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Introduction

INTRODUCTION

Contexte et cadre de I’étude

L’etude se place dans un contexte global qui concerne le contréle non destructif des
matériaux, en particulier polymeres. Le contréle non destructif est un ensemble de méthodes
qui permettent de caractériser I’intégrité de produits industriels sans les dégrader.
Aujourd’hui, les industriels sont nombreux a se tourner vers ces méthodes car elles peuvent
étre rapides et économiques tout en restant fiables et facilement intégrables au sein d’une
unité de production. Les principaux espoirs dans ce domaine portent sur la mise en place d’un
contréle qualité en ligne et en temps réel pouvant réguler de facon asservie les
paramétres contrblant une production (température, pression, débit, concentration, etc....).
A terme, il s’agit de proposer aux industriels des solutions expertes en production.

C’est dans ce contexte que le Laboratoire Matériaux Optiques Photoniques et
Systemes (LMOPS) de I’école supérieure d’électricité de Metz (Supélec) et de I’Université
Paul Verlaine de Metz, concentre une activité de recherche dans le développement de capteurs
optiques bases sur I’interaction entre un rayonnement lumineux et la matiere. La
spectroscopie Raman semble étre une bonne candidate pour ces applications car elle fournit
des informations physico-chimiques qualitatives et quantitatives tout en associant aujourd’hui,
grace aux avancées technologiques, des temps d’acquisition trés courts et une miniaturisation
de son instrumentation (spectrometre Raman transportable). En amont de la réalisation
technologique du capteur, il est nécessaire de bien identifier les signatures du spectre Raman
associées aux parametres physico-chimiques a estimer. Cette étape de reconnaissance est
indispensable et constitue le cadre de notre étude.

Le laboratoire a choisi de s’intéresser plus particulierement au contrdle de matériaux
polymeres au cours de leur mise en forme ou au cours de sollicitations mécaniques. Ce choix
est étroitement lié au contexte géographique de la région Lorraine qui tente de reconvertir son
ancienne activité industrielle miniére en un p6le de plasturgie d’excellence. D’ailleurs une
partie de I’étude s’est déroulée a I’Institut Universitaire de Technologie de Moselle-Est,
département Science et Génie des Matériaux a Forbach, ou est installé un spectrometre

Raman adapte et destiné a I’expertise industrielle.
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Objectifs de I’étude

Nous avons choisi de travailler sur le polypropyléne isotactique pour deux raisons.
Tout d’abord, il présente une réalité industrielle puisqu’il est I'un des polymeéres
thermoplastiques les plus produits dans le monde (33 millions de tonnes en 2003, source
Fédération de la Plasturgie) et ses formulations sont sans cesse améliorées pour aboutir a des
grades a haute valeur ajoutée et performant mécaniquement (polypropyléne choc par
exemple). De plus il est, avec le polyéthyléne, un polymere modéle de la famille des
polymeres semi-cristallins dont la spécificité reside dans la mixité d’une phase amorphe et
cristalline. Celle-ci lui apporte des propriétés physico-chimiques singuliéres dont la
connaissance a eté un élément indispensable a la bonne conduite de I’étude. C’est pourquoi
nous avons entrepris une étroite collaboration avec I’equipe polymere du département Science
et Ingénierie des Matériaux et de Meétallurgie (SI2M) de I’Institut Jean Lamour (IJL) de
Nancy réputée pour ses compétences et son savoir-faire dans la caractérisation des matériaux
polymeres.

Les propriétés physico-chimiques des matériaux polymeres sont intimement liées a
I’organisation de leur microstructure, elle-méme héritée des conditions thermo-mécaniques de
leur mise en forme. Particulierement pour les polyméres semi-cristallins, les principaux
parameétres structuraux qui constituent la microstructure sont la cristallinité (taux de
cristallinité, nature des cristallites) et la distribution spatiale des macromolécules dans les
phases amorphe et cristalline. Les objectifs de I’étude sont clairement d’identifier les
signatures spectrales Raman associées a chacun de ces parameétres. Pour ce faire, nous avons

caractérisé la déformation uniaxiale du polypropyléne par diffusion Raman.

Plan de I’étude

Une premiere étape du travail a consisté a définir les critéres spectraux de chaque
parametre structural et a les confronter a d’autres techniques expérimentales éprouvées telles
que les microscopies optique et électronique, la calorimétrie différentielle a balayage et la
diffraction des rayons X. La comparaison avec ces techniques requiert I’analyse post mortem

des éprouvettes déformées (chapitre 11, IV et V).
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Au cours de la seconde étape, nous avons mis a profit I’ensemble de ces critéres pour
suivre de maniére in situ la déformation du polypropylene isotactique, I’objectif étant d’avoir
une vue globale des mécanismes microstructuraux de la déformation en n’ayant recours qu’a

un minimum d’essais mécaniques (chapitre V1).

Le chapitre | rassemble les éléments bibliographiques pertinents a la compréhension et
a I’explication des résultats.

Le chapitre Il présente I’ensemble des techniques expérimentales dediées a la

caractérisation macroscopique (essais mecaniques) et microscopique du polypropyléne
isotactique. Un accent particulier est mis sur un montage expérimental réalisé pendant I’étude
qui couple une machine de traction a pilotage vidéométrique avec un spectrometre Raman
transportable.

Le chapitre 111 est consacré a la recherche des signatures spectrales propres a la phase
cristalline et a la phase amorphe. 1l relate aussi les résultats issus de I’analyse par diffusion
Raman de deux polymorphes cristallins du polypropyléne isotactique, o et .

Le chapitre 1V est dédié a la définition des critéres spectraux associés a I’orientation

des macromolécules de la phase cristalline et amorphe. La derniere partie de ce chapitre met a
profit ces criteres pour traiter deux cas d’études: I’un porte sur la caractérisation des
structures cceur / peau observées a la surface des piéces mise en forme par extrusion et I’autre
s’intéresse a la distribution spatiale des lamelles cristallines au sein de sphérolites o et § du
polypropylene isotactique.

Le chapitre V s’attache a caractériser par diffusion Raman I’endommagement

volumique du polypropylene isotactique lorsque celui-ci se déforme plastiguement. Le
chapitre propose d’expliquer comment la nucléation de cavités au sein du matériau peut avoir
une incidence sur le spectre de diffusion.

Le chapitre VI relate I’utilisation de I’ensemble des signatures Raman définies

précédemment pour caractériser le iPP au cours d’un seul essai mecanique. Ce chapitre

constitue une discussion détaillée des mécanismes microstructuraux de la déformation du iPP.

L’étude se termine par une conclusion générale. De nombreuses pistes de recherches et

d’applications industrielles pouvant &tre menées a court, moyen et long terme sont proposees.



Chapitre 1 Eléments bibliographiques

CHAPITRE 1
Eléments bibliographiques

1.1 Introduction

Dans ce chapitre bibliographique nous exposons les principaux travaux sur le sujet de
I’étude, 1’objectif étant d’apporter le vocabulaire et les concepts fondamentaux nécessaires a
la compréhension de nos résultats. Nous avons divisé le chapitre en deux paragraphes. Le
premier porte sur les connaissances actuelles dans la compréhension du comportement
mécanique des polymeres semi-cristallins et les processus microstructuraux mis en jeu lors de
leur déformation. Le second chapitre s’intéresse a la spectroscopie Raman et aux informations
physico-chimiques pouvant en é&tre extraites. Nous donnons volontairement quelques
exemples d’applications de la technique a I’échelle industrielle car cela fait partie du contexte
général de 1’étude. Ensuite nous focalisons notre attention sur les études qui utilisent la
diffusion Raman pour caractériser la déformation des polymeéres, particulierement les
polymeres semi-cristallins. Ce chapitre est aussi 1’occasion de positionner notre étude parmi

les travaux scientifiques déja accomplis.
1.2 Comportement mécanique des polymeres semi-cristallins

L’¢étude de la déformation des polymeres semi-cristallins est un sujet complexe. Cette
complexité prend origine dans leur morphologie composite qui associe a la fois des régions
cristallisées et des régions amorphes. L’annexe A propose une description générale de la
structure de ces polymeéres et plus particulicrement celle du polypropyléne isotactique, noté
iPP. Elle est un complément nécessaire a la lecture de ce chapitre car elle fournit un ensemble
d’informations sur la structure multi-échelle de ces matériaux, de leur structure
conformationnelle a leur structure sphérolitique en passant par leur structure lamellaire. Dans
le paragraphe qui suit, nous revisitons les études majeures portant sur les différents
mécanismes microstructuraux qui régissent la déformation et I’endommagement d’un
polymeére semi-cristallin soumis a une sollicitation de traction uniaxiale. De nombreux auteurs
se sont attachés a comprendre le comportement mécanique du polyéthyléne et du
polypropyléne a des températures comprises entre la transition vitreuse et la fusion cristalline,

en caractérisant leur microstructure composite (Frank 1958, Vincent 1960, Hay 1965,

4



Chapitre 1 Eléments bibliographiques

Peterlin 1966 et 1971, Balta-Calleja 1970). En dessous de la température de transition
vitreuse T, la déformation plastique s’opere par la formation et la propagation de bandes de
cisaillement dans I’amorphe vitreux (Argon 1968, Bucknall 1977, Escaig 1978 et 1982, Perez
1992, Castagnet 2000, Rault 2002, Halary 2008) et par cisaillement des lamelles (Allisson
1967). Au dessus de T,, la phase amorphe posséde un comportement caoutchoutique et le
glissement des lamelles est facilité par 1’activation thermique des processus de nucléation et
de propagation des dislocations (Peterson 1966, Corneliussen 1967, Petermann 1973,

Gaucher-Miri 1997, Séguéla 1998).

I.2.1 Comportement macroscopique

Une maniére courante pour analyser le comportement mécanique des polymeres
consiste a déterminer les relations constitutives qui relient les contraintes subies par le
matériau aux déformations qui en résultent ainsi que leur évolution au cours du temps.
Ces lois sont indispensables pour prédire le comportement en service de pieces industrielles.
En général, le mode de caractérisation des propriétés mécaniques des polymeres est I’essai de
traction normalis¢ a vitesse d’allongement constante (norme ISO 527, ISO 3268, ISO 6239).
Au cours de cet essai normalisé, une éprouvette de dimension standard est étirée
uniaxialement jusqu’a sa rupture. La machine de traction permet d’enregistrer la force, notée
F, nécessaire a I’allongement progressif de I’éprouvette, noté (L-Ly). Le résultat de I’essai est
la courbe contrainte nominale ¢, — déformation nominale g, selon les deux relations suivantes

(équations [I.1] et [1.2]) :

_ L [.1

on = 1o [1.1]
_ (L=Ly)

En—L—O [I. 2]

ou Ap et Ly sont respectivement la section droite transversale et la longueur initiale de
I’éprouvette. Les premiers chercheurs qui ont étudié¢ I'influence de la déformation sur la
microstructure des polymeéres semi-cristallins, dans les années 60, se sont basés sur ces lois
nominales (Andrews 1970, Samuels 1971 et 1974, Liu 1988, Gent 1989, Peterlin 1970, Balta-
Calleja 1970, Meinel 1971, Arridge 1975). Dans la plupart des cas les états microstructuraux

relevés expérimentalement n’ont été associés qu’au taux d’étirage naturel (ou rapport
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d’extension), noté A, défini selon la relation suivante (Stein 1956 et 1958, Glenz 1971,

Schultz 1974, Hay 1980, Samuels 1971) (équation [1.3]) :

A =— [1.3]

Cependant, dans le cas des polymeres sollicités en traction, un phénomene de striction
apparait aprés la limite élastique (G’Sell 1983, G’Sell 1988). Elle correspond a une
localisation de la déformation dans I’éprouvette, le plus souvent au voisinage d’un défaut
physique (rayure, coupure, trou, impureté...). Lors de son développement, la vitesse de
déformation y est localement plus grande que dans le reste de 1'éprouvette. L’état
microstructural qui en résulte y est lui aussi bien différent. En ce qui concerne la contrainte
mécanique, elle est également plus €¢levée dans la striction en raison de la réduction de la
section droite longitudinale. Ainsi la zone de striction se présente comme une inhomogénéité
de la déformation d’un matériau. Il est inappropri¢ de faire correspondre un état
microstructural a une déformation nominale. G’Sell (1979) montre que cela est
particuliérement vrai au-dela de la limité €lastique.

Dans une démarche quantitative, il est nécessaire de déterminer le comportement
mécanique vrai du matériau, a savoir la courbe contrainte vraie (c,,) - déformation vraie (&,,).
Pour cela il faut connaitre a tout instant les changements dimensionnels de I’éprouvette au
ceeur de la striction. Une premicre tentative a ¢été réalisée par G’Sell (1979) a Dlaide
d’extensometres classiques mais cette technique s’est révélée difficile a mettre en ceuvre. La
technique a ¢été améliorée en remplagant les extensomeétres par un systetme de mesure
vidéométrique qui permet de relier la déformation et la contrainte en temps réel en tenant
compte de 1’évolution des dimensions de 1’éprouvette dans la striction (G’Sell 1986, G’Sell
1992, G’Sell 1994 et 1997). Ces avancées permettent de solliciter le matériau en gardant une
vitesse de déformation vraie constante, notée €,,, ce qui est impossible a réaliser avec un
dispositif de traction classique. Sur cette base, G’Sell et Jonas (1979) ont pu établir des lois de
comportement vraies des matériaux polymeres en tenant compte a la fois de la température et
de la vitesse de déformation.

Parallélement a ces recherches, d’autres auteurs se sont intéressés a la variation de
volume qui accompagne le plus souvent la déformation des polymeéres. Sa mesure est d’un
intérét particulier car elle doit €tre prise en compte dans les lois de comportement existantes.

Plusieurs techniques ont ét¢ mises au point pour accéder a la déformation volumique, notée
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gy, €t on peut les classer en trois catégories : les dilatometres a fluides, les extensomeétres
mécaniques et les extensomeétres optiques. Les premiers dilatomeétres a fluides (eau, mercure,
huile de silicone, kéroséne...) ont été¢ développés par Whitney (1967) puis améliorés par
Pampillo (1972), Cessna (1974), Coumans (1979), Pixa (1988), Duran (1990), Delin (1994) et
Ramsteiner (1996). Ils ont été utilisés sur les principaux polymeéres thermoplastiques
(polyéthyléne, polypropyléne, polyéthyléne téréphtalate, polyamide, polycarbonate,
polystyréne et polyméthacrylate de méthyle). Cependant, ces systémes introduisent des
incertitudes expérimentales importantes liées principalement au dispositif de lecture du niveau
de liquide. Ces premicres études mettent qualitativement en évidence le caractére non
isochore de la déformation plastique des polymeéres mais ne permettent pas de la quantifier.
Certains travaux utilisent des jauges d’extensomctrie du type rosettes de déformation
positionnées sur 1’éprouvette (Mallon 1972, Sinien 1992). La somme des déformations
mesurée longitudinalement et transversalement donne acces a la variation de volume (Cherry
1981, Naqui 1993, Meddad 1996). Cependant, ce genre d’extensometres intégre un volume de
matiere sup€rieur au volume de la striction et la mesure de volume devient vite imprécis a
partir du développement de la striction. Il faut ajouter que le contact des jauges avec la surface
des échantillons pose des problémes d’amorces de déformation et sont difficilement
utilisables a hautes températures pour des questions d’adhésion. L’apparition des
extensometres optiques a permis d’éliminer les problémes de contact. Dans ce domaine,
diverses techniques ont été développées. Il existe par exemple des dispositifs employant un
balayage laser (Castagnet 2000). Les plus utilisés sont les extensometres par mesures
vidéométriques qui reposent sur la visualisation en temps réel de marqueurs (taches,
quadrillage, mouchetis, mire) disposés sur 1’éprouvette (Francois 1994, Gaucher-Miri 1997,
Gloaguen 2001, Quatravaux 2002, G’sell 2002, Bai 2003, Cangemi 2004, Jeanromain 2005).
Avec ces techniques la précision des mesures de variation volumique est augmentée et permet
des analyses quantitatives. Enfin d’autres méthodes optiques basées sur la corrélation
d’images (Lyons 1996, Wattrisse 2001 et Lagattu 2004) et sur I’interférométrie de « Speckle »
(Smigielski 2001, Goudemand 2004, Slangen 2004) permettent de remonter au champ de
déformation bidimensionnel ou tridimensionnel d’un matériau au cours de sa déformation.
Cependant dans ces cas, les temps de calculs sont longs, ce qui limite leur utilisation.

Dans notre travail, nous avons choisi de réaliser nos essais mécaniques de traction
uniaxiale en utilisant le systéme de pilotage vidéométrique VidéoTraction™™ car il permet de
rendre compte a la fois du comportement mécanique vrai et de la déformation volumique du

matériau (G’Sell 2002, Jeanromain 2005, Addiego 2006). De cette maniere il nous sera
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possible de faire correspondre a un état de déformation vrai un état microstructural, que nous
caractériserons par diffusion Raman et comparerons a d’autres techniques expérimentales
(microscopie, calorimétrie, diffraction des rayons X). Le systeme VidéoTraction ™ est revu

plus en détail dans le chapitre suivant.

1.2.2 Comportement microscopique de la phase amorphe

La phase amorphe du matériau se caractérise par des macromolécules sous la forme de
pelotes statistiques contenant des enchevétrements, points de réticulation physiques du
matériau. Certaines font le lien entre les lamelles cristallines voisine et elles sont appelées les
molécules liens. Lorsque le matériau est sollicité uniaxialement, les molécules liens de la
phase amorphe transmettent la contrainte mécanique aux lamelles cristallines. Ces connexions
interlamellaires sont des points de réticulation physique du matériau et conférent a la phase
amorphe une certaine résistance mécanique. Il existe deux modes de déformation de cette
phase qui impliquent les molécules liens et les empilements de lamelles (Figure 1.1). 1l s’agit
du glissement et de la séparation interlamellaire.

Le glissement interlamellaire correspond au cisaillement paralléle de deux lamelles
cristallines 1’'une par rapport a 1’autre sous 1’effet d’une contrainte de cisaillement (Haudin
1995) (figure I.1.b). Le processus n’est facilit¢ qu’au-dela de la température de transition
vitreuse ou la phase amorphe est a 1’état coutchoutique (Treloar 1975). Dans le cas du
polyéthyléne, Young (1973) montre qu’une partie de la déformation ¢élastique est contrdlée
par le glissement interlamellaire.

La séparation interlamellaire quant a elle se traduit par une augmentation de la
distance entre deux lamelles, ou longue période L, lorsque la contrainte s’applique
perpendiculairement aux grandes faces des lamelles (Balta-Calleja 1970, Keller 1971,
Petermann 1978, Haudin 1995) (figure 1.2 c). L’activation de ce mode de déformation
nécessite des contraintes ¢élevées en raison de la faible épaisseur de la couche amorphe
interlamellaire par rapport a 1’épaisseur des lamelles (Powell 1983). La séparation
interlamellaire meéne a une diminution de la densité de la phase amorphe et a la génération de
microcavités (Balta-Calleja 1970, Friedrich 1983, Kramer 1983, Tijssen 2000). Addiego
(2006) montre dans le cas du polyéthyléne une diminution de la distance moyenne entre les
chaines amorphes, celles-ci se rapprochant les une des autres par un processus d’orientation

au cours de la déformation (Butler 1998). Dans le cas singulier des lamelles torsadées,
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Peterman et Schultz (1978) proposent un modele ou le glissement interlamellaire et la
séparation interlamellaire coexistent.

L’importance de la phase amorphe liée est confirmée par Castagnet (1998) qui lui
associe une viscosité¢ apparente et un module d’Young propre. Bowden et Young (1974)
montrent que I’extension de ces macromolécules liées est a 1’origine de la génération d’une
force de rappel qui tend au retour vers I’état non déformé de la microstructure. Butler (1998)
montre que la déformation est d’autant plus réversible que ces macromolécules de liaison sont

nombreuses et de taille importante.

Figure 1.1: Mécanismes de déformation de la phase amorphe interlamellaire, a. Etat non
déformé, b. glissement interlamellaire et ¢. séparation interlamellaire (d’aprés Haudin 1995).

1.2.3 Comportement microscopique de la phase cristalline

Pour mieux comprendre la déformation de la phase cristalline des polymeéres semi-
cristallins, il est possible de faire une analogie avec celle du cristal métallique. Les travaux de
métallurgie physique (Reed-Hill 1973, Kelly 1970, Frank et Read 1950) ont montré que dans
un monocristal métallique composé d’atomes (modele des sphéres dures), la déformation est
accommodée a 1’échelle microscopique par le glissement d’une rangée d’atomes par rapport a
une autre (Figure 1.2.a). Le glissement cristallographique s’effectue selon des systémes de
glissement bien définis dans chaque maille cristalline (direction atomique [uvw] la plus dense
dans un plan cristallographique (hkl) le plus dense). Ce glissement procede par la formation et
la propagation de dislocations qui sont activées au-dela d’une contrainte limite couramment

appelée cission critique résolue.
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V

Figure 1.2: Glissement cristallographique a. dans un cristal a petites molécules
(cristal métallique) et b. dans un cristal a grandes molécules (cristaux de polymeére).

Les cristallites des polymeres se déforment €également par un mécanisme de glissement
selon le schéma de la figure 1.2.b. Les lamelles cristallines sont constituées de liaisons
covalentes intramoléculaires et de liaisons de Van der Waals intermoléculaires. Etant donné
I’énergie de cohésion ¢€levée des liaisons covalentes, le glissement ne peut s’opérer que dans
les plans contenant 1’axe principal des chaines macromoléculaires (Frank 1958, Young 1973,
Keller 1971, Shadrake 1976 et 1979). Lin et Argon (1994) montrent que les cissions critiques
résolues dans les cristaux de polymeres dépendent de la force des liaisons de Van-der-Waals.
Deux directions de glissement sont a envisager respectivement parallélement aux chaines

(chain slip) ou perpendiculairement a celles-ci (transverse slip) (Figure 1.3).

Figure 1.3: Glissements cristallographiques dans un cristal moléculaire
a. parallelement et b. perpendiculairement aux chaines macromoléculaires.

10



Chapitre 1 Eléments bibliographiques

De nombreux auteurs ont montré que le glissement « chain slip », qui utilise les
systémes de glissement du type {hk0}<001>, est le mécanisme préférentiel des cristaux de
polymeres (Peterlin 1966, Hay 1966 et 1967, Cowking 1968 et 1969, Hinton 1974, Keller
1971, Young 1973, Bowden 1974, Balta-Calleja 1970, Allan 1980). En effet, pour é&tre
activés, ils nécessitent des cissions critiques résolues inférieures a celles du glissement
« transverse slip » qui s’opere suivant les systemes de glissement du type {hkl}<uv0>. Dans
le polypropyléne isotactique, les systémes de glissement paralleles aux chalnes sont
(100)[001], (010)[001], (110) [001] et (110)[001] (Petermann 1987, Dahoun 1992, G’Sell
1994 et 1997, Lin 1994). Ceux perpendiculaires aux chaines sont (100)[010], (010)[100],
(110)[110], (110)[110].

L’analogie des mécanismes de glissement des cristaux métalliques aux cristaux de
polymeére s’arréte aux mécanismes de génération des dislocations qui sont différents dans les
deux cas. L’épaisseur des lamelles cristallines est trop faible pour que les sources de Frank et
Read, observées dans les métaux, soient opérationnelles (Peterson 1966 et 1968, Young

1974).

1.2.4 Comportement microscopique de la structure sphérolitique

Les sphérolites résultent de 1’arrangement radial des lamelles cristallines dans les trois
directions de I’espace. La déformation d’une telle structure doit prendre en compte
I’anisotropie des lamelles par rapport a la direction de sollicitation. La symétrie sphérique du
sphérolite permet de réduire sa description a un probléme bidimensionnel selon la
représentation schématique de la figure I.4.a. La figure 1.4.b montre que la contrainte
mécanique macroscopique s’applique a I’échelle des lamelles différement selon les régions
dans le sphérolite (Balta-Calleja 1970, Peterlin 1971, Schultz 1974, Friedrich 1983, Nitta
1999 et 2000, 1982 et 1995, Halary 2008).

Dans la région équatoriale ou la direction des chaines est parall¢le a 1’axe de traction,
le mécanisme de déformation de la phase amorphe par séparation interlamellaire est le plus
actif et intervient des le début de la déformation plastique. Lorsque les chaines amorphes sont
totalement étirées dans le sens de la sollicitation, les molécules liens transmettent la contrainte
aux cristallites. Elles subissent localement une sollicitation de flexion qui conduit a leur
rupture selon le modele de Nitta et Takayanagi (1999 et 2000) de la figure 1.5. Cela conduit a
une fragmentation de la structure et au dépliement de certains segments de chaines

appartenant aux lamelles (Peterlin 1971, Schultz 1974).
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D’aprés Fond et G’Sell (2002), ce mécanisme de destruction des cristallites est
amplifié par un effet de compression latérale. Sous ’effet combiné de la séparation

interlamellaire et du glissement intralamellaire,

Polaire

Diagonale

Equatoriale Equatoriale

!

AT

E\J

!

Figure 1.4: Définition des régions a. équatoriale, diagonale et polaire d’un sphérolite.
b. Application locale de la contrainte macroscopique sur ces régions.
(d’apreés Aboulfaraj (1995) et Haudin (1995))

- —
i [ —

Figure 1.5: Mécanismes de fragmentation des lamelles par a. flexion puis b. rupture
selon le modele proposé par Nitta et Takayanagi (2000).
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Dans la région diagonale, caractérisée par une orientation oblique (a 45 °) des lamelles
par rapport a la direction de traction, les lamelles sont soumises a une contrainte locale de
cisaillement. La déformation de la phase amorphe s’opére par glissement interlamellaire. La
déformation de la phase cristalline s’effectue par I’activation des systémes de glissement
cristallographiques des chaines parallélement aux autres (chain slip). La contrainte de
cisaillement locale qui s’applique sur les lamelles de ces régions induit leur rotation dans la
direction d’étirage suivant le modele de Schultz (1974) de la figure 1.6. Pour des déformations

croissantes, les lamelles nouvellement orientées se fragmentent a leur tour.

Figure 1.6: Etapes successives du mécanisme de fragmentation des lamelles
cristallines selon le mode¢le de Schultz (1974).

Les lamelles des régions polaires ou la direction des chaines est perpendiculaire a I’axe
de traction, sont soumises localement a une compression latérale ce qui provoque leur
fragmentation selon le méme mécanisme que celui des lamelles équatoriales
(Nitta et Takayanagi 1999 et 2000). Une fois fragmentés les amas cristallins s’orientent par

rotation dans la direction de la traction.
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La conjonction de ces déformations locales meéne a la destruction de la structure
sphérolitique et a I’apparition d’une structure fibrillaire orientée dans la direction de traction.
La fibrillation progressive de la microstructure est associée a un phénomene

d’endommagement volumique par cavitation dont nous allons parler (Friedrich 1983).

1.2.5 Endommagement volumique par cavitation

La variation de volume d’un matériau est systématiquement associée a une notion
d’endommagement microstructural. Nous avons vu en détail un premier mécanisme
d’endommagement qui est la fragmentation des lamelles cristallines, et nous avons cité un
deuxieme mécanisme qui est la formation de microcavités et de craquelures (crazes). Ce
dernier mécanisme est généralement responsable de la plus grande variation de densité du
matériau (Kausch 1978, Heikens 1981, Naqui 1993, Castagnet 1998 et 2000, Quatravaux
2002, Bucknall 1972, Addiego 2006).

Dans le cas d’une sollicitation uniaxiale, les craquelures apparaissent
perpendiculairement a la direction de la contrainte. La figure 1.7.a montre qu’elles sont
formées de deux surfaces de décohésion (Ievres de la craquelure) reliées par des fibrilles entre
lesquelles se développent des microvides (Kramer 1990). D’aprés Kramer (1983) et Schirrer
(1995), les craquelures ont un diametre compris entre 0,01 et I mm et une longueur allant de 1
a 10 um selon I’état de déformation du matériau. Kramer et Berger (1990) ont proposé un
modele descriptif de la genése des craquelures dans les polymeéres semi-cristallins. 1l se
déroule en trois étapes :

- Des microvides apparaissent dans la phase amorphe sous [’action d’un champ
dilatant au cours de la séparation interlamellaire (Argon 1977, Kramer 1990, Friedrich 1983).
Le site de nucléation des microvides est li¢ a la concentration de contrainte autour d’une
impureté ou d’une zone de grande fluctuation de densité (zone de faible densité moléculaire)
(Kausch 1978, Rault 2002).

- La croissance de la craquelure qui a lieu par la formation de fibrilles autour des
microvides et par leur allongement (Kramer 1983 et 1990) selon la figure 1.7.b-c. Les
macromolécules se désenchevétrent sur le front des fibrilles, ce dernier avangant par un
mécanisme d’instabilité de ménisque.

- La rupture des fibrilles dans les craquelures signifie le début de la ruine du polymeére.
Les fibrilles se rompent soit en leur centre (Doll 1983), soit sur les lévres de la craquelure

(Kramer 1990) (Figures 1.7.d-e).
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Figure 1.7: Mécanismes de craquelage dans les polymeres : a. structure d’une
craquelure, b. formation d’une craquelure, ¢. élargissement d’une craquelure et d.-e.
fissuration du matériau selon deux modes de ruptures de la craquelure, (Kramer (1990)).

- siress

Figure 1.8: Mécanismes de fragmentation des lamelles cristallines avec un processus de
cavitation (d’apres Friedrich (1983)).
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Friedrich (1983) propose dés 1983 un modele global de la déformation des
polyméres semi-cristallins intégrant les mécanismes de séparation interlamellaire, de

glissement cristallographique, de nucléation de cavités et de fragmentation (Figure 1.8)

Nous avons choisi de diriger une partie de notre étude sur cet aspect de
I’endommagement volumique car, d’aprés Schirrer (1995), 1’étude du craquelage est trés
difficile a réaliser. En effet il existe peu de moyens directs qui permettent d’examiner

I’évolution de ces défauts microstructuraux de maniére in situ avec la déformation.

1.3 Diffusion Raman et polymeéres

Le paragraphe qui suit donne des informations d’ordre général sur I'utilisation de la
spectroscopie Raman appliquée aux matériaux polymeres. En guise d’introduction nous
présentons quelques exemples d’applications concrétes de la technique dans les secteurs
industriels de la chimie des polymeéres (polymérisation) et de la plasturgie (mise en forme des
polymeres). Le but est d’illustrer le contexte dans lequel se place notre étude. Ensuite nous
détaillons les principales informations physico-chimiques pouvant étre collectées sur les
polymeres a partir de 1’analyse d’un spectre de diffusion. Nous veillons a bien séparer la
diffusion Raman basse, moyenne et haute fréquence. Enfin nous portons une attention
particuliére aux différents travaux réalisés sur le suivi par spectroscopie Raman de la
déformation des polymeéres en particulier les polymeéres semi-cristallins.

En aucun cas ce paragraphe n’explique les concepts fondamentaux de 1’effet Raman et
I’instrumentation qui lui est associée. Pour cela le lecteur est invité a se reporter aux
nombreux ouvrages de référence écrits par Szymanski (1970), Hendra (1970) Loader (1970),
Tobin (1971), Koningstein (1972), Sherwood (1972), Turrell (1972), Colthup (1974), Long
(1971 et 1977), Ferraro (1994) et Barbillat (1999).

1.3.1 Avancées technologiques et exemples d’applications industrielles

Avancées technologiques

Les spectroscopies vibrationnelles dont fait partie la spectroscopie Raman, sont bien

adaptées a 1’é¢tude des composés organiques possédant des liaisons covalentes telles que les

liaisons C-C (Long 1971, Fawcett 1976, Schrader 1973 et 1974, Dollish 1974, Painter 1982,
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Siesler 1980). Jusqu’au début des années 1960, les matériaux polymeres ont principalement
¢été analysés par la spectroscopie infrarouge. Plusieurs avancées technologiques ont permis un
regain de I’utilisation de la spectroscopie Raman (Mathieu 1973) dont le principe est pourtant
connu depuis 1928 (Raman 1928, Landsberg 1928) et modélisé a partir des années 1930
(Kohlrausch 1931, Placzek 1931, Krishnan 1971). Nous citons trois avancées majeures. Tout
d’abord I’avénement des sources laser émettant des radiations dans le domaine spectral du
visible a largement contribué a 1’¢lucidation des matériaux. En particulier le développement
des laser proche infrarouge Helium-Néon (780 nm < A < 1400 nm) ont permis de réduire,
voire ¢liminer, 1’émission parasite de fluorescence qui est trés active dans la majorité des
polymeres. De plus ces lasers de faible puissance (10-20 mW) minimisent 1’échauffement
local du matériau (Chase 1987 et 2002, Hirschfeld 1986, Parker 1988, Williams 1990, Xue
1997, Schrader 2002). Il est a noter que les radiations du visible et du trés proche infrarouge
(A <800 nm) peuvent étre guidées sur plusieurs centaines de metres dans des fibres optiques
en silicate, moyennant de faibles pertes d’intensité et un faible colt (Williams 1985, Adar
1997, Pelletier 1999, Baeten 2002). La seconde avancée technologique est le développement
de détecteurs multicanaux du type Couple Charge Device, not¢ CCD, qui ont rendu la
spectroscopie Raman plus pratique en réduisant considérablement les temps d’acquisition.
Ceux-ci deviennent alors plus compatibles avec ceux des processus physiques ce qui permet
leur suivi en temps réel (suivi de réaction chimique, suivi de la déformation de matériaux...)
(Batchelder 1988). Enfin la combinaison d’un spectrométre Raman avec un microscope
optique confocal, systéme hybride appelé la micro-spectroscopie Raman, est un progres
technologique qui offre la possibilit¢ d’analyser un échantillon micrométrique avec une
grande résolution spatiale (Baldwin 2001, Williams 1994, Everall 2000). La figure 1.9
présente schématiquement le principe de la confocalit¢ pour I’analyse en profondeur des
matériaux. Au point focal image de 1’objectif est placé un trou de diamétre variable
permettant de ne laisser passer que la lumicre diffusée provenant du point focal objet. La
lumicre issue des couches supérieures et inférieures au point de focalisation ne peut pas
rentrer dans le spectrometre.

C’est I'utilisation des fibres optiques couplées a la miniaturisation de 1’instrumentation
des spectrométres qui a suscité une intensification des recherches au sein des laboratoires
industriels. Nous prenons deux exemples concrets de 'utilisation de la spectroscopie Raman
dans un contexte industriel. Le premier porte sur le suivi des réactions de polymérisation,

I’autre sur la mise en forme des polymeéres par extrusion.
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Figure 1.9: Principe de la micro-spectroscopie confocale permettant d’améliorer
la résolution a. latérale et b. axiale (en profondeur).

Exemples d’applications industrielles

De nombreux travaux montrent la possibilit¢ de suivre de manic¢re quantitative les
réactions de polymérisation des principaux polymeres vinyliques tels que le polyéthyléne, le
polypropyléne et le polystyréne (Gerrard 1986, Edwards 1993, Brookes 1997). La réaction de
polymérisation radicalaire en chaine de ces polyméres conduit a la consommation des liaisons
insaturées C=C et par suite a une diminution progressive de I’intensit¢ de la bande de
diffusion Raman correspondante (Gulari 1984, Bowley 1985). Dans le cas de la
polymérisation du polystyréne Williams (1990) a suivi le signal Raman de la bande de la
liaison C=C et a ainsi pu déterminer avec précision la cinétique de polymérisation de ce
polymeére. De la méme manicre, Clarkson (1991) a porté son attention sur la polymérisation
radicalaire du polyméthacrylate de méthyle en étudiant la dépendance température-temps sur
les mécanismes de polymérisation afin de remonter a 1’énergie d’activation de la réaction.

La principale difficulté rencontrée lors de ces analyses est liée a la reproductibilité de
la mesure Raman qui est sensible aux conditions d’acquisition (principalement a la

température) et peut varier d’'une acquisition a une autre. Par conséquent 1’intensité d’une
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bande n’est pas une donnée absolue de 1’état de la matic¢re et doit souvent étre normée par
rapport & une bande de référence du méme spectre. Toujours dans le cas de la polymérisation
du polystyréne, Witke (1982) utilise le rapport de I’intensité intégrée des bandes 4 1631 cm™
et 1601 cm™. La premiére correspond au mode de vibration de la liaison C=C du monomére et
la seconde a celui des liaisons (C=C),; du noyau aromatique dont le nombre est invariant avec
la polymérisation. Clarkson (1991) et Bowley (1985) ont normé I’intensité de la bande de
diffusion des liaisons C=C 4 1631 cm™ par celle des liaisons C-C a 1601 cm™ dont la quantité
est inversement proportionnelle a la consommation des liaisons C=C du styréne. La figure
1.10 présente la partie utile des spectres Raman du polystyréne enregistrés a différents temps
au cours de sa polymérisation.

Plus récemment, Grasselli (1991) montre qu’il est possible d’étendre le suivi
réactionnel de la polymérisation des homopolymeéres au cas des copolymeres car les bandes
de diffusion des liaisons C=C de chaque monomeére sont suffisamment décalées les unes des
autres pour pouvoir les suivre indépendamment. D’ailleurs Gerrard (1986) caractérise la
proportion relative des trois isomeres du polybutadiene (cis 1,4, trans 1,4 et vinyl 1,2) dans le

polystyreéne choc issu de la copolymérisation du styréne et du butadiene.

1631
1631 1601 1601
1601 1601 1631
1631
t=0hr t=1hr t=10hr t=15hr

Figure 1.10: Spectres Raman du polystyréne enregistrés a différents temps au cours
de la réaction de polymérisation. 1601 cm™ C-C et 1631 cm™ C=C.

Certaines ¢études font état des recherches sur la caractérisation de polymeéres par
diffusion Raman, non plus au cours de leur production, mais au cours de leur mise en forme.
Dans ce domaine, Coates (2001) reporte plusieurs travaux sur le suivi en ligne de polymeres
en cours d’extrusion. Il couple a I’instrumentation classique d’une extrudeuse (capteurs de
température et de pression) un ensemble de techniques expérimentales telles que la
spectroscopie infrarouge, les ultrasons et la spectroscopie Raman. Toutes sont installées sur la

filiere d’une extrudeuse comme le montre la photographie de la figure I.11.
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Figure 1.11: Photographie d’une filiére d’extrusion instrumentée par une sonde
infrarouge, Raman et ultrason, pression et température, d’aprés Coates (2001)

En utilisant ce dispositif, Coates (2003) et Barnes (2005) ont étudié la réactivité et la
sensibilit¢ de la diffusion Raman aux changements de composition d’un mélange
polypropyléne / polyéthyléne en cours d’extrusion. Fisher (2003) et Alig (2005) ont
récemment développé des systemes semblables qui permettent de déterminer la composition

de différentes charges (noir de carbone, stabilisant UV) dans du polypropyléne.

1.3.2 Informations physico-chimiques accessibles

Un spectre Raman contient diverses informations qualitatives et quantitatives relatives
a I’¢état chimique et physique du matériau au moment de son analyse. La figure I.11 donne la
nature des principales informations pouvant étre extraites a partir d’une bande de diffusion

Raman (Colomban 1999 et 2002, Gouadec 2007). Nous détaillons ces informations.

Décalage:
contrainte mécanique
température

Intensité:
concentration

‘f
_-* Largeur:
.»" désordre structural

.....
........

Position:
espéces chimiques

Figure I.11: Nature des informations accessibles a partir de I’étude d’une
bande de diffusion Raman, d’aprés Colomban (2002).
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Position de la bande de diffusion Raman

La position de la bande de diffusion, notév (cm ), renseigne sur la nature chimique
des liaisons du matériau. La modélisation classique de I’effet Raman, basé sur le modéle de
I’oscillateur masses—ressort, indique que la position d’une bande est caractéristique de
I’énergie de vibration (ou fréquence de vibration) de la liaison chimique. Cette derniere est
une fonction de la masse atomique des atomes de la liaison mise en jeu ainsi que de la force
de la liaison. La figure 1.12 montre que le spectre Raman peut se décomposer en trois

domaines qui sont attribués a différents modes de vibrations.

| c—¢ - =
c—o
€= =~
- -

- &=
3 I €—
@ ||
2 modes des i modes
2 |externes modes internes d'interactions
: : : : : : !
0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000

Nombre d'onde (cm™)

Figure 1.12: Décomposition classique du spectre de diffusion Raman des polymeres.

1. Les modes externes situés aux basses fréquences,y < 400 cm™, sont propres aux

mouvements collectifs a grande portée (0,4 a 30 nm) des chaines au sein d’un réseau
atomique ou moléculaire (Furukawa 1980, Loridant 2002, Colomban 2000). Ils peuvent étre
décrits grossierement comme des translations d’une chaine entiére par rapport a une autre. Les
atomes participant a ces mouvements sont nombreux. Les modes externes sont sensibles a la

périodicité de 1I’édifice macromoléculaire.
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2. Les modes internes de déformation et d’élongation caractéristiques des mouvements

locaux a courte portée (0,1 a 0,4 nm) des liaisons chimiques. Les modes internes se localisent
aux moyennes fréquences dans le spectre généralement entre 400 et 1000 cm™ pour les modes
de déformation et entre 1000 et 3000 cm™ pour ceux d’élongation. Ils permettent le plus
souvent de caractériser la stéréorégularité (configuration et conformation) des chaines de
polymeres (Painter 1982, Zerbi 1968, Snyder 1964, Fraser 1973). C’est dans cette gamme
spectrale que les polymeres sont référencés (Dollish 1974, Koenig 1971, Gerrard 1986,
Chalmers 2002) car la majorité¢ des spectrometres Raman utilisés sont limités a ce domaine
fréquentiel.

3. Les modes d’interactions qui sont générés pas le rapprochement de groupements

voisins (C-H, N-H et C=0) et qui établissent des liaisons é€lectrostatiques de faibles intensités
(Van der Waals ou hydrogene) (Novak 1974, Colomban 1994, Herrera 2004). Ces modes se
localisent vers les hautes fréquences du spectre Raman au-dela de 3000 cm™.

Les différentes gammes spectrales accessibles en spectroscopie Raman (basse,
moyenne et haute fréquence) font de la technique une sonde multi-échelle pour la

caractérisation des matériaux et particulierement des matériaux polymeres.

Décalage de la bande de diffusion Raman

Le décalage de la bande de diffusion est dans bien des cas le résultat de sollicitations
mécaniques s’appliquant a 1’échelle macroscopique sur le matériau. La contrainte
macroscopique est transférée a 1’échelle moléculaire par une perturbation de la longueur des
liaisons chimiques. Par suite les fréquences de vibrations des liaisons sont modifiées par
rapport a un état d’équilibre car il y a une modification des distances inter-atomiques. Cela se
traduit sur le spectre par un déplacement de la bande autour de sa position d’équilibre. Notons
que I’application d’une contrainte de compression induit un décalage vers les nombres d’onde
supérieurs et inversement pour une contrainte de traction. L’analyse du décalage des bandes
de diffusion Raman constitue la micro-extensometriec Raman et permet de remonter aux
champs de contraintes dans le matériau sollicité¢ (Young 1994 et 1996, Galiotis 1984 et 1993,
Gouadec 1998, Colomban 2002). La difficult¢ de la méthode réside principalement dans le
découplage des différentes contributions (mécanique et thermique) participant au décalage des
bandes de diffusion car I’irradiation du laser sur le matériau peut provoquer un champ dilatant

d’origine thermique et une mise sous contrainte locale de la mati¢re (Gouadec 2001).
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Intensité de la bande de diffusion Raman

L’intensité de la bande de diffusion est proportionnelle a la concentration de I’espece
chimique sondée dans le volume sondé¢ (Colomban 1992). La mesure absolue de la
concentration des especes chimiques d’un matériau n’est toutefois utilisable que si les
sections efficaces de diffusion et les volumes explorés restent inchangés. D’une manicre
générale D’intensit¢ Raman est d’autant plus forte que la liaison sondée est fortement

covalente.

Largeur a mi-hauteur de la bande de diffusion Raman

La largeur a mi-hauteur de la bande de diffusion est fonction du désordre local
statistique et dynamique de la structure, une largeur fine indiquant une organisation spatiale
réguliére. La largeur est un parametre particulierement sensible a la nature des liaisons et a
leur arrangement dans les premieres (0.1-0.5 nm) et deuxiemes (0.5-5 nm) “coquilles
atomiques” de la liaison sondée. Le désordre dans ces coquilles contribue a la dispersion des
niveaux d’énergie de vibration autour d’une valeur de référence, celle du matériau
parfaitement ordonné, et induit un élargissement de la bande de diffusion. Le désordre
n’influe pas identiquement sur tous les modes de vibration. Les modes d’élongation sont plus
spécifiquement sensibles au désordre de substitution et a ’environnement trés proche des
atomes (lacunes ou phases secondaires). Les modes de déformation, parce qu’ils impliquent
deux liaisons, sont sensibles au désordre d’orientation. Les modes de basse fréquence,
correspondant aux mouvements atomiques collectifs, reflétent le désordre a longue distance.
Par ailleurs le choix de la fonction mathématique permettant de décrire une bande de diffusion
est li¢ a sa largeur a mi-hauteur. La fonction Lorentzienne, étroite, permet de décrire une
répartition régulicre des atomes dans I’espace alors que la fonction Gaussienne, plus large, est
adaptée aux arrangements atomiques irréguliers (Gouadec 2001). Dans le cas du polyamide
66, polymére semi-cristallin, Herrera (2004) et Marcellan (2003 et 2004) ont choisi de
modéliser les bandes de diffusion basses fréquences de la phase cristalline par des fonctions

Lorentziennes et celles de la phase amorphe par des fonctions Gaussiennes (Figure 1.13).
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Figure 1.13: Décomposition spectrale des bandes de diffusion basses fréquences
des phases cristalline et amorphe du polyamide 66 (d’apres Herrera 2004).

1.3.3 Diffusion Raman et déformation des polymeéres

Les dispositifs de déformation mécanique se sont miniaturisés pour étre facilement
intégrables sous 1’objectif des micro-spectrometres (Batchelder 1979, Ize-Iyamu 1983,Siesler
1984, Hendra 1996, Bunsell 1971, Rodriguez-Cabello 1996, Ran et Chu 2003, Zhenkun 2008,
Pongot 2009). Les applications sont exclusivement 1’étude du comportement mécanique de
fibres ou de composites multi-couches (Penn 1979, Galiotis 1993, Young 1994 et 1996,
Colomban 2009). Bien que ’ensemble de ces dispositifs autorisent des mesures in situ avec la
déformation, ils ne rendent compte que du comportement mécanique nominal du matériau et
non du comportement vrai. Seul Mermet (1996) a attribué a un état microstructural, déterminé
par diffusion Raman, un état de déformation macrosopique vrai car 1’étirage des matériaux
(polycarbonate PC et polyméthacrylate de méthyle PMMA) a été piloté par VidéoTraction ™.
Cependant les analyses Raman ont été menées post mortem sur les éprouvettes de traction et
les auteurs n’ont eu accés qu’a ’état de déformation apres relaxation des matériaux.

L’¢étude microstructurale par diffusion Raman de la déformation des polymeéres est
largement décrite dans la littérature (Young 1996, Young et Eichhorn 2007, Tanaka 2006,
Hendra 1996). La mesure du décalage en position des bandes de diffusion est le plus souvent

la principale voie d’étude car elle permet de remonter a la distribution des contraintes au sein
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des matériaux présentant une structure hétérogeéne tels que les matériaux composites et les
polyméres semi-cristallins (Mitra 1977, Prasad et Grubb 1989, Wool 1986).

Wong et Young (1994) ont étudié la déformation par traction uniaxiale de fibres de
polyéthyléne. La figure 1.14 présente les spectres obtenus avant puis apres déformation du
polymere. Ils montrent que les bandes de diffusion caractéristiques de la phase amorphe (v =
1127 em™) et cristalline (v = 1129 cm™) se déplacent vers les bas nombres d’onde avec la
déformation. La figure 1.15 montre I’évolution respective de I’intensité de ces deux bandes en
fonction de la déformation nominale. Les auteurs notent que la bande de la phase amorphe se
déplace beaucoup plus que celle de la phase cristalline. Ils expliquent que les chaines de la
phase amorphe subissent une mise sous tension plus importante dans le domaine
viscoélastique (0 < &, < 5%) que les chaines des blocs cristallins, ces derniers étant soumis a
une compression latérale et a une extension longitudinale. Passé le domaine viscoélastique, la
position de la bande cristalline tend a revenir a sa position initiale et les auteurs proposent un
mécanisme d’adoucissement de la contrainte dii a ’initiation de la déformation plastique dans

les lamelles cristallines.
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Figure 1.14: Spectres Raman d’une fibre de polyéthyléne a 1’état non étiré et étiré
(en = 4,06 %), d’aprés Wong et Young (1994).
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Figure I.15: Evolution de la position des bandes de la phase cristalline (1129 cm™) et
amorphe (1127 cm™) avec la déformation nominale &, (%) d’aprés Wong et Young (1994).

Des travaux similaires sont menés par Marcellan (2003 et 2004) et Colomban (2006,
2009) sur la déformation de fibres en polyamide 66 (PA66), polyéthyléne téréphtalate (PET),
et polypropyléne isotactique (iPP). Ils montrent que les modes collectifs des basses fréquences
et les modes d’interactions hautes fréquences sont les plus aptes a séparer le comportement
mécanique de la phase amorphe et cristalline des polymeéres semi-cristallins. La figure 1.16
reporte dans le cas du polypropyléne isotactique 1’évolution du décalage en position des
bandes cristalline et amorphe en fonction de la déformation nominale ¢,. Elle montre que la
phase amorphe est rapidement et fortement sollicitée en traction dés le stade élastique. En
revanche la phase cristalline subit une légeére compression latérale. Par ailleurs, Herrera
(2004) observe dans le cas de fibres en polyamide 66, I’existence d’un gradient de contrainte
dans le diamétre des fibres. Au bords de la fibre, la phase amorphe est en tension alors que la
phase cristalline est en 1égeére compression (figure 1.17). 1l attribue le gradient de contrainte

observé a 1’étirage des fibres lors du procédé de filage.
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Figure 1.16: Evolution du décalage en fréquence des bandes de diffusion Raman basses
fréquences de la phase amorphe et cristalline du polypropyléne isotactique (iPP) en fonction

de la déformation nominale &, (%), d’aprés Colomban (2006).
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Figure 1.17: Evolution du décalage en fréquence des bandes de diffusion Raman basses
fréquences de la phase amorphe a. et cristalline b. d’une fibre de polyamide 66 en fonction de
la position dans le diamétre de la fibre, d’aprés Herrera (2004)
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D’autres ¢tudes décrivent le développement de 1’orientation moléculaire dans les
matériaux polymeres au cours de leur déformation. Hendra (1996), Tanaka (2005 et 2006) et
Ward (1985). Purvis (1973, 1974 et 1976) et Bower (1972) sont les premiers a proposer
I’utilisation de la diffusion Raman polarisée pour caractériser la distribution spatiale des
macromolécules dans les polymeres. Le principe de la mesure réside dans la dépendance
directionnelle du processus de diffusion inélastique de la lumiére par les liaisons chimiques
(Damen et Porto 1966, Shepherd 1977). Ainsi le spectre de diffusion Raman est fortement
dépendant de I’orientation des liaisons chimiques par rapport a 1’orientation du champ
¢lectrique de la radiation incidente (Derouault 1972, Bailey 1974, Luu 1980). Les auteurs
proposent la détermination de fonctions d’orientation basée sur la détermination des
polynomes de Legendre, ceux-ci étant expérimentalement accessibles par la rotation pas a pas
de I’échantillon dans les trois directions de 1’espace (Bower 1981 et 1982). Dans le cas
particulier de la déformation uniaxiale des polymeéres, la rotation de 1’échantillon dans un plan
est suffisante pour déterminer les fonctions d’orientations (Michielsen 2001, Citra 1995,
Tanaka 2005). Cependant la procédure est le plus souvent longue et donc inadaptée au suivi
en temps réel de la déformation.

Pour contourner ces difficultés expérimentales, d’autres auteurs comme Satija (1978),
Arruebarrena de Baez (1995), Cambon (1983), Tanaka (2005), Garcia-Lopez (2004) préférent
utiliser le facteur de dépolarisation, défini comme le rapport d’intensité d’une certaine bande
de diffusion prise dans deux géométries de polarisation, I’une parall¢le au plan de diffusion et
I’autre perpendiculaire (Figure 1.18). Dans le cas de la déformation uniaxiale des polymeres,
les auteurs choisissent la premicre polarisation paralléle a la direction de traction et la seconde
perpendiculaire.

Wang et Michielsen (2001) montrent que 1’utilisation du facteur de dépolarisation est
corrélée avec les fonctions d’orientations définies par Bower (1972). Bien que plus rapide,
’utilisation du facteur de dépolarisation est aussi problématique car elle requiert soit la
rotation de I’échantillon (direction de la polarisation fixe) soit la rotation de la polarisation
(position de I’échantillon fixe). Dans le premier cas, cela suppose que 1’échantillon soit enlevé
de la machine de traction. Or il ne s’agit plus d’une analyse in situ mais post mortem de la
microstructure. Dans le second cas, la mise en place d’un filtre quart d’onde affecte 1’intensité
absolue du spectre de diffusion. Par conséquent le ratio de dépolarisation doit étre corrigé

pour prendre en compte les changements paramétriques de 1’acquisition.
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Figure 1.18: Spectre Raman polarisé a. perpendiculairement L et b. parallelement || a la
direction d’étirage d’une fibre de polyamide-6 déformée a €, =10 %.

1.4 Conclusion

Au cours de la premicre partie de ce chapitre nous avons revisité les concepts
fondamentaux qui permettent de décrire les mécanismes microscopiques de la déformation
des polymeéres semi-cristallins. Dans la seconde partie nous avons examiné les informations
microstructurales pouvant étre extraites d’un spectre de diffusion Raman enregistré sur ce
type de matériau. Notre étude fait le lien entre ces deux parties puisque nous nous attachons a
décrire par diffusion Raman 1’évolution microstructurale du polypropyléne isotactique au
cours de sa déformation. Un point important distingue notre étude des travaux actuels sur le
sujet. Nous choisissons d’adopter une démarche quantitative en faisant correspondre a un état

microstructural un état de déformation macroscopique vrai et non pas nominal.
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CHAPITRE 11

Matériau et techniques expérimentales

I1.1 Introduction

Ce chapitre est consacré a la description du matériau et des méthodes expérimentales
utilisées au cours de I’étude. La description des techniques expérimentales est organisée selon
une approche multi-échelle.

A1 ’échelle m acroscopique, nous détaillons lat echnique d’ essais m écaniques a
pilotage vi déométrique, appe 1ée VideoTraction™. E lle donne accésau comportement
mécanique vrai et a la variation volumique du matériau sollicité.

A I’ échelle mic roscopique, nous décrivons lest echniques de ca ractérisation
post mortem telles que la microscopie optique et €lectronique, la calorimétrie différentielle a
balayage et la di ffraction de rayons X . Cette de rni¢re pe rmet de qu antifier la di stribution
spatiale de I’orientation cristalline au sein du matériau déformé.

A 1’échelle m oléculaire, nous dé taillons 1’instrumentation né cessaire a ux mesures
post mortem et in situ des échantillons par spectroscopie Raman.

Dans ce chapitre nous faisons le point sur I’état microstructural initial du matériau.
I1.2 Matériau de I’étude
I1.2.1 Le polypropyléne isotactique

Le matériau de notre étude est le polypropyléne isotactique, noté en abrégé iPP. 11 est
produit par la socié¢t¢ ATOCHEM (France) sous la référence 3050 MN1. Une caractérisation
de la distribution des masses molaires a été réalisée par chromatographie d’exclusion stérique
au Centre d’ Etudes et de Recherches de Serquigny. Pour cela le pol ypropyléne est dissous
dans du trichlorobenzeéne a 150 °C afin d’obtenir une solution concentrée a 2 g/l de iPP. Cette
solution est stabilisée a 1’ionol. La température d’analyse est de 145 °C. La distribution de la
masse molaire est comprise entre 4.10° et 4.10° g/mol. La masse molaire moyenne en poids
est M, = 262000 g/mol. La masse moléculaire moyenne en nombre est M, = 75900 g/mol. Le

facteur de polymolécularité est P, = M, / M,, = 3,45.
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Le m atériau est mis en forme parm oulage en injection au centre de r essources
technologiques A pollor M3C (Moncel-I¢s-Lunéville, France). La température d’ injection du
polymere est de 240 °C. L atempérature du moule es t m aintenue co nstante a 20 °C. La
pression d’injection est de 1200 bars. Le temps de séjour dans le moule est de 240 s. Comme
le montre le schéma de la figure I1.1, le matériau final est disponible sous forme de plaques de

dimensions 200 mm x 200 mm et d’épaisseur 4 mm.

Direction d’injection

% = [arm

200 mm

Figure I1.1: Dimensions d’une plaque de iPP moulée par injection a partir de laquelle sont
prélevés les échantillons de 1’étude, principalement des éprouvettes de traction.

I1.2.2 Propriétés viscoélastiques

Le comportement viscoélastique est étudié¢ par analyse d ynamique mécanique, notée
DMA. Le dispositif utilisé est de marque NETZSCH (référence DMA 242C). 1l est installé a
I’Institut J ean Lamour d e N ancy. L’échantillon de iPP est prélevé au c entre d’ une pl aque
moulée et sepr ésente s ousl af orme d” un barreau parallélépipédique de di mensions
60x 6 x2mm. Il estsoumisa une déformation en flexion trois points (systéme a double
encastrement avec un e | ongueur utile de 32 mm) ave c une force m aximalede 6 N. Les
fréquences de flexion sont choisies entre 0,25 Hz a 20 H z. La plage de température sondée
s’é¢tend de —150 °C a 110 °C avec une vitesse de montée en température de 2 °C/min. La
figure I 1.2.a-b m ontre 1’évolution dum odule de cons ervation,l ogE °, etdu facteur
d’amortissement, tan J, en fonction de l1a température et de 1a fréquence de sollicitation de
I’analyse. L’examen du spectre d’amortissement, pris pour une fréquence de sollicitation de 1
Hz, nous permet d’identifier les 3 pics caractéristiques du iPP. Nous les nommons v, 3, et o
suivant l eur température d’ apparition (Norme A STM 1989). L a relaxation y est située vers
-35 °C. Le pic qui lui est associé est extrémement aplati et difficilement discernable (Boyer
1973, Inamura 1974, T ancrez 1994) . C ette transition s econdaire ¢ sta ssociée ade s
mouvements trés localisés dans la phase amorphe tels que la rotation des radicaux alkyles. La

relaxation f3 est située vers 19 °C et elle est attribuée a la température de transition vitreuse T,
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du iPP. Elle correspond aux changements conformationnels des chaines macromoléculaires de
la phase amorphe (Wada 1972, B oyer 1975, Jarrigeon 1980). La relaxation a est située vers
75 °C. Elle correspond aux mouvements localisés de certains radicaux alkyles et a la diffusion
de défauts conformationnels au sein des macromolécules de la phase cristalline. De nombreux
auteurs qualifient la température de relaxation a de température de pré-fusion des cristaux de
PP (Boyer 1973, M ¢ Crum 1967, Fulcher 1972, Jourdan 1989). L’influence de la fréquence
de sollicitation met en évidence un décalage des pics vers les hautes températures lorsque la

fréquence augmente.

a'.........b'

0,15

012 |

0,09 |

tan &

0,06 |

0,03 |

s ooo b v oL
-75 -50 -25 0 25 50 75 100 125 -75 -50 -25 0 25 50 75 100 125
Température (°C) Température (°C)

Figure I1.2: Spectres a. de conservation (log E’) et b. d’amortissement (tan 5) du iPP.

I1.3 Méthodes de caractérisation
I1.3.1 Echelle macroscopique
Essais mécaniques a pilotage vidéométrique

Nous avons réalisé des essais mécaniques en traction uniaxiale. Le dispositif utilisé est
le systéme VidéoTraction™ inventé en 1992 (G’Sell 1992), amélioré puis breveté en 2001 par
G’Sell et Hiver (G’sell 2001). Le schéma de 1a figure I1.3 illustre le systéme utilisé¢ dans une
configuration de traction uniaxiale. Son principe repose sur le pilotage par une caméra vidéo
de la déformation d’une éprouvette. Il se compose principalement d’une machine de traction
hydraulique M TS ( Réf. 810 ) de ¢ apacité m aximale 50 kN et d’ une c améra vi déo. Cette

derniére visualise un ensemble de marqueurs fluorescents déposés sur 1’éprouvette et suit leur

32



Chapitre 11 Matériau et techniques expérimentales

centre de gravité respectif au cours de la dé formation araison de 30 i mages par s econde.
L’ensemble e st i nterfacé & un or dinateur qui r egoit de ux t ypes d ’informations : 1 a f orce
appliquée al ’éprouvette en provenance de 1a cellule de force parl ’intermédiaire d "une
interface an alogique-numérique ( Analog D evice 12 bits) et 1 a dé formation de 1’éprouvette
mesurée par la caméra vidéo. Le systéme permet d’ajuster et de maintenir en temps réel une

vitesse de déformation constante au niveau de I’¢lément de maticre prédéterminé.

Interface °
Force @

&
I

. VideoTraction™
ideo .
Ordinateur

| @
Interface
Vidéo Coooooooooo
COoopcCcoao

|_D_|

Interface
Actionneur

Machine de traction
MTS 50 KN

Figure IL3: Dispositif d’essais mécaniques a pilotage vidéométrique VidéoTraction™ dans
une configuration de traction uniaxiale.

Préparation des éprouvettes de traction

Les éprouvettes de t raction sont usinées dansles plaques m oulées al ’aide d’ une
fraiseuse & ¢ ommande num érique C harlyRobot ( MECANUMERIC Gr oup). Toutes sont
prélevées a vec | eur di mension | ongitudinale pa ralléle al a di rection d’injection. Chaque
éprouvette se présente selon une forme d’haltére parallélépipédique dont les dimensions sont
indiquées sur le schéma de la figure 11.4.a. Un défaut géométrique est volontairement induit au
centre de 1’éprouvette. Il consiste en un rétrécissement de 1 mm de la largeur de 1’éprouvette
et il est réalisé lors de I’usinage de celle-ci. Le role du défaut est d’amorcer et de localiser la

déformation dans cette région de I’éprouvette.
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. Re=15mm
9 mm|-

90 mm P

Femm———————

Figure I1.4: a. Géométrie d’une éprouvette de traction, b. Disposition des 7 marqueurs
fluorescents sur 1’éprouvette de traction.

Sept m arqueurs f luorescents de forme r onde d’environ 0.4 mm de di ameétre s ont
déposés sur I’une des deux surfaces planes de 1’éprouvette. Ils sont centrés autour du d éfaut
géométrique (Figure [1.4.b). Cinq de ces marqueurs (A, B,C, D, E) sontalignés dansla
direction longitudinale z de 1’éprouvette qui correspond a la direction de traction. La distance
qui s épare leur centre est d’ environ 1 mm. Trois marqueurs (F, C, G) sont alignés dans la
direction transversale x de I’éprouvette et ils sont séparés par une distance d’environ 2 mm.
Ces trois derniers marqueurs définissent un V olume Elémentaire Représentatif du matériau

(VER) ou la contrainte et la déformation sont considérées comme homogenes (G’Sell 2002).

Principe de la mesure du comportement vrai du matériau

La déformation vraie longitudinale (ou déformation de Hencky), notée ¢,,, est obtenue
par la dérivation des déplacements relatifs selon 1’axe z des centres de gravité des marqueurs

A a E pris deux a deux, &,,(AB), €,,(BC), €,,(CD), €,,(DE) (équation [IL.1]) :
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ZZ (AB)

€,(BC)=In
[11.1]

ZZ (DE)

(5,
(5,
€,,(CD)= ln(
(575

DoEg

La déformation vraie transverse selon 1’axe x, notée &4, est déduite des déplacements

relatifs selon I’axe x des centres de gravité des marqueurs F et G, (FG) (équation [I1.2]).

FG
£, (FG) = 1n(

e Go) [11.2]

Les dimensions transverses selon les axes x et y des éprouvettes (largeur et épaisseur)
¢tant du meéme or dre d e grandeur, nous f aisons | "hypothése d e 1 ’isotropie t ransverse d u
tenseur des déformations. Cela implique I’égalité des déformations vraies transverses &y et €yy

(équation [IL.3]).

€y = Exx [11.3]

La dé formation vol umique du matériau, not ée &,, estdé duite de la somme de s
déformations vr aies d éterminées dansl e V ER (équation [IL.4]). Lapr écision surl a

détermination de la déformation volumique est de I’ordre de 5.107.
\Y
€, = Ey + 6+, =1n (v ) [11. 4]
0

La contrainte vraie (ou contrainte de C auchy), notée o,,, associ¢e al a d éformation
vraie prend en compte la réduction de 1’aire A de la section droite de 1’éprouvette dans le

VER (équation [I1.5]) :

F F
Oy === (Ao) e(~28x) [11.5]

ou F estla force de traction appliquée a 1’ éprouvette au moment ou 1’aire minimum de la
section dr oite va ut A . Les donn ¢ées de | ad éformation etde 1 a contrainte vr aie sont
communiquées a la station de pilotage VidéoTraction™. Cela lui permet d’ajuster en temps
réel la vitesse de déformation vraie, notée &,,, au niveau du V ER de maniére a 1 a maintenir

constante tout au long de 1’essai mécanique.
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Caracteéristiques du comportement mécanique et volumique

Les courbes de la figure II.5 montrent I’évolution de 1a contrainte vraie c,, et de la
déformation volumique &, en fonction de la déformation vraie ¢,, du iPP déformé en traction
uniaxiale a la température de 30 °C et sous la vitesse de déformation vraie ¢,, = 5.1073 s
La courbe de traction c,(g,,) esttypique du ¢ omportement pl astique de s pol ymeres s emi-
cristallins et s e c aractérise par trois s tades d e d éformation successifs numérotés de 0 a 3
(Ward 1971, Samuels 1971, Schultz 1974). La courbe de la dé formation volumique &,(g,,)
peut aussi se décrire selon ces trois stades de déformations :

- De0 al,leiPPprésente unc omportement v iscoélastique homogeéne. La courbe
0.(€,,) présente une p ente i nitiale ¢l evée, correspondant aunm odulede Y oungde
E = 1400 M Pa, puis elle décroit progressivement avec | a dé formation. Le point marqué 1
correspond au seuil de plasticité du iPP caractéris¢ par un maximum local de la contrainte,
c;yz = 36 MPa, pour une déformation vraie de £§Z= 0,095. La courbe &,(g,,) présente une
pente quasiment nulle ce qui correspond a une tres faible variation du volume de 1’éprouvette
dans le stade viscoélastique (Haudin 1982, Friedrich 1983). Au cours de ce premier stade, les
déformations sont rapidement recouvrables apres relachement de la contrainte.

- Del a2,ladéformation duiPP est caractérisée par I’apparition et le développement
de 1 a dé formation pl astique. Ces econd stade dé buteal a limite élastique &’,, par la
localisation de la déformation dans une striction et par une diminution de la contrainte. Au
niveau de la courbe 6,,(¢,,), ’amplitude de 1’adoucissement est de 3,5 MPa. Ce second stade
se pour suit par un pl ateau hor izontal a vec un e variation t rés faible de la c ontrainte etla
diminution progressive de la section de I’éprouvette. A partir de la déformation €, = 0,5, son
diametre tend a s e s tabiliser et 1es épaules d e la s triction se propagent en di rection de s
extrémités de 1’éprouvette. La déformation volumique se développe et progresse de manicre
constante dans ce stade. Elle est générée par I’endommagement de la microstructure selon un
mécanisme de nucléation et de croissance de cavités, décrit par de nombreux auteurs (Haudin
1982, Friedrich 1983, Kramer 1983, Schirrer 1995).

- De?2 a3, ladéformation dui PP est caractérisée par une augmentation brutale de la
contrainte vraie. Il s’agit du stade de durcissement structural du matériau. Il débute par une
augmentation rapide de la pente de la courbe c,(z,,) & partir de €/, = 0,9 puis se termine par
la rupture de 1’éprouvette. Au cours de ce s tade, la dé formation vol umique ¢ ontinue s on

augmentation, se stabilise puis diminue Iégérement avant la rupture.
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Figure I1.5: Evolution de la contrainte vraie 6, et de la déformation volumique &, en
fonction de la déformation vraie €,, du iPP lors d’un essai de traction uniaxiale.

I1.3.2 Echelle microscopique
Microscopie optique en lumiere polarisée

La microscopie optique en lumiére polarisée, notée MO, a été utilisée pour observer la
microstructure du i PP. Nous a vons ut ilisé un microscope opt ique de m arque O lympus
(modéle AX 70) fonctionnant en mode transmission surmonté d’un appareil photographique
permettant d’enregistrer les i mages obs ervées. Le mic roscope est ins tallé a 1’ Institut J ean
Lamour de Nancy. Un jeu de filtres polariseurs est ¢ galement installé au sein du dispositif.
Ces filtres s ont pl acés surl et rajet opt ique d ela lum iére : un premier ests itué avant
I’échantillon et un second apres. La direction de polarisation de ce d ernier filtre est tournée
perpendiculairement a ¢ elle du premier pour o btenir I’ extinction compléte de la Ium iére.
Cette configuration permet ainsil’examen de structures cap ables d’ influencer e plan de la
lumiére a savoir les cristaux biréfringents tels que les sphérolites du iPP (Samuels 1972). Les
¢chantillons obs ervés par cet te t echnique s e pr ésentent s ous 1 a forme d e 1 ames m inces de
25 um d’ épaisseur obt enues a partir d’ une c oupe microtomique dans la section droite des
plaques moulées. Pour cela nous avons utilisé un microtome a découpe radiale développé par

la société Leica (modéle JUNG R M 2055). Les lames minces s ont ens uite di sposées ent re

37



Chapitre 11 Matériau et techniques expérimentales

deux plaquettes de verres enduites préalablement d’une fine pellicule visqueuse de résine de
pin afin d’éviter la présence de bulles d’air.

Le m oulage en injection a un e i ncidence s ur I a m orphologie du m atériau c ar | es
plaques présentent toutes une structure peau/ coeur dans leur épaisseur. Cette structure est
abondamment dé crite da ns | al ittérature da ns le cas de s pi eces i njectées (Kantz 1972,
Agassant 1996 , Duplay 2000, V iana 2002 ). E lle es ti ssue d e | a conj ugaison des effets
thermiques ( gradients thermiques) et mécaniques ( gradients des contraintes de cisaillement)
sur le polymeére a la proximité des parois du moule. La figure 11.6 présente la micrographie de
la structure cceur / p eau réalisée au bord de 1a couche mince. L’épaisseur de la pe au est
d’environ 360 p m et se dé compose en trois couches selon le schéma de la figure I1.7. Une
premicre couche d’environ 20 um d’ €paisseur, située en extréme surface, est composée de
sphérolites o de tr s pe tites ta illes inférieures au micrometre. En effet la vitesse de
refroidissement du pol ymere est trés ¢l evée au contact dum oule cequi favorisel a
germination des sphérolites oo mais empéche celle des sphérolites 3 (voir 1’annexe A). Une
seconde couche, située entre 1’extréme surface et le coeur de 1’échantillon, mesure environ 340
um d’épaisseur. On y observe une population mixte de sphérolites o et B car la germination et
la croissance de la structure B sont favorisées pour une température de refroidissement entre
100 et 130 © C. Au-dela d’ une pr ofondeur de 360 p m, c ’est-a-dire dans 1 a z one de ¢ ceur
(3°™ couche), la t empérature d e c ristallisation est él evée et supérieure a 130 °C ¢ e qui
favorise la nucléation des sphérolites o de tailles supérieures a 10 um. De nombreuses études
montrent que les propriétés mécaniques sont affectées par la présence d’une couche de peau
(Odell 1978, J ay 1996 e t Viana 2002). Avant chaque e ssai mécanique, nous avons poli les

grandes faces des éprouvettes afin d’éliminer cette peau superficielle de 360 um.

Analyse enthalpique différentielle a balayage

L’analyse ent halpique di fférentielle aba layage, notée D SC, estune m éthode
calorimétrique pe rmettant de dé terminer 1 es p hénoménes t hermiques accompagnant une
transformation structurale du matériau analysé. Le principe de 1’analyse consiste a quantifier
I’énergie cal orifique ab sorbée ou dégagée p ar le m atériau lors d’ un cycle t hermique d e

chauffage (ou de refroidissement) par rapport a un matériau témoin.
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Figure I1.6: Observation par microscopie optique en lumiére polarisée de la structure
cceur /peau observée dans I’épaisseur des plaques en iPP moulées par injection.

direction d'injection

/_' 20um o

340 pm O+

1640 um

Figure I1.7: Représentation schématique des différentes couches de la structure cceur / peau
des plaques en iPP moulées par injection.

Dans le cas des pol ymeres s emi-cristallin, la D SC donne principalement accesal a
température de transition vitreuse T, de la phase amorphe et a la température de fusion Ty de
la phase cristalline. La premicre est caractérisée par un changement de pente de 1a courbe
énergie (ou puissance calorifique) en fonction de la température et marque un épaulement
endothermique. Il faut t outefois noter que cet épaulement est assez di fficilement détectable
pour ce type de matériau (Wunderlich 1973 et 1980, Runt 1980). La seconde est caractérisée
par un pi ¢ endothermique de forte intensité. Sa position renseigne sur I’épaisseur moyenne

des lamelles cristallines, L, par la relation de Thomson—Gibbs (Wunderlich 1976 e t 1980,
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Lauritzen 1973, W lochowicz 1984). L’aire sous le pic e st proportionnelle & I’enthalpie de

fusion AH¢ du polymeére analysé. Sa détermination permet de remonter au taux de cristallinité

DSC

moyen en masse, notée <X., >, connaissant I’enthalpie théorique de fusion du cristal pur,

notée AHgg (équation[I1.9]).

AH;
AHgy,

<XbSC> = [11.9]

Nous avons utilisé un microcalorimetre de marque PERKIN ELMER (modé¢le DSC 7) installé
a ’Institut Jean Lamour de Nancy. L’appareil est constitué de deux fours, 1 ’'un contenant la
référence et 1 ’autre | ’échantillon. La figure I1.8 donne une représentation s chématique du

dispositif.

échantillon référence

sondes de platine

]
—/—WWWWW\, MWWWW——

éléments chauffants

Figure I1.8: Principe de la mesure en analyse thermique différentielle.

La mesure est basée sur le principe de la compensation de puissance. Le calorimetre
ajuste la pui ssance a fo urnir pour r éduire 1 a di fférence de t empérature ent re 1 ’échantillon
analysé¢ etlar éférence induite par une r €action e ndothermique (ou e xothermique) dans
I’échantillon. Un ordinateur reliant le calorimétre enregistre les variations de puissance et le
logiciel d’acquisition, Pyris Thermal Analysis, nous permet de déterminer les enthalpies AH
associées aux cha ngements de pha se du matériau. Les ¢ chantillons de stinés a 1’analyse
thermique di fférentielle ont une forme r ectangulaire et pé sent environ 5 a 8 mg chacun.

Leur masse est déterminée par pesée sur une balance METTLER AE 163, précise a 0,01 mg.
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Les ¢échantillons sont ensuite sertis dans de petites capsules en aluminium. Le calorimétre est
au préalable cal ibré ent empérature et en enthalpie de fusion pard el ’indium dont | a
température et 1’enthalpie de fusion sont connues avec une bonne précision (T = 156,63 °C,

AHg = 28,45 J/g). Les essais sont réalisés sous un balayage permanent d’azote N, déshydraté.

Le cycle thermique utilisé est donné par le tableau suivant (tableau II.1):

Bape | Cyele | LURE) | nate 0O | CChminy | (mimy | guseu
1 maintien 25 25 0 5 N,
2 chauffage 25 200 10 17,5 N,
3 maintien 200 200 0 5 N,
4 refroidissement 200 25 10 17,5 N,
5 maintien 25 25 0 5 N,

Tableau II.1: Cycle thermique utilis¢ pour I’analyse du iPP par DSC.

Les fi gures II .9.a-b présentent respectivement 1 es t hermogrammes d e fusion et de
cristallisation du iPP lors d’un c ycle t hermique de c hauffage et de refroidissement a une
vitesse de 10 °C/min. Le t hermogramme de f usion (Figurel 1.9.a) estf orméd’ unpi c
endothermique di ssymétrique. Il dé bute vers 105 °C, atteint son maximum a 169 °C etse
termine a 175 °C. L’enthalpie de fusion relevée est AHy =107 J/g. A partir de 1’équation
[[I.9]et ens eba sants url ’enthalpie d e f usion t héorique du c ristal pur donn ép ar
Wunderlich ( 1980), AH¢w, =165J) /g, leta uxde c ristallinit¢ moy ene nma sse est
<XcmDSC> =65% = 2%. D’apres 1a relation de Thomson-Gibbs (Wunderlich 1976 e t 1980,
Lauritzen 1973, W lochwicz 1984) donnant la température de fusion d’une lamelle cristalline
en fonction de son € paisseur ce sont I es 1 amelles de faible ép aisseur q ui fondent a ba sse
température et les plus épaisses a ha ute température. L’€épaisseur moyenne des lamelles qui
commencent a fondre a 105 °C est de 3,1 nm. A Ty= 169°C, elle est de 11,7 nm et correspond
a la majorité des lamelles cristalline du iPP. A la température limite de 175 °C, I’épaisseur est
de 17,2nm . Let hermogramme de cr istallisation dela figure II1.9.b pr ésente unpi ¢
exothermique. Pour la vitesse de refroidissement de 10 °C/min, la cristallisation débute a 149
°C, atteint un minimum a 138 °C et se termine a 123 °C. Sa position dépend étroitement des
conditions de r efroidissement. Le pi ¢ e st € troit pa r rapport ac elui o btenua u cours du
chauffage a la méme vitesse. Ces résultats sont conformes a ceux rencontrés dans la littérature

(Wunderlich 1976 et 1980, Monasse 1990, Mandelkern 2004).
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Figure I1.9: Thermogrammes a. de fusion et b. de cristallisation du iPP obtenus par DSC.
Diffraction des rayons X aux grands angles

Les analyses par diffraction des rayons X aux grands angles ont été menées sur deux
dispositifs expérimentaux différents : un dispositif Bragg-Brentano 6/26 et un autre sur film
plan en transmission. Le premier, installé a I’ Institut Universitaire Technologique de Forbach,
a ¢ téut ilisé pour ca ractériser | e m atériau ent ermes de pha ses (cristalline, amorphe,
polymorphes cristallins). Le second, installé¢ a I’Institut Jean Lamour de Nancy, a été utilisé
pour caractériser I’orientation macromoléculaire du matériau. Nous les décrivons un a un.

Le dispositif Bragg-Brentano est commercialisé par 1a sociét¢ Bruker A XS (modéle

D8 Advance). La figure I1.10 présente schématiquement le dispositif. Le rayonnement X est
produit & partir d’une anticathode en cuivre. L’intensité du filament de tungsténe est ¢gale a
40 m A et latension d ’accélération e st de 40 k V. Un m onochromateur de type J ohansson
permet d’isoler la raie K,,; du cuivre (Akqicy = 0,1542 nm). La section efficace du faisceau a la
sortie de la source est égale a 1 mm?. La source et le détecteur monocanal sont mobiles et
positionnés a 217,5 mm de I’échantillon. Le diffractogramme [(20) est obtenu par la rotation
symétrique et synchronisée delasource et du détecteur formant chacun un angle 6 avec
I’échantillon. L’incrément de r otation e st de 0,0105 degré. Let emps d’ acquisition pa r
incrément est de 0,5 s. La plage de mesure s’étend de 10 a 40 degrés. Les échantillons sont
placés sur un porte-échantillon qui est animé d’une rotation autour de 1’axe perpendiculaire a
la surface des échantillons. La vitesse de rotation est de 1 tour/s. L’objectif de la rotation de
I’échantillon est de minimiser I’influence de la texture du matériau sur I’intensité des pics de
diffraction. Les diffractogrammes sont analysés a I’aide du logiciel PEAKFIT (SPSS Inc) afin
d’indexer les pics de diffraction et d’isoler la contribution de la phase cristalline de celle de la

phase amorphe.
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émission des rayons X détection des rayons X
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Figure I1.10: Dispositif de diffraction des rayons X Bragg Brentano 0 / 20 en réflexion.

La figure I1.11.a présente le diffractogramme du iPP enregistré dans la zone de ceeur
des plaques moulées par injection. Nous notons la présence de pics étroits correspondant aux
réflexions des plans cristallins et un pic large correspondant au halo de diffraction de la phase
amorphe. Les angles de Bragg 20 des plans cristallins du iPP sont donnés dans le tableau I1.2
pour la radiation K,; du cuivre. L’indexation du di ffractogramme m ontre que le cceur des
plaques est exclusivement constitu¢ de la phase cristalline monoclinique a du iPP. Selon la
méthode dé veloppée par Hermans et W eidinger (1961) puis corrigée par Ruland (1961) et
Farrow (1961), nous déterminons le taux de cristallinité moyen en masse <X¢n: > selon la

relation suivante (¢quation [I1.10]) :
I

<X X >=——————
cm (I, + 0,98.1,)

[11. 10]

ou I, et I, sont respectivement la somme des intensités intégrées des pics de diffraction de la
phase cristalline et I’ intensité intégrée du halo de diffusion de la phase amorphe. Le taux de
cristallinité moyen en masse au cceur des plaques est Xel> = 67 % + 2%. Cette valeur
confirme 1’analyse menée précédemment par calorimétrie différentielle a balayage. La figure
I1.11.b présente le diffractogramme du iPP enregistré sur la zone de peau des plaques moulées
pari njection. L’indexationdudi ffractogramme m ontre lapr ésencede 1 apha se
o-monoclinique et B-hexagonale du 1PP. La détermination de la proportion massique ¢ de
la pha se cristalline B ests uggérée par Turner-Jones ( 1964) par les relations suivantes

(équation [IL.11], [I1.12] et [I1.13]) :
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loa = ln10)a T L040)a T 13000 T a1 + la31)a

Ieg

Pep = (Ieo + L)

leg = Izooyp + 1a10)p

[11.11]

[11.12]

[11.13]

ou I.p correspond a las omme des intensités intégrées,de 10a 25 degrés, des pics de

diffraction de la maille hexagonale-3 et I, & ceux de la maille monoclinique-a. La proportion

de phase 3 dans la zonede peau est de 5,3 %.

Maille (hkl) dyiq (nm) 20 (degrés),Axq1,cu
110 0,626 14,12
040 0,524 16,9
130 0,478 18,52
monoclinique a
111 0,417 21,28
131 0,407 21,8
410 0,405 21,86
300 0,546 16,2
hexagonale 3
410 0,328 27,1

Tableau I1.2: Angles de Bragg 20 et distances interréticulaires des familles de plans (hkl) de
la maille monoclinique-a et hexagonale-f3 du iPP (Akyi.cu= 0,154 nm)

(110),,

Intensité (u.a)

halo amorphe “J \ ‘/ \

MN1
zone de coeur

12 14 16

18

20 22

Angle de Bragg 26 (degrés)

Intensité (u.a)

(110),

halo amorphe, I

\

MN1

(040), zone de peau

(131),

12

14

20 22

Angle de Bragg 260 (degrés)

Figure I1.11: Diffractogrammes des rayons X enregistrés a. dans la zone de cceur et b dans la
zone de peau des plaques de iPP moulées par injection.
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Le dispositif de diffraction des rayons X sur film plan et en transmission repose sur la

méthode de Debye Scherrer. Nous notons la méthode W AXS. Le systéme ex périmental est
commercialisé par la société Inel S.A. La tension et | ’intensité du g énérateur produisant le
rayonnement X sont respectivement 30 kV et 40 mA. Le rayonnement émis est la raie K,; du
cuivre (Akgicu = 0,1542 nm ) qui est sélectionnée par un m iroir m ulticouche pa rabolique
(miroir de Gobbel) puis ajustée a 1’aide d’un collimateur de 350 pm de diametre. Comme le
montre | es chémadu di spositif W AXSde | af igure IL.12,1 esr ayons X a rrivent
perpendiculairement a la surface de 1’échantillon puis le traversent en diffractant. Un systéme
de visée laser p ermet d’ ajuster 1 e point d’ impact des rayons X dans la zone dé formée des
éprouvettes. La durée d’exposition du matériau au rayonnement X est de 8 heures. Une plaque
radiographique, sensible au rayonnement X, est placée a 75 mm derriere 1’échantillon. Apres
exposition, c es pl aques phot osensibles s ont nu mérisées par un s canner a dapté F UJIFILM
(modele BAS 5000). Les clichés de diffraction WAXS obtenus sont des images num é€riques
qui sont analysées par le logiciel d’analyse d’images TINA (Raytest Isotopenmessgerite). La
figure I1.13 présente le cliché enregistré sur une éprouvette de iPP a 1’état non déformé. Nous
observons des cercles concentriques dont 1’intensité 1(20,¢) de chacun peut se décrire dans un
systeme d e ¢ oordonnées pol aires. La coor donnée r adiale 2 6 donne acces aux an glesd e
diffraction de s pl ans cristallins du m atériau. La c oordonnée angulaire ¢ permet de dé crire
I’évolution de 1’intensité de diffraction d’un plan cristallin de 0 a 360 degrés. Une intensité

homogene correspond a une isotropie de 1’orientation cristalline dans le matériau.

5 mm -

———

émission éprouvette plaque
des rayons X déformée photosensible

Figure I1.12: Représentation schématique du principe de la diffraction des rayons X sur film
plan et en transmission selon la méthode de Debye-Scherrer (WAXS).
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a. b.

Figure I1.13: a. Clich¢ de diffraction WAXS obtenu sur le iPP a I’état non déformé.
b. Représentation schématique de la maille monoclinique-o du iPP.

A partir d’un clich¢ WAXS, 1(20,4), nous déterminons les fonctions d’ orientation de
Hermans f de l1a phase cristalline du iPP (Stein 1958, S amuels 1964, Haudin 1977, D ahoun
1992). Ces fonctions varient de -0,5 (orientation perpendiculaire a la direction considérée) a 1
(orientation parallele a 1a direction c onsidérée). En outre, la valeur 0 m et en é vidence une
orientation a l¢atoire d ans 1 ’espace. P our un ¢état de dé formation d onnée, 1 a f onction
d’orientation de Hermans fy/, d’un axe cristallographique x par rapportal ’axe z (I’axe de

traction) est donnée par la relation suivante (équation [11.14]):

3(cos? -1
fo/z = ( ?”> [11. 14]

ol py, représente 1’angle entre 1’axe x et I’axe de référence z. Le terme (cos?py /Z) est appelé
le parametre de la fonction d’ orientation. Afin d’accéder a 1’orientation des axes b et ¢ de la
maille cristalline monoclinique a du iPP par rapport a 1’axe z, nous allons considérer les deux

fonctions d’ orientations de H ermans not ées f;, et f,, définies par 1 es r elations s uivantes

(équations [II.15] et [11.16]) :

3{cos? -1
£, = ( ?”> [1L.16]

3{(cos? -1
fy e = < ?”> [11.15]
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La géométrie d’une maille monoclinique est caractérisée par des parametres de maille
différents (a # b # ¢), des angles droits pour les angles a et v, et un angle de 99,3 degré pour
I’angle B (Natta 1956 et 1960, T urner-Jones 1964, Lovinger 1977). L’annexe A détaille ces
informations cristallographiques et la figure I1.13.b donne une représentation schématique de
la maille monoclinique-a du iPP.

L’axe b est parallele alanor male au plan (040), et le parametre d e | a f onction

d’orientation f,, se définit par 1’égalité suivante (équation [I.17]) :

(COSZPb/z> = (C052p040/z> [11.17]

La dé termination du parameétre del a f onction d’orientation ., del’axe ¢ dela maille
monoclinique-a par rapport a I’axe z de traction est plus délicate. En effet, le diffractogramme
des r ayons X d elam aille m onoclinique ne pr ésente a ucune réflexion d’ un pl an ( 001),,
perpendiculaire & ¢ (Samuels 1974). Néanmoins Wilchinsky (1960) montre que le parameétre
de la fonction f, peut étre calculé par la combinaison des plans cristallins (040), et (110),,

selon la relation suivante (équation [I1.18]) :

(b%+a?sin?B){cos®p119/,)-(a%sin?B-b?)(cos®py4o/,)
b2

(cos®p./,)=1- [11.18]

L’expression générique du paramétre (cos®ppy/,) d’une fonction d’ orientation se définit de

la maniere suivante (équation [I1.19]) :

f(‘)r[/Z Ihkl' COSZCI). sin (1) . 6(')
2 .
f(‘)r[/ Ihkl' Sin (1) . 8(')

(cos®phiyz) = [11.19]
ou Iy représente 1’intensité maximale diffractée par le plan (hkl) pour un angle ¢ donné sur le
cliché¢ WAXS. Pour notre ¢ tude, 1 es i ntégrales de 1’équation [ I1.19] sont t ransformées e n

sommes discretes de 0 a 90 degrés en relevant Iy tous les degrés (¢quation [11.20]):

2800 Ihkl' COSZCI). sin (1) . 6(')
20" Tnkt- sin & . 8¢

(cos®phii/z) = [11. 20]
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Densitométrie par absorption des rayons X

Pour quantifier la variation volumique due a I’endommagement par cavitation du i PP
déformé, nous utilisons une technique de radiographie développée a I’Institut Jean Lamour de
Nancy. Elle est basée sur 1’absorption des rayons X (Paupert 2004). La figure II.14 présente
schématiquement 1 e pr incipe de 1 a m éthode. Lorsqu’une s ubstance e st t raversée par de s
rayons X, une certaine quantité du rayonnement est dissipée par diffusion. Ce phénoméne se

décrit par la relation d’absorption de Beer-Lambert (équation [I1.21]) :
[= [yel-ue [11.21]

ou I est I’intensité des rayons X incidents et I celle des rayons aprés leur passage a travers un
échantillon d’épaisseur e (cm), de densité p (g/cm) et le coefficient d’absorption massique du
est p (cm?/g). Par conséquent, pour une longueur d’onde fixée et pour un matériau ayant une
¢épaisseur donnée, le rapport I et Iy permet de remonter a la densité du matériau et donc a son
endommagement volumique. Pour une éprouvette dé formée qui présente a la fois des zones
non dé formées (épaules de 1’éprouvette) et une zone dé formée (VER) (Figure II.15), nous
pouvons donner ’intensité des rayons X transmis par chacune, respectivement Inq et 14, par les

relations suivantes (équation [I11.22] et [11.23]):

[hg = I,e(""Pna® [11.22]

Iqg = Ipe("HPa®) [11. 23]

Ladé formation volumiquer ésiduelledu ma tériau €29 =In (V—d) est obt enue
nd

selon I’expression suivante (Addiego 2006) (équation [11.24]) :

v ) I 1
erads _ Iy (V_dd) —1In (%) —1In [m (ﬁ)] ~In [m (ﬁ)] [11. 24]

Le rayonnement X utilisé e st produit par un générateur INEL (modele XRG 3000)
muni d’ une anode d e tungsténe. Avant son analyse, I’ échantillon déformé e st poli jusqu’a
obtenir une é paisseur homogene. I 1 e st ensuite positionné en contact avec une pl aque
radiographique photosensible. L’ensemble e st e xposé pendant 5 s econdes s ous un pui ssant
faisceau de rayons X généré par une tension de 10 kV et une intensité¢ de 1 m A. La plaque
radiographique e st e nsuite num érisée par un s canner a dapté ( FUJIFILM B AS 5000) etle

cliché numérique obtenu est exploité par le logiciel TINA (Raytest Isotopenmessgerite).
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plaque
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des rayons X

Figure I1.14: Représentation schématique du principe de la radiographie par absorption
des rayons X.
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Figure I1.15: Radiographie par absorption des rayons X d’un échantillon de iPP déformé,

€zr = 0,75, avec ’intégration en surface de I’intensité transmise suivant I’axe d’investigation
d.
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Microscopie électronique a balayage

Nous avons utilisé un microscope électronique a balayage, noté MEB, pour observer
en détail 1 es microstructures non dé formée et d éformée du iPP. L e mic roscope utilisé e st
installé a I’ Institut J ean Lamour de Nancy. Il est développé par la société P hilips (modele
XL30 ESEM FEGQG) et fonctionne en mode environnemental. La pression de vapeur utilisée est
de 70 MPa et elle est contrélée par un ba layage gazeux d’argon. La tension d’ accélération
utile est de 3 kV . C es c onditions pe rmettent 1’observation d *échantillons pol ymeéres non
conducteurs avec une bonne résolution. Les échantillons sont préparés en quatre étapes selon
le protocole décrit a la figure I11.16 :

a . Rupture cryogénique des € prouvettes dans leur direction 1 ongitudinale (direction de

traction). L’objectif de lar upture cryogénique estd’ avoir accesau centreduV ER de s
éprouvettes s ans ut iliser une dé coupe m écanique pouva nt i nduire un e modification de la
microstructure. Les échantillons s ont pr éalablement ent aillés au centre d e l eur s ection puis
plongés d ans de 1 ’azote 1 iquide pe ndant 5 m inutes. A 1 ’aide d’ un m arteau, on f rappe un
couteau métallique logé dans 1’entaille afin d’obtenir un faci¢s de rupture fragile du matériau.
(Kausch 1978 et Brough 2004).

b. Découpe microtomique d’une des deux faces cryo-fracturées. L objectif de la découpe

est d’aplanir] as urface a obs erver. Lavi tessede coupe es tt résl ente af in d’éviter
d’éventuelles traces de coupe qui génent 1’observation de la surface.

¢. Attaque chimique de 1’échantillon. Elle s’effectue dans un bécher contenant le réactif

d’attaque. L’attaque c himique c onsiste a ¢ liminer pr éférentiellement et s uperficiellement la
phase amorphe e ntre les la melles c ristallines ¢ réant a insi un c ontraste topographique. L a
solution d’ attaque chimique a €t€ mise au point par Olley (1979) puis améliorée par Olley et
Basset (1982). Elle es t cons tituée d” acide s ulfurique conc entré H ,SO4 (98 % ), d” acide
orthophosphorique H 3PO4 pur (85 %) et de p ermanganate d e pot assium K MnQy, dont 1es
proportions s ont donné es da ns 1 e tableau II.3. C e m élange produit] a s ubstance act ive
OsMnOSOsH. Avant de réaliser e mélange, les flacons contenant les acides sont réfrigérés
pendant une heure a une température de 4 °C. Puis on verse lentement et sous agitation 1’acide
orthophosphorique dans un bécher contenant 1’acide sulfurique produisant un ¢ chauffement
del as olution. Apres r efroidissement & t empérature a mbiant, on i ntroduit | a poudr e de
KMnO4. L’échantillon e st s uspendu dans 1 a s olution pe ndant 3 heures ave ¢ une a gitation
lente. U ne fois | ’attaque t erminée, on ¢ ffectue unr ingage m éthodique po ur € liminer le s

produits de I’attaque.
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La micrographie MEB de la figure II.18 présente la microstructure du iPP dans la zone

de cceur des plaques moulées par injection. On note la morphologie sphérolitique du iPP dont

le diametre moyen d’un sphérolite est de 20 pm.

. . V (mL) m (g)
o, ) 3
Composants %o Massique | % Volumique | p (g/cm’) pour 120 mL pour 120 mL
H,SO, 65,8 65 1,83 78 -
H;PO, 32,9 35 1,7 42 -
KMno0, 1,3 - - - 2,81
Tableau I1.2: Composition de la solution d’attaque chimique.
7/
VER . zonea
analyser

d

b

Figure I1.18: Micrographie MEB de la microstructure du iPP au cceur d’une plaque moulée
par injection.

51




Chapitre 11 Matériau et techniques expérimentales

11.3.3 Echelle moléculaire: Spectroscopie Raman

Mesures post mortem

Les mesures de diffusion Raman post mortem ont été réalisées au laboratoire LMOPS
a Metz sur un micro-spectrométre Raman, modéle LabRam Aramis®, développé par la société
Horiba J obin-Yvon ( Villeneuve d’ Ascq, France). L’intérétde c e m odéler ésidedansle
couplage d’un s pectrographe avec un microscope optique qui permet la visualisation etla
sélection précise de la zone a analyser. Nous en avons discuté dans le chapitre précédent au
paragraphe I .2.3. Le schémade la figure II.19 détaille | es com posants ut iles du micro-
spectrometre. Une diode laser est utilisée comme source lumineuse et produit une radiation
excitatrice monochromatique dont la longueur d’onde est A = 785 nm. Cette longueur d’onde
est adaptée a 1’¢tude des matériaux polymeéres car elle permet de s’affranchir d’une partie de
I’émission de fluorescence qui parasite le spectre Raman. De plus elle minimise la puissance

lumineuse sur 1’échantillon diminuant ainsi le risque d’échauffement local du matériau.

traitement analyse intéraction emission
réseau analyseur
] p N N
CCD pdl \ AN
/ | N
am trou % )
confocal ) filtre
polariseur | |de densité
ProDeSpec g [ ] \
filtre Notch \
! - B X
m objectif
_ échantillon o
L ot miroirs o
paraboliques | table motorisée X Y Z | -

Figure I1.19: Instrumentation du micro-spectrométre Raman LabRam Aramis® utilisé pour
les mesures de diffusion Raman post mortem.

Un ensemble de mir oirs permet d e diriger le faisceau | umineux dans 1’axe optique
d’un microscope optique (Olympus MSPlan) et un objectif (grandissement G = 1000) focalise
le rayonnement sur 1’échantillon. La puissance mesurée au point de focalisation grace a un
détecteur photodiode (PD200) estde 12 m W. Un jeu de filtres de densité, positionné sur le
trajet optique incident, offre la possibilité d’atténuer la puissance lumineuse sur I’échantillon.

L’¢échantillon est disposé sur une table motorisée autorisant des déplacements micrométriques
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dans les trois directions de 1’espace. La lumicre diffusée est collectée a 180 degrés selon une
géométrie dite en rétrodiffusion. Elle repasse par le méme objectif du microscope. Sur le trajet
optique de collection, la lumiére diffusée ¢lastiquement (diffusion Rayleigh) est éliminée par
un filtre coupe bande (filtre Notch). La fréquence de coupure est de 80 cm™. Un trou confocal
dont le diamétre peut varier de 0 a 1000 um est placé au point focal image de 1’objectif, le but
¢tant de ne laisser passer dans la chambre d’analyse du spectrographe que la lumiére diffusée
provenant du point focal objet de 1’objectif. Le principe de la confocalité est détaillé dans le
chapitre précédent au paragraphe 1.2.3.

Lal umiére qui ent re d ans | a cha mbre d’ analyse est dispe rsée p arun r éseau de
diffraction puis collimatée par un miroir sphérique avant d’étre détectée par un capteur CCD
Synapse ( HoribaJ obin Y von). Noust ravaillonsa vecun réseau dedi ffraction a
1200 traits/mm dont la résolution spectrale est de 0,6 cm™. Une partie de nos analyses ont été
menées en polarisant le champ électrique de la radiation incidente et di ffusée. Un premier
polariseur est placé sur le trajet optique incident alors que le second (I’analyseur) est situé sur
le trajet optique de collection. Avant chaque session de mesures, le spectromeétre est calibré en
utilisant du s ilicium do nt la pos ition de la bande de di ffusion R aman e st ¢ onnue a vec
précision & ¥ = 520,6 cm”.

Le s pectromeétre es t interfacé @ un ordinateur s ur le quel e st ins tallé le log iciel
d’acquisition Labspec (Horiba J obin Y von). C e de rnier pe rmet al a fois de gérerl es
conditions expérimentales de 1 ’acquisition et der ecueillir le s spectres expérimentaux.
L’automatisation du di spositif r end pos sible | analyse d’un échantillon s uivant une 1igne
(profilométrie), une aire (cartographie) ou un volume (tomographie).

La détermination des p arametres spectraux tels que la position v, I’intensité I etla
largeur a m i-hauteur (FWHM) d’une bande de di ffusion R aman e st problématique lorsque
celle-ci se s uperpose avecun e ou pl usieurs a utres. Le recoursa une modélisation
mathématique du spectre pe rmet d” avoir ac cés a ces parametres. Etant donné 1e car actére
fortement moléculaire d es matériaux pol ymeres, les bandes de diffusion ont ¢t€ mod élisées
par des fonctions Lorentziennes. Face aux besoins de I’étude, j’ai ét¢ amené a développer une
procédure de dé composition s pectrale, ba ptisée ProDeSpec,et qui es t basées url a
minimisation des moindres carrés de la fonction Lorentzienne. Les détails de 1a procédure

sont fournis en annexe B.
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Mesures in-situ

Les mesures de diffusion Raman in situ ont été réalisées a 1'aide de deux spectromeétres
Raman: 1) le micro-spectrométre LabRam Aramis décrit précédemment et ii) un spectrometre
transportable iHR 320 (Horiba J obin-Yvon). Le pr emier aét ¢ couplé a une pl atine
thermostatée miniature permettant de r éaliser des m esures a di fférentes t empératures de
I’échantillon. De 1 a mé me manic¢reila ¢ét€é co mbiné a une pl atine de t raction miniature
permettant de r éaliser d es m esures a di fférentes dé formations de 1’échantillon. Le s econd
spectrometre a été transporté a 1’ Institut Jean Lamour de Nancy pour étre couplé au systéme

de traction VideoTraction™.

e Couplage avec une platine thermostatée

Le dispositif expérimental est présenté¢ schématiquement a la figure 11.20. La platine
thermostatée que nous avons utilisée est dé veloppée par la société Linkam (modéle THMS
600). Son faible en combrement (15 cmx 10c mx 2 ¢ m) permet de |a pos itionner s ous
I’objectif du micro-spectrometre. La mesure de 1a température est précise a £ 0,1 °C. La
platine est interfacée a un ordinateur qui pilote le spectrométre afin de synchroniser les cycles
thermiques ave ¢ 1’acquisition des s pectres. Le cycle the rmique utilisé e st identique & celui

défini au tableau II.1 pour les analyses de calorimétrie différentielle a balayage.

acquisition Raman

°C
[J——
Thermocouples ————
éléments chauffants —AMAMAM— min
platine thermostatée thermo-régulation

Figure I1.20: Mesure de diffusion Raman in sifu avec la température sur une platine
thermostatée.
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Les ¢ chantillons s e pr ésentent s ous la forme de 1 ames minces d’environ I m m
d’épaisseur que nous déposons dans un creuset circulaire en verre. La faible épaisseur choisie
pour 1 es € chantillons pe rmet de c onserver une focalisation c onvenable lors de s va riations
volumiques des échantillons avec la température. Le creuset est ensuite disposé dans le four
de la platine. L’ensemble est isolé thermiquement par une fenétre transparente en verre de

0,17 mm d’épaisseur a travers laquelle le laser est focalisé sur 1’échantillon.

e Couplage avec une platine de traction

Le dispositif expérimental est présenté schématiquement a la figure I1.21. La platine
de t raction que nous avons utilisée est dé veloppée parlasociété Kammarth & W eiss et
commercialisée s ous le modele S5000N ( Dortmund, A llemagne). S es di mensions
(22cmx 12¢c mx 6,5c¢ m) permettent s on pos itionnement s ous | *objectif du m icro-
spectrometre. La platine est instrumentée par un capteur de force de capacité maximale 5000
N et d’une jauge de déplacement LVDT. L’éprouvette est positionnée entre les deux traverses
mobiles. Elle est fixée a ses ex trémités par des mors de serrage. Elle est prélevée au cceur
d’une pl aque m oulée pari njection etel les epr ésentes ousl af orme d’ une 1 amelle
rectangulaire d e dimensions 20 mm x 2 mm x 1 mm. Les essais ont été réalisés avec une
vitesse de déplacement des traverses constante égale & 1 pm.s™. Le dispositif ne permet pas de

déformé le matériau a vitesse de déformation constante.

acquisition Raman

geometrie de I'éprouvette

2 mm

20 mm

————— capteur —
force F
capteur
! ! l déplacement
L-LO
LO
platine de traction courbe de traction

nominale

Figure 11.21: Mesure de diffusion Raman in sifu avec la déformation sur une platine de
traction instrumentée.
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Le dispositif rend compte du comportement mécanique nominal du matériau et fournit
la ¢ ourbe ¢ ontrainte nom inale (6, =F/ S () — déformation nom inale ( €, = ( L-Lo)/L).
Néanmoins a ux t rés f aibles dé formations, da ns I e s tade vi soélastique, | e c omportement
mécanique nominal est équivalent au comportement mécanique vrai car le développement de
la s triction n’alieu qu’ au-dela de la limite ¢élastique. La t ransposition du ¢ omportement
nominale au comportement vrai e st donnée par les relations suivantes (équations [ [1.25] et

[11.26]) :

£, = In(e, + 1) [11. 25]

Oz7 = Op. (€ + 1) [1L. 26]

e Couplage avec le systéme VidéoTraction™

Le di spositif e xpérimental e st présenté schématiquement s ur la figure 11.22. N ous
avons utilisé un s pectrométre transportable iHR 320 équipé d’une diode laser produisant une
radiation excitatrice monochromatique dont la longueur d’onde est A = 785 nm. Une premicre
fibre optique permet son transport vers une téte optique placée pres de 1’échantillon. La sonde
optique se présente sous la forme d 'une boite de forme parallélépipédique (15 cm x10 cm x
10 cm). Elle est équipée d’un objectif de microscope (grandissement G = 500, distance focale
f=1 cm) qui permet la focalisation du laser sur la zone utile de 1’échantillon. La lumicre
diffusée est collectée par le méme objectif dans une géométrie rétrodiffusée. La composante
Rayleigh de 1a di ffusion est bl oquée parun f iltre Edge installé dansla téte optique. L a
composante R amande | adi ffusione stt ransportée dans1 acha mbre d’ analyse du
spectrographe pa r 1 ’intermédiaire d’ une s econde f ibre opt ique. U n j eu de pol ariseurs a
¢galement ¢été i nstallé d ans 1 a so nde opt ique afin de pol ariser 1 es lumiéres incidente e t
diffusée. La chambre d’analyse du spectrographe est équipée d’un réseau de diffraction 1200
traits/mm et d’un détecteur CCD Synapse (Horiba Jobin Yvon). La résolution spectrale est de
0,6 cm™. Les é prouvettes de t raction s e p résentent s ous 1 a f orme de films de 500 p m
d’¢épaisseur. L’objectif est de limiter la perte de focalisation due a la variation volumique du
matériau au cours de s a dé formation. Les s pectres s ont e nregistrés € n ¢ ontinu a vec la

déformation. La durée d’une acquisition est de 5 s.
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Figure I1.22: Mesure de diffusion Raman in sifu avec la déformation contrdlée par le systeéme
VidéoTraction™.

11.4 CONCLUSION

Dans ce chapitre, nous avons présenté | e matériau de notre étude et les di fférentes
techniques ex périmentales avec lesquelles nous 1’avons caractérisé. Dans la suite de 1’¢étude,
nous caractérisons trois as pects particuliers del am icrostructure du 1 PP as avoir sa
cristallinité, son orientation moléculaire et son endommagement par cavitation. Nous tentons
de s uivre pa rdi ffusion R aman cest rois aspects m icrostructuraux en fonction del a

déformation uniaxiale du iPP.
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CHAPITRE III

Cristallinité et diffusion Raman

II1.1 Introduction

Dans c e ¢ hapitre nous ¢ tudions 1 a m orphologie s emi-cristalline du po lypropyléne
isotactique, noté i PP. N ous nous at tachons a car actériser par di ffusion R aman sa pha se
amorphe et cristalline, son taux de cristallinité et ses différents polymorphes cristallins.

Dans un pr emier t emps, n ous avons r echerché a i dentifier dansle s pectre R aman
les marqueurs distincts de la phase amorphe et ceux de la phase cristalline. Pour y parvenir
nous avons réalisé par spectroscopie Raman le suivi in sifu de la fusion et de la cristallisation
d’un échantillon de iPP. Les évolutions spectrales observées en fonction de la température
sont c omparées aux t hermogrammes i ssus d es ana lyses pa r cal orimétrie di fférentielle a
balayage, noté¢ DSC, du paragraphe 11.3.2.

Dansuns econdt emps, nous a vonss électionné plusieurs ba ndes de di ffusion
susceptibles de suivre 1’évolution du taux de cristallinité du iPP. Nous les avons utilisées sous
la forme d’un critére spectral que nous avons ensuite testé sur du iPP soumis a différents états
de dé formation. Les r ésultats s ont comparés a ceux issus de | a di ffraction de s rayons X,
noté¢ RX.

Enfin, nous avons relevé les différences spectrales observées entre deux polymorphes

cristallins du iPP a savoir la phase monoclinique-a et hexagonale-f.

II1.2 Phase amorphe et cristalline

Nous suivons laf usion etla c ristallisation du iPP pa rs pectroscopie R aman.
Pour cela nous utilisons une pl atine c hauffante que nous plagons sous 1’objectif du micro-
spectrometre R aman. Une de scription dé taillée du di spositif, du ¢ ycle t hermique et de s
conditions d’acquisitions utilisées est donnée au paragraphe 11.3.3.

Les figures III.1.a-c montrent les spectres enregistrés aux températures de 25, 168 et
200 °C dans la gamme spectrale allant de 750 4 880 cm™. Nous y observons trois bandes de
diffusion positionnées a 809, 835 et 842 cm™. A la température ambiante, les bandes 4 809 et
842 cm™ sont pr édominantes par rapport a celle s ituée a 835 ¢ m™. A latempérature de

168 °C, t res pr oche de 1at empérature de fusion relevée par D SC au pa ragraphe 11.3.2
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(Tr =169 °C), la tendance s’inverse car on observe une diminution de 1’intensité des deux
bandesa 809e¢ t 842 em’  etu neaug mentation decel le localisée
4835¢c m™. Enfina 200°C, bien au-dela delatempérature de fusion, nous c onstatons
la domination de la bande a 835 cm™.

Les figures II1.2.a-c montrent les spectres enregistrés a 25, 168 et 200 °© C dans une
seconde gamme s pectrale qui s *étend de 9504 1015¢ m™ et da ns 1 aquelle nous not ons
la pr ésence de d eux ba ndes de di ffusion. A 1latempérature ambiante, elles s e 1 ocalisent
précisément 4973 et 998 ¢ m™. Lorsque | at empérature atteint 168 °C , nous obs ervons
I’apparition de deux autres bandes trés proches des précédentes et positionnées exactement
4968 et 1003 cm™. Enfin 4 200 °C, nous constatons la disparition compléte des deux bandes
initialement présentent a 25 °C et la persistance de celles apparues a 168 °C.

L’explication de ces observations est directement liée a la régularité conformationnelle
del acha ine m acromoléculaire du iPP. Nousa vonsvuque 1 a macromolécule de
polypropyléne est composée par la répétition de 1’unité monomere du propyléne (Annexe A).
Elle présente une isomérie de conformation due a la libre rotation des liaisons covalente C-C.
La littérature montre que la diffusion Raman est sensible a la conformation (Tadokoro 1965,
Snyder 1964, Zerbi 1968, Fraser 1973, Khafagy 2006).

Dans | esr égionsa morphes,| es m acromolécules pr ésentent une 1 rrégularité
conformationnelle liée au positionnement spatial aléatoire du groupement alkyle CHs le long
de la chaine. C’est d ailleurs en partie pour cette raison que les chaines ne cristallisent pas.
Ce m anque de s ymétrie r end 1 mpossible 1 e ¢ ouplage vi brationnel e ntre uni tés ¢ himiques
voisines ¢ arl es m ouvements d’ oscillations s ont bl oqués pa rl es nom breux dé¢ fauts
isomériques. A insi ¢ haque m onomere pe ut € tre vu comme une m olécule i solée dont 1 es
liaisons ¢ himiques vi brents elon de s m odes pr opres que nous appelons1 es m odes
fondamentaux.

En revanche 1l es chaines appartenant a | a pha se cristalline présentent une r égularité
conformationnelle en hé lice 3| qui autorise des couplages vi brationnels intra-moléculaires.
IIs correspondent a des vibrations en phase de plusieurs segments de monomeres constituant
la macromolécule. Ces couplages ont pour conséquence 1’apparition de modes de vibration
que nous appelons les modes de régularité. Sur le spectre, cela se traduit typiquement par le
décalage de cer taines ba ndes de di ffusion dans1a pr oximité de cel les correspondant a ux

modes fondamentaux.
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Figure II1.1: Déconvolution des spectres Raman du iPP enregistrés a a. 25 °C, b. 168 °C et
¢. 200 °C dans la gamme spectrale de 760 4 880 cm™.
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Figure II1.2: Déconvolution des spectres Raman du iPP enregistrés a a. 25 °C, b. 168 °C et
¢. 200 °C dans la gamme spectrale de 950 2 1015 cm™.
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La fusion des cristaux de 1PP correspond a la génération de défauts conformationnels
au s ein de s m acromolécules e t donc a 1 a di sparition de s m odes de r égularité a u pr ofit
des modes fondamentaux. En s’appuyant sur la littérature et sur nos résultats, le tableau III.1
propose de classer chaque bande de diffusion observée a basse (25 °C) et a haute température
(200 °C) en mode fondamentaux ou de régularité.

Les bandes situées a 809 et 842 cm™ sont composées principalement par des modes de
régularité m ais a ussi, de f agon m inoritaire, p ar de s m odes f ondamentaux pui squ’elles
persistent au-dela de la température de fusion. La bande 4 809 cm™ est composée par 60 % de
modes de régularité ( phase cristalline) et 40 % de m odes fondamentaux (phase a morphe).
Labandea 842 c m™ estcomposée par 65 % demodes d e régularité et 35 % de m odes
fondamentaux. Labande a 835 cm™ est c omplétement a ttribuée aux m odes de vi brations
fondamentaux et donc a la phase amorphe du iPP (Khafagy 2006).

A la température ambiante, les bandes a 973 et 998 cm™ sont exclusivement associées
aux modes de régularit¢ de la macromolécule de iPP en conformation hélicoidale. Au-dela de
la température de fusion, celles-ci se déplacent respectivement vers 968 et 1003 cm™, modes

de vibrations fondamentaux du monomeére du propyléne.

Fréquence (cm™)
Attribution Mbod(:-de Phase
T=25°C | Intensité | T=200°C | Intensité vibration
. Régularité + Cristalline (60 %)
809 forte 809 faible v(C-C), r(CH2) Fondamentaux | + Amorphe (40 %)
835 faible 835 forte v(C-C), r(CH3) | Fondamentaux Amorphe
. Régularité + Cristalline (65 %)
842 forte 842 faible r(CH2) Fondamentaux | + Amorphe (35 %)
973 forte - - V,5(C-C), 1(CH3) Régularité Cristalline
- - 968 forte vis(C-C), 1(CH3) | Fondamentaux Amorphe
998 forte - - r(CH3) Régularité Cristalline
- - 1003 forte r(CH;) Fondamentaux Amorphe

Tableau I I1.1: Attribution de s ba ndes d e di ffusion R aman a ux m odes de vi brations de s
liaisons ¢ himiques du i PP. C lassification de s ba ndes s elon 1 eur appartenance a 1 a ph ase
cristalline et amorphe. vy =¢ longations ymétrique, ,5 =¢ longationa symétrique,
r=b alancement. ( Le t ableau s ’appuie surles travaux de T adokoro 1965, S nyder 1964,
Zerbi 1968, Fraser 1973, Arruebarrena de Baez 1995, Brookes 1997 et Khatagy 2006).
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Les figures II1.3.a-b et [11.4.a-b montrent respectivement 1’évolution de I’intensité des
bandes situées a 809, 835 et 842 cm™ et 4 973 et 998 cm™ au cours d’un cycle de chauffage et
de r efroidissement. Nous c omparons c es ¢ volutions a vec | es t hermogrammes de D SC du
paragraphe 11.2.3, enregistrés dans les mémes conditions expérimentales. Lors de la montée
en t empérature, nous ¢ onstatons que | ’intensité de s ba ndes 4809¢ t 842 cm™ chute
brusquement lorsque la température atteint la température de fusion Tr= 169 °C déterminée
par DSC. De maniére conjuguée, I'intensité de la bande a 835 cm™ augmente brusquement a
cette m éme température. Au refroidissement, 1’évolution s ’inverse pour une température de
138 °C, celle-ci cor respondant a la te mpérature de cristallisation T, = 138 °C dé terminée
par DSC sous la méme vitesse de refroidissement. Quant aux intensités des bandes a 973 et
998 cm™, elles s’annulent & Ty = 169 °C lors de 1a montée en température et réapparaissent
a T, = 134 °C lors du refroidissement. Le fait qu’elles s’annulent a haute température signifie
bien qu’ elles ¢ orrespondent exclusivementa de sm odesde r égularit¢ del a chaine

macromoléculaire en conformation hélicoidale.
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Figure I11.3: Evolution de I’intensité des bandes de diffusion Raman a 809, 835 et 841 cm™
lors a. du chauffage et b. du refroidissement du iPP.
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Figure I1L.4: Evolution de I’intensité des bandes de diffusion Raman & 973 et 998 cm™
lors a. du chauffage et b. du refroidissement du iPP.
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Nous avons montré une bonne concordance des températures de changements de phase
du iPP entre l es analyses par D SC et di ffusion R aman. Ce r ésultat nous pe rmet ai nsi de
distinguer les bandes relatives de la phase amorphe, localisées a 835 (100 %), 968 (100 %) et
1003 cm™ (100 %), de celles de la phase cristalline a 809 (60 %), 842 (65 %), 973 (100 %) et
998 cm™ (100 %). La suite du ¢ hapitre s ’appuie sur ces donn ées pour construire un c ritére

spectral Raman permettant de remonter au taux de cristallinité du iPP.

II1.3 Taux de cristallinité

Dans ce pa ragraphe nous proposons, sur 1a base des résultats précédents, un c ritére
spectral Raman susceptible de r endre c ompte d e la c ristallinité du iPP. Pour vé rifier sa
pertinence, nous 1’appliquons au iPP déformé uniaxialement a différents taux sachant qu’en
paralléle nous réalisons sur les mémes échantillons des analyses par diffraction des rayons X.

Tout d’abord nous expliquons comment les échantillons sont étirés. Pour chacun nous
déterminons le taux de cristallinité parla diffraction des rayons X selon la procédure du
paragraphe I1.3.2. E nfin nous ¢ omparons I es résultats obt enus a vec ceux de 1 a di ffusion

Raman.

I11.3.1 Essais mécaniques préalables

Selon I e pr otocole dé fini au pa ragraphe I1.3.1, n ous réalisons une s érie d’ essais
mécaniques de traction uniaxiale sur le iPP de notre étude. Les éprouvettes sont étirées a des
déformations croissantes dans le stade de la déformation plastique. Les essais sont réalisés a
30 °C sous une vitesse de dé formation vraie de 5.10 s”'. L orsque | a dé formation vr aie
souhaitée ¢,, est atteinte, 1’éprouvette de traction est soumise a un déchargement et a une
recouvrance a contrainte nulle. Il en résulte une déformation vraie résiduelle, notée €,,,, que
nous déterminons apres trois heures de recouvrance.

Les figures II1.5.a-b présentent les évolutions de la contrainte vraie ¢,, respectivement
en fonction de la déformation vraie ¢,, et du temps au cours des stades de chargement (0-1),
de déchargement (1-2) et de recouvrance (2-3) pour une éprouvette déformée en chargement a
€z = 0,8. O n observe une chute importante de la déformation vraie de 0,8 a 0,71 durantla
phase de déchargement, puis de 0,71 a 0,54 pendant le stade de recouvrance. Elle diminue

donc rapidement p endant 1 a phase de dé charge et progressivement pe ndant 1a recouvrance.
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Elle se stabilise quasiment au bout de trois heures, temps a partir duquel on considére que la
structure du matériau n’évolue quasiment plus. La figure II1.5.c présente la superposition des
courbes contrainte vraie ¢, — déformation vraie &,, obtenues au cours des essais de traction
pour di fférentes dé formations € n ¢ hargement ¢,,. Aut otal nous a vons hui t € prouvettes
correspondant chacune a un état de déformation résiduelle, &,,, =0, 0,008, 0,045, 0,15, 0,36,

0,54, 0,65 et 0,75. La figure II1.5.d met en évidence une évolution quasiment lin¢aire de 1a

déformation résiduelle €., en fonction de la déformation vraie sous charge €.
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Figure IIL.5:

a. Evolution de la contrainte vraie c,, en fonction de la déformation vraie g,, du iPP.

b. Evolution de la déformation vraie g,, du iPP en fonction du temps.

¢. Evolution de la contrainte vraie o, lors d’essais de chargement/déchargement/recouvrance

pour différentes déformations vraies &,, en chargement du iPP.

d. Evolution de la dé formation vraie résiduelle €,,, en fonction de 1a d éformation vraie en

chargement &,,.
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I11.3.2 Analyses par diffraction des rayons X

Les analyses p ar di ffraction de s r ayons X sont r €alisées sur un montage B ragg-

Brentano au niveau du Volume Elémentaire Représentatit (VER) des éprouvettes déformées.

Le protocole ex périmental est défini au paragraphe I1.3.2. Les figures II1.6.a-d montrent les

diffractogrammes de di ffraction de s r ayons X obt enus s ur | es € prouvettes dé formées a

€zr =0, 0,15,0,54 e t 0,75. N ous distinguons sur c hacun les pics de diffraction des plans

cristallographiques de la maille monoclinique-a du iPP, répertoriés au paragraphe 11.3.2, et le

halo de diffusion de la phase amorphe. Une procédure de dé convolution est appliquée pour

chacun afin de bien séparer les contributions respectives des phases amorphe et cristalline. Au

cours de 1 a dé formation, |1 es di ffractogrammes m ettent ¢ n ¢ vidence une di minution de

I’intensité de s pi cs de d iffraction de 1a phase cristalline a u pr ofit d’ une a ugmentation de

I’intensité du halo de diffusion de la phase amorphe.
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Figure I11.6: Déconvolution des diffractogrammes de diffraction des rayons X du iPP
déformé uniaxialement a a. €,,, =0, b. £,,, = 0,15, ¢. €5, = 0,54 et d. g,,, = 0,75.
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Pour chaque état de déformation résiduelle €,,,, nous calculons un taux de cristallinité
moyen en masse, noté <XcmRX>. La figure II1.7 présente 1’évolution de <XcmRX> en fonction
de €., L acourbe montre que 1a proportion m assique de 1a ph ase cristalline diminue de
manigére réguliere avec la déformation plastique. Elle passe de 66,5 % pour g,, =0a 56 %
pour €., =0,75. Le m atériau perd 10 % desa cristallinit¢ au cours de la d éformation
plastique. C esr ¢ésultats s ont ¢ onformes a vec ¢ eux obs ervés pa r Dahoun ( 1992)¢ t
G'sell (1997). 11 est important de remarquer que la perte de cristallinité est moins marquée aux

trés faibles déformations du stade viscoélastique.
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Figure IIL.7: Evolution du taux de cristallinité moyen en masse <Xcm >, déterminé par
diffraction des rayons X, en fonction de la déformation vraie résiduelle €,,, du iPP.

I11.3.3 Analyse par diffusion Raman

Les analyses de di ffusion Raman ont ét ¢ m enées 1 e m éme j our s ur | es m émes
éprouvettes que celles utilisées pour I’analyse par diffraction des rayons X. La zone analysée
reste 1 a z one dé formée de s épr ouvettes ( VER). Les s pectres s ont en registrés da ns un e
configuration non polarisée de la lumicre. Nous avons particuliecrement considéré la plage des
nombres d’ondes allant de 760 4 880 cm™. Ce choix s’appuie sur les résultats précédents issus
de 1’¢étude par diffusion Raman de la fusion et de la cristallisation du iPP qui nous ont permis
d’identifier di stinctement de ux ba ndes de di ffusion pr incipalement a ttribuées a1 a ph ase

cristalline (809 et 842 ¢ m™') et une bande exclusivement & la phase amorphe (835 cm™).
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Les figures III .8.a-d montrent | es s pectres obtenuss url es é prouvettes dé formées a

€2:r=20,0,15, 0,54 et 0,75. La procédure de déconvolution spectrale utilisée permet de séparer

la ¢ ontribution r espective de ¢ hacune de s bandes ¢ onsidérées (annexe B). Aucoursde la

déformation, les spectres Raman montrent une diminution de 1’intensité des bandes attribuées

a la phase cristalline et parallelement une augmentation de celle attribuée a la phase amorphe.

a £,,=0 809 cm’” MN1 Traction b. e, =015 MN1 Traction
- -3 -1 ' L -3 -1
ga2cm’  Cx 5107s € = 510"s

— T=30°C — T=30°C

® ©

3 3

2 2

g g

2 [0}

£ IS

760 780 800 820 840 860 880 760 780 800 820 840 860 880
Nombre d'onde v (cm'1) Nombre d'onde v (cm'1)
c — r r v d. — r r r —
£,,= 0,54 raction €,,=0,75 MN1 Traction
¢ =5107s" ¢ =5107s"
zz 2z

= T=30°C ~ T=30°C

T ©

2 2

NO) ‘O

= =

® @

c c

Q Q

-— -—

£ £

760 780 800 820 840 860 880 760 780 800 820 840 860 880

Nombre d'onde v (cm™)

Nombre d'onde v (cm™)

Figure I11.8: Déconvolution des spectres Raman du iPP déformé a e,,, =0 a., g5, =0,15b.
, €zr = 0,54 c.et g4, =0,75 d dans la gamme spectrale de 760 a 880 em™.

Nous proposons de suivre 1’évolution de la cristallinité du iPP en étudiant la variation

de I’ intensité int égrée Ides bandes a 809, 835 ¢ t842 ¢ m™ sousla forme dur apport R .

suivant (équation [IIL.1]):

R

Igoo+1g42

 Iggotlgan+lgss

1L 1]

68



Chapitre 111 Cristallinité et diffusion Raman

Ce rapport représente, dans la plage des nombres d’ ondes considérés, la somme des
contributions de | a pha se cristalline s ur la s omme tot ale des c ontributions de | a pha se
cristalline et amorphe. Ce rapport est construit sur le méme principe que celui défini pour la
diffraction des rayons X.

La figure II1.9 présente 1’évolution de <XcmRX> et de R, en fonction de la déformation
vraie r ésiduelle €,,,. A D’état non dé formé, R est ¢gal a 0,81. N ous obs ervons de faibles
variations de ce dernier dans le domaine viscoélastique. En revanche il diminue de manicre
réguliére dans le dom aine plastique plus précisément a pa rtir de &, = 0,045. 1l atteint un

minimum de 0,68 pour la déformation résiduelle maximale atteinte €,,,= 0,75.
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Figure I11.9: Evolution du taux de cristallinit¢ moyen <XcmRX>et du rapport Raman R, en
fonction de la déformation vraie résiduelle €,,, du iPP.

I11.3.3 Comparaison des résultats

Le rapport R, suit une évolution parall¢le avec le taux de cristallinité <XcmRX> mais ils
ne se superposent pas. La différence observée est constante quel que soit 1’état de déformation
du matériau. Nous expliquons cet écart rémanent par le choix des bandes de diffusion utilisées
pour construire le rapport R.. Nous avons opté pour les trois bandes, 809, 835 et 842 cm™, car
contrairement a celles & 973 et 998 cm™, elles sont suffisamment éloignées les unes des autres

pour minimiser le risque d’erreurs générées par la déconvolution spectrale. Ce n’est pas le cas
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des bandes 4 973 et 998 cm™. Mais en faisant ce choix, R, surestime systématiquement le taux
de cristallinité car les bandes a 809 e t 842 cm™ sont constituées par une contribution de 1a
phase amorphe respectivement a une hauteur de 40 et 35 %. Nous pouvons le vérifier ala
figure I11.10 en tragant 1’évolution de Rc apres avoir éliminé la contribution amorphe dans les
bandes 3 809 et842 cm’'. L’écart entre le ta ux de c ristallinité < XcmRX> dé terminé pa r
diffraction des rayons X et le critére R, corrigé s’est considérablement r éduit. Malgré cette
correction il subsiste toujours une erreur résiduelle d’environ 3 % qui est probablement liée au
fait que la gamme s pectrale choi sie de 800 4850 cm™ esttrop restrictive par r apport a

I’ensemble du spectre.
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Figure I11.10: Evolution du taux de cristallinité moyen <X > déterminé par diffraction
des rayons X et du rapport Raman R, (avant et apres correction de la contribution amorphe
des bandes a 809 et 842 cm'l) en fonction de la déformation vraie résiduelle €,,, du iPP.

La figure I11.11 compare les taux de cristallinité moyen en masse <X\ > obtenus par
diffraction des rayons X et les rapports R déterminés par diffusion Raman. Une trés bonne
corré¢lation est obtenue entre les deux séries de résultats puisque le coefficient de corrélation
linéaire est ¢ gal a 0,989. La régression linéaire permet de déterminer un taux de cristallinité
moyen en masseap artird’ un critére s pectral R aman R selonl ar elation s uivante

(équation [III.2]):

<X ¥¥>=0,81. R+ 0,003 [111. 2]

70



Chapitre 111 Cristallinité et diffusion Raman
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Figure I1L1.11: Corrélation des résultats issus de la diffraction des rayons X (<XcmRX>) avec
ceux issus de la spectroscopie Raman (R.).

I11.4 Polymorphisme cristallin

La phase cristalline du 1 PP est sujette, selon les conditions thermomécaniques de 1a
mise en forme, a un polymorphisme cristallin. Les polymorphes se distinguent par une maille
cristalline différente a 1’échelle du réseau cristallin et par une croissance différente a 1’échelle
de I a s uperstructure s phérolitique. C omme cela est ex posé dans | 'annexe A , la l ittérature
reporte | ’existence de t rois pol ymorphes c ristallins ¢ onnus s ous 1 es termes o, B et y qui
présentent r espectivement une ma ille ¢ ristalline monoc linique, he xagonale e t t riclinique.
L’annexe A reporte pour chacun les parametres de la maille cristalline correspondante ainsi
que 1 es ¢ onditions t hermomécaniques r equises pour 1 eur dé veloppement r espectif. N ous
proposons de rechercher par s pectroscopie R aman les di fférences s pectrales pe rmettant de
distinguer sans ambiguité la présence d’une phase cristalline a et d’une phase 3. Nous nous
sommes ¢ oncentrés sur ¢ es deux pol ymorphes car se sont ceux que nous avons rencontrés
dans notre matériau et parce qu’ils constituent les variétés les plus fréquemment observées.

Dans ce but, nous observons la microstructure du i PP par microscopie optique, notée
MO, et nous sélectionnons une zone comportant a la fois un sphérolite o et un . Sur chacun
nous e nregistrons des spectres de di ffusion R aman e tnous di scutons de s di fférences

observées.
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I11.4.1 Analyse par microscopie optique

La figure III .12 présente 1 a m icrographie optique obt enue en transmission ete n
lumiére pol arisée ap artird” une coupe dupol ypropyléner éalisée au  microtome.
Les ¢ onditions de pr éparation de s 1 ames m inces s ont d¢ taillées a u paragraphe I1.3.2.
Nous avons isolé de ux types de s phérolites ca ractérisés ch acun par un contraste de pha se
différent. Au centre nous observons un sphérolite dont le contraste est plus clair que ceux qui
I’entourent. De nombreux auteurs, Samuels 1972, Basset 1984 et Norton 1985) ont expliqué
’origine du c ontraste de phase en considérant a 1a fois la nature diélectrique des pol ymeres
semi-cristallins etl am orphologie dus phérolite ( croissance uni axiale oubi axiale).
IIs montrent que les sphérolites 3 se distinguent des a de par leur biréfringence négative et
présentent une t einte be aucoup pl us ¢ laire. La forme c oncave du s phérolite c entral, dont
I’origine est li¢e aux conditions the rmodynamique et cinétique de sa croissance, permet de

confirmer qu’il s’agit d’un sphérolite § (Labour 2001).

I11.4.2 Analyse par diffusion Raman

A partir de la micrographie de 1a figure III.12, nous e nregistrons un s pectre s ur un
sphérolite o et un a utre sur le sphérolite . Les spectres sont présentés a la figure I11.13a-b
dans deux gammes spectrales : une qui s’étend de 800 a 850 cm™ et une seconde de 1020 a
1060 cm™. En présence d’un sphérolite B, les bandes de diffusion Raman a 809 et 842 cm™ se
décalent vers les nombres d’onde supérieurs alors que la bande a 1040 cm™ ne se déplace pas.
Le décalage de labande 4 842 cm™ est plus important que celui de la bande 4 809 cm™. En
effetilestde 1 cm™ dans le premier cas contre 0,5 cm™ dans le second. Le tableau II1.2
regroupe les positions de chaque bande de diffusion Raman dans le cas d’un sphérolite o et 3.

Le dé calage e n pos ition d’ une ba nde de diffusion R aman s ’explique pa r une
modification dela fréquence de s m odes de vi bration d’ une 1 iaison ¢ himique. Une t elle
situation s’observe lorsqu’un matériau est soumis a une contrainte mécanique. Dans notre cas
nous émettons deux hypotheses:

La premicre est relative a une contrainte mécanique d’ origine «externe» a la maille
cristalline et qui est liée a la croissance séquencée des sphérolites a et B. Il est envisageable
que 1 es sphérolites 3 soients ujets aune c ontrainte de ¢ ompression e n pr ésence de

sphérolites a. Dans cette éventualité, la contrainte de c ompression doit €tre maximaleal a
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frontiére du s phérolite B et diminue ve rs son c entre. Le dé calage e n pos ition obs ervé
précédemment doit respecter cette évolution.

La seconde hypothese pouvant expliquer le décalage de certaines bandes de diffusion
en présence d’un pol ymorphe cristallin est relative a une contrainte d ’origine «interne» a la
maille cristalline. En effet les distances inter-macromolécules étant différentes dans la maille
monoclinique-a et la maille hexagonale-p, il est envisageable qu’ un rapprochement (ou un
¢loignement) des ¢ haines oc casionne une géne stérique ( ou un e | iberté s térique) pouvant
induire une perturbation des modes de vibration des liaisons covalentes des macromolécules.
Dans cet te éve ntualité, la cont rainte doits er épartir uniformément surl ’ensemble du

sphérolite et le décalage en position doit y étre uniforme.

Figure II1.12: Micrographie obtenue en microscopie optique en transmission et en lumicre
polarisée a partir d’une coupe microtomique du iPP de 25 um d’épaisseur.
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Figure II1.13: Spectres de diffusion Raman enregistrés sur un sphérolite a et 3 du iPP
a. de 800 4 850 cm™ et b. de 1020 & 1060 cm™.
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Polymorphe fréquence (cm™)
a-iPP 809 835 842 900 940 973 998 1040
B-iPP 809,5 835 843 900,5 941 973,5 999 1040
o-iPP 1101 1153 1166 1218 1255 1296 1305 1326
B-iPP 1101,5 1153,5 1167 1219 1256,5 1297,5 1306,5 1326,(
a-iPP 1357 1376 1434 1456
B-iPP 1359 1378 1436 1458

Tableau II1.2: Position des bandes de diffusion Raman pour les polymorphes cristallins o et
B du iPP.

Pour clarifier I’origine du décalage, nous réalisons un profil linéaire de mesures sur la
coupe microtomique du i PP observée a la figure II1.12. Le profil, d’une longueur totale de
105 um, débute dans un sphérolite a, traverse le sphérolite 3 puis se termine dans un a utre
sphérolite a. U n s pectre e st e nregistré t out 1 es 2,5 4 m e t pour ¢ hacun nous relevonsla
position des bandes de diffusion. Les figures II1.14 reportent 1’évolution de la position normée
vivy (v est la position pour le sphérolite o) des bandes a 809, 842 et 1040 cm™ le long du
profil. Quelle que soit I’amplitude du dé calage, nous notons que les profils sont relativement
constants au sein du sphérolite 3. Cela suppose que le décalage n’est pas dii a la compression
des sphérolites o mais bien aux distances inter-moléculaires di fférentes dans chaque maille

cristalline (Martin 2009).
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Figure I11.14: Evolution de la position relative v / vy des bandes de diffusion Raman
4 809, 842 et 1043 cm™ le long d’un profil linéaire traversant un sphérolite p.
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En s ’appuyant s ur 1 a | ittérature ( Tadokoro 196 5, S nyder 1964, Zerbi 1968), nous
notons que 1es bandes affectées parle dé calage ont un point c ommun : e lles s ont tout es
constituées pa r aumo ins une c ontribution d” un m ode d e vi bration a ppartenant aux
groupements alkyl latéraux -H et -CHj. Goldstein (1973), Beckett (1985) et plus récemment
Ellis (2004, 2008) montrent par s pectroscopie i nfrarouge que ces groupements | atéraux, et
particulicrement les groupes méthyle C Hs, sont les plusa ptes a subir des i nteractions
inter-chaines car la distance qui les sépare des groupements des chaines voisines est la plus
faible. D’ailleurs c ela e xplique les s pectres de la figure 1113 : labande 4842 cm™ ale
décalage le plus important car elle est exclusivement constituée par les modes de vibration
r(CH). Labande a 1040 cm™ ne se déplace pas car elle est ex clusivement at tribuée aux

1
est

modes de s liaisons C -C de 1a chaine principale. Le d écalage de 1abande a 809 cm’
intermédiaire car cette bande est constituée a la fois de modes de vibrations r(CHy) et v(C-C).

Dans le cas du sphérolite B, un décalage vers les fréquences supérieures montre que les
liaisons la térales sont m oins comprimées que dans 1 a m aille m onoclinique. Les données
cristallographiques de | ’annexe A m ontrent en effet quele p aramétre demailleade la
structure monoclinique, a, = 0,665 nm , est plus petit que celui de 1a structure hexagonale,
ag = 1,908 nm . Leur parametre b est sensiblement identique dans les deux structures, b, =
2,096 nm, bg = 1,908 nm, (Natta 1960).

Nous avons réalisé une cartographie par spectroscopie Raman de la méme zone que
celle observée en microscopie optique a la figure I11.12. Pour cela, un s pectre est enregistré
tous les micromeétres de 0 a 180 p m dans les deux directions spatiales x et y. Pour chaque
spectre nous déterminons le décalage en fréquence des bandes de diffusion Raman. La figure
II1.15 présente la cartographie de ’évolution de la position de la bande a 842 cm™. Celle-ci se
déplace vers les hautes fréquences au passage du sphérolite B et permet de distinguer avec une
bonne r ésolution 1 a m orphologie d” un s phérolite B au sein d’ une m atrice de s phérolite a.
Dr’ailleurs la résolution est bien supérieure a celle obtenue par Ellis (2004) et Kressler (1998)
en micro-spectroscopie infra-rouge. Les pourtours concaves caractéristiques d’un sphérolite 3
se de ssinent n ettement sur I’ image. En r evanche nous ne di stinguons pa s 1 es i nterfaces
sphérolite o - sphérolite o. Lac orrespondance ent rel a m icrostructure obs ervée en
microscopie opt ique e t ¢ elle r econstituée pars pectroscopie R aman atteste bi ende 1 a

sensibilité de la diffusion Raman aux interactions inter-moléculaires.
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Figure II1.15: Evolution de la position de la bande de diffusion Raman a 842 cm™ dans une
zone observée par MO contenant un sphérolite 3 (au centre) et des sphérolites o du iPP.

I11.5 Conclusion

Dans c e ¢ hapitre nous avons c aractérisé par s pectroscopie R aman plusieurs as pects
microstructuraux relatifs a la cristallinité¢ du polypropyléne isotactique.

Dans un premier temps, nous avons réalisé le suivi in situ par diffusion Raman de la
fusion et de la cristallisation du 1 PP. Cette étape a été indispensable pour définir, en relation
avec la littérature, les bandes appartenant 4 la phase amorphe (835 cm™) et celles appartenant
a la phase cristallisée du iPP 809 (60 %) et 842 cm™ (65 %)).

Ces résultats nous ont permis de construire un critére spectral Raman susceptible de
déterminer le taux de cristallinité du i PP. Nous I’avons appliqué a 1’étude de la déformation
uniaxiale. Il a été corrigé en fonction des résultats issus de la diffraction des rayons X.

Dans 1 a de rniére pa rtie de ¢ e ¢ hapitre nous a vons m ontré qu’ il ¢ tait pos sible de
différencier par diffusion Raman la structure monoclinique a de la structure hexagonale 3 du
iPP. La di stinction s e t raduit par 1 e dé calage d es bandes de di ffusion correspondant a ux
liaisons alkyles latérales. Leur déplacement vers les fréquences supérieures en présence de la
structure he xagonale m ontre que s on origine e st c ristallographique, 1 ’encombrement inter-

chaine étant moins important dans la maille hexagonale que dans celle monoclinique.
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CHAPITRE IV

Orientation moléculaire et diffusion Raman

IV.1 Introduction

Dans ce chapitre nous étudions [’orientation des chaines macromoléculaires du
polypropyléne isotactique, noté iPP. Nous nous attachons a la caractériser par diffusion
Raman. L’objectif est d’identifier dans le spectre les parameétres pertinents a la description de
I’orientation des chaines de la phase cristalline et de celles de la phase amorphe. Pour y
parvenir nous menons une étude sur la déformation par traction uniaxiale du iPP car on sait
qu’elle provoque I’orientation des macromolécules dans la direction de la sollicitation
(Peterlin 1969, Samuels 1972, Schultz, 1974, Duffo 1990, Dahoun 1992, G’Sell 1997).

Sur les éprouvettes de traction précédemment utilisées au chapitre III pour la
caractérisation du taux de cristallinité du iPP, nous réalisons des mesures par diffraction des
rayons X sur film plan, notées WAXS, a partir desquelles nous déterminons les fonctions
d’orientation de Hermans. Sur les mémes éprouvettes nous menons des analyses de diffusion
Raman en configuration polarisée de la lumiéere. Le choix de cette configuration est discuté et
les résultats sont comparés a ceux obtenus par WAXS. Nous en déduisons deux criteres
spectraux susceptibles de suivre 1’orientation moléculaire du iPP au cours de sa déformation:
I’un pour les chaines de la phase cristalline et le second pour celles de la phase amorphe.

Le chapitre se termine par deux études de cas qui mettent a profit I’utilisation de ces
criteres. La premiere porte sur la distribution spatiale des lamelles cristallines au sein des
sphérolites o et 3 du IPP. La seconde s’intéresse au développement de la structure cceur/peau

fréquemment observée dans les produits plastiques mis en forme par extrusion.

IV.2 Orientation moléculaire de la phase cristalline

IV.2.1 Analyse par diffraction des rayons X sur film plan

La diffraction des rayons X aux grands angles sur film plan (WAXS) est utilisée pour
quantifier le degré de I’orientation moléculaire dans des éprouvettes étirées a différents états
de déformation vraie résiduelle g,,, = 0, 0,008, 0,045, 0,15, 0,36, 0,54, 0,65 et 0,75. Un

descriptif de la technique et des informations pouvant en étre extraites sont donnés au
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paragraphe I1.3.2. La figure IV.1 présente les clichés WAXS, 1(20,4), obtenus sur les
éprouvettes déformées a €., = 0, 0,15, 0,54 et 0,75. La direction de traction z est repérée sur
la figure. Les clichés mettent en évidence I’influence de la déformation uniaxiale sur 1’allure
des anneaux de diffraction des plans cristallographiques (hkl), de la maille monoclinique-o.
du iPP. A I’état non déformé, ¢,, = 0, I’intensité des anneaux est homogene. Pour des
déformations croissantes, la répartition de I’intensité¢ devient de plus en plus localisée.
L’intensité des plans cristallographiques (110),, (040), et (130), s’amplifie suivant la
direction transversale pour ¢ = 90 degrés, et diminue suivant la direction longitudinale pour
¢ = 0 degré. Celle des plans (111), et (131),, est plus importante selon la direction diagonale
pour ¢ = 45 degrés et plus faible dans les directions transversale et longitudinale,
respectivement pour ¢ = 0 et 90 degrés. Comme I’expliquent Peterlin (1969) et
Samuels (1972), ces observations correspondent au développement d’une orientation
cristalline préférentielle au sein du matériau.

I1 est possible de quantifier 1’orientation de la phase cristalline dans les trois directions

de I’espace en déterminant les fonctions d’orientation de Hermans, notée f. Au cours de la
traction uniaxiale du iPP, Dahoun (1992) a montré le développement d’une texture de fibres
avec une distribution isotrope autour de la direction de traction. En tenant compte de cette
symétrie cylindrique autour de 1’axe de traction, I’exploitation des clichés WAXS plans est
suffisante pour déterminer les fonctions d’orientation de Hermans. Dans notre étude nous
avons considéré les fonctions f./, et f,/, correspondant respectivement a I’orientation de I’axe ¢
et b de la maille cristalline monoclinique-o. du iPP par rapport a la direction de traction z.
Comme cela est défini au paragraphe I1.3.2, leur détermination est basée sur I’évolution de
I’intensité des pics de diffraction des plans cristallographiques (110) o et (040) o, de 0 a 90
degrés.
La figure IV.2 reporte I’évolution de f,/, et f,/, en fonction de la déformation vraie résiduelle
€z La fonction f, augmente avec la déformation alors que f,, diminue. L’axe ¢ de la maille
monoclinique qui coincide aussi avec I’axe principal des macromolécules, tend a s’orienter
parallélement a 1’axe de traction z. L axe b s’oriente perpendiculairement a ce dernier.

L’évolution des deux fonctions d’orientation f., « fy, avec la déformation marque
sensiblement deux pentes ce qui indique que le développement de 1’orientation cristalline
dans le iPP n’est pas linéaire avec la déformation. L’orientation est faible dans le stade de la
déformation viscoélastique et au début du stade de la déformation plastique. Puis elle

s’accentue nettement a partir de €, = 0,15 pour atteindre son maximum a &,,, = 0,75.
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Figures IV.1: Evolution des clichés WAXS du iPP sollicité en traction uniaxiale.
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Figure IV.2: Evolution des fonctions d’orientation f/, et fy,/, de la phase cristalline
monoclinique-a du iPP en fonction de la déformation uniaxiale vraie résiduelle €,,,.
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I1V.2.2 Analyse par diffusion Raman

Influence de la déformation sur le spectre Raman polarisé

Les analyses sont réalisées sur le Volume Elémentaire Représentatif (VER) des
éprouvettes déformées. Nous choisissons de travailler dans une configuration polarisée du
champ ¢électrique de la radiation lumineuse incidente et diffusée. Lorsque les champs
¢lectriques de ces deux radiations sont paralléles a 1’axe de traction z, nous nommons la
polarisation P//. Lorsqu’ils lui sont perpendiculaires, nous la notons PL.

Les figures IV.3.a-b présentent les spectres Raman obtenus sur une éprouvette non
déformée puis déformée a g,,, = 0,75, dans les deux configurations de polarisation
considérées, P// et PL. Nous nous sommes intéressés aux bandes de diffusion Raman situées
dans deux plages spectrales différentes, la premiére allant de760 a 880 cm™ et la seconde de
950 4 1020 cm™. 11 s’agit des bandes positionnées a 809, 835, 842, 973 et 998 cm™! et dont
nous avons déja discuté dans le chapitre précédent (tableau II1.1). Nous avons montré lors des
analyses de fusion et cristallisation que certaines peuvent étre attribuées partiellement (809 et
842 cm™) ou totalement (973 et 998 cm™) aux chaines en hélice de la phase cristalline du iPP.
Nous nous intéressons tout d’abord a ces bandes de cristallinité.

La figure IV.3.a montre que pour un état non déformé, la direction de polarisation a
peu d’influence sur 1’allure générale du spectre. En revanche la figure IV.3.b indique que pour
un état déformeé a e, = 0,75, ’intensité des bandes de diffusion Raman est affectée par la
direction de la polarisation. En effet dans la configuration P//, nous notons une faible intensité
pour celles situées a 842 et 998 cm™ et une forte intensité pour celles a 809 et 973 cm™. Dans
la configuration PL, la tendance observée s’inverse. Ces évolutions s’expliquent en faisant
correspondre les modes de vibrations et les liaisons chimiques de chacune des bandes
considérées a l’organisation microstructurale du matériau. Les bandes situées a 809 et
973 cm™ sont principalement attribuées aux modes de vibration des liaisons C-C du squelette
carboné (tableau IIL1). Celles localisées a 841 et 998 cm™ correspondent principalement aux
modes de vibrations des groupements alkyles (CH, CH, et CH3) en position latérale sur la
chaine macromoléculaire (Snyder 1964, Tadokoro 1965, Zerbi 1968). Lorsque la direction de
la polarisation est paralléle a 1’axe principal des chaines macromoléculaires, la diffusion
Raman est excitée par les liaisons C-C et non par les groupements latéraux CH, CH, et CHj;

(Bower 1972, Cambon 1983, Luu 1983). Lorsque les chaines s’orientent dans la direction de
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la polarisation sous I’effet de la déformation uniaxiale, la proportion de liaisons C-C excitées
par la diffusion Raman augmente. Cela se traduit sur le spectre par 1’augmentation de
I’intensité des bandes a 809 et 973 cm™ et par la diminution de celles a 841 et 998 cm™. La
situation s’inverse lorsque la direction de la polarisation est perpendiculaire a I’axe des

chaines. L’intensité des bandes a 809 et 973 cm™' diminue et celle 3 841 et 998 cm’™

augmente.
a. " " Ny b. " " i " N
e,=0 MN1 Traction e, =075 MN1 Traction
£,=510"s" P £, =510"s"
— P/ P
— . PL T=30°C . T=30°C
< <
=2 =2
2 2
= =
C C
) )
£ : £
- M N SN
800 850 900 950 1000 800 850 900 950 1000
Nombre d'onde v (cm™) Nombre d'onde v (cm™)

Figure IV.3: Influence de la direction de polarisation P// et P_L sur le spectre de diffusion
Raman du iPP a I’état a. non déformé et b. déformé en traction uniaxiale a &,,, = 0,75.

Le fait que la polarisation n’ait aucune influence sur le spectre du iPP a 1’état non
déformé indique que les chaines macromoléculaires de la phase cristalline sont orientées
aléatoirement et de manicre isotrope au sein du matériau. En revanche 1’influence majeure de
la polarisation sur le spectre de 1’état déformé indique que les chaines macromoléculaires de
la phase cristalline présentent une orientation privilégiée au sein du matériau celle-ci étant
dirigée parallelement a la direction de traction z. Cette anisotropie est étudiée plus en détail
par spectroscopie Raman dans la partie qui suit. Pour cela nous analysons I’évolution du

spectre polarisé de 0 a 90 degrés dans le plan des éprouvettes déformées.

Définition des fonctions d’orientation macromoléculaire

Les éprouvettes déformées sont positionnées sur une platine de rotation instrumentée
permettant de les faire tourner autour d’un axe perpendiculaire a leur axe de traction z.
Nous notons par ¢ I’angle entre I’axe z et la direction de polarisation P qui est maintenue fixe
tout au long de 1’analyse. Le schéma de la figure IV.4 montre que P est paralléle a z pour la
position initiale ¢ = 0 degré. Un spectre est enregistré sur le VER tous les 5 degrés de 0 a
90 degrés. Nous avons focalisé notre attention sur 1’évolution de D’intensité intégrée I des

deux bandes de diffusion situées a 973 et 998 cm™.
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=90°

rotation de I'échantillon

Figure 1V.4: Protocole des mesures de diffusion Raman sur le iPP déformé en traction en
fonction de 1’angle ¢ entre la direction de traction z et celle de la polarisation P.

La figure IV.5.a reporte I’évolution de I’intensité relative Iy/ Ioo de la bande a
973 cm™ en fonction de ’angle de rotation ¢ pour quatre états de déformation vraie résiduelle
€zr = 0, 0,15, 0,54 et 0,75. Pour I’ensemble des profils, I’intensité relative a la position
0 degré est supérieure a celle a 90 degrés. Le profil correspondant a 1’état non déformé
présente une faible diminution de 0 & 90 degrés car Iintensité de la bande 4 973 cm™ évolue
trés peu de 0 a 90 degrés. En revanche le profil correspondant a 1’état le plus déformé
(&2zr = 0,75) marque une diminution importante de 0 a 90 degrés car I’intensité de la bande a
973 cm™ est trés élevée a 0 degré et trés faible a 90 degrés. Un comportement opposé est
observé a la figure IV.5.b pour les profils de I’intensité relative Iy/Iy de la bande a 998 cm™ en

fonction de I’angle de rotation ¢.
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Figure IV.5: Evolution de I’intensité relative de la bande & a. 973 cm™ et b. 998 cm™ en
fonction de I’angle ¢ entre la direction de polarisation P et de traction z pour quatre états de
deformation vraie résiduelle du iPP, ., =0, 0,15, 0,54 et 0,75.
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Au paragraphe I1.3.2 nous avons défini D’écriture générique d’une fonction
d’orientation cristallographique de Hermans, fy,, d’'un axe x d’une maille cristalline par
rapport a un axe de référence z (axe de traction). Par analogie, nous définissons 1’écriture
d’une fonction d’orientation de type moléculaire, fy.,,, d’un axe x,, d’'une molécule par rapport

a un axe de référence z selon la relation suivante (équation [IV.1]) :

3(cos?py, /z) — 1
me/Z = 2

[IV.1]

ou py _/; représente I’angle entre I’axe moléculaire X, et ’axe de référence z. Le terme
(cosszm /2) est le paramétre de la fonction d’orientation. Nous considérons a la figure IV.6 la
représentation spatiale d’une macromolécule orientée. Soit f.., et f,., les fonctions
d’orientation moléculaire correspondant respectivement a 1’axe principal ¢y, et latéral by, de la

macromolécule par rapport a la direction de traction z (équations [IV.2] et [IV.3]) :

_ 3{cos?pc, /) — 1

fe /2= > [IV. 2]
3(cos?py_/z) — 1
fo /2 = ol [1v.3]

Cu

am '

Figure IV.6: Représentation spatiale d’une macromolécule orientée. L’axe ¢y, correspond a
I’axe principal de la chaine carbonée et les axes by, et ap, aux liaisons chimiques latérales.
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Nous supposons en premicre approximation que I’angle entre les liaisons C-C de 1’axe
principal et les liaisons latérales C-H, C-CHj est droit. Ainsi les parametres (coszpXm /z) des

fonctions d’orientation peuvent se formuler a partir de 1’orientation des liaisons C-C et C-H

constituant la macromolécule selon les relations suivantes (équations [IV.4] et [IV.5]) :

(COSZpCm/z) = (COSZQC_C/Z> [IV' 4‘]
(cos®py, /z) = (cOS*Pe_p/z) [IV.5]

L’expression  générique  du  parametre  d’une  fonction  d’orientation

moléculaire, (Cos®p._c/,), s’écrit de la maniére suivante (équation [IV.6]) :

2 .
fon/ I._..cos?®d.sind. 8P
fon/z I_c.sing. 8¢

(coS®pec/z) = [IV.6]
ou L., représente I’intensité maximale diffusée par la liaison C-C pour un angle ¢ entre la
direction de traction z et la direction de polarisation P. Il s’agit de I’intensité de la bande a
973 ¢m’!. L’intensité I..h est attribuée aux liaisons latérales C-H et C-CHj et correspond a
I’intensité de la bande a 998 cm™. Les intégrales de ’équation [IV.6] sont transformées en
sommes discretes de 0 a 90 degrés en relevant I’intensité diffusée tous les 5 degrés selon la

relation suivante (équation [IV.7]):

33% 1g73. cos? . sin ¢ . 8¢
2800 1973. sin (1) . 8(1)

(COSZDC_C/Z) = [IV.7]

A partir des équations précédentes et des profils d’intensité des bandes a 973 et
998 cm™ de la figure IV.5, nous pouvons calculer les fonctions d’orientation moléculaire f.,
et fy./, des macromolécules de la phase cristalline du iPP. La figure IV.7 reporte leur évolution
respective en fonction de la déformation vraie résiduelle €,,,. Pour comparaison, nous y avons
ajouté¢ 1’évolution des fonctions d’orientation cristallographique f., et fi, déterminées
précédemment par WAXS. f, et f..., suivent une évolution parall¢le et augmentent avec la
déformation. Cela n’est pas surprenant lorsque I’on considére que 1’axe ¢ de la maille
cristalline qui est aussi confondu avec I’axe ¢y des macromolécules, s’oriente dans la
direction de traction z. Les fonctions f,/, et f,., quant a elles diminuent avec la déformation
car I’axe b de la maille monoclinique dont nous avons fait I’hypothése qu’il était parallele a
I’axe by, des liaisons chimiques latérales des macromolécules, s’oriente perpendiculairement a

la direction de traction z.
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Figure I'V.7: Evolution des fonctions d’orientation cristallographique, f,/, et f/,, et
moléculaire, fyn, et fem/,, de la phase cristalline du iPP sollicité en traction uniaxiale en
fonction de la déformation vraie résiduelle €.

Bien que les fonctions d’orientation cristallographique et moléculaire suivent une
évolution parall¢le, leurs valeurs sont différentes. L’écart observé semble étre proportionnel
au taux de déformation du matériau. Deux raisons expliquent cet écart. La premiére est lie
au choix des bandes de diffusion utilisées pour calculer f./, et f,./, particulierement pour celle
située 4 973 cm™'. Nous avons sélectionné cette derniére parce qu’elle est principalement
attribuée aux liaisons C-C du squelette carboné ce qui en fait une bonne candidate pour suivre
I’orientation de 1’axe moléculaire ¢y, des chaines. Mais, en faisant ce choix, nous négligeons
la contribution minoritaire des groupements méthyles latéraux CHs qui composent aussi cette
bande. La seconde raison est liée a I’utilisation d’un repére orthonormé pour définir les
coordonnées spatiales de la macromolécule de iPP (Figures IV.6). Nous nous sommes basés
sur cette premiere approximation pour calculer les parametres des fonctions d’orientation
moléculaire (coszpXm /z) selon les équations [IV.2] et [IV.3]. Or I’angle entre 1’axe principal
de la chaine est les liaisons latérales n’est pas droit mais égal a 72 degrés (Samuels 1965).
Pour ces deux raisons, I'utilisation des bandes de diffusion a 973 et 998 cm™ génére des
erreurs sur la détermination des fonctions d’orientation f..., et f;.,, des macromolécules de la
phase cristalline du iPP. Elles expliquent les écarts observés a la figure IV.7. Nous avons
comparé les fonctions d’orientation issues de la diffusion Raman a celle déterminée par
diffraction des rayons X. Les figures IV.8.a et IV.8.b présentent respectivement la

comparaison de fy/, et ../, et de fy/, et fi./.

85



Chapitre IV

Orientation moléculaire et diffusion Raman

MN1 Traction
04} &,=5.10"s"
T=30°C
0,3}

S
o
R

-0,06

-0,08

[ MN1 Traction
| &, =5.10%s"

T=30°C

-0,10 |
02

-0,12 |

2 _ R?=0,97
01} R"=099 0,14 |

f,

blz

f,=357.1 ,+003 =156.f, - 0,002

-0,16 |

Fonction d'orientation ., (WAXS) o
Fonction d'orientation f,, (WAXS) =

0,02 0,04 0,06 0,08 0,10 0,12 -0,10 -0,08 -0,06 -0,04

Fonction d'orientation f

. /z (Raman)

Fonction d'orientation f, , (Raman)

Figure IV.8.a-b: Comparaison des fonctions d’orientation cristallographique (déterminées
par WAXS) et moléculaire (déterminées par diffusion Raman polarisée).

Une trés bonne corrélation est obtenue entre les deux séries de résultats puisque les
coefficients de corrélation linéaire sont respectivement égaux a 0,99 et 0,97. La régression
linéaire permet de corriger 1’écart observé entre f, et f.., et fi, et fi., selon les relations

suivantes (équations [IV.8] et [IV.9]):

f)y = 3,57 ..+ 0,03 [IV. 8]

fb/z = 1,56 . fbm/z - 0,002 [IV 9]

Nous venons de voir que dans une configuration polarisée, 1’utilisation des bandes de
diffusion Raman a 973 et 998 cm™ est adaptée a la description de I’orientation des
macromolécules au sein de la phase cristalline du iPP. Néanmoins pour parvenir a ce résultat,
il nous a fallu discriminer I’évolution de bande de 0 a 90 degrés en enregistrant plusieurs
spectres sur des éprouvettes en rotation. Dans un contexte de capteurs optiques Raman,
il faut proposer un critere spectral de I’orientation moléculaire ne nécessitant qu’une seule

acquisition.
Choix et validation d’un critere spectral

Nous proposons le rapport de I’intensité intégrée lo73 et Iogg respectivement des bandes
a 973 et 998 cm'l, noté Roriente = lo73 / loog, comme un critére spectral de 1’orientation des
chaines de la phase cristalline du iPP. I est calculé dans une configuration de polarisation P//,
parallele a la direction de traction. Ce choix se base sur deux arguments principaux. Tout

d’abord nous venons de montrer que ces bandes sont aptes a décrire I’évolution de
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I’orientation moléculaire de la phase cristalline. De plus 1’utilisation d’un rapport de deux
bandes, issues d’un méme spectre, permet de s’affranchir des problémes d’intensité absolue
Raman cela permet de mener des études comparatives avec d’autres spectres obtenus dans des
conditions expérimentales différentes. La figure IV.9.a montre 1’évolution du rapport Rorientc
et de la fonction d’orientation cristallographique f/, avec la déformation vraie résiduelle €.
Tous les deux augmentent avec la déformation. Ils évoluent peu aux faibles déformations puis
s’amplifient a partir de €,,, = 0,15. Pour chaque état de déformation, la figure IV.9.b compare
les criteres Raman Rgrentc aux fonctions d’orientation cristallographique f., (WAXS).
Une trés bonne corrélation est observée entre les deux séries de résultats et la fonction
d’orientation f,, peut étre reliée directement au critére spectrale Rogientc par la relation linéaire

suivante (¢quation [IV.10]) :

fc/Z =0,134. Rorient c” 0,182 [IV 10]

a 05 : . . b. 05 .
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Figure IV.9: a. Evolution de la fonction d’orientation cristallographique f./, (déterminée par
WAXS) et du critere Royientc (déterminé par diffusion Raman) de la phase cristalline du iPP en
fonction de la déformation vraie résiduelle €,,,. b. Comparaison de f./, et de Rorientc

IV.3 Orientation moléculaire de la phase amorphe

Nous avons étudi¢ 1’orientation des chaines de la phase cristalline au cours de la
déformation uniaxiale du iPP. Maintenant nous nous attachons a caractériser 1’orientation des
chaines de la phase amorphe par diffusion Raman. Dans ce but nous examinons 1’évolution du
halo de diffusion de la phase amorphe obtenu par diffraction des rayons X en fonction de la
déformation. Puis nous la comparons a celle de I’'intensité intégrée Ig3s de la bande de
diffusion Raman & 835 cm™ attribuée aux macromolécules de la phase amorphe du iPP,

les spectres étant enregistrés dans une configuration polarisée P// de la lumiére.
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IV.3.1 Analyse par diffraction des rayons X

Nous reprenons les analyses de diffraction des rayons X détaillées au chapitre
précédent (paragraphe II1.3.2) et réalisées sur le VER des éprouvettes de iPP déformées
uniaxialement a g,,, = 0, 0,008, 0,045, 0,15, 0,36, 0,54, 0,65 et 0,75. Nous recueillons sur
chaque diffractogramme des rayons X le halo de diffusion de la phase amorphe. La figure
IV.10 présente la superposition des halos de diffusion obtenus sur les éprouvettes déformées a
€zr =0, 0,15, 0,54 et 0,75. Leur position de Bragg 26,, prise au maximum de I’intensité du
pic, a tendance a se déplacer vers les angles supérieurs avec la déformation. A partir de
chaque position, nous calculons la distance de Bragg moyenne <d,> des chaines de la phase

amorphe selon la loi de Bragg suivante (Bartzack 1996) (équation [IV.10]) :

}\Kal Cu

<d,>=——"7"——
7 (2.sinB,)

[IV.10]

La figure IV.11 montre 1’évolution de <d,> avec la déformation résiduelle ¢,,,. Nous
observons une diminution importante dans le domaine viscoélastique et le début du domaine
plastique entre g,,, = 0 et 0,15 car <d,> chute de 0,538 a 0,523 nm. Au-dela de ¢,,, = 0,15, la
diminution est moins marquée. La distance <d,> atteint 0,517 nm pour la déformation
maximale atteinte €,,, = 0,75. En considérant cette distance de Bragg moyenne comme une
distance moyenne entre les chalnes de la phase amorphe, nous constatons que ces dernieres se
rapprochent au cours de la déformation. Ceci indique que les chaines s’alignent entre elles par
un mécanisme d’orientation des macromolécules dans la direction de la traction. L’orientation
de la phase amorphe est importante dans les premiers stades de la déformation du iPP puis se

stabilise progressivement dans le stade de déformation plastique.

IV.3.2 Analyse par diffusion Raman

Pour caractériser 1’orientation des molécules de la phase amorphe par diffusion
Raman, nous faisons le choix de suivre la bande a 835 cm™ car les essais de fusion et
cristallisation, en relation avec la littérature, nous ont montré que celle-ci est attribuée a la
phase amorphe du iPP. La figure IV.12 montre la superposition des bandes a 835 cm™ |
extraites des spectres enregistrés sur les éprouvettes déformées a €,,, = 0, 0,15, 0,54 et 0,75

dans la configuration de polarisation P//, parallele a la direction de sollicitation.
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Figure 1V.10: Superposition des halos de diffusion de la phase amorphe du iPP extraits des
diffractogrammes des rayons X pour différentes déformations vraies résiduelles.
€2:=0, 0,15, 0,54 et 0,75.
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Figure IV.11: Evolution de la distance de Bragg moyenne <d,> de la phase amorphe du iPP,
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Nous remarquons que ’intensité de la bande a 835 cm™ a tendance a augmenter avec
la déformation. Ceci s’explique en considérant qu’elle est majoritairement composée par un
mode d’élongation symétrique des liaisons C-C de la chaine et de fagon plus minoritaire par
un mode de balancement des groupements méthyles latéraux CHj (Tableau II1.1). Lorsque les
chaines de la phase amorphe s’orientent dans la direction de traction, les liaisons C-C sont
plus nombreuses a étre paralléles a la direction de polarisation et la diffusion Raman issue de
ces liaisons augmente.

Notons au passage que la position de la bande se décale vers les nombres d’onde
inférieurs ce qui indique que la contrainte de traction macroscopique s’applique a 1’échelle
microscopique sur les liaisons C-C des chaines. Nous reviendrons plus en détail sur ce point

dans le dernier chapitre consacré a la discussion de la déformation uniaxiale du iPP.
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8zz,n =0,04 II' \ €57 = 510 3 S !
S
= I
— 008} €220 = 0,08 A\ T=30°C ]
® _— = 1 :
S €20 = 0,10 I \ Polarisation P //
~ : 1
\© 0,06
=
D)
&
E 0,04
0,02
0,00
780 800 820 840 860 880

Nombre d'onde v (cm'1)

Figure IV.12: Superposition des bandes de diffusion Raman a 835 cm™ extraites des spectres
Raman polarisés (P//) enregistrés sur le iPP a différentes déformations vraies résiduelles
€2:=0,0,15, 0,54 et 0,75.

Les résultats de la diffraction des rayons X montrent que I’orientation moléculaire de
la phase amorphe se développe principalement aux faibles déformations. C’est pourquoi nous
choisissons de suivre I’évolution de D’intensité relative de la bande a 835 cm'l, notée
Rorientam = 1835 / lior, dans le domaine de déformation viscoélastique du iPP. I est ’intensité

intégrée du spectre Raman de 750 a 1500 cm™.
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Nous utilisons une platine de traction instrumentée que nous plagons sous I’objectif du
spectrometre Raman. Les détails sur le dispositif et les conditions d’acquisition sont données
au paragraphe 11.3.3. La platine donne le comportement mécanique nominal du matériau.
Néanmoins nous avons vu au paragraphe I1.3.3 que dans le domaine viscoélastique, le
comportement nominal est équivalent au comportement vrai. Nous fixons la configuration de
polarisation P// parall¢le a la direction de traction pendant tout I’essai. Un spectre Raman est
enregistré environ toutes les dix secondes.

La figure IV.13 montre 1’évolution de la contrainte vraie o,, et celle de I’intensité
relative Igss/li; en fonction de la déformation vraie €,, du iPP. L’intensité relative de la bande
a 835 cm’™ augmente avec la déformation. L’augmentation est plus marquée entre &,, = 0 et
0,05 puis s’adoucit trés 1égerement au-dela. Cela indique que I’orientation des chaines de la
phase amorphe est trés importante aux faibles déformations. Ce résultat est en accord avec la
diminution de la distance moyenne de Bragg <d,> de la phase amorphe dans le stade
viscoélastique déterminée par diffraction des rayons X. De plus il semble que 1’orientation de
la phase amorphe soit plus importante dans le stade purement élastique que dans le stade de
I’écoulement visqueux. Il faut cependant étre prudent dans cette explication car nous
rappelons que les essais ont été réalisés a vitesse de traverse constante et non a vitesse de

déformation v
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Figure IV.13: Evolution de la contrainte vraie G,, et de ’intensité relative Ig3s/I;o; de la bande
de diffusion Raman a 835 cm'l, notée Rorientam, €n fonction de la déformation vraie €,, du iPP.

Nous avons déterminé deux critéres spectraux pour la caractérisation de 1’orientation

des chaines de la phase amorphe, Rorientam = Ig35/Liot, €t cristalline, Rorientc = Io73/I99g, du iPP.
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IV.4 Etude de cas

Dans cette partie nous utilisons le critére spectral de ’orientation des chaines de la
phase cristalline, Royient.c, pour mener deux études de cas. La premiere porte sur 1’identification
de la distribution de I’orientation des lamelles cristallines dans la structure sphérolitique. Nous
comparons un sphérolite o et un sphérolite B (Martin 2009). La seconde ¢étude s’intéresse a la
caractérisation des structures type cceur / peau observées sur les joncs d’extrusion ou la peau

présente une orientation moléculaire préférentielle (Martin 2009).

IV.4.1 Cas d’étude 1 : Orientation cristalline au sein de sphérolites o et B du iPP

La figure IV.14 présente la micrographie optique obtenue en transmission et en
lumicre polarisée a partir d’'une coupe du iPP réalisée au microtome. Les conditions de
préparation des lames minces sont détaillées au paragraphe I1.3.2. Nous avons isolé deux
types de sphérolites caractérisés chacun par un contraste de phase différent : au centre un
sphérolite B entouré de sphérolites o.. Pour chacun, nous avons enregistré une série de spectres
selon un profil circulaire a une distance fixe du centre de nucléation. Un spectre est enregistré
tous les 15 degrés de ¢ = 0 a 180 degrés. La direction de polarisation P est maintenue fixe et

paralléle a la direction y du plan d’observation.

Figure IV.14: Micrographie obtenue en microscopie optique en transmission et en lumicre
polarisée a partir d’une coupe microtomique du iPP de 25 pum d’épaisseur.
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Orientation cristalline dans les sphérolites a et 3

Les figures IV.15.a-b présentent les spectres enregistrés aux positions angulaires
¢ = 0 (régions équatoriales); 45 (régions diagonales) et 90 degrés (régions polaires) pour un
sphérolite a et B. Dans le cas du sphérolite a, I’intensité des bandes de diffusion a 973 et
998 cm™' est quasiment identique dans les régions équatoriales et polaires. Le critére spectral
Rorient c correspondant a ces deux régions est supérieur a celui des régions diagonales. Dans le
cas du sphérolite B, I'intensité des bandes de diffusion a 973 et 998 cm™ est différente dans
chaque région du sphérolite. Le critere spectral Ryientc décroit progressivement de ¢ =0 a 90

degrés c’est-a-dire des régions équatoriales aux régions polaires.

. ' ' ' ' ' b. p——
2 973cm’ Sphérolite o — Sphérolite B
I — ¢ =0 ° (équatoriale) T $=0 °(°équ.atoriale)
¢ = 45 ° (diagonale) i = gg ; Edla:g_ont)ale)
© ==='¢ =90 °(polaire) m —TT gt polaire
3 Configuration polarisée P 5 Configuration polarisée P
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Figure IV.15: Spectres Raman polarisés enregistrés sur a. un sphérolite o et b. un sphérolite
B du iPP pour trois positions angulaires : ¢ = 0, 45 et 90 degrés.

La figure IV.16 montre le profil circulaire du critére spectral Ryriente €n fonction la
position angulaire au sein des sphérolites a et . Chaque profil évolue de maniére périodique
indiquant une distribution réguliere de ’orientation cristalline au sein des sphérolites.
Les profils peuvent se décrire a 1’aide d’une fonction sinusoidale. Celui correspondant au
sphérolite oo montre une périodicité de m/2 et son amplitude est faible comparée a celui du
sphérolite B qui présente une périodicité double (). Ce résultat est similaire a celui trouvé
par Ellis (2004) en microscopie synchrotron infra-rouge. L’explication de ces observations est
liée a ’organisation lamellaire différente au sein des deux sphérolites comme cela est décrit
en annexe A (Khoury 1966, Padden 1973, Norton 1985, Lotz 1986, Aboulfaraj 1993).

Dans le cas d’un sphérolite o, les lamelles cristallines ont une croissance

multidirectionnelle. En effet des lamelles se développent radialement dans les trois directions
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de D’espace a partir d’un centre nucléant puis des lamelles tangentielles croissent
perpendiculairement sur les lamelles radiales. L.’ensemble forme une structure croisée dont la
figure IV.17.a en fait une représentation schématique. Dans les régions équatoriales
(¢ =0 degrés + 180 degrés), I’axe ¢; des lamelles radiales et I’axe ¢, des lamelles tangentielles
sont respectivement parallele et perpendiculaire a la direction de la polarisation. Dans les
régions polaires (¢ = 90 degrés = 180 degrés), la situation est inversée, ¢; et ¢, étant
respectivement perpendiculaire et paralléle a la direction de polarisation. Dans les régions
diagonales (¢ = 45 degrés + 90 degrés) ¢; et ¢; forment un angle de = 45 degrés avec la
direction de polarisation. Le fait que le critére Rriente SOit quasiment identique dans les
régions équatoriales et polaires du sphérolite o montre que les lamelles radiales et
tangentielles sont en proportion équivalente. Dans les régions diagonales, le critére Rorientc €st
minimal car ni les lamelles radiales, ni les lamelles tangentielles ne sont orientées
parallélement a la direction de polarisation.

Dans le cas d’un sphérolite  (Figure IV.17.b), les lamelles se développent uniquement
selon une croissance unidirectionnelle radiale en forme de gerbe. L’axe ¢ des lamelles des
régions équatoriales et polaires est orienté respectivement parallelement et
perpendiculairement a la direction de polarisation. Cela explique le fait que le critére spectral
Rorient,c SOit maximal dans les régions équatoriales et minimal dans les polaires. Il prend une
valeur intermédiaire dans les régions diagonales ou 1’axe ¢ des lamelles est orienté a

45 degrés par

5
—e— Sphérolite
4' v Sphérolite a
\vd v
o 3r
T
0
3
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0

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
Angle ¢ (degré)
Figure IV.16: Evolution du critére de 1’orientation des macromolécules de la phase cristalline
Rorientc €n fonction de la position angulaire ¢ dans un sphérolite o et 3 du iPP.
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a. Sphérolitet b. Sphérolite [3
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Figure I'V.17: Représentation schématique de la distribution lamellaire
dans un sphérolite o a. et § b. du iPP.

Nous avons vu que le critére Reriente €St plus élevé dans la région équatoriale d’un
sphérolite B que dans celle d’un o. L’explication tient au fait que dans la structure o
la polarisation est parallele a la fois aux liaisons C-C des chaines des lamelles radiales et aux
liaisons latérales C-H et C-CH3 de celles des lamelles tangentielles. Le critére Rorientc €St
minimisé car la diffusion Raman issue des liaisons C-C est compensée par celle issue des
liaisons latérales. En revanche, la région équatoriale du sphérolite 3 ne présente que des
liaisons C-C orientées parallelement a la direction de polarisation et le critere Rogentc €St
maximisé. Le schéma explicatif de la figure IV.18 permet de mieux comprendre

ce phénomeéne.

a. SphérollteOL Rorient,c faible b' Sphérollte B Rorient.c €levé

Zone équatoriale Zone équatoriale

polarisation polarisation

—CH:
C C—CH.

o—0

Figure IV.18.a-b: Représentation schématique de 1’influence de 1’orientation des liaisons
chimiques au sein des lamelles cristallines des régions équatoriales d’un sphérolite o et 3 sur
la diffusion Raman et sur le critére de I’orientation moléculaire de la phase cristalline Royient c
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Cartographie de la structure sphérolitique

Nous avons réalisé¢ une cartographie par spectroscopie Raman de la méme zone que
celle observée en microscopie optique a la figure IV.14. Pour cela, un spectre a été enregistré
tous les micrométres de 0 a 180 um dans les deux directions spatiales x et y. La direction de
polarisation est maintenue fixe et paralleéle a I’axe y du plan d’observation. La figure IV.19.a
montre 1’évolution de I’intensité Raman de la bande a 973 cm™ sur la zone cartographiée.
Pour les sphérolites a, on note que les zones équatoriales et polaires sont plus intenses que les
zones diagonales. En revanche pour le sphérolite [3, seule la région équatoriale présente une
intensité ¢levée qui diminue progressivement vers les zones polaires. La figure 1V.19.b
présente 1’évolution de I’intensité Raman de la bande a 998 cm™ sur la zone cartographiée. Ce
sont les zones diagonales des sphérolites o et les zones polaires du sphérolite B qui présentent
I’intensité la plus élevée. La figure IV.19.c montre I’évolution du rapport Rorientc sur la zone
cartographiée. Le rapport accentue les différences morphologiques et permet de distinguer

nettement 1’anisotropie cristalline au sein des sphérolites o et 3
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18 180

180
140
2 120
€ 100
=i

» 80

40

20

" ] 20 40 B0 80 100 120 140 180 180
m
{Hm) XK (pm)

C. Rorient,c

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
A (Hm)

Figure IV.19: Evolution de I’intensité I de la bande de diffusion 4 a. 973 et b. 998 cm™ et c.
du critére Royrientc €n fonction de la cartographie de la microstructure.
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IV.4.2 Cas d’étude 2 : Orientation moléculaire au sein de piéces extrudées

Dans I’industrie de la plasturgie, le procédé d’obtention de produits finis ou semi-finis
le plus utilisé est I’extrusion. Ce procédé consiste a faire passer un matériau polymere a 1’état
fondu a travers une filiere pour obtenir des films, des plaques, des tubes et des profilés.
Les pieces mises en forme par extrusion, présentent dans la plupart des cas une hétérogénéité
de la microstructure dans leur ¢épaisseur (Ward 2000, Agassant 2000)
qui dépend fortement des sollicitations mécaniques et thermiques imposées au polymeére
durant sa mise en forme (Agassant 1996).

Dans le cas des polymeéres semi-cristallins, de nombreuses études reportent une
morphologie rémanente qui consiste en une structure multi-couches de type cceur / peau
(Kumaraswamy 1999 et 1999, Kantz 1972, Fujiyama 1988). Au cceur, c’est-a-dire lorsque les
sollicitations mécaniques (cisaillement) et / ou thermiques (vitesse de refroidissement et
gradient thermique) sont faibles, les conditions de cristallisation se rapprochent des conditions
statiques et isothermes, favorables a la germination et a la croissance des sphérolites. En
revanche, dans une couche superficielle dite de peau, les morphologies cristallines sont
profondément altérées par des gradients thermiques importants, un fort taux de cisaillement
et / ou des étirages mécaniques pendant la cristallisation.

Les expériences de cristallisation sous contrainte de cisaillement menées par de
nombreux auteurs permettent de mieux comprendre les mécanismes de formation de cette
structure multi-couches (Odell 1978, Liedauer 1993, Wang 2004, Godara 2006).
Les molécules flexibles constituant les polymeres tendent a se déformer et a s’orienter dans la
direction de I’écoulement sous ’effet du cisaillement mécanique a la paroi de 1’outillage.
Apres refroidissement, la cristallisation a lieu a partir d’un état fondu pré-orienté conduisant
alors a une microstructure trans-cristalline avec des sphérolites de trés petites tailles.
Zhang (2005) a observé de maniere in situ et a travers un microscope optique la croissance de
ces structures dans le iPP. Duplay (2000) a ¢tudi¢ I’influence de la masse molaire du
polymeére sur le phénoméne de cristallisation induite par cisaillement. Koscher (2002) s’est
plus particulierement focalis¢ sur I’influence du taux de cisaillement du polymeére liquide sur

la formation de la structure trans-cristalline.
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Nous allons caractériser les couches de peau par spectroscopie Raman et étudier leur
développement en fonction de trois conditions d’extrusion : nature et température du fluide de
refroidissement et étirage post-extrusion de 1’extrudat. Nous déterminons expérimentalement
I’épaisseur des couches de peau par diffusion Raman et les résultats seront comparés a ceux

de la microscopie optique (Martin 2009).

Conditions d’extrusion des échantillons

Des échantillons de iPP, sous forme de joncs cylindriques de diamétre moyen
dp = 6 mm, sont mis en ceuvre par extrusion a l'aide d'une extrudeuse bi-vis instrumentée
(capteurs de pression et de température) développée par la société Brabender (modele
Plastograph®). Nous avons extrudé des échantillons en faisant varier consécutivement le
fluide de refroidissement, sa température et le taux d’étirage T du jonc en sortie de filiére. La
vitesse de rotation o des vis-sans-fin est fixée a 60 tr.min”' ce qui correspond a un débit
massique de 13,2 g.min™. Le fluide de refroidissement est caractérisé par sa nature (air ou
eau) et sa température 7,.r (°C). Le taux d’étirage t est défini comme le rapport du diametre
dp du jonc a la sortie de la filiere sur le diamétre d du jonc aprés étirage, T = dy / d. Le tableau
IV.1 reporte les différentes conditions d’extrusion réalisées afin de montrer leur influence
respective sur le développement de la couche de peau. Les échantillons 1 et 2 permettent
d’étudier I'influence de la nature du fluide de refroidissement (air et eau a 25 °C). Les
¢chantillons 2 et 3 permettent de montrer I’influence de la température du fluide de
refroidissement (eau a 25 et 0 °C). Les échantillons 2, 4, 5 et 6 permettent de caractériser

I’influence du taux d’étirage t =1, 3, 3,5 et 5 (eau a 25 °C).

Fluide de refroidissement
Echantillon Nature Température (OC) Taux d'étirage T
1 air 25 1
2 eau 25 1
3 eau 0 1
4 eau 25 3
5 eau 25 3,5
6 eau 25 5

Tableau IV.1: Conditions d’extrusion des échantillons de iPP en vue de leur analyse par
diffusion Raman. Influence de la nature, de la température du fluide de refroidissement et du
taux d’étirage de ’extrudat a la sortie de la filiere d’extrusion.
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Analyse par microscopie optique

Les micrographies de la figure IV.20.a-b présentent respectivement la microstructure
dans I’épaisseur de 1'échantillon refroidi a I’air libre (7, = 25 °C) et celui refroidi a I’eau a
25 °C. La figure 1V.20.a montre une microstructure homogeéne composée de sphérolites de
tailles identiques. Des sphérolites B de quelques micrometres de diametre se distinguent des
sphérolites a par leur contraste plus clair et leur taille plus importante (Aboulfaraj 1993). La
figure IV.20.b montre une couche superficielle de 50 a 55 um qui se détache nettement du
ceeur de [D’échantillon. La différence de contraste observée est significative d’une
hétérogénéit¢ de la microstructure dans 1’épaisseur. Au sein méme de cette couche
superficielle nous observons un gradient de la microstructure caractérisé par un grossissement
progressif des grains sphérolitiques. A la surface, la résolution du microscope optique n’est
pas suffisante pour observer la morphologie semi-cristalline.
Kumaraswamy (2000), Liedauer (1995) et White (1997) observent des microstructures
semblables lors d’expériences de cristallisation du iPP sous cisaillement. Ils montrent par
microscopie ¢électronique en transmission et par diffraction des rayons X, la présence d’une
structure cristalline anisotrope de symétrie uniaxiale orientée dans la direction de cisaillement.
Ils attribuent cette couche superficielle a une couche de peau trans-cristalline composée de
sphérolites de tres petites tailles (200 a 700 nm), de forme cylindrique, orientés dans le sens
de I’extrusion. Par suite nous attribuons la couche superficielle observée a une couche de peau

trans-cristalline et pour chaque échantillon extrudé nous mesurons son épaisseur.

Figure IV.20: Micrographies optiques en lumicre polarisée enregistrées sur la section droite
transverse d’un échantillon refroidi a a. I’air ambiant (25 °C) et b. a I’eau (25 °C)
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Analyse par diffusion Raman

Les extrudats, de géométrie cylindrique, sont coupés en leur milieu parallélement a la
direction de I’extrusion. Pour cela une micro-trongonneuse Buehler (modéle Isomet Plus®)
munie d’un disque de découpe diamanté est utilisée. La découpe est réalisée sous aspersion
d’eau. L’une des deux surfaces coupées est ensuite polie par une succession de papier de
polissage en carbure de silicium de granulométrie décroissante (de 35 a 3 pum). Sur cette
surface préparée, les spectres Raman sont enregistrés suivant un profil linéaire allant du bord
(0 um) jusqu’au cceur (200 um) de 1’échantillon (Figure IV.21). Un spectre est enregistré tous
les trois micromeétres le long de ce profil. La direction de polarisation est maintenue parallele
a la direction de I’extrusion au cours de I’analyse. Nous caractérisons 1’orientation des

molécules de la phase cristalline en utilisant le critére spectral R osientc défini précédemment.
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Figure I'V.21: Protocole expérimental des mesures par diffusion Raman polarisée selon un
profil de mesure lin¢aire mené sur la section droite longitudinale d’un extrudat.

Les courbes de la figure IV.22.a-b présentent respectivement I’influence de la nature et
de la température du fluide de refroidissement sur Rgrientc. Pour 1’échantillon refroidi a 1’air
libre (Trer = 25 °C), Roriente €st constant dans ['épaisseur et égale a Rorente = 1,2
La distribution de 1’orientation moléculaire de la phase cristalline est anisotrope dans
I’épaisseur de I’extrudat. En revanche dans le cas de 1’échantillon refroidi a I’eau (Trer = 25
°C), Rorientc st élevé au niveau de la surface, Rorient = 2,8 et diminue rapidement vers le coeur
de I’échantillon pour atteindre Rorente = 1,2 a la profondeur de 100 pm. Lorsque la
température de I’eau est Trer = 0 °C, Royientc reste constant et égal a 2,8 jusqu’a une profondeur

de 75 um avant de chuter pour atteindre 1,2 a une profondeur de 150 um. Sur les profils nous
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définissons des domaines ou I’orientation moléculaire de la phase cristalline est ¢levée et
orientée dans le sens de D’extrusion. Ces domaines se situent entre 1’extréme surface
(x = 0 um) et le point d’inflexion des profils de Rerientc. Il s’agit typiquement des couches de
peau telles que nous les avons définies en introduction. Un refroidissement a I’eau a 0 °C
induit la formation d’une peau, de 115 pum, plus épaisse que celle obtenue au cours du

refroidissement a 1’eau a 25 °C et égale a 48 um.

a. 35 b. 35
t=1 =1
30t T=25°C 30t Eau 1
v, —e— air vVVIVYVVVVyg —e— T=25°C
Vv v eau ve.
25}t V. 4 25t
V.
o . o
5 20 Y 5 20
= o A\ - -
s e s
nd - [h'd
15} vv 15}
V.
Vvv
So-0-00-0000 OGS Idviverin
10F VOO0 890000000000 10}
05 . . . 05 . . .
0 50 100 150 200 0 50 100 150 200

Distance d (um) Distance d (um)

Figure IV.22: Influence a. de la nature et b. de la température du fluide de refroidissement
sur I’évolution du criteére Rorientc dans I’épaisseur des extrudats de iPP.

La figure IV.23 montre I’influence du taux d’étirage sur I’épaisseur relative de la
couche de peau dans I’extrudat. Nous travaillons en distance relative d/r car lors de 1’étirage
le rayon r du jonc diminue. A la surface, Rorentc Croit avec le taux d’étirage et montre que
I’orientation moléculaire devient plus importante avec I’étirage. De plus 1’évolution de Ryientc
montre une augmentation de la proportion de peau avec 1’étirage. Pour un échantillon refroidi
a I’eau a 25 °C sans ¢étirage, la peau représente 1,2 % en volume de I’extrudat et
10 % pour un échantillon refroidi a I’eau a 25 °C et étir¢ a t = 5.

La figure IV.24 montre une comparaison entre les mesures des épaisseurs de peau
réalisées par spectroscopie Raman et la microscopie optique en lumiere polarisée.
Ces résultats sont la compilation de cinq mesures par Raman et de cinq observations au

microscope optique. Une bonne corrélation est obtenue entre les deux techniques puisque le

coefficient de corrélation linéaire calculé entre les deux séries de résultats est de 0,985.
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120 . . .
35 Eau 1 ®  Fluide de refroidissement
”W“’%v‘ T=25°C 100l ©  Taux d'étirage ©
3,0 \ t=5,r=0,6 mm
53%\_ \ ———- 1=3,5r=0,85mm —
25} i — == 1=3,r=1mm g_
3 A t ~r=1r=3mm =
c o x c
2 ° ©
5 2,0 Hee HH £
nd A ¥ o a
om \ o)
15} W i
%—
10} o= = I gt oY N
05 ) ) ) . . . . . . . .
000 005 010 015 020 025 030 0 20 40 60 80 100 120
MO
Distance relative d/r e, (um)

Figure IV.23: Influence du taux d’étirage Figure IV.24: Comparaison  des

T sur 1’évolution du critére Rosentc dans ¢paisseurs de peau mesurée par
I’épaisseur relative d/r des extrudats de spectroscopie Raman et par microscopie
iPP. optique.

Discussion des résultats

Nous discutons de I’influence des conditions opératoires de la mise en forme sur la
formation de la couche de peau dans les extrudats. L’explication des résultats obtenus doit
tenir compte de 1’ordre de succession des étapes du procédé d’extrusion : fusion des granulés
du polymére, écoulement du polymere liquide a travers une filicre puis refroidissement
associé ou non a un étirage mécanique.

Le polymére liquide obtenu par la fusion des granulés a travers le systeme vis-sans-fin
— fourreau d’une extrudeuse s’écoule a travers la filiere donnant la forme finale du produit.
L’écoulement génere un gradient linéaire de la contrainte de cisaillement dans 1’épaisseur du
polymeére liquide. La valeur de la contrainte est maximale pour la couche de polymere au
contact avec la paroi de I’outillage et nulle pour la couche la plus interne. Au sein de la
premiere couche, les macromolécules désordonnés initialement sous forme d’une pelote
statistique sont perturbées par le cisaillement et tendent a s’orienter dans la direction
d’application de la contrainte c’est-a-dire dans la direction de I’écoulement. Cette orientation
préférentielle provoque un rapprochement des chaines macromoléculaires entre elles
favorisant la nucléation de germes cristallins linéaire dont la densité décroit dans 1’épaisseur
selon le gradient de la contrainte de cisaillement (Liedauer 1993, Liedauer 1995).

Une fois passé a travers la filiere, le polymeére est refroidi et dans le cas des polymeéres
semi-cristallins, la cristallisation s’amorce. Ce changement de phase n’a lieu que si la

thermodynamique et la cinétique de cristallisation le permettent, c'est-a-dire respectivement si
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le matériau en cristallisant abaisse son énergie de Gibbs et si la mobilité des molécules est
suffisante & 1’organisation d’un réseau cristallin (Lauritzen 1973, Mandelkern 2004).
Dans notre étude, et de maniere plus générale dans les procédés industriels, les conditions
thermodynamiques sont favorables a la germination et & la croissance de structures
cristallisées car les températures usuelles de refroidissement sont bien inférieures a la
température de fusion d’équilibre Ty permettant un abaissement de 1’énergie de Gibbs.
En revanche, la cinétique influence la cristallisation et par suite la morphologie des structures
cristallisées. Prenons par exemple deux conditions de refroidissement différentes issues de
notre étude : 'un a I’air ambiant a 25 °C et ’autre a I’eau a 25 °C. L’air dont la conductivité
thermique est faible et égale & 0,0262 W.m.K™' (20 °C, 1 bar) (Vargaftik 1994) impose une
vitesse de refroidissement faible a I’ensemble du polymere liquide. Les molécules
précédemment orientées par le cisaillement a la paroi ont le temps et la mobilité suffisante
pour se réorganiser en lamelles cristallines tridimensionnelles sous forme de sphérolites de
grande taille. Le faible degré d’orientation moléculaire mesurée par spectroscopie Raman en
surface des échantillons refroidis a 1’air est en accord avec 1’isotropie moyenne de la structure
sphérolitique. De plus, 1’air impose un faible gradient thermique dans 1’épaisseur de
I’extrudat. Les couches de polymeres sont alors soumises a une vitesse de refroidissement
quasiment identique et conduit & une structure homogene au sein de 1’échantillon. Ceci est
observé au cours de 1’étude par la microscopie optique en lumiere polarisée. Ce scénario n’est
plus approprié dans le cas d’un refroidissement a 1’eau dont la conductivité thermique est plus
élevée par rapport & celle de Iair et égale a 0,556 W.m™ K (20 °C, 1 bar). La vitesse de
refroidissement du polymere fondu est élevée inhibant ainsi la mobilité moléculaire et limitant
le réarrangement des macromolécules de polymere. La cristallisation n’a lieu qu’a partir des
germes anisotropes générés par le cisaillement du polymere selon le modele de
Liedauer (1993). Les mesures par spectroscopie Raman réalisées sur les échantillons refroidis
a I’eau mettent en évidence une orientation de chaines macromoléculaires élevée en surface et
s’explique par la formation de sphérolites de symétrie cylindrique, anisotropes,
préférentiellement orientées dans le sens d’extrusion. La densité élevée des germes en surface
conduit a la formation de cristaux de petite taille ne permettant pas leur observation
en microscopie optique. Le gradient de microstructure observé dans 1’épaisseur de I’extrudat
(désorientation et grossissement progressif des cristaux vers l’intérieur) par spectroscopie
Raman et par microscopie optique est li¢ a I’établissement d’un gradient thermique important,

les couches de polymeéres n’étant pas soumises a la méme vitesse de refroidissement.
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Une diminution de la température de 1’eau de refroidissement (T,.s = 0 °C) amplifie le
gradient thermique et la couche de peau s’épaissit. La figure IV.25.a propose un schéma

explicatif de la formation de ces structures cceur / peau au sein d’extrudats refroidis a 1’eau.

eau (25 °C)
a.

etirage

Figure I'V.X: Illustration schématique du développement de la structure cceur / peau lors de
I’extrusion d’un polymere semi-cristallin refroidi a ’eau a. avec ou b. sans étirage mécanique.
(Inspiré par le modele de Liedauer (1993))

L’¢étirage du jonc en sortie de filiere est courant a 1’échelle industrielle, 1’objectif étant
d’améliorer les propriétés de résistance mécanique du matériau dans une ou plusieurs
directions privilégiées (Buckley 1969). Le principe repose sur l’orientation des chaines
moléculaires dans la ou les directions d’application de la sollicitation mécanique en sortie de
I’extrudeuse. Pan (1986, 1987) montre que les lamelles cristallines des sphérolites de iPP
s’orientent par rotation dans la direction de 1’étirage et que la déformation de la structure
sphérolitique s’amorce en surface de 1’extrudat et se propage vers les couches internes.
L’augmentation du degré de I’orientation moléculaire mesuré par spectroscopie Raman dans
les couches de peau des échantillons étirés a différents taux de déformation s’explique par la
contribution couplée de 2 sollicitations mécaniques : la sollicitation de -cisaillement
mécanique a la paroi due a I’écoulement (Roient = 2,8 pour T = 1) et la sollicitation mécanique
d’¢élongation due a 1’étirage mécanique de I’extrudat a la sortie de la filiere (Rosient = 3,5 pour

T=35).
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IV.5 Conclusion

Nous avons montré que la diffusion Raman, dans une configuration polarisée de la
lumicre, est sensible a I’orientation moléculaire. Dans le cas du polypropyléne isotactique,
nous avons utilisé cette propriét¢ pour définir des signatures spectrales Raman propres a
’orientation des macromolécules de la phase cristalline (Rosientc) €t amorphe (Rorientam). Les
résultats obtenus par spectroscopie Raman ont été comparés a ceux obtenus par la diffraction
des rayons X sur films plans (WAXS). IIs présentent une trés bonne corrélation. Enfin nous
avons mis a profit ces critéres Raman pour caractériser la distribution spatiale des lamelles
cristallines au sein des sphérolites a et B du iPP ainsi que les structures cceur/peau observées

dans les joncs d’extrusion.
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CHAPITRE V

Endommagement volumique et diffusion Raman

V.1 Introduction

Dans ce chapitre nous caractérisons I’endommagement volumique qui se développe au
sein du polypropyléne isotactique, noté iPP, au cours de sa déformation uniaxiale. Nous
¢tudions particuliérement 1’influence du processus de craquelage sur le spectre de diffusion
Raman. L’objectif est de proposer un critére spectral permettant de quantifier la variation
volumique dans ce matériau au cours de sa déformation.

Pour y parvenir, nous déterminons la déformation volumique, notée ¢,, a 1’échelle
macroscopique par des mesures de VidéoTraction™. Puis sur les éprouvettes étirées a
différentes déformations, nous réalisons des analyses de diffusion Raman. Nous discutons
dans quelle mesure le spectre Raman est affect¢ par le processus de cavitation et nous
proposons une signature spectrale susceptible de suivre la déformation volumique dans le iPP.
Les résultats obtenus sont comparés et discutés avec ceux obtenus a 1’échelle microscopique
par radiographie d’absorption des rayons X, et microscopie électronique a balayage et, a

, . . ’ . ™
1’échelle macroscopique, par VidéoTraction .
V.2 Caractérisation macroscopique de I’endommagement volumique

Nous avons vu au paragraphe 11.3.1 que le systeme de pilotage de la déformation
VidéoTraction™, noté VT, permet de déterminer la variation volumique &, d’un matériau au
cours de sa déformation (G’Sell 2002). Nous réalisons une série d’essais mécaniques de
traction uniaxiale sur le iPP a la température de 30 °C et sous une vitesse de déformation vraie
de 5.10° s,

La figure V.1.a montre 1’évolution de la déformation volumique sVVT en fonction de la
déformation vraie g,, pendant les phases de chargement (de 0 a 1), de déchargement (de 1 a 2)
et de recouvrance pendant trois heures (de 2 a 3) pour une éprouvette déformée en chargement
jusqu’a g,, = 0,8. La courbe met en évidence une augmentation de la déformation volumique
(ou dilatation) du matériau lors du chargement. Celle-ci atteint 0,28 pour une déformation

vraie en chargement de ¢,, = 0,8. Aux faibles déformations, nous remarquons que la dilatation
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est faible et qu’elle ne commence a augmenter régulierement qu’au-dela du seuil de plasticité
pour &, > 0,15. Elle est principalement liée a I’endommagement du matériau selon un
mécanisme de craquelage de la microstructure (Argon 1977, Kramer 1990, Friedrich 1983).
Le stade de déchargement est marqué par une diminution de la déformation volumique car
elle chute de 0,045 lorsque €., passe de 0,8 a 0,71. Cela correspond a une redensification du
matériau lors de la décharge. Dans le stade de recouvrance la déformation volumique continue
a diminuer jusqu’a une valeur résiduelle, &, ', de 0,15 correspondant a une déformation
vraie résiduelle de &,,, = 0,54. La densification cumulée dans le stade de déchargement et
celui de la recouvrance est de 0,13. Ceci s’explique par le fait qu’une partie des vides créés
lors du chargement se rebouche durant la relaxation du matériau.

Nous réalisons plusieurs essais de traction pour des déformations vraies en charge
croissantes, €,, = 0; 0,06; 0,15; 0,3; 0,5; 0,8, let 1,2. Pour chaque éprouvette étirée nous
relevons la déformation vraie résiduelle €,,, et la déformation volumique résiduelle 8V7rVT
correspondante. La figure V.1.b présente I’évolution de &, en fonction de &, Nous

remarquons que la déformation volumique résiduelle est trés faible aux petites déformations.

A partir de €., = 0,15 elle augmente quasiment linéairement avec la déformation.
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Figure V.1: a. Evolution de la déformation volumique, &, ", obtenue par VideoTraction™ en
fonction de la déformation vraie g, du iPP b. Evolution de la déformation volumique
résiduelle €,, ' obtenue par VidéoTraction'™ en fonction de la déformation vraie résiduelle
€2z du 1PP.
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V.3 Caractérisation microscopique de ’endommagement volumique

La déformation volumique du iPP est maintenant caractérisée a 1’échelle
microscopique par la technique de radiographie d’absorption des rayons X, notée radx, et par
une procédure d’analyse d’image des micrographies obtenues par microscopie €lectronique a
balayage, notée MEB. Les principes et les conditions expérimentales de ces deux techniques
sont détaillés au paragraphe I1.3.2. Les analyses sont réalisées de maniere post mortem sur les
éprouvettes déformées précédemment par VidéoTraction™ et les résultats issus des

différentes techniques sont comparés a la fin du paragraphe.

V.3.1 Analyse par radiographie d’absorption des rayons X

La figure V.2.a montre la déformation volumique résiduelle av,rradx en fonction de la
position axiale sur 1’éprouvette pour quatre états de déformation vraie résiduelle du iPP,
€zr = 0; 0,15; 0,54 et 0,75. Les courbes indiquent une augmentation de la déformation
volumique résiduelle dans la partie centrale des éprouvettes avec la déformation. Cette zone
de I’éprouvette correspondant a leur Volume Elémentaire Représentatif (VER) ou la densité
des vides et donc la transmission des rayons X est la plus importante. La déformation

volumique résiduelle est nulle pour 1’état non déformé, passe a 8V7rradx = 0,19 lorsque &, passe

a = 0,54 puis atteint la valeur maximale, sv,rradx = 0,27, pour la déformation résiduelle
maximale atteinte, &,,, = 0,75. Nous remarquons aussi que la forme des courbes évolue car on
observe la croissance et 1’¢largissement du pic central avec la déformation. Aux faibles
déformations, la densité de craquelures est faible et leur nucléation est localisée au centre de
I’éprouvette ce qui explique 1’apparition d’un pic étroit de faible intensité. Au fur et a mesure
de I’étirage, la nucléation et la croissance des craquelures s’intensifient et la déformation se
propage vers les bords de I’éprouvette expliquant I’augmentation de la variation de volume et
I’¢largissement du profil de transmission des rayons X. La figure V.2.b présente I’évolution
de la déformation volumique résiduelle &, en fonction de la déformation vraie résiduelle
€, Comme nous 1’avons vu par les mesures de VidéoTraction' ", la déformation volumique
est trés faible aux petites déformations puis augmente régulierement au-dela de &,,, = 0,15.

La courbe montre que 1’augmentation de la déformation volumique tend a s’adoucir apres

SZZ,T = 0,6.
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Figure V.2: a. Profils de la déformation volumique résiduelle €, obtenus par radiographie

d’absorption des rayons X sur les éprouvettes de iPP déformées a ¢, =0, 0,15, 0,54 et
radx

0,75.b. Evolution de la déformation volumique résiduelle €, "~ obtenue par radiographie des
rayons X en fonction de la déformation vraie résiduelle €., du iPP.

V.3.2 Analyse par microscopie électronique a balayage

Les micrographies MEB de la figure V.3.a-e sont obtenues sur le VER des éprouvettes
déformées a €., = 0, 0,15, 0,36, 0,54 et 0,75. Une procédure d’analyse d’image leur est
appliquée afin de remonter a la déformation volumique, notée 8V7rmeb. Comme Addiego (2006)
nous définissons la déformation volumique résiduelle due a I’endommagement d’un matériau

par la relation suivante (équation [V.1]) :

Vq
sv,r =In (V—d> [V 1]
n

ou V4 représente le volume final du matériau qui est la somme de la contribution du volume
de maticre a I’état non déformé V,q et du volume de vides V., tel que

V4= Vnd + V.. La déformation volumique résiduelle €, devient alors (équation [V.2]) :

€ =ln< Va >=- ln(l-E> [V.2]
o Vd'Vca Vd .

La densité volumique des vides, V. ,/Vy, est aussi égale a la densité surfacique des vides S¢./Sq
observées sur une micrographie du matériau (Delesse 1848). L’expression de la déformation
volumique résiduelle peut ainsi étre déterminée par I’analyse des micrographies MEB selon la
relation suivante (équation [V.3]):

Sca

emeb—_ (1-S—d> [V.3]
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Micrographies MEB de la morphologie du iPP déform

Figure V.3

deformations résiduelles €4, (a.,b., c., d.,e.) avant et (a.’,b.’,c.”,d.’,e.”) aprés binarisation.
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Pour déterminer la densité surfacique des cavités S../Sq, chaque micrographie MEB est
binarisée. La binarisation consiste a définir un niveau seuil du contraste lumineux, compris
dans la gamme des niveaux de gris (de 0 a 256), séparant les zones de matic¢re des zones de
vides. Le mode de détection en ¢électrons secondaires permet un contraste suffisant entre les
régions saines, dont les niveaux de gris sont €levés, et celles endommagées dont les niveaux
de gris sont faibles. Nous choisissons comme seuil le niveau de gris 67 car il correspond
statistiquement (sur 30 mesures) au niveau de ’interface matiére-vide. La figure V.4 explique

le protocole de détermination du contraste seuil pour la binarisation des micrographies MEB.

région saine

niveau de gris

/ seuil

Niveau de gris

Distance

Figure V.4: Détermination expérimentale du niveau de gris seuil pour la binarisation des
micrographies MEB.

Les pixels de I’'image ayant des niveaux de gris supérieurs au seuil correspondent aux
régions saines du matériau. Apres la binarisation, ces pixels prennent la valeur 1 et sont
blancs. Inversement les pixels dont les niveaux de gris sont inférieurs au seuil sont attribués
aux cavités. Ils prennent la valeur 1 et la couleur noire apres 1’étape de binarisation. La figure
V.3 présente le résultat de la procédure de binarisation. Les figures indexées V.3.a’-e’
présentent les images obtenues apres la procédure de binarisation appliquée sur les
micrographies MEB indexées V.3.a-e. Le rapport du nombre de pixels noirs, noté Py, sur le
nombre total de pixels de la micrographie, noté P,), n’est autre que la densité surfacique des

cavités S¢./Sq. La déformation volumique résiduelle devient (équation [V.4]) :

P .
emeb—_ ln(l- ”"”) [V.4]

total
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La déformation volumique telle que nous I’avons définie par I’équation [V.4], doit étre
encore corrigée par un coefficient qui tient compte de la quantit¢ de maticre, sous forme
microfibrillaire, a I’intérieur d’une craquelure. La micrographie MEB de la figure V.5,
obtenue a fort grandissement sur une craquelure du iPP déformé a ¢,,, = 0,75, nous le prouve.
D’apres Friedrich (1983), Schirrer (1995), Luo (2004) et Dasari (2004), les craquelures des
polymeres sont constituées en moyenne de 60 % de vides et 40 % de matiere. Dans notre cas,
nous menons une étude statistique sur dix micrographies MEB telles que celle de la figure V.5
et nous confirmons la littérature. Nous trouvons que les craquelures dans le iPP sont
constituées en moyenne de 57 % de vides et 43 % de matiere. Nous choisissons de corriger la
densité surfacique de vides S¢./Sq par le facteur 0,57. La déformation volumique résiduelle

devient alors (équation [V.5]) :

s
emeb—_ I (1-ﬁ 0,57) [V.5]

analyse |
de I'image

—-

Figure V.5: Détermination de la densité de vides dans une cavité de iPP déformé a ¢,,, = 0,75
a partir de la binarisation d’une micrographie MEB obtenue a fort grandissement.

La figure V.6 montre I’évolution de la déformation volumique ev’rmeb déterminée par
MEB en fonction de la déformation vraie résiduelle €,,,. Comme nous 1’avons déja vu avec
les mesures de VidéoTraction™™ et de radiographie d’absorption des rayons X, la déformation
volumique augmente progressivement avec la déformation. Nous comparons plus en détail les

résultats issus de ces techniques dans le paragraphe qui suit.
V.3.3 Comparaison des mesures de I’endommagement volumique

La figure V.7 montre [’évolution de la déformation volumique résiduelle

microscopique &y, et &y,

. VT . , . .
et macroscopique &, en fonction de la déformation vraie
résiduelle €,,, du iPP. Nous observons une grande similitude entre la variation de volume
obtenue a 1’échelle macrosopique et microscopique. Néanmoins les mesures MEB restent
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toujours supérieures 4 celles de la VidéoTraction™. La radiographie d’absorption des rayons
X donne des valeurs intermédiaires. Les mesures vidéométriques et radiographiques
n’indiquent aucune variation volumique aux petites déformations pour &,,, < 0,15 bien que les
micrographies MEB nous montrent des vides des €,,, = 0,045. De plus il semble que le
systéme VidéoTraction™ sous-estime de maniére constante la variation volumique du iPP au
cours de sa déformation uniaxiale. La radiographie des rayons X et la microscopic MEB
montrent que la déformation volumique commence a se stabiliser a partir de &,,, = 0,6. Enfin

nous notons que I’ensemble des résultats tendent a convereer aux fortes déformations.

0,4 T
MN1 Traction —— g P

e, =5.10°s"

03I T=30°C

v,r

02F

01F

Déformation volumique
résiduelle ¢

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8

Déformation vraie résiduelle €,,,

Figure V.6: Evolution de la déformation volumique résiduelle ev,rmeb obtenue par MEB en
fonction de la déformation vraie résiduelle €, du iPP.
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Figure V.7: Evolutions de la déformation volumique résiduelle &, obtenue par
VidéoTraction™ (VT), radiographie d’absorption des rayons X (radx) et MEB (meb) en
fonction de la déformation vraie résiduelle €, du iPP.
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V.4 Analyse par diffusion Raman

Nous avons réalis¢ des spectres Raman sur le Volume Elémentaire Représentatif
(VER), de chaque éprouvette Pour I’ensemble des mesures nous conservons les conditions
d’acquisition données au paragraphe I1.3.3. Il est important de souligner que nous n’utilisons
pas la polarisation de la lumicre car nous souhaitons minimiser I’influence de I’orientation
macromoléculaire sur la diffusion Raman. La figure V.8.a présente les spectres enregistrés sur
du iPP a I’état non déformé puis déformé a e,,, = 0,75. Nous remarquons une baisse de
I’intensité globale du spectre entre un état non déformé et déformé. L’ajustement spectral
nous permet, apres ¢limination de la contribution de la fluorescence, de déterminer 1’intensité
totale de la diffusion Raman. La gamme spectrale choisie est large et s’étend de 750 a 1500
cm™. Nous noterons par I et .z Dintensité du spectre respectivement pour 1’état non
déformé et déformé. Nous proposons d’étudier I’évolution du critére spectral R,y, défini par

I’équation [V.5], en fonction de la déformation du iPP.

IO -Iszz,r

Reav= [V' 5]

Iy

Reav est la variation relative de l’intensité Raman entre 1’état non déformé et déformé.
La figure V.8.b présente son évolution en fonction de la déformation vraie résiduelle du iPP.
Reav augmente quasiment linéairement avec la déformation ce qui correspond a une
diminution progressive de I’intensité diffusée par les états de déformation croissants. R,y est

maximum et égal a 0,27 pour la déformation maximale atteinte €,,, = 0,75.

a. T T T T T T T b. 04 .
800 f €,=0 MN1 Traction 1 MN1 Traction
€,,=0,75 g, = 5.10°%s™ £, = 510°%s™
< 600} T=30°C 03T T=30°C
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B 400 n:u 02}
C
Q
£
200 0.1}
0 n I A 1 I 0,0‘ L 1 "
800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 0,0 0,2 0.4 0.6 0,8
Nombre d'onde v (cm™) Deformation vraie résiduelle ¢, .

Figure V.8: a. Spectres de diffusion Raman enregistrés dans une configuration non polarisée
sur le iPP non déformé et déformé a €,,, = 0,75. b. Evolution du critére spectral Raman R,y
en fonction de la déformation vraie résiduelle €,,, du iPP.
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L’explication de ces observations est directement li¢e au développement de vides au
sein du matériau. Le principe de la diffusion Raman est basé sur 1’interaction entre un
rayonnement et la matiére. Dans le cas ou, pour un méme volume d’interaction, le volume de
matiere sondée est plus faible alors la diffusion Raman est elle aussi plus faible. Le schéma
qualitatif de la figure V.9 permet de mieux comprendre le phénomeéne observé. Williams
(1995) et Everall (1996) se sont basés sur ce postulat pour montrer qu’il est possible de
déterminer avec une grande précision la densité de différents grades de polyéthyléne.

La figure V.10 présente la superposition des courbes de la déformation volumique
déterminée a 1’échelle macroscopique (VidéoTraction™), microscopique (radiographie des
rayons X et MEB), et moléculaire (Raman) en fonction de la déformation vraie résiduelle €.
Toutes montrent une augmentation volumique du matériau. Quel que soit 1’état de
déformation, les mesures de diffusion Raman sont proches de celles de la microscopie MEB.
Ce fait montre que la diffusion Raman est adaptée a la quantification des faibles déformations
volumiques du iPP. Malgré ce beau résultat, nous restons prudents. Lopez (2009) qui a
récemment ¢étudi¢ la déformation volumique du polystyréne choc (HIPS) par diffusion
Raman, montre clairement que le rapport Rg, dépend fortement des conditions
expérimentales telles que la qualité de la focalisation sur 1’échantillon, le choix de 1’objectif et
la taille du trou confocal. Cela tient au fait que les volumes d’interactions et les volumes

analysés peuvent étre tres différents selon les conditions expérimentales choisies.

a. Etat non déformé b. Etat déformé

intensité laser

1,06 "
K cavités

1,94 pm

Oz Oz
. < >

-—

intensité laser

Volume d'interaction
6,85 um’

Figure V.9: Représentation schématique du principe de la mesure de la déformation
volumique résiduelle par diffusion Raman.
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Figure V.10: Comparaison des mesures de déformation volumique résiduelles €,

déterminées par VidéoTraction™ (g, ), radiographie d’absorption des rayons X (&,
p g grap p Yy ,

MEB (&, ™) et par diffusion Raman (Ray)

9

V.7 Conclusion

Nous avons montré que la diffusion Raman est sensible a la variation de densité¢ dans
le polypropyléne isotactique. En se basant sur cette observation nous avons déterminé un
critere spectral, Re,y, permettant de caractériser la déformation volumique due au craquelage
microstructural du polypropyléne isotactique déformé uniaxialement. Il est corrélé a 1’échelle
macroscopique avec les mesures de VidéoTraction ™ et & 1’échelle microscopique avec les
analyses de radiographie d’absorption des rayons X et de microscopie électronique a
balayage. Néanmoins ce résultat nous invite a la plus grande prudence car il semble que le

critere R,y soit valide dans des conditions expérimentales tres restrictives.
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CHAPITRE VI

Discussion sur la déformation uniaxiale du polypropyléne

V1.1 Introduction

Les chapitres IIL, IV, et V ont permis de définir de manicre post mortem un ensemble
de signatures s pectrales R aman propres a différents pa ramétres microstructuraux du
polypropyléne isotactique, noté iPP, tels que la cristallinité, I’orientation macromoléculaire et
I’endommagement volumique. Le chapitre discute plus en détail de la déformation du iPP en
suivant ces signatures en temps réel avec la déformation.

Pour cela, nous utilisons un m ontage expérimental couplant un s pectrometre Raman
installé sur une machine de traction pilotée par le dispositif VidéoTractiont™. L’objectif est
d’avoir, au c ours d e | ’essai mécanique, une vu e g lobale de s m écanismes microscopiques
participant a 1a d éformation macroscopique, du stade ¢élastique a 1 a rupture de 1’éprouvette.
Nous discutons du phé nomeéne de relaxation observé entre un état déformé en chargement et
apres dé chargement, en comparant | es m esures in situ a cel les r €alisées post mortem aux
chapitres précédents. La mise en commun des résultats nous permet de discuter des modéles
descriptifs des mécanismes de dé formation du i PP (Peterlin 1971, Schultz 1974, Friedriech
1983, Dahoun 1992, Haudin 1995).

V1.2 Suivi in situ de la déformation vraie du iPP par diffusion Raman

Nous avons mené des mesures de diffusion Raman en temps réel avec la déformation
vraie selon le protocole indiqué au paragraphe I1.3.3. La vitesse de déformation vraie et la
température sont identiques a celles utilisées pour les analyses post mortem, &,, = 5.1073 §™!
et T =30°C . Nous avons réalisé deux essais m écaniques, 1 'un dans une configuration de
diffusion Raman non polarisée et le I’autre dans la configuration polarisée P// ou la direction
de pol arisation reste pa ralléle a1 ’axe de traction. Dans I e pr emier cas, 1’objectifes t de
s’affranchir de I’influence de 1’orientation macromoléculaire sur la diffusion Raman. Dans le
second cas, 1l s ’agit d e recueillir un e inf ormation sur 1 ’orientation des p hases am orphe et

cristalline du iPP.
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VI1.2.1 Evolution du taux de cristallinité

La figure VLI présente 1’évolution de la contrainte vraie c,, et du taux de cristallinité

Ram

moyen en masse <Xy > déterminé par di ffusion R aman, en fonction de 1a d éformation

Ramsest obt enu da ns un e ¢ onfiguration non

vraie g, duiPP. N ousr appelons que <X¢m
polarisée de l1a lumicre a pa rtir de la détermination du critére s pectral R, selon la relation

suivante (équation [VI.1]):
<X 1¥™> = 0,83 . R+ 0,003 [VI.1]

Le taux de cristallinité¢ du iPP estde 67 % a1’¢état non dé formé. Il est stable dans le
domaine viscoélastique puis chute rapidement des 1 ’apparition du s euil de plasticité situé a
€, = 0,1. La di minution de la c ristallinité e st ma ximale da ns le pl ateau de dé formation
plastique pour €,,= 0,5. Elle s’adoucit au début du durcissement structural puis se stabilise au-
delade ¢, =1,2. Le taux de cristallinité a la déformation maximale ¢,, = 1,6, pr oche de la
rupture, est de 54 % . Entre | état non dé formé et le plus déformé, la perte d e cristallinité

s’éleve a 13 %.
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Figure VI.1: Evolution de la contrainte vraie o,, et du taux de cristallinité <XcmRam>,
déterminé par diffusion Raman sur le iPP au cours de sa déformation vraie uniaxiale ¢,,.
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VI1.2.2 Evolution de I’orientation moléculaire de la phase cristalline

La fi gure V 1.2 montre 1’évolution de 1 a c ontrainte vr aie o, etdu critére s pectral
Raman del ’orientation moléculaire d el a ph ase cr istalline R giente en f onctionde 1 a
déformation vraie €,, du iPP. Nous rappelons que le critére R yientc €st d éterminé dans une
configuration polarisée P// et qu’il est corrélé a 1a fonction d’ orientation f.;, de Hermans de
I’axe cristallographique ¢ de la maille monoclinique-o du iPP par rapport a I’axe de traction z

selon la relation suivante (équation [VI.2]) :

fejz = 0,134 . Rorient,c - 0,182 [VL 2]

Dans 1 es tade vi scoélastique, Rorientc €stcons tant eté gal a 1,8. L escha ines
macromoléculaires de | a pha se c ristalline sont di stribuées de m aniére i sotrope da ns 1 e
matériau. A partir du seuil élastique situé a &, = 0,1, R grientc augmente progressivement et
marque le début de 1’orientation de l1a phase cristalline. La pente de la courbe passe par un
maximum a la déformation vraie ¢, = 0,85. C ela indique que le mécanisme de 1’orientation
des molécules d e 1 a pha se cristalline est prépondérant a ce niveau de d éformation au-dela
duquel I e phé noméne commence a s ’atténuer. A partir de &€, = 1,4, Roriente €St cons tant et
atteint aune va leur m aximale de 6,8. A titr e indi catif, cette v aleur du critére R grientc
correspond a la valeur f.,, = 0,73 de la fonction d’ orientation de H ermans f,/,. Ce résultat
montre que | ’orientation de s m acromolécules de | a ph ase cristalline a atteint s on ni veau

maximum juste avant la rupture.
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Figure V1.2: Evolution de la contrainte vraie o,, et du critére spectral Raman Royient.c
enregistrés sur le iPP au cours de sa déformation vraie €.
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La figure IV.3 compare les mesures de 1’orientation moléculaire réalisées de maniere
post m ortem et in situ enf onctionde | adé formation vr aie &,,. Les de ux c ourbess e
superposent et permettent de mettre en évidence 1’influence de la relaxation sur 1’orientation
moléculaire de 1a pha se cristalline. Prenons pa r ex emple 1 *éprouvette q ui a ét € étirée en
chargement ala déformation &, = 1,2 pui s relaxée pe ndant trois h eures pour atteindre 1 a
déformation vraier ésiduelle e,,, =0,75. Les cr itéres s pectraux cor respondant a ces
déformations sont respectivement Ryient.c (1,2) = 5,9 et Royientc (0,75) = 3,85. Nous notons par
Ag,, la recouvrance du matériau et par ARrientc 12 désorientation. Dans notre exemple, lorsque
le m atériau recouvre s a dé formation de Ag,, = -0,45,1 es m acromolécules de 1 a pha se

cristalline se désorientent de AR grientc = -2,05.
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6 I €57 = 510 " s .
T=30°C

ST désorientation 1

moléculaire
ARorient,c
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la déformation
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—e&— |n-situ .

—— Post-Mortem

1 1 1 1 1 1 1 1 1

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2 1.4 1.6
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Figure I'V.3: Evolutions du critére de 1’orientation moléculaire de la phase cristalline Rorient.c,
déterminé de maniére post-mortem et in-situ, en fonction de la déformation vraie ¢,, du iPP.

La figure IV.4 reporte 1 a désorientation ARgrientc mesurée p ar di ffusion Raman en
fonction dur ecouvrement de 1 a dé formation Ag,,, mesurée parV idéoTractionTM, pour
I’ensemble de s éprouvettes € tirées pui s a nalysées a prés r elaxation. N ous not ons que 1 a
désorientation des molécules de la phase cristalline n’est pas proportionnelle au recouvrement
del adé formation. P ourl es f aibles r ecouvrements ¢ ompris e ntre Ag,, =0 et -0,1,
correspondants aux épr ouvettes f aiblement étirées dans1 es tade viscoélastique, la

désorientation moléculaire est nulle, ARyiene = 0. En revanche pour les recouvrements plus
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importants, attribués aux déformations supérieures a g,,= 0,1, la désorientation moléculaire de
la pha se cristalline a ugmente linéairement ave c | e r ecouvrement. Par ex emple p ourl e

recouvrement maximal Ag,, = -0,45, la désorientation est maximale, AR grient = -2, 1.
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Figure VI1.4: Evolution de la désorientation des molécules de la phase cristalline |ARyient.c| du
PP déterminée par diffusion Rama en fonction du recouvrement de sa déformation vraie
|A&,,|, déterminée par VidéoTraction ™.

VI1.2.3 Evolution de I’orientation moléculaire de la phase amorphe

La figure V L.5 pr ésente 1 *évolution de 1a c ontrainte vraie o,, et du critére spectral
Raman Ryientam de 1’orientation des chaines macromoléculaires de 1a phase amorphe du iPP
au c ours de s a dé formation vraie €. N ous rappelons que R orientam €5t déterminé dansla
configuration de polarisation P// et que son augmentation indique une orientation des chaines
dans la direction de traction. La figure montre que les macromolécules de la phase amorphe
s’orientent fortement dans le stade viscoléastique. Comme nous 1’avions vu dans le chapitre
IV, c’est précisément dans | a partie pur ement élastique que |’ orientation e st 1a plus forte.
Celle-ci continue as e développer da ns1 e do maine pl astique m ais e lle m arque un ne t
fléchissement des le seuil de plasticité passé pour €., = 0,1. Le critére Rorient.am S€ Stabilise a la
fin du dur cissement s tructural pour €,, = 1,3 et atteint Roentam = 0,12. C ela i ndique que
I’orientation de 1a phase amorphe du i PP a atteint son niveau le plus élevé juste avant la

rupture.
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Figure VL.5: Evolution de la contrainte vraie o,, et du critére spectral de 1’orientation
moléculaire de la phase amorphe, Rorientam €n fonction de la déformation vraie €,, du iPP.

VI1.2.4 Distribution locale de la contrainte dans la phase amorphe et cristalline

Le dé calage en fréquence des bandes de diffusion Raman donne une indication sur
I’état de contrainte du matériau (Colomban 2002). Le sens du dé calage renseigne sur le sens
d’application de la contrainte : un décalage vers les nombres d’ onde inférieurs correspond a
une contrainte d’extension et un décalage vers les nombres d’onde supérieurs a une contrainte
de compression. Nous donnons une explication plus détaillée du phénomeéne au paragraphe
1.3.2.

Nous suivons | e dé placement relatif, not&/ vy, des bandes de diffusion de la phase
cristalline a 809 (C-C) (60 %) et 842 cm™ (CH,) (65 %) et celle de la phase amorphe & 835
cm’! (C-C) en fonction de la d éformation vraie €,, du iPP. Le d éplacement relatf /vy se
définit comme le rapport de la position de la bande considérée v sur celle a I’état non déformé
vo. La figure V 1.6.a montre que labande a 809 cm™ se déplace vers 1 es nom bres d’ onde
inférieurs avec la déformation. Cela indique que les liaisons C-C du squelette des chaines de
la phase cristalline sont sollicitées localement en extension. La contrainte, inexistante dans le
domaine vi scoélastique, s ’amplifie désl epa ssagedus euil élastique puis augmente

considérablement au cours du durcissement structural a partir de €,, = 1,1. Le décalage total
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pour cette bande est Av = 1,7 cm™. La bande 4 842 cm™ a un c omportement diamétralement
oppos€ pui sque s a pos ition a ugmente au cours de 1a d éformation. Cela s ignifie que 1es
groupements al kyles latéraux CH, qu’eller eprésente au sein des cha ines de 1 a pha se
cristalline sont soumis a une contrainte locale de compression. Le dé calage total pour cette
bandeest Av = 1,7 cm™. Lafigure V 1.7 donneune r eprésentation s chématique del a
distribution | ocale de s contraintes s ur 1 es m acromolécules de i PP a us einde 1apha se
cristalline. La figure VI.6.b décrit I’évolution de la position relative de la bande a 835 cm’™,
attribuée principalement aux liaisons C-C des chaines de la phase amorphe, en fonction de la
déformation vraie. Globalement les liaisons C-C subissent une contrainte locale de traction
qui ne se relache a aucun moment au cours de la déformation. Les liaisons C-C sont fortement
sollicitées dans le stade visoélastique et particulierement dans la partie purement élastique. La
contrainte fléchit une fois le seuil de plasticité passé, progresse sensiblement au cours de la
déformation plastique puis s’amplifie a nouveau au cours du durcissement structural. Elle est
maximale a ’approche de la rupture.

On note que les liaisons C-C des macromolécules de la phase cristalline et amorphe sont
sollicitées dans les deux cas en traction. Cependant leur évolution respective est tres différente
particulierement pour les trés faibles dé formations ou 1 a c ontrainte d e traction sur la phase
amorphe est ¢l evée et nulle pour | aph ase cristalline. C es ¢ omportements di fférents
fournissent de s 1 nformations pe rtinentes s ur 1 *évolution de 1 a di stribution de s ¢ ontraintes
locales au sein de | a m icrostructure s emi-cristalline e n fonction de 1a dé formation. Nous

discutons de ce point dans la suite de ce chapitre.
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MN1 Traction 11002 3 MN1 Traction
R ©
i57=510"s g 8,,=510"s"
Nogol 12300 . N el {0,900
b T=30 11,001 o] T=30°C
2 K]
®© ®©
— —_
> o > <
> ]
L g {1000 = @ 40 e 2
£ ' > £ >
g g -
g g 40,997
o Configuration non polarisé 10999 o2 . -
1 - Configuration non polarisée
—o— 809 cm S a
-1 2 —— 835cm
—— 842 cm 8 4 0,996
0 . . . . . . . 0998 3 0 . . . . . . . .
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0 1,2 14 1,6 0,0 0,2 04 0,6 038 1,0 1,2 1,4 1,6
Déformation vraie ¢, Déformation vraie ¢,

Figure V1.6: a. Evolution de la contrainte vraie ¢, et de la position normée ( par rapport a
I’état non dé formé) des bandes de di ffusion Raman 4809 ¢ t 842 cm™ en fonction de 1a
déformation vraie g,, du iPP. b. Evolution de la contrainte vraie G,, et de la position normée
(par rapport a 1°état non dé formé) d e la bande de diffusion a 835 ¢ m™ en fonction de 1a
déformation vraie g,, du 1PP.
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Figure VI1.7: Distribution des contraintes locales au sein des liaisons chimiques des
macromolécules de la phase cristalline induit par la contrainte macroscopique de traction.

V.2.4 Evolution de la déformation volumique

La figure VL8 présente I’évolution de la déformation volumique macroscopique (g, ")
et microscopique (R.,y) déterminées respectivement par VidéoTraction™ et diffusion Raman
en fonction de 1a dé formation vraie &,, duiPP. Nous y avons ajouté | es m esures R aman
obtenues de maniére po st-mortem. La c ourbe d e 1a dé formation vol umique m acroscopique
nous indique que 1’endommagement par c avitation dé bute a pres 1 e s tade vi scoélastique et
augmente de manicre constante dans le stade de déformation plastique. Nous notons qu’elle se
stabilise a 0,38 a u dé but du dur cissement s tructural pour g,, =1,2. E nsuite e lle di minue
légérement a I’approche de la rupture pour atteindre 0,34 a &, = 1,6.

Les m esures de | a dé formation vol umique m icroscopique p ar di ffusion R aman
présentent quant a elles des incertitudes plus élevées que les mesures post-mortem. Bien que
la tendance globale de la courbe indique une au gmentation volumique, les valeurs sont trés
différentes de celles issues par la VidéoTraction" ™. Ces erreurs sont générées par le protocole
expérimental qui nécessite impérativement la conservation de la focalisation sur 1’échantillon
ce qui n’estpasle cas car les dimensions de 1’éprouvette v arient avec la dé formation. Le
dispositif e xpérimental actuel ne pe rmet pas d’ ajuster a utomatiquement la f ocalisation du
laser s ur I’ échantillon en f onction d e ses variations di mensionnelles (Figure V 1.9). Par

conséquent 1 *é¢tude d e 1’évolution de 1 ’intensité a bsolue dus pectre e n f onctionde 1 a

124



Chapitre VI Discussion sur la déformation uniaxiale du polypropyléne

déformation, principe sur lequel nous nous sommes basés pour définir un critére spectral R,y
de 1 ’endommagement vol umique, e st difficile. E n réalisant une mesure surun f ilm ou la
diminution de I’épaisseur au cours de 1a traction est faible, on a pu minimiser la perte de
focalisation. Néanmoins la dispersion de s résultats nous montre que ce n’ est pas s uffisant
pour dé crire qu antitativement in-situ la dé formation vol umique dui PPaucoursde s a

déformation uniaxiale.
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Figure V1.8: Evolution de la contrainte vraie 6., et de la déformation volumique déterminée
par VidéoTraction™™, &,"" et par spectroscopie Raman, Ry, en fonction de la déformation
vraie &,, du 1PP.

contribution de

la défocalisation contribution de

la cavitation

Figure V1.9: Influence des conditions de focalisation sur la mesure de la déformation
volumique par diffusion Raman lors d’un essai de traction, a. état non déformé et b. déformé.
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V1.3 Discussion

Les paragraphes précédents ont montré qu’il est possible de collecter de nombreuses
informations a pa rtir de s deux es sais de traction suivis de m aniére i n-situ par di ffusion
Raman. Nousm ettonse nc ommunc esd onnéespour di scuterde sm écanismes
microstructuraux mis en jeu lors la dé formation dui PP, dus tade ¢ lastique a u s tade du
durcissement structural en passant par la dé formation plastique. Nous nous appuyons sur le

tableau des résultats V 1.1 etles schémas de lafigure V1.10 pour m ettre e n ¢ vidence ces

processus microstructuraux.

Stade de la déformation du iPP (T =30 °C, &, = 5.10 * s7™)
critére Information Viscoélastique Plastique Durcissement
spectral structurale 0<e,<0,1) 0,1 <e,<1,1) 1,1 <, <1,6)
R taux de 67 % 67 % — 54 % 54%
¢ cristallinité constant forte diminution constant
Orientation 1,8 1,8 > 6,8 6,8
Rorient c : . .
’ cristalline constante forte augmentation constante
R Orientation 0,07 20,09 0,092a0,12 0,12
orient.am amorphe forte augmentation | faible augmentation constante
Extension \ .
Veoo /v lizisons C-C 1 120,999 0,999 a 0,998
809 7Y809,0 : . constante faible augmentation | forte augmentation
cristallisées
o igg’ggsé“ﬂ“ 1 141,001 1,001 a 1,002
84277842,0 . . constante faible augmentation | forte augmentation
cristallisées
e 1151);261?:1((7)11(: 140,999 0,999 4 0,998 0,998 4 0,996
835778350 forte augmentation | faible augmentation | forte augmentation
amorphes
Reay et Déformation 0 0a0,38 0,382 0,35
AL volumique constante forte augmentation | faible diminution

Tableau V 1.1: Tableau de s r ésultats i ssus de | a dé formation uni axiale dui PP pilotée
macroscopiquement par VidéoTraction™ et suivi microstructuralement par diffusion Raman.
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Chapitre VI

a.

Figure V1.10: Mod¢le descriptif du processus de déformation uniaxiale du iPP :

a. état non déformé

b. état déformé viscoélastiquement
c.-d. états déformés plastiquement croissants avec le processus de cavitation

e-f. développement de la structure fibrillaire avec fermeture des cavités
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VI1.3.1 Stade viscoélastique (Figure VI.10.a-b)

Le stade de dé formation initial de s pol ymeres s emi-cristallins au dessus de 1 eur
température de transition vitreuse est qualifié¢ de viscoélastique car il est la superposition d’un
comportement pur ement ¢l astique et visqueux. A 1’échelle macromoléculaire, le premier se
traduit par des mouvements intermoléculaires dus a la dé formation des liaisons de Van der
Waals (Kausch 1978, Bicerano 1996) et/ ou a des rotations conformationnelles (Glenz 1971,
G’Sell et Dahoun 1994, Verdu 1995). Le second, quant a lui, est dépendant du t emps et se
caractérise par un phénomene d’ écoulement visqueux des chaines amorphes interlamellaires
(Castagnet et al.2000).

Dansl ec asdu polyéthyléne, Schultz ( 1974) m ontre que | e m odule ¢ lastique
parallélement aux cha ines cr istallines es t s eize a cent fois s upérieur au m odule €l astique
macroscopique. Par ¢ onséquent, i1 est généralement admis qu’ aucune activité¢ de la phase
cristalline n’al ieu dans|1 e s tade vi scoélastique et que 1 ad éformation est uni quement
accommodée par la phase amorphe, beaucoup plus souple que les lamelles cristallines. Dans
le cas du iPP, nos résultats le confirment puisque ce sont bien les macromolécules de la phase
amorphe qui s’orientent pour des tres faibles dé formations comprises entre €, = 0 et 0,1.
C’est aussi dans ce dom aine que leurs liaisons C-C de la chaine principale sont soumises a
une forte c ontrainte | ocale d’ extension. La pha se cristalline quant a el le n’ est pas en core
affectée p ar | a dé formation puisque nos r ésultats indiquent que le taux de c ristallinité et
’orientation des macromolécules de la phase cristalline n’évoluent pas. D’ailleurs ces chaines
ne sont pas soumises a une contrainte mécanique locale.

La réponse viscoélastique du iPP conduit a un mécanisme de séparation interlamellaire
qui se caractérise par une augmentation de la longue période L, des lamelles cristallines des
zones ¢ quatoriales de s sphérolites. Elle s ’effectue par | e dé senchevétrement des pe lotes
statistiques, 1’alignement des macromolécules dans la direction de la sollicitation et par un
rapprochement des chaines entre-elles (Bartzack 1996, Gaucher-Miri 1995). Ce processus a
été constaté par de nombreux auteurs dans le polypropyléne ou le polyéthyléne par diffraction
des rayons X aux pe tits ang les ( Balta-Calleja 1 970, K aufman 1973, Butler 1995, D onald
1998, Addiego et al 2006). IIs montrent aussi que la phase amorphe des régions diagonales est
soumise a un cisaillement interlamellaire. Les z ones pol aires sont trés peu affectées parle
niveau de la d éformation méme si certains aut eurs m ontrent une di minution de 1a 1 ongue

période L, des lamelles (Butler 1995 et 1998, Donald 1998, Addiego 2006).
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Enfin, lorsque I’écoulement visqueux des chaines amorphes ne peut plus accommoder
la contrainte macroscopique et que les molécules liens sont totalement étirées, la déformation
plastique dé bute. L’ensemble de nos résultats indique effectivement qu’a partir du s euil de
plasticité, €,, =0,1, la mic rostructure mo ntre un ¢ omportement di fférent. Le t aux de
cristallinit¢é com mence a baisser, la phase cristalline com mence a s ’orienter et les liaisons
chimiques des macromolécules cristallisées subissent de plus en plus la contrainte mécanique
locale. A l’inverse c’est justement a partir de c e s euil de plasticité que I ’orientation de s
chaines de |a pha se am orphe m arque un ralentissement et que 1a contrainte 1 ocale sur les

liaisons s’adoucit (Wong 1994, Young 1996, Colomban 2006).

V1.3.2 Stade plastique (Figure VI1.10.c-d)

L’apparition du domaine de déformation plastique est généralement reli¢ a I’initiation
dum écanisme de g lissement c ristallographique ( mouvement de di slocations) da ns 1 es
lamelles ¢ ristallines (Lin et A rgon 1994) et/ou al anuc léation des pr emicres ¢ avités
(Friedrich et al., 1983). Ce sont le s mol écules lie ns int erlamellaire qui, en transmettant la
contrainte mé canique aux la melles c ristallines voi sines, provoquent | ’activation de ces
mécanismes. D’ailleurs nous m ontrons que 1’augmentation de la c ontrainte loc ale sur le s
liaisons C-C des chaines cristallisées se produit a partir de €,, = 0,1.

Les figures VI.10.c-d mettent en évidence ces deux processus de déformation plastique
des l amelles en fonction de | eur o rientation da ns 1 e s phérolite par r apport a 1a di rection
d’application del as ollicitation. Dansl ar égion amorphei nterlamellaire de sz ones
¢quatoriales, des microvides a pparaissent s ous I action d’ un ¢ hamp di latant ( Argon 1977,
Kramer 1990, F riedriech 1983, T ijssens 2000, C astagnet 2000). Le site de nucléation de ces
microvides e st g énéralement une z one de faible de nsité m oléculaire ( Kausch 1978, R ault
2002). Les mesures volumiques de VidéoTraction™ montrent que la déformation volumique
débute de s que le stade ¢l astique est passé. L’effort de rappel de s molécules liens exerce
localement une contrainte de flexion qui provoque leur rupture puis leur fragmentation selon
le m odéle d e N itta e t Takayanagi ( 1999 et 20 00). N otons que c e s ontdans1esr égions
diagonales des sphérolites, orientées a 45 degrés par rapport a la direction de traction, que le
glissement s’opére. En effet la direction de 1’axe ¢ de ces lamelles a une orientation favorable
(Cission Critique Résolue la plus faible) a 1’activation des systémes de glissement du iPP. Les

chaines glissent p arallelement les unes par rapport aux autres selon un glissement du type

« chain slip » (Haudin 1982, Dahoun 1992, G ’Sell etal, 1997, Aboulfarajetal., 1996,
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Dahoun, 2004). En plus de leur glissement, les lamelles des régions diagonales s’orientent par
rotation pour avoir la direction des chaines parallele a la direction de traction (Schultz 1974).
C’est d’ ailleurs pourquoi nos résultats montrent que 1’ orientation des chaines cristallisées ne
commence pas exactement au seuil de plasticité a g,, = 0,1 mais plus tard pour g,, = 0,2. Les
lamelles des régions polaires quant a elles se rapprochent et finissent par se fragmenter sous
I’effet d’ une contrainte 1 ocale de com pression (Takayanagi 1995, A ddiego 2006). Une fois
fragmentés, les amas cristallins tendent & s’orienter par rotation dans la direction de traction.
La conjonction de 1’orientation des la melles di agonales et pol aires expliquent pourquoi le
mécanisme de 1’ orientation est maximal au milieu du stade plastique pour ¢,, = 0,8. D¢s lors
la microstructure se transforme en une structure micro-fibrillaire. De plus nous montrons que
la pha se a morphe a ccompagne ¢ ette t ransformation pui sque s es ¢ haines ¢ ontinuent
progressivement a s’orienter. D’ailleurs 1’augmentation progressive de la contrainte locale sur
les liaisons chimiques indique que 1a phase a morphe c ontribue en partie & 1a déformation
plastique du iPP.

La fragmentation des lamelles est un processus qui endommage la cristallinité du iPP
(Peterlin 1971, M einel 1971, Glenz 1971, Leung 1988, D ahoun 1992, G ’Sell 1997). N ous
I’avons vérifié en montrant que la proportion de phase cristalline chute de 13 % a pa rtir du
seuil de plasticité. Cela s’explique par |l e dé ploiement de s cha ines cr istallisées, situées en
bordure de s bl ocs f ragmentés, qui m igrent ve rs 1 es r égions a morphes. Dans 1 e cas du
polyéthyléne, Addiego (2006) montre que la destruction de la cristallinité participe, avec la
cavitation, a 1’augmentation de la dé formation volumique du matériau car la d ensité de la

phase cristalline est plus élevée que celle de la phase amorphe.

VI1.3.3 Stade de durcissement structural (Figure VI.10.e-f)

Dans not re c as, e t da ns 1 es ¢ onditions e xpérimentales utilisées pour le s e ssais de
traction, le stade de durcissement structural du i PP débute a ¢,, = 1,1. Il est dé fini comme
correspondant a la déformation ou la contrainte dépasse celle du seuil de plasticité. Dans ce
stade, le d¢ veloppement de 1 a s tructure m icro-fibrillaire du stade pl astique s’arréte car
I’orientation de la pha se a morphe et cristalline se s tabilise (Peterlin 19 70, S amuels 1972,
Schultz 1974, Haudin 1995, Dahoun1992). Nos résultats le confirment.

Le processus de fragmentation s’arréte lui aussi car le taux de cristallinité ne diminue

plus a partir de €,, = 1,1. Les mécanismes de la déformation plastique du iPP sont épuisés et la
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microstructure ne pe ut accom moder | a dé¢ formation que par 1’ allongement de s liaisons
chimiques C -C alignées dans la direction de traction. La force né cessaire pour déplacer 1a
liaison C-C de s adi stance d ’équilibre (potentiecl de M orse) e stte llequ’ al’ échelle
macroscopique la contrainte vraie augmente fortement dans le stade du durcissement. Cela est
conforté par nos résultats qui m ontrent bi en augmentation d e | a ¢ ontrainte 1 ocale s ur 1 es
liaisons C-C de la phase amorphe et cristalline. Latéralement, le matériau est soumis a une
contrainte d e compression (Fond 2001). La co ntrainte 1 ocale d e com pression des 1 iaisons
chimiques C-H et C-CH3, en position latérale sur la macromolécule orientée, s’accentue dés le
début du s tade de dur cissement. Cette cont rainte de com pression latérale explique la
redensification du matériau aux tres grandes déformations car elle provoque la fermeture des

cavités en ellipse (Friedrich 1979).

V1.3.4 Mécanisme de relaxation

Lorsque | a cont rainte d e t raction estr elachée, | e m atériau tend ar eprendre s es
dimensions initiales. Ce phénoméne de recouvrement de la déformation s’explique par la tres
forte extensibilité des chaines de la phase amorphe lorsque les polymeéres semi-cristallins sont
sollicités a u de ssus de 1 eur t empérature de t ransition vi treuse ( Treloar 1975 e t 1976) .
D’ailleurs nous avons montré par les mesures de VidéoTraction™ que plus le matériau est
étiré et plus s on recouvrement e st i mportant. N os r ésultats i ndiquent que dans le dom aine
viscoélastique | e recouvrement n’ est pas accompagné pa r un e dé sorientation de | a ph ase
cristalline a lors qu’ il 1 ui e st qua siment pr oportionnel da ns | e dom aine pl astique. Cette
observation indique que les molécules liens tendent, par une force de rappel, a réorienter les
amas cristallins dans le ur position initiale au sein du sphérolite. Les s chémas de 1a figure
VI.11 expliquent le phé noméne de la relaxation du iPP. De la méme maniére une partie des

cavités se referme au cours du processus de relaxation (Addiego 2006).
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Figure VI.11: Processus de relaxation de la structure sphérolitique du iPP entre un état
a. de chargement et b. de déchargement.

V1.4 Conclusion

Ce dernier chapitre a été I’occasion de mettre a profit I’ensemble des critéres spectraux
Raman définis dans les chapitres précédents afin de suivre en temps réel la microstructure du
polypropyléne isotactique au cours de sa d éformation uniaxiale. I1 a permis de discuter des
mécanismes m icrostructuraux qui r égissent | es di fférents s tades d e 1 a dé formation de c e
matériau.

Nous avons montré que le stade visco-¢élastique est le domaine ou la phase amorphe
s’oriente. A u-dela dus euil de pl asticité, la co ntrainte mécanique es tt ransférée parl es
molécules liens a la phase cristalline qui a son tour s’oriente dans la direction de traction. La
fragmentation progressive des lamelles cristallines conduit a la destruction de la cristallinité
au profit d’ une structure microfibrillaire ou les phases amorphe et cristalline sont orientées
dans 1 a di rection de t raction. La d éformation volumique dé bute da ns | a pha se a morphe
interlamellaire par la nucléation et la croissance de cavités.

Dans le stade de durcissement plastique, la d éformation ne peut €tre accomodée que
par | *extension de s | iaisons ¢ himiques C -C da ns | a di rection de t raction. E nfin nous e n
comparant les mesures de diffusion Raman réalisées de manicre post mortem et in situ, nous
montrons que le recouvrement associ¢ au déchargement du m atériau s ’accompagne dans le

stade de la déformation plastique d’une désorientation de la phase cristalline.
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CONCLUSION & PERSPECTIVES

Conclusion

Dans cette étude, nous avons utilisé la spectroscopie Raman pour caractériser plusieurs
aspects de la morphologie semi-cristalline du polypropyléne isotactique au cours de sa
déformation par traction uniaxiale. Nous nous sommes particuliérement intéressés a sa
cristallinité, son orientation moléculaire et son endommagement par cavitation et nous avons
défini des signatures spectrales Raman pertinentes a leur caractérisation. Les résultats
montrent de bonnes corrélations avec ceux obtenus par des techniques expérimentales
éprouvées pour la caractérisation des matériaux polymeres telles que la microscopie (optique
et électronique), la calorimétrie différentielle & balayage et la diffraction des rayons X. Enfin
I’ensemble de ces critéres ont été mis a profit pour suivre de maniére in situ la déformation
uniaxiale vraie du polypropylene isotactique, du stade de deformation élastique jusqu’a sa

rupture.

Cristallinité

Tout d’abord, nous avons distingué dans le spectre de diffusion Raman du
polypropylene isotactique les bandes caractéristiques de la phase cristalline et celles de la
phase amorphe. Pour cela nous avons suivi en temps réel la fusion et la cristallisation du
matériau en utilisant une platine chauffante instrumentée. Les résultats montrent que les
bandes de diffusion positionnées a 809 (60 %), 842 (65 %), 973 (100 %) et
998 cm™ (100 %) sont attribuées & la phase cristalline et la bande située a 835 cm™
exclusivement a la phase amorphe. En utilisant I’intensité de ces bandes, nous avons construis
un critere spectral, noté R, susceptible de caractériser le taux de cristallinité du
polypropylene isotactique. Nous le corrigeons et le validons en le comparant au taux de
cristallinité moyen en masse obtenu par diffraction des rayons X. Nous montrons que le taux
de cristallinité diminue de 13 % au cours de la déformation du polypropyléne isotactique. Il
passe de 67 % pour I’état non déformé & 54 % pour la déformation avant rupture. La
diminution est nulle dans le stade viscoélastique, importante dans le stade de la déformation
plastique et a nouveau nulle a I’approche de la rupture. Nous attribuons cette perte de
cristallinité a la fragmentation des lamelles et au déploiement des macromolécules les

constituants.
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Orientation moléculaire

En s’appuyant sur la littérature et sur nos résultats, nous montrons que la diffusion
Raman, dans une configuration polarisée de la lumiére, est sensible a I’anisotropie
moléculaire dans les polymeéres. Dans le cas du polypropyléne isotactique, nous avons utilisé
cette propriété pour définir des signatures spectrales Raman propres a I’orientation des
macromolécules de la phase cristalline, Noté Ryyient,c, €t amorphe, Noté Royient,am- LS résultats
obtenus par spectroscopie Raman ont été comparés aux fonctions d’orientations de Hermans
déterminees par la diffraction des rayons X sur films plan. lls présentent une tres bonne
corrélation. Nous montrons lors des essais de déformation in situ que I’orientation des chaines
de la phase cristalline a lieu principalement au cours de la déformation plastique et s’explique
par la rotation et I’alignement des amas cristallins dans le sens de la déformation.
L’orientation des macromolécules de la phase amorphe est prépondérante dans le stade
viscoélastique, s’adoucit dans le stade plastique puis s’annule pres de la rupture du matériau.
Cela correspond a I’alignement des chaines, initialement sous forme de pelotes statistiques,
aux faibles déformations puis au développement progressif d’une structure fibrillaire aux
fortes déformations.Nous avons vu que ces criteres spectraux de I’orientation
macromoléculaire peuvent tout a fait s’appliquer a I’étude de la distribution spatiale des
lamelles au sein des sphérolites o et B du polypropyléne isotactique ainsi que pour la

caractérisation des structures cceur/peau observées dans les joncs d’extrusion.

Endommagement volumique par cavitation

Nous avons montré que la diffusion Raman est sensible a la variation de densité dans
le polypropyléne isotactique. En se basant sur cette observation nous avons déterminé un
critere spectral Raman, Ry, permettant de caractériser la déformation volumique due a
I’endommagement du polypropyléne isotactique déformé uniaxialement. Pour les analyses
post mortem des éprouvettes, le critére est bien corrélé a I’échelle macroscopique avec les
mesures de VidéoTraction™ et & I’échelle microscopique avec les analyses de radiographie
d’absorption des rayons X et de microscopie électronique a balayage. Nous montrons que
I’endommagement volumique se développe progressivement dés le début du stade plastique et
correspond a la nucléation et a la coalescence de cavités. Ce résultat est a prendre avec
prudence car il semble que sa validité soit tres dependante des conditions expérimentales
d’acquisition, notamment du volume de matiere sondé. D’ailleurs nous montrons que les
résultats issus des essais in situ apportent des informations différentes que celles obtenues par

des analyses post mortem ou les conditions de focalisation sont mieux contrélées.
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Perspectives

L’étude par spectroscopie Raman de la déformation du polypropyléne isotactique doit
étre poursuivie. Une étude poussée sur les relations entre la vitesse de déformation, la
température, la présence de charges et le développement microstructural est déja en cours.
Il serait aussi particulierement intéressant de mieux comprendre les mécanismes
microstructuraux intervenant lors du processus de relaxation du polypropyléne car peu de
techniques expérimentales permettent son suivi en temps réel. Pour cela nous proposons de
réaliser des cycles de charge et décharge du matériau. De plus les premiers résultats portant
sur la détermination par diffusion Raman de I’endommagement volumique sont prometteurs.
Néanmoins il serait bon de mieux comprendre et maitriser I’influence des parametres de la
confocalite sur les résultats. Nous avons mis en évidence I’extréme sensibilité de la
focalisation sur la détermination de I’endommagement volumique par diffusion Raman. Cela
nous invite a revoir techniquement le couplage du spectrométre Raman avec le dispositif de
VidéoTraction™. L’utilisation d’un systéme auto-focalisant devrait permettre d’ajuster en
temps réel les changements dimensionnels de I’éprouvette au cours de sa déformation. Sur cet
aspect une thése debutera tres prochainement au laboratoire LMOPS de Metz et a I’Institut
Jean Lamour de Nancy. Enfin, il serait intéressant d’appliquer a d’autres polymeres (semi-
cristallins et amorphes) les mémes protocoles expérimentaux (essais de fusion, essais de
polarisation, essais micro-mécaniques) qui nous ont permis de définir les criteres spectraux

propres au polypropyléne isotactique.

Au cours de I’étude nous avons montré qu’il est possible d’adapter les signatures
spectrales de I’orientation moléculaire a la caractérisation des structures cceur/peau issues du
procédé de mise en forme par extrusion. Dans un contexte de capteurs optiques Raman
destinés aux applications industrielles, il serait intéressant d’aller plus loin dans ce travail. Il
importera de valider a nouveau les signatures Raman a I’échelle semi-industrielle en couplant
une sonde Raman et une extrudeuse de laboratoire puis en menant des campagnes de mesures
sur un site industriel. Il est tout aussi important de s’intéresser a d’autres techniques de

transformation des materiaux polymeres comme le moulage par injection et le soufflage.
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ANNEXE A
Structure du polypropyléne

Cette annexe propose des informations bibliographiques générales sur le matériau de
I’¢tude. Elles sont utiles a D’interprétation des résultats. La description structurale du
polypropyléne doit prendre en compte 1’organisation multi-échelle de son architecture.
Nous commengons par décrire [’enchainement moléculaire au sein d’une chaine
macromoléculaire (configuration et conformation). Ensuite nous expliquons les possibles
arrangements des macromolécules entre elles pouvant conduire a un systéme biphasique
compos¢ d’une phase amorphe et cristalline. Enfin nous présentons les superstructures

cristallines, appelées sphérolites, issues de la cristallisation du polypropyléne.
A.1 La configuration et la conformation de la macromolécule de polypropyléne

Le polypropyléne, noté PP, est obtenu par polymérisation de la molécule du propéne
CH,=CH-CH3; dont la masse molaire est 42 g/mol. L’ouverture de la double liaison carbone
C=C permet, par polymérisation en chaine, la création d’une chaine macromoléculaire
linéaire. Celle-ci est constituée de la répétition de plusieurs unités monomere
-[CH,CH(CHj3)]s- dont la figure A.1 donne une représentation plane. L’indice n est le nombre
d’unités monomeére dans la macromolécule. Il représente le degré de polymérisation qui est
variable d’une chaine a une autre au sein d’une distribution propre a chaque grade de

polypropyléne préparé.

CH: H

C C

H H N

Figure A.1 : Unité monomere du polypropyléne.
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Les liaisons qui assurent la cohésion interne de ces macromolécules sont des liaisons
C-C covalentes. Il s’agit de liaisons fortes de type o engendrées par la mise en commun
d’¢électrons périphériques entre deux atomes de carbone voisins. L’énergie de la liaison C-C
est 347 kJ/mol pour une distance interatomique d’équilibre de 0,154 nm (Wunderlich 1973,
Rosen 1982, Brydson 1982, Rodriguez 1982). Dans 1’espace, les liaisons C-C forment un
tétraedre. Si on représente la chaine sous la forme d’un zig-zag planaire (chaine étendue dans
un plan contenant la chaine carbonée principale), les groupements méthyle, CHj3, et les atomes
d’hydrogene, H, peuvent étre positionnés d’un c6té ou de l'autre du plan de la chaine
(Wunderlich 1973, Schultz 1974). Les différentes configurations ainsi obtenues, représentées
a la figure A.2, constituent les isomeres de position (ou stéréoisomeres de configuration) du
PP. Si les groupements CHj; sont tous situés du méme coté, la configuration est dite
isotactique (noté iPP). Si leur disposition est alternée, elle est dite syndiotactique (noté sPP).

Enfin, si ’arrangement est aléatoire, il s’agit d’une configuration atactique (noté aPP).

C‘Ha T C||‘|3 T C||'|3 T C|H:3 T
C C C C C C C C isotactique
A
N A I O A
C C C C C C C C syndiotactique
I A
TT 1T T1 711
C C C C C C C C atactique
A

Figure A.2 : Différents isomeres de configuration du polypropyléne : polypropyléne
isotactique (iPP), polypropyléne syndiotactique (sPP) et polypropyléne atactique (aPP).
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Du fait de leur régularité stérique, seuls I’iPP et le sPP sont susceptibles de cristalliser.
Cela leur confere des propriétés mécaniques supérieures par rapport a 1’aPP qui reste toujours
amorphe. Depuis la mise au point des catalyseurs stéréospécifiques (Natta 1954), il est
possible d’élaborer le polypropyléne sous forme exclusivement isotactique. Les chaines
macromoléculaires peuvent changer de géométrie (ou de conformation) grace a I’aptitude des
liaisons covalentes C-C a tourner autour de leur axe, comme cela est représenté a la figure
A.3. La conformation effective d’une macromolécule dans un polymére dépend dans une
large mesure des interactions a longue distance et de faible amplitude, du type
Van der Waals. Ces derniéres ont pour effet de restreindre la liberté de rotation des
groupements atomiques qui adoptent alors une position spatiale limitant la géne stérique. La
conformation la plus stable est celle correspondant a 1’énergie potentielle la plus faible. Dans
le cas du iPP, la conformation la plus stable est la forme dite «anti», les formes dites
« gauche - » et «gauche +» ayant une €nergie potentielle supérieure (Figure A.3). En
adoptant la conformation « anti », la chaine décrit une hélice réguliére avec trois monomeres

par tour d’hélice. On la note 2*3,; (Natta 1956 et 1960, Weill 1978) (Figure A.4).

chaine H R H H chaine
chaine chaine chaine
T R
H R H chaine H
H H H
Gauche - Anti Gauche +
m —
&3
o
L 1 L -
I I T
-120° 0° -120°

Angle ¢

Figure A.3 : Représentations décalées (en perspective) des conformations anti et gauches
(+ et -) associées a leur énergie potentielle d’interaction en fonction de I’angle de rotation ¢
autour de la liaison C-C. R est le groupement alkyle CH; et H est I’atome d’hydrogene.
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Figure A.4 : Conformation en hélice de la chaine du polypropyléne isotactique.

A.2 La phase amorphe et cristalline du polypropyléne isotactique

La phase amorphe se caractérise par ’absence d’ordre moléculaire a grande distance.
Les chaines sont désordonnées et enchevétrées les unes aux autres. Elles adoptent des
géométries irréguliéres, non linéaires, en forme de pelotes statistiques (Bueche 1962,
De Gennes 1979, Halary 2006) (Figure A.5.a). La géométrie d’équilibre en pelote est régie,
non pas seulement par un critére d’énergie minimale, mais également par la tendance de
I’entropie de conformation a augmenter. Ce type de structure est caractéristique des
polymeres a 1’état fondu. Lorsque la température diminue, le polymere peut subir deux types
d’évolutions. Soit le matériau conserve sa structure désordonnée, amorphe, qu’il avait a haute
température, soit il s’organise sous la forme ordonnée d’un cristal.

Dans le premier cas, la masse volumique du matériau augmente au cours du
refroidissement grace a des réajustements conformationnels locaux et a une relaxation
volumique favorisant le rapprochement des groupements moléculaires. Toutefois, pour une
vitesse de refroidissement finie, il existe une température T, appelée transition vitreuse, en
dessous de laquelle ces réajustements conformationnels ne s’opérent plus et la relaxation
volumique est considérablement ralentie. La structure est alors figée. Pour le iPP,
la température de transition vitreuse est située, suivant les auteurs et la méthode de
détermination, entre -10 °C et 20 °C (Alexander 1969, Van Krevelen 1976, Trotignon 1986,
Etienne 2002, Combette 2006). Il ne s’agit pas d’une transition thermodynamique et elle ne
s’accompagne d’aucune chaleur latente de transformation. La transition vitreuse est de nature
cinétique.

Dans le cas ou le matériau cristallise, plusieurs portions d’'une méme macromolécule
s’alignent parallélement a d’autres segments d’autres chaines (Figure A.5.b). Au sein de ces
régions alignées régne un arrangement périodique d’atomes (et de groupements d’atomes)
dont la position de chacun est repérée par un motif de répétition appelé maille cristalline.

Cette derniére est définie dans 1’espace par des vecteurs de base a, b, ¢ comme cela se
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rencontre dans les cristaux métalliques. La cohésion du cristal est assurée par les forces
d’interactions de Van der Waals intermoléculaires. Le processus de cristallisation est controlé
par la thermodynamique et les cinétiques de germination et de croissance (Avrami 1939,
Manderlkern 2004, Wunderlich 1973 et 1976, Monasse 1990, Lauritzen 1973). Seule la
stéréo-régularité du iPP et du sPP autorise les chaines a cristalliser car la conformation en
hélice 2*3/; qu’elles adoptent leur permet de se rapprocher et de s’aligner réguliérement dans

I’espace.

..................................

.................................

Figure A.5 : Chaine macromoléculaire sous forme a. de pelote statistique et b. alignée
localement en segments paralleles

A.3 La maille cristalline du polypropyléne isotactique

L’arrangement des chaines en hélice 2*;,; dans le iPP peut donner lieu a quatre types
de structures : monoclinique (o), hexagonale (), triclinique (y) et smectique (Natta 1956 et
1960, Norton 1985). Cette derniére n’est pas considérée comme un polymorphe cristallin du
iPP mais plutd6t comme un pseudo-cristal. Nous n’en faisons pas état dans cette annexe.
Le tableau A.1 donne les principales caractéristiques cristallographiques des polymorphes
cristallins du iPP. Dans la suite, nous insistons plus sur les structures monoclinique a et
hexagonale 3 car ce sont les variétés allotropiques les plus rencontrées dans les piéces issues
des procédés classiques de mise en forme du iPP (moulage par injection et extrusion).

La figure A.6.a présente la projection de la structure monoclinique o sur le plan
cristallographique (001),, perpendiculaire a la direction ¢ des chaines. Il s’agit de la structure
cristalline la plus stable du iPP (Natta 1956 et 1960, Turner-Jones 1964, Lovinger 1977).
L’axe a n’est pas tout a fait orthogonal a I’axe ¢ des chaines, 1’angle B entre ces deux axes

faisant 99,3 degrés. C’est pourquoi le vecteur noté « proj. a » n’est autre que la projection de
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I’axe a sur le plan (001), égale a a.sinf. La structure o est la plus compacte des polymorphes
cristallins car les chaines s’arrangent les unes par rapport aux autres, chacune étant en contact
avec trois énantiomorphes et deux isomorphes. Cela permet leur rapprochement optimal et
conduit & une densification du cristal, p, = 0,937 g/cm’ (Natta 1956). La variété allotropique
hexagonale 3 du iPP est représentée a la figure A.6.b selon la projection de la structure sur le
plan basal (001)g. Par contraste avec le cas précédent, on note que le sens des hélices est

alterné par couches successives.

Parameétres (nm Angles (degré
Phase cristalline (nm) gles (degré) Densité (g.cm'3) Références
a b c o B Y
Monoclinique o | 0,665 | 2,096 | 0,65 | 90 | 9933 | 90 0,937 I;iittt; ((1199566))
Hexagonale B | 1,908 | 1,908 [ 0,649 | 90 | 90 | 120 0,921 T“mf(r)'tjzo(nl‘?;gg)964)
Tricliniquey | 0,654 | 2,14 | 065 | 8 | 100 | 99 0,94 Mli’(l;rt‘z’“(vl(glggg)
. Natta (1960)
Smectique 0,65 | 0,65 | 0649 | 90 | 90 | 120 0.88 Lotz (1986)

Tableau A.1 : Données cristallographiques sur les différents polymorphes cristallins du iPP.

proja® o .2 ¢y & 4 4
e o & 2P '
o oam T o tie e e
*'L/B‘QO"

Figure A.6 : a. Projection de la structure monoclinique du polypropyléne sur le plan (001),, et

b. Projection de la structure hexagonale du polypropyléne sur le plan de base (001)g, d’apres
Natta et Corradini (1960).
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Les conditions d’apparition de la structure hexagonale B sont assez complexes et
dépendent de la vitesse de refroidissement, de la nature du polypropyléne (masse molaire),
des éléments d’addition (agents de nucléation) et des contraintes mécaniques externes.
Par exemple Turner-Jones (1964) obtient une faible proportion de la phase 8 en cristallisation
isotherme entre 80 et 90 °C. Elle devient beaucoup plus importante entre 100 et 120 °C.
Samuels (1972) a pour sa part déterminé I’influence des agents nucléants sur la cristallisation
de la phase B. Enfin, Norton et Keller (1985) ont étudié la phase B au-dela de 142 °C.
De toutes les innombrables études portant sur le sujet et dont nous avons donné les
principales références, il en ressort que les facteurs favorables a la cristallisation de la phase 8
sont :

- Un gradient thermique

- Une trempe rapide dans des bains a 110 — 120 °C

- Une température initiale a I’état fondu inférieure a 240 °C

- Un cisaillement a I’état fondu (Lovinger 1977, Samuels 1972, Padden 1959)

La phase B métastable est susceptible de se transformer en phase o stable lors d’un
chauffage a haute température 150 °C (Turner-Jones 1964, Samuels 1972,
Duffo 1990). A cette température, la phase 8 fond puis recristallise en phase a. Elle peut
aussi se transformer par deformation plastique en traction ou en compression (Seguela 2005).
La structure triclinique y a egalement été étudiée par plusieurs auteurs (Morrow 1968,
Turner-Jones 1964, Lotz et Wittman 1986). Elle est beaucoup plus improbable que les
structures précédentes car ses conditions de cristallisation sont séveéres (contraintes

mécaniques et pression élevees) et incompatibles avec les procédes actuels de mise en forme.

A.4 La structure lamellaire et sphérolitique du polypropyléne isotactique

En cristallisant, les régions cristallines, ou cristallites, prennent la forme de lamelles
constituées par le repliement multiple de chaines en segments de longueur voisine. 1l s’agit du
modeéle des lamelles a chaines repliée, (Basset 1962 et 1963, Breedon 1973, Bailey 1962,
Waunderlich 1973, Haudin 1995) qui permet une meilleure description des cristallites que celui
des micelles a franges (Wunderlich 1973) (Figure A.5.b). Dans le cas du iPP, la longueur des
lamelles est de 1 a 2 um pour une épaisseur de I’ordre de 10 nm.

La morphologie des polyméres semi-cristallins est caractérisée par I’alternance de
lamelles cristallines et de couches amorphes. Dans ces derniéres se trouvent les extrémités

libres de certaines macromolécules ainsi que des boucles de chaines traversant deux ou
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plusieurs lamelles cristallines selon la figure A.7 (Wunderlich 1973, Geil 1973). La longue
période L, caractérise la structure lamellaire et elle est égale a la somme de 1’épaisseur de la
lamelle L, et celle de la zone amorphe interlamellaire L,. Cette derni¢re dépend étroitement
des conditions de cristallisation. L’interface entre la phase amorphe et les lamelles cristallines
jouent un réle important dans le comportement du matériau sous des sollicitations mécaniques
faibles car elle contrdle le transfert de contrainte vers la phase cristalline dont le module est
plus élevée (Wunderlich 1973, Schultz 1974, Peterlin 1966 et 1971). Cette interface est
constituée des segments de chaines connectant deux ou plusieurs lamelles a la fois et des

repliements de chaines engagées dans la méme lamelle.

Phase cristalline — | | | \ Lc
Lp

- < ["'\_
Phase amorphe QW("\E"“? La

Figure A.7 : Structure lamellaire d’un polymeére semi-cristallin.

(4

Figure A.8 : Illustration schématique de la morphologie sphérolitique dans les polymeéres
semi-cristallins.

143



Annexe A Structure du polypropyléne

Lors de la cristallisation, les lamelles s’associent a d’autres pour former une
superstructure  cristalline  de  forme  sphérique de  plusieurs  micrometres
(Figure A.8). La présence des lamelles cristallines dans les sphérolites des polyméres semi-
cristallins a été mise en évidence sur le polyéthyléne par microscopie électronique en
transmission, diffusion des rayons X aux petits angles et par attaque chimique sélective
(Keller 1957 et 1964, Geil 1973, Wunderlich 1973, Basset 1981 et 1984, Bailey 1962,
Dlugosz 1976). Dans le cas du iPP, les sphérolites sont formés de lamelles le plus souvent
radiales qui croissent a partir d’un germe central (Basset 1984, Olley 1989, Norton 1985,
Waunderlich 1973, Geil 1973). La taille moyenne d’un sphérolite varie entre 1 et 100 pum.
Padden et Keith (1959) ont étudié en détail la formation des sphérolites dans différentes
conditions de cristallisation et ils distinguent cing types de sphérolites de structures
differentes qu’ils ont classées en comparant leur biréfringence en microscopie optique

polarisée (Tableau A.2).

Type Maille Biréfringence Cristallisation
I Monoclinique o faible, positive T.<135°C
11 Monoclinique o faible, négative T.>139°C
Mixte Monoclinique o nulle 135<T.<139°C
I Hexagonale f3 forte, négative 110<T,<128°C
v Hexagonale 8 négative 128<T.<135°C

Tableau A.2 : Caractéristiques optiques des différents types de sphérolites de maille
monoclinique a et hexagonale B en fonction des conditions thermiques de leur cristallisation.

Norton et Keller (1985) proposent particulierement deux types de sphérolites suivant
la nature cristallographique des lamelles. Ceux qui sont constitués de lamelles & maille
monoclinique o ont une croissance multidirectionnelle a partir d’un germe central, tandis que
ceux qui contiennent des lamelles hexagonales [ croissent en faisceau avec germe
unidirectionnel par greffage de lamelles désorientées (Figure A.9). Dans les sphérolites de
phase B, les lamelles sont radiales et I’axe des chaines est tangentiel, ce qui justifie leur
biréfringence négative. L’axe a est radial et les axes b et ¢ sont orientés aléatoirement autour
de cet axe pour les sphérolites de type IlI, alors que les lamelles sont torsadees de facon

réguliére pour les sphérolites de type IV.
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o

a.

Y

2N

Figure A.9 : Représentation schématique de deux modes de croissance sphérolitique :
a. croissance multidirectionnelle a partir d’un point central (sphérolite o) et b. croissance
unidirectionnelle en gerbe depuis un monocristal (sphérolite 3) (d’aprés Norton 1985).

La particularit¢ des sphérolites de la phase o consiste en la présence d’un
entrecroisement quasiment orthogonal des lamelles cristallines, formant un arrangement
particulier baptisé quadrite (Khoury 1966, Padden 1973, Lotz 1986). Des mesures de
diffraction électronique ont permis de montrer que deux lamelles adjacentes vérifient toujours
ay // cy, by // by, ¢y // aj. Plusieurs modéles ont été proposés pour expliquer ce type de
croissance. Nous en retenons trois :

- Khoury (1966), décrit la formation d’une nouvelle branche par croissance épitaxique
sur la surface de repliement serrée (001) d’une lamelle primaire, la lamelle « fille » faisant un
angle de 80°40° avec la lamelle « mére » (Figure A.10.a). Cet auteur montre, que lors de la
croissance, les quadrites se transforment en sphérolites, par déformation des cotés qui
deviennent soit convexes soit concaves (Figure A.11).

- Padden et Keith (1973) pensent que la formation d’une lamelle « fille » se fait par
croissance épitaxique soit sur un petit cristal de phase y déposé préalablement, soit sur une
face (001) d’une lamelle de phase a. Cette croissance est rendue possible par le fait que les
axes a et ¢ de la phase y sont respectivement paralléles aux axes c et a de la phase a
(Figure A.10.b).

- Lotz et Wittman (1986) proposent un mod¢le reprenant les travaux de Padden et Keith
(1973). Ils ont mis en évidence que le branchement se fait par homoépitaxie sur les faces

latérales (010).
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Phase ¥

/ (010)

Phase o

Figure A.10 : Modg¢les représentants le développement de quadrites dans les cristaux de

polypropyléne isotactique de structure monoclinique o a. d’aprés Khoury (1966) et
b. Padden (1973).

Figure A.11 : Schéma de la transformation de quadrites en sphérolite d’aprés Khoury (1966).
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ANNEXE B
Analyse spectrale PRODESPEC
PROgramme de DEcomposition SPECtrale

Lorsque s ur un s pectre pl usieurs ba ndes (ou pi c) se che vauchent, la m esure de s
parametres tels que la position (V), la largeur a mi-hauteur (FWHM), I’intensité absolue (I) ou
I’intensité int égrée (liy) de ch acune de s ba ndes de vient complexe. On ar ecours ala
modélisation mathématique du spectre appelée « décomposition spectrale ». Les logiciels de
décomposition commerciaux sont nombreux mais ils présentent dans la plupart des cas un
désavantage m ajeur ¢ ari Is n’intégrent aucune pr océdure d ’automatisation dut raitement
spectral. Ainsi 1’analyse de plusieurs spectres, comme ceux enregistrés lors de cartographies,
devient rapidement longue et fastidieuse. Dés le début de mes travaux, j’ai opté pour la mise
en place d’un programme permettant une décomposition spectrale automatisée. La procédure
de dé composition ¢ hoisie est ba sée surl am éthode de d écomposition m athématique de
Levenberg-Marquardt (Levenberg 1944). La figure B.1 présente 1’ algorithme utilisé. Il a ét €
programmé s ous | e 1 anguage C++ par 1 ’intermédiaire de 1 a c onsole de pr ogrammation
MATLAB® (Mathworks™). La figure B.2 présente un spectre expérimental allant de 700 a
1060 cm™', enregistré sur le polypropyléne isotactique (iPP). Nous allons I'utiliser tout au long

de cette annexe pour illustrer les étapes de la décomposition spectrale.
Etape 1 : Définition d’une ligne de base

Les s pectres expérimentaux sonts ouvent las omme d e pl usieurs contributions:
diffusion Rayleigh, émission de fluorescence et diffusion Raman. Il est possible de définir une
ligne, appelée ligne de base, permettant de dissocier I’intensité due a la diffusion Rayleigh et a
I’émission de fluorescence (halo de fluorescence de basse intensité) de celle de la diffusion
Raman (bandes étroites de hautes intensité¢). Dans notre cas, I ’objectif est de ne garder que
cette derni¢re. Le programme génére, de maniére itérative, une ligne de base dont 1’équation
est un pol ynome de de gré ajustable. Le spectre Raman brut e st obtenu par s oustraction de
I’intensité du spectre ex périmental de celle sous la ligne de base. La figure B.3 présente la

construction de cette ligne dans le cas du spectre expérimental de la figure B.2.
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Etape 2 : Sélection d’un spectre de référence

La s econde €t ape cons iste a dé finir un spectre m ode¢le cons titu¢ de bandes dont
le nombre, la position v, I’intensité absolue I et la largeur @ m i-hauteur FWHM de chacune
correspondent @ une s olution ph ysiquement pos sible e t approchée de s spectres a aj uster.
Pour cela I’ utilisateur créer un fichier de données contenant 1’ensemble de ces informations.
Etant donné le caractére fortement moléculaire des composés de cette étude, une description
Lorentzienne des bandes de diffusion Raman a été choisie. La figure B.4 présente le spectre
Raman de référence, choisi par I’ utilisateur, et le spectre Raman brut du iPP, obtenu apres

¢limination de la ligne de base du spectre expérimental.

Etape 3 : Ajustement des bandes de diffusion Raman

La diminution de 1’écart quadratique moyen entre le spectre Raman brut et le spectre
de référence est appelée ajustement. Un bon ajustement est obtenu lorsque 1’écart quadratique
moyen estm inimume nd’ autrest ermes| orsquel es de uxs pectress es uperposent.
Pour y parvenir, 1 utilisateur attribut & chaque parametre spectral (v, [, FWHM) un degré de
liberté autour de leur valeur de référence. La minimisation de I’ écart quadratique moyen est
recherchée automatiquement dans ce dom aine de liberté. Cette procédure est primordiale car
elle limite 1’ étendue du domaine de variation des parametres spectraux lors de 1’ajustement
diminuant ainsi les erreurs et le temps du traitement mathématique. La figure B.5 présente la
superposition du spectre brut et ajusté ainsi que la décomposition bande par bande du spectre
de diffusion Raman. Une fois le spectre ajusté, les parametres spectraux sont enregistrés dans

un tableau de résultats pour son exploitation ultérieure.

Etape 4 : Affichage des erreurs et des résultats

Une vi gilance pa rticuliére doi t € tre apportée a la qualité¢ d e la dé composition car
I’ajustement mathématique est toujours convergent et donnera une solution méme si celle-ci
est physiquement improbable voire impossible. Pour contrdler le résultat de la décomposition,
la procédure soustrait le spectre Raman brut du spectre ajusté (Figure B.6). L’amplitude de la
différence doit étre inférieure a I’amplitude du bruit du spectre expérimental. Si ce n’est pas la

décomposition spectrale est renouvelée.
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Vérification de I’ajustement

Ligne de base Ajustement Affichage des résultats
4
Utilisateur Entrée: Utilisateur Entrée: Entrée:
———| Données du spectre expérimental — . Sélection d’un spectre modéle * Spectre Raman déconvolué
l —={ * Spectre Raman brut
Entrées des paramétres Utilisateur Entrées des paramétres l
Utilisateur | » Degré du polynéme — ' » Degrés de liberté de I’ajustement Actions
+ Mombre d’itération «Position * Recherche de I"amplitude
l *FWHM moyenne du bruit du spectre brut
- *Intensité absolue * Ecart = Spectre déconvolué —
Actions: * Spectre Raman brut spectre brut
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Figure B.1 : Algorithme utilisé pour la décomposition spectrale des spectres expérimentaux.
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Figure B.2 : Spectre expérimental enregistré sur le polypropyléne isotactique allant de 750 a
1060 cm™.
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Figure B.3 : Définition de la ligne de base du spectre expérimental par itération successive
d’un polynome de degré ajustable (dans le cas présent, le degré du polynome est 3).
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Figure B.4 : Superposition du spectre Raman brut et du spectre de référence.
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Résumé

Etude par spectroscopie Raman du polypropylene isotactique au
cours de sa déformation uniaxiale

Dans cette étude, on se propose d’utiliser la spectroscopie Raman comme une méthode
optique rapide et non-destructive pour la caractérisation microstructurale des matériaux
polymeres. L’objectif du travail est de fournir un ensemble de signatures spectrales Raman,
dans le domaine des moyennes fréquences (150 2 3000 cm™), adaptée au suivi de la
cristallinité, de [I’orientation macromoléculaire et de 1’endommagement volumique du
polypropyléne isotactique soumis a une sollicitation mécanique de traction uniaxiale. La
pertinence des signatures spectrales sous-entend la mise en ccuvre de corrélations avec
d’autres techniques expérimentales éprouvées telles que les microscopies optique et
électronique, la calorimétrie et la diffraction des rayons X.

La premiere partie de I’étude porte sur la recherche et la validation de ces signatures
spectrales. En particulier, ’influence de la cristallinité sur la diffusion Raman est menée
expérimentalement par le suivi in-situ de la fusion et de la cristallisation du polypropylene.

Nous en dégageons principalement les bandes de diffusion Raman attribuées a la phase

amorphe (¥ = 835 cm’™) et cristalline (¥ = 809, 841, 973 et 998 cm™). A partir de ces mesures

nous définissons un critere spectral, R¢, susceptible de suivre 1’évolution du taux de
cristallinité avec la déformation du polypropyléne isotactique. De plus nous montrons que

dans une configuration de polarisation particuliere, certaines bandes de diffusion Raman sont

affectées par I’orientation des macromolécules de la phase cristalline (¥ = 973 et 998 cm™) et

amorphe (¥ = 835 cm'l). Nous en déduisons deux criteres Raman, Roriente €t Rorient,ams

respectivement aptes a décrire 1’orientation des chaines de la phase cristalline et amorphe du
polypropylene. Enfin, nous montrons que l’intensité Raman est sensible a la densité de
maticre sondée et nous utilisons cette propriété sous la forme du critere spectral R,y pour
déterminer la déformation volumique du polypropylene induite par le processus
d’endommagement par cavitation. La seconde partie de 1’étude s’appuie sur I’ensemble de ces
signatures spectrales afin de suivre en temps réel la déformation du polypropylene. Pour cela
nous utilisons un dispositif expérimental couplant le systeme de pilotage de la déformation
VidéoTraction ™ et un spectrométre Raman portatif. Les résultats permettent d’avoir avec un
minimum d’essais mécaniques, une vue globale des mécanismes de la déformation uniaxiale
du polypropyleéne isotactique, de la déformation viscoélastique au stade du durcissement

structural en passant par la déformation plastique.
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