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Resume

Les films du PVDF soumis a des essais de tractiodéformation plane dans la gamme de
température (65° a 115°) a différentes vitessedlodgement en utilisant I'essai de traction a
pilotage vidéométrique qui est capable de donneotdrainte vraie et la déformation vraie
montrent que I'étirement a basse températureat/adsse la plus lente provoque la transition
de la phasél vers la phaséet le taux de cristallinité augmente considénmalelet quand la

température augmente.

Bien que le mécanisme responsable de la déformd#srmpolyméres au niveau moléculaire
soit mal défini jusqu'a présent, plusieurs théopnet été proposées pour la description du
processus d’écoulement des polymeres semi-crigalline de ces approches suppose que
'écoulement et la déformation se produisent pamikcanisme de fusion partielle et de
recristallisation. Cependant L'autre approche sgppgu’'un mécanisme similaire peut étre
efficace au sein de la région cristalline danspielyméres comme il a été montré dans les
meétaux. Ceci nécessite I'activation thermiquediskcations et la contrainte de cisaillement
nécessaire pour créer ces dislocations. La coteral’écoulement (limite d’élasticité) est
gouvernée par la nucléation des dislocations an sei la région cristalline. A une

température donnée la contrainte exigée est dimegieliée a I'épaisseur du cristal.



Abstract

The films of PVDF subjected to tensile tests imglatrain in the range of temperature (65 °
to 115 °) at different speeds using the elongatmsile test pilot videometer which is capable
of giving the true stress and the true strain shioat stretching at low temperature and the
lowest speed causes the transition from pHate phasel and the degree of cristallinity

increases significantly when the temperature iregsa

Although the mechanism responsible for deformatbmpolymers at the molecular level is
poorly defined so far, several theories have baepgsed to describe the process flow of
semi-crystalline polymers. One approach assumeghbdlow and deformation occurs by the
mechanism of partial melting and recrystallizatidfet another approach assumes that a
similar mechanism may be effective in the regioystalline polymers as was shown in the
metals. This requires thermal activation of distaoes and the shear stress needed to create
these dislocations. The flow stress (yield) is goed by the nucleation of dislocations within
the crystalline region. At a given temperature ssireequired is directly related to the

thickness of the crystal.
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« Sans polymeres naturels, pas de vie
Sans polymeres synthétiques pas de qualité de vie »

(Hans Schenck)



Introduction générale

Introduction générale:

Les polymeéres en tant que matériaux sont connusiisidpngtemps : par exemple
'emploi du caoutchouc naturel est pratiqué deplis de cent ans (vulcanisation au souffre
mise au point par Goodyear vers 1840). Cependadest @vec le développement des
polyméres de synthése que la science des matériaasomoléculaires a pris son essor. En
effet, il devenait possible d’obtenir des matériauaible colt, facile a élaborer présentant de
plus une faible densité et une bonne inertie chimigt possédant des propriétés mécaniques
(résistance au choc), optiques (transparence)mtbees et électriques (caractere isolant),

physico-chimiques (résistance a la corrosion) reonles.

Parmi les différents polyméres semi-cristallinsaochoisi le poly (fluorure de vinylidéne)
(PVDF) qui est un thermoplastique tres résistarlinatar des autres polymeres fluorés, il
supporte les variations de température, les utitats et les agents chimiques les plus
corrosifs. Les applications du PVDF sont multiplesy l'utilise pour la tuyauterie, les
accessoires et les cuves dans l'industrie chimitjgelation de fils et d'éléments piézo-
électrigues en électronique. On linclut aussi ddes revétements liquides pour la
construction. Le PVDF est un polymere semi-cristallvec au moins cing phases cristallines
louf, lloua, lllouy, IV oud etV oue, présentant des propriétés ferroélectrique [2],

piézoélectriques [1] et pyroélectriques [3] effieac

En plus du polymorphisme cristallin, les micros am@smes de la déformation plastique du
PVDF est tres complexe par la coexistence de daasggs alternées : une phase cristalline et
une phase amorphe. Il est bien connu que le degréristallinité est lié a la présence de
défauts dans le squelette du polymére, les défdeitsype téte-téte ou queue-queue sont
introduits au moment de la polymérisation radicalaices défauts conditionnent les
mouvements moléculaires sous l'effet des contrairgpliquées. Plusieurs modeles font
appel aux notions de défauts, dislocation : Ceséatesdpermettent de relier la science des
polymeres a celle des métaux; il n’est toutefos® a@le définir un « défaut » dans un matériau

dépourvu de structure réguliére. L'aspect du cotgpoent aux contraintes élevées des
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polymeres est possible de produire des grandesndé@fions méme aux températures situées
dans le domaine vitreux ou au sein des cristallitde telles déformations se maintiennent
apres suppression de la contrainte. Deux largesoalpes ont étés proposées pour expliquer
le processus d’écoulement des polymeres semidtiristaune de ces approche interprete
I'écoulement et la déformation des polymeéeres conmaéation d’'une fusion locale suivie
d’une recristallisation dans les zones déforméastre approche est basée sur la théorie de la
plasticité des cristaux classiques qui implique glessements cristallographiques et suppose
gu’'un mécanisme similaire peut avoir lieu au sednla région cristalline des polymeres et
nécessite une activation thermique des dislocatiaavec leurs vecteurs de burgers qui sont

paralléles aux axes des chaines.

L'objectif de ce travail est d’apporter des infotitnas nouvelles concernant I'effet de la
déformation mécanique (macroscopique) sur les tiamis microscopiques du PVDF et de
suivre leurs évolutions sous l'effet de la tempémaet de la vitesse d’étirement et d’étudier la
limite élastique (qui joue un role important daas dlasticité du matériau) a différentes

vitesses de déformation dans la gamme de tempéiui 15°C.

Dans le présent travail le premier chapitre estappel général sur les polymeres, le second
consacré a I'étude bibliographique concernant lgrporphisme cristallin du PVDF et les
transitions de phases cristallines, les défautséootdires et les micros meécanismes de

déformation des polymeres semi cristallins sonsgmées dans le troisieme chapitre

Le quatrieme chapitre, comporte la caractérisatiormatériau et techniques expérimentales
mises en ceuvre dans ce travail, et finalement nguedme chapitre rassemble tous nos

résultats et discussions obtenus sur le maténaliéat
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I.1.Rappels sur les polymeres

1.1.Notion de macromolécule

Une macromolécule est une trés grande moléculendtéon de macromolécule a été
introduite en 1920 par le chimiste allemand Herm&taudinger (prix Nobel de chimie
1953). Elle résulte généralement de l'assemblagedes liaisons covalentes d'un grand
nombre de groupements chimiques semblables ouatiti® nommeés motifs de répétition ou
monomeres. Un ensemble de macromolécules de mémee nehimique (mais pouvant
présenter des masses molaires différentes end® &irme un polyméré€’est aussi dans les
années 1920 que W.H.Carothers de la compagnie DugwmmMNemours et son équipe ont
réalisé la synthése d’'un matériau macromoléculdérgyolyamide. Les premieres fibres de

polyamide 6-6 ont été élaborées dés 1935 et ombéténercialisées en 1939.

[.2. Définition du polymere

Le mot «Polymeére» vient du grec « pollus » plusieat « meros » parties ou unités. En effet,
un matériaux macromoléculaire ou polymére est doléside I'enchainement répété d'un
méme motif, le monomere (du grec mono: un seulriseule, et meros ; partie), reliés les

uns aux autres par des liaisons covalentes.
Si les monoméres sont :

» ldentiques, le polymere est appelé homopolymerestCle cas de
nombreux polyméres synthétiques comme le polychdade vinyle (PVC),
le polystyréne (PS) ou encore le polyméthacrylatenéthyle (PMMA).

» De natures différentes, on obtient des copolymeresyme par exemple

I'acrylonitrile butadiene styréne.

Les polymeres peuvent étre d'origines diverses :

» Naturelle (bactérienne, végétale ou animale, etysaccharides, ADN
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> Atrtificielle (polymeres naturels ayant subit unedifization chimique
ex.: méthylcellulose).
> Synthétique (ex.: polystyrene, polyisopréne) obsepar une réaction

de polymérisation .

La cohésion des atomes sur une méme chaine es¢éagmr des liaisons chimiques fortes,
tandis que les liaisons interchaines sont pluddsilia présence de liaisons faibles et fortes

apporte aux matériaux polymeéres des propriétésigglimiques particuliéres.

Les polymeres sont devenus I'élément essentiel mumbre tres important d'objets, dans
lesquels ils ont souvent remplacé les substancesefias. Le terme désigne des matieres
abondantes et variées: des protéines les plus gémue fibres de kevlar haute résistance.
Certains polymeres sont utilisés en solution conpae exemple dans les shampooings;
d'autres forment des matériaux solides. Pour ceglicafons, les polymeres sont

généralement mélangés a d'autres substances hatges telles que la silice, des additifs tels
gue les antioxydants - dans des opérations de fation. La fabrication des objets eux-

mémes reésulte la plupart du temps d'une opératommise en ceuvre dans un procédé

industriel qui releve du domaine de la plasturgie.
1.3. Classification des polymeres
Les polymeres sont souvent classgsébdeurs propriétés thermomécaniques.
1.3.1. Les thermoplastiques

Qualifient les polyméres susceptibles d'étre, denigra répétée, ramollis par chauffage et

durcis par refroidissement ce qui permet leur raisesuvre.

Les thermoplastes sont de loin les polymeres les pitilisés. lls sont transformés sans

réaction chimique a I'opposé des polyméres thermuiskables.
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La cadence de transformation de ces polyméresrestiye exclusivement liée a leur vitesse
de refroidissement et est donc beaucoup plus rapidecelle des thermodurcissables ou des

élastomeres

Les variétés les plus couramment utilisés sont :

> Le poly fluorure de vinylidene: PVDF

» Le polycarbonate: PC (verre organique)
> Les polyfines: PE, PP

» Les polyamides: PA (Nylon).

> Le Vinyliques: PVC

1.3.2. Les thermodurcissables

Les matiéres thermodurcissables durcissent soctsofiade la chaleur ou par ajout d'un
additif et sont les produits dont la transformatemmnduit, par une réaction chimique, a des
composés macromoléculaires tridimensionnels quit st®s matiéres thermo durcies ou

thermo rigides.

Dans le cas des thermodurcissables, les chaindépdet sont beaucoup plus courtes et plus
réactives. Ces chaines courtes vont se lier ensechithiguement (réaction chimique). Ceci
est déja une grande différence avec les thermagpl@stou il n’y a pas de réaction chimique.
Cette réaction chimique (appelée réticulation oissan) conduit & des liens chimiques

rigides et met en jeu toutes les molécules présguer former un réseau tridimensionnel.

Le polymere se rigidifie dés la premiére transfdiamjusqu'a se dégrader si la température

continue d'augmenter sans ramollir.

Dans cette catégorie on trouve les polymeres stdvan

» Les phénoplastes, obtenus par polycondensatioméoop et du formaldéhyde

ex : la bakélite
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» Les Urée Formaldéhyde : colles et mousses
> Les polyuréthannes: PU (utilisés pour les colleintpres...)

> Les silicones
1.3.3. Les élastomeres

Qualifient les polymeres qui sont déformables dmigre réversible. lls sont obtenus a
partir de polymeres linéaires caractérisés par l@dgsons extrémement faibles. Ces
polymeéres sont donc des liquides trés visqueuxr Btia utilisés comme le caoutchouc,
des liaisons pontales conférant ainsi aux matériae structure tridimensionnelle qui
assure la réversibilité de la déformation mécanidues nceuds de réticulation sont
introduits par une réaction chimigque appelée vusaion apres la mise en forme du

matériau.
Dans cette catégorie se trouvent les polymeresstay

» Le caoutchouc naturel (polyisoprene NR)
> Le polyisoprene de synthése (isoprene stéréoréjulie
> Le polychloropréne (néoprene)

1.4. Architecture moléculaire des polymeéres
La disposition des chaines moléculaires peut se fai
& Au hasard, sans ordre particulier
— Polymere amorphe

& En ordre, de facon alignée

— Polymere ayant une certaine cristallinité
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=

(b (a}

b) polymére ayant une certaine cristallinité

Figure 1.1 : a) polymére amorphe H

1.5. Structure des polymeres
1.5.1.Polymeres linéaires

Les molécules des polymeres linéaires sont forrdédsngues chaines de monomeres reliés
les uns a la suite des autres par des liaisonsagings. Dans certains cas, les monomeres sont
en outre organisés régulierement dans l'espatecetnposé obtenu est partiellement

cristallisé : on dit qu'il est semi-cristallin.

Le polyéthyléne (PE), de formule [GKCH,],, ou n dépend des conditions de préparation (n
peut atteindreplusieurs centaines de milliers), le polychlorueevihylidene (PVC) sont des

exempledypes

N\ LINEAIRE

“ Figure 1.2 : polymere linéaire ||

10
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1.5.2.Polyméres ramifiés

Dans les polyméres ramifiés, certaines chainiésalas sont liées a la chaine principale. Les
ramifications peuvent étre dues a des impureté&slaprésence de monomeres ayant
plusieurs groupes réactifs. Les polyméres forménal@omeres présentant des ramifications,
comme le polystyréne et le polypropylene, ne sastqonsiderés comme des polymeres

ramifiés.

“ Figure 1.3: polymére ramifié “

1.5.3.Polyméres réticulés (ou tridimensionnels)

Dans les polyméres tridimensionnels lamellairescdhésion reste faible dans certaines
directions de l'espace. Certains de ces composeg&mese trouver sous forme de cristaux

liquides, de liants pour les colles, peintures ernis.

Avec des degrés élevés de coliaisons latérales,oloient une structure fortement
tridimensionnelle. Parmi ces derniers composés,peut citer les produits fibreux, les
elastomeres, les matiéres plastiques et les thdastaues, les résines, certains revétements
de surface. Par exemple, dans le caoutchouc vgleaess liaisons latérales sont formées par
des atomes de soufre. Les plastigues thermostdbmame ['ébonite ou les résines
thermodurcissables) sont des exemples de polymgdiénensionnels ; leur structure est

tellement rigide que, par chauffage, ils se décaapbou brdlent, mais ne ramollissent pas.

11
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@ e

a’ RENCULE e
W

3‘D ( caoutchouc vulcanisé

a) B)

“ Figure 1.4. :a) polymere réticulé, b) exemple : le caoutclig vulcanisé “

1.6. Elaboration des polymeres

On distingue deux grandes catégories de réactlunggques permettant la préparation des
polymeres :

La polymérisation en chaineetla polycondensation Les polyméres obtenus sont
respectivement dénommeés polymérisats et polycoatiens

1.6.1.Polymérisation en chaine

La polymérisation en chaine nécessite la présemcerntres actifs. Ceux-ci peuvent étre créés
soit in situ sous l'influence d'une forme d'énemgigerne (chaleur, radiations lumineuses ou
ultraviolettes, rayonnements, B, y, neutrons), soit le plus souvent a partir d'un posé
réactif ou amorceur, que l'on ajoute au milieu tiéaoel, et qui donne naissance a une
substance amorcante R* possédant un centre a@$. dentres actifs peuvent étre des
radicaux, des anions et des cations. lls sont ¢tepale réagir avec des molécules monomeres
insaturées ou hétérocycliques, puis d'assurerdissance rapide du polymére par addition
successive de monomeéres dans une réaction en chainmissance de la macromolécule ne

s'arréte que lorsque le centre actif a disparu.

12
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1.6.2. Polymérisation par étapes (ou polycondengatio

Les réactions de polycondensation ou de polyméisatar étapes consistent en l'union de
molécules polyfonctionnelles (c'est-a-dire portahtisieurs fonctions chimiques : acide,
alcool, amine, etc.) par les réactions chimiqudsithelles d'estérification, d'amidification,

d'anhydrification, etc. Ces réactions peuvent see favec élimination (polycondensation

proprement dite) ou sans élimination (polyadditida)petites molécules.

1.7. Propriétés thermiques des polymeres:

Dans I'étude les polymeres et leurs applicatidrestiimportant de comprendre le concept de
la température de transition vitreuse, Tg.

La Transition vitreusest le Changement d'état du polymere, sous |'adiéola température,

et entrainant des variations importantes de sgsriptés mécaniques. En dessous de cette
température le polymere est dit vitreux (état ®)liet présente le comportement d’'un corps
solide élastique. Au dessus il présente un comperné de solide plastique (état
viscoélastique), suite a l'affaiblissement de tiass intermoléculaires (force de Van der
Waals, ...)

13
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Enthalpie (H), Volume libre (V)

Cristallisation

Température (T)

T;

Figure : 1.5. Comportement schématique du volume de I'enthaie (H)
ou du volume libre (V) en fonction de la températue (T), lors d’'un
refroidissement depuis I'état liquide en fonction @ la température

Si un polymére amorphe a une Tg inferieure argtrature ambiante il sera mou et souple

S’ilaune Tg au dessus de la température ambilasdea dur et cassant.

En général, les valeurs de Tg bien au-dessoustdel@érature ambiante définissent le

domaine des élastoméres et les valeurs au-dessaisetepérature ambiante définissent les

polyméres rigides et structuraux.

Lorsque le matériau est a I'état liquide et gsiirefroidi, son volume et son enthalpie

diminuent jusqu' a une température de fusipa'dst a cette température que deux processus

différents peuvent se produire:

14
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- Le liquide cristallise
- Le liquide ne cristallise pas et il continue a smuver dans I'état liquide en

dessous desT

C'est dans ce second cas que I'on dit que le oggstlun état surfondu (état métastable). Si la
température continue a décroitre, la viscositdgiude surfondu augmente et la mobilité
moléculaire diminue. A partir d'une températugedh obtient alors une configuration figée.

Le solide est hors d'équilibre et il est dans ah &bpelé vitrewSur la figure (1.5) ce
changement d'état se traduit par un changemergrtte de la courbe. La température du
changement de pente est appelée température ditraritreuse §, qui dépend de la

vitesse de refroidissement du solide. On peut ddtenir differents états vitreux en fonction
de cette vitesse de refroidissement. La transitivause est le phénomene clef en science des
polyméres. C'est une température qui dépend deuletige chimique des matériaux,
notamment de la rigidité des motifs constitutifdalehaine, et de la présence de groupement

latéraux.

15
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I1.1.Présentation du PVDF

Le polyfluorure de vinylidene est un polymere semstallin. Son nom anglais est
« PolyVinylidéne Fluoride », ce qui explique soledSO : PVDF. Il est commercialisé sous

les noms de Floraflon, Kynar et Solef.

Le PVDF est constitué de longues chaines malé&es| avec la répétition d’'une unité
appelée monomeére -GHCF-, son poids moléculaire moyen en nombre est ddréode 16,

correspondant a 2000 unités répétéees [1].

Le PVDF est un thermoplastique trés résistant. idstar des autres polymeéres fluorés, il
supporte les variations de température, les ulitets et les agents chimiques les plus

corrosifs.

Les applications du PVDF sont multiples. On lisélpour la tuyauterie, les accessoires et les
cuves dans lindustrie chimique, lisolation des fiet d'éléments piézo-électriques en
électronique, il est utilisé aussi comme transgluct’ondes ultrasonores. On l'inclut aussi
dans les revétements liquides pour la construct@m.l'utilise en biotechnologie comme
membrane (& l'instar de la nitrocellulose plus came) pour transférer des protéines que I'on
a préalablement séparées par électrophorese. Ld-Rg¢Dun polymére ferroélectrique [4],
présentant des propriétés piézoélectriques [2] wtoédtectriques [3] efficaces. Ces

caractéristiques le rendent utile pour faire desles et batteries.

Utilisé également par les pécheurs, pour faire bies de ligne solides et performants
(appellation Fluorocarbone). Remplagant avantageest les fils d'acier, son indice de
réfraction trés proche de celui de l'eau, lui precune quasi-invisibilité. Sa résistance est
supérieure au fils nylon grace a une parfaite imgabilité. Il coule 3 fois plus vite qu’un fil

traditionnel. De plus, il amortit parfaitement lgsocs et bénéficie d’une excellente résistance

a I'abrasion

Le PVDF que I'on peut qualifier de polymere a hguteformance mécanique est en plus un

polymeére qui peut étre extrudé et qui a un haudgpoioléculaire.
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Il fait partie des fluoropolymeres les plus résissaoffrant notamment une grande résistance
chimique en plus d’'une bonne tenue en fluagel[%] également de bonnes propriétés liées a
sa famille des fluoropolymeres comme une bonnesta¥sie en température, une stabilité

thermique, une bonne résistance au vieillissentemt’ environnement.

I1.2. Structure moléculaire

Le PVDF est fabriqué par polymérisation radicalaiu 1 difluoroéthylene comme ceci :

H F ¥
Ec:cf: — —Hle—ill—l;l
H F F
fluorure de polyfluorure de
vinylidéne vinylidéne

Ou n dépend des conditions de préparation (n psihdre plusieurs centaines de milliers),
Cette polymérisation peut étre réalise en suspermicen émulsion [6].

Le polyfluorure de vinylidéne (PVDF) fait partie déhermoplastiques hautement cristallins.
Sa structure moléculaire et sa grande cristallinitélonnent une grande rigidité, méme dans
la plage supérieure de température. Son exceltiéstgtance chimique ouvre a ce matériau un
vaste champ d'application. De plus, le PVDF pré&semie innocuité physiologique et il est

difficilement inflammable.

La température élevée de polymérisation favoasmimation des défauts d’enchainements

[7].

> Téte-téte (it) : -CHCF, - CH, - CF, - -CH,-CF, - CF2-CH;
» Queue-queue (qq) : -GKCF, - CH, - CF, — - CR- CH, - CH-CR,

18
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Le taux de défaut d’enchainement est de I'ordrB2del’évaluation de ce pourcentage

obtenue par analyse en résonance magnétique magqlBMN) haute résolution [8,9].

11.3. Structure et Morphologie des polymeres semstailins

La morphologie semi-cristalline des polymeres esfjue dans la nature de par la coexistence
de deux phases : la phase cristalline et la phasepde. Comme la longueur d’'une chaine est
typiguement plus grande, une macromolécule peut fpartie de plusieurs cristallites,

orientés au hasard et également traverser des maies ordonnées.

I.3.1. Régularité de la chaine macromoléculaire

Un polymere est formé a partir d'un fondu. Il eginstitué de chaines organiques
polymérisées, c’'est a dire de chaines organiquesgrd@de taille appelées chaines
macromoléculaires qui vont s’organiser de faconsptw moins aléatoire au cours de
I'élaboration du polymeére (refroidissement a pattirfondu). Pour qu’un polymere cristallise,
il est nécessaire que sa chaine macromoléculainérenone forte régularité, mais aussi que sa
cinétique de cristallisation ne soit pas trop leftependant, les chaines macromoléculaires ne
sont jamais rigoureusement régulieres, et la meindégularité dans I'enchainement des
motifs monomeéres composant la chaine, ou la présdume ramification par exemple, va
avoir pour effet de modifier, de limiter, voire dipécher la cristallisation. C’est pourquoi les
polymeéres ayant cristallisés sont appelés polymssgs-cristallins car les polyméres ne sont
rigoureusement jamais entiérement cristallisés tiemea cristallisée et matiere amorphe

s’organisent pour coexister

1.3.2. Organisation en lamelles ...

Lors de la cristallisation, les chaines macromd&ms régulieres, qui peuvent mesurer
guelques micrometres de longueur, s’organiserg e¢@ient pour former des lamelles (figure
I1.2). Les lamelles cristallines, ayant typiqguemamg épaisseur d’environ 10 nanomeétres, ont
généralement tendance a s’empiler lors de la Hisstdon pour former des paquets
lamellaires, ou fibrilles. Ainsi, une chaine deywoére peut participer a plusieurs lamelles.
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L’épaisseur et la régularité des lamelles dépendesitconditions de cristallisation i aussi
de la rigidité de la chaine, ¢ ramifications, et des défauts d’enchevétrement.

imperfections favorisent les connexions entre l&selelles sont reliées par des morceat
chaines macromoléculaires appartenant a d’autres lamelless: pontages sont appe
chaines liens. A lpériphérie des lamelles, les chaines liens, ldgements, les bouts de chair

et les impuretérse peuvent pas cristalliser et vont former une @laasorphe interlamellail

r

Phases cristalline

Phase amorph

Figure I1.1: structur e lamellaire d'un polymere semieristallin

On appelle longue période L la somme des épaisgaurs lamelle cristallisée (Ic) et de
phase amorphe interlamellaire) : L = I + |, (figureI1.2). Cette structure lamellaire dc
I'épaisseur L est de I'ordre de la dizaine de nagtoes, est bien spécifique des comp

macromoléculaires.

La figure {I.2) est une s@matisation de I'organisation en lamelles crigtaki formées de
repliements des chaines macromoléculaires. Lesllesneont séparées par une pf
amorphe interlamellaire composée de chaines ldmshaines libres, de bouts de chaine

de tout ce qui n’a pas pu cristalliser [:

20



Chapitre 11

Présentation doatériau

Lamelle cristallisée

. > le

Phase amorphe ——» ~ ‘Nja\ChaTne lien

interlamellaire

]

Lamelle cristallisée—l_—

Phase amorphe
interlamellaire

—»
/ ;
s

k Bout de chaine

la

+—=—  Chaine libr

Repliements

Figure I1.2: Représentation de I'organisation
des lamelles

I.3.3.0rganisation en sphérolites

Simultanément a leur formation et a leur croissates lamelles peuvent s’organiser pour

donner naissance a des sphérolites. Les sphéemditégénéralement de forme sphérique dont

la taille peut varier d

un arrangement rad

u micrometre au millimétsent décrits dans le cadre de ce modele par

ial des fibrilles formées a paktin centre de nucléation. Les zones

amorphes vont se retrouver entre les sphéroliteséae que dans les régions interlamellaires

et interfibrillaires.

lls sont formés de lamelles qui croissent a pditin centre pour occuper tout I'espace offert.

L’enveloppe sphérique des sphérolites lors de denissance est modifiée lorsqu’ils finissent

par se toucher.
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Croissance

Chaine

Repliement
Surface

MM 1 j*’/’ /-7 Liaison
AR T AP intercristalline

Centre
du sphérolite

Figure I1.3 : Représentation schématique d’un spherolite [

11.3.3.1.phase amorphe interspherolitique

Pour I'espace interlamellaire, I'espace intersplitigae contient tout ce qui n'a pas pu
cristalliser : chaines liens, bouts de chainesitilsjdmperfections, impuretés. Il existe alors
deux principaux domaines constitués de phase amatahs les polymeres semi-cristallins :

le domaine interlamellaire et le domaine intersplitue.
11.3.3.2.Propriétés optiques des spherolites

La direction de croissance des sphérolites estirkcttbn radiale, elle correspond a une
direction cristallographique bien particuliere. ©ebrganisation, associée a un caractere
fortement anisotrope des cristaux polyméres leursfetent des propriétés optiques
intéressantes. Observées en microscopie optigue eotariseur et analyseur croisés, ils
présentent généralement des extinctions en formeroi@ de Malte selon les axes du

polariseur et de I'analyseur (figurié.4) [10].
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@) (b)

Figure I1.4 :a) : Observation de deux sphérolites en croissee par microscopie optique
en transmission en lumiére polarisé®) : croix de malte
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I1.4. Conformation modculaire

Considérons une macromolécule linéaire. Une famae I'enchainement des uni

constitutives et la configuratn, se pose le probleme de son organisation spaii

conformation.

Elle peut se définir sur le pldocal et sur le plan globa

>

la structure conformationnelle locale désigne &atation relative de
segments de chaine et des gro latéraux. Elledépend de la structu
covalente locale et des interacis entre atomes et groupes « liés ». Elle
résulte des possibilités de rotation autour desdies covalentes, mpte tenu
de l'encombrement d différents groupements fixés sur la chai

(enconbrement stérique

la structure conformationnelle globale est, a l&@keh de la chaine, |
disposition relative des atomes de carl (ou d’oxygene, d'azote, etc
constituant I'ossature de la chaine. Ellépend de la structure covale
locale, mais assi d’interactions intramoléculaires a grandedadise, oL

d’interactions intermoléculair.

Figure I1.5:

Représentation simplifiée de la rotation d’'un groupemenautour d’'une

liaison covalente simple (seuls les groupements ldechaine principalesont représentés
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Le PVDF peut prendre trois conformations différente

- Trans-trans (TT).
- Trans-gauche et trans gaucfieGTG).
- Trans- trans-trans gauche et trans- trans—tranﬂ@e(TgGTgG’).
 La conformation TGTGest celle qui posséde la plus faible énergie pielén
parmi toutes les conformations existantes du PVI2F13].
» La conformation TT, 'encombrement stérique et ilggractions dipolaires
qui proviennent des rangées paralleles de groupsnt@&h lui conférent de
fortes interactions intramoléculaires [12].
« La troisitme conformation, sGTsG, fut plus difficile a découvrir et fut
longtemps considérée comme une conformation TTecamt des défauts
[14,15].

a b C

Figure : I1.6 conformations moéculaires :

a:T-T b: TG-TG' c:3G-T3G’
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I1.5. Structure du PVDF

Lorsque le polymere est refroidi depuis I'état fandn phénomeéne de cristallisation tend a se
produire qui correspond a I'alignement de ces dybs parallelement les uns aux autres dans
des portions bien particulieres qui minimisent €ayie globale des liaisons de Van-der-
Waals. On aboutit ainsi a un arrangement périoddjatomes qui peut étre décrit par la
répétition d’'une maille élémentaire selon des wastele base a, b et c comme pour un cristal
constitué de petites molécules.

Le PVDF est un polymere semi-cristallin. KARAZAWA & [16] ont suggéré I'existence de
neuf structures cristallines, cing de ces formesates observées expérimentalement [17,18].
Et qui sont plus ou moins favorisées selon les itomd de cristallisation (température,
vitesse de refroidissement, contraintes, etc.).usNes décrivons ci-dessous ainsi que leurs

conditions d’obtention.

11.5.1. Difféerentes phases cristallines

» La Phase Il oua

C’est la phase cristalline la plus décrite dansaedu PVDF. La phase cristalline 1l a été mise
en évidence pour la premiere fois par Galperinldtl@], est normalement obtenue par
cristallisation du polymere fondu a refroidissemertdéré ou rapide<{60°C). Cette phase

peut étre obtenue a partir des solutions de dissthbn Xyléne/acétone, de

monochlorobenzéne et de dimythylformamide (DMF)]J20

La structure de la maille cristalline de la phasge été identifiée par Bachmann et Lando [21]
Il s’agit d’'une maille orthorhombique dont les dimseons sont : a = 0.496nm, b = 0.964 nm,

¢ =0.462 nm et = =y = 90°. L’arrangement des chaines dans la maitld@mé en figure
(I.7). La cellule élémentaire contient deux cleindont les moments dipolaires sont

perpendiculaires a I'axe c et anti paralléles. haggeo est donc non polaire.
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La conformation adoptée par la chaine est représeas figure I1.7.b. Elle correspond a un
enchainement de type TGTG’ (enchainements trasiehg). On peut attendre a un taux de
cristallinité élevé grace a une régularité de laiiel, ainsi qu'a une taille comparable des

atomes de fluor et d’hydrogene [22]

D’aprés Gregorio et gR3], la cristallisation a 160°C durant 20 mn préseseulement la
phase Il avec une température de fusion de 16L&@asse volumique de cette phase est de
1.92 g crit [24].

Nous donnons également dans le tableau (Il.1pitssobservables en diffraction des rayons

X caractéristiques de la phasainsi que les plans de diffraction correspondants.

0:4.96 A

2:462ZA

(@) (b)

Figure 11.7: a- Maille élémentaire de la phasar du PVDF selon Bachmann et Lando[26].
b- Vues de modéles moléculaires de la chaine de PWDBans sa conformation de la phasg
a [25].

A3
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Tableau II.1: Pics de diffraction observables payhaser ([72]).

(hkl d(nm) 2(°)
(100) 0,496 8,93
(020) 0,482 9,19
(110) 0,441 10,05
(120) 0,346 12,86
(101) ; (021) | 0,338 ;0,333| 13,17 ;13,37
(111) 0,319 13,96
(121) 0,277 16,14
(130) 0,270 16,57
(200) 0,248 18,09
(210) 0,240 18,71
(002) ; (131) 0,232 19,38

*La longueur d’onde utilisée.. (Cu— A = 0,154 nm)

» la phase | oug

Cette phase a été mise en évidence par LandocstlJa phase la plus importante est la plus
utilisable d’'un point de vue technologique a cadseaes propriétés piézo [1], ferroélectrique

[3] et pyroelectrique [2].

Cette phase n’apparait pas lors de la cristallisatu polymeére, sous pression et température
normale, a partir de I'état fondu. On I'obtienté&irant le film de PVDF, initialement solidifié
dans la phase Il quatre a cing fois sa longuetiaieia une température inférieure a 80 °C.
Récemment la phase | a été obtenue par cristalisdtl polymeére fondu a une grande vitesse
de refroidissement et aussi par chauffage lent daasolution de DMF [27]. La maille
élémentaire de la phaBealécrite par Hasegaved al [28] comprend deux chaines en

symétrie orthorhombique dont les dimensions sant 0.858 nm, b = 0.491 nm,

c = 0.256 nm ett = p =y = 90°. La maille élémentaire est représentée gurdill.8a. La
conformation de la chaine dans la cellule est cétapient trans (enchainement TTTT), elle

est représentée en figure 11.8b.
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Chapitre II Présentation du matériat

Le moment dipolaire d’une chaine dans cette cmation est perpendiculaire a I'axe c et
moments des deux chaines de la maille élémentajoritent. La phasp est donc polaire

Ces auteurs [14,19nt montré ainsi que la chaine moléculaire estrigel par rapport & ur
structure plane zigzagjun angle de 7°, d0 au fait que les atomes de flassédent un rayc
théorique trop grand pour permettre une simple aromition tran-trans. La mass
volumique de cette phase est 1.97 (°[14], et la température de fusion est T = 17

Le tableau ll2 donne les pics attendus en diffraction desmays pour la phasp ainsi que

les plans de diffraction corresponda

C=256A

b=451 A

Figure 11.8: a- Maille élémentaire de la phas du PVDF selon Hasegawet al[14]. b-
Vues de modeles moléculaires de la chaine de PVDé&nd sa conformation de la phasp
[29]
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Tableau 11.2: Pics de diffraction observables payshases ([14]).

(hkl d(nm) 2(°)
(200) ; (110) | 0,429 ; 0,426 | 10,34 ; 10,41
(001) 0,256 17,50

(310) ; (020) 0,246 18,24
(201) ; (111) 0,220 20,48
(400) ; (220) 0,214 21,08
(401) ; (221) 0,164 28
(510) ; (420) 0,162 28,38
(130) 0,161 28,57

» la phase lllouy:

L’existence de cette phase avait été suggéréplpsieurs auteurs [30 ,31], I'étude de I'effet
de la haute pression sur la stabilité de ces fofaigspar Hasegawa et al [14] montre que la

structure de celle-ci est une déformation de Iméot.

La phase lll est aussi polaire et est obtenue daassolutions de cristallisation telles que le
diméthylformamide (DMFA), ou dans le diméthylsulplide (DMSO), dans le dimethyl-
acetamide (DMA). Ainsi la cristallisation de cetfghase semble commencer a des

températures supérieures a 150 °C et est maxinial® &C [32].

Différentes structures ont été proposées pour @él@iphase du PVDF. Parmi les travaux
réalisés, nous adoptons la description proposé&\igamholdet al[33]. La maille proposée
est orthorhombique et ses dimensions sont : a%/0, b = 0.966 nm, ¢ = 0.918 nmoet

= vy = 90°. Cette maille contient des chaines dont dafamation (T3GT3G’) est
intermédiaire entre la form#l et la formel, elle est représentée en figure 11.9a et la

conformation des chaines est donnée en figure.11.9b
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La masse volumique de cette phase est 1.94Yt4) et la température de fusion de celle-ci
est supérieure a celle de la phase Il et | [23].

Les plans de diffraction ainsi que les distanceBg correspondantes pour cette phase
sont donnés dans le tableau 11.3.

9184

c=

Figure 11.9: a- Maille élémentaire de la phaser du PVDF selon Weinholdet al[33].

b-Vues de modéles moléculaires de la chaine de PVDB&ns sa conformation de la phase
Y [25]
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Tableau I11.3: Pics de diffraction observables payhase ([72]).

(310) ; (060) ; (311) ; (061)

0,163, 0,161 ;0,161 ; 0,15

(hkl d(nm) 2(°)
(110) 0,442 10,08
(021) 0,427 10,39
(022) 0,333 13,37
(200) 0,248 18,09
(132) ; (201) ; (041) 0,233 0,24 ; 0,234 19,29 ; 18,71 19,21
(042) ; (221) 0,214 ; 0,215 21,09 ; 20,98

@8,19 ; 28,57 ; 28,57 ; 28,9

> phase IV oud (appelée aussu,) :

Cette phase est la forme polaire de la plihdelle est obtenue par polarisation d’un film

initialement en phase Il, sous un champ électrgpperieur a 1 MV/cm [34,35]

La maille est identique a celle de la forme Ilisrias deux chaines qui se trouvent dans

I'unité cellulaire ont des moments dipolaires patak (fig. [.10).

“ Figure I1.10 : maille cristalline de la phase IV [36] “
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» la phase V oLe:

La phase V s’obtient par I'application des traitemsethermiques sur des films constitués de

la phase 11l [36] (C’'est la version polaire de lmape IlI).

Les chaines moléculaires présentent une conformagissemblant a celle de la phase |llI,
sauf que I'empilement est antipolairgGITsG’ de telle fagon que I'ensemble des moments

dipolaires soit nul, (figl.11).

a-sin !3

" Figurell.11 : phase antipolaire V [36] "

I1.6.Relation entre les parametres d'élaboration eis|différentes formes
cristallines

L’étirage a une température inférieure a 80°C fepeola transition de la phase cristalline Il
vers la phase |. Par contre a une température isupgra 90 °C, la viscosité du matériau
augmente et l'orientation des cristaux dans la ctiva d'étirage sans déformation
considérable [37,38], I'étirage a cette températiadiére pas la phase originale. Bien que la
diffraction des rayons X montre que la transitienla phase Il vers la phase | apparait lorsque

I'étirement s’effectuera pour une température égaléC et a une vitesse plus lente [39].

Le schéma de la figurg.12 résume quelques transformations possiblesta das données
de la littérature [20, 36, 40, 41, 42].
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Figure 11.12: Relation entre les parametres d’élaboration et ledifférentes

phases cristallines du PVDF

34



Chapitre 11 Présentation doatériau

MCB : Monochlorobenzéne.
DMF : Diméthylformamide
DMSO : Dimétylsulphoxide
DMA : Dimétylacétamide

YV V V V

T : Température, P : Pression, H : Haute, E : Chéleqtrique
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Chapitre 111 Micro-mécanismes de déformation des polymeres -cristallins

II1.1. Micro-mécanismesde déformation des polymeéres secristallins

111.1.1. Deformation de la phase amorp

La phase amorphe du matériau est caractérisée par partie libre contenant d
enchevétrements et par une partie liée aux lametistallines. Le r6le mécanie de cette
phase est la transmission des contraintes d’umaliis & un autre par l'intermédiaire

molécules de lien. Ces connexions interlamellas@® des points de réticulation physiq
qui conferent a la phase amorphe une certainetagses mcanique [49 En outre, le
glissement des chaines au niveau des enchevéterashtune source de déformat
irréversible. Il existe deux modes de déformation de la phasergmeoimpliquant le:
molécules et les empilements de lamell le glissement interlamellairet la séparation

interlamellaire.

> Le glissement interlamellaire correspond au cisaiéint parallele de deux lamel
cristallines l'une par rapport a l'autre souséetfune contrainte de cisaillemel0,
50] (figurelll.1.b).

» La séparation interlamellaire se traduit par une viamade la distance entre de
lamelles lorsqu'une contrainte est appliquée pdiculairement a ces lamell
[10,51], (figurelll.1.c). Cette déformation a pour conséquence une diromule la
densité de lagphase amorphe etne création de microcavités [52]. Ces deux

mécanismes provoquent uniquement la déformatida ghase amorpt

/; Vil : T \ I -
g |I
ﬁ]llllllllllll IIIIIII IIIIIIIIIIIIIIIIIIIlIIHII[

L]
AIIIIIIIIIIIIIII IIIIIIIIII IIIlIIIIIIIIII IIIFIIIIN *"le'

IIIIIIIIIIIIH AT <) IHIﬂtHIl'IIIIlHlIIIIIIIIIIIiIIIIIIIIIIIIIIIHIII”

a)

Figure III.1: Mécanismes de déformation de la phase amorphe daes polyméres ser-

cristallins a) Etat non débrmé, b) Glissement interlamellaire et c) Séparatio interlamellaire

[95].
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Chapitre 111 Micro-mécanismes de déformation des polymeres -cristallins

Dans le cas oles lamelles cristallines ne sont pas plates maisaties (figure I11.2a)
Petermann et al proposent un modéle ou le glissenmerlamellaire et la séparati
lamellaire coexistentdans la zone A perpendiculaire a la directiordetion (figurelll.2b),
la phase amorphe est déformée par séparationaimellaire et dans la zone b inclinée |
rappat a la direction de tractiorla déformation de la phasemorphe se fait par glisseme

intererlamellaire.

Figure I11.2 : Modele delamelles cristallines torsadées &tat initial b)
Déformation de la phaseamorphe par séparation lamellaire (A) et par glissment
lamellaire (B)

I11.1.2. Déformation de la phase cristallir

Dars un cristal métallique, le glissement consisteuerdéplacement de blocs cristalling
long d'un plan atomique dense bidéfini. Ce dernier est appelé plan de glissemenilis
gue la direction de ce processus est qualifiée idecttbn de glissement. En réalité,
glissement ne se produit pas en bloc mais progesssint, de proche en proche, grace
mouvements de dislocationises cristallites des polyméres se déforment égaiemar un
mécanisme de glissement (figulll.3). Cependant, contrairement auétaux, seuls sol
actifs les systemes de glissement dont le planatntaxe des chaines. Cette restriction
due a la présence des liaisons covalentes le losgcHaines. Ainsi, dans un cristal
polymeére, le plan de glissement doit contenir leeation des macromolécules [54]. L
cissions critiques résoluedes systemes de glissement dans les cristaux dgmeres
dépendent des liaisons de Van der Waals entrdnbdaes macromoléculaires [£
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a) b)

Figure II1.3 : Processus de glissements a) paele et b)perpendiculaire aux chaines de
lamelles cristallines [62,63].

Il 1.2. Fragmentation des lamelles cristallin

Lors d'un effort de traction, les lamelles cristadb et les zones amorphes sont soumises
déformations en traction, en cisaillement, en iexou en compression selon leur orienta
au sein du sphérolite [56,57]. Les mécanismes @ardétion dila phase amorphe et de
phase cristalline interagissent pendant la destructe la morphologie se-cristalline[58].
Parmi ces modes locaux de déformation, I'action disaillement sur la structure "sandwic
lamelles/couches amorphes conduit & destruction de I'ordre cristallin par fragmentatite
la phase cristalline (figuréll.4). Selon Friedrich [59], ce écanisme de cisaillement ¢
précédé par la séparation et le glissement intetlaire (figurelIll.4b) donnant liela la

formation de mgrovides entre les lamells
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Lorsque les chaines amorphes sont totalement &tieeisaillement intervient au niveau des
cristallites, privilégiant les systemes de glissetparalléles aux chaines. On obtient ainsi une
orientation des chaines cristallines vers la dwacte traction. Sous l'effet combiné de la
séparation interlamellaire et du glissement intstallin, la déformation conduit a une
fragmentation de la structure (figurd.4c), suivie d'un dépliement de certains segmeats d
chaines appartenant aux lamelles. Il en résuléestructure microfibrillaire contenant des

cavités orientées parallélement a I'axe de sdaltiom (figurelll.4d).

Plusieurs auteurs ont étudié ces déformationstatales et morphologiques des polymeres
semi-cristallins a l'aide des techniques d’analysgsctroscopiques avanceées (FTIR, Rayon
X, SEM,...)[60,61].

Direciion Téorensenl

Figure II1.4 : Représentation schématique des mécanismes dagimentation des
lamelles cristallines. a) trois lamelles cristalhes d’un sphérolite sont reliées entre elles
par des chaines amorphes avant déformation, b) etsion des molécules de liaison, c)

fragmentation des lamelles, d) alignement selon Girection d’étirage [59].
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Chapitre 111 Micro-mécanismes de déformation des polyméres sernisiallins

Il est important aussi de signaler que les défaomat intrasphérolitiques ne sont pas
seulement un étirement des chaines liens. Le «irub@&tant considéré comme un ligament
qui se courbe le long de I'axe, suivant 'orierdgatides chaines liens, on n’aura pas le méme
type de sollicitation. Alors qu'on aura un simplgre@ment des chaines liens, on aura un

cisaillement de cristallites orientées parallélen@ela direction de sollicitation.

111.3.1a déformation d’un sphérolite

Lorsqu’on étudie la déformation d’'un sphéroliteest d’'usage de définir :

- Le cceur du sphérolite ou les lamelles cristedliont pris naissance.

- La zone équatoriale ou les lamelles sont pelipataires a I'axe de traction.
- Les zones polaires ou les lamelles sont aligagec I'axe de traction.

- Les zones diagonales ou les lamelles sonniéedi par rapport a I'axe de traction.

Zones
diagonales

Zones
équatoriales

Coenr
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+« Dans les zones équatoriales :
1. Forte localisation de la déformation par sépamainterlamellaire.

2. Flexion des lamelles sous l'action des moléclilmstes étirées (phénoméne modélisé
Nitta)[64]

3. Glissement cristallin induit par la flexion dasklles.

+ Dans les zones diagonales :

X/
A X4

1. Propagation de la déformation depuis les zogeatériales.
2. Glissement interlamellaire.
3. Cisaillement intralamellaire, glissement cristal
% Dans les zones polaires :
1. Fragmentation des lamelles pour accommoderftardétion.

Les mécanismes locaux proposés sont hypothétigaeda résolution de la microscopie

optique est trop faible pour conclure avec cerétud

II1.4. Présence de défauts

II1.4.1. Les défauts structuraux dans le PVDF

Pour I'application dans les processus chimiquesnfiloi du polymére est conditionné a son
taux de cristallinité, pour permettre de meilleu®priétés mécaniques et une bonne
résistance au fluage surtout a haute températugst bien connu que le degré de cristallinité
est lié a la présence de défauts dans le squeletpmlymere. Trois types de défauts ont été
identifiés par les lettres, b et c dans la littérature [65]. Les défauts de tgpsont introduits

au moment de la polymérisation radicalaire, quandnbnomere CH2=CF2 s’insere a la
chaine croissante de facon inversée par rapportaties éléments. Cela crée évidemment
des défauts d’enchainement de type téte-téte (Head) ou queue-queue (Tail-Tail). Mais
dans le cas du PVDF, la macromolécule a tendacoatinuer tout de méme la croissance et
de ce fait ce défaut ne consiste qu’en une séqUERQE). Ce défaut touche entre 3.5 et 6%

molaire.
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Les défauts de typle sont nommés short-chain-branching (SCB) et prowahudes défauts
de typea. lls ne peuvent donc étre évités quand on a emdirthaine des enchainements
TTQQ. lls ménent a la formation de groupements Eitaires et donc de groupementssCH
réticulés sur la chaine. Les défauts de tygent eux appelés long-chain-branching (LCB) :
ils proviennent de la grande réactivité des growdm CF2, qui peuvent facilement
remplacer un hydrogéne labile présent sur la chaheinsi former un groupement de
terminaison de chaine CF2H, ou un radical en mitdeuchaine qui va alors générer un
véritable LCB. Ces réactions radicalaires libresxamt au SCB ou LCB sont en compétition
avec les propagations des chaines. Cela dit leutddd et ¢ peuvent étre limités par le
procédé de fabrication pour finalement n’avoir ges défauts de type

Ces rappels bibliographiques concernant le PVDmptent de souligner le fait que le matériau a
I'échelle du nanometre n’est pas homogene. Au aostril est constitué d’une phase cristalline,
d’'une phase amorphe, d’adjuvants tels que desfidatd et aussi de défauts qui pourront étre

des cavités.

Ces remarques permettent de rappeler que I'étudeothportement macroscopique d’un
matériau doit se faire avec I'étude de sa microsine.

Durant la polymérisation radicalaire des monom&ks = CF, des défauts d’enchainements
de type téte-téte (tt) (GFCFR,) et queue-queue (qq) (GKCH,) se forment. (Le cas de PVDF
ce défauts entre 3.5 et 6 mole [66]). Ces défauts jouent un rble important sur la

cristallisation du matériau et sur la stabilité foomationnelle.

En 1972, Fermer et al [13] ont montré par des tslde I'énergie potentielle pour la chaine
isolée en fonction du taux de défauts (ttqq), quednformation TG-TGest la plus stable
pour un pourcentage de défauts inférieur @,1far contre la conformation TT deviendra la

plus stable a haute concentration de défauts €igus).
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Figure I11.6 : Energie potentielle en fonction de taux de dabits ttqq pour la conformation
T-T et TGTG

Lovinger et al [49] ont montré par étude de diffrac X aux grands angles, que le PVDF
cristallise dans la phase Il si le pourcentage éfauds d’enchainement est inférieur &1
Au dela de cette quantité il cristallise dans uimase désordonnée a haute température

(paraélectrique), qui se transforme ensuite enghémurelll.6).
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Figure II1.7. Influence du pourcentage de défauts ttqq sur lphase cristalline du PVDF [67].

La distance intermoléculaire et la taille des atides augmentent avec le taux de défauts
d’enchainement, qui influe beaucoup sur la tramsitiéversible de la phase paraélectrique
vers la phase ferroélectrique durant le chauffade eefroidissent. Par contre a un taux de
défauts de 0% il n'y a aucune transformation de phase [67] ;erément, des travaux

effectués en 2003 montrent que les défauts empét@eaississement des cristallites [70].

Takashi et al [68], ont proposé un défaut de bankink » dans la phase cristalline qui est en
relation avec les conditions thermomécaniques (deftion, recuit, cristallisation a haute

température) et le taux de défauts ttqq.
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Le Kink, est considéré comme un joint entre desnsggs de chaines successifs régulier
la conformation TG-TGbascule vers T-TG; la figure I1.8 montre les diérentes types de

Kink pour des chaines moléculaires paras et antiparalléles

T
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Figure II1.8 : Schéma de décrochement dans la phase Il |]

Takahshi et al [69] ont mien évidence I'existence Kinks dans la phase figure III. 9).

Les Kinks dans la phase cristalline de PVDF peuaeimer des mouvenmgs locaux
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Figure II1.9 : Deux typesde défauts de décrochement dans la phase | [

I11.4.2 Les éfauts linéaire:

La dislocation est le seul type de défaut linédinee dislocatin (ou ligne de dislocation) ¢
une ligne suldaquelle se termine un plan atomique. Letal est déformé au voisinage
cette dislocation, sur la figure-dessous qui représenteeunislocation dans un rése
cubique, elle engendre un état de tension danart& supérieure et un étde compressio

dans la partie inferieure.

|| Figure III.1C : Représentation d’'une dislocation ”
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Chapitre 111 Micro-mécanismes de déformation des polyméres sernisiallins

Dans les polymeres semi-cristallins, le mouvemees dislocations est limité par les
repliements des chaines dans les cristaux et paprésence de la phase amorphe
intercristalline. On peut d'ailleurs admettre gas $euls systemes de glissement activables
sont ceux qui contiennent I'axe des chaines maies| c'est-a-dire les systemes du type
{hk0} <uvw>, I'axe c étant I'axe des chaines. Lbsayvations expérimentales permettent de
déterminer plus précisément les directions de gjient : glissement dans la direction des
chaines ("chain slip") i.e. systemes {hk0}[001], encore glissement perpendiculaire aux
chaines ("transverse slip") comme a été montré @affggurelll.3). Plusieurs modéles font
appel aux notions de défauts, dislocation et diatibn (désalignement locale des chaines).
Ces modeles permettent de relier la science desngobs a celle des métaux; il n'est
toutefois aisé de définir un « défaut » dans uréned dépourvu de structures réguliéres.

I11.5. La théorie des dislocations

L’aspect du comportement aux contraintes élevéspdiymeéres est possible de produire des
grandes déformations méme aux températures sitlzdessle domaine vitreux ou au sein des
cristallites; de telles déformations se maintierirapres suppression de la contrainte. Deux
larges approches ont étés proposeées pour explieypeocessus d’écoulement des polymeres
semi-cristallins, une de ces approche interpréwolilement et la déformation des polymeéres
comme indication d’une fusion locale suivie d’ueeristallisation dans les zones déformées
[11], l'autre approche est basé sur la théorie aleplbsticité des cristaux classique qui

implique des glissements cristallographiques epss@ gqu’'un mécanisme similaire peut avoir

lieu au sein de la région cristalline des polymesegécessite une activation thermique des

dislocations vis avec leurs vecteurs de burgens lest paralléles aux axes des chaines [12].

Néanmoins dans les polymeres cette condition &sté&e en raison de la présence des zones
amorphes, cette derniére approche apparait corssanitellement une extension des idées
conventionnées pour la plasticité du cristal, &t montré que pour le PVDF au moins les
faibles déformations se produisent par un mécangumeécessite un glissement des chaines
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au sein des lamelles cristallines [13]. Le glisseimest en général soit paralléle ([001]) soit
perpendiculaire (Juv0]) a I'axe des chaines et @at ge produire dans les plans (hk0). Un tel
glissement dans un plan (hkO) impliquerait la ruptdes liaisons covalentes des chaines et

donc peu probabile.

Les théories de ce type se basent sur la germim@tucléation) au sein des lamelles
cristallines de boucles de dislocation vis (hk@1Pde taille critique par fluctuations
thermiques. L'énergie d’'une dislocation vis estpigra calculer impliquant seulement les

déformations en cisaillement

Figure TII.11 : Représentation schématique d’'une dislocatiowis dans une lamelle
cristalline

Ou | est I'épaisseur du cristal est la contrainte de cisaillement appliquée.

Le modéle des dislocations qui a été développé %t0 114], prévoit que la contrainte
d’écoulement (limite d’élasticité) pour les polyrasr semi-cristallins est gouvernée par
I'énergie nécessaire pour la nucléation des dislmts au sein de la région cristalline. Le
changement dans I'énergie de Gil§S associée avec la formation d’une telle dislocatle

longueur d est donnée par :

1.k b?
2T

In (=) - kdb

AG=E-W
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- Le premier terme E est relatif a I'énergie de difation élastique avec :

fp €tant le rayon du cceur de dislocation.
b le vecteur de burgers dans une distance dudtocristal.
lc est I'épaisseur du cristal.

k est une fonction du module de cisaillementidstal.

- Le second terme W est relatif au travail qui esteséaire pour déplacer via I'application
d’'une contrainte de cisaillement extemnen bloc de cristal sur une longueur b le long du
plan de surface.d
L’énergie d’activation pour la formation des disdtions est donnée par le maximum de

AG résultant :

2
AG=E-W="21n(2) _Ldb
21 1o
d(AG) _
d(d) =0

2TTT
L’énergie critiqueAG, pour la formation des dislocations est :

AG, = Lk’ (%) = 1] 2)

2T

dc : longueur critique de la dislocation exigée psummonter la barriére de nucléation.
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On combinant (1) et (2) on trouvery

K 2TTAG,
T, =— lnkbz ) + 1] .......... 3)

41T

On considere le cas d’'une déformation uniaxiakec(ion), ce qui permet de définir un seuil

de plasticité ¢,) en traction.

On établit alors un critere de plasticité attaclh@ notion de valeur critique, a partir de

laquelle se produit une déformation irréversible.

Un des plus courants critéres est :

+ le critere de Tresca.

Pour simplifier les choses, on choisit les troissagrincipaux orthogonaux, tels que

les contraintes de cisaillement soient nulles.drséur des contraintes devient :

01 0 0

Q
I

0 02 0

Le critere de Tresca, spécifie qu'un matériau vdésermer plastiquement lorsque la
contrainte de cisaillement maximale atteint unewactritiquery. Si les trois

contraintes principales sont telles que> 6, > 63, le critere de Tresca s’écrit :

(01-03) = 21y= 0y

. k 2TAGc
On obtient alors :6y = E h——
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II1.5.1. le mouvement des dislocations :

Des glissements par mouvement de défauts cristapppgques (dislocations) se produisent au
début de la déformation, ces glissements conduigentipalement a un basculement des
chaines a l'intérieur des lamelles et leur orieotatst de plus en plus prononcée dans la
direction d’étirage. Aux fortes déformations cettéentation facilite la rupture des lamelles.
Aux dela deux mécanismes de déformation ont étpgsks impliquant soit la formation
directe d’'une structure fibrillaire, soit la redaBisation en cristaux orientés suivant la

direction d’étirage.
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IV.1. Préparation de I'échantillon :

Le polyfluorure de Vinylidéne, ou PVDF, est uneimésthermoplastique fluorée, qui se
distingue de la plupart des autres polymeres fhiqar sa facilité de mis en ceuvre et ses

excellentes propriétés chimiques et mécaniques.

Les films de PVDF ont été élaborés par extrusian)adoratoire de rhéologie de la
matiere plastique du professeur J. Guillet a l'ersité de Saint Etienne, a partir du matériau
Solvay 1008. Sa masse moléculaire en poids et mbmosont respectivement, M 123000
et M, = 60000. Le nombre de défauts d'enchainementpdird de 5%, est déterminé par la

résonnance magnétique nucléaire (RMNF et 1H. La structure cristalline du film 1008,
déterminée par diffraction des rayons X aux grardges, est de type II.

Les films sont étirés uniaxialement quatre foisrléangueur initiale dans la gamme de
température d'étirage T = 65 - 115°C et a diff@enitesses d'étirage V (0.8, 0.167 et 0.0167
mm/s) afin d'étudier linfluence des conditions rthemécaniques sur la structure et la

morphologie du matériau.

L’épaisseur des échantillons apres étirage dépesdahditions dans lesquelles I'étirage a été

réalisé.

Tableau IV.1. Epaisseurs des échantillons apres étirage en (mm).

70
Vv (mmis) 65 75 95 115
08 006 | 006 | 007 006
0.167 006 | 008| 007] 006
0.0167 006 | 008| 008 009
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1V.2. Extrudeuse
V.2 .1. L'extrusion :

C’est une technique de transformation continuejdeaget peu codteuse ; elle est tres
répandue. Elle permet a partir de granulés ou dedrpode polymére, la fabrication de tubes
et autres profilés, de feuilles, de rubans, desfige plagues, de gaines etc... Des granulés de
polymere sont chauffés et comprimés par une vis Bamui tourne dans un fat chauffé et qui
pousse le plastique vers un outillage appelé éliéa vis tasse et mélange le polymere qui se
fluidifie a I'approche de I'extrémité chaude du.fl#, il est poussé a travers la filiere puis

refroidi pour garder la forme transform@igure 1V.1).

Matrice Polymére fondu Polymére en granulés
Zone comportant des éléments chauffai..

Filiere

\ -
A0y iy e —

Section de Section de

_ - Section d’alimentation
calibrage compression

Figure IV.1: Schéma des différentes zones d’une extrudeuse
monovis
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1V.3. Essal de traction uniaxia :

Les films ont ététirés uni axialement quatre a cinq fois leur laagunitiale (25mm) dans |
gamme des températures d'étirage-115° et a différentes vitesses d’étirage (0.8, (
0.016 mm/s).Le systeme utilic en traction se compose principalement d’'une max
d’essai hydrauliqgue de capacité maximale 50KN (M. 80) et d'une caéra vidéo (12S
Réf. IVC800BC) interfacées a un mi-ordinateur (compaq 486/33e dernier est équif
d’'un générateur de rampe a pente programmablel@gilotage du vérin hydraique (figure
Iv.2).

Interface analogiqt-digitale
Moniteurs d’affichag

Y

[ ] []

§_7 | - VCR
{<< e [ = Console
= VidéoTraction
Caméra vidéo [ — Imprimante
équipée d'un i
ﬁ capteur CCD AR G|
oooC—o0n
0 0 [ /,
™3
Machine d’essai de Générateur de rampe
traction MTS 80 analogique-digitale

Figure IV.2 Schéma général de la machine d’essai de tractionvéesse de déformatior
contrélée
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Cette méthode d’une part permet d’élaborer dessfidtirés et d’autre part nous informe sur
les comportements mécaniques du matériau qui saahdits par la relation entre la contrainte

vraiec et la déformation vraie A partir de la courbes =f (¢) on détermine en particulier :

= |Le module d’'élasticité

= La limite élastique

1V.3.1. Préparation des éprouvettes

Dans le but d'imposer le déclenchement dérietion entre les deux points fluorescents
placés sur I'échantillon et définissant la partiiey nous avons préparé des éprouvettes qui

ont une forme géométrique particuliere indiquée(sufigurelV.3).

:

12.5 mm
“— 20 mm—>
N N N\ 1
€] Iu
v o
L. - / 2
€ ‘Zs
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1V.3.2. Méthode de mesure :
L’équipement nous permet de suivre la déformati@amevde I'échantillon sous charge.

Cette mesure est effectuée de la facon suivante début de l'essai, les deux points
fluorescents définissent un rectangle de 8mm dg &r2mm de large sur la partie utile. Par
analyse numeérique d’image, la mesure vidéo-métriggienet d’enregistrer en temps réel
I'évolution de la déformation longitudinal;. L'application d’'une force de traction sur

I'éprouvette provoque son allongement jusqu'a guddis sa longueur initiale. Durant

'allongement, la vitesse de traverse mobile esinteaue constante, et la force appliquée
croit jusgqu’a passer par un maximum, ce qui cooedmu développement de la striction qui

se propage tout au long de I'éprouvette.

Pour tous les essais de traction ; on mesure larrdéfion locale vraies; a partir des

variations de la largeur | et de la longueur L éctangle.

Si on suppose que la déformation vraie est unifodiares la zone utile, on obtient ainsi la

déformatione; :

l
g1 = In—
lo

Ou b et | sont la largeur du rectangle avant et apéésrchation.

1V 4. Diffraction des rayons X :

La diffusion de rayons-X est une méthode permetd&tudier la structure des matériaux a
différentes échelles allant de quelques centaires)xahometres jusqu’a I'Angstrom. Les
différents niveaux d’organisation semi-cristallisent étudiés en utilisant la diffusion aux
petits (SAXS) et aux grands angles (WAXS).
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Les mesures de diffraction des rayons X a temp&ratumbiante ont été effectuées en
réflexion au moyen d'un banc de diffraction (SystdMEL); équipé de :

e Source de rayonnement X caractéristique de lakiadu cobalt de longueur d'onde
A =0.17902 nm.

» Une platine de goniometre a angle d'incidence fixe.

» Détecteur courbe proportionnel renferment un mé&aggzeux en (argon + 15%

d'éthane) actionnant sous une tension de I'ordr&'@.

La figure (V.4) illustre la méthode de mesure. Au cours derégistrement, I'échantillon

est placé a un angle d'incidence fixe par rappoffagsceau incident. Ceci permet de
conserver constant le volume irradié.

Source de Co
o Craz Argon

Haute Tension

Amphficateur

Echantillon ;
| Contréle de i
' Température

Figure 1V.4: Schéma d'un banc de diffraction des RX (INEL).
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1V .4.1. Diffusion des rayons X aux petits angleAgsS)
1V .4.1.1. Principe

La technique de diffusion des rayons X aux petitfles est sensible aux fluctuations
spatiales de densité électronique, donc aux fltictusde densité dans le cas d’'un matériau a
un seul composant.

Appliquée au cas des polymeéres semi-cristallins floetuations proviennent de la présence

de phase amorphe et de cristaux de masse volundgtéentes.

Cette méthode permet d’accéder a :

- Lataille et la répartition des cristallites.
- La longue période d’empilement des lamelles dhises.

- Cette technigue nous renseigne aussi sur le taokgtallinité.

WAXS

SAXS
RX ‘

Figure IV.5:Schéma de dispositif expérimental du SAXS. Ladure montre la position
du détecteur pour les essais aux grands angles ouxgetits angles
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L’intensité diffractée est déterminée par la flation quadratigue moyenne de la densité
électronique &p%>. Cette quantité peut &tre déterminée & partitirdensité 1(q) en

calculant l'invariant Q :

Q=4[ I(q)q*dq

qui est proportionnel ap>>

ou :

g = 4rsind/A : est la norme du vecteur d’'onde de diffusion g
A : est la longueur d’onde

Dans le cas d’'un polymere semi-cristallin compaos@ltases cristallines et amorphes de

densités proportionnellespaet p, respectivement, Q est donné par
Q est proportionnel & X (1-X)p)?

Ou X est le taux de cristallinité volumique &p) = pc - Pa

1V .4.2. Le taux de cristallinité de I'échantillon

Le digramme de diffraction des rayons X d'un pdayenentierement cristallin n'est

constitué que des raies, alors que celui d'un édbarentierement amorphe ne comporte
gu'une bosse. Dans les polymeres, semi-cristalless,deux types de diagramme sont
superposeés, la bosse correspondant a la phaselentapraies (pics) a la phase cristalline
figure (IV.6).
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v} :
a -
3 |
o
bt . + ‘ .
| cristal
1 H
g
by

fond continu 20
4’

Figure 1V.6: caractérisation des rayons X grands angles W

Le taux de cristallinitéy. est calculé par le rapport de surface des pics surface
totale.

A
0/ - Cc
X(%) = =74

Cc a

Ou A: aire correspondant a la phase cristal

A: aire correspondant a la phase amc
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IV .4.3. L’épaisseur des lamelles :

L’application de la formule de Scherrer permet diéer les dimensions moyennes des

cristallites.

_ 09A
thl -
0 (20) coP

Ou
Dw: dimension apparente des cristallites perpendremeent au plan (hkl)
0: angle de Bragg correspondant a la réflexionesiplans (hkl).
8(20): largeur a mi-hauteur du pic située a l'artjle

L. longueur d’'onde utilisée (Ce A = 0,179 nm).

IV .5. Résonance magnétique nucléaire :

La concentration en défauts d’enchainements @aRYDF a été déterminée par résonance

magnétique nucléaire (RMN) du fludfF et du protoriH.

Les spectres RMN du fluor on été obtenus a I'Ursivé Claude Bernard de Lyon a l'aide
d’un spectrometre BRUCKER AC 200 MHz, avec pouéréfice CFGl

Les spectres RMRH on été enregistrés & I'aide d’un spectrométre &M 350MHz &
transformée de fourier, en utilisant comme réféedadetraméthylsilane (TMS) a

I'Université Claude Bernard de Lyon.
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V.1.Calcul des défauts d’enchainements :

Les défauts d’enchainements dans le PVDF ont éermdiéés par résonance magnétique
nucléaire (RMN) du fluor**F et du protortH.

La figure V.1. montre le spectre RMRF du PVDF en solution dans le diméthylformamide
(DMF). Sur le spectre de déplacement chimique osenMe la présence de neuf pics
principaux. Le premier pic intense localisé a -9gpn est attribué a l'alternance réguliere
des groupes CHet CR. Les pics les moins intenses sont associés auutdef

d’enchainements.

La figure V.2. montre le spectre RMRH du PVDF en solution dans le DMSO-D6
(Diméthylsulfoxide deutére) le pic intense local&€é2,90 ppm est attribué a l'alternance
réguliere de CBCF,. Les autres pics les moins intenses sont assauigs défauts

d’enchainements.

Le pourcentage de défauts d’enchainements tttqteegsrminé d’aprés la relation suivante
[74]

Ay /n
A¢

Ytt qq = .100.

ou

A, intensité intégrée des n pics de tt ou qq

n: nombre des pics de tt, qq et /ou de succesd®iis qq
A:: intensité intégrée totale

Apres calcul on trouve respectivement le taux dawdé’enchainement’6 et 5.4% par
RMN *H et™F. Les résultats sont proches de celui annoncéparay pour le PVDF de
type 1008.
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LARASS Raastasnes REass Rans 1
“4.0 -850 -BE.0 =108,8 -103.0 -104.0 =106, ~80R.¢ 1100 -152.0 -[14.0 -1E.0 118,
PPH

Figure V.1. spectre RMN'*F du PVDF mesuré & 200MHz
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K5 PVIF S QMSD-DE uE

-

| \]
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-\_-\-_"—_ _--"'--_'- T __,-'-'"_FJ
3 i
u
I g
| i ! | i | : I ! 1 § 1 ! T I | I 4 I
3,80 ER:1H .40 3,20 3,0% £.B0 2.50 .40 £.2d 2,00 1.60
PPH

Figure V.2. spectre RMNH du PVDF mesuré & 350MHz
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V.2. Essais d’étirage des films :

Les essais de traction ont été effectués sur iles de PVDF 1008 a trois vitesses
d’étirement différentes (0.8, 0.167, 0.0167) mnasslle domaine de température 65-115°.

V.2.1. Effet de la température et de la vitesseticbge

Les figures (V.3, V.4, V.5) montrent I'évolution da contrainte vraie en fonction de la

déformation vraie respectivement pour les vite€s@s0.167, 0.0167mm/s.

On remarque l'absence du crochet de traction cgphiase amorphe est caoutchoutique

guelque soit la vitesse et la température d’étirage

La figure (V.5) montre I'évolution de la contrégrvraie en fonction de la déformation vraie

pour la vitesse de 0.0167 mm/s.

L’absence du crochet de traction est due simpleraerfait que la réduction de section a la
striction est plus rapide que 'augmentation dedatrainte vraie du matériau qui se déforme

dans la zone correspondante.

Quelgue soit la vitesse et la température d’étiragebserve trois stades successifs :

+ Le premier stade correspond a un comportementésstique (ou anélastique),

ou la déformation est réversible apres relachemeid contrainte appliquée.

+ Le second stade correspond a la variation tiésefade la contrainte alors que le
matériau subit une déformation globale maximalesdarzone utile. Ceci est dd a la
propagation de la striction. Il est bien admis daestriction correspond a une
déformation hétérogéne, la déformation et la sgede déformation étant plus

grandes dans la striction lorsqu’ elle se forme.
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L’étirage des éprouvettes a grande vitesses inmuguto-échauffement de plus de 10
degrés a cause de la dissipation énergétique $éeaéit de la conductivité thermique
du matériau.

+ Dans le dernier stade, on observe une augmentapide de la contrainte alors que
I'échantillon se déforme peu, ce qui correspondstade de durcissement du

matériau en relation avec I'alignement des chaimelgculaires.

120
1104 %
100 A T=115% 3
- m T=05¢ x
0 *  T=75 M
80- <4 T65L
i x

contrainte vraie(MPa)
3
'q._’**

10 12 14 16 18 20
deformation vraie (%)

La Figure V.3 : Effet de la température sur les aurbes contrainte vraie déformation
vraie a v=0.8mm/s
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contrainte vraie(MPa)

120
110-
100 A T=115%
: B T=05T 4
90- B <
] * T=75T p |
80- 4 T=65% d )
] < X
70 ) >
A 4
60 - <« P
4 ‘A ** |
50- <
. “«‘ **{*; .. ‘
40+ « Ll
R
*
* *******-*ll " a
pn u AAA
20 AAA
AMAMAAALL
10
0 — 71 r 1 . T r 1 1 r 1 1 — 1
00 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20
deformation vraie (%)

La Figure V.4 :
vraie a v=0.167mm/s

Effet de la température sur les aurbes contrainte vraie déformation
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120
100 A (T=1157)
" (T=957)
*x (T=75T)
807 < (T=65T)

contrainte vraie (MPa)
¢ &

20 1

T
0,0 0,5 1,0 15 2,0

deformation vraie (%)

La figure V.5 : Effet de la température sur les ourbes contrainte vraie déformation
vraie a v=0.0167mm/s
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Dans la figure V.6, et pour la vitesse intermé@idd.167mm/s) on constate que I'étirement a
la température ambiante provoque la rupture dé#gtllon, et on note aussi que la limite

élastique est grande.

120
1104
] A T=115C
100+ B T=95T ‘
@04 *x T=75C ;
il 801 ¢ T=25C 4‘: I
< 70- »*
o {A' o
— 60+
s > 4“« ****:.'F
) .
E 40 ‘A‘ *** a" A
= «««««' ***:..l. Ff
8 D ******l*l.... M
S AAAAAA
AAAAA“‘AAA
10
Oft———T——T T T 71— T T

| |
00 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20
deformation vraie

La Figure V.6 : Effet de la température sur les aurbes contrainte vraie déformation
vraie a v=0.167mm/s
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V.3. diffraction des rayons X aux grands angles AXS)

La figure (V.7) présente les raies caractéristiqleeta phase Il d’'un film non étiré, les pics de

réflexions caractéristiques de la forme cristallihgont présents.

On observe bien, aprés transformation des valeastirées avec la raig, Ko, les pics de
Bragg aux anglest2a 17.5°, 18.3°, 20.1°et 26.63° pour la rae®u correspondant
respectivement aux plans de réflexion (100), (0@)0), (021) et (120).

Ll

11001

000

ozo g

120 11

oz1 ¢
200 rin
210N

13001

1o 1a I il [ 4] 4 ] il

2. theta (R)

Figure V.7: spectre de diffraction du rayon X (WAXS KaCo) en réflexion d'un film de
PVDF 1008 non étiré
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Les figures V.8, V.9, V.10, V.11, présentent difractogrammes de rayons X en réflexion
des films de PVDF étirés a trois vitesses (0.86D.et 0.0167 mm/s), respectivement dans la
gamme de température 65 - 115°C. Tous les filmsétitorientés de telle maniere que la
direction d’étirage soit verticale, c’est-a-direrpendiculaire au vecteur de diffusion. Quelle
gue soit la vitesse d’étirage, on note sur lesratitbgrammes; que l'étirement a basse
température induit la transition de phase Il varphase |, par contre a 95°C il se produit un

mélange de phase (ll+]) et qui a 115°C favorisgdintation des cristaux II.

On observe également:

%, L'apparition d’'un dédoublement de pics (110 + 2D0@rge et intense et alors que
les raies (020 + 310) | se caractérisent par uidefatensité, par contre ce dernier
pic n'apparait pas a 65°C pour les deux vitedsggage (0.8 et 0.167 mm/s).

% Les raies (131) II, (130) Il et (021) Il disparass pour T = 65°C tandis que les
deux derniéres persistent pour T = 115°C, cetférdifice est due a 'orientation des
cristaux. Les figures V.8 et V.11, montrent que f@es (100) Il et (020) I
disparaissent au fur et a mesure que la tempérdtatieement diminue quelque

soit la vitesse d’étirage.

% Lintensité du pic (110 + 200) | évolue en fonctida la température et de la vitesse
d’étirage d’'une fagcon non monotone. A titre d’exéenpn note que I'amplitude de

ce pic est maximale une fois pour des films ét#&és = 75°C,V =0.0167mm/ s)
et une autre fois pour ceux étirés B=(95°C,V =08mm/s). La variation non

monotone de lintensité est probablement liée aaigseur des échantillons qui

n’est pas la méme (60 a 90 um).
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% La position du maximum du pic résultant de la sppsition des picg110+ 200) | est
décalée vers les grands angles, sauf dans le sdandg étirés a 115°C. La transition
de la phase Il vers la phase | est complete pautadepératures inférieures a 80°C.

L L'étirage a 115°C ne semble pas assurer une vraiesition de phade - |, on
retrouve pratiguement toutes les raies caractguists de la phase Il orientée.
L’orientation des cristaux Il dans les films éti@415°C s’observe ici d'une part par
le fait que la raie (110) Il est plus intense qakecdu film non étiré, d’autre part, par

la disparition de la raie (021) II.

25000

—g: film non étiré

—p: film étiré & v=0.8
mm/s (décalé de 1000
ua)

20000 - —c: filrn étiré & v=0,187
mm/s (décalé de 2000
ua)

———d: film étiré a8 v=0,0167
mm/s (décalé de 4000
ua)

(1104200)!
15000 +

lua)

10000

(310+020)1

5000 4

_'_
k
-

10 ) 20 30 40 50
2.theta

Figure V.8: Diffractogramme de rayons X (WAXS, Ka Co) des films non étirés et étirés
a 65°C.
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25000
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Figure V.9. Diffractogramme de rayons X (WAXS, Ka Co) des films non étirés et étirés
a 75°C.
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25000

[ : film nON &tirE
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b film &tiré & v=0,167
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Figure V.10. Diffractogramme de rayons X (WAXS, Ka Co) des films non étirés et étirés
a 95°C.
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25000
(110)11+(200)! =g film non étiré
—p: film étiré & v=0,167
mm/s (décalé de 1000
ua)
c: film étiré a v=0,0167
20000 | mm/s (décalé de 4000
ua)
——d: film étiré & v=0,8
mm/s (décalé de 7000
ua)
15000 -
=
2
10000 -
$000 4
L
1) + + + . + +
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Figure V.11. Diffractogramme de rayons X (WAXS, Kua Co) des films non étirés et étirés
a 115°C.
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V.4. Effet de la température d’étirage sur le tade cristallinité :

A partir des diffractogrammes des rayons X, nausa pu évaluer le taux de cristallinité en

utilisant la formule suivante :

A
%) = ——¢
Xe(%) = o

Cc a

Ou A: aire correspondant a la phase cristalline.
A aire correspondant a la phase amorphe
Les valeurs du taux de cristallinité sont regrogpdems le tableau V.1

Tableau V.1 :Le taux de cristallinitg¢. obtenu a partir des diffractogrammes des

rayons X,
Ve (mm/s) | T(°C) xc(%)
Non étiré 48
65 51
75 51
0.8

95 50

115 55
65 57
7 2

0.167 ° °
95 50
115 58
65 56

0.0167 s 52
95 49
115 57
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On remarque :

% Une légére variation du taux de cristallinjggen fonction de la température
d’étirement par rapport au taux de cristallinité fdon non étiré §. = 48 %),
une diminution du taux de cristallinité quand lampgrature d’étirage
augmente, par contre on observe une augmentatld®°C et ceci quelle que

soit la vitesse d’étirage. Ceci peut étre explipaél'orientation des cristaux.

% On constate que I'étirement provoque l'orientataes chaines moléculaires
suivant la direction d’étirement, et par conséquésg lamelles cristallines
s’orientent perpendiculairement a la direction iddhent probablement a

cause de l'orientation des cristaux.

60
A
A [ ]
[ ]
| |
<
‘O
‘é n n
s 7 .
%) ¢
S
()
©
X
= B v=08mm/s
= A v=0.0167 mm/s
® v=0.167 mm/s
40 T I T I T I T I T I T I T
50 60 70 80 0 100 110 120

Température (T)

La figure V.12 : la variation du taux de cristallinité avec la température d’étirage
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V.5. Les variations de la contrainte au seuil d’@dement avec les vitesses et
les températures d’étirage :

La limite élastique ou la contrainte au seuil di@ement seuiby, est définie comme le point

d’intersection de la pente de la partie viscodiastiavec celle de la partie plastique, elle joue
un réle trés important, car elle détermine la nte limite qu’il ne faut pas dépasser pour

ne pas induire des déformations permanentes.

Tableau V. 2. La limite élastique et module de Ygen fonction de la vitesse et de la

température d’étirement

V (mm/s) Te (°C) oy (MPa) E (MPa)
65 37.5 2022
0.8 75 27.6 922
95 24.7 726
115 16.5 695
65 33 1480
75 24.5 803
0.167 95 21.5 803
115 13.5 327
65 30.5 912
75 23.5 725
0.0167 95 17.6 613
115 12.3 251
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Le module élastique E qui est en fonction de lgptenature et de la vitesse d’étirage pour les

essais de traction est déterminé d’apres la pente plartie viscoélastique des courbes

f(e).

On remargue que le module élastique et la limadst&ue augmentent progressivement avec
la vitesse de déformation. On note aussi que leuteatlYoung augmente quand la

température d’étirage diminue et ceci quelquelaaittesse d’étirage.

La figure V.13 montre I'évolution de la limite étapie @y) déduite des courbes de traction

en fonction de la température et des vitessesai

40 -
| e v =0.8 mm/s
35 —&— v =0.167 mm/s
| — 4~ v =0.0167 mm/s
30
$ 25
2
o |
20
15 -
10 , " , " , " , " , " , |
60 70 80 90 100 110 120

La figure V.13 : Limite élastique (oy) en fonction de la température d'étirage a des
vitesses d’allongement égales a 0.8, 0.167, 0.0467/s
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On constateque la limite élastique, augmente au fur a mesure que la vitesse de
déformation augmente. Et on note aussi que ladiglastique augmente quand la température

d’étirage diminue et ceci quelque soit la vitesgtirge.

V.6. La diffraction des rayons X aux petits angl€SAXS) :
La figure V.14. montre I'évolution de I'intensit diffusion I(q) avec la température.

On remarque que l'intensité du pic de diffusionraegte au fur a mesure que la température
augmente. De plus on remarque que la position dsegiéplace vers les petites valeurs de q
guand la température augmente. L’augmentationintetisité diffractée est due a la dilatation

de la phase amorphe.

On constate que la fonction I(q) présente un seximum bien résolu, ce qui nous permet de

trouver la longue période ()-facilement.

L’évolution de la longue période () en fonction de la température d’étirement estigupe
par 'augmentation du taux de cristallinité a térieur de I'empilement lamellaire. Donc la
fonction I(q) est en relation avec le phénomenduden des petits cristaux dans la phase
amorphe, qui induit une périodicité au niveau deufaelle cristalline, de telle maniére qu’elle
devienne plus épaisse (il y a un réarrangemenivaaun de I'interface amorphe cristal).

La longue période J(L) est déduite de la courbe V.14. En utilisatdrmule:

qui relie la longue périodb_p avec I'épaisseur des Iamellé§, et le taux de cristallinité

trouvé precédemment des diffractogrammes des rayons
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Chapitre V
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Figure V.14. Evolution de I'intensité diffusée auwypetits angles en fonction de la

température
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On regroupe les valeurs du taux de cristalli(tg), de la longue périodegl), de I'épaisseur

des lamelles {} et la limite €lastiquey) dans le tableau V. 3.

Tableau V. 3. Contrainte au seuil d’écoulemeu} én fonction de I'épaisseur des lamelles

(I¢), longue période (Lpet le taux de cristallinité (Xen fonction de la température

d’étirement (Te).

Ve (mm/s)| Te (°C) | X (%) | Lo(nm) | k (nm) | oy(MPa)
65 51 6.44 3.28| 375
95 50 8.50 425 247
0.8
115 55 10.50| 5.76 16.5
65 57 6.44 3.67 33
95 50 8.50 425 212
0.167
115 58 10.50| 6.09| 135
65 56 6.44 3.60| 305
95 49 8.50 4.16| 17.6
0.0167
115 57 10.50| 5.98| 123
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Les résultats de mesures réesumés dans le tableéanols a permis d’obtenir les

informations suivantes :

- Le taux de cristallinité (¥ augmente légerement aux températures d’éetirate 6
et 115°C, par contre a 95°C reste pratiguememstaat quelque soit la vitesse
d’étirage. Ceci est probablement a relier a lagmwés de deux phases cristallines a
cette température.

- Lalongue période(J) et I'épaisseur des lamelleg) (hugmentent progressivement
avec la température d’étirement.

- La limite au seuil d’écoulement,) diminue quand la température d’étirement
augmente.

- Bien que le film étiré a 115°C soit plus cristalljne celui étiré a 95°C, il présente
des valeurs des() plus faibles.

- En effet apres étirage, les mesures des rayonsuX ont permis d’établir que le
taux de cristallinité est de I'ordre depour le film étiré a 115°C et d’environ

- 7

49%% pour celui étiré a 95°C, dans le cas de la é@telsstirement 0.0167mm/s.

A titre de comparaison, nous avons sur la figur@5V.l'évolution de la limite au seuil

d’écoulementdy) en fonction de I'épaisseur des lamellgs&ltrois vitesses d’étirage.

De la figure V.15 on remarque que la limite aulls##écoulement §,) augmente quand

I'épaisseur des lamelles cristallineg) @iminue quelque soit la vitesse d’étirement.
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B v=0.8mm/s
%0 v v=0.167mm's
45 *  v=0.0167 mnvs

La figure V.15. : Evolution de la limite élastique (oy) en fonction de ({¢) I'épaisseur des
lamelles cristallines

On remarque quiépaisseur des lamelles est maximale pour la teatpee 115°C quelque

soit la vitesse d’étirement, et gu’elle diminue @leediminution de la température.
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Et on note aussi que quelque soit la températusdireinent la contrainte au seulil
d'écoulement ¢,) est toujours maximale pour la vitesse de défdonaa plus rapide, par
contre I'épaisseur des lamelles est toujours mil@npaur la méme vitesse de déformation

excepté pour la T = 95°C.
V.7. le modéle des dislocations :

Le modele des dislocations prévoit que la contea@iu seuil d’écoulement (limite élastique)
est gouvernée par I'énergie nécessaire pour l&atich des dislocations au sein de la région
cristalline. Le changement dans I'énergie libreGlebsAG associée avec la formation d’'une

dislocation de longueur d est donné par :

2
2T To
d(AG) _
d(d) =0
kb
d—% ............... (1)

dc : longueur critigue de la dislocation exigée paurmonter la barriere de nucléation.

L’énergie critiqueAG, pour la formation des dislocations est :

lckb?
2T

AG; = [ln(f—(‘;) — 1] ........... 2)

« le premier terme E est relatif a I'énergie de ddéfation élastique avec :
roétant le rayon du cceur de dislocation.
b le vecteur de burgers dans une distance du coanistal.
Ic est I'épaisseur du cristal.
k est une fonction du module de cisaillement dstati
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% Le second terme W est relatif au travail qui estes8aire pour déplacer via
I'application d’'une contrainte de cisaillement ereet un bloc de cristal sur une

longueur b le long du plan de surfagd |
On combinant (1) et (2) on trouvery

k 2nAGC
= e 1 kbz) + 1] .......... 3)

De I'équation (3) on voit que la contrainte deadlsmentt, a partir de laquelle la

déformation commence a se produire est directelidnta I'épaisseur du cristdl et a la
température de I'essai (a traveyG;), les données étant converti par I'évocation di¢rer de

tresca ©6y=2 1Ty,

2TAG,
1 kb?

2maey 4 1] ........ (4)

On obtient alors :0y = —— [
21

Afin de tracer la courbe de la limite au seugabulemen{cy) en fonction de I'épaisseur
des lamelles cristallined,), en utilisant la théorie des dislocations d’'aprésjliation 4, il a

été supposé que :

- La déformation du PVDF se produit avec un glisseindans la direction de la
chaine et résulte de la formation de dislocatian[0@D1]. Comme la déformation
au sein de la région cristalline se produit facéatdans le systeme de glissement
cela ne tente pas de casser la liaison covalerteede la chaine principale.

- Le vecteur de burgers b = 0.462 nm (égale au paramncéstallin ¢ paralléle a

I'axe de la chaine).

- AG_est comprise entre 40-80 KT.

- Lavaleur du module de cisaillement k est estimaprds la relatiork = 20147
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tel que le coefficient de poissor 0.33 pour les polymeres [73].

- Le module d’Young E est déterminé d’apres les loests = f(c).

60 - -
B v=0.8mm/s
v v=0.167 mm/s
50 * v =0.0167 mm/s
v
40 -
<
o
=
© *
v
20 - " .
*
10 4 v
*
T T T T T T T T T T T T T
3,0 3,5 4,0 4,5 5,0 55 6,0 6,5

|.(nm)

La figure V.16. Evolution de la limite élastique §,) en fonction de ({¢) I'épaisseur des
lamelles cristallines pour AG.=60KT

La figure V.16 montre la variation de la limite seuil d’écoulemenfcy) du film étiré a v =

0.8 mm/s par rapport aux films étirés a v = 0.16/snet v = 0.0167 mm/s.

Cette variation de la limite au seuil d’écoulemésy) est a relier principalement avec la

différence de cristallinité.
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Afin de qualifier 'influence de I'épaisseur dustal (1.) sur les caractéristiques mécaniques,

un examen des échantillons étirés a différentepéemtures et différentes vitesses d’étirement
a été réalisé. Pour pouvoir comparer la méthodeérarpntale a celle de la théorie des

dislocations, nous avons tracé sur la méme figarbmite au seuil d’écoulementy) en

fonction de I'épaisseur du cristdl) (fig V.17).

65
60- —&—v=08mm/s
y —¥—Vv=0.167 mm/s
5] —%— v=0.0167 mm/s
504 —&—v=08mm/s
45 —¥—v=0.167 mn/s
] —*— v =0.0167 mnV/s
40 4
S
E B
—. 304
o ]
254
20
154
104
S T T T T T T T T T T T T T 1
30 35 40 45 5,0 55 6,0 6,5

Figure V.17. Evolution de la limite élastique €,) en fonction de (¢) I'épaisseur des
lamelles cristallines (en rouge les résultats expérentaux et en noir ceux de la théorie
pour AG.= 60KT
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La figure V.17. montre clairement que les résultaldenus par I'expérience pour les
différentes vitesses de déformation sont compuisess le domaine des résultats calculées a

partir de la théorie des dislocations.

D’aprés les résultats on peut voir que la thédas dislocations qui prévoit I'effet de la
contrainte au seuil d’écoulement sur I'épaisseucriktal va souvent avec celle fondé dans la
pratigue ouAG.= 60KT.

En résume, I'application générale de ce modelet gatisfaire la description de I'écoulement

d’un large rang de polymeres semi-cristallins conafaet le cas pour le PVDF.
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Conclusion générale

L’effet de la température et de la vitesse d’éteatrsur les propriétés structurales a été étudié
sur des films de PVDF en utilisant la diffractioesdrayons X aux grands angles (WAXS), qui

nous a permis de tirer les conclusions suivantes :

% Le spectre non étiré correspond a la plihse

s L'étirement a basse température induit la transitie phase 1l vers la phase |, par
contre a 95°C il se produit un mélange de phased)(Ht qui a 115°C favorise
I'orientation des cristaux II.

% Une légeére variation du taux de cristallinité dmfnon étiré {. = 48%) par apport a
celui étiré

¢ La diminution du taux de cristallinité quand la fmature d’'étirage augmente et

tend a augmenter pour T=115°C.

A partir des courbes de traction donnant I'évolude la contrainte vraie en fonction de
la déformation vraies = f (¢) on a pu déduire la contrainte au seuil d'écoelenou

limite élastiqugoy):

% La limite au seuil d’écoulement joue un role tnégportant, car elle détermine la
contrainte limite qu’il ne faut pas dépasser poerpas induire des déformations
permanentes, elle augmente au fur a mesure quevitdase de déformation
augmente, et on note aussi que la limite élastamgmente quand la température
d’étirage diminue et ceci quelque soit la vitesgdirhge.

% L'analyse par résonance magnétique nucléaire nquesrais de calculer le taux de
défaut d’enchainement qui est de I'ordre de 50a 6

% L'effet de la contrainte au seuil d’écoulememnt)(sur I'épaisseur des lamelles
cristallines () a été étudié sur les films du PVDF en associardiffraction des
rayons X aux grands angles (WAXS) et celle dedatigles (SAXS). D’apreés les
résultats on peut voir que la théorie des disionat qui prévoit I'effet de la
contrainte au seuil d’écoulement sur I'épaisseurcdstal va souvent avec celle

fondé dans la pratique @G.= 60KT.
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