heures a température ambiante correspondant a la réticulation de la résine, de fines
lamelles de 35 pm d’épaisseur sont microtomées a partir de ces inclusions permettant des
mesures IR dans la section du film. La figure 1I- 4 schématise le processus de mesure selon la
direction de I’épaisseur de I’échantillon: un disque représente la surface soumise au faisceau
IR (son diametre de I'ordre de 20-30 pm) pour chacune des mesures réalisées tous les 10 pm.
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100 pm

Figure I1- 4 : Schématisation du trajet du faisceau IR dans la direction de I’épaisseur

D’apres la figure 1I- 4, il est facile de prévoir que les mesures au bord de I'échantillon ne vont
pas étre correctes : elles ne seront qu'une moyenne du bord de I’échantillon et de I’enrobage
(ou du vide). C’est pourquoi une mesure précise au bord de Déchantillon nécessite un
diametre de faisceau le plus faible possible et donc une résolution spatiale la plus petite
possible.

Les mesures par cartographie IR ont été réalisées sur un appareil de marque BRUKER IFS28
piloté par un le logiciel OPUS (figure 11-5)

Figure 11-5 : Spectrophotométre |.R. utilisé.

4.1.3. Spectroscopie ultraviolette

Les spectres ultraviolet sont réalisés sur un spectrophotométre Perkin Elmer modele Lambda
5 et enregistrés en mode absorbance. On étudie un domame de longueur d’onde s’étendant de
200 a 350 nm.

Dans le cas du polypropyléne stabilisé, le spectre UV révele un massif entre les longueurs
d’onde 260 et 290 nm. Ce massif n’est plus détectable dans le cas du polypropylene sans
stabilisant. Le tableau 1l1-4 donne les attributions les longueurs d’onde caractéristique du
mélange B225.
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A (nm) Attribution
Irganox 1010 274

284 Noyau phénolique
Irgafos 168 274

Tableau 11- 4: Attribution des longueurs d’onde du mélange B225.

Au cours du vieillissement, nous suivrons la consommation de stabilisant a travers la densité
optique déterminée pour les longueurs d’onde de 284 et 274 nm. De méme que pour les
mesures par IR, une estimation de la concentration de la fonction phénol peut étre obtenue en
utilis?nt 1211 loi de Beer Lambert avec un coefficient d’extinction molaire proche de 3400 L
mol~.cm™.

Cependant comme en spectroscopie IR classique, les mesures effectuées n’ont qu’une
signification globale.

4.2. Echelle macromoléculaire

4.2.1. Introduction

Ici nous nous intéresserons aux Vvariations de la distribution des masses moléculaires induites
par l'oxydation. Du fait que le PP n’est pas soluble a température ambiante, les méthodes
expérimentales quelles qu’elles soient (viscométrie, chromatographie d’exclusion stérique ou
rhéométrie) impliquent nécessairement un séjour du polymére plus ou moins long a
température élevée. Il va donc falloir éviter la présence de O, pour ne pas oxyder une nouvelle
fois le polymere, et ce nécessite un milieu adéquat malgré I'incorporation au polymere des
doses relativement importantes d’anti-0Xygene.

4,2.2. Chromatographie d’exclusion stérique (CES)

Les masses moléculaires ont été déterminées au Groupement de Recherche de Lacg sur une
chromatographe  WATERS GPC-V tilisant une interface KEITHLET 99. Les échantillons
prélevés sont mis en solution (1 ¢g/l) dans du trichlorobenzéne a 145°C pendant 5 heures sous
un courant d’azote. Afin d’éviter une oxydation suplémentaire, le trichlorobenzéne est
stabilis¢ avec 2 g/l d’un anti-oxygene phénolique, le 2, 6-ditert-butyl-4-méthylphénol (BHT).
Apres filtrage pendant 45 minutes, 0,2 ml de cette solution sont injectés, I'analyse durant
environ 40 minutes.

Le chromatographe est équipé d’un détecteur réfractométrique et viscométrique et d’une
colonne PL gel mixed B de 10 pm de diametre et de 60 cm de long, dont la phase stationnaire
est du polystyrene-divinylbenzéne. Une calibration spécifique au polypropylene est utilisée.
On supposera ici quune faible oxydation du polypropyléne n’aura pas d’influence
significative sur la validité de la calibration.
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4,2.3. Rhéométrie a l’état fondu

Cette technique vient en complément des mesures effectuées par GPC. Elle permet, a une
constante pres, de déterminer les masses molaires en poids (Mw). On sait en effet que la
viscosité newtonienne est directement reliée a My via la loi d’échelle :

Mo = KMy* Eq. 11-2
Ou  mo est la viscositée au plateau newtonien (Pa.s)
K une constante dépendant uniquement de la température

My la masse molaire en poids (g/mol)

o une constante égale a 3,4 pour My > Mg, bien que celle-ci puisse étre légerement
supéricure (de lordre de 3,7) pour des polypropylenes présentant une large
distribution des masses molaires [2]

Le rhéometre est de type ARES et de marque Rheometrics. Les mesures de couple
s’effectuent par 'intermédiaire d’un capteur 2STDK. Des plateaux de 25 mm de diamétre ont
été utilisés et la distance entre plateaux a été choisie a 0,5 mm. Apres balayage en
déformation, la déformation maximale a été fixée a 10% pour maximiser les valeurs de couple
lors les essais dynamiques (figure 11-6).

Figure 11-6 : Rhéometre type ARES utilisé

Toutes les mesures de viscosité ont été réalisees a 210°C sous azote pour des vitesses de
sollicitation variant de 0,1 rad/s a 512 rad/s, la limite inférieure étant déterminée par la limite
de détection du capteur de couple. Sachant que notre polypropylene présentait un indice de
polymolécularit¢ important (de I'ordre de 6), I'existence du plateau newtonien n’est décelable
que pour les plus faibles fréquences de sollicitation. C’est pourquoi les valeurs de no ont été
déterminées a partir de I'extrapolation du modele de Carreau de la forme suivante :

Cs-1

*=1,1+(C,0)? )
Le parametre K a été calculé pour le polypropylene stabilisé pour la température de 210°C,
nous le considérerons constant et égal & 1,072 10™*° pour toutes les autres mesures réalisées a
partir des polypropylenes oxydes.
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4.2.4. Analyse Enthalpique Différentielle (AED)

Pour déterminé les températures de fusion (Tf) et de cristallisation (T¢) ainsi que les
enthalpies de fusion (Hs) et de cristallisation (Hc) de chacun des polymeres, nous avons utilisé
analyse enthalpique différentielle (AED) type Netzsch DSC 200.

A — =

Figure 11- 7 Appareil d’analyse enthalpique différentielle utilisé

4.3. Echelle microscopique

4.3.1. Microscopie optique

Les observations ont été effectuées sur un microscope de marque Olympus (grossissement
maximal de X500) et couplé a une table motorisée a mouvements croisés. Un polarisateur a
été employé pour mettre en évidence la structure spécifique des sphérolites et permettre ainsi
la déetermination de leur diametre.

4.3.2. Microscopie électronique a balayage

Les observations ont été réalisées en utilisant un microscope électronique a balayage de
marque JEOL JSM 61000 avec une tension de 5 kV. Les films ont été déposés sur du scotch
carbone et leur surface a ét¢ métallisée a l’or.

4.3.3. Microscopie a force atomique

Le microscope a force atomique fait partie des microscopes a champ proche. Cette technique
permet d’obtenir une immage tridimensionnelle de la surface dans l'espace direct, avec une
résolution allant de quelques dizaines de microns au dixieme de nanometre .
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| ___— Bloc optique

I Cale
piézoélectrique

— Vis d’approche

| _— Base

Figure 11-7 : Microscope a force atomique type Nanoscope Il

4.4. Comportement mecanique

4.4.1. Appareil

Les essais meécaniques a température ambiante ont été réalisés sur une machine de traction de
marque INSTRON modele 4301 équipée d’une cellule d’effort 1kN (5% d’erreur sur la valeur
lue) et de mors pneumatiques de 50mm de large.

4.4.2. Géométrie d’éprouvette

Pour les essais de traction uni-axiale, les éprouvettes étaient de forme haltere avec une
longueur utile de 25mm et une largeur de 4mm. Ces éprouvettes sont obtenues par
poingonnage (poingon MTS H3 et presse manuelle). On notera que la qualité de découpe des
éprouvettes est, pour notre étude, cruciale car elle détermine la valeur de la déformation a la
rupture (plus particulierement lors de la transition ductile fragile).

Pour les essais EWF, nous invitons le lecteur a se référer ultérieurement dans ce chapitre Il
pour la spécification de la géométrie des éprouvettes employées. L’entaillage est réalisé par
cutter (lame neuve), le contréle de la géométrie est réalisé grace au microscope optique couplé
a une table motorisée a mouvements Croisés.

Concernant les essais de VidéoTraction®, des éprouvettes haltéres présentant un rayon de
courbure de 120mm, une longueur utile de 70mm et une largeur au centre de 8mm ont été

utilisées.
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4.4.3. Conditions d’essai

On détaille ici les conditions des essais mecaniques qui ont permis de suivre la fragilisation du
matériau prélevé pour différentes durées d’exposition.

Pour les essais de traction uni-axiale, la vitesse de déplacement de la traverse a été choisie a
50 mm/min (vitesse de déformation nominale de 33 10 s). Pour les essais EWF, la vitesse
de déplacement de la traverse était de 5 mm/min. En complément, des essais de
VidéoTraction® & vitesses de déformation vraies locales (...-5.10°s™) contrdlées ont été
réalisés afin de suivre I’évolution des mécanismes de déformation. La température d’essai
était de I'ordre de 23°C.

5. CARACTERISATION PHYSICO-CHIMIQUE

Ce paragraphe présente les caractérisations initiales des deux polymeéres de référence
3050MN1 et 3060MNS5. Ces résultats nous permettront de discuter de I'influence de la
structure du polymere sur les propriétés mécaniques.

5.1. Masses molaires
L’action mécanique a haute température peut avoir comme effet de dégrader le matériau [3].
Un moyen rapide et efficace de mesurer I'avancement de cette dégradation est d’effectuer une

analyse par chromatographie a exclusion stérique (CES) et déterminer les masses molaires
moyennes en poids et en nombre pour les deux polymeres.

Ainsi, au laboratoire d’analyse au GRL (Groupement de Recherche de Lacqg), une CES
réalisée des échantillons homopolymere et copolymére avant et aprés extrusion. Les résultats
obtenus sont présentés dans le tableau 11-5.

Echantillons Mw (kg/mol) M (kg/mol) Polymolécularité

Homo 279,2 44,31 6,3

avant transformation
Copo 278,3 44,73 6,22

avant transformation
Homo 269,4 44,75 6,0

Apreés transformation
Copo 267,8 45.38 59

Apres transformation

Tableau II-5: Mesure de laction dégradante de la transformation par extrusion des
¢chantillons par chromatographie d’exclusion stérique.
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5.2. Transitions

A partir d’une analyse thermique par analyse enthalpique différentielle (AED) (Netzsch DSC
200), nous avons déterminé les températures de fusion (Tr) et de cristallisation (T;) ainsi que
les enthalpies de fusion (Hs) et de cristallisation (Hc) de chacun des polyméres.

Les conditions expérimentales étaient :
e Une montée en température de -20°C a 190°C, a 10°C/min sous azote.

e une descente en température de 190°C a 25°C, a 5°C/min sous azote.

Tt Te Hs Xc (%) Hec
3050 MN1 167°C 113,3°C 90,2 J/g 43% 95 J/g
3060MN5S 168°C 125°C 92,3 Jlg 44% 97 Jlg

Tableau 11-6: Caractéristiques thermiques par AED. Le taux de cristallinité Xc est
calculé a partir de I’enthalpie de fusion du PP 100% cristallin (209 J/g) [4].

Les mesures obtenues en AED ne permettent pas de conclure sur une difference de
cristallinité significative entre les deux polymeres.

5.3. Morphologie cristalline
On s’intéresse ici plus spécifiquement a la morphologie cristalline du 3050MN1.
- Taux de cristallinité :

Le taux de cristallinité (Xc) a été évalué par trois méthodes : par AED (voir tableau I1-6), par
'analyse d’un spectre infra-rouge et par mesure de densité.

Par infra-rouge, le taux de cristallinité peut étre déterminé a partir de deux pics spécifiques
(997 et 972 cm) et un pic de référence (917 cm) [5] :

X (o) = {109{—A997_A9”J—31,4}*100 Eq. 11-4
A972 - A<>17

avec A représentant la densité optique de la bande
Le taux de cristallinité obtenu est alors de 66,5%.

Par densité, la connaissance théorique de la densité de la phase amorphe (0,854) et de la phase
cristalline (0,946) nous permet d’évaluer le taux de cristallinit¢ [4]. La densité du PP (0,91) a

¢t¢ obtenue par la méthode de flottation dans un mélange d’heptane (d=0,683) et de
tétrachlorure de carbone (d=1,594) a 19°C:

Xc(%) = (dechan -da)/(dc - da)* (de/dschan)*100 Eqg. I1-5
avec d, correspondant a la densité de la phase amorphe et égale a 0,854
d. correspondant a la densité de la phase cristalline et égale a 0,946
Le taux de cristallinité est détermineé alors & 65.4%.

Les valeurs obtenues par les deux méthodes sont trés proches. Cette proximité est explicable
par le fait que la méthode IR a été étalonnée a partir de mesures de densité. On remarquera
enfin le taux de cristallinitt obtenu par AED (Xc ~ 43%) est classiquement inférieur a ceux
obtenus par ces deux dernieres méthodes et on optera pour Xc = 66 %.
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- Epaisseur des cristallites

Il est connu que la détermmnation de I'épaisseur des lamelles cristalline peut s’effectuer par
mesure des masses molaires apres attaque chimique [6]. On propose ici d’utiliser I'oxydation
comme mode d’attaque chimique. En effet nous avons vu que I'oxydation a pour conséquence
de couper les chaines dans la phase amorphe.

Dans le a-iPP, I'épaisseur des lamelles varie entre 5 et 15 nm, la distance centre a centre entre
les lamelles de 10 a 30 nm et le diamétre des sphérolites entre 10 a 150um suivant les
conditions de cristallisation.

La figure 11-8 présente la distribution des masses molaires déterminées par CES du
polypropylene 3050MN1 oxydés a 70°C. A titre de comparaison, on a aussi inclus dans la
figure 11- 8 la distribution du polypropylene non oxydé.

1,4 -
1,2 A
? — PP oxydé

11 —— PP non oxydé

0,8

0,6 A
Z >

0,4 1

Mini

0,2

O T T T T 1
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log(M)

Figure 11-8: Distribution des masses molaires du polypropyléne oxydé et du
polypropyléne non oxydé (3050 MN1)

5.4. Influence du temps de recuita 70°C

Pour I'étude de la photo-oxydation de nos films, des essais accélérés c’est-a-dire I'utilisation
de températures d’exposition supéricures a la température ambiante sont nécessaires. La
température maximale d’exposition sera pour nous de 70°C. Pendant I'exposition a cette
température, il est connu que ces films subissent un recuit.

Les conséquences d’un recuit résultent de deux processus : Une augmentation de I'épaisseur
des lamelles cristallines si T>T,c et/ou l'apparition d’une nouvelle population de cristallites
dans I’espace interlamellaire [7].

Il apparait donc que pour les températures étudiées, nos polymeres sont « morphologiquement
vivant » : sa structure tend a s’ordonner sans que, cependant, la taux de cristallinité
n‘augmente de facon importante. Il nous appartiendra de voir si ces modifications
morphologiques liés a un recuit sont susceptibles ou non d’influencer le processus de
vieillissement.

6. COMPORTEMENT MECANIQUE EN TRACTION UNIAXIALE

L’évaluation des conséquences de [loxydation sur les proprié¢tés mécaniques est
habituellement basée sur le comportement en traction uniaxiale. C’est pourquoi nous
détaillerons les propriétés en traction uniaxiale de nos deux matériaux et les limites liées a
leur mode de détermination.
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6.1 Etapes de la déformation macroscopique

Le polypropylene 3050MN1 présente un comportement ductile & température ambiante. Sa
ductilite se traduit par une déformation a la rupture de plus de 800% (figure 11-9). On définit a
cette occasion la déformation nominale €, correspondant au fait que la striction a totalement
envahi la longueur tile.
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Figure 11-9 : Parametres et domaines déterminés a partir de la courbe contrainte-
déformation en valeur nominale (v =50 mm/min).

A partir de la figure 11-9, cing domaines peuvent étre identifiés :

Domaine |: Pour une déformation comprise entre O et 8% (zone | sur la figure 11-9)
correspondant a la partie quasi linéaire de la courbe, la phase amorphe est mise sous tension,
ce qui explique le caractére réversible du comportement a ce stade de déformation [8].

Domaine Il : Pour une déformation comprise entre 8 et 13% (zone Il sur la figure 11-9), les
mécanismes de plasticit¢ d’origine cristalline sont activés. Macroscopiquement, des bandes de
cisaillement orientées a 45° par rapport a I'axe de sollicitation principale apparaissent. Elles
prennent naissance a partir de défauts de bord le long de la partie utile de I'éprouvette de
traction. En effet quelle que soit la méthode de découpe, de tels defauts existent toujours et
induisent donc une concentration de contrainte permettant d’activer les bandes de
cisaillement. Ces bandes de cisaillement localisent les glissements cristallins. La diminution
de Dlintensit¢ des bandes de cisaillkment avec la température (au-dessus de 60°C plus
particulierement) indique que le processus de cisaillement s’effectue de manicre plus
homogene. Ce phénoméne peut étre interpreté ainsi : au-dessus de 60°C, le passage de la
transition o correspondant a I’activation des mouvements moléculaires de la phase cristalline
du iPP facilite les glissements cristallins [9]: la plasticitt devient plus diffuse et donc
I'intensité¢ des bandes de cisaillement décroit.

Domaine 11l : Pour une déformation comprise entre 13 et 16 %, la plasticité envahit toute la
section de I’éprouvette conduisant a I'apparition de la striction. Cette striction ou diminution
de section provoque alors la décroissance de la charge induite par le déplacement impose.
L’apparition de la striction est donc directement reliée au maximum de la charge enregistrée
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par la cellule d’effort: c’est ce maximum qui nous permet de définir arbitrairement la
contrainte au seuil d’écoulement Gy. Sachant que la plasticit¢ s’est développée localement,
une augmentation de la déformation conduit a une réorganisation de la structure par rotation
des lamelles et cisaillement inter ou intralamellaire. Dans le cas du PE basse densité, la
succession au cours de la déformation d’un processus de glissement isolé suivi de glissements
collectifs peut étre reliée au phénomeéne de double seuil [10]. Dans le cas de notre iPP, il est
probable que ces deux processus soient trés rapprochés I'un de lautre pour deux raisons :
d’une part le polymere est fortement cristallin et d’autre part la présence des lamelles
tangentielles limite la propagation des glissements et diminue donc le taux de déformation
nécessaire pour propager la plasticité¢ [11].

Domaine 1V : Pour une déformation supérieure a 16%, le polymere présente une structure
fibrillée orientée dans la direction de la sollicitation. On notera cependant que cette zone
correspond expérimentalement parlant a la propagation de la striction le long de la zone
calibrée. La transition entre la structure lamellaire initiale et la structure fibrillke est souvent
interprétée par le modeéle de Peterlin [12]. Il introduit le concept de microfibrilles qui sont
constituées de lamelles fragmentées formant des blocs cristallins alignés suivant la contrainte
principale et reliés par des molécules liens («tie molecules »). La déformation avant rupture
s’effectuerait par glissements longitudinaux des microfibrilles. Ce modele a été¢ largement
adopté pour expliquer la striction macroscopique (auparavant attribuée a une fusion locale du
polymere). Malgré sa popularité, de nombreuses critiques lui ont été faites : la plus importante
est que I’épaisseur des blocs constituant les microfibrilles differe sensiblement de I'épaisseur
des cristallites mitiales (il n’y a pas d’effet de mémoire des cristallites mnitiales), I'épaisseur de
ces blocs étant dépendante essentiellement de la tempeérature de déformation. Ce qui a conduit
certains auteurs a faire appel a un processus d’amorphisation par dépliements des chaines
constituant les cristallites puis a un processus de recristallisation induite par ’orientation [13].

Domaine V : Les grandes déformations se caractérisent par une cristallisation induite par
'orientation maximale des macromolécules dans la direction de I'étirage ce qui explique la
valeur trés élevée des contraintes obtenues avant rupture. D’une fagon générale, on peut
affirmer que si les déformations a partir du seuil sont gouvernées par la phase cristalline alors
les grandes déformations sont associées aux propriétés de la région amorphe [14]. En effet,
c’est le comportement caoutchoutique de la phase amorphe qui piloterait les capacites
d’étirage du réseau: le taux d’étirage augmente fortement avec la diminution de la masse
molaire (M étant toujours supérieure a 100 kg/mol) pour une structure cristalline identique
[14]. Ces derniers auteurs proposent que ce phénomene est lieé a la diminution de la densité
d’enchevétrement sachant que Amax o ve'l/z, Amax €tant le taux d’étirage et ve la densité
d’enchevétrement croissant avec la masse molaire (Eg. 1-16). En considérant le polyéthylene
uniguement comme un réseau de chaines enchevétrées, des modeles ont été proposés
notamment par Termonia et Smith, pour rendre compte du comportement sous traction
uniaxiale [15,16,17].

Les mécanismes de rupture de la structure hyperorientée reste cependant flous. On a
longtemps privilégié un mécanisme mécanochimique tel que celui proposé par Zurkov [18],
impliquant la formation de « submicrodéfauts » par propagation radicalaire a partir d’une
coupure d’origine mécanochimique.
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Le mécanisme le plus probable ferait intervenir un macroradical latéral (1) résultant de
I'arrachement d’hydrogene par le radical primaire (I). Le macroradical (II) se stabiliserait
ensuite par coupure B en régenérant un radical (I), ce qui permettrait au processus de se
propager. Notons que ce mécanisme serait mieux adapté au PP, pour lequel la coupure B est
facile, qu’au PE pour lequel, par contre, on s’attend plutdét a un couplage par réticulation.
Cette interprétation ne satisfait pourtant pas certains résultats expérimentaux obtenus a partir
de fibres de PE tres haute masse molaire [19]: I'énergie d’activation du processus (108
kJ/mol) correspondrait seulement au tiers de celle du processus de coupure de chaine.

Notons que dans cette théorie, la rupture mtervient lorsqu’il y a coalescence des
« submicrodéfauts ». On pourrait dire qu’ici le défaut décisif est « intrinséque » c¢’est-a-dire
inhérent au mécanisme de déformation. Cependant, nous pouvons facilement imaginer un
mécanisme de rupture faisant appel a des défauts extrinseques (défauts de bord liés a la
fabrication des éprouvettes). Le comportement pourrait étre décrit par les étapes suivantes :
pendant D'étirage, la ténacité, liée justement a la capacité résiduelle d’étirage des chaines,
diminue. La taille du défaut critique d’amorcage de fissure augmente donc avec I’étirage. La
rupture macroscopique intervient lorsque cette taille de défaut critique devient égale a cette
d’un défaut de bord préexistant. Comme la taille de ce dernier obéit a une statistique, la

rupture présente une certaine dispersion (dans notre cas €g=830 + 76 %)

6.2. Influence de la vitesse de sollicitation et de la température sur larupture

Les zones cristallines sont reliées par des molécules liens passant a travers les zones
amorphes. Le role de ces molécules est prédominant pour la compréhension des mécanismes
de déformation et de rupture. La figure 1lI-11 présente les variations de la déformation a la
rupture avec différentes vitesses de sollicitation.
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Figure 11-11 : Influence de la vitesse sur la déformation a la rupture pour le 3050MN1
(T=23°C)

Pour les vitesses supérieures a 30 mm /min, I'allongement a la rupture apparait pratiquement
indépendant de la vitesse de déformation. On peut raisonnablement supposer qu’il correspond
a Pextension maximale de chaines entre les enchevétrements. On s’attend a ce qu’il existe une
vitesse critique, supérieure a 200 mm/min, pour laquelle I'étrage des chaines ne pourra plus
se faire, la mobilit¢ moléculaire étant trop faible pour I'échelle de temps fixée par la vitesse de
déformation. Alors, le comportement devrait devenir fragile. Cette vitesse était cependant
hors de notre portée. Pour étudier I'influence de la vitesse de sollicitation, une large gamme
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de vitesse est nécessaire [20,21]. Cette gamme nécessitant un équipement spécifique, nous
n’étudierons pas ici ce parametre.

La figure 11-12 suggeére qu’il existe une autre transition ductile-fragile aux faibles vitesses de
sollicitation car I'allongement diminue de fagon significative entre 30 et 10 mm/min. On peut
supposer qu’il s’agit la de la transition liée a reptation des chaines.

Regardant maintenant I'inflience de la température sur la contrainte et la déformation a la
rupture, les essais étant réalisés avec une vitesse de sollicitation de 25 mm/min (figure 11-12.
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Figure 11-12 : Influence de la température sur la contrainte a la rupture pour le
3050MN1 (v=25mm /min).

Nous notons une forte dépendance des propriétés a la rupture avec la température. La
distinction entre un domaine de rupture fragile et un domaine de rupture ductile permet de
déterminer une tempeérature de transition ductile-fragile de I'ordre de -7°C. Remarquons que
cette température est tres proche de la température de transition vitreuse.

Pour des températures inferieures a la température de transition ductile-fragile, les
macromolécules sont figées. Les molécules liens ne peuvent plus jouer leur role dans la
déformation, ce qui explique la faible déformation a la rupture pour des basses températures.

En conclusion nous avons noté u ne forte influence de la vitesse et de la température sur le
comportement du PP et lapparition d’une température de transition entre un domaine de
rupture ductile et un domaine de rupture fragile.

Le tableau 11-7 résume qualitativement le comportement a la rupture des deux polymeres en
fonction de la température.
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-30°C< T<0°C 0°C<T<60°C 60°C < T <100°C
3050 MN1 Fragile Ductile Ductile
3060 MN5 Fragile Ductile Ductile

Tableau 11-7: Influence la température de sollicitation sur le comportement a la rupture
en traction uniaxiale (v =5 mm/min)

6.3. Limites

Suivre le comportement mécanique au cours de l'oxydation suppose que les parametres
déterminés par la méthode choisie conservent un sens physique tout au long du processus de
fragilisation. Nous avons vu que le paramétre mécanique permettant de suivre ce processus
est la déformation a la rupture (plus précisément I’élongation maximale).

Deux types de critique peuvent apparaitre dans la détermination de la déformation a la rupture
en valeur nominale:

1) L’apparition de la striction apres le seuil a I'écoulement (Domaine 1l & la figure 11-9). La
déformation est localisée dans la striction alors que la déformation nominale moyenne cette
valeur sur toute la longueur utile de I’éprouvette : I'’hétérogénéité de la déformation due a
I'apparition d’une striction ne permet pas d’accéder directement a la déformation locale.
Sachant que la striction modifie localement la section de I'éprouvette, il est évident que les
valeurs de contrainte nominale (et donc de contrainte nominale a la rupture) doivent étre
utilisées avec précaution. Ce probléme peut €tre en partie résolu par des mesures a laide de
micro-grilles [22,23]. Une méthode par extensométrie vidéo donnant accés a la contrainte
vraie par correction en temps réel de la section en maintenant la vitesse de déformation
constante a été proposée par G’Sell et al. [24].

La figure 11-14 représente la variation de la déformation nominale en fonction de la
déformation locale.
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Figure 11-14 : Variation de la déformation nominale en fonction de la déformation locale
du PP (v =5 mm/min)
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Suivant la figure ci-dessus, il est clair que les deux types de déformation sont équivalents pour
des valeurs inférieures a 16% correspondant au fait que la striction n’est pas nettement
apparue. Au-dessus de cette valeur, la déformation locale augmente beaucoup plus rapidement
que la déformation nominale.

2) La deuxiéme critique consiste a penser que la rupture de I’éprouvette en traction est
nécessairement amorcée par un défaut de bord. Bien que nous nous soyons efforcés de soigner
la qualitt de la découpe, la valeur de la déformation a la rupture est déterminée par celle-ci.
Pour notre part, nous retiendrons que I'essai de traction uniaxiale est plutdt une mesure du
taux d’étirage macroscopique : la rupture du polymére fortement orienté, présentant donc un
comportement fragile, est amorcée par un défaut de bord. Les valeurs de déformation a la
rupture ne sont donc que des indicateurs grossiers des capacités que le polymere a de se
plastifier. La prise en compte de ces deux critiques nous a conduit a adopter une approche
basée sur la mécanique de la rupture. Il s’agit alors d’introduire un défaut et de mesurer la
résistance du polymeére a la propagation de ce défaut.

6.4. Etude du comportementuni-axial du film en vidéo traction

Dans ce chapitre, nous proposons d’examiner le processus d’endommagement des fims de
polypropyléne lors d’essais de traction. La quantification de la variation de volume au cours
du processus de plasticit¢ permet de connaitre I'endommagement macroscopique moyen au
sein du matériau. Les mesures sont réalisées a Paide d’un équipement Vidéo-Traction®.

6.4.1. Principes et avantages de la méthode

Classiqguement, les variations de volume peuvent é&tre réalisées a l'aide de jauge
d’extensometric ou encore de lasers. Si ces méthodes classiques peuvent étre considérées
comme préecises lorsque la déformation est homogene, leur pertinence doit étre remise en
question lorsque la déformation se localise dans une striction.

L’équipement, présenté a la figure 11-15, est constitué d’une machine éléctromécanique
Instron® et d’une caméra vidéo interfacée a un équipement informatique assurant le traitement
(Vidéo-Traction®). L’équipement informatique est composé dun PC, d’une carte
d’acquisition d’images Genesis de Matrox et d’une carte de conversion analogique digital
National Instruments. Le systtme Vidéo-Traction®, qui outre de mesurer Ihistoire des
déformations dans la zone de striction, permet de conserver une vitesse de déformation vraie
constante pendant toute la durée de I’essai.
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Figure 11-15. Systéme Vidéo-Traction®

La méthode est basée sur le suivi en temps réel par la caméra vidéo du barycentre de sept
marqueurs préalablement disposés sur I'éprouvette. Cing marqueurs sont disposés dans I'axe
de traction et deux autres sont alignés avec le marqueur central dans le minimum de section
(figure 11-16). Les barycentres des marqueurs sont repéres par les lettres A, B, C, D, E, F, G a

la figure 11-16.

Figure 11-16.
Principe de la méthode
Vidéo-Traction®

CCORDONNEE AXALE ()
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Les déformations axiale et transverse sont déterminées a partir des déformations partielles
induites par le déplacement des marqueurs. Les déformations longitudinales partielles sont
données par :

Epg = In( A:g] au point P, Eq. 11-6
Epc = In(Bfgoj au point Py, Eq. 1I-7
Ecp = In[CC:BOj au point P, Eqg. 11-8
Epe = In(D[ZEOJ au point P4 Eqg. 11-9

La déformation longitudinale au niveau de la zone FCG est ensuite obtenue par interpolation
polynomiale :

¢ =[interpolation de 0, £ 5, £5¢ 1 £cp 1 Ecp 1 0] Eqg. 11-10

(FCo)

ou deux points supplémentaires de déformation nulle supposés a I'infini sont ajoutés de part et
d’autre des quatre points mesurés.

Les déformations transversales partielles sont données par :

Erc :In[ FC ] Eq. 11-11
I:OCO

Eco :In( CG j Eqg. 11-12
COGO

La déformation transversale est alors obtenue par :

g = ZFc T Eq. 11-13
2
La contrainte vraie est donnée par :
F F
Eq. 11-14

75" S, exp(2¢,)
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ol F est la charge, S et S, sont respectivement la section courante et initiale de
I’échantillon.

Le logiciel de traitement de données enregistre le temps, la charge axiale appliquée a
I'éprouvette, les déformations axiale et transversale, le déplacement de la traverse.

Les coordonnées des barycentres des marqueurs sont fournies 50 fois par seconde avec une
précision d’environ 0.05 pixel ce qui donne une précision sur la déformation de 'ordre de
0.02%. La technique suppose que la déformation dans le volume élémentaire constitué de
FCG est homogene. Par ailleurs, on suppose qu’ill n’y a pas de rotation de I’éprouvette
soumise a la traction.

6.4.2. Eprouvettes de traction utilisées

Les éprouvettes ont été usinées a partir des films de 0.1 mm d’épaisseur par poingonnage.
Afin de localiser la striction au centre de I’éprouvette, une géométrie specifique a été utilisée
(figure 11-17). En effet, un rayon de courbure (120 mm) a été introduit tout en réduisant au
maximum 'effet de la triaxialité.

18 mm 8 mm 120 mm
W
. 1

110 mm
Figure 11-17. Géométrie des éprouvettes de traction

6.4.3. Résultats-Discussion

Tous les essais ont été effectues a température ambiante (environ 23°C) et a différentes
vitesses de déformation comprises entre 10 et 1052,

Nous présentons a la figure 11-18 la courbe d’évolution de la déformation locale en fonction
du temps ainsi que le déplacement de la traverse pour une vitesse de deéformation locale
souhaitée & 10°3s. La régulation de la vitesse en vitesse de déformation vraie constante est
clairement montrée. En effet, des le début de la striction (150 s) la vitesse de la traverse est
contrdlée (rupture de pente) afin que localement la vitesse de déformation reste constante tout
au long de I'essai.
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Figure 11-18. Evolution de la déformation locale et du déplacement
de la traverse

La figure 11-19 présente des exemples représentatifs de courbes contrainte-déformation et
d’évolutions de la déformation volumique a deux vitesses de déformation vraies constantes et
a température ambiante.

Au debut de la déformation, la contrainte croft linéairement en fonction de la déformation
jusqu’au maximum. Puis, la contrainte reste approximativement constante tout au long de
I'essai. La déformation volumique augmente de maniere monotone et constitue une part non
négligeable de la déformation totale.
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Figure 11-19. Courbes contrainte vraie-déformation vraie et variation de volume du PP a
température ambiante : (a) 103s™ et (b) 10%s™

L’influence de la vitesse de déformation sur le parametre D défini comme étant la pente de la
variation de volume est donnée a la figure 11-20.
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Figure 11-20. Effet de la vitesse de déformation sur le paramétre D
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7. Etude de la déformation du polypropyléne par AFM
7.1. INTRODUCTION

L’observation et I'mterprétation a toutes les échelles des évolutions de morphologies induites
par des processus de déformation plastique.

Notre étude s’est essentiellement concentrée sur la visualisation et caractérisation des
mécanismes de plasticité responsables du seuil de plasticitt dans les polymeres semi-
cristallins. Dans le cas des polyméres amorphes, des mécanismes de plasticitt comme la
formation de craquelures ou de bandes de cisaillement ont souvent été observes dans le cas de
la traction uniaxiale. Afin de vérifier si ces mécanismes de plasticité sont aussi présents dans
le cas des polyméres semi-cristallins, nous avons suivi a l'aide du microscope a force
atomique les changements morphologiques et structuraux du polypropylene en cours d’essai
en traction uniaxiale.

Dans T'hypothése d’un glissement cristalln, nous nous sommes demandés si la structure
cristaline du polymére était susceptible d’influencer la nature des mécanismes de plasticité,
ce qui se traduit par une modification des plans et/ou directions de glissement.

Afin de mieux comprendre ces comportements macroscopiques du polypropyléne en traction
uniaxiale, nous allons a travers des observations faites aux différentes échelles de
Iorganisation structurale du polymére caractériser les mécanismes de plasticité qui en sont
responsables.

7.2. OBSERVATION POST-MORTEM

On déforme les éprouvettes a un taux de déformation imposé, puis on observe la surface de
I’éprouvette en microscopie a force atomique.

Figure 11-21: Striction imagée en microscopie optique 400 um x 400pum

La zone 1 est située en avant du front d’avancée de la striction, la zone 2 correspond a
I'épaulement de la striction (présence de spherolites partiellement déformés), et la zone 3
correspond a la striction dans laquelle est localisée dans la déformation (présence de
déformations sphérolitiques) (figure 11-21).
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7.3. OBSERVATION IN-SITU

Une machine de déformation in-situ (figure 11-22) a été utilisée afin de réaliser des essais de
déformation in-situ directement sous le microscope a force atomigue.

Elle permet de déformer un film de polymere en traction uni-axiale dans une gamme de
vitesse imposée allant de 0.5x107% s & 10° s & l'ambiante et de suivre I'évolution d’une zone
choisie en fonction des conditions de sollicitation.

Elle permet également d'étudier ou d'éviter les phénomenes de relaxation du polymere, mais
aussi d'observer localement les nucléations des mécanismes de plasticité

Nous avons suivi la déformation d’un sphérolite du PP a une vitesse de déformation de
3.10° s et & température ambiante.

Le taux de déformation indiqué sur les images de la figure 11-23 correspond a la
déformation locale du cceur.

On note un changement de forme des sphérolites. A I’état non déformé, les sphérolites
ont une forme isotrope (figures 11-23). Lorsque le polymere est déformé, les sphérolites
s’étirent et prennent une forme ellipsoidale. On observe la formation de fibrilles au niveau des
lamelles et du cceur (déformation locale = 36 %). Ce mécanisme contribue a la déformation
du matériau.

'k»

Figure 11-22: Machine de déformation in-situ
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Figure 11-23 : Observation in-situ de la déformation d’un sphérolite a 23°C et
3.10% s, 80 pmx 80pum

Un second mécanisme a pu étre mis en évidence (figure 11-24) grace aux observations
réalisées en in-situ : la fibrillation inter-sphérolitique.

Les figures 11-23 illistre les observations en microscopie a force ‘‘omique montrant que la
polypropylene  (3.=66%) se déforme grice a [Iactivation de plusieurs mécanismes de
déformation qui sont la propagation de bandes de cisaillement, la formation de fibrilles et la
fragmentation des lamelles cristallines.

8. RESISTANCE A LA FISSURATION

La mécanique linéaire de la rupture (MLR) ne prenant pas en compte I’énergie dissipée durant
la plastification étendue du matériau au niveau du ligament, différents auteurs ont adopté une
approche énergétique basée sur une idée de Broberg [25].

Pour un matériau présentant un comportement fortement ductile, le fravail total de rupture
n’est pas un paramétre intrinséque au matériau. On détaille en annexe 1 les raisons pour
lesquelles les paramétres classiaues comme K c et Gic sont exclus. Selon Broberg, le domaine
plastique (ou non élastique) peut étre divisé en deux domaines : un domaine proche de la
pointe de fissure et un uumaine éloigné de celle-ci ou se produit la plasticité étendue. Cette
approche globale et énergétique a le mérite de découpler le travail nécessaire pour que la
fissure avance et le travail nécessaire a la plastification du matériau. En effet la plasticité se
développant autour de la singularit¢ n’est pas directement reliée au processus de rupture et est
dépendante de la géométrie de la structure et du mode de chargement.
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8.1. Méthode du Travail Essentiel de Rupture (EWF)

8.1.1. Théorie

Historiquement, Cotterell et Reddel [26] ont proposé le concept de travail essentiel de rupture
pour caractériser la rupture ductile en contrainte plane de plagues de métal. Cette approche a
été ensuite adoptée pour les polymere fortement ductiles [27,28].

Le travail total de rupture (Wys) est considéré comme la somme de deux termes attribués
respectivement au travail nécessaire pour faire avancer la fissure (We) et au travail nécessaire
pour le création de la zone plastique autour de la fissure (Eg. 11-15). Onaalors :

Wi = We + W, =100 um Eq. 1I-15

"outer plastic zone"

"process Bw,)
zone"
Z
(W)
1
W
Figure 11-25: Schématisation de la plasticite
pour une éprouvette de géometrie DENT P
U

Schematiquement, on distingue deux domaines: le premier domaine (appelé «process
zone ») est caracteristique du processus de rupture en pointe de fissure alors que le deuxieme
représente la zone plastifiée envahissant la structure (appelé « outer plastic zone ») (figure 1l-
25).

Selon Mai et Cotterel [27], pour une épaisseur donnée, le travail total (Ws) est fonction de la
longueur du ligament. Expérimentalement, W; est déterminé a partir du travail total de rupture
correspondant a 'aire sous la courbe charge (P) — déplacement (U) (eq. 11-16). Rapportée a la
section initiale (I longueur du ligament et t I'épaisseur du ligament) une relation linéaire peut
étre trouvée entre ce travail spécifique et la longueur du ligament | (eq. 11-17). Le travail
essentiel de rupture (we) correspond au travail spécifique extrapolé pour une longueur de
ligament nulle et le travail non essentiel (Bwp) correspond au travail plastiqgue autour de la
fissure, [ étant un facteur lié a la taille de la zone plastique (figure 11-26).

_ _ 2
W. _deU_ngBwpl t Eq. 11I-16

d’ou Wi = Willt = we + Bwyl Eq. 1I-17
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Figure 11-26: Variation linéaire de ws en fonction du ligament en contrainte plane.

Le domaine linéaire ou la méthode EWF est applicable est li¢ au fait que I'état de contrainte
est plan. Pour une géométric d’éprouvette donnée, il faut donc définir la plage de longueur des
ligaments pour que la relation linéaire (Eg. 11-17) soit Vérifiée.

8.1.2. Relation avec les courbes J-A4a

L’identification, d’un point de vue expérimental, du travail essentiel de rupture (we) en terme
de Jc a été proposée par Paton et al. [29], Jc étant déterminé par extrapolation de Jr (J-Aa)
pour une fissure nulle (voir ’Annexe 1 pour une introduction aux courbes J-Aa) :

JR=JC+ﬂAa Eqg. 11-18
da

En premiére approximation, we peut étre théoriqguement associé a une énergie de création de

surface alors que w, peut étre associé a une énergie de plastification (dans le volume).

Cependant on peut penser que le travail essentiel de rupture comporte une composante liée a

la plastification de la zone trés proche de la pointe de la fissure. Théoriqguement, Wu et Mai

[30] proposent que le travail essentiel de rupture en mode | puisse étre défini comme :

En 81(?
w, =d[Gdz+ [oa,)dA, Eq. 11-19
0 e, d

avec d la largeur de la «process zone » multipliée par I'épaisseur de I'éprouvette, (o,&) les
contraintes et les déformations en valeurs vraies, &. et &, les valeurs vraies et nominales de
la déformation au seuil d’écoulement, o et Ai la contrainte et 'ouverture de fissure dans la

«process zone » (Figure 11-27). Le premier terme de I’équation II-19 correspond au travail
plastique et le second terme au travail de rupture dans la zone plastifiée.
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Figure 11-27: Sché matisation de I’intégrale de contour et des paramétres de I’équation
11-19, p. correspondant a la longueur de la « process zone »

Paton et al. proposent alors [29]:

1d
wi =], +Ed_J:We +Pw 1 Eqg. 11-20

a
Ces équations montrent donc que dans le cas d’une propagation stable une relation linéaire
entre wr et 1 doit s’établir. Une extension de la méthode EWF pour un état de déformation
plan (DP) a été présentée par Saleemi [30], il trouve une bonne concordance entre le travail
essentiel de rupture et Jic. Si la relation entre Jic et we a été confirmée, la relation directe entre
dJ/da et Bwp est sans doute a prendre avec précaution [31].

Pour conclure, I'avantage de la méthode EWF est que le parametre géométrique n’est pas
I'avancement de la fissure (courbes J-Aa) mais la longueur du ligament mitial et I'énergie
totale de rupture. De plus les paramétres EWF, indépendants de la longueur du ligament par
construction, sont accessibles expérimentalement de facon reproductible.

8.1.3. Interprétation physique des parametres EWF

Le succes de la methode EWF depuis le début des années 90 s’explique par sa relative
simplicité expérimentale et theéorique bien que le sens physique des deux parametres ne soit
pas parfaitement clair.

Le fait de disposer de deux paramétres complique en effet I'analyse en particulier le statut réel
de we et de Pwy : sont ils des parametres strictement intrinseques au polymeére ou sont-ils des
simples descripteurs semi-quantitatifs ? Actuellement deux écoles existent :

e La premiere considere que le parametre fondamental est we.

e La deuxieme école représentée par Vu-Khanh [32] considere plutbt que le parametre
intéressant est le terme Pwp qu’il nomme module de déchirement T.. Selon cet auteur,
I’énergie de rupture G, peut se decomposer en deux termes :

G =G+ TA Eqg. 1I-21
avec A laire de rupture (A = IXt).

L’expression correspondante a I’équation I1-21 est en fait identique a I’équation II-17 avec
Gi = we et T, = 2Pwp/t. D’apres Vu-Khanh, G; correspondant a I'énergie de rupture a
I’amorgage ne serait pas une grandeur utilisable.

Un consensus semble malgré tout exister pour affirmer que Pw, (ou Ta) est une mesure des
capacités dissipatives du matériau. Une question reste cependant ouverte : Comment évolue
ce terme en fonction des conditions de sollicitations ? Nous tenterons d’apporter des éléments
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de réponse au paragraphe 8.3. Auparavant appliquons la méthode EWF a nos films de 100
pm.

8.2. Application aux films de 100 pm

8.2.1. Courbe charge-déplacement

Les éprouvettes servant pour la caractérisation de la résistance a la fissuration sont de forme
rectangulaire, 40 mm de large (cette largeur est déterminée par les mors pneumatiques a notre
disposition) et 90 mm de longueur (la distance entre mors étant de 45 mm). Les entailles
latérales sont situées perpendiculairement a l'axe de la machine de traction. Cette derniére
condition est sans doute la plus déterminante et en méme temps la plus difficile a realiser.

Une des conditions de I'application du concept EWF est que le ligament doit étre entierement
plastifié et que cette zone plastifi¢e ne doit pas atteindre les frontieres délimitant I’éprouvette
selon le protocole ESIS [33]. Ces conditions sont largement Vérifiées dans le cas de nos films
(hgure 11-28).

Figure 11-28: Eprouvette DENT en déplacement imposé lors de la fissuration. Les
fleches indiquent la direction de sollicitation

Les entailles sont préparées a I'aide d’une lame de rasoir guidée en transparence par du papier
millimétre, la longueur du ligament variant de 5 a 20mm. Cette longueur, que l'on peut
qualifier d’active, est controlée apres essai par un microscope (via une caméra CCD) couplé a
une table motorisée a mouvements croisés. Les différentes longueurs du ligament nous
permettent d’accéder a la variation linéaire du travail spécifique de rupture (pour un état de
contrainte plan).

Les éprouvettes entaillees subissent un déplacement imposé avec une vitesse constante de
traverse de 5 mm/mmn. Le travail dissipé lors de l'essai est déterminé par intégration de la
courbe charge-déplacement.

La figure 11-29 présente les courbes charge-déplacement pour des éprouvettes DENT ayant
une longueur de ligament allant de 6 a 18mm. La partie | correspond a la plastification totale
du ligament et la partie Il est caractéristique de la propagation stable de la fissure conduisant a
la rupture complete de I’éprouvette.
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Figure 11-29: Courbes charge-déplacement pour différentes longueurs de ligaments pour
une géométrie DENT et vitesse de déplacement de 5 mm/min.

On remarquera que la charge maximum ne coincide pas avec le début de propagation de la
fissure et que cette derniere ne se propage donc que dans une zone ou le polymére est
fortement étiré. Dans le cas d’une éprouvette DENT, la charge maximum est atteinte lorsque
les deux zones plastiques amorcées par les deux entailles se rejoignent. On définit & cette
occasion la contrainte maximale (cn) a partir de cette charge divisée par la section initiale
(IXt). L’essai n’est valable (au sens ou le travail dissipé pour la fissuration de I'éprouvette est
indépendant de la longueur de ligament) que si ces deux zones plastiques s’interconnectent
suivant I'axe horizontal défini par les deux entailles initiales et donc perpendiculairement a
I'axe de sollicitation.

Enfin, le fait que la charge diminue linéairement au cours du déplacement indique que la
fissure se propage avec une vitesse constante. A partir de la figure 11-29, cette derniére est
estimée a 6 mnVymin sachant que la vitesse de déplacement est de 5 mm/min. Cependant, pour
le ligament de 18mm, une légere accélération de la propagation de fissure est décelable aux
forts déplacements, c’est a dire lorsque I’éprouvette est sur le point d’étre entierement
fissurée. C’est pourquoi nous nous limiterons a des longueurs de ligament de 18mm pour
conserver la linarit¢ et donc pouvoir déterminer les parametres EWF avec une bonne
précision.

8.2.2. Domaine de validité

La limite inférieure de longueur de ligament est habituellement prise a partir de la transition
contrainte plane/déformation plane (CP/DP) [33]. Cependant dans le cas des épaisseurs tres
fables (100 pm), I'état de contrainte est toujours plan pour de trés faibles longueurs de
ligament. La non linéarité est confirmée par Levita et al. pour des ligaments compris entre 0 et
5 mm [34,35]. Nous prendrons pour notre part des ligaments supérieurs a 5 mm pour Vérifier
la linéarité.

On présente a la figure 11-30 la variation du travail spécifique de rupture (ws) et de la
contrainte maximale (c,) en fonction de la longueur du ligament du PP .
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La longueur minimale de ligament doit respecter la condition 6,< 1,156y [33], cette condition
est respectée dans notre cas pour une longueur supérieure @ 6mm. Pour la longueur maximale
de ligament, les conditions sont un ligament totalement plastifié (ce qui est dans notre cas
toujours vrai) et un ligament inférieur a la largeur de I'éprouvette divisée par trois (i.e. <40/3)
[33]. Cette derniere condition est totalement empirique : la linéarité est en effet observable
pour des ligaments allant jusqu’a 18mm. Dans notre cas, la longueur maximale du ligament
est limitée par des considérations concernant la vitesse de propagation de fissure comme nous
I'avons signalé au paragraphe précédent. En conclusion, nous utiliserons pour la suite de
I'é¢tude une gamme de longueur de ligament s’étendant de 6mm a 18mm.

8.2.3. Variation de la géométrie

We et Bw, sont par construction des parametres indépendants de la longueur du ligament.
Cependant, ces paramétres sont obtenus pour une épaisseur et une géométrie donnée. Dans la
littérature, les géométries des eéprouvettes normalisés utilisées peuvent étre de 3 types:
DENT, DCNT et DSEN (figure 11-31). Le protocole ESIS préconise [lutilisation de la
geométrie DENT [33]. Les parametres EWF sont présentés comme caractéristiques du
matériau, il convient donc de vérifier I'inflience de la géométric sur ceux-ci. Outre les
géométries classiques (DENT, DCNT et DSEN), une géométrie plus exotique a été testée

(Specific) (Figure I1I-TT).

A
I 12| § 1 1/2
<> - <> <>
A\ AV V4 AVY4 W
DENT DCNT DSEN Specific

Figure 11-SS: Types de géométrie d’éprouvette testés.

On constate pour toutes les géométries une relation linéaire entre le travail spécifique de
rupture et la longueur de ligament. Cette linéarité nous permet d’appliquer le formalisme
EWF et donc d’extrapoler une valeur du travail essentiel de rupture. Les résultats sont
récapitulés dans le tableau 11-8.
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La premiere remarque est que la géométrie DSEN donne une valeur de we tres importante,
ceci est sans doute explicable par le fait que la géométrie n’est pas symétrique et donc ne
géenére pas un etat de déformation uniforme dans le ligament plastifié.

Les trois autres géométries permettent d’extrapoler une valeur du travail essentiel de rupture
proche de 55 kJ/m’. Cette valeur est de lordre de grandeur des valeurs obtenues par
Haschemi [36] pour des films de 125 pym en PET, PEN, Pl et PEEK (Géométrie DENT).

Geometrie We (kJ.m2) BW, (MJ.mi®)
DENT 62+4 8,2+0,8
DCNT 56+5 9+1,2
DSEN 152 + 8 85413
Specific 55+ 6 5+£2

Tableau 11-8: Récapitulatif de la variation des parametres EWF avec une géométrie
donnée (v =5 mm/min).

Cependant, dans le cas d’une géométric DCNT, la zone plastique se répand jusqu’au bord de
I'éprouvette et n’est donc pas théoriquement valable. La géométrie DENT apparait donc
comme la plus judicieuse pour la détermination des parametres EWF. Par ailleurs la
géométrie que nous avons nommeée Specific donne des valeurs correctes mais augmente la
dispersion sur 'obtention de we et divise par 2 le terme Bw, a cause du confinement de la
plasticit¢ (attribuable a la diminution du terme [ correspondant au facteur géométrique de
zone plastifiée). Enfin, i est remarquable que la multiplication des entailles n’entraine pas de
diminution de we.

En conclusion, on peut dire qu'une géométrie symétrique présentant un méme état de
concentration de contrainte initiale donnera des parameétres EWF équivalents. Augmenter le
nombre de points de concentration de contrainte initiale reviendra a diminuer le terme Pw, et
donc a confiner la plasticit¢ se développant au niveau du ligament. Pour la suite nous
n’utiliserons que la géométric DENT conformément & la norme ESIS [33].

8.3. Sens physiques des parametres EWF

Le sens physique des paramétres EWF n’est cependant pas trés clair, en particulier pour les
polyméres semi-cristallins. Il convient donc d’essayer de faire varier un par un les paramétres
structuraux et les conditions de sollicitation. C’est ce que nous nous proposons de faire aux
paragraphes suivants.

8.3.1. Influence de I’orientation sur les paramétres EWF

Dans ce paragraphe, on regarde brievement I'influence d’une présumée orientation induite par
la mise en ceuvre en utilisant la méthode EWF. On compare au tableau 11-9 les paramétres
EWF et en traction uniaxiale suivant la direction de I'extrusion.

97



Caractérisation Initiale

Chapitre 11

Orientation oy (Mpa)* er (%)* we (kIM?) | Bw, (MIm3)
DENT 32+0,65 830 + 76 62+ 4 82+0,8
DENT perpendiculaire 30+0,48 851 + 64 71+5 6,5+1

Tableau 11-9: Résistance a la fissuration selon P’orientation suivant la direction
d’extrusion v = 25 mm/min. (* déterminée a partir d’essai de traction unixiale avec une
vitesse de déplacement de traverse de 25 mm/min).

Il est remarquable que les parametres en traction uniaxiale (o, et €:) ne permettent pas de
détecter une orientation induite par la mise en ceuvre alors que les parametres EWF mettent en
¢vidence une différence notable selon qu'on est parallele ou perpendiculaire a la direction
d’extrusion. Ce résultat confrme que les propriétés de résistance a la fissuration déterminées
par la méthode EWF sont trés sensibles aux variations structurales.

8.3.2. Influence de la température sur les parameétres EWF

L’influence de la température a été ¢tudiée récemment par Ferrer-Balas et al. [37] pour des
films de PP de 90 pum d’¢épaisseur. Ces auteurs obtiennent une décroissance du terme Pw,
entre 50°C et 70°C.

La figure 11-32 illustre la variation de we avec la température pour une vitesse de sollicitation
de 5 mm/min. L’incertitude importante sur les valeurs de we ne nous permet de déceler une
diminution de ce terme que pour une température supérieure a 60°C.

1
*

60
50
40
30 A
20

1 1
+

We (KJ/m

0 T T T T
0 20 40 60 80 100 120

Température (°C)
Figure 11-32 : Variation de w. en fonction de la température pour le 3050MN1 (e)

La variation de Pw, en fonction la température est reportée a la figure 111-33 (vitesse de
sollicitation de 5 mnymin).

Entre la température de 0°C et 60°C, Bw, atteint une valeur maximale pour le 3050MNL1.
Cependant au-dessus de 60°C, pw, décroit pour atteindre une valeur constante de I'ordre de 8
M/,

Nos mesures de w. ne permet de conclure que sur une éventuelle variation de ce parametre
avec la température au voisinage d’une transition a 60°C. Conformément aux resultats de
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Ferrer-Balas et al. , il apparait tres nettement que le terme Bw, est largement dépendant de la
température. Ces resultats indiqueraient que le terme pBw, donne plus de renseignement que we
sur le processus de rupture et conforte donc I'approche proposée par Vu-Khan.

Au dessus de 60°C, température a partir de laquelle les deux polymeres présentent un
comportement ductile.

On notera enfin les résultats proposés par Haschemi et Willlams qui ont examiné I'influence
de la température sur les parametres EWF pour des films de polycarbonate : alors que we reste
constant avec la temperature (de 25 a 125°C), Pw, est croissant avec la température [38]. Ces
résultats semblent confirmer que la décroissance de Pw, que nous avons observé apres 60°C
est liée a la présence d’une phase cristalline.

8.3.3. Discussion

Il apparait tout d’abord, au vu de nos résultats que seul le parametre Pw, permet de détecter
des évolutions dans le processus de rupture. Ce paramétre est en effet beaucoup plus sensible
que le parametre we, le fait que la détermination de ce dernier provienne d’une extrapolation
peut en partie expliquer ce constat.

L’mnterprétation des variations de Pw, demande cependant d’isoler les deux composantes qui
constituent ce parametre. L’influence de la température sur le terme de dissipation plastique
Bw, résulterait en effet de la combinaison entre le facteur de forme de la zone plastique (B) et
la densit¢ d’énergie de plastification (wp). La figure 11-34 schématise les paramétres pilotant
la zone plastique:

G = Oy

o \
O =0, .

=

Figure II-34: Schématisation de la zone plastique lors de la propagation d’une fissure.

D’une maniere plus générale, dans le cas du polypropylene, la décroissance de Pwp
correspondant a une fragilisation du matériau.

9. CONCLUSION

Le polypropylene et I’éthylene-propylene sous forme de films de 100 pm et de masse molaire
similaire ont été caractérisés : sachant qu’ils ont subi la méme histoire thermomécanique, leur
taux de cristallinitt est similaire. A température ambiante, ils présentent un comportement
ductile (Mw=270 kg/mol). Ce résultat est conforme aux données obtenues par la littérature et
nous laisse a penser que la masse molaire critiqgue liée a la transition ductile-fragile doit étre
de I'ordre de 200 kg/mol.
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Par ailleurs une détermination précise des propriétés a la rupture lorsque celle-ci est ductile
nécessite une approche de type «mécanique de la rupture » : la méthode EWF apparait alors
comme une méthode expérimentale pertinente permettant d’obtenir des paramétres
intrinséques (We et Bwp) lors d’une rupture en plasticité¢ étendue. Cependant nos investigations
sur le sens physique des parametres EWF ont montré que seul le parametre Pw, est intéressant
pour caractériser finement la rupture de nos films de polypropyléne.

La figure 11-35 résume I'influience de la masse molaire et de la température de sollicitation sur
le paramétre Pw,, sachant que lorsque ce parametre est égal a O le comportement est fragile. 1l
est apparut que seul le parametre Pw, présentait une variation significative sur une gamme de
température variant de 0°C a 100°C. A partir de 60°C ce terme reste constant.

Mw
1 [
Fragile I Ductile 1 Ductile
pw=0 1 Bw, / L, cst
|
190 kg/mol }------omeee - e s
Fragile : Fragile : Ductile
Bw,=0 [ Bw,= 0 l Bw, cst
1 1 R
0°C 60°C T

Figure 11-35 : Influence de la masse muiaire et de la temperature sur le parametre Bw,.

L’une des principales question que pose le schéma ci-dessus est relative a la valeur de la
masse molaire critique correspondant & la transition ductile-fragile (a température ambiante)
et dont nos résultats (et quelques résultats disponibles dans la lttérature) montrent qu’elle est
de lordre de 200 kg/mol. Nous avons vu au chapitre I que cette valeur dépendait de la
morphologie [39].Pour dégager clairement I'influence de la longueur des chaines sur le
comportement mécanique, i faut essayer d’effectuer des comparaisons a morphologie
constante.
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Chapitre II1

Oxydation et fragilisation du matériau

1. INTRODUCTION

Ce chapitre sera consacré au processus d’oxydation et de la fragilisation qui en découle.
Conformément a la stratégie définie a la fin du chapitre I, nous étudierons ce processus a
differentes échelles (de I'échelle moléculaire jusqu’aux propriétés mécaniques). L’orignalité
de cette étude consistera a se focaliser sur les corrélations pouvant exister entre ces différentes
échelles.

Dans la pratique, le PP et le EP sont stabilisés par ajout d’anti-oxygenes dont I'effet principal
est d’augmenter, parfois considérablement, la durée de la période d’induction et par
conséquent la durée de vie.

Selon la vision la plus répandue du vieillissement de tels systemes, la durée de vie
coinciderait avec la durée de Ila période d’induction laquelle correspondrait au temps de
consommation quasi totale du stabilisant, au terme duquel le polymére se comporterait
comme s’il n’était pas stabilisé. Autrement dit, I’évolution de l'oxydation d’une éprouvette
stabilis¢ se déduirait de celle d’une éprouvette non stabilis¢ par une simple translation selon
I'axe des temps dont Pamplitude serait fonction de Tefficacité du systéme de stabilisation
(pour des conditions d’exposition fixées). Le probleme de la prédiction de la durée de vie se
réduirait donc & une recherche des relations entre la durée du « palier de stabilisation » et les
caractéristiqgues du systeme de stabilisation. Cependant nous avons vu au chapitre précédent
que la fragilisation intervenait avant la fin de la période d’induction. On peut donc légitiment
se poser les questions suivantes: en est-il toujours ainsi pour les échantillons stabilisés ?
L’écart entre durée de vie et durée de la période d’induction n’est-il pas augmenté ? Est-il
toujours licite de considérer que I'oxydation est homogene ?

Les résultats expérimentaux obtenus sur nos échantillons montrent clairement que cette
demiére question est unvrai probléme.

En effet, dans l'optique de la durée de vie de nos matériaux, le probleme qui se pose avant
tout est le suivant: la fragilisation est-elle la conséquence ou non d’une oxydation
homogeéne ?

Il apparait trés important de déterminer dans quel cas nous nous trouvons car cela va
déterminer le choix de la stratégie pour la prédiction de durée de vie :

Dans le cas (a): le phénomene étant hétérogéne a tout instant, il va falloir abandonner
I'utilisation de la cinétique chimique a une échelle macroscopique

Dans le cas (b) : le phénomene est quasi homogene pendant toute la durée de vie (le processus
de fragilisation étant le critere de fin de vie). On pourra utiliser directement les concepts de la
cinétique chimique classique.

2. EVOLUTION STRUCTURALE AU COURS DE L’OXYDATION

On entend par évolution structurale les modifications détectées a I'échelle moléculaire et a
I’échelle  macromoléculaire. Les outils d’investigation les plus appropriés sont Ia
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spectrophotométrie infrarouge (échelle moléculaire), la chromatographie d’exclusion stérique
(CES) et la théométrie a I'état fondu (échelle macromoléculaire).

2.1. Evolution des groupements oxygénés

2.1.1. Nature et quantification des produits d’oxydation

La figure 1V-1 illustre les modifications des spectres IR au cours d’un vieillissement a 70°C.

On distingue principalement deux zones :

e Un premiére bande assez large située entre 3700 et 3000 cm™. Cette bande est attribuée
aux Vvibrations de valence de la liaison hydroxyle OH (alcools, acides carboxyliques,
hydroperoxydes, eau...).

e La deuxiéme bande située entre 1850 et 1650 cm™ est liée aux vibrations des fonctions
carbonyles CO (aldéhydes, cétones, acides, ester, lactones...).
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Figure I11- 1 : Spectre IR d’un polypropyléne vierge.

La figure IV- 2 propose un agrandissement des deux zones. Pour la zone de 3000 & 3700 cm*
associés aux groupements OH, on peut discerner un maximum vers 3410 cm™. Pour la zone
de 1850 et 1650 cm™ associée aux groupements CO, un pic d’absorption émerge vers 1710-
1714 cmt,

Nous avons traduit les spectres en termes semi-quantitatifs pour pouvoir disposer d’un ordre
de grandeur des concentrations des especes en question. On a procédé alors de la maniere
suivante :

L’absorbance est déterminée au maximum de la bande OH liés & 3410 cm* et de la bande
carbonyle & 1710 cm®. A chacune de ces bandes on assigne une absorptivité molaire

moyenne, €, pour I'espéce considérée :
€on (3410 cmt) = 70 Lmolt cm™® et €co (1710 emt) ~ 300 Lmolt cm?
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2.1.2. Influence du temps d’exposition

Les évolutions de la concentration des groupements OH et CO pour une température
d’exposition de 70°C sont reportées a la figure 1V-3.

L’¢volutions de groupements oxygénés est qu’elles présentent une premicre partic ou
I'oxydation n’a apparemment pas commenc€, c’est ce que nous nommerons la période
d’induction IR. Cette premiere partie est suivie d’une brusque augmentation jusqu’a une
valeur asymptotiqgue proche de 0,6 mollkg. Cette phase sigmoidale peut étre interprétée
comme la succession rapide d’un comportement auto-acceléré puis auto-ralenti.
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Figure I11- 2 : Evolution des concentrations [OH] (3410 cm™) (e) et [CO] (1710 cm™) (w)
du PP, pour une température d’exposition de 70°C.

Les valeurs de la période d’induction sont déterminées arbitrairement comme [intersection
entre la tangente au point d’inflexion de la partie auto accélérée et I’horizontale passant par
Iordonnée initiale. A partir de la figure 1V-3, i est raisonnable d’estimer la période
d’induction a environ 380 h pour le PP et de 450h pour le EP car l'allure de I’évolution des
groupes oxygénés de ce dernier a 70 °C, est semblable a celui du PP.

2.1.3. Influence de la température

Les figures 111-3 et I111-4 résument les évolutions de concentration des groupements OH et CO
pour des températures d’exposition de 50°C et 70°C.

Toutes les courbes présentent des allures similaires mais la durée de la période d’induction
passe d’environ 380h a 70°C a 600h a 50°C pour le PP, tandis que pour le EP, elle passe de
450h a 700h dans les mémes conditions, ce qui révele le caractére fortement thermo-activé de
la photo-oxydation.
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Figure III- 3 : Evolution des concentrations [OH] (3410 cm™) () et [CO] (1710 cm™) (m)
du PP pour une température d’exposition de 50°C.

Sur le plan mécanistique, les résultats montrent que la décomposition des POOH n’est pas un
acte rare. On peut I'écrire :

OOH Oe
—C|;—CH2—CH— EEm— —C‘in—CHz—CH— + OHe
C|H3 CL3 Cl‘-|3 C‘Hg

et 7

OHe + PH — HO + Pe

Chaque acte d’amorgage donne lieu a la formation d’une molécule d’eau qui va s’éliminer par

évaporation.

C’est alors du comportement alkoxyle (POe), tres réactif, que tout dépend. S’il donne licu

qu’a des arrachements d’hydrogéne, un hydroxyle est formé par chaque acte d’amorcage :
POe + PH — POH + Pe

Alors les carbonyles ne seraient formés, éventuellement, qu’au cours des terminaisons, il

serait alors difficile d’imaginer que leur rendement est élevé. Mais les POe peuvent egalement

se réarranger par coupure P :

Qe O
| I
—C—CH,—CH — —_— — C + e CH, — CH —
| | | |
CHjs CHs CHs CH

Cette réaction est d’une importance cruciale, parce qu’elle donne lieu a une coupure de
chaine, modifiant la structure du matériau qui se répercutera sur ses proprietés physiques et
mécaniques.
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3. OXYDATION PENDANT LA PERIODE D’INDUCTION

Bien qu’aucune tache n’apparaisse pendant la période d’induction, 'oxydation s’amorce dés
le début de I'exposition. Sachant que le taux de conversion de cette oxydation doit étre trés
faible, des outils analytiques performants sont nécessaires.

Nous reprenons les outils précédemment utilisés en y ajoutant une analyse par
spectrophotométrie UV. Cette derniére technique nous permet de suivre la consommation des
stabilisants pendant la période d’induction. Du point de vue de la fragilisation, une étude des
propriétés a la rupture par la méthode du travail essentiel de rupture (EWF) en plus des essais
classiqgues de la traction uniaxiale nous permettra de rendre compte des modifications de
comportement mécanique induites par I'oxydation.

3.1. Outils analytiques

Dans ce paragraphe, les modifications structurales a I'échelle moléculaire sont suivies par
spectroscopie IR et UV en mode transmission. Les masses molaires sont déterminées par CES
et par rhéométrie a I’état fondu.

3.1.1. Consommation des stabilisants

Dans notre cas le polypropyléne est stabilisé par 0,5 % d’un mélange 1 :1 d’Irganox 1010 et
Irgafos 168. La figure I11-5 illustre la décroissance des densités optiques lues a 274 et a 284
nm a partir des spectres obtenus par spectroscopie UV, la densité optique déterminée a 274
nm peut étre reliée a la concentration en phosphite (Irgafos 168) alors que celle a 284 nm peut
étre reliée a la concentration en phénol (Irganox 1010).

Les deux stabilisants paraissent consommés a une vitesse quasi constante jusqu’a ce que leur
concentration résiduelle soit inférieure & 20% de la concentration initiale. Au dela, leur vitesse
de consommation parait diminuer mais les incertitudes diverses (interférences avec une bande
propre au polymere, avec les produits de réaction des stabilisants, problemes liés au choix de
la ligne de base...) sont telles que nous ne pouvons pas nous prononct ~ ‘In, on obtient un
temps de l'ordre du temps d’induction précédemment défini (380 heure.u,,t‘w qui nous semble
difficile a considérer comme une coincidence.

3.1.2. Evolution de la concentration en groupements oxygeneé

La spectroscopie IR n’apporte pas d’indicateurs fiables. En effet, comme on le voit a la figure
111-3, aucune évolution du spectre nest décelable a 1710 cm™ et & 3410 cm™ pendant la
période d’induction.
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Figure I11- : Evolution de la concentration en groupements OH (A) et CO () en

fonction du temps d’exposition du PP (T=70°C).

Cependant, le fait qu’aucune modification n’ait pu étre détectée n’exclut pas la possibilit¢ de
présence de zones fortement oxydées pendant la période d’induction sachant que nos mesures
sont globales (autrement dit a une échelle macroscopique). Cependant la fraction volumique
de ces zones doit étre nécessairement tres faible.

3.2. Evolution des masses molaires

Les mesures de masses molaires ont été réalisées selon deux méthodes expérimentales : la
chromatographie d’exclusion stérique (CES) et la rhéométrie a I'état fondu (Rhéo), la dernicre
méthode donne acces uniquement & la masse molaire en poids My. Apres un bilan qualitatif
sur I’évolution de la distribution des masses molaires au cours de I'oxydation, nous suivrons
Mw pour chacune des températures d’exposition.

3.2.1. Effet de la température sur ’évolution des masses molaires

On note tout d’abord que les résultats obtenus par rhéometrie et par CES sont similaires. Ceci
confirme que la rhéologie a I’état fondu est un excellent outil pour suivre une dégradation par
coupures de chaine [1]. L’évolution de la distribution des masses molaires est donc conforme,
au moins en premiere approximation, a un processus statistique de coupure et donc a une

oxydation homogeéne. Il est alors logique de suivre la cinétique du processus de coupure de
chaines a travers I’évolution de la masse molaire en poids Myy. Cette évolution est présentée a
la figure I111-7.

Par ailleurs, pour les deux matériaux, aux deux températures d’exposition, les évolutions de
Mw au cours de I'exposition présentent la méme allure, ce qui laisse donc penser que le méme
mécanisme est plus ou moins accéléré selon la température d’exposition. La distribution des
masses molaires est modifiée pendant la période d’induction. Cela indique que le processus de
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coupure de chaine, et donc I'oxydation, s’est déja amorcé pendant cette période contrairement
a ce que les résultats par IR pouvaient faire croire: le processus semble débuter peu apres le
début de I'exposition et s’accélere progressivement.

Une des conséquences de cette nouvelle vision est qu’il apparait difficile, a partir de ces
données expérimentales, de déterminer précisément une période d’induction comme nous
I'avons fait au paragraphe précédent.

Sur la figure 111-7, Les résultats obtenus en CES et en rhéométrie montre clairement que la
décroissance de My s’amorce dés le début de I'exposition. A la fin de la période d’induction,
My est proche de 200 kg/mol.

280
270 €
260 -
250 -
240 +

230

Mw (kg/mc

220 +

210 +

200 -

190 T T T T T T T I| T 1
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Figure 111-7 : Evolution de My déterminée par CES (m) et par rhéométrie (o) du PP &
70°C pendant la période d’induction
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Figure I11- : Evolution de My, par rhéometrie du EP a 50 (a) et 70°C (o)

3.3. Répartition spatiale de ’oxydation

En se basant sur les évolutions de la distribution des masses molaires pour la température
d’exposition a 70°C, nous avons conclu que la distribution des coupures de chaines est
aléatoire. C’est ce que nous allons nous efforcer de vérifier dans ce paragraphe en utilisant
différents outils expérimentaux, en particulier la microscopie IR nous permettant d’accéder a
la distribution des produits d’oxydation dans I’épaisseur.

3.3.1. Exposition a 70°C

I est bien connu que la principale source d’hétérogénéité de I'oxydation est le fait que celle-Ci
soit contrOlée par la diffuision de I'oxygéne. L’utilisation de films de 100 pum d’épaisseur doit
limiter ce phénomeéne. Cependant certains résultats de la littérature laissent a penser que
I’épaisseur au dessus de laquelle 'oxydation est controlée par la diffusion de O; est de I'ordre
de 30-40 pm. Il nous est donc apparu nécessaire d’étudier les profils de concentration des
produits d’oxydation dans I'épaisseur de nos films.

Nous nous limiterons ici a une température d’exposition de référence, a savoir 70°C, car le
gradient serait moins prononcé pour des températures plus faibles.

La cartographiec IR est l'outl le plus couramment utilisé pour suivre I'avancement de
I'oxydation dans I’épaisseur. On peut se référer au paragraphe 4.1.2 du chapitre 1l pour plus
de détails expérimentaux. La figure I1I-11 illustre les variations de concentration en
groupements OH sur les 100 pm d’épaisseur du film de PP.
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La figure 111-XX montre clairement la présence d’un profil de concentration des produits
d’oxydation. On note aussi que ce profil devient de plus en plus marqué avec le temps
d’exposition.

Pour I'instant, nous retiendrons essentiellement de ces résultats que, pour les films de 100 pm
et I'exposition a 70°C, la distribution des produits d’oxydation (OH ou CO) dans I'épaisseur
n’est pas homogene.

3.3.2. Exposition a 50°C

De méme que pour la température d’exposition a 50°C, les mesures de masse molaire
réalisées par CES ont permis de suivre les variations de I'indice de polymolécularit¢ au cours
de I'exposition.

Les gradients d’oxydation sont d’autant plus marqués que la température d’exposition est
élevée : une élévation de la température favorisera le processus d’oxydation par rapport au
processus de diffusion de loxygéne dans le polymére. Les résultats expérimentaux obtenus
par Wise dans le cas de la thermooxydation d’¢lastomére vont dans ce sens [2]. Cependant
certains résultats rapportés par Gugumus montrent que I'oxydation serait préférenticllement
en surface pour des températures inferieures a 80°C (thermooxydation du polyéthylene) [3].
En conséquence lallure du graphe a 50°C, des variations des groupements OH dans
I’épaisseur est similaire, avec un décalage dans le temps.

3.3.3. Discussion

Nous savons que dans la cas de la photo-oxydation du polypropylene, le phénomene de
réticulation est minoritaire par rapport a celui de coupures de chaines [4], ¢’est pourquoi nous
négligerons d’éventuelles réactions, entre la radicaux alkyles en particulier, pouvant donner
des réticulations. Par ailleurs, si 'apparition de groupement CO ne correspond pas forcément
a une coupure de chaine, il apparait que la coupure de chaine est un événement fréquent. Pour
vérifier cette derniére hypothése, comparons I’évolution de la concentration en CO (dosé par
IR) et I’évolution de la concentration en coupures de chaines ().

La concentration en coupures de chaines peut étre déterminée a partr de I'évolution de la
masse molaire :

1 1

M, M,
A cause du fort indice de polymolcularitt du PP initial (de I'ordre de 6), nos mesures
précédentes ont montré aux faibles taux de conversion (ceux sur lesquels nous nous
focalisons) que la variable pertinente n’est pas la masse molaire moyenne en nombre M, mais
la masse molaire moyenne en poids M. Il nous faut donc estimer les coupures de chaines a
partir des variations de Myy.

D’aprés les relations de Saito [5] et en postulant une polymolécularité constante, les nombres
d’actes de coupures (s) par unité de masse peuvent étre calculés par :

1 1
s—Z(M ST j Eq. 111-2

Eq. 11I-1

S
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Contrairement a I'équation III-1, I'équation I1I-2 est une approximation car nous avons vu que
la polymolécularité diminuait au cours de I'oxydation. Cette derniere relation nous permet
cependant d’estimer un ordre de grandeur de concentration de coupures de chaine au cours du
processus d’oxydation et en particulier lors de la fragilisation du polymere.

Sur la figure 1l1- 11 sont représentées I'évolution de la concentration de coupures de chaines
(s) estimée par I’équation IlI- 2 en échelle logarithmique pour deux températures d’exposition
(50°C et 70°C). Cette figure nous amene aux conclusions suivantes :

1)

2)

3)

Le résultat le plus important pouvant étre tire de la figure 111-11, est que I'oxydation
est déja auto-accélérée pendant la période d’induction déterminée par les mesures en
IR.

Quelque soit la température (50°C ~1 70°C), il est clair que le processus de coupure de
chaines présente un caractere (b) 2léré des le début de Texposition. Autrement dit
ce processus est remarquable 1...... our de faibles taux de conversion.

La figure IV- 11 nous permet enfin d’estimer le seuil de sensibilit¢ de la spectroscopic
IR & 0,01 molkg pour les groupements CO. L’IR ne peut donc décrire I’ensemble des
processus d’oxydation, les mesures de masses molaires (en particulier Myy) constitue
sans doute le meilleur outil pour caractériser I'avancement de I'oxydation. Nous
verrons que cette derniere constatation est fondamentale pour la compréhension du
processus de fragilisation du matériau.
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Figure 111-Y : Evolution de la concentration en coupures de chaine (s) du PP pour deux
températures d’exposition (a) 50°C et (b) 70°C .

Les observations au MEB sont illustrées par les facies de rupture (Figures IlI-Z et I11-ZZ).
L’échantillon pour t =380 h (Figure 111-12) présente un comportement fragile. On voit sur
cette figure que la rupture est de type «fragile » dans la zone superficielle, fortement oxydée,
mais en profondeur on peut observer un facies de type « ductile ». Notons que I’épaisseur de
la zone « fragile » est de I'ordre de (10 — 20 pm) est en bon accord avec les profils IR.

Sur la figure 1V-A, on peut observer la facies de rupture de I’échantillon t = 432 h encore plus
oxydé que le précédent. Ici, le facies est «fragile » dans toute I'épaisseur du film. On peut
mettre en évidence la présence de fibrilles de diametre approchant les 100 nm (Figure B)
montrant que la fragilit¢ peut étre associée a I'existence d’un mécanisme de déformation
plastique localisée tel que nous 'avons décrit au début du chapitre 1.

Une wue plus générale de la surface du film (pour t = 432h) est montrée a la figure C. On
remarque ici la formation d’un réseau de fissures, comme dans le cas des picces épaisses.
L’origine d’un tel réseau doit étre recherchée dans les variations de volume imposées par
loxydation: la partie superficielle fortement oxydée par rapport au cceur subit un retrait
contrarié par son adhésion a la partie centrale peu affectée.

X238 18@rm WO1e

Figure 111-C : Surface d’une éprouvette du PP exposée 432 ha 70°C.

Les résultats expérimentaux montrent que I'oxydation est répartie de fagcon non uniforme dans
I’épaisseur du film de 100 pm peu apres la période d’induction déterminée par spectroscopie
IR. On observe en effet que 'oxydation se produit majoritairement a la surface du film. Cette
observation peut étre facilement expliquée par le fait que I'oxydation est controlée par la
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diffuision d’oxygeéne sachant que I'épaisseur critique de ce processus est de I'ordre de 30-40
.

Il est admis que le gradient d’oxydation doit augmenter avec la température; nos résultats
obtenus a 50°C et a 70°C conduisent a la formation de ce gradient. Le méme type de
phénomene a été observé pour le polyéthylene par Gugumus [6]. Quelles pourraient étre les
causes de ce phénomene ?

e Gugumus propose que dans ces conditions de faibles températures I'oxydation est
amorcée a la surface (polluants...) et se propage au cceur par la diffusion des espéces réactives
(POOH, Pe...): I'oxydation n’est plus controlée par la diffusion de O,. On a cependant du
mal a penser que O, petite molécule, diffuse moins bien que des macro-radicaux.

e La deuxicme hypothése serait que le coefficient de diffusion de T'oxygene dans le
polymére n’est pas lié aux grandes températures : les résultats expérimentaux sur ce sujet se
limitant a des températures inférieures a 60°C, il est alors difficile de confirmer ou d’infirmer
cette hypothese. Une étude de I'influence de la température sur la diffusion de O, dans les
semi-cristallins comme le PP ou le PE permettrait de répondre a ces questions.

3.4. Conclusion

La principale nouveauté, ici porte sur la détermination systématiqgue des masses molaires
permettant de mettre en évidence I'existence d’un processus trés efficace de coupure de
chaines (pratiguement une coupure par groupement carbonyle). Il apparait raisonnable
d’attribuer la coupure de chaines a un processus de réarrangement de radicaux alkoxyles
appelé « coupure f ».

La sensibilité des mesures de masse molaire, est nettement trés supérieure a celle des mesures
IR, permet d’observer des changements pendant la période d’induction et de confirmer ainsi
que I'oxydation est continuellement auto-accélerée pendant cette derniére.

L’¢épaisseur des fims (100 pm) avait ét€¢ choisie en vue d’assurer I’homogénéité dans
I’épaisseur de l'oxydation. Nos résultats montrent qu’il n’en est rien peu apreés la fin de la
période d’induction, I'épaisseur de la couche oxydée étant de I'ordre de 30 pm.

4. PROCESSUS DE FRAGILISATION

Simultanément avec I'étude physico-chimique, nous avons suivi les propriétés mécaniques
des films au cours de leur exposition aux mémes températures, a savoir de 50°C a 70°C. Outre
le processus de fragilisation en lui-méme, nous nous arréterons sur les relations pouvant
exister entre le comportement du polymeére et I'évolution de son état structural.

4.1. Evolutions des propriétés mécaniques

Les propriétés a la rupture de nos matériaux ont donc été étudiées pendant la période
d’irradiation a travers deux méthodes : la traction uniaxiale et la méthode du travail essentiel
de rupture (EWF).

4.1.1.Traction uniaxiale

e Enveloppe de rupture

L’évolution des propriétés a la rupture est représentée sous forme d’une enveloppe a la figure
I11-15. Cette enveloppe est constituée des points correspondant aux couples (ogr, €r) Mesurés
au cours de lexposition, ces couples étant superposés a la courbe de traction du PP initial
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Cette représentation qui a été proposée par Pabiot et al [7], permet une vue d’ensemble du
processus de fragilisation. Nous avons aussi inclus dans cette figure I’évolution de la striction
au cours de I'essai.

NEERE

o
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O T T T
0 200 400 600 800 1000
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Figure 111-D : Enveloppe de rupture (o, €;) (m) au cours d’une exposition
a 70°C et courbe de traction du polypropylene initial (ligne continu) en
valeur nominale.

Comme on peut le voir a la figure ci-dessus, les couples (Or, €r) Se superposent parfaitement
a la courbe de traction du PP initial.

Il est remarquable que malgré la dispersion de ¢€gr, la totalit¢ des couples (Ggr,Er) Se
superposent a la courbe initiale. Ce phénomene pourrait étre interprété en termes de
probabilité de présence de défauts critiques amorcant la rupture le long de la longueur utile de
I’éprouvette, la taille de défauts critiques étant dépendante du comportement du polymere.
Quelle que soit la cinétique du processus de fragilisation, son suivi par traction uniaxiale
présentera obligatoirement un plateau ductile suivi d’un plateau fragile. On pergoit ici les
limites de la traction uniaxiale que nous avons mentionnées au chapitre Il au 8§ 6.3.

Enfin, si I'on associe la probabilit¢ de présence de défauts le long de la longueur utile a
I’hétérogénéité des déformations et au caractere catastrophique de la fragilisation, i apparait
logique que pendant la transition ductile/fragile les valeurs de déformation a la rupture
présentent une trés forte dispersion.

Sachant que seule la déformation a la rupture est la grandeur pertinente pour détecter la
fragilisation lors d’un essai en traction uniaxiale, seule I'évolution de cette grandeur en
fonction du temps d’exposition est reportée a la figure 111-16. Dans cette figure est aussi
reportée la variation de la concentration en groupement CO déterminée & 1710 cm™ par IR.

La déformation a la rupture reste globalement stable pendant toute la période d’induction puis
chute aprés 330 heures d’exposition environ et [CO] croit jusqu’a atteindre environ 0,6
mol/kg ou le matériau devient fragile.

On notera qu’aucune variation de la contrainte au seuil n’est non plus détectable durant la
période d’induction, c’est pourquoi elle n’est pas rapportée ici.
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Figure I11-E:Evolution de la déformation a la rupture (A)et[CO] (m)du EP en
fonction du temps d’exposition (T= 70°C)

La figure Ill-17 montre I'évolution de la déformation a la rupture du copolymere EP en
exposition a 70°C qui semble presque constante et commence a diminuer aprés 410 h environ
et les groupes carbonyles deviennent importants aprés la fin de la période d’induction qui de
I'ordre de 450 h.

La déformation a la rupture du copolymere EP commence a chuter de 50 % au environ de
500h d’exposition a 70 °C et aprés 750 h a 50 °C (figure I11-19), par contre nous remarquons
que celle du polypropylene décroit de 50 % apres 400 h environ d’exposition a 70 °C et au
environ de 600 h a 50 °C (figure 111-20) ; cela confirme I'effet de la thermo-oxydation sur nos
matériaux. A partir de ces résultats nous pouvons en déduire que le mélange polypropylene et
I’éthylene utilisé dans notre étude, favorise I'obtention d’un matériau dont les déformations a
la rupture sont meilleurs que celles du ’homopolymére (polypropyléne) ayant subi le méme
historique (figure I111-D).

4.1.2. Effetdu photo-vieillissement sur les parametres EWF

Les propriétés a la rupture déterminées par traction uniaxiale ne donnent qu’une vision
grossiére des capacités d’un matériau a pouvoir résister a la fissuration. La méthode EWF
apparait comme une méthode pertinente permettant d’évaluer finement les propriétés a la
rupture de nos films de PP et de EP.

Comme on I'a vu au chapitre I, deux parametres caractérisent le comportement & la rupture
du matériau : le travail essentiel de rupture we et le travail non essentiel de rupture Bw,. Alors
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que le premier parametre doit étre lié au processus de rupture proche de la fissure, le
deuxiéme représente I'énergie absorbée par la zone plastique.

On rappelle que la determination expérimentale de w. et de Bw, suppose que I'énergie totale
de rupture ,wg, varie linéairement avec la longueur de ligament | selon :

w=w, T Bw, 1 Eqg. 111-3

La figure 111-21 présente les variations de ws = f(I) pour des durées d’exposition de 72h et 336
h, ¢’est-a-dire pendant la période d’induction. Chaque point correspond a la moyenne de 4
essais.

On observe clairement une diminution du terme Bw, (de 7,73 a 5,6 MJ/m®) alors que W n’est
pas modifié pendant toute la durée de la période d’induction. Sachant que la morphologie
cristaline n’est pas modifiée par loxydation, on en conclit que I'évolution de Pw,
correspond a une diminution de la zone plastique lors de la propagation de la fissure et donc a
une fragilisation du matériau. Cette constatation confirme nos résultats obtenus au chapitre
I11: Bw, apparait comme le seul paramétre intéressant dans la méthode EWF [2] et plus
particulierement ici pour la détection des modifications structurales qu’a pu subir le polymere.
La figure 111-22 illustre les évolutions de w, et de Bw, pendant la période d’induction. Si
aucune variation de we n’est détectable, I'évolution de Bwj nous renseigne sur la cinétique du
processus de fragilisation.

La figure 111-23 montre la sensibilité de la méthode EWF par rapport a la traction uni-axiale
classique, a la détection de la fragilisation du polymére.

L’allure des courbes W,, W et allongement a la rupture en fonction du temps du PP a 50°C

sont similaire & celles obtenues a 70°c mais avec un décalage dans le temps. Idem pour le EP
dont les valeurs sont supérieures d’environ 15 % a celles du PP, dans les mémes conditions.

5.ANALYSE PAR PINTEGRALE J

Le comportement & la rupture du matériau est & présent examiné a partir de I'intégrale J. Ce
concept fut introduit par Cherepanov [8] et Rice [9] pour la caractérisation des alliages
métalliques ductiles et étendu plus tard a la caractérisation des polyméres [10].

L’intégrale J est une intégrale de contour donnée, pour une fissure bi-dimensionnelle, par :

J= I(MIdy T——dsj Eq. 11I-4

ol (X,y) sont des coordonnées normales au fond de fissure, W" est la densité d’énergie de

déformation, T et u la contrainte et le déplacement agissant sur un contour I" et ds un petit
élement sur T".
L’intégrale J est, en élasticit¢ pure, une énergie potentielle par unité de surface de ligament
requise pour créer de nouvelles surfaces. Sous un chargement monotone, ce concept
énergétique a été étendu au comportement non-linéaire irréversible. Le parametre énergétique
J est exprimé par:

j=-1Y Eq. lI-5

B da|,

ou U est I’énergie obtenue par I'aire sous la courbe charge-déplacement.
Le paramétre J peut aussi étre vu comme une forme multiplicative d’un paramétre
geométrique 7 et de I’énergie par unité de surface :
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U
J —na Eq. 111-6
En considérant un matériau élasto-plastique, le paramétre J est genéralement décomposé en
une partie élastique J, (liée au facteur d’intensit¢ de contrainte) et une partie plastique J
(liée a I’énergie dissipée) exprimée par [11] :
UeI UP'
J=Je,+Jpl=nela+np,E Eq. I1-7
ou U, et U, sont les parties €lastiques et plastiques de I'aire sous les courbes charge-

deplacement, 7, et 7, sont les facteurs de calibration élastique et plastique fonctions du
rapport a/W (a : longueur de fissure, W largeur de I'éprouvette).

005 [
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Figure 111-H: Courbes charge-déplacement typiques en fonction
du rapport a/W

L’objectif du paragraphe suivant est focalis¢é sur I'identification des facteurs de calibration,
directement obtenu expérimentalement ou numeriquement par éléments finis.

5.1. Calibration expérimentale de n

Le facteur de calibration élastique 7, est lié a la compliance C de I’échantillon [12] par la

relation suivante :

_LdC
77e| - C d a

La compliance C est déterminée a partir de la pente initiale de la courbe charge-déplacement

et est seulement fonction du rapport a/W . A partir des données expérimentales, le facteur de

calibration élastique 7, peut étre exprimé a partir de la fonction polynomiale :

1, =4.58(a/\N)2 —5.26(a/W)+1.53 Eqg. 111-9
Une expression analytique du facteur de calibration élastique peut étre trouvée dans [13] pour
une plaque DENT et un bon accord est obtenu entre les deux types de solution.

Eq. 111-8
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Le facteur de calibration plastique 7, est déterminé expérimentalement a partir d’une

méthode basée sur le critere de séparation de la charge. Dans cette méthode, la charge peut
étre exprimée par [14] :

P(a,u,)=G(aW)H (u, /W) Eq. I1I-10

ou G(a/\N) est la fonction dépendant uniquement du rapport a/W et H (up, /W) la fonction

dépendant seulement de u,/W. Le facteur 7, existe seulement si la charge peut étre

exprimée sous une forme multiplicative des deux fonctions [15].
Le parametre de séparation S; est defini comme le rapport entre la charge appliquée a un

échantillon avec une longueur de fissure a avec la charge appliquée a un autre échantillon
avec une longueur de fissure a; :

P(ai’up') G(a/W)

S =—/—= = ————= = constant Eq. 111-11
i P(ai’up')up.:u-cp G(aj/VV)

Le suffixe u,, signifie que le rapport est pris a un déplacement plastique constant.

Le parametre de séparation S; a été évalué a differentes valeurs du déplacement plastique. La
figure 111-25 a montre un exemple représentatif de la variation du paramétre de séparation
avec le déplacement plastique pour différentes valeurs de a/W en utilisant a/W =0.22
comme référence. Les limites de la validitt de la séparation de la charge sont clairement

montrées. En effet, le facteur de séparation n’est constant que pour des déplacements
plastiques compris entre 0.2 et 4.

Le facteur plastique 7, peut étre exprimé par [14] :

) _9G(LW)/d(Lw) L
" G(LW) W

Eq. 1I-12

La fonction géométrique G(L/W) peut étre facilement donnée par la fonction en puissance
suivante :

G(LW)=c, (L/W)™ Eq. 11I-13

avec C, une constante.

Le parametre 77, est obtenu a partir d’une régression lingaire. Dans la figure 111-25b, S; est

tracé en fonction de L/W pour des déplacements plastiques compris dans I'intervalle définit
dans la figure 111-25a. Le tableau I11-1 donne les valeurs de 7, trouvées par régression.
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Figure 111-25: Parametre de séparation en fonction (a) du déplacement
plastique et (b) du ligament non-fissuré normalisé L/W.

/W 038 0.34 03 026 022 018
np 0.9916 0.9899 0.9946 0.9911 0.9905 0.9901

Tableau I11-1: Valeurs du paramétres ny,

5.2. Calibration numérique de n

Afin d’éviter de séparer U en sa partie élastique et plastique, nous examinons une technique
alternative de calibration du facteur 7 via une approche par élements finis.

5.2.1. Modéle constitutif

Afin de réaliser les simulations par eléments finis, la loi constitutive du matériau est requise.
Le comportement du matériau est décrit en utilisant une loi phénoménologique élastique
viscoplastique [16-17] contenant une variable iterne. Ce modéle n’introduit pas I'anisotropie
induite par la déformation; le comportement est supposé isotrope.

La vitesse de déformation totale est décomposée en une partie élastique et une partie plastique
comme suit :

& =& +&f Eq. 111-14
La vitesse de déformation élastique est donnée par :
g'i:f' =Cijfk1|gkl Eqg. 111-15

ou Cy, est le tenseur élastique du quatrieme ordre.
La vitesse de déformation plastique est donnée par :

-k-R\" o
& :§<%—> i Eq. 111-16
2 K O
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avec (x)=x si x>0 et (x)=0 sinon.
Dans I'équation (III-16), I'exposant n et le facteur K sont des paramétres de viscosité, k est
la limite €lastique initiale, o est le déviateur de contrainte, o, est la contrainte équivalente

au sens de Von Mises et R est I'écrouissage isotrope défini par :

R=m(R,—R)p, R(0)=0 Eq. 111-17
ou m et R, sont des variables d’écrouissage et [ est la vitesse de déformation plastique
équivalente.

Afin de déterminer les parametres matériaux du modele élastique viscoplastique, des essais de
traction sur des éprouvettes non-fissurées ont été réalisés a différentes vitesses de déformation
pour le matériau non-vieillit. L’équipement expérimental est principalement constitué d’une
machine Instron et d’un systéme Video-Traction®.

Les éprouvettes de traction ont une géométrie spécifique représentée schématiquement a la
figure 111-15. L’échantillon présente un large rayon de courbure afin d’assurer la localisation
de la déformation et de minimiser I'effet de la triaxialité au centre.

Le suivi du centre de gravitt de sept marqueurs noirs est réalisé par le systtme Video-
Traction® [18], qui permet de déterminer leur déplacement relatif en temps réel. Les deux
principales déformations (axiale et transversale) ont été mesurées dans la région ou la striction
apparait. La méthode permet de garder la vitesse de déformation vraie sous contrdle pendant
le test, méme lorsque I'hétérogénéité de déformation apparait, en régulant la traverse.

La limite élastique déterminée par le crittre de Considére sur la courbe contrainte-
déformation vraie permet de determinerk, n et K. Les parametres d’écrouissage m et R,
ont eté calibrés sur les courbes de traction. Le module élastique E a été calculé en utilisant la
pente initiale de la courbe contrainte-déformation et le coefficient de Poisson v a été
déterminé en utilisant le rapport entre la déformation traverse et axiale. La valeur des
parametres est donnée dans le tableau 111-2.

E v k K n m R

MPa - MPa MPa - - MPa
550 0.47 10 33.8 3.3 50 10

Tableau I11-2: Parameétres élastiques et viscoplastiques du matériau
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Figure 111-26:Courbes contrainte-déformation théoriques et expérimentales

La figure 111-26 présente une comparaison entre les données expérimentales et le modeéle
théorique. Un accord raisonnable est obtenu bien que le modéle sous estime Ilégérement les
niveaux de contrainte.

5.2.2. Modeéle EF des échantillons DENT

Dans cette partie le facteur » est estimé en utilisant la méthode des élements finis (EF). Le

programme EF Marc® a été utilisé pour réaliser les simulations numériques. Les échantillons
DENT ont été discrétisés, avec différentes longueurs, en utilisant des éléments triangulaires a
six nceuds en fond de fissure et quadrilatere a huit nceuds loin du fond de fissure. En raison
des symétries, seul un quart de la géométrie est modélisée. Les conditions aux limites sont
données a la figure 111-27.
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Figure 111-28 : Courbes charge-déplacement numériques et expérimentales

Les courbes charge-déplacement numériques sont comparées a celles obtenues
expérimentalement pour différents rapports a/W dans la figure 111-28. Bien qu’une certaine
divergence existe, la validitt du modéle numérique est clairement mise en évidence.
L’intérgale J numérique est calculée a partir de la méthode de Lorenzi et son indépendance
par rapport au contour d’intégration a été vérifiée.

La valeur de 7 déterminée par les calculs EF pour chaque ligament est donnée par [19]:
Nee =Jge BL/Ug . Ce paramétre est dépendant de la longueur de fissure et son expression

peut étre donnée par la fonction polynomiale :

Ner =—8.6(a/W)° +3(a/W)+0.96 Eq. I1I-18
2
0.38
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Lo T aw gz l
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~
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Figure 111-29: Comparaison entre les deux methodes de calibration du
facteur 7.
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La figure 111-29 présente une comparaison entre les deux méthodologies pour I'identification
du facteur n a travers I'évolution du rapport (Jel +J, )/ J (775 ) pour differents valeurs de

a/W . Une divergence importante existe entre les deux solutions pour de petits déplacements
et décroit lorsque le déplacement croit. Le rapport est dépendant de la longueur de fissure.
Excepter pour a/W <0.34, la valeur de J donnée par la méthodologie purement expérimentale
est toujours plus petite que celle donnée par I'approche EF. Ce résultat peut étre expliqué par
le gradient de vitesse autour du fond de fissure qui peut avoir un role important dans le
comportement. Par ailleurs, les prédictions en contrainte-déformation du modeéle élastique
viscoplastique données a la figure 111-26, pour de plus grandes vitesses de déformation que
celle utilisées dans [Iidentification, montre une augmentation significative du niveau de
contrainte.

L’intégrale J a été déterminée en utilisant le facteur de calibration (supposé indépendant au
vieillissement) déterminé par EF et les courbes expérimentales charge-déplacement des
éprouvettes vieillis. L’effet du vieillissement sur I'intégrale J est donnée a la figure I11-30a.
En augmentant le temps d’exposition, le paramétre J diminue. En supposant que le début de la
croissance de la fissure commence a un déplacement critigue correspondant au début de la
striction (figure 111-24), la valeur critique de J (Jc) n’est que trés peu affectée par le photo-
vieillissement pendant le début de I'exposition et diminue apres environ 330 heures (figure
111-30b).

6. DISCUSSION

L’ensemble de nos résultats est compatible avec I'’hypothése d’une oxydation homogene
pendant la période d’induction. Les raisons nous conduisant a cette conclusion peuvent &tre
résumées en trois points :

e Distribution spatiale des coupures de chaines

La variation de My fait apparaitre I'existence d’un processus homogéne de coupure de chaine
aléatoire (ou quasi aléatoire), se superposant a [I’éventuel processus hétérogene deja
mentionné. La question est des lors la suivante : le processus de coupure de chaine homogeéne
ne suffit-il pas a expliquer le comportement observé, en particulier la fragilisation ? Nous
verrons plus lon qu'une réponse positive peut étre apportée a cette question, ce qui conduit
logiquement a relativiser I'intérét d’une recherche approfondie sur [Iexistence et les
conséquences d’une éventuelle oxydation hétérogene.

Supposons malgré tout que cette derniére existe. Pour qu’elle ait des conséquences sur le
comportement mécanique, compte tenu de la faible fraction volumique affectée, il faudrait
que les domaines oxydés soient peu nombreux mais de grande taille ou de petite taille.

e Mécanisme de fragilisation

La fragilisation s’effectue d’une maniére progressive. Les résultats obtenus par traction
uniaxiale donnant I'impression que le processus de fragilisation est catastrophique. Cette
brusque transition entre un comportement ductile et un comportement fragile pourrait étre
alors interprétée par le fait quune zone fortement oxydée atteint une taille critique pouvant
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amorcer la rupture macroscopique [20]. La decroissance progressive de Bw, au cours de la
période d’induction donne une autre image du processus de fragilisation : Pour illustrer cela,
nous avons reporté les variations de Bw, en fonction de My a la figure 111-31. Une diminution
de Mw s’accompagne d’une diminution du terme Bw,. Sachant que le terme w, est relié a la
déformation de la phase cristalline (Chapitre II), cette diminution est attribuable a la
décroissance de B correspondant au confinement de la plasticité lors de la rupture. Comment
alors expliquer que cette fragilisation se produit pour une si faible variation de My ? Il faut
alors se rappeler que le polymére présente un comportement fragile (ie. pw, = 1) pour Mw<
190 kg/mol . Nous en concluons que le comportement du polymére est trés proche de la
transition ductile fragile. Autrement dit, la décroissance de Pw, serait les signes avant coureur
de cette transition. Les résultats obtenus par la méthode EWF nous amene donc a penser que
la fragilisation correspond & une décroissance de la ténacit¢ du matériau plutdét qu’a une
augmentation de la taille de défauts.

bw, (MJ/m3)

190 200 210 220 230 240 250 260 270 280
Mw kg/mol)

Figure 111K: Variation de pw, en fonction de M,, du PP a 70°C pendant la
période d’induction

e Consommation des stabilisants

La majeure partie du stabilisant est consommeée a la fin de la période d’induction (figure 11-
Aet I11-B), résultat difficile a concilier avec I'hypothése d’une dégradation hétérogene.

On peut donc dire que, pendant la période d’induction, le stabilisant est distribu¢ de fagon
quasi homogeéne dans le volume de I'échantillon, ce qui est peu compatible avec I'’hypothese
d’'une dégradation hétérogene. Il en est bien sir autrement aprés la fin de la période
d’induction car, I'oxydation s’accélérant de fagon considérable (et I’échelle de temps de la
consommation de stabilisant diminuant d’autant), la diffusion deviendra incapable
d’homogénéiser la distribution du stabilisant résiduel sur des distances supéricures a une
petite fraction de millimétre.

L’apparition de zones fortement oxydées peut étre expliquée de deux manicres différentes. La
premiére approche, apparemment la plus simple, est de considérer que Ioxydation est
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hétérogene deés le début de Iexposition. La seconde consiste & penser que I'oxydation est
globalement homogene pendant la période d’induction ti et que les hétérogénéités constatées
sont induites par des fluctuations de la concentration en stabilisant et par la cinétique
fortement non linéaire de I'oxydation.

Approche 1 :

L’oxydation résulte d’un amorcage a partr de défauts comme des résidus catalytiques
provenant de la polymérisation comme Ti* [21]. Dans ce cas, oxydation est fortement
hétérogene pendant la période d’induction de 380h (pour le PP p.e) pour la température
d’exposition de 70°C. Selon ce scénario, la consommation de stabilisant doit étre
particulierement rapide a proximité du défaut, la diffusion du stabilisant ne parvenant pas a
homogénéiser sa distribution spatiale, comme il est schématisé a la figure 111-S

[Stab]

'

s A

A A

défaut

'y 1

AVARAWE,
[OH] 1 1 ‘ t 1 i

t=0h 0<t<380h t=380h t>380 h

Figure 111-S: Schématisation de la répartition spatiale de la concentration en stabilisant
[Stab] et en produit d’oxydation [OH] selon I’approche 1 (exposition a 70°C).

L ~30 nm

Figure 111-R : Schématisation de zones fortement oxydées dont le diametre est inférieur
a la longue période L. Les rectangles représentent les cristallites d’une épaisseur de
I’ordre de 10 nm.
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Approche 2 :

Une oxydation quasi homogéne couplée a une faible variation locale de la concentration en
stabilisant donne naissance a des zones fortement oxydées. Autrement dit, au-dessus d’une
certaine concentration locale de produit d’oxydation (par exemple une concentration critique
d’hydroperoxide [POOH]c ), on retrouve localement le caractére auto-accéléré de I’oxydation
du polypropyléne sans stabilisant. D’un point de vue mathématique, un tel caractére est
dominant quand le processus cinétique est non linéaire et donc trés sensible aux conditions
initiales [22]. Ce scénario est schématisé a la figure 111-34 : une consommation homogeéne de
stabilisant pendant la période d’induction suivie de la formation de microtaches (zones
fortement oxydées) dont lapparition est induite par une faible fluctuation de la concentration
en stabilisant.

[Stab] 4 A 4 4 A 4 4

[O H] 4 Y 4 4 A 4 4

A UL

t=0 h 0<t<380h t=380 h £380 h

Figure 111-T: Schématisation de la répartition de la concentration en stabilisant [Stab] et
en produit d’oxydation [OH] au cours de I’exposition du PP a 70°C selon ’approche 2.

Comme il est représenté a la figure IlI-T, Toxydation et la consommation de stabilisant
s’effectuent d’une maniére quasi homogeéne pendant la période d’induction (t < 380 h). Une
faible fluctuation de la concentration en stabilisant quand celui-ci est globalement consommé
a pour conséquence que Il'oxydation s’auto-accélere localement en présentant les
caractéristiques détaillées au chapitre précédent. Cette auto accélération locale de I'oxydation
conduit alors a la formation de zones fortement oxydées.

7. CONCLUSION

Au deld d’une période d’induction de l'ordre de 380 h a 70°C, I'oxydation du PP stabilisé
étudiée semble se derouler selon le processus hétérogene imaginé par George [20]: des
domaines fortement oxydés croissent de maniére quasi isotrope a partir de «sites infectieux »
en petit nombre.

il apparait tres nettement que le terme Pw, est largement dépendant de la température. En
tenant compte de nos resultats expérimentaux, le paramétre PBw, dépond aussi du
photovieillissement. Ces résultats indiqueraient que le terme pwp, donne plus de
renseignement que W, sur le processus de rupture et conforte donc I'approche proposée par
Vu-Khan.
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CHAPITRE |

Structure, morphologie, cristallisation et déformation plastique des
polymeres semi-cristallins

1. INTRODUCTION

Nous tenterons en premier lieu d’¢laborer notre réflexion a travers des allers et retours entre
differentes  échelles : macroscopique a partir de la mécaniqgue, morphologique et
macromoléculaire en utilisant les outils proposés par la physique et enfin I'échelle moléculaire

correspondant aux modifications chimiques induites par I'oxydation.

La premiére partie consistera a définir les mécanismes responsables de la rupture fragile et de la
rupture ductile. Les mécanismes de déformation propres aux polymeres semi-cristallins tels que
le polyéthylene ou le polypropylene seront rappelés.

D’une facon non conventionnelle pour un travail traitant de 'oxydation du polypropylene, nous
nous attarderons dans une deuxieme partie sur les causes pouvant conduire a un comportement
fragile. A travers ces différents résultats de la littérature, nous tenterons de mieux cerner les
parametres gouvernant la transition ductile-fragile du polypropyléne et en particulier I'influence
de la masse molaire. Une étude spécifigue portant sur la connexion interlamellaire sera
proposée.

Nous effectuerons ensuite une revue sur les mécanismes d’oxydation et leurs conséquences sur
les propriétés mécaniques. Cette partic détaillera tout d’abord les principaux mécanismes

radicalaires identifiés lors de I'oxydation.

Nous traiterons enfin de la fragilisation du polypropylene et des relations permettant de relier
quantitativement les processus d’oxydation et de fragilisation.
En conséquence de cette revue bibliographique, notre programme de recherche permettant de

prédire la fragilisation induite par oxydation sera établi.
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2. LES POLYMERES SEMI-CRISTALLINS :

2.1. INTRODUCTION

Les polyméres dont les chaines macromoléculaires sont flexibles et de grandes régularités
adoptent généralement une structure semi-cristalline. Au cours du refroidissement depuis I’état
liquide, les chaines se replient sur elles mémes pour former des lamelles cristallines.

Celles-ci sont composées de I'empilement de segments de chaines selon un réseau cristallin de
plus forte densité que le polymeére amorphe. En raison de la viscosité du polymere fondu et de la
structure macromoléculaire, la cristallisation ne peut pas étre totale : La structure obtenue en fin
de refroidissement est constituée de la juxtaposition de lamelles cristallines et de zones
amorphes.

2.2. LES LAMELLES CRISTALLINES :

La cristallisation des polymeres procede genéralement par repliements des chaines, ceci pour
des raisons d’ordre cinétique. A une méme température, la croissance des cristaux constitués de
chaines repliées est beaucoup plus rapide que celle des cristaux a chaines étendues. En effet, la
configuration de la chaine sous forme de pelote statistique a I’état fondu ne nécessite pas de
nombreux réarrangements pour cristalliser sous forme repliée.

N~

Figure I-1 : Schématisation de la cristallisation lamellaire par repliement de chaine

Les chaines font généralement un angle proche de 90° avec les surfaces des lamelles. Selon le
type de polymére et les conditions de cristallisation, I’épaisseur des lamelles varie entre 5 a 50
nm, longueur et largeur pouvant atteindre I'échelle du micron.

La nature des repliements de chaines a la surface des lamelles est encore assez mal connue [1].

Trois modeles ont été proposés :

- le modele a repliements irréguliers dans lequel la chaine se replie a la surface de la
lamelle de facon aléatoire. Les boucles de repliements sont généralement laches et
peuvent s’entrecroiser.

- le modéle a repliements réguliers dans lequel la chaine se replie a la surface de la
lamelle pour former une boucle serrée et ré-entre en occupant le premier site voisin.

Le modéle de repliement régulier est favorisé par une cinétique de cristallisation lente, plus

probable a faible surfusion. Lorsque la surface augmente, le mode de repliements des

chaines tend a évoluer vers un repliement de plus en plus irrégulier.

- le modéle a chaines étendues ou ‘micelles frangées’ qui semble plutét adapté a la
description des morphologies obtenues aprés cristallisation sous haute pression, a basse
température ( proche de Tg ) ousous étirage a Iétat solide.
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Dans ce modele les cristallites sont décrites comme étant des faisceaux de chaines paralleles
de tailles suffisamment, petites pour qu'une méme chaine participe a plusieurs cristaux et aux
zones amorphes intermédiaires.

3

o

& |
-

Figure 1- 2 : Modele a repliements irréguliers

2.3. LES SPHEROLITES

Les lamelles cristallines s’organisent en superstructures appelées sphérolites. Ces derniers sont
constitués de longs rubans cristallins issus d’un germe central. Ceux-ci se ramifient
progressivement au fur et a mesure que le rayon du sphérolite augmente. Les lamelles sont
généralement disposées de facon radiale dans le sphérolite.

Entre les lamelles, se trouve la phase amorphe constituée de chaines liantes assurant la cohésion

du sphérolite.

croissance

Liaisons
intercristallines

Ruban
aistallin

Figure I-5 : Représentation d’un sphérolite
3.DEFORMATIONPLASTIQUEDES POLYMERES

Lors de leur déformation plastique, différents mécanismes permettant de dissiper de
I'énergie peuvent étre mis en jeu par le matériau, selon la nature du polymére et le mode de
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sollicitation. Dans le cas de la traction, l'apparition de craquelures (crazes en anglais) a souvent
été observée alors qu'en compression, un autre mécanisme est prépondérant : le cisaillement.

3.1. FORMATION DE GRAQUELURES :

La craquelure est un défaut qui s'amorce sur des sites de concentration de contrainte. Il'y
a apparition de petites fibrilles de quelques nanometres de longueur séparées par des
microvides. Elle se propage ensuite perpendiculairement a laxe de sollicitation avec une
croissance en épaisseur : les deux "levres” de la craquelure se séparent. Les fibrilles s'allongent,
a diametre constant (5-50 nm), par extraction de matiere dans la “zone active"; on appelle "zone
active", l'interface entre la craquelure et le matériau massif. Les fibrilles atteignent des taux de
déformation tres élevés et finalement rompent, provoquant la coalescence des microvides et la
formation d'une fissure.
La création, la propagation et la rupture des craquelures dans les polymeres amorphes ont
été longuement étudiées par microscopie optique, €lectronique et par diffraction des RX [2].

3.2. DEFORMATION PAR CISAILLEMENT

Wu et Li [3-4] ont mis en évidence sur la surface du polystyrene l'existence de deux types
de cisaillement a l'aide de la microscopie électronique a balayage :

- Le cisaillement localisé : il s'agit de bandes de 0,3 a 3 um de largeur au sein desquelles le
taux de déformation des molécules est tres élevé. Les bandes s'intersectent a 80° en
sollicitation uniaxiale. De plus, la propagation de ces bandes s'effectue a environ 40° par
rapport a laxe de sollicitation et a une vitesse élevée. De ce fait la contribution a la
déformation plastique est assez faible. Favorisé par une vitesse de déformation élevée, ce
type de cisaillement méne a une rupture fragile.

- Le cisaillement diffus : il s'agit de la juxtaposition de bandes fines ( 200 nm) et courtes qui
constituent un réseau ou les bandes se croisent a 90°. Le taux de déformation local est
beaucoup plus faible mais la participation a la déformation non-élastique est plus élevée. La
vitesse de propagation est cinq fois plus faible que pour le cisaillement localisé et la direction
de propagation se situe a 45° de laxe de sollicitation.

Durant ces quarante dernieres annees, la déformation plastique des polymeres semi-
cristallins a été essentiellement étudiée par la diffraction de RX. De part la nature de cette
technique, les résultats ont fourni des renseignements concernant la seule phase cristalline et ont
conduit a [linterprétation suivante : la plasticitt dans les polymeres semi-cristallins peut
s'expliqguer par du cisaillement intralamellaire. Il faut noter également que les auteurs ont
souvent considéré la phase amorphe comme jouant un simple rble de transfert de contrainte
entre les différentes parties cristallines du polymere.

3.3. DEFORMATION PLASTIQUE DES POLYMERES SEMI-CRISTALLINS :

Le but de ce paragraphe est de retracer l'état des connaissances sur la déformation
plastique des polymeres semi-cristallins a toutes les échelles : en allant de la déformation
plastique des sphérolites a la déformation plastigue du cristal. La majorité des résultats
présentes ici sont issus d'expériences faites sur le polyéthylene (PE).
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3.3.1. DEFORMATION DES SPHEROLITES :

Si I'échelle des lamelles cristallnes est de 'ordre de la dizaine de nanometres, I’organisation
supramoléculaire sous forme de sphérolite complexifie la compréhension des mécanismes de
déformation. Le diamétre des sphérolites dépend fortement des conditions de cristallisation du
polymére : il peut varier de quelques microns (refroidissement trés rapide) a plusieurs centaines
de micrometres (cristallisation isotherme a une température légerement inférieure a la
température de fusion). Le caractére fortement anisotrope d’un spherolite, induit par
Iorientation majoritairement radiale des lamelles qui le constituent, conduit a activer plusieurs
mécanismes de déformation a I'échelle lamellaire.

De maniere générale, dans un sphérolite, [lanisotropie cristalline se double d'une
inhomogénéité dle aux différentes orientations spatiales des lamelles par rapport a l'axe de
sollicitation.
A partir des observations de Hay et Keller [5] sur des films de polyéthylene étirés en traction
uniaxiale, Weynant et al. [6] ont analysé les mécanismes de déformation en traction uniaxiale de
sphérolites du polybuténe au moyen de la microscopie optique (donc a I'échelle du sphérolite,
non des lamelles) et de la difraction X aux grands angles (caractéristion structurale).
L’terprétation que I'on peut déduire de leurs travaux sur la traction est la suivante :

¢ Aprés déformation homogene et réversible des zones amorphes intersphérolitiques, la
déformation devient hétérogéne et ses mécanismes touchent successivement diverses zones
geographiques dans les sphérolites.

¢ La déformation intrasphérolitique démarre a partir du centre du sphérolite, dans les
zones équatoriales. Les lamelles y sont perpendiculaires a la sollicitation. Le mécanismes de
glissement interlamellaire est rapidement épuisé. C’est la séparation interlamellaire (phase
amorphe) qui est alors favorisée. Pour des déformations importantes, les molécules liantes de la
phase amorphe sont en extension; le mecanisme est en compétition avec le glissement
intralamellaire ; démarre alors la fragmentation des lamelles en blocs.

¢ Les lamelles des zones polaires sont paralleles a I'axe de sollicitation. En traction,
séparation interlamellaire et glissement interlamellaire ne sont pas possibles. Le mécanisme
principale dans ce cas semble étre la fragmentation précoce des cristaux, préparée par le
basculement des chaines résultant de la compression latérale exercée sur les lamelles.

Malgré que ces observations soient faite dans I'espace direct, il n'y a pas de
renseignements a I'échelle lamellaire a cause de la résolution du microscope optique. Les
mécanismes de plasticité a I'échelle lamellaire énoncés par Weynant et al. [6] sont
déduits d'une interprétation concernant la déformation des sphérolites.

MODELE DE SCHULTZ

Schultz [7] a proposé un modele adapté pour la déformation d’un groupe de lamelles
(donc de Tl'amorphe mterlamellaire) dont I'orientation mitiale fait un angle non nul avec la
direction de traction uniaxiale. Ce modéle est un modele a deux phases. Il s’appuie sur le fait
que, dans une lamelle cristalline, les systéemes de glissement possibles ne seront sollicités que si
la contrainte résolue dans le plan de glissement et dans la direction de glissement est maximale,
d’ou une réorientation des lamelles. Le modele proposé par Schultz permet d’envisager les
micromécanismes de déformation dans des sphérolites soumis a une déformation en traction,
voire en cisaillement.
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La phase amorphe étant caoutchoutique, elle ne participe pas a la plasticité du matériau.
Sa contribution a la déformation est de type élastique : en début de déformation, séparation et
glissements interlamellaires sont les plus actifs. [8-9] (figure 1-7).

Trois étapes successives sont envisagées :

- La déformation plastique avant lapparition de la striction. Ce stade implique différents
modes élémentaires de déformation tels que le glissement cristallin, le maclage, la
transformation de phase et la déformation de la phase amorphe. Leur principal effet est de
faire basculer les chaines a lintérieur de la lamelle, avec une tendance a la réorientation dans
la direction d'étirage.

- Dans la zone de striction, les lamelles se fragmentent en petits blocs qui se réarrangent sous
forme de microfibrilles. Ces dernieres s'organisent a leur tour en fibrilles connectées entres
elles par des chaines liantes. La propagation de la striction correspond au développement de
cette structure fibrillaire a tout le matériau.

- Dans la structure fibrillaire, les fibrilles se déforment par glissement des microfibrilles les
unes par rapport aux autres.

d)

-

[TTTTTTT
[T

Figure 1-7 : Mécanismes de déformation de la phase amorphe dans les polyméres semi-cristallins a) Etat
non déformée (3 lamelles cristallines et 2 couches amorphes). b) Glissement interlamellaire. ¢) Séparation
interlamellaire. d) Cas des lamelles cristallines torsadées : séparation lamellaire en (A) et glissement
interlamellaire en (B)

3.3.2. DEFORMATION PLASTIQUE DES LAMELLES CRISTALLINES

MODELE DE PETERLIN
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Peterlin [8] a proposé a partir d'expériences de RX en 1971 un modeéle de déformation

plastique des monocristaux qu'il a étendu au cas des polymeres semi-cristallins sans tenir
compte du role de la phase amorphe dans la déformation. Les différentes étapes de la
déformation plastigue des monocristaux conduisant a la structure fibrillaire sont représentées

sur la figure 1-5.

I { l b Lai o4 }
1 § ]
i A 8 o D I
o Cracks formed,
Undeformed Phase Tilt, slip Some chains pulled Fibrils formed
crystals Changes, andtwist  out of crystals,
twinnina more tilt, slip, twist

Figure 1-5 : Transformation fibrillaire de Peterlin [8].

Dans ce modéle qualitatif bidimensionnel, l'unité de base de la structure est la lamelle
cristalline a chaines repliées. Au début de la déformation se produit les mécanismes de type
cristallographiques : glissement, maclage, transformation de phase (zones B et C sur la figure I-
6). Leur principal effet est de faire basculer les chaines a lintérieur de la lamelle, avec une
tendance a la réorientation dans la direction d'étirage. Cette orientation facilite la rupture de la
lamelle en blocs cristallins plus petits, connectés par des molécules de liaisons (figure 1-9).

W74 Q&\‘\:\\ )
(R 1A\ Y

i
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Figure 1-9 : Déformation plastique par cisaillement. (i) mise en traction, (ii)
glissement et séparation interlaminaire, (iii) basculement des chaines, (iv) fragmentation
des lamelles, (v) fibrillation[8].

Mais ce modéle ne prend pas en compte la cohabitation de deux phases, I'une amorphe, l'autre
cristalline. Or, la phase amorphe contribue également a la déformation plastique. Pour y
remédier, Petermann et al. [10-11] ont proposé une modification du modéle de Peterlin : la
déformation se produirait a la fois selon des modes de glissement mais également par
recristallisation de la phase amorphe étirée et par déchaussement (“pull-out”) de chaines entieres
des lamelles cristallines (“décristallisation™), suivie d'une orientation dans la direction d'étirage.

3.3.2.a Maclage mecanique et transformation de phase
Lorsque les cristaux sont défavorablement orientés pour glisser de fagon coopérative, des
transformations de phase cristalline peuvent intervenir. Pour des raisons de contraintes

topologiques, ces transformations de phase auront tendance a créer des deformations de
cisaillement dans les plans ne contenant pas I’axe des chaines [12].

Maclage

Le maclage provoque dans les cristaux une orientation symétrique d'une partie du cristal
par rapport a lautre (figure 1-10).

Figure 1-10 : Maclage mécanique.
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La partie maclée du cristal est une image miroir de la partie non maclée. Le plan de
symétrie entre les deux parties du cristal est appelé le plan de macle.

La transformation de phase martensitigue

Baptisée ainsi par analogie aux transformations observées dans les aciers, elle correspond a un
changement de structure cristalline sous l'action de la déformation.

Tanaka et al. [13] ont observé pour la premiere fois ce type de transformation dans le cas du PE
en faisant passer la structure d’une phase orthorhombique a une phase monoclinique, des les
premiers stades de la déformation. Cette transformation se trouve étre reversible.

3.3.2.b Glissement cristallin :

Le glissement cristallin est de loin le mode de déformation plastique des cristaux de
polymeres le plus courant [14-15].

Un systeme de glissement est défini par un plan de glissement (hkl) et une direction de
glissement [uvw] contenue dans le plan de glissement. Il peut avoir lieu lorsque la contrainte
résolue sur le plan de cisaillement et dans la direction de glissement atteint une valeur critique

Tc.

Si o est la contrainte appliquée, la contrainte résolue critique de cisaillement est calculée
a laide de la relation de Schmid (figure 1-11) !

Tc =G COS ¢ . COS A

N : normale au plan de glissement
m : direction de glissement

Figure 1-11 : Scission résolue en traction uniaxiale
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Tc va dépendre fortement de l'orientation du cristal par rapport a 'axe de la contrainte.

Certaines parties cristallines se déformeront donc plus rapidement que les autres, moins
favorablement orientées [15].

* Les systemes de glissement possibles dans les polyméres semi-cristallins

Dans les métaux, la liaison métallique rend la cohésion du matériau identique dans les trois
directions de l'espace. Par contre, dans les polymeres la cohésion est forte le long des chaines
(liaisons covalentes), alors quelle est faible entre celles-ci (liaisons secondaires). En effet, dans
les zones cristallines, les chaines sont repliées. Les liaisons atomiques le long d'une chaine sont
de type covalent, avec une énergie tres élevée (400 kJ/mole). En premiere approximation, on
peut considérer quelles ne peuvent se rompre sous leffet d'une contrainte mécanique [16]. La
cohésion interchaine est assurée par des liaisons faibles de type Van der Waals ou hydrogéne.

Selon le type d'interaction, l'énergie de liaison type Van der Waals varient de 2 a 17
kJ/mole. Les liaisons hydrogéne sont elles aussi d'origine électrostatique : elles s'établissent
entre un atome d'hydrogene et un atome fortement électronégatif. L'énergie de liaison est de
l'ordre de 40 kJ/mole.

Les interactions interchaines ont donc une énergie tres inférieure a celle des liaisons
covalentes de la chaine. De ce fait, dans les polyméres, seuls sont potentiellement actifs les
systemes de glissement dont le plan contient l'axe des chaines.

De maniere générale, deux mécanismes de glissement ont été observés (figure 1-12) :

- glissement dans la direction des chaines ou glissement paralléle
- glissement perpendiculaire a la direction des chaines ou glissement transverse
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Figure I- 12 : Mécanismes de glissements a) parallele b) transverse

Glissement paralléle :

Comme l'a proposé Young [17], le glissement de chaine peut opérer de deux manieres :

soit par glissement homogene élémentaire ou “fine slip™ sur un grand nombre
de plans paralleles. Ce type de glissement conduit a une modification de
langle entre laxe des chaines et la normale a la lamelle (figure 1-13a). I
provient de la nucléation et de la propagation de dislocations dans la lamelle
cristalline du polymére.

soit par glissement hétérogene de grande amplitude ou ‘‘coarse slip" sur un
nombre restreint de plans. Pour ce type de glissement, la direction de l'axe
des chaines et la normale & la lamelle restent sensiblement paralleles (figure
I-13b). Il assimile ce mode de glissement a un glissement au niveau des
interfaces défectueuses du cristal lamellaire.
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Figure 1-13 : Représentation structurale des deux modes de glissement de
chaine (a)glissement homogéne (fine slip), (b) glissement hétérogéne (coarse slip)

L'étude en compression et en traction du polyéthylene haute densit¢ (HDPE) orienté, a
mis en évidence la prépondérance du glissement homogene élémentaire (fine slip) aux faibles
déformations [17-18]. Cependant, le glissement hétérogéne (ou coarse slip) devient de plus en
plus important lorsque la déformation augmente. Ce dernier mécanisme est responsable de la
fragmentation des lamelles cristallines et par suite, du phénomene d'instabilité¢ plastique qui
conduit & l'apparition de la striction [8].

Glissement transverse :

Ce glissement opere par translation des chaines perpendiculairement a leur axe. Le repliement
de chaines a la surface des lamelles peut contribuer a la restriction du choix des plans de
glissement [5].

4. Mécanismes de rupture

On s’intéressera ici aux relations complexes qui lient un état structural donné d’un polymere
(que ce soit a I'échelle macromoléculaire ou a I’échelle morphologique) a ses propriétés a la
rupture. La complexit¢ de ces relations peut s’expliquer par le fait que, pour les polymeres
semi-cristallins plus particulicrement, i est difficle de définir, d’une part leur état initial,
d’autre part I'ensemble des mécanismes qui conduisent a leur rupture. C’est pourquoi notre
objectif se limitera & cerner les variables pertinentes qui doivent entrer en jeu dans la
compréhension du phénomene de fragilisation.
Nous ferons tout d’abord une breéve revue des mécanismes de rupture des polymeres linéaires.
Le cas des semi-cristallins sera abordé en s’arrétant plus particuliérement sur les mécanismes de
déformation mis en jeu.
D’une maniere générale, la rupture d’un polymeére résulte d’une compétition entre deux
processus :
1) Une rupture fragile se caractérisant par le fait que la plasticit¢ est confinée. Le
comportement macroscopique avant rupture est alors linéaire. La localisation des
déformations se traduit par 'apparition de craquelures ou « crazing ».

2) Une rupture ductile se caractérisant par une plasticité étendue. Cette derniére est liée au
développement du cisaillement. La résistance a la rupture est ici ainsi fortement liée a la
capacit¢ de développement de la plasticit¢ a partir de la concentration de contrainte
initiale. Le comportement macroscopique est fortement non linaire.
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4.1. Rupture fragile

Historiquement, I'’étude des mécanismes qui conduisent a la rupture fragile des polymeres s’est
essenticllement concentrée sur les polymeéres amorphes (PS, PMMA...) testés a des
températures d’essai inférieures a leur température de transition vitreuse.

4.1.1. Aspects phénomeénologiques

Un mécanisme spécifique de la rupture fragile a été mis en évidence : le craquelage ou crazing
[19-20]. Le craquelage correspond a I'apparition de fibrilles de quelques nanométres de
diametre (5-30 nm) reliant les deux levres de la fissure amorcant la rupture. Ces fibrilles sont en
fait le résultat d’'un phénoméne de cavitation induit par un état de contrainte local de type
hydrostatique résultant d’une concentration de contrainte initiale. Ce processus est en
compétition avec une déformation ductile gouvernée par le cisaillement. La description
phénoménologique du «crazing» a fait 'objet de nombreuses études [21] et semble bien
établie : nous ne reviendrons pas en détail sur ce phénomene. Il apparait que ce sont ces
fibrilles, par leur rupture, qui provoquent la rupture macroscopique de la structure en question.
Si 'on entend par rupture fragile I'absence de déformation plastique, le polymere présente au
niveau des fibrilles un taux d’étirage Acrazes trés important. Pour le PS, par exemple, Acrazes €St
proche du taux d’étirage maximal du réseau d’enchevétrement Amax [22]. Cependant, méme si le
seuil de plasticité est largement dépassé localement, le comportement macroscopique peut étre
considéré comme élastique : c’est ’hypothése de plasticité confinée (figure 1-14).

-
Z.one active ‘ m.
()

1

Figure 1-14 : Sché matisation d’une craze, G;la contrainte s’exercant sur les fibrilles
constituant la craze.

Ce n’est qu’au début des années 90 [23-24] que sont présentés des modeéles quantitatifs
permettant de relier des paramétres moléculaires (en particulier la densit¢ d’enchevétrement ve)

21



Structure, morphologie, cristallisation et déformation plastique des polymeéres semi-cristallins Chapitre |

au taux de restitution d’énergie macroscopique Gc. Pour en saisir I'approche, nous allons
décrire en trois étapes les relations nécessaires pour appréhender le modéle proposé par Brown
et les hypothéses sur lesquelles il se fonde. Nous partirons pour cela des résultats présentés a
I’ Annexe 1 concernant la mécanique de la rupture en plasticité confinée.

4.1.2. Rupture en plasticité confinée

On modélise la « craze » par une zone de Dugdale-Barenblat [25] (voir Annexe 1) comme il est
représenté a la figure 1-15:

Figure 1-15 : Modéle de Dudgale-Barenblat, 2a étant la longueur de fissure, & étant
Pouverture de fissure et Ry la taille de zone plastifiée correspondant a la longueur de la
craquelure.

Dans le cas ou 6 « oy, ¢ ¢tant la contrante uniforme a I'infini (ie. macroscopique) et, oy la
contrainte au seuil d’écoulement, le développement limité de I'équation A1-10 de I'Annexel

conduit a :

2

Rdzzﬂﬁ% Eq. I-1
8| o

y

On remarque que la taille de la zone plastifiée Ry est trés proche de la taille de la zone obtenue

par le modele d’Irwin s’appliquant aux conditions de contrainte plane (Eq. A1-18 de I’Annexe 1
T 1 e .

en notant que i E)' Une fissure de longueur a, comportant une zone plastifiée Ry, se présente

donc comme une fissure élastique fictive de longueur a+Ry. Connaissant maintenant I'allure du

champ des contraintes cjj et des déplacements ujj , 'ouverture de fissure  se calcule facilement

avec l'aide de I'équation I-1 pour donner I’équation I-2:

5=2u_(0=ret —R)~K12 Eq. I-2
=2u @=merr=R, > g.
v
Ky . . N
Comme G, =—p  encontraintes planes, on obtient la relation suivante :

G, =80, Eq. I-3
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On relie 6c la largeur maximale de la craze avec 6 I'ouverture de fissure (CTOD) via le taux
d’étirage A que subit le matériau constituant la craze par la relation suivante :

5:5{1—%) Eq. 1-4

D’ou : G.= SCG}(l—%j Eqg. I-5
Nous avons pour I'instant supposé que la contrainte d’interface entre la craze et le reste du
matériau est proche de la contrainte au seuil d’écoulement du matériau, nous reviendrons par la
suite sur ce dernier point. Cependant cette contrainte, que 'on nommera o4 , peut étre définie
comme la contrainte nécessaire pour propager la craze et créer les fibrilles, elle sera considérée
comme constante tout le long des lévres de la craze. o4 est fortement dépendante, en plus de la
température et de la vitesse de sollicitation, de la densité d’enchevétrements, ve, et de la distance
entre deux enchevétrements consécutifs sur une chaine, de [19]. Elle s’exprime par I’équation
suivante :

1/2
VedeU) Eq. I-6

oy =AlT )+
-1
avec A : facteur de front fortement dépendant de la température et de la vitesse de sollicitation
I'o : tension de surface de Van der Waals
U : énergie nécessaire pour couper une chaine
4.1.3.Modélisation de la craze

Si I'on considére que Gic correspond a la rupture de la premiere fibrille (i.e. la plus étirée),
'existence d’une concentration de contrainte dans la zone plastifiece (ou dans la craze)
responsable de la rupture de la fibrille est donc nécessaire. Brown [23] propose de modéliser
cette zone par un matériau élastique anisotrope maintenu entre deux frontieres infiniment
rigides (figure 1-16).

Ce modéle prend en compte I'existence de fibrilles reliant perpendiculairement les fibrilles
principales (cross-tie fibrils) [26]: ces fibrilles transversales permettent de transférer les
contraintes le long de la craquelure et donnent naissance au champ de contraintes décrit a la
figure 1-16.

G22

Fissure = ‘ Craquelure

anisotrope
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Figure 1-16 : Modélisation mécanique de la zone plastique.

En mtroduisant un taux de restitution d’énergie local, g, et un facteur de concentration de
contrainte local k; et en analysant le champ de contrainte dans ce milieu anisotrope, on obtient
une relation entre la contrainte maximale en téte de fissure, o¢, et la largeur de la craze 6¢ [23]:

8c 1/2 1 1/4
G, =A0, ) o Eq. I-7

aveCc ogq:contrainte d’interface propageant la craquelure « fibril draw stress »
o : facteur rendant compte de I’anisotropie de la « craze »
D : diamétre de la fibrille

Il nous reste enfin a relier Gic a of grace aux équations I-4 et 1-5 via 6¢ , ce qui nous donne
I'expression suivante :

G =c22™ a“2(1—%j Eqg. I-8

d

4.1.4. Critére de rupture

Il nous reste a relier la contrainte of au mécanisme de rupture d’une fibrille. Dans le cas de la
rupture de chaine, o est proportionnelle a la densité¢ surfacique de chaines enchevétrées, %, et
de la force pour casser une chaine (ou pour désenchevétrer ), fs :

vd
cf:Zfskz “Zcfsk Eq. I-9

On en déduit alors une relation directe entre le taux de restitution d’énergie Gc et la densité
surfacique de chaines enchevétrées grace aux équations 1-8 et 1-9. Cette relation a permis a
Brown, pour le PMMA, d’estimer f; & une valeur tout & fait cohérente de 3,5.10° N [23]. D’une
facon plus générale, on retiendra I’expression suivante :
%2

Gq

G,

Eq. I-10

La relation 1-10 s’applique donc dans les cas de I'amorgage de la fissure dans un plan en
plasticit¢ confinée en faisant I'hypothése que la rupture des fibrilles s’effectue par coupures de
chaines.

La rupture de fibrilles peut aussi intervenir dans le cas ou les enchevétrements, qui assurent la
cohésion du réseau, disparaissent. En effet, lorsquune chaine est soumise a une force résultant
d’un champ de contrainte, elle est susceptible de se dégager du « tube » constitué par les chaines
voisines [27] : il y a reptation forcée de la chaine (« pull out ») et donc diminution locale de la
densit¢ d’enchevétrements. Les conditions et la cinétique de cette reptation forcée ne sont
cependant pas parfaitement connues. Pour prendre en compte le temps dans la modélisation du
processus de rupture par désenchevétrement, un coefficient de friction intermoléculaire doit étre
introduit [28].
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Peut-on appliquer cette approche dans le cas des polyméres semi-cristallins ? Si oui, elle
s’appliquera de toute fagcon a une rupture fragile, c’est-a-dire lorsqu’ils seront sollicités a faible
tempeérature (inférieure a la température de transition vitreuse) ou a vitesse tres élevée. Des
mesures de K c du PP pour des vitesses supérieures a 2 nvs ont confirmé quantitativement la
modélisation proposée par H. R. Brown (eq. I- 8) [29].

Gensler estime que la relation Kcoc vel’2 est valable pour de trés nombreux polyméres amorphes
ou semi-cristallins [30]. Cette approche se base sur la présence d’une craquelure unique lors de
sa rupture fragile, les fibrilles étant de méme ordre de grandeur que dans les polymeéres
amorphes. On remarquera ici qu’en dehors de o4 prise égale a la contrainte au seui oy , la
structure cristalline n’est pas prise en compte : c’est donc la phase amorphe qui est censée
déterminer les valeurs de ténacité.

Une autre forme de crazing a été mise en évidence dans les semi-cristallins : les diamétres des
fibrilles sont alors de T'ordre du pm. Ce « macrocrazing» se produit pour des vitesses de
sollicitation trés faibles a des températures fortement supérieures a Tgy [23].

4.1.5. Influence de la masse molaire

Regardons maintenant 'influence de la masse molaire sur la ténacité des polyméres amorphes.
La figure 1-18 illustre la variation de G,c en fonction de la masse molaire pour le PS. On peut
distinguer trois domaines :

* Domaine |: M<Mc, ou Mc est la masse molaire critique bien connue des rhéologues pour
lequel la viscosité newtonienne mo est liée & la masse molaire par une loi puissance :

no=KM* Eqg. I-11
ou o<l pour M<Mc¢ et o= 3,4 pour M > M¢
Mc correspond au seuil au-dela duquel les chaines deviennent capables de s’enchevétrer et ou le
matériau acquiert une structure de réseau topologique qui va permettre I'étirage des chaines
sans lequel il n’y a pas de déformation plastique. Pour M<Mgc, la ténacité ne sera reliée qu’a la

contribution, comparativement trés faible, des forces de Van der Waals (G\c est inferieure a 1
Jim? au point que I'on pourra le considérer comme nul).
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Figure 1-17 : Variation de G,c en fonction de la masse molaire pour le PS (&) [31].

* Domaine 111 : Pour M > 20Mc , on peut considérer que les chaines constituent un réseau
d’enchevétrement idéal, la concentration en défauts que sont les extrémités de chaines devenant
négligeable. Gic devient alors indépendant de la masse molaire et prend une valeur Gjc.
caractéristique de la structure chimique du polymére par exemple Gic., =1 kd/m? dans le cas du
PS (Figure 1-17).

* Domaine Il : C’est le domaine de transition entre le domaine I et le domaine Ill. La densité
d’enchevétrement ve passe progressivement de 0 a Me ! 00 M, est la masse molaire entre nceuds
dont on sait qu’elle est indépendante de la longueur des chaines. Wu a proposé que cette masse
molaire entre enchevétrements ne serait dépendante que de la tortuosité des chaines, on aurait
[32]:

Ne = 3C..2 Eq. I-12
ou Ne est le nombre de segments capables dont la rotation est possible dans la chaine
élastiguement active entre deux enchevétrements avec Ne=hMs/m ou m est la masse molaire du
motif monomere et h le nombre de segments capables de rotation dans le motif monomere. C.,
est le rapport caractéristique de la chaine, qui décrit sa flexibilité statique, c’est-a-dire sa
tortuosité.

La question qui se pose ici est la suivante : Comment rendre compte quantitativement des
variations des propriétés de ténacité (en I'occurrence Gic) avec M dans la domaine Il sachant
qu’en premiere approche, la densit¢ d’enchevétrement ve est considérée constante deés lors que
M> Mc ?

Pour rendre compte de cette dépendance, Kramer propose d’introduire une correction de la
densité surfacique d’enchevétrements en introduisant un parameétre q correspondant a la fraction
d’enchevétrements mécaniquement actifs au niveau de la craquelure [21], q étant de I'ordre de
0,6 pour le PMMA a température ambiante :

> __=qx|1 Me Eaq. I-13
ef 9d&| 1T QM _ q. I-

Cette relation nous permet de rendre compte de I'influence des fins de chaines dans un réseau
considéré comme parfait. Cette correction donne acces a I'évolution de Gyc par :

M, Y
Gie =G| 17 oM Eq. I1-14

qM

On précisera bien cependant que le facteur (1— = J correspondant a la correction de la
densité d’enchevétrements d’un réseau parfait par la présence de bouts de chaines, n’est pas
justifiable d’un point de wvue strictement topologique. Considérons un réseau imparfait

représenté par la figure 1-18:
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Figure 1-18 : Influence des extrémités de chaines sur la densité d’enchevétrements

A partir de la densit¢ d’enchevétrements du réseau imparfait v, il faut 1/M, jonctions de chaine
pour parvenir & un réseau d’enchevétrements parfait présentant une densit¢ d’enchevétrements
1/Me.

On a alors
1 1
M_E_V+M_n Eq 1-15
D’ou
_ 1 1 Me Eq. 1-16
VEMOUT a-"

On en déduit alors que le parametre q est, topologiquement parlant, égal a I'unité. Cependant
d’une fagon générale dans la littérature, la valeur de q est fixée a 0,5 permettant d’obtenir une
densité d’enchevétrements nulle pour M=Mc=2Me.

L’équation I- 13 permet de prédire I'évolution du CTOD 6 en fonction de la masse molaire en

nombre :
M 2
0=0_|1-—= Eq. I-17

Hui et Kramer [33] ont trouvé une bonne corrélation entre la relation ci-dessus (Eg. I- 17) et les
résultats expérimentaux de DOll [20]. Cependant ces auteurs n’utilisent pas la relation entre Gic
et la masse molaire (Eq. 1-14).

Les variations de Gic en fonction de la masse molaire déduites de I'équation 1-14 sont
confrontées aux mesures expérimentales sur la figure 1-19. On a utilisé ici deux valeurs pour le
parametre g : 0,5 habituellement proposé par la littérature et 1 selon le raisonnement présenté ci-
dessus, Gic., étant fixé & 1 KJ/m? et M. & 17500 g/mol [34]. On note que les variations prédites
ne parviennent pas a rendre compte de la brusque décroissance de Gic en dessous d’une masse
molaire correspondante a la frontiere du domaine Il et du domaine Ill. Selon H. Brown [29],
une meilleure estimation de I'effet de la masse molaire demanderait une meilleure connaissance
de la force nécessaire au désenchevétrement d’une chaine en fonction de sa masse molaire,
autrement dit de sa longueur. Pour cela une meilleure connaissance des mécanismes de rupture
des fibrilles est nécessaire.

S e
1,00E+03 1,00E+04 1,00E+05 1,00E+06

My (g/mol)
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Figure 1-19 : Variation de Gc en fonction de la masse molaire pour le PS : (¢) Mesures
expérimentales selon Greco et al. [31], (A) selon I’équation I- 14 pour g=0,5 et (W) selon
I’équation I- 14 pour g=1

Au début de ce paragraphe, la rupture fragile par « crazing » a été décrite comme un phénomene
en compétition avec une déformation ductile gouvernée par le cisaillement. En gardant les
parametres (t, T) constants, differents facteurs permettent de favoriser le premier mécanisme par
rapport au second : si la densit¢ d’enchevétrement, ve, augmente, la contrainte de propagation de
la craze, o4, augmente parallelement. C’est le rapport 64/cy qui gouvernera I'activation de la
plasticit¢ lors de la rupture [21]. On en conclura que les polyméres fortement enchevétrés
subiront un cisaillement pour des températures inférieures a Ty alors que les polyméres
faiblement enchevétrés subiront un crazing. Puisque Wu a montré que la densité
d’enchevétrement était une fonction croissante de la tortuosité des chaines (Eg. 1-12), c’est en
définitive cette dernicre (essentiellement liée a I'écart énergétique entre les différentes
conformations de la chaine), qui est le paramétre structural fondamental gouvernant le
comportement a la rupture.

Cependant, pour un polymére donné, I'influence de la masse molaire sur les propriétés
mécaniques (ici Gic) ne semble pas trés claire, en particulier le fait que G,c diminue d’une fagon
catastrophique lorsque M < 20Mc.

4.2. Rupture ductile
4.2.1. Introduction

Si la rupture ductile se caractérise par I'étendue de la plasticité, la résistance a la rupture est
alors essentiellement gouvernée par le fait que le matériau dissipe I'énergie en se déformant
d’une maniére irréversible. Les hypothéses de plasticité confinée et le formalisme correspondant
(Eg. I-1 et 1-3) ne sont donc plus valables. Cette plasticité se rencontre en particulier dans les
polymeres semi-cristallins dont la phase amorphe est a I'état caoutchoutique a température
ambiante, la rigidité étant essentiellement due a la phase cristalline. La fissure provoquant la
rupture se propage dans une zone ayant subi un étirage fortement anisotrope ( fibrillar shear
deformation zones ou DZs), les mécanismes de rupture dans de telles zones ne sont pas encore
clairement mis en évidence [35].

Une diminution de la résistance a la rupture apparait en premiére approche comme une
conséquence de la réduction du volume plastifié. On peut alors affirmer que la résistance a la
rupture ductile est pilotée par les mécanismes de déformation du polymere. Nous ferons donc
une breve revue des changements microstructuraux susceptibles de se produire et des variables
qui y sont associées. Il ne sera traité ici que des polyméres semi-cristallins pour des
températures supérieures a leur Ty et plus particulierement du polypropylene isotactique (iPP),
le polymére de notre étude, et du polyéthylene haute densité (PEhd), ce dernier ayant fait I'objet
de nombreuses études [36].

De par la nature composite des polyméres semi-cristallins, il est difficile de relier une variable
structurale et une propriété mécanique pour une température et une vitesse de sollicitation
données et cela pour deux raisons :
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) Les variables structurales sont nombreuses et interdépendantes. Les plus généralement
retenues sont les masses molaires (M, et/ou M,y [37-38], la densité d’enchevétrements
[39], la nature de la phase amorphe [40-41], le taux de cristallinité, I’épaisseur et la
nature des lamelles cristallines [42], le diamétre des sphérolites, la nature des frontieres
intersphérolitiques [43]. Ces variables peuvent étre classées en deux groupes : celui
relevant de T'aspect proprement macromoléculaire et celui relevant de la structure
cristalline elle-méme. Outre la diversité de ces variables, c’est leur interdépendance qui
complexifie le probleme, en particulier entre la masse molaire et le taux de cristallinité.
Cependant, en controlant la cinétique de cristallisation, Mandelkern propose d’isoler une
variable donnée (la cristallinité en I'occurrence) et de suivre son influence sur une
propriété mécanique spécifique [44].

ii) Les propriétés mecaniques majoritairement étudiées dans la littérature sont déterminées
en traction uniaxiale. Ce type de sollicitation, apparemment le plus simple, introduit
cependant des complications si 'on désire accéder finement & une propriété intrinséque
au polymere. En effet I'état de contrainte développé dans le matériau lors d’un essai de
traction induit pour des grandes déformations un phénomene de cavitation appelé
microstriction ( micronecking) [45]. Ce dernier phénoméne a conduit Argon et al. a
réaliser des essais de compression en deformations planes ne présentant pas de
microstriction : ces auteurs en déduisent que cette cavitation correspond a un artefact de
Pessai de traction uniaxiale [36]. Une autre méthode consiste a solliciter le polymére en
cisaillement simple [46].

Malgré les réserves présentées ci-dessus, il devrait étre cependant possible statistiquement de
relier une variable microstructurale ou un mécanisme qui est associé a une propriété déterminée
par traction uniaxiale. Pour cela, nous décrirons d’abord les différents mécanismes de
déformation.

4.2.2. Deformation de la phase cristalline

Nous commencerons par une bréve revue de la morphologie cristalline du PP puis nous
analyserons les mécanismes de déformations plastiques liées a cette phase cristalline. La
stéréorégularit¢ du polypropylene étudi¢ ici lu permet en effet de s’organiser partiellement en
cristaux. L’architecture complexe de la phase cristalline peut étre appréhendée a deux échelles
differentes :

Une morphologie de type lamellaire constituée de chaines alignées ou repliées sur elles-mémes,
la cohésion étant assurée par des laisons de Van der Waals, I’épaisseur de ces lamelles ou
cristallites étant d’une dizaine de nanométres. Sans étre exhaustif, les outils d’investigation a ce
niveau sont la diffraction des électrons (MET) [47-48-49], la diffraction des rayons X (SAXS et
WAXS)[50-51], la diffusion de neutrons (SANS)[52] et plus récemment la microscopie a force
atomique (AFM) [53].

Une structure sphérolitique constituée par un arrangement spatial des lamelles cristallines, le
diametre des sphérolites pouvant varier de quelques microns a quelques centaines de microns
selon les conditions de cristallisation. L’outil permettant de mettre en ¢évidence cette
superstructure est classiquement la microscopie optique et électronique aprés traitement
chimique adéquat.

La structure cristalline se présente principalement sous trois formes appelées a, B et y. La phase
a a été mise en évidence par Natta et Corradini [54] et se caractérise par son organisation de
type monoclinique dont les paramétres de maille sont a= 6,65 A, b=20,96 A c= 6,5 A et
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[=98,5°. La phase B pouvant apparaitre sous certaines conditions de pression et de cisaillement
lors de la mise en ceuvre ou grace a des agents nucléants spécifiques, constitue un exemple de
structure cristalline frustrée, les parametres de maille de cette structure n’ont été¢ établis que
récemment : ils ont pour valeurs a=b=11,01 A et c=6,5 A [55]. La phase y, trés rarement
rencontrée, présente une structure triclinique dont les paramétres de maille sont a=6,55 A,
b=21,57 A ¢=6,55 A 0=97,4°, B=98,9° et y= 97,4° dans laquelle on peut aussi distinguer une
sous-structure orthorhombique de paramétres a=8,54 A, b=9,93 A et c=42,41 A.

Lors de la cristallisation, la naissance de ces structures cristallines s’effectue a partir de centres
de nucléation (cette germination est habituellement attribuée a une impureté). La direction de
croissance des cristallites est alors parallele a la direction radiale du sphérolite en cours de
constitution et perpendiculaire a laxe c¢ correspondant a I'orientation principale des chaines.
Cependant il faut noter que ces mécanismes ont été déterminés pour des cristallisations a partir
de polyméres en solution et non a partir de I'état fondu, nous reviendrons plus loin sur ce
dernier point.

Contrairement a la phase B, la phase a qui nous intéresse a la spécificit¢ de présenter un
phénoméne de branchement lamellaire, la figure 1-20 propose une représentation
tridimensionnelle de cette structure. Ce phénomene de branchement se manifeste pour toutes les
conditions de cristallisation ce qui conduit a affirmer qu’il constitue une propriété intrinséque au
polypropyléne isotactique [56].

Comme il est représenté par le schéma de la figure 1-20, ces branchements conduisent a deux
orientations principales des lamelles (ou cristallites) lors de la croissance des sphérolites : dans
un premier cas la croissance s’effectue selon I'axe radial du sphérolite et dans un second cas la
croissance s’effectue perpendiculairement a I'axe dans les mterstices laissés par les cristallites
issues du premier cas.

Figure 1-20 : Représentation tridimensionnelle de la morphologie de type a [56].

L’étude des mécanismes de déformation de la phase cristallne consiste en I'identification des
modifications que subissent les cristallites lors de la déformation. Une littérature abondante
existe sur ces mécanismes [36-57-58]. Cependant cette littérature concerne essentiellement le
polyéthylene et trés peu le polypropylene [59-60].

Il apparait que la plasticité est fortement liée au cisaillement intralamellaire. Les plans de
glissements possibles ne pouvant pas croiser la direction des chaines (une liaison covalente
¢tant plus forte qu'une Laison de Van der Waals), deux directions de glissement ont été
identifices : le long de I'axe des chaines (chain slp) et perpendiculairement a celui-Ci
(transverse slip). Pour le iPP, la valeur de contrainte de cisaillement critique (tc) pour activer ce
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type de glissement a été évaluée a 22,6 MPa par Bartczak et Galeski en utilisant le critere de
Coulomb [51]. Cette déformation par glissements est souvent assimilée aux mouvements de
type dislocation bien connus dans les métaux. Il faut cependant signaler que ces mécanismes ont
été mis en évidence en traction uniaxiale. En compression ou en cisaillement, le mécanisme de
cisaillement intralamellaire n’a pas été mis en évidence [59].

La répartition spatiale des glissements intralamellaires le long d’une cristallite peut s’effectuer
selon deux modes : une répartition homogéne et une répartition hétérogene [61]. Dans le cas du
PE, le premier mode correspondrait phitdt a des faibles déformations et serait responsable d’un
premier seuil et le second a des déformations plus importantes correspondant a un deuxiéme
seuil [62]. Pour le iPP, une température de sollicitation supérieure a 60°C favoriserait le mode
homogeéne [60].

Dans le cas du o-iPP, la présence des lamelles tangentielles complexifie les mécanismes de
déformation. En effet le cisaillement d’une lamelle radiale doit s’accompagner d’une
déformation de la lamelle tangentielle voisine. Cependant le plan de glissement préférentiel
d’une lamelle radiale ne sera pas le plan de glissement préférentiel de la plus proche lamelle
tangentielle : on s’apergoit ici du role de verrou des lamelles tangentielles dans le processus de
propagation du cisaillement, le transfert des contraintes entre deux cristallites radiales n’étant
possible qu’a travers la phase amorphe située entre deux lamelles tangentielles. On reliera ce
raisonnement au fait que le f iPP est moins résistant au cisaillement (et donc plus ductile) que le
a-iPP : les lamelles étant uniquement radiales, la coopérativité des mouvements correspondant
aux plans de glissement cristallins est facilitée [46]. Une autre conséquence de la présence des
lamelles tangenticlles pour le a-iPP est le confinement de la phase amorphe qui pourrait
expliquer la tendance a la cavitation interlamellaire lors de la déformation [35].

On conclura que :

1) La plasticité est associee a une activation de plans de glissements préférentiels.
2) Lamorphologie lamellaire conduit a une forte hétérogénéité des déformations.

3) La présence des lamelles tangentielles caractéristique du o iPP conduit a solliciter fortement
la phase amorphe.

4) Pour activer les mécanismes de déformation de la phase cristalline, la phase amorphe doit
transmettre les efforts entre les cristallites. La déformation de la phase cristalline doit donc
étre intimement liée a la déformation de la phase amorphe : les propriétés de cette derniere
sont alors fondamentales pour 'apparition de la ductilité.

On remarquera que ces deux derniers points ne favorisent pas le développement de la plasticité
a une échelle macroscopique. Regardons maintenant plus précisément les modes de sollicitation
de la phase amorphe interlamellaire.

4.2.3. Déformation de la phase amorphe

Pour des faibles déformations (¢ < 5%), la partie linéaire de la courbe correspond a la mise sous
tension du polymére, on l'attribuera a la déformation de la phase amorphe interlamellaire : le
polymére étant a I'état caoutchoutique, il est logique que cette phase se déforme prioritairement.
Mises en évidence par des études par SAXS et WAXS, des évolutions de la structure cristalline
au cours de la sollicitation ont permis d’isoler trois mécanismes de déformation de la phase
intercristalline [63-61]. La phase amorphe peut étre cisaillee, tractionnée ou comprimée, on
modélise ces différents modes de sollicitation par la figure 1-22. La structure des cristallites en
ruban pivotant sur lui-méme conduit & ces deux modes de sollicitation (figure 1-21).
L’activation de I'un des mécanismes dépend essentiellement de I'orientation des cristallites par
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rapport a I'axe principal de sollicitation défini macroscopiquement et des contraintes induites
par les cristallites voisines. A chaque mode correspond un temps de relaxation différent [64].

* Cisaillement interlamellaire

La diminution de la longue période, L, conduit a penser que la phase amorphe subit un
cisaillement dans une direction parallele a la surface des cristallites [61]. Ce phénoméne étant
réversible, il a été attribué au caractere caoutchoutique de cette phase amorphe. Les interactions
avec les cristallites voisin ramelles Sent a une réorganisation par un glissement et une rotation
des lamelles cristallines.

Bartzak et al. [65] se sont attachés a étudier spécifiquement I’évolution de la composante
amorphe du PEHD sous compression en déformation plane afin d’éviter les artefacts induits par
une sollicitation de traction. En utilisant une déconvolution du spectre obtenu par diffraction des
RX, et une procédure permettant de distinguer les pics d’origine cristalline, ces auteurs ont mis
en évidence lexistence de domaimnes ou la phase amorphe est orientée sous forme d’une
structure pseudo hexagonale, la direction des chaines coincidant avec la direction de
I’écoulement. Le fait que les mécanismes soient fortement corrélés avec les mécanismes de
déformation d’origine cristaline conduit les auteurs a conclire que les deux phases sont
intimement connectees.

* Séparation interlamellaire

Ce mode de sollicitation de la phase amorphe activé lors d’une traction uniaxiale a été proposé
pour expliquer I'augmentation de la longue période déterminée par SAXS au cours de la
déformation [63]. Ce mécanisme doit étre dépendant du nombre et de la distribution des
connections interlamellaires et de la largeur des cristallites. L’augmentation de la distance
interlamellaire conduit a une variation de densité de la phase amorphe et donc a un phénomene
de cavitation se traduisant par un blanchiment du polymére [36]. Le fait que ce processus soit
largement réversible ndique qu’il est gouverné par le comportement caoutchoutique de la phase
amorphe. Clark a proposé que les lamelles cristallines puissent flechir entre les ponts constitués
par des molécules liens tendues [66]. Cependant, sachant que la force pour extraire une chaine
de la cristallite est inférieure a la force nécessaire pour casser une chaine, on peut penser que la
séparation interlamellaire est en fait un mécanisme d’extraction des chaines (on reviendra ci-
dessous sur ce phénomene). Selon Poppe et Keller [63], cet argument ne peut étre retenu du fait
que cette séparation interlamellaire est largement réversible. Enfin, Plummer et al. ont mis en
évidence par MET la séparation interlamellaire par étirage de la phase amorphe suivi d’une
cavitation, et I'influence des conditions de cristallisation sur ce phénomene [39].

5. Transitionductile fragile du polypropyléne

5.1. Sources de fragilisation

La fragilisation correspondra pour nous au fait que la plasticité ne peut se propager
macroscopiquement. Pour mieux cerner le paramétre pertinent permettant d’expliquer une
fragilisation induite par oxydation, nous allons donc d’abord passer en revue les facteurs
extrinseéques au matériau (vitesse de sollicitation...) et les facteurs intrinséques (cristallinité...)
qui conduisent le polypropylene a présenter un comportement fragile.
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5.1.1. Conditions de sollicitation

On peut distinguer deux types de facteurs extrinseques au matériau pouvant gouverner son
comportement mécanique : un facteur géométrique déterminant I’état de contrainte que subit le
matériau et un facteur lié aux conditions temps-température de I’essai mécanique.

Une éprouvette de faible épaisseur conduira a un état de contrainte plan favorisant I'activation
de la plasticité et donc a un comportement ductile. Inversement en déformation plane, I’état de
contrainte favorisera une rupture par crazing par diminution des composantes déviatoriques. On
s’attend donc qu’un matériau présente une transition fragile a ductile en dessous d’une épaisseur
critique [67].

5.1.2. Conditions de cristallisation

Un polypropylene de masse molaire donnée peut présenter un comportement fragile ou ductile
selon les conditions de cristallisation qu’il a subies. Des auteurs ont étudié le comportement
mécanique sous traction uniaxiale du PE en fonction de la morphologie cristalline (en
particulier I'épaisseur de phase amorphe) obtenue par différentes conditions de cristallisation et
cela pour des masses molaires variant entre 40 kg/mol et 351 kg/mol [38]. Il apparait que le PE
présentant une épaisseur de phase amorphe inférieure a 7 nm ont un comportement fragile, ce
qui ameéne les auteurs a affirmer que c’est la nature de la phase interlamellaire qui détermine le
comportement fragile ou ductile du polymére (la transition entre les deux comportements étant
trés étroite). Nous reviendrons sur ces travaux lorsque nous examinerons I'influence de la masse
molaire. Par ailleurs, une vitesse de cristallisation trés faible permettrait un désenchevétrement
par reptation des macromolécules lors de la croissance des cristallites par repliements de
chaines. Selon Plummer et al. [68] cette diminution de la densit¢ d’enchevétrement de la phase
amorphe expliquerait alors la diminution de la ténacité pour une température de cristallisation
croissante.

Lors d’un recuit, Papparition d’une nouvelle phase cristalline entraine une diminution des
capacités d’étirage. Certains auteurs font appel a un processus de cannibalisation entre les
cristallites nouvellement formées et les cristallites initiales, ce cannibalisme expliquerait
I'augmentation de I'épaisseur des lamelles et donc la diminution de la densité de chaines liens

[69].

Une température de cristallisation élevée amene a lobtention de sphérolites présentant des
diametres importants. La soudure entre ces sphérolites apparait alors comme un « maillon
faible ». La faible vitesse de croissance des cristaux et donc des sphérolites entraine une
concentration de défauts (atactique, résidus catalytiques...) dans les zones intersphérolitiques
[70]. La rupture fragile se caractérise alors par une rupture intersphérolitique [71]. Pour éviter
cette source de fragilisation, certains auteurs incorporent un copolymére a I’homopolymere de
base : ce copolymére est alors percu comme une impureté et est donc rejeté aux frontieres des
sphérolites lors de la cristallisation [43]. Le copolymere joue alors le role de lien entre les
sphérolites et améliore donc la connexion entre ces derniéres. Cependant I'importance du rdle
des zones interspérolitiques décroit fortement lorsque le diamétre des sphérolites diminue. La
taille critique en dessous de laquelle la rupture est intrasphérolitique a été estimée pour le PP a
80 um [72-69] (bien qu’on puisse penser que la valeur de cette taille critique soit dépendante de
la masse molaire).

5.1.3. Influence de la masse molaire

Regardons maintenant I'influence de la masse molaire et en particulier de la masse molaire en
poids sur les propriétés mécaniques en traction uniaxiale et en résistance a la fissuration.

Il est connu que la résistance a la rupture augmente avec la masse molaire : I'explication la plus
courante est que les longues chaines participent a plusieurs cristallites et constituent ainsi des
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liens mécaniqguement actifs permettant la propagation de la plasticitt. Des 1966, Keith et
Padden ont noté que la concentration de «molécules liens» assurant la connexion
interlamellaire augmente d’une fagon significative avec la masse molaire en poids My [73].
Brown et Ward ont étudié I'infience de la masse molaire pour des polyéthylenes ayant été
cristallisés avec une faible vitesse de refroidissement [74]: A température ambiante, le PE
présente un comportement ductile lorsque My = 220 kg/mol et fragile lorsque My = 101
kg/mol. D’un point de vue plus quantitatif, on sait que la masse molaire a partir de laquelle le
comportement est ductile est dépendante de la morphologie cristalline et en particulier de
I’épaisseur de la phase amorphe (fragile si I, < 7 nm) [38]. Cependant les PE de faible masse
molaire (Mw = 40 kg/mol) ont toujours un comportement fragile. Ces derniers auteurs
proposent deux explications : c’est I'insuffisance du nombre des connections intercristallines
et/ou des enchevétrements qui conduit au comportement fragile.

Concernant le polypropylene isotactique, on remarquera que la masse molaire en poids est
supérieure a 200 kg/mol pour la tres grande majorité des études dans la littérature. Sugimoto et
al. [75] ont étudié la ténacité pour différentes masses molaires en poids de 167 a 361 kg/mol,
Pindice de polymolécularité restant constant a 4,5 : le polypropylene ayant une masse molaire
de 167 kg/mol présente un comportement fragile alors que celui de 174 kg/mol est faiblement
ductile, les masses molaires supérieures conduisent a un comportement fortement ductile. Bien
que l'augmentation de masse molaire puisse étre corrélée avec la dimmution de la cristallinité¢ et
donc de la contrainte au seuil, ces auteurs montrent que le taux de cristallinité du polypropyléne
de 215 kg/mol parvient par recuit une valeur proche de 167 kg/mol, le comportement reste
ductile pour le premier et fragile pour le second : nous en conclurons que c’est la seule
diminution de la masse molaire qui provoque la fragilisation.

Avella et al. ont suivi I’évolution de la résistance a la rupture en terme de Gic et du taux de
cristallinit¢ déterminé par AED (Analyse Enthalpique Differentielle) en fonction de la masse
molaire [37]. Leur résultat est reproduit a la figure 1-22.

4 - - 50
3,51 L 45
3 -
T s 40 _
2 S
= 2 - 35 <
: >
S 1,51 I
30
1 -
05 - L 25
O T T T 20
0 200 400 600 800

My (kg/mol)
34



Structure, morphologie, cristallisation et déformation plastique des polymeéres semi-cristallins Chapitre |

Figure 1-22 : Variation du taux critique de restitution d’énergie G c (¢) et du taux de
cristallinité Xc (O) en fonction de la masse molaire en poids My pour le polypropylene
selon Avella et al. [37].

Alors que Xc décroit faiblement lorsque My, diminue, on note une forte décroissance de Gic
lorsque la masse molaire en poids devient mnférieure a 200 kg/mol bien qu’une transition
ductile-fragile n’apparaissent pas clairement. L’absence d’une transition nette peut étre attribuée
aussi bien a la polymolécularité des polypropylenes utilisés (Mw/M, entre 6 et 9), aux
differentes morphologies obtenues (l, comprise entre 7 et 8,4 nm) ou aux épaisseurs des
éprouvettes retenues (3,5 mm).

Citons enfin les travaux de Gensler étudiant la variation de la déformation a la rupture en
traction uniaxiale du polypropylene pour une large gamme de masses molaires (figure 1-23)
[30]. Il apparait que le polypropylene présente un comportement fragile en dessous de 250
kg/mol. On notera cependant que les éprouvettes injectées avaient une épaisseur de 5 mm. Par
rapport a un film de 100 pm, cette épaisseur conduit a des hétérogenéités morphologiques et
favorise un état de contrainte de type déformation plane, ce qui a pour effet de défavoriser la
ductilité et donc, vraisemblablement de déplacer la transition ductile-fragile vers les hautes
masses molaires.
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Figure 1-23 : Variation de la déformation a la rupture du polypropyléne en fonction de la
masse molaire en poids (a une vitesse de sollicitation de 10 mm/min) selon Gensler [30].

5.1.4. Discussion

Si on maintient les parametres de sollicitation extrinseques constants, il apparait que le
parametre structural pertinent pour cerner la transition ductile-fragile est la connexion
mterlamellaire. Cependant, bien qu’il convienne de garder a lesprit I'influence de la masse
molaire sur la morphologie cristalline, il est possible, a partir de notre étude bibliographique, de
donner un ordre de grandeur de masse molaire a partir duquel le comportement est ductile,
conséquence d’une connexion interlamellaire suffisante. Pour le polyéthylene la masse molaire
critique correspondant a la transition ductile-fragile serait proche de 100 kg/mol alors que pour
le polypropylene, elle atteindrait 190 kg/mol. On remarquera en premier lieu que ces valeurs de
masse molaire critique sont bien supérieures aux masses molaires critiques Mc liées a
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I'existence des enchevétrements. Il convient maintenant de s’attarder sur la notion de
« connexion interlamellaire », c’est ce que nous proposons au paragraphe suivant.

5.2. Topologie de la phase amorphe interlamellaire

Nous avons wu que la ductilité¢ est activée lorsque la phase amorphe peut transférer les
contraintes entre les cristallites, nous allons donc examiner la topologie des chaines qui
constituent cette phase amorphe et assurent la connexion interlamellaire.

La topologie des chaines dans les polyméres semi-cristallins a donné lieu a de nombreux débats
depuis les années 50. Malgré cela, comme I'a précisée Mandelkern [44], une description
quantitative de la structure des zones interlamellaires constitue encore un probléme majeur a
résoudre. Pour appréhender la phase amorphe, il nous est d’abord nécessaire de comprendre
comment les chaines macromoléculaires s’organisent pour former les cristallites a partir de
I’état fondu. C’est pourquoi nous ferons une breve revue des concepts permettant de caractériser
I’état fondu et des modeles topologiques des chaines constituant la structure cristalline.

5.2.1. Etat fondu

Au-dessus de sa température de fusion, le polypropylene se présente sous forme de chaines
enchevétrées. La notion de densité d’enchevétrement, v. caractérisant la densit¢ du réseau
formé, est directement reliee a la masse molaire entre enchevétrements (Me) selon I'équation I-
18 avec p la densité du polymere :

V“ﬁx’ie Eq. I-18

Notons qu’il s’agit ici de la densit¢ en chaines ¢lastiquement actives. La densit¢ en nceuds
d’enchevétrement serait égale a ve/2.

Ainsi que nous I'avons dit précédemment, M. peut étre déduit de la masse molaire critique Mc
par des considérations topologiques: M. = Mc /2 = 3500 g/mol, Mc étant déterminé par
extrapolation de la loi d’échelle M ** [34]. La densité d’enchevétrement ve sera alors proche de
1,6 10%° m,

Une autre voie pour acceder a la masse molaire entre enchevétrements est de mesurer le module
du plateau caoutchoutique et d’utiliser la loi de Flory (Eq. 1-19):
pRT

M.

Selon plusieurs auteurs [76-77], la valeur du module au plateau est proche de 8.10° Pa avec une
masse volumique de 750 kg/m® et pour une température de 185°C. M. déterminée avec
I'équation I-19 est alors proche de 3500 g/mol, ce qui confirme I’hypothése de la premiere
méthode (& savoir Me = Mc /2). Il faut cependant noter que la mesure du module est difficile
pour deux raisons: Iindice de polymolécularité important et la fenétre des mesures
rhéologiques étroites. Pour Eckstein et al., il est impossible de mesurer d’une fagon significative
le début du plateau pour des polypropylenes conventionnels [78]. C’est pourquoi ces derniers
auteurs ont utilisé des polypropylenes réalisés par catalyse metalocéne présentant des hautes
masses molaires, une distribution étroite et une tacticité parfaitement contrlée. Dans ces
conditions, la valeur de M. est égale a 6900 g/mol pour le polypropylene isotactique [78] c’est-
a-dire le double de la valeur habituellement utilisée.

GR = Eq. I-19

Le rapport caractéristique d’une chaine est défini par :

r

2
Coo th >0 | — E . |'20
N—> (lej 0|
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avec r la distance bout a bout, N le nombre de segments capable de rotation, | la longueur de la
liaison. Pour le polypropylene isotactique C., est proche de 5,5 [79].

Nous avons vu que Wu relie C, a la densité d’enchevétrement elle-méme liée au le nombre de
segments capables de rotation entre enchevétrement [32]:

Ne = 3C..° Eq. I-21

Soit pour le PP M. = 63 C,2
L’application de cette relation avec les valeurs expérimentales de Me ou de C., et la dispersion
observée sur les valeurs de M. dans le cas du PP et peut étre de C., (nous disposons que d’une
valeur pour le PP mais dans le cas du PE, Wu rapporte des valeurs de 5,7 [80] a 6,8 [32])
montrent qu’il est difficile d’aller au dela d’une estimation des ordres de grandeur dans ce
domaine.

Appliquons I’équation 1-20 pour N = N, sachant que la longueur d’un segment | est proche de
0,153 nm pour trouver r qui correspond en fait a la distance entre enchevétrements consécutifs
sur une chaine d. définie a la figure 1-24. On trouve alors une valeur de d. proche de 4,6 nm.

Figure 1-24 : Définition de la distance entre 2 enchevétrements consécutifs le long d’une
chaine

Le taux d’étirage est défini par le rapport entre la longueur de la chaine entre deux nceuds du
réseau (l.) et la distance entre ces deux derniers (de) (Eq. I-22) :

le
}bmax =

Eq. I-22

c

La longueur de la chaine entre deux noeuds du réseau (l) étant égale a 25 nm pour M = 3,5
kg/mol, on en déduit un taux d’étirage égal a 5,5 (Eq. 1-22). Si cette valeur est minorée par un
facteur de front égal a 1,25 elle est proche de celle trouvée expérimentalement par des mesures
de taux d’étirage locaux de la phase amorphe du PP par TEM [39]. Ce qui conduit les auteurs a
confirmer que la phase amorphe d’un polypropylene ayant subi un refroidissement rapide
présente une topologie identique a Iétat fondu. Cette affirmation est-elle compatible avec la
formation des cristallites ?

5.2.2. Cristallisation depuis l’état fondu

Si lon refroidit rapidement le polymere, les cristalltes se forment a partr de centres de
nucléation. La question est la suivante : lors d’une cristallisation rapide (notre cas), la mobilité
des chaines autorise-t-elle le mécanisme de repliement sur elles-mémes et si oui dans quelles
proportions ? La réponse a cette question d’une maniére quantitative nous permettrait de
déterminer la nature de I'interface zone amorphe/zone cristalline et donc le degré de connexion
intercristalline. La majorit¢ des études concernant ce sujet utilise le polyéthylene comme
polymere modele, on supposera que le polypropylene suit les méme processus que présentés ci-
dessous.
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D’un point de vue théorique, deux cas extrémes peuvent étre envisagés : le modele en micelles
frangées ou le modeéle en chaines repliees (adjacent re-entry model )(figure 1-25) [81-82].

() (b)
Figure 1-25: Deux modélisations extrémes de ’arrangement des chaines participant a la

phase cristalline : (a) modéle en micelles frangées (« random switchboard model ») (b)
modele en chaines repliées ( fully adjacent re-entry model ).

Dans le cas de la cristallisation en solution diluée, il apparait logique que le polymeére cristallise
d’une maniere proche du modele en chaines repliées. Dans le cas de la cristallisation a partir de
I'état fondu, les obstacles topologiques comme les enchevétrements seront favorables au
modele en micelles frangées. La réalité se situe forcément entre ces deux extrémes :

1) Les arguments en faveur du modéle en chaines repliées sont divers et contestables : la
formation des repliements nécessite que la macromolécule considérée puisse se dégager
des enchevétrements liés aux macromolécules voisines or on sait que les temps de
relaxation des mouvements de chaines associés a la reptation sont supérieurs au temps
caractéristique de la cristallisation [81]. DiMarzio a cependant proposé des
mouvements de reptation inspirés de De Gennes permettant le processus de repliement
[83]. Des études par diffusion de neutrons (SANS) ont montré que le rayon de giration
des macromolécules Ry n’est pas modifi¢ lors de la cristallisation pour des masses
molaires en poids My supérieures a 140 kg/mol [52], c’est-a-dire que pour My <140
kg/mol Ry tend vers Ic (Ic : épaisseur des cristallites) alors que pour My >140/mol on a
la relation Rw o« Mw?. On doit cependant tout de suite préciser que ces derniers
résultats n’infirment pas 'hypothése de la formation de repliements de chaines que peut
effectuer une macromolécule, autrement dit les études par diffusion de neutrons ne
permettent pas de confirmer un modele mais seulement d’en exclure certains [36].

2) L’existence de repliements de chaines s’appuic sur différents arguments dont le
principal est I'argument de la « densité » [84]. En effet s’il n’existe pas de repliement,
alors toutes les chaines qui participent aux cristallites doivent émerger du cristallite dans
la région amorphe. Sachant qu’en premiére approximation la phase amorphe peut étre
considérée comme isotrope (conformation aléatoire des macromolécules), il apparait
que la densité de la phase amorphe doit étre supérieure a la densité de la phase cristalline
ce qui est contredit par I'expérience : le processus de repliement doit donc exister. Le
retour d’une chaine dans une méme lamelle peut se réaliser de plusieurs manieres
comme le montre la figure 1-26. Contrairement aux retours (c) et (d) (autrement appelés
modéle « switchboard » par analogie aux cables des anciens tableaux téléphoniques), les
retours (a) et (b) sont favorables a la diminution de la densit¢ de la phase amorphe. D’un
point de wvue quantitatif, Guttman et al ont estimé que 2/3 des retours doivent étre de
type adjacent, c’est-a-dire qu’ils ne donnent pas naissance a une boucle [85]. On notera
cependant que ces études ne prennent pas en considération les extrémités de chaines et
ne peuvent donc pas rendre compte de I'influence de la masse molaire sur la proportion
de chaque type de retour. On peut enfin ajouter que, selon Séguéla et Rietsch, la
présence de ramification perturberait le mécanisme de repliement des chaines [86].
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Figure 1-26 : Représentation d’une surface de cristallite et sché matisation des quatre types
de retour d’une chaine dans une méme lamelle : repliement adjacent (a), repliement non
adjacent (b), boucle avec retour adjacent (c), boucle avec retour non adjacent (d).

Le rapport 2/3 s’explique par le fait que le repliement adjacent est la solution la plus évidente
pour diminuer le flux de chaine traversant la surface d’une cristallite. Cependant en prenant en
considération I'énergie nécessaire a la formation d’un repliement adjacent, Khumar et Yoon
réduisent ce rapport a 30% [87]. Les repliements adjacents apparaissent alors minoritaires par
rapport aux autres types de retour. Un gradient de densité entre la phase cristalline et la phase
amorphe isotrope doit donc exister ; ceci est confirmé par la présence d’une phase amorphe liée
ou a faible mobilit¢ a la surface des cristallites a laquelle on attribue une température de
transition spécifique. Khumar et Yoon ont estimé théoriquement I'épaisseur de cette couche
entre 1 & 3 nm pour un polyéthylene avec une masse molaire infinie [87]. L’épaisseur de cette
zone interfaciale a été confirmée expérimentalement a 2,5 nm dans le cas de polyéthylenes
présentant des masses molaires supérieures a 100 kg/mol [44].

Plusieurs conséquences sur la topologie de la phase amorphe peuvent étre tirées de cette
analyse :

e Les enchevétrements présents a I'état fondu sont rejetés dans la phase amorphe lors de la
cristallisation rapide du polymere.

e Une proportion non négligeable de chaines (2/3) sortant a la surface des cristallites doivent
rentrer dans la méme cristallite. Cependant la fraction de retour de type adjacent est faible :
le modéle « switchboard » est donc majoritaire.

e Un gradient de densité existe entre la surface des cristallites et la phase amorphe isotrope
(zone interfaciale).

e La connexion entre les chaines participant a la phase cristalline et les chaines participant a la
phase amorphe est forte grace a la présence de boucles (le repliement adjacent étant trés
colteux en énergie).

5.2.3. Détermination expérimentale de la connexion interlamellaire

Diverses techniques ont été utilisées pour quantifier la fraction de chaines participant a la
connexion interlamellaire. On retiendra cependant que ces mesures expérimentales supposent
toujours une modélisation et donc des hypotheses simplificatrices. Pour le polyéthylene, selon la
revue de Lin et Argon, la fraction de «molécules liens» varie entre 1 a 30% [36].
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Spécifiqguement aux mesures mécaniques, la valeur de cette fraction se situe entre 1 a 4%, cette
faible valeur pouvant étre expliquée par le fait que sont prises en compte uniquement les
chaines actives mécaniquement. Deux approches sont détaillées ci-dessous :

Ishikawa et al. étudient I'inflience de la masse molaire moyenne en nombre sur la résistance
des fibrilles reliant les deux levres d’une fissure [88] et concluent que la rupture de ces dernieres
est fonction du nombre de molécules liens. La fraction volumique B de molcules liens est
déterminée a partir de la mesure du module élastique par :
- (1-X.)E
E.—X.E
ou E est le module élastique et Xc le taux de cristallinitt du polymére, Ec le module de la
lamelle cristalline. Les auteurs en déduisent des fractions volumiques de molécules liens variant
de 4 a8 %.
Brown et Ward [74] relient les valeurs de la contrainte a la rupture en traction uniaxiale a la
concentration de molécules liens lors d’une rupture fragile. Cette concentration de molécules
liens doit dépendre selon ces auteurs de la masse molaire simplement parce que la probabilité
qu'une cristallite nuclée a partir d’une molécule donnée augmente avec la longueur de cette
molécule. Autrement dit plus les chaines sont longues plus elles peuvent participer a plusieurs
cristallites et assurer la liaison entre ces cristallites. Cela conduit les auteurs a déterminer la
fraction de molécules liens pour différentes masses molaires a I'aide de I'expression suivante :

Eqg. 1-23

_Coi —BEyo
t B(ET - EISO)
Avec BEiso = ow : effort exercé sur une liaison de type van der Waals
C :facteur de concentration de contrainte (entre 20 et 50)
BET = ot : effort exercé sur une molécule lien

Eq. I-24

Le tableau I-1 donne les ordres de grandeurs et les résultats obtenus pour des polyéthylenes
présentant une masse molaire en poids de 100 et 220 kg/mol, les valeurs d’E;so et Ey étant
fixées.

B C fi (%) fi (%)
Mw= 100 kg/mol | My= 200 kg/mol

0.1 20 41 75

0,1 50 14 23

0.2 20 0,7 2.4

0.2 50 58 10

Tableau I- 1: Variation des molécules liens en fonction des masses molaires pour le
polyéthyléne selon Brown et Ward [74].

Ces estimations indiquent que les chaines pouvant étre considérés comme molécules liens
constituent seulement une faible fraction de la phase amorphe totale. Les deux méthodes
détaillées ci-dessus ne précisent pas cependant la nature exacte de ces molécules liens
mécaniquement actives : sont-elles constituées d’une seule chaine ou d’un réseau de chaines
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enchevétrées ? Seule une approche plus théorique peut apporter des éléments de compréhension
sur la nature de la connexion interlamellaire.

5.2.4. Approche théorique de la connexion interlamellaire

Le polypropyléne est un polymére linéaire possédant une température de transition vitreuse
d’environ —10°C. Notre étude se limitant au comportement du matériau a température ambiante,
la partie amorphe du polymére se situe a I'état caoutchoutique. Les concepts de Iélasticité
caoutchoutique peuvent étre alors utllisés en posant I’hypothese que les chaines sont
gaussiennes. Dans ce contexte, on se propose d’appliquer au polypropyléne la modélisation du
parcours d’une chaine entre deux surfaces permettant d’accéder a la nature et au nombre de
connections interlamellaires possibles [85].
En considérant une chaine infinie dans une conformation statistiqgue, Guttman et DiMarzio [83]
ont propos¢ de simuler la marche aléatoire de cette chaine sortant de la surface d’une cristallite.
Deux types de simulation sont utilisées pour cela: les outils mathématiques de la méthode
« Gambler’s ruin » et la méthode Monte Carlo. On notera tout de suite que ces deux types de
simulation donnent des résultats semblables. Par la méthode « Gambler’s ruin», on a acces a
differentes grandeurs : la probabilité d’obtenir une molécule lien Py ou la longueur moyenne
d’une boucle <[> [85]:

<L>=2L,/I Eq. I-25

Pi=Co Ul Eqg. 1-26
avec |, I'épaisseur de la phase amorphe, 1 la longueur d’une laison et C,, le rapport
caractéristigue de la chaine. La définition de molécule lien et de boucle est donnée a la figure
[-27 : une molécule lien correspond ici a une et une seule macromolécule traversant la phase
amorphe et reliant ainsi deux cristallites.

_— Boucle 1

Molécule lien

Figure 1-27 : Sché matisation d’une « molécule lien » et d’une « boucle »

Considérons par ailleurs que I'épaisseur de la phase amorphe (l;) est dépendante de la masse
molaire (M) selon une loi d’échelle indépendante de la vitesse de cristallisation proposée par
Rault (Eq. 1-27) [89]. La signification physique de cette loi de corrélation fait intervenir le
piégeage des enchevétrements dans la phase amorphe lors de la cristallisation :

l=aM2 Eq. I-27
d’ou
P=C., laM Eq. 1-28
La figure 1-28 applique les équations 1-25 et I-26 permettant d’estimer la probabilité d’avoir une
molécule lien en fonction de la masse molaire d’un polypropyléne isomoléculaire avec Co, =5,5,
I=0,153 nm et a =0,2 [90]. On notera ici que I'influence de la zone interfaciale a été négligée.
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Figure I- 28 : Variation de la probabilité d’avoir une molécule lien P; et de I’épaisseur de
la phase amorphe (l,) en fonction de la masse molaire pour un polypropylene
isomoléculaire a partir des équations 1-27 et 1-28.

II apparait que la probabilit¢ d’avoir une molécule lien est inférieure a 10% pour les masses
molaires supérieures a 200 kg/mol ou pour une épaisseur de phase amorphe supérieure a 8 nm.
La probabilit¢ P; a été déterminée pour une chaine infinie, il apparait donc logiquement que la
prise en compte de la présence des extrémités de chaines aurait pour conséquence de diminuer
Pi. Cependant sachant que la taille d’une chaine réelle de 100 kg/mol (son rayon de giration en
I'occurrence) est largement supérieure a I'épaisseur de la phase amorphe, nous pouvons
considérer cette correction comme négligeable (autrement dit a I'échelle de I'épaisseur de phase
amorphe, les chaines peuvent étre considérées comme infinies) : I'influence de la masse molaire
sur P; ne joue donc qu’a travers la valeur de 1, (EQ. 1-28). De plus la prise en compte de
I'interface et donc une augmentation de la tortuosit¢ de la chaine serait en défaveur de
I'existence de molécules lien.

Lacher et al. [91] ont estimé par simulation numérique a partir des travaux de Guttman et al.
[85] la densité de liens entre deux surfaces selon que ces liens soient constitués d’une seule
chaine ou de chaines enchevétrées (i.e. boucles, appartenant a deux faces opposées, liées entre
elles): i apparait que le deuxieme cas devient supérieur au premier lorsqu’on augmente la
distance entre les deux surfaces [91].

D’autres approches ont été proposées pour accéder a la fraction de « vraies » molécules liens
telle que nous I'avons défini a la figure 1-28. Contrairement a I'approche détaillée ci-dessus qui
considere des chaines infinies, les approches suivantes sont basées sur le fait que I'augmentation
de la longueur d’une chaine doit favoriser la présence de ces molécules liens.

1) Selon Brown, cette fraction dépend du rapport entre la distance bout a bout des chaines a
I’état fondu et la longue période L. On retiendra que la probabilit¢ d’avoir une molécule lien est
toujours inférieure a 10% [23].

2) Gedde a proposé une relation basée sur la méthode « Gambler’s ruin» en introduisant
I'influence des extrémités de chaine et les variations de I’épaisseur de la phase amorphe. Les
calculs obtenus a partir de ce modele montrent que la probabilit¢ de former une molécule lien
est inférieure a 2% pour des taux de cristallinité variant de 50 a 85% et pour des masses
molaires variant de 10 & 400 kg/mol [92].
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5.2.5. Conclusion

D’aprés ces considérations théoriques, il apparait donc que la probabilit¢ d’avoir une vraie
molécule lien est trés faible (inférieure a 10%). Par ailleurs nous avons vu que les mécanismes
de déformation de la phase amorphe sont fortement corrélés avec les mécanismes de
déformation d’origine cristaline et donc que les deux phases doivent étre ntimement
connectées. En considérant ces deux aspects, nous pouvons dire que la connexion
interlamellaire est assurée non pas par de wvraies molécules liens mais par un réseau
d’enchevétrements préexistants dans le fondu (figure 1-29).

=<

Figure I- 29 : Schématisation de la connexion interlamellaire par un réseau
d’enchevétrements

6. Transition ductile-fragile induite par oxydation

Notre objectif dans ce paragraphe est d’analyser les mécanismes qui conduisent a la
fragilisation lors de l'oxydation d’un polymére semi-cCristallin. On s’attachera ici a établir les
fondements d’une approche reliant d’une maniére quantitative les modifications chimiques
induites par Poxydation et les évolutions des propriétés mécaniques qui en découlent.

6.1. Mécanisme d’oxydation

Bien que l'oxydation des polymeres hydrocarbonés ait suscité¢ de trés nombreuses études, aucun
accord sur un schéma mécanistique précis ne s’est réalisé. C’est pourquoi nous nous limiterons
ici & rappeler les principaux mécanismes responsables de I’oxydation

6.1.1. Actes elémentaires

a) Aspects généraux

Bien qu’il n’existe pas d’accord, entre les chercheurs, sur un schéma mécanistique, il existe un
consensus tres général sur le fait que ce schéma doit étre proche du schéma dit « standard »,
élaboré dans les années 40 par Bolland et Gee [93] et dont la base est une réaction radicalaire en
chaine avec une propagation a deux étapes :

propagation :
Pe + O, —_— POye (1

PO,e + PH POOH + Pe ()

Ou Pe est un radical alkyle résultant de I'arrachement d’un hydrogéne au polymére (PH). La
réaction (I1) est trés rapide, sa constante de vitesse k; est de I'ordre de 10° Lmol™*.s™, autrement

dit, dés lors que de l'oxygeéne est présent en quantit¢ suffisante, tous les radicaux Pe sont

43



Structure, morphologie, cristallisation et déformation plastique des polymeéres semi-cristallins Chapitre |

transformés quasi instantanément en POje (peroxyles) et seules les réactions impliquant ces
derniers sont a considérer. Nous verrons cependant que la faible diffusivité et la faible solubilité
de O, dans le polymére limites fortement la disponibilité de O, pour effectuer la réaction (1), de
sorte que les réactions impliquant les radicaux Pe sans O ne sont pas negligeab les.

Dans les grandes lignes, un accord tacite existe également sur les réactions de terminaison qui,
en l'absence de stabilisant, sont toujours des processus de désactivation par combinaison
bimoléculaire de radicaux :

terminaison :
Pe + Pe produits inactifs (V)
Pe + POe produits inactifs V)
POje +PO6— produits inactifs )

Généralement, et plus particulierement dans le PP, on sait que ks>>ks. On présume que ks est tel
que ks>ks>>ks. Cependant cette hypothése, avancée par Gillen et al. [94] est difficile a valider.
Nous n’entrerons pas ici dans les débats complexes relatifs aux mécanismes de terminaison :
nous supposerons, en premiére approche, qu’ils peuvent étre représentés par les réactions (1V),
(V) et (VI) dont les constantes de vitesse satisfont I'inégalité de Gillen et al.

L’acte élémentaire le plus contreversé est de toute évidence 'amorgage, autrement dit la source
de radicaux. Dans les premiers schémas mécanistiques, on considérait que les radicaux
résultaient de la décomposition du polymére :

PH Pe

Cette réaction étant trés lente par rapport aux autres, on peut considérer dans la plupart des cas
que [PH]~[PH]o~constante et donc que la vitesse d’amorcage est constante, ce qui facilite
considérablement les calculs de cinétique.
En considérant toujours la vitesse d’amorcage comme constante, certains auteurs suggerent une
mteraction directe du substrat PH avec I'oxygeéne :

PH+ Oy Pe
Ces réactions ont une réalit¢ dans le cas de 'amorcage radiochimique ou de la dégradation
thermique a température élevée (T>200°C). Cependant, dans le cas de notre vieillissement
thermique a basse température ou de la photooxydation dans I'UV solaire, il est clair que la
décomposition des hydroperoxydes (POOH) est la principale source de radicaux, ce qui
explique le caractere fortement accéléré des cinétiques d’oxydation et I'existence éventuelle
d’une période d’induction. Si la concentration initiale en POOH est trés faible, la vitesse initiale
d’oxydation est trés faible. Cependant, du fait de I'accumulation de POOH, la réaction
s’autoaccélere. La fin de la période d’induction correspond au moment ou la cinétique du
processus adopte un régime stationnaire : la formation des POOH dans la propagation (I11) est
alors équilibrée par leur destruction dans 'amorcage (I).

En définitive le schéma mécanistique va s’écrire :

POOH 2Pe (luni)

amorcage { 2POOH Pe + POye (Ii)
. Pe + O _ PO2e (1)

propagation PO + PH _ POOH + Pe (r

{
|
[
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Pe + Pe _— produits inactifs (V)
. Pe + POje - produits inactifs V)
terminaison - .
POe + PO2e ——— produits inactifs + O, (V1)

a) Cas du polypropylene

Le PP étant un polymére semi-cristallin, 'oxydation va étre confinée dans la phase amorphe.
Les particularités les plus importantes du PP tiennent a sa structure moléculaire et en particulier
a la présence de CH tertiaires nettement plus réactifs que les CH secondaires et a fortiori,
primaires (la réactivit¢ étant une fonction décroissante de I'énergic de dissociation de la liaison

C-H [95]).

La propagation va donc s’écrire :

\ \ \ \
CH;—C—H +POye —— —Ce —» —C—0Qe —» —C—OOH etc...
/ a @ f (1 /

La sélectivité relativement élevée de cette réaction est bien démontrée depuis longtemps. Le fait
que les sites actifs soient tertiaires a d’autres conséquences trés importantes :
1) La possibilit¢ que des coupures de chaines s’effectuent a partir des radicaux alkyles par

coupures 3 :
H H
| |
—(‘:—CHz—C‘:O—CHz— E— C‘=CH2 + 0(‘:—CH2—
CH3 CH3 CHS CH3

Cette réaction est exploitée industriellement pour la fabrication de PP de faible masse molaire
par thermodégradation. On T'observe également en vieillissement radiochimique. Cependant,
son importance relative dans les conditions de thermo-oxydation a température modérée n’est

pas clairement établie.
2) Lafaible efficacité des processus de terminaison :

| | | |
CH;—Ce + 00— C— CHs —>CH3—C—O—O—C|—CH3 V)

CHz— C— OOe +e00—C—CH; ——=(CH;—C—0Os e0—C—CHz | (VI)
| | | l |
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2CH; — C — Qe
l |

réactions

Comme les deux radicaux n’ont pas la possibilit¢ de se dismuter, ils ne peuvent en principe que
se combiner pour donner un peroxyde. Cependant ce dernier est trés instable et va donner lieu a
la formation de radicaux POe (alkoxyles) tertiaires.
3) La formation de radicaux alkoxyles tertiaires donnent facilement lieu a des coupures de
chaines. Ces radicaux peuvent étre formés lors de la terminaison (voir ci-dessus) mais ils
sont surtout formés dans I’acte d’amorgage :

O?H O‘o
—(l:—CHz—CH— — —CH, —CH,—CH— + OHe
CHs CHs CHs CH;

Les radicaux OHe n’ont pas d’autres voies que d’arracher un hydrogéne pour donner une
molécules d’eau :
OHe + PH — H;O + Pe

Les radicaux POe ont deux voies (au moins) de réaction. La premiére est Iarrachement
d’hydrogene :
POe + PH — POH + Pe

La deuxieme est la coupure f :

Qe @]
| |
~ C—CH,—CH— —» —C — eCHp— CH—
| | |
| CHs CHs

On pense généralement que la coupure B est la principale cause de coupure de chaine dans
I'oxydation du PP. Elle est cependant en compétition avec I'autre coupure 3 (sans coupure de
chaine):

Qe O
| [

—(|3—CH2—C|H— _— C—CHZ—C‘H— + e CHjs
CHs CHs CHs
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b) Role des stabilisants

A cause de la présence des carbones tertiaires, nous avons vu que le polypropylene est sensible
a loxydation. C’est pourquoi, dans la pratique, le polypropyléne doit étre « stabilisé ». On
entend par stabilisation I'ajout d’additifs permettant de retarder I'oxydation du polymere. Ces
additifs ou stabilisants peuvent étre de nature différente : phénols a encombrement stérique et
amine qui sont dits anti-oxygene primaires ou phosphites et sulfures qui sont dits anti-oxygenes
secondaires.  Certains  antioxygénes comme les amines encombrées (HAS) sont
multifonctionnels.
Un anti-oxygéne primaire est essentiellement un interrupteur de la réaction de propagation en
chaine (réaction Ill) : il réagit préférentiellement sur les radicaux peroxydes POQOe suivant les
réactions suivantes :
AH + POOe — Ae +POOH
POQOe + Ae —» POO-A
Les stabilisants les plus couramment utilisés sont de type phénol a encombrement stérique. La
fonction phénol désactive le radical peroxyle par transfert d’un atome d’hydrogene. Ae est aussi
susceptible de réagir avec un radical peroxyle pour donner des produits de stabilisation pouvant
se décomposer a haute température. Cependant le devenir de ces produits de stabilisation dans
le processus d’oxydation reste encore assez flou.
La stabilisation par amine encombrée (HAS) a été développée en particulier pour retarder la
dégradation photo-chimique. Bien qu’il apparaisse que les mécanismes réactionnels ne sont pas
bien compris, le radical nitroxyl est aussi capable de désactiver un radical alkyle Pe en plus des
radicaux peroxyles POOe . De plus des auteurs ont proposé en un mécanisme de régénération
du radical nyitroxyl. Pour une vue complete des mécanismes possibles, on peut consulter les
travaux de Rozantsev et al. [96].
Un antioxygeéne secondaire agit comme décomposeur d’hydroperoxydes : il empéche les
réactions VII et VIII de ramification de s’effectuer. Ces stabilisants peuvent étre principalement
de deux types : les phosphites et les sulfures.
Exemple de réaction de stabilisation :
PO3R3 + POOH — PO4R; + POH (ou P=0)

De plus les sulfures peuvent réagir avec les phénols ayant déja capturée des radicaux pour
régénérer les fonctions actives. Enfin précisons qu'un phénoméne de synergie peut exister
lorsque T'on effectue un mélange binaire de stabilisants. En effet on parle de synergie quand un
tel mélange apporte un effet protecteur sur le polymére vis-a-vis de I'oxydation supéricur a la
somme des protections apportées par les deux stabilisants utilisés séparément.

6.1.2. Cinétique de l’oxydation

L’allure de la variation de concentration en hydroperoxydes (X) et en produits stables
d’oxydation (cétones) (Y) lors d’un vicillissement isotherme dans Plair est représentée a la
figure 1-30.

X A Y A

(b)
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Figure 1-30: Variation de la concentration en hydroperoxydes (a) ou de cétones (b) en
continu. Courbes générées théoriguement attendues lorsque la concentration en substrat
(PH) est considéré constante (trait pointillé) et courbes expérimentales (trait continu).

On observe l'existence d’une période d’induction (t;) pendant laquelle aucune variation de
concentration des especes en question n’est décelable. La nature de cette période d’induction est
fondamentale pour notre étude car nous verrons que la fragilisation a lieu au cours de celle-ci.
Dés 1963, Reich et Stivala ont proposé que I'oxydation soit en fait autoaccélérée des le début de
I'oxydation et donc que la fin apparente de la période d’induction ne correspond alors qu’a la
limite de sensibilit¢ de la méthode utilisée pour suivre 1’oxydation [97].

6.2. Hétérogénéités de ’oxydation

L’hétérogénéit¢ spatiale de I'oxydation recouvre deux types de phénomenes : I'oxydation
controlée par la diffusion (échelle macroscopique) et I'oxydation intrinsequement hétérogene.
Si le premier phénoméne est bien connu, les faits prouvant le second ne sont pas encore bien
cernés.

6.2.1. Aspects phénoménologiques de I’hétérogénéité de l’oxydation

a) Oxydation contrdlée par la diffusion

Les réactions caractérisant I'oxydation photo-thermique du polypropyléne consomment de
I'oxygéne. Se pose alors la question de la diffusion de I'oxygeéne dans le matériau permettant
d’alimenter le processus d’oxydation [98]. En effet si la consommation de I'oxygene est rapide
et I'épaisseur assez élevée, alors la totalité de I'oxygeéne apportée par le processus de perméation
est consommée dans une couche superficielle. Le polymére devient alors hétérogéne avec une
peau oxydée et un cceur non oxydé.

Dans le cas de la thermooxydation du polypropylene, différents auteurs ont estimé I'épaisseur
critique en dessous de laquelle I'oxydation n’est pas controlée par la diffusion de I'oxygene.
Boss et Chien ont étudié des films de 51 a 1905 um pour une température d’exposition de
150°C et ont trouvé que I'oxydation était contrdlée par la diffusion de O, dans tous les cas [99].
De méme on peut citer les travaux de Kiryushkin et Shlyapnikov qui concluent I'épaisseur
critique est de 'ordre de 35 um a 130°C [100].

b) Oxydation intrinsequement hétérogene.

Sachant que la phase cristalline est imperméable a I'oxygene, il est bien connu que le processus
d’oxydation se limite a la phase amorphe du polymere [101]. Nous avons donc dans tous les cas
une oxydation pseudo-homogene. Cependant des auteurs ont mis en évidence une oxydation
hétérogene a des échelles differentes de la morphologie lamellaire : on rappelle ici les
principaux travaux les plus souvent cités dans la littérature.

Historiquement, les premiers travaux mettant en évidence une forme d’hétérogénéité sont ceux
de Richters qui en utilisant un traitement par SO, ont permis de révéler des zones oxydées sous
forme de taches [102]. Ces taches ont été observeées sur un film de polypropyléne sans
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stabilisant (thermo-oxydation a 70°C) et correspondent a des domaines fortement oxydés. La
visualisation de ces domaines utilise une technique de coloration spécifique : le film est traité
par le dioxyde de soufre qui, en présence d’hydroperoxydes, se transforment en sulfates. Ce
sont ces derniers qui donnent la coloration caractérisant I'oxydation concentrée dans les taches.
Remarquons que ces dernieres se répartissent sur le film et leur taille varie de 1 & 200 pm et
quelles présentent une fissuration radiale. L’auteur conclut que ce sont des particules
métalliques qui amorcent l'oxydation et ceci est d’autant plus vrai si la température est
inférieure a 110°C. On sait en effet que les ions métalliques sont des catalyseurs d’oxydation via
la décomposition des hydroperoxydes.

Le traitement du polymeére oxydé par du 2,4-dinitrophenylhydrazine (DNPH) ou du 1-
dimethylaminonaphthyl-5-sulfonylhydrazine (DNSH) associé a la microscopie ultraviolette ont
permis aussi de mettre en évidence des zones fortement oxydées [70-103]. L’oxydation a été
réalisée sur des films de polypropylene présentant des sphérolites de diametres de 100 pm : les
impuretés sont rejetées a la frontiere des sphérolites et amorceraient I'oxydation localement.
Sachant que pour obtenir des sphérolites de 100 pm, la vitesse de cristallisation doit étre faible
(cristallisation isotherme a 130°C) et qu’il est donc normal de ségréger les impuretés aux
frontieres des sphérolites, les conclusions de ces auteurs sont-elles justifiées pour un
polypropyléne ayant subi une cristallisation rapide ?

L’imagerie par chimiluminescence a permis de mettre en évidence que I'oxydation ne démarre
pas au méme moment en tout point de la surface d’un film de PP, les zones intersphérolitiques
s’oxyderaient plus facilement [104].

Par microscopie RAMAN, Blakey et al. ont réussi a mettre en évidence une zone fortement
oxydée a I’échelle du micron [105]. L’amorcage local de I'oxydation est le plus souvent attribué
aux défauts de toute sorte : résidus catalytiques, fraction atactique ou autres impuretés. ..

6.2.2. Approches de I’hétérogénéité

L’hétérogénéité de I'oxydation recouvre, nous I'avons vu, de nombreux phénomenes a des
échelles diverses. Afin de procéder a une meilleure compréhension du processus, il convient
d’effectuer une revue la plus large possible des cas de non uniformité spatiale de I'oxydation et
ce que ces derniers impliquent en terme de stratégie de recherche.

On schématise a la figure 1-31 les scénarios possibles quant a la répartition spatiale de
I'oxydation symbolisée ici par des points représentant les actes chimiques élémentaires. Il est
évident que pour pouvoir comparer les différents cas entre eux, on se placera a un méme taux
global d’avancement de I'oxydation (i.e. un méme nombre d’actes chimiques).

NANO-MICRO
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@) (b) ©)

MACRO

(d) )

Figure 1-31 : Sché matisation des cas possibles (é ventuellement observés) d’hétérogénéité.
Les points représentent les actes chimiques

Différents scénarios peuvent étre distingués :

a) Dimension typique de la zone observée ~100 nm. Les rectangles blancs sont les lamelles
cristallines. La dégradation est uniforme dans la phase amorphe.

b) Dimension typique de la zone observée ~100 nm. La dégradation est localisée dans des micro
(ou nano) domaines dans la phase amorphe.

c) Dimension typique de la zone observée ~100 pm. La dégradation est localisée dans les zones
intersphérolitiques (la phase amorphe intrasphérolitique n’est pas touchée par la dégradation).

d) Dimension typique de la zone observée ~ 20 pm. (coupe dans I’épaisseur). La dégradation est
homogeéne a grande échelle.

e) Dimension typique de la zone observée ~ 200 pm. La dégradation est confinée dans la zone
superficielle sur une couche du quelques micrométres.

f) Dimension typique de la zone observée ~ 10 cm. (surface d’un film par exemple). La
dégradation est localisée dans des taches.

La cristallinit¢ du PP interdit I'existence d’une dégradation homogeéne a toutes les échelles,
cependant le cas a), assimilable a une suspension de particules non réactives dans une matrice
réagissant d’une fagon homogene, peut étre traité comme un cas homogene

Le cas b), ou I'oxydation génére des nano-hétérogénéités dans la phase amorphe interlamellaire,
est plus complexe. Expérimentalement parlant, il n’y a pas a notre connaissance pour I'instant
de méthode d’observation directe permettant de différencier les cas (a) et (b).

Le cas c), ou l'oxydation est essenticllement localisée dans la phase intersphérolitique, a été
abordé par des chercheurs Polonais [106]. Les études utilisant la microscopie UV [103]
suggerent ce type de comportement bien que les preuves expérimentales dans ce domaine ne
soient pas vraiment claires. On peut en effet imaginer deux sous-cas semblables aux cas (a) et
(b) a 'échelle du cristallite, selon que I'oxydation est homogéne ou hétérogene.

A Téchelle macroscopique, il faut faire une distinction importante entre les cas ou I'oxydation
est homogene dans le plan de la surface exposée ((d) et (€)) et les cas ou elle est localisée dans
des taches circulaires dont le diamétre augmente avec le temps d’exposition, c’est typiquement
le cas mis en évidence par Richter [102].
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6.3. Fragilisation induite par oxydation
6.3.1. Introduction

Il convient tout d’abord de rappeler que le vieillissement est un phénomene plus ou moins
superficiel ce qui nous impose de faire la distinction entre fragilisation « locale » et fragilisation
« globale ».

Par fragilisation «globale », nous entendons fragilisation d’un échantillon d’épaisseur
suffisamment importante pour que s’y manifestent les gradients d’oxydation déja décrits : un tel
¢chantillon peut étre décrit en premiere approximation comme constitu¢é d’un substrat
ductile/tenace, sur lequel se trouve une couche superficielle fragile. Des fissures se formant
facilement dans cette derniere, le probleme est alors de savoir si les fissures vont traverser le
ceeur ductile lorsque I’échantillon est mis sous contrainte. On voit ici que la fragilisation
« globale » se résume a un probléme de mécanique de la rupture, la couche superficielle jouant
alors le réle du déefaut qui amorce la rupture macroscopique.

Le probleme de la fragilisation « locale » pourrait aussi étre appréhendé sous langle de la
mécanique de la rupture s’il apparait que le vieillissement (homogéne a I'échelle méso), se
traduit en fait par la formation de défauts a I’échelle micro. Alors la coalesence (ou la
percolation) de ces défauts pourrait entrainer la fragilisation. On comprend facilement que cette
approche soit préférée par les tenants des modeles hétérogenes de vieillissement [107].
Cependant, il ne faut pas exclure la possibilité que le probleme de la fragilisation « locale » soit
plutt un probléeme de physique des polymeres : les modifications structurales induites par le
vieillissement entraineraient une diminution de ténacité du polymére de sorte que des déefauts
mitialement inactifS finiraient par devenir actifs dans 'amorcage de fissures. Bien entendu cette
approche convient plutot aux tenants des modeles homogeénes de vieillissement.

L’un des principaux objectifs de cette thése sera d’apporter de nouveaux éléments dans ce
débat, les éléments disponibles étant resumés dans les paragraphes suivants.

6.3.2. Fragilisation « globale ». Conséquences de la structure peau-ceeur

Si 'oxydation est contrdlée par la diffusion de O, on observe un phénoméne de couche oxydée.
Il est évident que la présence de cette couche oxydée est dramatique pour le comportement
mécanique. Ces conséquences ont été étudiées en thermo-oxydation [108] ou en photo-
oxydation [109] : la couche oxydée apparait comme un défaut de surface et donc diminue d’une
maniere catastrophique la déformation a la rupture.

La couche oxydée (ou «peau») s’accompagne d’un mécanisme de fissuration a cause d’une
part de la fragilisation superficielle par coupures de chaine et d’autre part des variations
volumiques que I'oxydation impose au polymere [110].

Pour prendre en compte Ieffet de la couche oxydée sur le comportement mécanique, certains
auteurs ont proposé de simuler la présence de couche oxydée par un entaillage approprié [111-
112]. Schématiquement deux cas peuvent se présenter (figure 1-32) : a) la fissure parvenant a
I'interface s’émousse b) au-dela de conditions critiques (épaisseur de la couche oxydée ou
vitesse de fissuration), la fissure se propage dans la partie saine et entraine la rupture de la piece.
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Le matériau étant hétérogene, il apparait évident qu'un essai mécanique (de type traction
uniaxiale par exemple) apparait impropre pour déterminer des relations structure-propriétés
exploitables quantitativement.

Nous ne reviendrons pas dans la thése sur ce phénoméne qui pour I'essentiel nous parait bien
compris : notre objectif principal sera I'étude de la fragilisation locale. On s’attachera donc a
vérifier que I'oxydation ne soit pas contrdlée par la diffusion de I'oxygene afin de considérer le
matériau comme homogeéne.

6.3.3. Fragilisation « locale ». Aspects phénoménologiques

Nous nous intéresserons désormais seulement au comportement mécanique d’échantillons
suffisamment minces pour que la dégradation puisse y étre considérée homogéne a I'échelle
MEso-macro.

Conformément aux résultats concernant I'évolution des propriétés mécaniques en traction
uniaxiale au cours d’un vieillissement du polypropyléne par thermooxydation [113],
photooxydation [114] ou par radiooxydation [115], I'effet du vieillissement oxydant peut étre
résumé par les points suivants :

1) La fragilisation est un phénomene relativement brutal.

2) Les propriétes mécaniques aux faibles déformations (module et seuil) sont peu
modifiées lorsque la fragilisation se produit.

3) Le paramétre le plus sensible est la déformation a la rupture.

Le fait que la fragilisation soit un phénoméne catastrophique suggére I'idée d’un phénoméne de
seuil en bon accord avec les principes de la mécanique de la rupture selon lesquels, pour une
taille donnée de défauts, il y a une ténacité critique en deca de laquelle le comportement est
fragile. De méme pour une ténacité donnée, il existe une taille de défaut critique, le lien entre
les deux grandeurs étant, dans le cas d’un comportement linéaire, donnée par la relation de
Griffith :

GE
Ta

o=

Eg I- 29

pour le cas d’une fissure de longueur 2a dans une plaque soumise a une contrainte uniaxiale
homogéne o, y étant I'énergie liée a la création d’une surface et E le module d’Young du
matériau.

6.3.4. Fragilisation « locale ». Rdle des coupures de chaines

Dés 1965, Oswald et Turi ont postulé que la fragilisation est directement reliee au processus de
coupures de chaines induit par I'oxydation [116]. Plus précisement ces auteurs affirment que les
coupures de chaines détruisent les molécules liens interlamellaires permettant I'activation des
processus de plasticité. D’une facon plus imagée, I'idée générale est que I'oxydation détruit le
ciment amorphe assurant la cohésion de I'édifice semi-cristallin.

Dans ce cas, les relations structures-tenacite etablies pour les polymeéres amorphes, dans la
mesure ou elles sont transposables aux semi-cristallins nous donnent une premiére base pour le
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scénario «a taille de défaut constant », c’est-a-dire pour le modéle homogeéne. Revenons a la
figure 1-18 et considérons un échantillon de masse molaire initiale de I'ordre de 10° g/mol
subissant un vieillissement par coupure de chaine statistique. Sa masse molaire va diminuer,
cependant, tant que cette derniére n’atteint pas ~ 10° g/mol, la ténacité reste constante
(autrement dit aucune modification du comportement a la rupture n’est observée). Lorsque la
masse molaire va passer de 10° & 5.10* g/mol la ténacit¢ va chuter d’un facteur 100, ce qui
implique que des défauts initialement insignifiants (100 fois plus petit que la taille critique par
exemple) vont devenir actifs en amorcage de fissure (en étant maintenant 100 fois plus grands
que la taille critique). On voit qu’ici également la transition ductile-fragile peut étre
relativement brutale.

Les résultats obtenus pour les polyméres amorphes sont-ils directement transposables aux
polyméres semi-cristallins ? Des éléments épars dans la littérature permettent une réponse
positive. Dans le cas du PP, tous les praticiens ont pu observer que la fragilisation intervient a
un taux de conversion de 'oxydation bas, mais peu de données quantitatives ont ét€¢ publices
sur le sujet, mentionnons cependant les travaux de Severini et al. [117] qui étudient la
dégradation environnementale du polypropyléne et qui observent une chute des propriétés
mécaniques en traction uniaxiale pour une masse molaire en poids inférieure a 200 kg/mol
parallelement a une diminution de la polymolécularitt. De méme les résultats de Kagiya et al.
montrent que la transition ductile fragile induite par radiooxydation correspond a une masse

molaire en poids de 'ordre de 180 kg/mol et a une dose de 20 kGy [118].

On voit que la rupture d’un nombre relativement faible de chaines suffit a fragiliser le
polymere : ce dernier se comporte comme si quelques chaines jouant un réle primordial dans la
déformation plastique étaient plus sensibles que les autres a I'oxydation, ce qui apparait difficile
a justifier.

On notera que la premiere interprétation proposée par Oswald et Turi mentionnée plus haut
[109] est contemporaine au modele proposé par Peterlin qui introduit le concept de « molécules
liens » [119]. Nous avons vu que le réle crucial de ces molécules liens dans les mécanismes de
déformation plastigue du polypropylene : Si ces molécules liens sont sectionnées, elles ne
peuvent plus alors transmettre les efforts permettant le cisaillement des zones cristallines. Ces
molécules sont-elles particuliérement vulnérables a I'oxydation ? Leur configuration est-elle de
nature a “amplifier” les effets d’un petit nombre de coupures de chaines ? La masse molaire
correspondant a la fragilisation est-elle dépendante de la morphologie cristalline ? Il n’y a pas a
notre connaissance de réponse claire a ces questions qui vont constituer 1’objectif principal de

nos investigations.

7. Conclusion

Dans ce premier chapitre, nous avons tout d’abord passé en revue les mecanismes responsables

de la déformation plastique du polypropylene. Les facteurs influant sur la transition ductile-
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fragile ont été identifiés, en particulier la masse molaire. Il apparait qu’en dessous d’une
certaine masse molaire (Mw =~ 190kg/mol), la diminution de la connexion interlamellaire ne

permet plus d’activer le processus de cisaillement mtralamellaire.

Nous avons vu ensuite que si l'oxydation du polypropylene a été largement étudice, le
phénomeéne de fragilisation qui en résulte n’est pas bien clair. C’est pourtant ce dernier point qui
nous permettra de prédire la transition ductile-fragile et donc la durée de vie du polymere.
Malgré les nombreuses critiques, nous persistons a penser que lutilisation de la cinétique
chimique apparait comme le seul outil permettant de rendre compte du processus d’oxydation
du polypropylene. En conséquence, notre programme de recherche peut étre résumé par le
schéma proposé a la figure 1-35 : La chaine de causalité conduisant a la fragilisation est
représentée par les fleches.

t=0 Temps d’exposition

Actes élémentaires

|

Schéma réactionnel
Echelle moléculaire: Sy l / St

Résolution

Mécanisme de coupure

de chaines

Echelle macromoléculaire: Mo
4
I
: Physique des polymeres
' v
Compo rtement mécanique : Po Ductile) =-=--- X - - - - P, (Fragile)

Figure 1- 35 : Schéma de principe pour prédire la fragilisation induite par oxydation. Le
passage direct entre Py et P; correspondrait a une démarche empirigque
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Résume:
Une des conséquences majeures de I'oxydation des polymeéres est le processus de coupure de

chaines. C'est ce processus qui est souvent évoqué pour expliquer leur fragilisation limitant
leur durée de vies.

L'objectif de nos travaux est de relier d'une facon quantitative I'évolution des produits
d'oxydation et le processus de fragilisation sous I'effet de la température.

Cependant la nécessité de pouvoir prédire la durée du polymére, autrement dit le moment de
sa fragilisation, oblige a identifier et a relier d'une maniére quantitative les différentes
modifications responsables de cette fragilisation.

L'évaluation des conséquences de la température sur les propriétés mécaniques est basée sur
le comportement en traction uni-axiale; il apparait donc que I'effet de la température sur le
polyéthylene rend ce dernier morphologiquement quasi-vivant: sa structure tend a s‘ordonner
sans que cependant, le taux de cristallinité n'augmente d'une fagcon importante.

Notant que dans la thermo-oxydation du polyéthyléne, le phénoméne de réticulation est
minoritaire par rapport a celui de coupure de chaines.

Il nous appartient de voir si ces modifications morphologiques liées a la température sont
susceptibles ou non d'influencer le processus de fragilisation

Mots clés: Polymeére; Température; Oxydation; Propriétés mécaniques

Abstract:
A major consequence of the oxidation of polymers is the process of breaking chains. It is this

process that is often cited to explain their weakness limiting their useful lives.

The objective of our work is to connect a quantitative way the evolution of the oxidation
products and the process of weakening under the effect of temperature.

However, the need to predict the length of the polymer, ie the moment of weakness, requires
to identify and connect to quantitatively different changes responsible for this embrittlement.
The assessment of the impact of temperature on the mechanical properties is based on the
behavior in uniaxial tension, so it appears that the effect of temperature on polyethylene
makes it morphologically almost alive: its structure tends to s' order without, however, the
degree of crystallinity does not increase in a significant way.

It behooves us to see if these morphological changes due to temperature or may not influence
the process of weakening.

Keywords: Polymer, Temperature, Oxidation, Mechanical properties



