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Introduction Générale

Ce travail est principalement consacré a I"étude du polyfluorure de vinylidene
(PVDF) qui a une trés grande résistance électrique, et une bonne résistance a la
chaleur. Mettez ces deux faits cbte a cOte, et vous pourrez peut-étre en déduire que ce
matériau serait trés utile pour isoler les fils électriques, surtout ceux qui chauffent
quand on les utilise. Vous le trouverez effectivement comme isolant des fils de
I'ordinateur que vous utilisez en ce moment.

Le PVDF est aussi tres résistant aux produits chimiques, on le trouve donc dans
I'industrie chimique sous forme de tuyaux, bouteilles et comme transducteurs en

microscopie acoustique [1].

Le poly (fluorure de vinylidene) (PVDF) a une structure complexe.
Actuellement cing formes cristallines sont connues: forme I, forme Il, forme llI,
forme IV et la forme V [2-4]. Une bonne revue bibliographique sur la structure
cristalline a été effectuée par Lovinger [3]. Ce matériau possede des propriétés
mécaniques remarquables [5,6], la phase | est la plus importante a cause de ses
propriétés piézo-[7], pyro- [8] et ferroélectrique [9]. Les propriétés du PVDF
dépendent des traitements électromécaniques, ces derniers induisent une transition de
phase Il—1 [10-12] et une orientation des cristallites [13, 9]. Cependant Kepler et al
[14] suggérent qu’une partie de I’effet pyro-électrique est due a la fusion réversible
des cristallites. D'ailleurs, la présence des défauts téte a téte, qui sont fortement liés
aux états de polymerisation [15-17], affecte la température de fusion et le degré de
cristallinité [18]. Gregorio et al [19] ont constaté que la température de fusion de la
conformation Il est supérieure a celles de la conformation I ou Il. Cependant, les
Températures de fusion changent considérablement avec les conditions de la
polymérisation, qui influent sur la masse moléculaire moyenne en poids, et des
parametres de traitement, telle que la pression, comme il a été observé par Matsushige
et al [20].

En plus du polymorphisme cristallin, le PVDF présente également plusieurs
relaxations. La relaxation principale attribuée a la transition vitreuse basse dans la
phase amorphe, localisée a (-40°C), la relaxation secondaire associée a la transition

vitreuse haute se trouve a l'interphase amorphe-cristalline (interphase a-c.), est située



entre 30 et 60°C. Une transition au-dessus de 60°C pourrait correspondre au
phénoméne de pré-fusion, leur apparition a des températures élevées dépend du
traitement [21]. B.EL Mouhajir et al [22], par mesure dynamique, ont constaté la
présence d'un pic de transition vitreuse basse TgL a laquelle correspond la phase
amorphe située a -39°C et un autre pic qui apparait comme une épaule, qu'ils l'ont
associé & une transition vitreuse haute (T,”) dans l'interphase [amorphe-cristallin].
Les mécanismes moléculaires associés aux autres phénoménes de relaxation
demeurent cependant un sujet de controverse, bien qu'un grand nombre de travaux
aient été effectués dans ce domaine [23].

Un modéle est proposé, permettant de décrire le comportement élastique au
seuil et dans la gamme de vitesse de déformation correspondante. 1l consiste a une
modification de la théorie de Ree-Eyring en utilisant la barriere non symétrique de
I’énergie libre.

L'objectif de ce travail est d'apporter des informations nouvelles concernant
I’efficacité de la transition de la phase Il vers la phase I, les phénoménes de
relaxations mécaniques observés dans le ploy (fluorure de vinylidéne) et de suivre
leurs évolutions sous I’effet de la température et la vitesse d'étirement et d’étudier la
limite élastique a différentes vitesses de déformations dans la gamme de température
25-115°C.

Le premier chapitre est consacré a I’étude bibliographique concernant le
polymorphisme cristallin du PVDF, les transitions de la phase cristallines, les défauts
moléculaires et les relaxations dans le PVDF.

La caractérisation du matériau et les techniques expérimentales mises en ceuvre dans
ce travail sont présentées dans le deuxiéme chapitre.

Le troisieme chapitre, rassemble tous nos résultats et discussions obtenus sur le
matériau étudié. Il commence par une analyse de diffraction des rayons X puis une
analyse thermique en utilisant la calorimétrie différentielle & balayage ensuite une
étude par spectroscopie infrarouge et se termine par une analyse thermomécanique

dynamique en utilisant la DMTA.
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Chapitre | Présentation du matériau

|.1. Généralité sur les polymeres:
[.1.1 Définition :

Un polymere est un mot qui vient du grec « pollus » plusieurs, et « meros » partie.

Un polymeére est une macromolécule organique ou inorganique constituée d’un
enchainement répété du méme motif ; le monomere (du grec monos: un seul ou une

seule, et meros ; partie), reliés les uns aux autres par des liaisons covalentes.

Un corps formé de polymeéres peut se présenter sous forme liquide ou solide a

température ambiante.

Un polymeére peut étre naturel (ex.: polysaccharides, ADN), ou bien entiérement
synthétisé par voie chimique (ex.: polystyréne, polyisopréne,poly(Fluorur de

vinylidéne).....) par une réaction de polymérisation.

L'enchainement des monomeéres peut se faire de facon linéaire (polymeéres linéaires)
ou par des ramifications aléatoires (polymeres branchés) ou systématiques et

réguliéres (dendriméres).

Du fait des degrés de liberté de la conformation de chaque monomeére, la
conformation tridimensionnelle du polymeére résulte de cet enchainement mais

également des interactions entre monomeres.

Les polymeéres peuvent étre fabriqués a partir d'un seul type de monomeére (on parle
alors d’homopolymeére, comme par exemple le polystyréne); ou bien a partir de
plusieurs types de monomeres (on parle alors de copolymeéres, comme par exemple

I'acrylonitrile butadiéne styrene).

On distingue deux grandes catégories de réactions chimiques permettant la
préparation des polymeéres: la polymérisation en chaine ou polyaddition (pour
produire par exemple le polyéhyléne, le polystyréne, le polypropylene...) et la
polymeérisation par étapes ou polycondensation (pour produire par exemple le PET ou

le poly(éthyléne téréphtal ate).
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Les polymeéres sont souvent classés d'apres leurs propriétés thermomécaniques. Citons

notamment :

« les thermoplastiques : qui deviennent malléables quand ils sont chauffés ce qui

permet leur mise en ceuvre.

e les thermodurcissables : qui durcissent sous l'action de la chaleur ou par
addition d'un additif.

o les élastomeéres: qui sont déformables de maniére réversible.

Les polymeéres sont devenus I'élément essentiel d'un nombre tres important d'objets
dans lesquels ils ont souvent remplacé les substances naturelles. Certains polymeres
sont utilisés en solution comme par exemple dans les shampooings, d'autres forment
des matériaux solides. Pour ces applications, les polymeres sont généralement
mélanges a d'autres substances (des charges telles que la silice, des additifs tels que
les antioxydants) dans des opérations de formulation. La fabrication des objets eux-
mémes résulte la plupart du temps d'une opération de mise en ceuvre dans un procédé

industriel qui reléve du domaine de la plasturgie.

La description des polymeéres en tant qu'objet physique permettant de comprendre

leurs propriétés reléve de la physique statistique.
I.1.2 Historique:

La notion de macromolécule n'est apparue que tardivement dans I'histoire de la
chimie. Bien que présagée par Wilhelm Eduard Weber au début du XIX° siecle, de
nombreux chercheurs ne voient la que des agrégats ou micelles. Il faut attendre les
années 1920-1930 pour que l'idée de macromolécule soit acceptée, notamment grace

aux travaux d'Hermann Staudinger.

Le développement industriel consécutif de la science macromoléculaire a été accelére
ensuite par la Seconde Guerre mondiale. Les Etats-Unis d'Amérique ont été privés
lors de leur entrée en guerre de leur approvisionnement en caoutchouc naturel en
provenance d'Asie du Sud-est. Ils ont alors lancé un immense programme de

recherche visant a trouver des substituts de synthése.
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|.1.3 Structure et conformation :

Les polymeéres sont des macromolécules, résultant de I'enchainement covalent de
"motifs de répétition" identiques ou différents les uns des autres. La masse molaire de
ces molécules dépasse souvent 10 000 g/mol, a comparer par exemple aux 18 g/mol
de la molécule deau. Les liaisons covalentes constituant le squelette
macromoléculaire sont le plus souvent des liaisons carbone-carbone (cas du
polyéthyléne, du polypropyléene...), mais peuvent également résulter de la liaison
d'atomes de carbone avec d'autres atomes, notamment I'oxygéne (cas des polyéthers et
des polyesters) ou l'azote (cas des polyamides). Il existe également des polymeéres
pour lesquels l'enchainement résulte de liaisons ne comportant pas d'atomes de

carbone (polysilanes, polysiloxanes, etc...)

Cet enchainement de motifs répétés présente chez les polymeres les plus simples une
structure linéaire, un peu comme un collier de perles. On peut également rencontrer
des branches latérales (elles mémes plus ou moins branchées), résultants soit d'une
réaction chimique parasite au cours de la synthese du polymeére (par exemple dans le
cas du polyéthylene basse densité ou PEBD), soit d'une réaction de greffage pratiquée

volontairement sur le polymere pour en modifier les propriétés physico-chimiques.

Dans le cas ou la macromolécule est composée de la répétition d'un seul motif, ce qui
résulte le plus souvent de la polymérisation d'un seul type de monomere, on parle
d’homopolymeres. Quand plusieurs motifs différents sont répétés, on parle de
copolyméres. On distingue ensuite plusieurs types de copolymeéres suivant
I'organisation entre les différents monomeres. Dans le cas le plus fréquent, on a un
copolymeére statistique ou les differents monomeres se mélangent en fonction de la
réactivité et de la concentration de ceux-ci. Les propriétés mécaniques sont alors
moyennées. En revanche, dans un copolymére séquencé (I’anglicisme copolymeére a
blocs est parfois utilisé) ou copolymére alterné, il peut y avoir combinaison des

propriétés mecaniques.
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.“ Copolymere statistique

frapartition au hasard)

Il existe parfois des liaisons covalentes vers d'autres morceaux de chaines polymeres.
On parle alors de molécules "branchées" ou ramifiées. On sait synthétiser par exemple
des molécules en 'peigne’ ou en 'étoile'. Lorsque de nombreuses chaines ou chainons
ont été réunis par un certain nombre de liaisons covalentes (les points de branchement
sont appelés points ou nceuds de réticulation), elles ne forment plus qu'une

macromolécule gigantesque; on parle alors de réseau macromoléculaire ou de gel.
[.1.4 Endommagement des polymeres:

Dans le domaine des polymeres, le comportement mécanique de ces matériaux se
scinde en différents domaines. Lorsqu’ils sont peu sollicités, les polymeres réagissent
de maniere élastique et viscoélastique. Au dela, les polymeres suivent un
comportement plastique et des endommagements peuvent intervenir au sein des

matériaux, voire la mise en place d’un processus amenant a la ruine.

Au niveau macroscopique, les phénomenes de déformation plastique se traduisent
principalement par I’apparition de bandes de cisaillement et/ou de craquelures, dans
des proportions aléatoires.

Pour définir le commencement de la plasticité, on définit un seuil de plasticité et on

utilise des critéres de plasticité adaptés aux polymeéres.

La plasticité est influencée par divers paramétres qui sont principalement la

température et la vitesse de sollicitation.
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[.1.5 Exemples:

e Polyméresnaturels:

(o}

(o}

o

(o}

(o}

Les protéines

Le caoutchouc

La cellulose (bois, papier, fibres végétales)

Le collagéne
L'amylose

e Polymeresindustriels:

Le polyamide (PA)

Le polyimide (PI)
Le polycarbonate (PC)

Le chlorure de polyvinyle (PVVC)

Le polyéthylene (PE)
Le polyéthyléne téréphtalate (PET)

Le polyéthyléne naphtalate (PEN)

Le polyméthacrylate de méthyle (PMMA)

Le polypropyléne (PP)
Le polystyréne (PS)

Le polytétrafluoroéthyléne (PTFE), plus connu avec le nom de teflon

Le polyuréthane (PU)
Le polyfluorure de vinylidene (PVDF)

Le poly (diméthylsiloxane) (PDMS)

Les polymeéres époxyde

Dans ce mémoire on ne s’intéressera qu’au poly (fluorure de vinylidene) (PVDF).
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|.2. Présentation du PVDF :

Le polyfluorure de vinylidene est un polymere, son nom anglais est « Poly
Vinylidene Fluoride », ce qui explique son code I1SO : "PVDF". Il est commercialisé
sous les noms de "Floraflon”, "Kynar" et "Solef"

Le poly (fluorure de vinylidéne) ou PVDF est un polymere semi-cristallin
dont la phase cristalline possede plusieurs variétés allotropiques. Certains de ces
variétés appartiennent a des groupes de symétrie polaire et présentent une activité

piézoélectrique importante.

Le PVDF est constitué de longues chaines moléculaires, avec la répétition
d’une unité appelée monomere -CH,-CF,-, son poids moléculaire moyen en nombre
est de I’ordre de 107, correspondant & 2000 unités répétées [24]. Il posséde une trés
grande inertie chimique et une excellente résistance au vieillissement, il supporte les

variations de température, les ultraviolets et les agents chimiques les plus corrosifs.

|.3. Structure moléculaire:
Le PVDF est généralement produit par polymérisation radicalaire libre du 1
difluoroethyléne. Cette polymeérisation peut étre réalisée en suspension ou en
émulsion [3].
La température élevée de polymérisation favorise la formation des défauts
d’enchainement [25] :
e Téte-téte (tt) : -CH,-CF, - CH; - CF, — -CH,-CF;, - CF2-CH;
e Queue-queue (qq) : -CH,-CF; - CH; - CF, — - CF,- CH2 - CH-CF,
Le taux de défaut est de I’ordre de 5%. L’évaluation de ce pourcentage
a été obtenue par analyse en résonance magnétique nucléaire (RMN) haute
résolution. [26,27].

|.4. Morphologie:

La cristallisation du PVDF a partir de I’état fondu meéne a la formation des
sphérolites. Ces derniers sont composés des lamelles cristallines disposées
radialement a I’intérieur des sphérolites, ces lamelles sont formées de chaines

macromoléculaires repliées.
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Fond et G’sell ont indiqué que le comportement d’un polymere semi-
cristallin devrait étre caractérisé a I’échelle du sphérolite et également a I’échelle de la
lamelle [28].

I.4.1. Assemblage des chaines (arrangement des molécules) :
L’assemblage de polymére dans un réseau cristallin favorise, sauf cas
particulier, une configuration réguliére des motifs monomeres et un empaquetage

énergétique favorable.

1.4.2. lescristallites (structurelamellaire) :

Les cristallites ont une dimension moyenne de I’ordre de 1000 nm qui est
inférieure a la longueur d’une macromolécule (10000 a 1000000 nm) [29]. Ce qui
expligue que:

- la méme chaine macromoléculaire appartient a plusieurs domaines cristallins
et amorphes.
- La chaine macromoléculaire peut étre repliée sur elle-méme dans une méme
cristallite.
Généralement les polymeéres semi-cristallins présentent une alternance entre une

phase amorphe et une phase cristalline appelée structure lamellaire (Fig 1.1).

{_/\ | Phase

- - cristallin

e SN

p.

R

“ Figurel.l: structure lamellaire d’un polymere semi-cristallin [30]. “
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1.4.3. Lessphérolites:

Une spherolite correspond a arrangement particulier des lamelles cristallines
(Fig 1.2, 1.3) orientées radialement par rapport a un centre. Les sphérolites sont
obtenues lors de la cristallisation dans des conditions convenables, c’est-a-dire & des
températures suffisamment élevées.

Récemment, Gregorio et al [31] ont montré que le PVDF cristallisé a une
température supérieure a 155 °C, préesente une morphologie composé de sphérolites
annelés ou non et des sphérolites mixtes.

La différence d’indices entre les directions radiales et tangentielles produit
une biréfringence qui permet d’observer les sphérolites entre polariseurs croises. Les
sphérolites ont alors I’aspect d’une croix de malte sombre sur fond clair. Elles sont

généralement de I’ordre de quelques dizaines de microns [32].

Croissance

Repliement

Boucle

Centre
du sphérolite

Figurel.2: Représentation schématique d’une sphérolites [33]

Amorphe intercristallin

(axe des chaines)

Rayon de la
spherolithe

|| Figurel.3: Structure spherolitique. ||
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| .5. conformation moléculaire:

Compte tenu de I’énergie tres élevée des liaisons covalentes et de la forte
directionnalités des orbitales, on montre facilement par calcul classique [34] que les
distances entre les atomes proches dans une chaine donnée, ainsi que les angles entre
les liaisons covalentes successives, sont trés peu affectées par I’application d’une
contrainte meécanique externe. Le module d’Young équivalent d’une structure
entierement covalente étant de I’ordre de 100 a 1000 GPa, la déformation d’une
liaison covalente (distance ou angle) sous I’effet d’une contrainte de 100 MPa n’est
égale qu’a 10° environ.

Malgré cette grande rigidité des liaisons intermoléculaires, les chaines
peuvent changer de géométrie (ou de conformation) grace a I’aptitude des liaisons
covalentes simples a tourner autour de leurs axe comme nous l’avons représenté
schematiquement a la figure 1.4. Par le jeu de ces mouvements de rotation, on peut
théoriquement, obtenir pour une chaine donnée, un nombre infini de chemins

différents.

Figurel.4: Représentation simplifiée de la rotation d’un groupement autour d’une
liaison covalente simple (seuls les groupements de la chaine principale sont

représentes).

Le PVDF peut prendre trois conformation différentes: TGTG/, TT et
TsGTsG' qui sont présentés dans la figure 1.5.

La conformation TGTG' est celle qui posséde la plus faible énergie potentielle
parmi toutes les conformations existantes du PVDF [35].

12
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Pour la conformation TT, I’encombrement stérique et les interactions
dipolaires qui proviennent des rangées paralleles de groupements CF; lui conferent de
fortes interactions intramoléculaires [35].

La troisieme conformation, TsGTsG/, fut plus difficile & découvrir et fut
longtemps considérée comme une conformation TT contenant des défauts [36,37].

(%%‘o B

Figure 1.5 conformation moléculaire :
a:T-T
b:TG-TG’
C :T3G-T3G’

|.6. La phase amor phe:

Ce niveau de microstructure se caracterise par la présence de phase amorphe
caoutchoutique ou vitreuse suivant la température et d’une phase cristalline parfois
capable de déformation plastique. Si la déformation plastique de la phase cristalline
intervient avant I’amorcage de la craquelure, alors le matériau pourra se rompre de
maniere ductile ou semi-fragile, c’est a dire par écoulement visqueux par bandes de
cisaillement.

Hellinckx [38] a mis en évidence que la phase amorphe se répartit entre une

phase amorphe libre localisée entre les lamelles et une phase amorphe confinée. Cette
13
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derniére a peu de mobilité car elle se situe entre la phase amorphe libre et la zone
cristallisée. Les deux phases amorphes n’ont pas le méme comportement, comme le

montre des analyses de DSC réalisées notamment sur le PVDF [39].

|.7. Structurecristalline :

Lorsque le polymére est refroidi depuis I’état fondu, un phénoméne de
cristallisation tend a se produire qui correspond a I’alignement de ces cylindres
parallelement les uns aux autres dans des portions bien particuliéres qui minimisent
I’énergie globale des liaisons de Van-der-Waals. On aboutit ainsi a un arrangement
périodique d’atomes qui peut étre décrit par la répétition d’une maille élémentaire
selon des vecteurs de base a, b et ¢ comme pour un cristal constitué de petites
molécules.

Pour le PVDF, la cristallisation peut se produire selon cing phases cristallines
différentes qui sont plus ou moins favorisées selon les conditions de cristallisation
(température, vitesse de refroidissement, contraintes, etc). Nous les décrivons ci-
dessous ainsi que leurs conditions d’obtention.

[.7.1. laphasell ou a:

C’est la phase cristalline la plus décrite dans le cas du PVDF (Figure 1.6) ; qui

n’a aucune propriété électrique ; I’absence de moment dipolaire est liée a un
arrangement antiparalléle des chaines dans la cellule unité [19].
La phase cristalline Il a été mise en évidence pour la premiere fois par Gal’perin et al
[40]. Elle est normalement obtenue par cristallisation du polymere fondu a
refroidissement modéré ou rapide (<160°C). Cette phase peut étre obtenue a partir
des solutions de cristallisation Xyléne/acétone, de monochlorobenzéne de
dimythylformamide (DMF) produise aussi cette phase [19].

En 1966, Lando et al [41] ont donné pour la premiére fois les parametres
cristallins suivants : a = 0.966 nm, b = 0.494 nm, ¢ = 0.464 nm.

A la suite de plusieurs travaux postérieurs [36,40], la maille cristalline a été précisée.
Les valeurs des parametres cristallins suivants : a = 0,496 nm, b = 0,964 nm, ¢ = 0,462
nm.

Le modeéle conformationnel le plus souvent proposé est I’enchainement

TGTG et forme une structure monoclinique (pseudo-orthorhombique).

14
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On peut s’attendre a un taux de cristallinité élevé grace a une régularité de la

chaine, ainsi qu’a une taille comparable des atomes de fluor et d’hydrogene [42].
D’aprés Gregorio et al [19], la cristallisation a 160°C durant 20 min présente
seulement la phase Il avec une température de fusion de 167 °C. La masse volumique

de cette phase est de 1.92 g cm™ [37].

F A

0.462 nm

C=

EOOE oo OB
N W OB
38 55

b =0.964 nm

Figurel.6 : la maille cristalline de la phase Il (o) [39].

[.7.2.1aphasel ou B :

Cette phase a été mise en évidence par Lando et al [41], c’est la phase la plus
importante est la plus utilisable d’un point de vue technologique a cause de ses
propriétés piezo et pyroélectrique.

Cette phase n’apparait pas lors de la cristallisation du polymere, sous pression
et température normales, a partir de I’état fondu. On I’obtient en étirant le film de
PVDF, initialement solidifié dans la phase Il, quatre a cing fois sa longueur initiale a
une température inférieure a 80°C. Récemment, la phase | a été obtenue par
cristallisation du polymére fondu a une grande vitesse de refroidissement et aussi par
chauffage lent dans une solution de DMF [42].

La maille cristalline orthorhombique, a été déterminée pour la premiére fois
par GAL’PERIN et al [40], avec les parametres cristallins: a = 0,845 nm, b = 0,488
nm et ¢ = 0,255 nm.

Cette maille a été confirmée par HASEGAWA et al [36] avec une légere différence

dans les dimensions des parametres cristallins: a = 0,858 nm, b = 0,491 nm et

15
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¢ =0,256 nm (figure 1.7). Ces auteurs ont montré ainsi que la chaine moléculaire est
inclinée par rapport a une structure plane zig-zag d'un angle de 7°, di au fait que les
atomes de fluor possédent un rayon théorique trop grand pour permettre une simple
conformation trans-trans. La masse volumique de cette phase est 1.97 g cm™ [36], et

la température de fusion est T = 170°C.
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Figurel.7 : Maille cristalline de la phase | ou f.

[.7.3. laphaselll ouy:

L’existence de cette phase avait été suggérée par plusieurs auteurs [43,44].
L’étude de I’effet de la haute pression sur la stabilité de ces formes faite par
Hasegawa et al [36] montre que la structure de celle-ci est une déformation de la
forme I.

Donc la phase Ill est aussi polaire et est obtenue dans des solutions de
cristallisation  telles que le diméthylformamide (DMFA), ou dans le
diméthylsulphoxyde (DMSO), dans le dimethyl-acetamide (DMA). Ainsi la
cristallisation de cette phase semble commencer a des températures supérieures a 150
°C et est maximale a 170 °C [45].

L’étude par diffraction des rayons X aux grandes angles (WAXS) faite par ces
méme auteurs [46,47], révéle une maille monoclinique avec les parametres: a =
0,8.66 nm, b = 0,493 nm, ¢ = 0,258 nm et un angle = 97° ; le groupe spatial est C;2;

(C,), avec une conformation TsGTsG .
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En 1979 Weinhold et al [48] ont montré que les paramétres de maille définis
par I’infrarouge (IR) et WAXS sont complétement différents de ceux donnes par
Hasegawa ; ainsi la maille est orthorhombique avec: a = 0,497 nm, b = 0,966 nm qui
sont presque les parametres du plan (a, b) de la phase Il, mais avec ¢ = 0,918 nm (Fig
1.8).

Sur un film en phase Ill orienté, Takahashi et al [46], par des études de
diffraction des rayons X ont proposé la maille cristalline monoclinique polaire avec
des parametres
a=0,496 nm, b =0,95nm, c=0,923 nmet § = 92.9°.

Lovinger [47] par des études de diffraction électronique sur des monocristaux
I11, a trouvé la méme maille que celle de Takahashi et al, avec une légére différence
aux niveaux des parametres cristallins ; par contre ces parametres de maille sont tres
Iégerement différents de ceux proposés par Weinhold [49].

La masse volumique de cette phase est 1.94 g cm™ [36] et la température de fusion de

celle-ci est supérieure a celle de la phase 11 et | [19].

J i }
b=0,958nm [T /
G

|| Figure1.8: Maille cristalline de la phase 111 [50].
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|.7.4. 1aphase |V ou & (appelée auss ay) :
Cette phase étudiée par Bachman et al, en utilisant la diffraction des rayons X et
I’infrarouge. Elle est obtenue par polarisation d’un film initialement en phase I, sous
un champ électrique supérieur a 1 MV/cm [51, 52].

La maille est identique a celle de la forme Il, mais les deux chaines qui se

trouvent dans I’unité cellulaire ont des moments dipolaires paralléles (Fig 1.9).

Figurel.9: maille cristalline de la phase IV [50].

[.7.5.laphaseV ou &:

La phase V s’obtient par I’application des traitements thermiques sur des
films constitués de la phase 111 [50] (c’est la version polaire de la phase I1I).

Les chaines moléculaires presentent une conformation ressemblant a celle de
la phase 111, sauf que I’empilement est antipolaire TsGTsG' de telle facon que

I’ensemble des moments dipolaires soit nul, (Fig 1.10).
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a-sin B A

Figurel.10 : phase anti polaire V [50].

|.8. Relation entre les parametres d’éaboration et les différentes

formescristallines:

Le comportement des polymeres dépend fortement des conditions d’application des
contraintes mecaniques (fréquence, vitesse de refroidissement, température.....),
électrique et thermique. Ainsi, les changements de la morphologie et de la structure
cristalline associée a la transformation d’une phase cristalline vers une autre.

L’étirage a une température inférieur a 80°C favorise la transition de la phase
cristalline 11 vers la phase I. Par contre a une température supérieure a 90 °C, la
viscosité du matériau augmente et I’orientation des cristaux dans la direction d’étirage
sans déformation considérable des cristaux [26]. L’étirage a cette température n’altére
pas la phase originale. Bien que par étude de diffraction des rayons X, il a été montré
que la transition de la phase Il vers la phase | la plus stable apparait lorsque
I’étirement s’effectuera pour une température égale 72 °C et a une vitesse plus lente
[53].

Le schéma de la figure 1.11 résume quelque transformation possible a partir
des données de la littérature [19, 47, 50, 54, 55].
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Figurel.11l: Résumé schématique des différentes méthodes d'obtention et de
transition entre les phases du PVDF

DMF : Diméthylformamide
DMSO : Dimétylsulphoxide
DMA : Dimeétylacétamide

T : Temperature, P : Pression, H : Haute, E : Champ électrique.

20




Chapitre | Présentation du matériau

[.9. Lesdéfauts structuraux dansle PVDF :

Durant la polymérisation radicalaire des monomeres CH, = CF, des défauts
d’enchainement de type téte-téte (tt) (CF,-CF,) et queue-queue (qq) (CH,-CH,) se

forment.

(Dans le cas du PVDF ces défauts sont entre 3.5 et 6 7 par mole [56]). Ces défauts
jouent un role important sur la cristallisation du matériau et sur la stabilité

conformationelle.

En 1972, Farmer et al [57] ont montré, par des calcules de I’énergie potentielle pour la
chaine isolée en fonction du taux de défauts (ttqq), que la conformation TG-TG' est la
plus stable pour un pourcentage de defauts inferieur a 11%, par contre, la
conformation TT deviendra la plus stable a haute concentration de défauts. (Figure
1.12)

-1z
-14 =

16—

-18 /
=20 - o TGTS

O ALL TRANS
-22

1 3 1 L
[o] 5 10 15 20
Pourcentage en défauts

Energie (Kcal /mol)

Figurel.12 : Energie potentielle en fonction de taux de défauts ttqq pour la
conformation T-T et TG-TG' [57].

Lovinger et al [58] ont montre par étude de diffraction X aux grands angles,
que le PVDF cristallise dans la phase Il si le pourcentage de défauts d’enchainement
est inférieur a 11%. Au dela de cette quantité, il cristallise dans une phase

désordonnée a haute température, qui se transforme ensuite en phase | (Figure 1.13).
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Figurel.13. Influence du pourcentage de défauts ttqq sur la phase cristalline du |
PVDF [58].

La distance intermoléculaire et la taille des cristallites augmentent avec le
taux de défauts d’enchainement, qui influent beaucoup sur la transition réversible de
la phase paraélectrique vers la phase ferroélectrique durant le chauffage et le
refroidissement. Par contre a un taux de defauts de 0.2%, il n’y a aucune
transformation de phase [58] ; récemment, des travaux effectués montrent que les

défauts empéchent I’épaississement des cristallites [59].

Takahashi et al [60], ont proposée un défaut de bande « Kink » dans la phase
cristalline qui est en relation avec les conditions thermomécaniques (déformation,

recuit, cristallisation & haute température) et le taux de défauts ttqq.

Le Kink est considéré comme un joint entre des segments de chaines
successifs réguliers ot la conformation TG-TG' bascule vers TG-TG. La figure 1.14
montre les différents types de Kink pour des chaines moléculaires paralleles et

antiparalléles.
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|| Figure.14. Schéma de décrochement dans la phase 11 [60]. ||

Takahshi et al [61] ont mis en évidence I’existence de Kinks dans la phase | (Figure
1.15). Les Kinks dans la phase cristalline de PVDF peuvent étre animés par des

mouvements locaux.

|| Figurel.15. Deux types de défauts de décrochement dans la phase | [61]. ||

1.10. M écanisme de déformation dansles polymeéres semi cristallin :

Nous analysons les processus élémentaires qui contrdlent la déformation
plastique des polymeres semi cristallins en portant successivement notre attention sur
le glissement au sein des lamelles cristallines puis sur le déploiement des chaines dans

les zones amorphes inter lamellaires.
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[.10.1 Déformation plastique dansleslamelles cristallines:

Les innombrables travaux de métallurgie physique [62] ont montré, que dans un
monocristal a petites molécules, la déformation plastique se produit par glissement de
plans cristallographiques denses selon des directions cristallographiques simples
(Figure 1.16.a) ; quand le monocristal soumis a un champ de contrainte appliqué,
I’activation du glissement est dictée par I’anisotropie cristalline du matériau et par la
nature du champ de contraintes. En ce qui concerne le premier point, on observe que
les plans de glissement sont les directions les plus denses de ce plan [63] ; on appelle
« systeme de glissement facile » le systeme pour lequel le déclenchement du
glissement se produit pour la plus faible cession résolue dans le plan de glissement et
dans la direction de glissement. Contrairement aux cristaux a petites molécules, les
lamelles cristallines des polymeres sont constituées de deux types de liaisons : des
liaisons covalentes intramoléculaire et des liaisons de Van-der-Waals entre les chaines
voisines. Leurs possibilités de glissement sont donc limitées. En effet, I’énergie de
cohésion des liaisons covalentes est si élevée que la formation de décrochements
coopératifs sur les chaines est impossible sous I’effet d’une contrainte appliquée.
La figure 1.16.b montre le cas d’un glissement parallele a I’axe des chaines sous
I’effet d’une traction uniaxiale (comme pour les matériaux a petites molécules, le plan
de glissement des cristaux polymeres tend a étre le plan de plus grande compacité

contenant les chaines [64].

Des études antérieures ont montré deux directions de glissement sont & envisager dans

les cristaux polymeéres :
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Figurel.16 : Glissement cristallographique :

a) dans un cristal a petites molécules, b) dans un cristal moléculaire.

e Glissement paralléement aux chaines:
Le glissement paralléle aux chaines, schématise sur la figure 1.17, opere par
translation d’une partie d’un cristal par rapport a I’autre, paralléelement a la direction

des chaines macromoléculaires.

e Glissement perpendiculaire aux chaines:
Les molécules des polymeéres peuvent également glisser les unes par rapport

aux autres dans une direction perpendiculaire a I’axe des chaines.

Figurel.17 : Glissement parallélement et perpendiculairement aux chaines

polymeres.

1.10.2 Déformation plastique dans la phase amor phe interlamellaire:

Pour illustrer le déploiement des chaines dans les zones amorphes

interlamellaires, plusieurs auteurs ont utilisé un modéle simple de composite a deux

25



Chapitre | Présentation du matériau

phases qui s’applique bien aux polymeéres semi-cristallins [65-68]. Ce modele met en

jeu deux mécanismes de déformation :
-le glissement interlamellaires et la séparation interlamellaires.

e Glissement interlamellaires :
Deux lamelles cristallines peuvent glisser parallélement I’une par rapport a
I’autre sous I’effet d’une contrainte appliquée (Figure 1.18.b). Ce glissement est
accommodé intégralement par un cisaillement simple de la phase amorphe intercalée
entre les deux lamelles [67], le processus n’est facile qu’a une température ou la phase

amorphe est a I’état caoutchoutique.

La contrainte de cisaillement nécessaire pour produire le glissement correspond a
I’étirage subi par les chaines amorphes dans un champ de cisaillement qui est décrit

par les lois de comportement des élastomeres.

e Séparation interlamellaires :

Sous I’effet d’une contrainte appliquée perpendiculairement a la grande
surface des lamelles cristallines, la distance entre ces derniéres est susceptible de
varier : c’est le phénomene de séparation interlamellaire (Figure 1.18.c) [66].
Toutefois, méme quand la phase amorphe est caoutchoutique; ce mode de
déformation nécessite des contraintes élevées en raison de la faible épaisseur de la
couche amorphe interlamellaire par comparaison a I’étendue des lamelles, selon la
théorie de I’élasticité caoutchoutique confinée [69] (dans le cas d’une sollicitation en

traction, ce type de déformation favorise la création de micro-cavités).

Il résulte de ces déférents éléments que la contribution de la séparation a la
déformation de la phase amorphe serait moins importante que celle du glissement
interlamellaire au début de la déformation, mais qu’elle augmenterait progressivement

pour de plus grandes deformations [70].

Dans le cas ou les lamelles cristallines ne sont pas plates mais torsadées (Figure
1.19.a) [71] Petermann et al proposent un modele ou le glissement interlamellaires et
la séparation lamellaire coexistent : dans la zone A perpendiculaire a la direction de
traction (Figure 1.19.b), la phase amorphe est déformée par séparation interlamellaires
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et dans la zone B inclinée par rapport a la direction de traction, la déformation de la

phase amorphe se fait par glissement interlamellaires.

<)

T
20 A Al A LA A

Figurel.18 Mécanismes de déformation de la phase amorphe dans les polymeres
semi-cristallins: a) Etat non déformé, b) Glissement interlamellaires, c)Séparation

interlamellaires.

a) b)

Figurel.19 : Modéle de lamelles cristallines torsadées : a)Etat initial, b) Déformation

de la phase amorphe par séparation lamellaire (A) et par glissement lamellaire (B).

|.11.Propriétés mécaniques des polymeéres:

1.11.1. Transition et relaxation dansle PVDF :
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a- Transition vitreuse:

La (figure 1.20) présente I'évolution des variables thermodynamiques (enthalpie,
volume spécifique) d'un matériau vitreux lors de son refroidissement depuis un état
liquide [72].

4
Cristallisation

Enthalpie (H), Volume libre (V)
¥
i}
\ =

Température (T)

Figurel.20 : comportement schématique de I’enthalpie du volume libre (V) en

fonction de la température lors d’un refroidissement depuis I’état liquide.

Le refroidissement d’un matériau a partir de I’état liquide entraine la diminution
de son volume et de son enthalpie jusqu' a sa température de fusion T;. A cette

température 1a, deux processus différents peuvent se produire:

— Le liquide cristallise
— Le liquide ne cristallise pas et il continue dans son état liquide en

dessous de Ts

C'est dans ce second cas que l'on dit que le liquide est en état surfondu (état
métastable). Si la température continue a décroitre, la viscosité du liquide surfondu
augmente et la mobilité moléculaire diminue. A partir d'une température T4, on
obtient alors une configuration figée. Le solide est hors d'équilibre et il est dans un
état appelé vitreux. Sur la (figure 1.20) ce changement d'état se traduit par un

changement de pente de la courbe, il traduit [I'évolution des grandeurs
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thermodynamiques en fonction de la température (Volume libre (V), enthalpie (H),
entropie (S), coefficient de dilatation thermique (o), chaleur sggcifique (C ) a volume
ou pression constantes), le changement de pente des dérivées premiere de I'énergie
libre et la discontinuité des dérivées secondes. La température de changement de la
pente est appelée température de transition vitreuse Ty, qui dépend de la vitesse de
refroidissement du solide. On peut donc obtenir différents états vitreux en fonction de
cette vitesse de refroidissement. La transition vitreuse est le phénomeéne clef en
science des polymeres. C'est une température qui dépend de la structure chimique des
matériaux, notamment de la rigidité des motifs constitutifs de la chaine, et de la

présence de groupement latéraux.
b- Relaxation structurale:

Les matériaux amorphes (polyméres, verres, metaux) présentent des
caractéristiqgues communes propres a leur état vitreux. En particulier, ils subissent des
évolutions de leur état structural, lorsqu'ils sont maintenus au cours du temps a une
température inférieure a T4. Ces évolutions que l'on appelle relaxations structurales
affectent a leur tour les propriétés (comportement mécanique, thermique et
diélectrique...). Les premieres études relatives a ces phénomeénes [73] concernent
I'évolution des grandeurs thermodynamiques (volume spécifique, enthalpie) en
fonction du temps. Lorsque le matériau vitreux se trouve dans son état hors equilibre,
ces modes de configuration sont figés. Mais au cours du temps, les propriétés du
systeme évoluent et le matériau passe par des états énergétiques intermédiaires afin de
s'approcher de la situation d'équilibre métastable (figure 1.21).

Ainsi, pour une température inférieure & Ty, I'enthalpie du systéme va évaluer en
fonction du temps vers I'état correspondant au liquide surfondu. Les unités
structurales des chaines moléculaires bougent pour atteindre des configurations de
plus basse énergie. C'est ce phénomeéne physique que l'on appelle relaxation

structurale.
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Figurel.21: Evolution de I’enthalpie (H) ou du volume libre (V) lors de la
relaxation structurale du matériau amorphe [72].

Le PVDF préesente un certain nombre de transitions qui ont été étudiés par la
calorimétrie différentielle a balayage (DSC) [74,75] et des processus de relaxation qui
ont été mis en évidence par plusieurs méthodes telles que : RMN [76], mesures
pyroélectriques [74], courant thermo-stimulé (CTS) [74], dépolarisation thermo-
stimulé (TSD) [77,78], spectrométrie diélectrique [79- 82] et mécanique [83 - 86].
YANO [79], par la méthode diélectrique, a étudié les mouvements moléculaires du
PVDF forme | et Il. Il a observé trois relaxations a la fréquence 100 KHz:

a (130 °C), B (0 °C) et y (-30 °C).

La relaxation o est attribuée & des mouvements moléculaires dans la région cristalline
de type Il. L’amplitude de cette relaxation est affectée par I’épaisseur des lamelles et
par les défauts d’enchainement (TT, QQ). Plus précisément MIYAMOTO [80] a
associé la relaxation o a la transition conformationnelle TG-TG' — G'T- G'T dans la
phase cristalline.

La relaxation B est attribuée aux mouvements (souvent appelé micro-browniens dans
la littérature) coopeératifs dans la phase amorphe. L’intensité de cette relaxation
diminue si le taux de cristallinité augmente.

La relaxation y est associée a des mouvements moléculaires locaux dans la phase
amorphe : ¢’est une relaxation secondaire.

En 1992, SAMARA [81] a trouvé, pour la phase cristalline I, la relaxation diélectrique

B & une température de -11 °C a une fréquence de 5 Hz et a une pression de 1 bar.
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Cette relaxation est attribuée aux groupes dipolaires dynamiquement libre dans
I'interface cristal-amorphe.

L’amplitude de la relaxation B, diminue au fur et a mesure que la pression augmente.
CHOI et al [87] ont observé, pour un film extrudé, deux relaxations a la fréquence 1
KHz. La relaxation B, situé a -30°C, est associee a la transition vitreuse dans la phase
amorphe et la relaxation o, localisée a 110°C, est attribuée aux mouvements
moléculaires dans les cristallites de forme I1.

ARISAWA et al [82] ont observé trois relaxations a basse température par la méthode
diélectrique a la fréquence 1 KHz : la relaxation 3 (situé a -33 °C pour la phase Il et &
13 °C pour la phase 1) est attribuée & des mouvements coopératif dans la phase
amorphe. La relaxation 6 (a -98 °C pour les cristallites de type Il) et la relaxation ¢ (a
-255 °C pour le PVDF de type I). Les relaxations & et € sont associées aux défauts
cristallins de type Kink.

En 1990 NABATA [83] a confirmé l'existence de la relaxation &, mais a une
température -93 °C et I'a attribuée a des mouvements moléculaires dans les sites
désordonnées. ABE et al [84] ont observe trois relaxations par la spectrométrie
mécanique & 1,77 10 Hz: B (-40 °C) qui correspond & la transition vitreuse, a (-10
°C) qui est associée aux glissements des joints de grains et o, (30 °C) qui est attribuée
aux mouvements moléculaires a I’intérieur des cristaux.

CECCORULLLI et al [85] ont observé quatre relaxations a la fréquence 3 Hz: la
relaxation y (-100 °C) est due aux mouvements moléculaires locales dans la phase
amorphe, la relaxation B (-40 °C) est associée a la transition vitreuse. La relaxation '
(35 °C) est associée a une transition vitreuse haute. La relaxation o (105 °C) est due
aux mouvements moléculaires dans la phase cristalline.

NABATA [83] a observé quatre relaxations mécaniques a la fréquence 0.016 Hz pour
un PVDF forme Il. La relaxation om (-13 °C) est attribuée aux mouvements des bouts
des chaines a la surface lamellaire. La relaxation T, (47 °C) est associée a la fusion
des régions para cristallines qui sont entre les surfaces lamellaires. La relaxation omm
(92 °C) est liee au glissement des joints de grains. La relaxation a 117 °C est associée
a la perfusion des cristaux I1l. LOVINGER et al [88] ont trouvé quatre relaxations par
spectrométrie mécanique a la fréquence 110 KHz, vy (-70 °C), B (-40°C), B'(50°C) et

o (100 °C).
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Récemment, il a été montré en utilisant la spectrométrie mécanique, trois relaxations a
une frequence 1 Hz: La relaxation B est bien localisée a -40°C est associée a la
transition vitreuse, son amplitude et sa position sont stables au cycle thermique en
montée et en descente en température. L’origine de cette relaxation est bien établie.
La relaxation B/, localisée entre (10 — 30°C), pose encore un probléme au niveau de
son interprétation. L’origine de la relaxation a, située vers 80°C, est associée aux
défauts cristallins mais est encore controversée [86].
EI-MOHAJER et al [22], en travaillant sur deux types de PVDF: le premiére préparé
par moulage par injection (IM) et le deuxieme par compression (CM) et en utilisant
la technique d'analyse thermique mécanique (DMA), ils ont mise en évidence : un pic
de transition vitreuse basse situé autour de -39 °C pour les deux échantillons, mais
avec intensité de IM plus grande que CM. Un pic de transition vitreuse haute qui varie
considérablement avec les processus de transformation, ils ont trouvé que Tg, =50 °C
pour CM et Tg. = 45 °C pour les deux échantillons.
Par la méthode (DMA), SENCADAS et al [89] en utilisant des films polaires et non
polaires, ils ont trouvé deux relaxations a une fréquence 1 Hz pour les deux films, ils
ont été analysé dans deux directions longitudinale et transversale : la relaxation 3 ou
aa @ -30 °C : est attribué aux mouvements segmentaires dans la phase amorphe, pour
les deux directions, mais son intensité est trouvé plus haute pour les films examinés
dans la direction longitudinale. La relaxation o est associé aux mouvements dans la
fraction cristalline.
Des études tres récentes faites par MANO et al [5], deux phénomenes de relaxations
ont été montrés sur des films PVVDF de type | a une fréquence 1 Hz : la relaxation 3 ou
o, Située vers -35°C : cette relaxation est attribuée aux mouvements segmentaires
coopératives dans la phase amorphe. La relaxation o ou o localisée au dessus de
30°C : est associée aux mouvements moléculaires dans la phase cristalline.
Plusieurs auteurs ont observé une double transition vitreuse (transition vitreuse basse
TgL et haute TgU) par dilatometrie et DSC qu'ils ont associé a deux types de phase
amorphe [90,87] :

- I’amorphe inter-sphérolitique caractérisé par une transition vitreuse basse

TgL.
- I’amorphe inter-lamellaire caractérisé par une transition vitreuse haut TgU.
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CHOI et al [87] ont trouvé par DSC TgL = -47°C et TguU = 17°C et un pic
endothermique a 66°C qui I'ont appelé Tcd: Transition de désordre conformationnel.
LATOUR et al [77] par la méthode de courant de dépolarisation thermostimulé
(TSD) sur un film polarisé a 75 °C, ont trouvé trois processus de relaxation: Un pic
localisé a 35 °C appelé A, un pic a 110°C appelé B et un pic a 75°C appelé C. les pics
A et C disparaissent durant le deuxiéme cycle de chauffage, par contre le pic B reste
présent mais son intensité diminue légérement. Les mesures de DSC [91] ont montré
un pic vers 50°C pour un film non polarisé et un pic endothermique vers 120°C pour
un film polarisé a la température de 110°C. D'aprés LATOUR et al [77] le pic A est
dd a des charges d'espace stockées, le pic C est lié a des mouvements moléculaires
dans l'interface amorphe-cristalline.
Par la méthode de (TSD) ELIASSON [78] a montré I'existence de cing relaxations:

- & -40 °C associée a la relaxation principale B dans la phase amorphe.

- &-20 °C qui correspondrait & La relaxation o des dipbles aux repliements des

chaines dans la phase cristallines.

- a 70 °C associée aux charges piégées au repliement lamellaire.

- 2 95 °C connectée avec les charges piégeées le long de la chaine ou a la limite

cristal-amorphe.

- a 160 °C attribuée a la préfusion de I’échantillon.
En 1993 TYSSEDRE et al [74] : en utilisant les méthodes TSC, DSC et les mesures
pyro-électriques, ils ont trouvé la relaxation B qui correspondrait & la transition
vitreuse a -41 °C si la forme cristalline est de type Il et a -38 °C si la forme cristalline
est de type I. L'intensité de la relaxation B, caractérisée par TSC, dans le premier cas
(phase cristalline Il avec Xc = 47,5 %) est supérieure a celle du deuxieme cas (phase
cristalline I avec Xc = 52 %).
La relaxation ac, qui se manifeste sous forme d'un pic de faible intensité situe a 47-
60°C, disparait apres le deuxiéme chauffage. Un vieillissement a I'ambiante pendant
guelques heures fait réapparaitre cette relaxation.
Récemment CHAND et al [92], par la méthode (TSD), ont mis en évidence un pic de
relaxation localisé a 154°C. lls l'ont attribué a la migration de porteurs de charges

injectés a partir des électrodes. L'amplitude de ce pic augmente au fur et a mesure que
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la température et le champ de polarisation augmente. Par contre le déplacement de ce

pic n'est pas influencé que par la température de polarisation.

a- Relaxation principale a :

La relaxation o es€elia la transition vitreuse. Elle concerne donc des
mouvements généralisés et a longue distance de la chaine polymere. La variation des
propriétés mécaniques au passage de cette relaxation est tres importante.

Afin de caractériser cette relaxation, on trace généralement I'évolution du temps de
relaxation mécanique en fonction de l'inverse de la température (Figure 1.22). Cette
détermination du tempst , repose sur I'hypothése que zf t, = 1 au maximum de G",
dont G module complexe et que I'évolution du tempst , est donnée par I'évolution du

facteur de glissement.

. i ' 4 ] .
métastable isoconfigurationnel

— comportement
= comportemcent Lis L.

w7 s Arrhénicn
non-Arrhénicn

. A
|— S ' ™

1T

Figurel.22 : Temps de relaxations tracés en fonction
de la température, au voisinage de T.

Le diagramme met géneralement en évidence deux types de comportement distincts
séparés par la température de transition vitreuse:

% Pour les températures inférieures a Tg, le comportement est de type
Arrhénien. Si I'échelle de temps d'observation est courte on peut
admettre que la structure du matériau est figée dans un état hors
équilibre ou état isoconfigurationnel. La pente de la courbe permet de
déterminer I'énergie d'activation d'apres la loi d’ Arrhénien
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% Pour des températures supérieures a Tg, le temps de relaxation peut étre
décrit par d'autres lois comme la loi de William-Landel-Ferry (WLF)
ou la loi de Vogel-Fulcher et Tamman.

b- Relaxation secondaire ou sousvitreuse (B.y,....) :

Les relaxations secondaires sont généralement reliées a des mouvements plus
locaux. De nombreux travaux ont pour objectif l'attribution de ces relaxations a
différents mouvements moléculaires. Ces mouvements sont associes a la relaxation
secondaires la plus élémentaire (que l'on appelle ici B) et qui est décrite

habituellement par une loi d'Arrhénius

T =7,€exp E, 1
> RT @

Ou 7 :estle temps de relaxation.
To: est le facteur préexponentiel.
R =8.3143 J/mol.K étant la constante des gaz parfaits.
Ea: I'énergie d'activation.
Pour schématiser, Lionel VIGNOUD [72] a invoqué en générale trois types de
mouvements (figurel.23) :
% Des mouvements de type manivelle de le chaine principale qui
entrainent une modification des conformations de la partie de la chaine

qui est considérée de (type A)

O
Oy = o O
G
e )€ s S—
¥ il /() L & LT

o o ©

% Le mouvement des groupes latéraux dans leur ensemble (type B)

Groupe latérale
Des mouvements a I'intérieur des groupes latéraux (type C)

Mfﬁ
= T
/(- Tre—— =
o

Figurel.23 : Mouvements moléculaires des chaines.
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Ces relaxations secondaires peuvent étre plus complexes, et faire intervenir a la
fois des mouvements intrachaines (A et B) et des mouvements interchaines.

1.11.2. Propriétés mécaniques en déformation non linéaire :

Lorsque la contrainte appliquée augmente, le polymeére a un comportement non
linéaire. Le non linéarité apparait généralement aprés quelques % de déformation et
elle est facilement caractérisable par un essai de compression ou de traction. Ce
comportement est sensible a de nombreux parametres d'essai (température, vitesse de

déformation) ou structuraux (vieillissement physique...).

[.11.3 Moduled'élasticité en traction :

Les thermoplastiques linéaires non chargés (c'est-a-dire mélangés avec des
particules solides comme carbonate de magnésium, argile...etc, dont le r6le de ces
charges est de renforcer la résistance mécanique des polymeres) a la température
ambiante, ont une gamme de module élastique tres variée qui peut atteindre 4 GPa.
Certaines charges peuvent augmenter le module de quelques thermoplastiques vers 16
GPa et plus [93]. Les thermodurcissables rigides se situent au-dela de 6 GPa, tandis
que les élastoméres non chargés ont un module voisin de 0.1 MPa, le module de
I'acier vaut 200 GPa et celui de I'aluminium 70 GPa. Ces écarts énormes du module
entre les polymeres et les métaux sont souvent pondérés par la différence de masse

volumique entre les deux types de matériaux.

Le module d'élasticité des polymeres tout comme les autres propriétés
mécaniques, (résistance a la torsion, compression, flexion) dépend essentiellement de

la température, ces propriétés diminuent rapidement des que la température s'éleve.

Relation entreles différents modules élastiques :
Lorsque' on soumet une éprouvette d'un corps élastique a une traction, on
observe un étirement dans le sens de la traction z mais également une contraction dans

les directions perpendicularités x et y (figure 1.24).
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Figurel.24: Déformation suivant x, y et z d'une éprouvette
soumise a une traction.

Si le matériau se déforme a volume constant, le rapport entre la déformation
latérale (selon x ou y) et la déformation selon z vaut 0.5. Plus généralement ce rapport

vaut —v, v est appelé coefficient de poisson.

Déformation latérale
v = (2)

Déformation longitudinale
Ce coefficient permet d'éiabiir ies reiations entre les différents modules

(traction, cisaillement compression): [93].
E=2G(1+v)
©)
E=3K(1-2v)
E = module de traction,
G = module de cisaillement,
K = module de compression.
Le coefficient de Poisson des matériaux polymeéres varie de 0.33 (pour les

thermoplastiques rigides) a 0.50 environ pour certains élastomeres.

|.12.Spectroscopieinfrarouge (IR) :
De nombreux auteurs [94-104] ont utilisé cette technique dans le but:
% D'identifier les phases cristallines du PVDF, et d'étudier leur évolution
en fonction de divers facteurs.
& De déterminer les conformations et les séquences dans la chaine afin
d'étudier I'orientation dans le plan du film.
L'attribution des raies caractéristiques des conformations du PVDF a fait I'objet

de nombreux travaux [96, 99, 105-112].
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Bien que les chercheurs dans ce domaine ne soient pas totalement en accord, il
existe des pics caractéristiques communément reconnus. Le tableau | récapitule les

principaux nombres d'ondes caractéristiques des conformations Il, | et I11.

Tableau |: Nombres d'ondes v caractéristiques de trois principales

conformations présentées par le PVDF

Conformation a ou Il Conformation B ou | Conformationy ou |11
TGTG! T, T3GT,G!
v Attribution de v Attribution de 4 Attribution de
[em] laraie [emY] laraie [em™] laraie
3026 v,CH; 3020 v4CH; 3020 voCH;
2986 vs CH , 2978 vs CH , 2981 vsCH,
1425 8CH;- @ CH, 1430 SCH; 1431 8CH;- @ CH;
1404 SCHy+ @ CH, 1400 oCH, - v,CC 1406 SCHy+ @ CH,
1385 6CH, + ® CH,
1294 vsCF,- r CH;
1213 vaCF> - ® CH, 1276 vSngC—CstCC- 1234 .CF, + CH,
1185 v,CF,+CH, 1180 Vacfé;'r;SCFZ 1176 vCF, + tCH,
1150 v4CC - viCF, 1140 v,CC - vsCF,
1070 vCC 1070 . CVFE*ZCJE)EHZ 1073 v,CC
976 tCH,
874 v,CC +v,CF, 880 v,CC, +vsCC 880 v,CC - vsCF,
855 rCH, 840 rCH,-v,CF, 838 rCH,
813 rCH,
796 rCH;, 792 rCH,
776 3CF,
8CF, +8’CCC Cisaillement et
765 745 rotation dans le 723 OCF,
plan
688 CF,
656 CF,
615 6CF, -8’CCC *601 *601
532 SCF, 552 SCF,
511 SCF,
490 SCF, +&CF, 470 oCF, 482 SCF, +CF,
410 rCF, 445 rCF,+rCH, 430 ICF,
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Vs : tension symétrique.

v, . tension antisymeétrique.

o :sereplie.

r : basculement.

t : torsion.

o : branlement.

On peut schématiser la molécule comme un ensemble d'oscillateurs liés les uns
aux autres, donc couplés mécaniquement. L'excitation par l'infrarouge d'un des
oscillateurs se traduit donc a priori par I'excitation simultanée de tous les oscillateurs,
aussi bien en élongation qu'en déformation. Tous les atomes de la molécule vibrent
donc avec une méme fréquence v autour de leur position d'équilibre. Chaqu’une de
ces vibrations d'ensemble de la molécule est appelée mode de vibration. On peut

schématiser les nombreux modes de vibration dans la figure (. 25):

. Y Déformation
Elongation Elongation o
. o symétrique dans le
symétrique asymétrique

(Vo)

plan; cisaillement

(va) (scissoring)(d)

< *Y* 3

Déformation Déformation Déformation
asymétrique dans symétrique hors du asymétrique hors
le plan ; rotation plan; du plan ; torsion

(rocking)(r) balaéncement (twisting) (t)

Figure.25: Différents modes de vibration moléculaire.
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En conclusion, les phénomenes de relaxation sont tres complexes dans le PVDF et

dépendent de nombreux parameétres qu’il convient de contréler.

Dans la présente étude, nous allons étudier les propriétés mécaniques du poly
(Fluorure de vinylidene) et le comportement thermomécanique qui accompagnent la

transition de phase I1—1I induit par 1'étirage mécanique.

Dans le but d’apporter des informations au niveau microscopique nous mettrons en
ceuvre différentes techniques expérimentales: la diffraction des rayons X (WAXS), la
calorimétrie différentielle a balayage (DSC), la spectroscopie infrarouge et I’analyse

thermomecanique dynamique (DMTA).
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I11.2. Diffraction desrayons X aux grands angles (WAXYS) :

Influence de la vitesse et de latempératured’ étirage:

La figure 111.12 présente les raies caractéristiques de la phase Il d’un film non
étiré, que I’on notera spectre a sur toutes les autres figures.

Afin de présenter clairement les résultats (figures I111.13-111.16) on a décalé les
diffractogrammes des films étirés a 65 et a 75°C de 1000, 2000 et 4000 unités,
respectivement pour les vitesses d’étirage 0,8, 0,167 et 0,0167mm/s, suivant I’axe
des intensités. Par contre pour les films étirés a 95 et 115°C les spectres ont été
décalés de 1000, 4000 et 7000 unités, respectivement pour les vitesses d’étirage
0,167, 0,0167 et 0,8mm/s, suivant I’axe des intensités. Les figures 111.13 a I11.16
présentent les diffractogrammes de rayons X (WAXS) en réflexion de PVDF non étiré
et étiré a trois vitesses dans la gamme de température 65-115°C. Tous les films ont été
orientés de telle maniére que la direction d’étirage soit verticale, c’est a dire
perpendiculaire au vecteur de diffusion.

Les spectres b, ¢ et d, correspondent aux films étirés a 65 et 75°C pour les
vitesses 0,8, 0,167 et 0,0167mm/s respectivement (figures 111.14 et 111.195). Pour les
films étirés a 95 et 115°C, les spectres b, ¢ et d correspondent respectivement aux
vitesses 0,167, 0,0167 et 0.8mm/s (figures I11.14 et 111.16). Quelle que soit la vitesse
d’étirage, on note sur les diffractogrammes les raies provenant des phases cristallines |
(20=24) a basse température, (11+1) (26=21, 26=24)a 95C° et Il a 115C° (0=23).
On observe:

L’apparition d’un dédoublement de pics (110) I, (200) I large et intense et de
la raie (020) I, (310) I de faible intensité ; par contre ce dernier pic n’apparait pas a
65C° pour les deux vitesses d’étirage (0,8 et 0,167mm/s). La disparition des raies
(131) 11, (130) Il et (021) Il pour T=65°C tandis que les deux derniéres persistent
pour T=115°C ; cette différence est due a I’orientation des cristaux.

Les figures 111.13-111.16 montrent que les pics (100) 11 et (020) 11 disparaissent
au fur et a mesure que la température d’étirement diminue. L’intensité du pic (110) I,
(200) 1 évolue en fonction de la température et de la vitesse d’étirage d’une fagon non
monotone. A titre d’exemple, on note que I’amplitude de ce pic est maximale d’une

part pour des films étirés a (T=65°C, V=0,0167mm/s) et d’autre part pour ceux étirés
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a (T=95°C, V=0,0167mm/s). La variation non monotone de I’intensité est
probablement liée a I’épaisseur des échantillons qui n’est pas la méme (60 a 90um);
on remarque aussi que la position du maximum du pic résultant de la superposition
des pics (110) I, (200) | est décalée vers les grands angles, sauf dans le cas des films
étires a 115°C. La transition de la phase Il vers la phase | est compléete pour des

températures inférieures a 80°C.

Le pic (200) 11 devient plus large, sa position se décale vers les grands angles
et son intensité augmente pour les faibles vitesses d’étirement, excepté pour les films
étires a 115°C. L’étirage a 115°C ne semble pas assurer une vraie transition de phase
Il — 1, comme I’indique la figure 111.12. On retrouve pratiqguement toutes les raies
caractéristiques de la phase Il orientée. L’orientation des cristaux Il dans les films
étirés a 115°C s’observe ici d’une part par le fait que la raie (110) Il est plus intense

que celle du film non étiré, d’autre part, par la disparition de la raie (021).

L]

1on

5000 -

0z0 (1

100 I

2.theta (20)

Figurelll.12: spectre de diffraction des rayons X (WAXS, KaCo) en réflexion d'un
film de PVDF 1008 non étiré.
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25000
~——g: film non étiré
—b: film étiré & v=0.8
mm/s (décalé de 1000
ua)
20000 ——c: film étiré a v=0,167
mm/s (décalé de 2000
ua)
e ci: film étiré 4 v=0,0187
mm/s (décalé de 4000
ua)
(110+200)
15000 + h
L2
=
10000 4+
(310+020)1
so00 1 N
) - .
b
0 + + -
10 20 30 40 50
2.theta

Figurell1.13. Diffractogrames de rayons X (WAXS, Ka Co) des films non étiré et

étirés a 65°C.
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25000
' a- film non &tiré
i
(110+200) | ———b: film &tiré a v=0,8 |
mm/s (decalé de 1000 |
ua)
20000 + c: film étiré a v=0,167
mm/s (décalé de 2000
ua)
|m—: film &tiré 4 v=0,0167
mm/s (décalé de 4000
ua) - |
15000 +
o
=
10000
(310+020)!
d
5000 A—.
Jk;
d b [
—M.
- a
0 n
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2. theta

Figurell1.14. Diffractogrames de rayons X (WAXS, Ko Co) des films non étiré et

étirés a 75°C.
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{ua)
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(110+200)

ﬁ

—a: film non étiré

==b: film étiré a v=0,1687

—c:film é&tiré & v=0,0167

w—d: film étiré & v=0.8
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ua)
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mm/s (décalé de 7000
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Figurell1.15. Diffractogrames de rayons X (WAXS, Ko Co) des films non étiré et
étirés a 95°C.
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25000
(110)11+(200)1 - e g : film non étiré
ﬂ b film étiré & v=0,167
mmis (décalé de 1000
ua)
=g film étiré & v=0,0167
20000 | mm/s (décalé de 4000
ua)
e—d: film étiré & v=0,8
mm/s (décalé de 7000
ua)
15000 1
? g
g
10000
$000 -
L
0 + - + - - "
10 15 20 25 30 35 40 45 50

2 theta

Figurelll.16. Diffractogrames de rayons X (WAXS, Ka Co) des films non étiré et
étirés a 115°C.
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A partir des diffractogrammes des rayons X, nous avons pu évaluer le taux de
cristallinité et la dimension moyenne des cristallites perpendiculaires au plan (110) en

utilisant les formules suivantes :

0.91
- S 5
Phid 6(26)cosd ©)

Ou A aire correspondant a la phase cristalline.
A,: aire correspondant a la phase amorphe
Dni: dimension apparente des cristallites perpendiculairement au plan (hkl)
0:angle de Bragg correspondant a la réflexion sur les plans (hkl).
3(26): largeur a mi-hauteur du pic
A: longueur d’onde utilisée (Co — A =1,79 A)

Les valeurs du taux de cristallinité et de la dimension moyenne des cristallites

sont regroupées dans le tableau I11.1. D’aprés ces résultats on remarque :

- Une légeére variation du taux de cristallinité Xy en fonction de la température
d’étirement par rapport au taux de cristallinité du film non étiré (Xx=48%).

Une diminution du taux de cristallinité quand la température d’étirage
augmente; par contre on observe une augmentation a 115°C et ceci quelle que soit la
vitesse d’étirage.

- Une diminution de la dimension moyenne des cristallites (D110) apres
I’étirement, qui reste pratiguement constant surtout pour la vitesse d’étirage la plus
lente.

Il est bien admis que [I’étirement provoque I’orientation des chaines
moléculaires suivant la direction d’étirement, et par conséquent, les lamelles
cristallines s’orientent perpendiculairement a la direction d’étirement probablement a

cause de I’orientation des cristaux.
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Tableau I11.1. Le taux de cristallinité Xx et la dimension moyenne des cristallites

perpendiculaire au plan (110) Dy., déterminés par diffraction des rayons X(RX).

Ve (mm/s) Te(°C) Xx(%) D110 (Nm)
Non étiré 48 23,49
65 ol 5,88
0,8 75 51 5,87
95 50 8,66
115 55 7,16
65 S7 7,15
0,167 75 52 7,15
95 50 7,84
115 58 6,32
65 56 7,16
0,0167 75 52 7,15
95 49 7,16
115 o7 7,15

[11.3. Analysethermique: Calorimétrie différentiellea
balayage(DSC) :
La figure 111.17 montre le thermogramme de fusion d’un film de PVDF 1008

non étiré, qui a été enregistré entre 40 et 200°C avec une vitesse de montée en

température de 10°C/min.

Nous observons la présence de deux pics de fusion, I’un situé a 166°C et
I’autre a 173°C ce qui nous a fait penser a I’existence de deux phases cristallines ; or
I’étude en diffraction des rayons X a montré qu’il n’existe qu’une seule phase
cristalline de type Il. Donc, ceci nous fait penser que ces deux pics sont dus a la fusion
des cristaux de petite taille pour le premier et que le second est di a la fusion des
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cristaux de grande taille. Les thermogrammes obtenus par DSC en montée en

température pour les films étirés sont présentés sur les figures 111.18-111.20.

Dans le but de présenter clairement les résultats, durant la montée en température, on
a décalé les thermogrammes des films étirés a 75, 95 et 115°C de 2, 6 et 8 unités
suivant I’axe de flux de chaleur, respectivement. Ils ont été enregistrés, avec une
vitesse de montée en température de 10°C/min dans le domaine de température (40 a
200°C), pour des échantillons étirés a trois vitesses dans la gamme de températures
65-115°C.

On remarque un dédoublement de pics situés entre 168 et 173°C, qui évoluent en
fonction de la température et de la vitesse d’étirage sans que leurs positions changent.
A basse température d’étirement, ces deux pics de fusion montrent I’existence de la
phase cristalline de type I. Par contre a 95°C et 115°C les deux pics de fusion
correspondent respectivement a un mélange de phases de type (I1+1) et a la phase I,
en se basant sur I’étude par les R X.

Quelle que soit la vitesse d’étirement, la phase | augmente au détriment de la phase |1,
au fur et a mesure que la température d’étirement diminue.

On a pu aussi a I’aide de la calorimétrie différentielle & balayage déterminer le taux de

cristallinité d’apres la relation suivante:

AH

Xp =—
° AHpm

(6)

Ou  AH: aire sous le pic de fusion

AHp: enthalpie de fusion de la phase cristalline exprimée dans la méme unité
que AH. Pour le PVDF de type Il (AHy, = 25 cal/g) [113].
On regroupe les valeurs de la température de fusion Tt et du taux de cristallinité Xp
pour les films non étirés et etirés dans le tableau 111.2. Quelle que soit la température
et la vitesse d’étirement on remarque que le taux de cristallinité correspondant aux
films étirés est Iégerement supérieur a celui du film non étiré. L augmentation de ce
taux peut s’expliquer par I’étirement, mais une incertitude est introduite car la valeur

de AHp, prise dans les calculs correspond a la forme cristalline de type II.
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On signale aussi que I’étirement a une température inférieure a 80°C induit la forme
cristalline 1. Par contre, on observe a la température d’étirement 95° un mélange des
phases cristallines (11+1), tandis qu’a 115°C il n’y a pratiquement que la phase II.

On remarque que les résultats (T=115°C) donnés par la DSC sont en bon accord avec

ceux donnés par les RX.

Tableau I11.2. Température du maximum des pics T et taux de cristallinité Xp en
fonction de la température et de la vitesse d’étirage déterminés par calorimétrie

différentielle a balayage.

T.(°C) Tt (°C) AH:(J/g) | Xo (%)
Ve (Mm/s)

Non étiré 166 et 173 50 48

65 168 et 174 56 54

75 167 et 174 o4 52

0,8 95 167 et 174 52 50
115 168 et 173 56 54

65 169 o7 95

75 168 et 173 52 50

0,167 95 167 o7 95
115 169 et 176 58 56

65 168 et 173 54 52

75 168 et 173 53 ol

0,0167 95 167 et 171 53 o1
115 165et 172 53 56
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Figurelll.17. Thermogrammes de DSC pour des films non étirés. H
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Figurell1.18. Thermogramme de DSC pour des films étirés a V=0.0167

mm/s.
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Figurell1.19. Thermogramme de DSC pour des films étirés a V=0.167 mm/s.
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FigureI11.20. Thermogramme de DSC pour des films étirés a v = 0,8mm/s. H

77



Chapitre 111 Résultats et discussion

I11.4. Spectroscopieinfrarouge (IR) :

A I’aide de la technique de spectroscopie IR, on a enregistré les spectres
d’absorption entre 600 et1400 cm™ pour déterminer les pics d’absorption des phases
Il et I. Pour bien clarifier les spectres, on les a décalés dans le sens des montées en
température pour diverses vitesses (0,8, 0,167 et 0,0167) mm/s. Les spectres des films
étirés, figures 111.21-111.23 montrent les bandes d’absorption majeures caractéristiques
de la phase 11 (615, 766, 975, 1214 et 1383 cm ).

Suivant la proposition de S. Enomoto [99] selon que I’intensité de la raie
d’absorption caractérise la concentration de la forme cristalline correspondante, on
voit que la forme Il caractérisée par une absorbance & 766cm™ décroit au fur et &
mesure que la température d’étirage diminue; par contre, la forme | caractérisée par
une absorbance & 840 cm™ augmente. L’évolution de I’intensité d’absorption du
spectre IR en fonction de la température (figure 111.21-111.23), montre que I’efficacité
de la transition de la forme 11 vers la forme | durant I’étirage est plus importante pour
les températures relativement faibles et décroit avec I’accroissement de la température
d’étirage. Cet effet est expliqué par une augmentation de la plasticité de la phase
amorphe qui transmet la contrainte aux cristaux de plus en plus faiblement et ceci

quelle que soit la vitesse d’étirage.
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Figurelll.21. Spectre infrarouge d’un échantillon du PVDF non étiré et étiré a
différentes températures d’étirement et a une vitesse de 0,8mm/s.
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Figurelll.22. Spectre infrarouge d’un échantillon du PVDF non étiré et étiré a
différentes températures d’étirement et a une vitesse de 0,167mm/s.

80



Chapitre 111 Résultats et discussion

c ’w/ﬂ
Te=95°C .

w \Wv\){
Te=75°C
c ‘Mv\/

Te=65°

Te=115°

Non étiré MWW

1400 1200 1000 800 600 cm™

Figurell1.23. Spectre infrarouge d’un échantillon du PVDF non étiré et étiré a

différentes températures d’étirement et a une vitesse de 0,0167mm/s.
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Influence delavitesse et delatempératured’ éirage:

Quelle que soit la vitesse d’étirage on note sur toutes les figures 111.21-111.23 la
présence de la phase cristallines | a basse température, un mélange de phases I+ 1 a
95°C et seulement la phase 11 a 115°C

L’intensité de la bande & 766 cm™ correspondants & la phase 11 disparait au fur
et a mesure que la température d’étirement diminue, tandis que I’intensité de la bande
4 840 cm™ correspondants & la phase | disparait au fur et & mesure que la température
d’étirement augmente.

On a pu d’autre part, calculer le taux de cristallinité a I'aide de la
spectroscopie IR, en utilisant les lois de Lambert Beer. On a calculé le taux de
cristallinité des films étirés pour les vitesses 0,8, 0,167 et 0,0167mm/s a la
température Te=65°C ou I’échantillon ne contient presque que la phase | et a
Te=115°C, ou il ne contient pratiquement que la phase Il. Pour les températures
Te=75 et 95°C on n’a pas pu calculer X. du fait qu’a ces températures, I’échantillon
contient le mélange de deux phases (Il + I). Le tableau I11.3 regroupe les valeurs du
taux de cristallinité pour les deux phases Il et I.

Pour déterminer la fraction cristalline de la phase | de chaque échantillon, on a
utilisé la méthode de Osaki et Kotaka [114]. Les bandes  d’absorption
caractéristiques des phases 1l et | sont 766 et 840 cm', respectivement. D’aprés la
loi de Lambert-Beer, les absorbances A, et A, & 766 et 840 cm™ respectivement, sont

données par les relations suivantes :

[

Ay = LOg:” = K,CX,L (7)
I
Iy
A = Logl— =K,CX,L (8)
|
Ou L: épaisseur de I’échantillon.

C: concentration moyenne d’un monomere.
I et I°: intensité transmise et incidente et respectivement
K: coefficient d’absorption correspondant au nombre d’onde

X: taux de cristallinité de chaque phase.
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Les valeurs des absorbances A et A, sont déterminées par I° et | a 766 et 840
cm™, respectivement. La valeur de K;; est déduite & partir d’un échantillon étiré a
115°C, ou la phase Il est majoritaire. Afin d’estimer la valeur de K;, on a utilisé un
échantillon étiré a 65°C qui contient la phase I. Le taux de cristallinité pour les deux

échantillons est déterminé a partir du diffractogramme des RX.

Tableau |11.3. Le taux de cristallinité X;, et X, pour les deux phases Il et I.

To(°C) X1 (%) X, (%)
Film non
Ve (mm/s) Etiré 48 /
65 / 58
0.8 115 53 ]
65 / 57
0,167 115 50 /
65 / 52
0,0167 115 57 /

A partir des valeurs moyennes de la densité cristalline des phases Il
(1,925g/cm®) et | (1,973 g/cm®) [19], on peut déterminer la valeur de la concentration
C qui est égale & 0,0305 mol/cm®. Ce dernier chiffre nous a permis de trouver les
valeurs de K, et K; qui sont 6,1.10° et 7,7.10° cm*mol, respectivement.

La fraction cristalline relative & la phase | dans un échantillon contenant les

deux phases peut étre donnée par:

):Z,, I (K%”)A” A T13A, + A

La figure 111.24 montre la variation de F (1) avec la température d’étirement a
diverses vitesses. On note que le rendement de la transition Il — 1 est fort pour les

basses températures, diminue fortement entre 80-100°C et se stabilise a partir de 100°.
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D’apres ces courbes, on voit que la fraction cristalline F(I) diminue au fur et

a mesure que la vitesse d’étirement augmente. Ceci peut s’expliquer par le fait qu’a

grande vitesse, les chaines moléculaires n’auront pas le temps nécessaire pour

s’orienter suivant la direction d’étirement. La vitesse la plus lente favorise I’efficacité

de la transition Il — 1.

0,7
B L V=0,0167mm/s
0,6 ' Ty e
05}
F (1)
04}
03}
y) : .
0, 60 80 100

Te(°C)

120

Figurelll.24. Variation de la fraction cristalline F(I) en fonction de la température

d’étirement & diverses vitesses, déterminée par spectroscopie infra-rouge.
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On peut aussi, a I’aide des relations (7) et (8) obtenir les expressions

suivantes :
Cry =4, = KA:IL
A
Cy,=A =—-
X\ | K L

Ces parameétres sont reliés a la phase (I1) et la phase (I) dans I’échantillon.
Les figures 111.25, 111.26 et 111.27 montrent la dépendance de Ay, et Ay, par rapport a la
température d’étirement et a diverses vitesses (0,8, 0,167 et 0,0167 mm/s). On observe
gu’a basse température, A, est élevée relativement a A, pour toutes les vitesses
d’étirement, ce qui signifie que la phase | est dominante tandis qu’a haute
température, Ay est plus élevée que A, ce qui montre, que la phase Il est majoritaire.
L’efficacité de la transition de la phase Il vers la phase | pendant I’étirage est plus
importante pour les températures inférieures a 72°C, transition définie par
I’intersection des deux courbes, pour la vitesse la plus lente (0,0167mm/s). Par contre,
a la vitesse de 0,167mm/s, la température de la transition Il — | est égale a 85 et
81°C pour la vitesse rapide 0,8mm/s. En comparant nos résultats a ceux donnés dans
la littérature [3] (la transition de phase Il — | se fait & une température inférieure a
80°C), on en déduit que I’accord existe pour les vitesses d’étirement les plus lentes
(0,0167mml/s) ou la température de transition est de 72°C
L’extrapolation de A, et A, a la vitesse (0,0167 mm/s) vers 0, donne la température
de fusion de I’échantillon qui est égale a 172°C. Ce résultat est en bon accord avec
les valeurs précédemment données par la DSC [115] tandis que pour les vitesses 0,8 et
0,167mm/s, on observe une petite augmentation de A et A} a la température 115°C.
A partir du taux de cristallinité déterminé par la spectroscopie IR et AH obtenue a
partir de la calorimétrique différentielle a balayage, on a pu calculer I’enthalpie de
fusion AH, pour la phase I (qui est presque la méme pour la phase I1):

AHm:E:izlmJ/g=24.88cal/gz25callg
X 0.52
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Figurelll.25. A, et A, en fonction de la température d’étirement & vitesse
Ve=0,8mm/s.
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Figurelll.26. A, et A, en fonction de la température d’étirement a vitesse
Ve=0,167mm/s.

86



Chapitre 111 Résultats et discussion

2,0

1,6 }

A10°
mole/cm?®

1,2

0,8}

60 80 Tecc) 100 120

Figurelll.27. Ay et A, en fonction de la température d’étirement a vitesse
Ve=0,0167mm/s.
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111.5. Analyse dynamique par DMTA :

Les relaxations ont été caractérisées par analyse thermomécanique dynamique
(DMTA), il existe des relations tres complexes entre la morphologie dans le PVDF et
son histoire thermo-mécanique sur les degrés de liberté moléculaires. Grace a la
DMTA, nous avons pu observer et caractériser la relaxation principale associée a la

transition vitreuse et une autre relaxation.

Les figure (111.29 - 111.32) montrent les spectres du module élastique (module
d'Young E') et les frottements intérieurs (tand) obtenues par DMTA du film PVDF

1008, a la fréquence 1Hz et une vitesse de montée en température de 2°C/min.

On observe deux relaxations. On les appelle respectivement B et a, I'énergie
d'activation apparente (E,) de ces relaxations est déduite des spectres de relaxation
mécanique a partir du déplacement en température (T) du pic de frottement interne

(tan &) en fonction de la fréquence de sollicitation (f):

E, B
r=17,e]  Ou E, - Rw
T T,

Ou  rtestle temps de relaxation, t est le facteur préexponentiel

R=8.3143 J/mol. K étant la constante des gaz parfaits.

La figure 111.28, montre Tan 6 d’un film étiré a 65°C et V = 0.0167mm/s & 0.3 et
1Hz en fonction de la température. On note que les pics de la relaxation B et o, sont
décalés vers les hautes températures quand la fréquence augmente. Et I'énergie
d'activation apparente de la relaxation principale B est trés élevée (E, = 370 KJ/mol)
par rapport a celle de la relaxation a (E; = 149 KJ/mol), montre que les mouvements
correspondants a la relaxation B sont coopératifs. Ceci est en accord avec
I'interprétation donné par la plupart des auteurs qui I'ont associé aux mouvements de
type coopératif (appelés aussi microbrowniens dans la littérature) des chaines

moléculaires dans la phase amorphe.
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La relaxation secondaire o, se présente a plus haute température. Son origine est
mal définie jusqu’a présent. Elle est associée a divers mouvements moléculaires a
I’intérieur de la phase cristalline. Des réorientations de repliement de chaine avec les
mouvements coopératifs de faible amplitude, de rotation et de translation des chaines

a I’intérieur des cristaux [115,116].

0144 F=03H: O 0,144 F=1Hz
.i,.-\-._'-.. o
0’12_ ..' o -. g,
: 0,12 p .
B : - :
0,10 .
W 0,10
c
©
0,08 -
0,08 A
0,06 ; : .
.'-i'i. .-__... 0,06 _-__-"’
0,04 T T T T T T T T T J T J T J T T T T
-100 -50 0 50 100 150 -100 -50 0 50 100 150
Température (°C) Température (°C)

Figurelll.28: Le frottement intérieur Tan 8, en fonction de la
température, pour des films étirés (V =0.0167mm/s et T = 65°C),

mesuré a 0.3 et 1 Hz.
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La figure 111.29 montre le module (E’) et Tan & en fonction de la température
mesuré & 1 Hz pour un film non étiré. La relaxation B3, localisée a - 46°C, est attribuée
a la transition vitreuse puisque I’énergie (E,) est tres élevées, le module d”Young

chute brutalement.

La relaxation o, située a 84°C, est associé aux défauts cristallins mais est encore

controverse.
25 0,12
o
204 ™ 40,10
3 154 B - 0,08
4 o
>LI-J/ c
o 4006
g 1,0- .
) 4004
0,5- ]
---------- ] 0’02
0,0 T T T T T T T
-100 50 0 50 100

Température (°C)

Figurell1.29: Partie réelle du module d"Young (E"), et le frottement
Intérieur (Tan 3), en fonction de la température mesuré a 1Hz,
pour du film non étire.
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Chapitre 111
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45 + T=75°C
T V=08mm/fs 0 T=95°C 016
0 % T=1159C
L 014

E’ (GPa)
Tan &

Tetnpérature ()

Figurel11.30: Partie réelle du module d'Young (E’), et le frottement intérieur
Tan 5, en fonction de la température mesuré a 1Hz, pour des films étirés a un taux
égale 4 fois leurs longueur initiales a vV = 0.8 mm/s.

05 = * T:65DC —018
s + T=75°C
~ V=0.167 mm/s 0 T=95°C 016

x T=1155C

E’ (GPa)
Tan &

T
i} 50 100 150
Température (MC)

-100 A0

Figurell1.31: Partie réelle du module d"Young (E'), et le frottement intérieur
Tan 8, en fonction de la température mesuré a 1Hz, pour des films étirés a un taux
égale 4 fois leurs longueur initiales a V = 0.167 mm/s.
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Figurelll.32: Partie réelle du module d"Young (E"), et le frottement intérieur
Tan 8, en fonction de la température mesuré a 1Hz, pour des films étirés a un taux

égale 4 fois leurs longueur initiales a V = 0.0167 mm/s.

% Variation du moduled'Young (E’):

La partie reelle du module d’Young est nettement supérieur a celui d’un film

non étiré, indique que I’étirage favorise I’augmentation de la rigidité des échantillons.

La partie réelle du module d"Young E' diminue au fur et & mesure que la
température d'étirement augmente (vitesse d'etirage V = 0.0167 mm/s, figure 111.32),
Par contre, elle varie en fonction des parametres d'étirage d'une facon non monotone
(vitesse d'étirage V = 0.167 mm/s et 0.8 mm/s, figure 111.30, 31 respectivement). Ces
fluctuations pourraient avoir une origine expérimentale qui est une épaisseur faible

mal contrblée.

La figure (111.33) montre la variation de la partie réelle de module d"Young en
fonction la température d'étirage a température ambiante (25°C), pour différentes

vitesses d'étirages V (0.8, 0.167 et 0.167 mm/s). On remarque que seulement pour les
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vitesses les plus lentes V = 0.0167 et 0.167 mm/s; E” diminue au fur et & mesure que
la température d'étirement augmente. On note aussi une chute rapide entre 65 et 80°C.
Ces resultats sont en bon accord avec ceux obtenus par les deux techniques

précédentes (IR, RX).

v=0.0167 mm/s

1000\, = emea- v=0.167 mm/s
1 \* - = v=0.8 mm/s

E' (MPa)
;

650

600 T T T T T T T T T
70 80 %0 100 110
Température (°C)

Figurelll. 33: Module d'Young (E"), suivant la direction d'étirage,
en fonction de la température d'étirement a des vitesses d'étirages a 0.8, 0.167

et 0.0167 mm/s, a la température ambiante (25°C).

% Variation del’amplitude du pic derelaxation:

Relaxation B: on constate que:

— La comparaison entre la figure (111.29) et les figures (111.30 - 111.32), montre
que l'amplitude et la largeur a mi-hauteur de la relaxation B pour les films
étires augmente par rapport a celles du film non étiré.

— Quelque soit la vitesse d’étirage V (0.8, 0.167, 0.0167 mm/s), on observe
clairement que I’amplitude de cette relaxation diminue proportionnellement

avec la température d’étirement.
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Ce qui explique la diminution de I’amplitude de la relaxation (3 par I’orientation
mécanique des chaines ou par la réduction de la mobilité moléculaire de la phase
amorphe libre du PVDF apres étirage.

Comme la surface du pic de la relaxation principale est proportionnelle avec la
quantité de la phase amorphe, nous avons noté que la surface de la relaxation  pour
les films étirés est nettement supérieure a celles du film non étiré. Par contre on
observe la diminution de la surface iniquement pour la vitesse la plus lente VV=0,0167
mm/s, cependant pour les autres vitesses la surface de ce pic varie de fagon non

monotone avec la température d’étirement.

Nous avons remarqué d’apres les résultats des RX que le taux de cristallinité des
films étirés est sensiblement plus élevé que pour le film non étire (57 et 48%
respectivement), on note aussi la variation non monotone du taux de cristallinité en

fonction de la vitesse et de la température d’étirage

Ceci nous conduit a penser que la température d’étirement ne provoque pas
nécessairement une augmentation de nombre des cristaux, mais plutdt une orientation
des cristallites et une augmentation de la phase amorphe due a la fusion des petits

cristaux dans cette phase.

Relaxation a: On note que:
— L'amplitude du pic de la relaxation o, pour des films étirés, est supérieure a
celle du film non étiré.
— La variation non monotone de I’amplitude de la relaxation o avec les vitesses
V = 0.8 et 0.167 mm/s, mais pour la vitesse V = 0.0167 mm/s, on remarque

que I’intensité augmente avec la température d’étirage exceptée a 75°C.

L’étude par diffraction des rayons X met en évidence le changement du
comportement sous I’effet d’étirement selon qu’il est effectué a basse ou haute
température. D’aprés Broussoux et al [117], I’étirage a basse température induit dans
un premier temps un glissement au niveau des lamelles cristallines suite a une
déformation importante dans la phase amorphe. Par la suite la contrainte appliquée se

décompose en une contrainte de cisaillement et une contrainte de traction.
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La contrainte de cisaillement ne fait qu’orienter les cristallites dans la direction
d’étirement, par contre la contrainte de traction assure la transition de phase 1l —l

avec recristallisation.

L’augmentation non monotone de I’intensité de la relaxation o est probablement

lié a la géométrie des films qui n’est pas la méme.
Déplacement de la position du pic de larelaxation:

Nous rassemblons les positions en températures des pics de relaxation dans le
tableau 111.4.

Tableau I11.4: Position en température des pics de relaxations pour f = 1Hz en

fonctions des parameétres d'étirement

T (°C) T4(°C) T. (°C)
Ve(mm/s) Non étiré -46 84
65 ~44 108
75 47
08 95 -46 123
115 47 97
65 42 116
75 -43
0.167 95 -46 104
115 -49 96
65 37 118
75 42
0.0167 95 -46 102
115 -48 95

Relaxation

Quelque soit la vitesse d étirage on remarque que:
— A une température d’étirage inférieure a 80°C le pic de relaxation se déplace
vers les hautes températures. Par exemple :
Tp=-46°C film non étiré
T =-37°C film étire a VvV = 0.0167mm/s, T = 65°C, ce qui signifie qu’il y

a une transition de la phase 11 vers la phase I.
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— A 95°C la position de cette relaxation est comparable a celle d’un film non
étire (Tg = - 46°C). D’apres la diffraction des rayons X, I’étirage a cette
température provoque I’orientation des cristaux (I1+I1). Ceci montre que la
phase 11 est majoritaire.

— A 115°C le pic de relaxation a tendance a se déplacer vers les basses
températures. On a:

Tp=-46°C film non étiré
Tp=-48°C filmétiré a V=0.0167mm/s, T = 115°C

A cette température d’étirement (115°C), on note d’une part la fusion des petits

cristaux dans la phase amorphe et d autre part I’orientation des cristaux de forme II.

On constate que le déplacement de la relaxation 3 vers les hautes températures
est attribué a la transition de la phase Il vers la phase I. et le déplacement vers les
basses températures est di a la fusion des petits cristaux dans la phase amorphe et

I’orientation des cristaux de forme Il.
Relaxation o

Quelque soit la vitesse d’étirement nous avons remarqué que le pic de la
relaxation o, se déplace vers les basses températures quand la température d’étirement

augmente, exceptée pour les films étirés a 75°C ou le pic est mal résolu.

L’analyse des rayons X et IR, montre que I’étirage a basse température induit
une transition de phase Il vers la phase 1. On peut donc conclure que le déplacement
du pic de relaxation o vers les hautes températures est associé a cette transition de

phase.
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[1.1.Matériau :

[1.1.1.Préparation des échantillons:

Le polyfluorure de Vinylidéne, ou PVDF, est une résine thermoplastique
fluorée, qui se distingue de la plupart des autres polymeéres fluorés par sa facilité de

mis en ceuvre et ses excellentes propriétés chimique et mécanique.

Les films de PVDF ont été élabores par extrusion, au laboratoire de rhéologie de
la matiere plastique du professeur J. Guillet a I'université de Saint Etienne, & partir du
matériau Solvay 1008. Sa masse moléculaire en poids et en nombre sont

respectivement M,, = 123000 et M, = 60000. Le nombre de défauts d'enchainement,
de I'ordre de 5%, est déterminé par la résonance magnétique nucléaire (RMN) 19F et

IH. La structure cristalline du film 1008, déterminée par diffraction des rayons X aux

grands angles, est de type I1.

Les films sont étirés uniaxialement quatre fois leurs longueurs initiales dans la
gamme de temperature d'étirage T = 65 - 115°C et a différentes vitesses d'étirages
V(0.8, 0.167 et 0.0167 mm/s) afin d'étudier [Il'influence des conditions

thermomécaniques sur la structure et la morphologie du matériau. .

L’épaisseur des échantillons apres étirage dépend des conditions dans lesquelles

I’étirage a été réalisé. Tableau Il.1.

Tableau I1.1. Epaisseurs des échantillons apres étirage en (mm).

T(°C)
V(mm/s) 65 75 95 115
0.8 0.06 0.06 0.07 0.06
0.167 0.06 0.08 0.07 0.06
0.0167 0.06 0.08 0.08 0.09
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I1.1.2.Extrudeuse :

L’extrusion est un procédé de transformation continu fait en trois étapes :

e la premiére consiste & I’alimentation de I’extrudeuse, schématisée a la figure
I1.1, en matiére premiére qui se présente généralement sous forme de poudre
ou de granulés.

o Cette matiére plastique est entrainée par une vis d’Archiméde et sous
I’action de la chaleur fournie par conduction et par dissipation visqueuse de
I’énergie mécanique fournie a la vis, elle fond graduellement pour passer de
I’état solide a I’état de fluide viscoélastique.

e La troisieme étape consiste a faire passer cette matiére fondue au travers
d’une filiere dont la fonction est de donner a la matiére fondue la forme

désirée avant son refroidissement.

Matrice Polymere fondu Polymére en granulés
Filiere

Zone comportant les éléments chauffants

Section de Section de Section
calibrage Compression d'alimentation

Figurell.l: Schéma des différentes zones de I'extrudeuse.

Le PVDF que nous avons étudié a été fabriqué dans un premier temps sous
forme de granulés, par la suite extrudé afin de fabriquer des films minces. Les
conditions d’extrusion sont déterminées afin de garantir un refroidissement le plus

homogéne possible dans les films
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Les conditions d’extrusion limitent I’épaisseur maximale des plaques a environ
0.18 mm. Une épaisseur plus importante ne permet pas de garantir une homogénéité
de refroidissement sur toute I’épaisseur. Suivant la taille des sphérolites souhaitée, les
refroidissements se feront plus ou moins lentement, en sachant que plus il sera rapide

plus les sphérolites seront petits. Le choix se fera suivant I’application souhaitée.

I1.2.Essai detraction uniaxiale:

Cette méthode d’une part permet d’élaborer des films étirés et d’autre part nous
informe sur les comportements mécaniques du matériau qui sont traduits par la
relation entre la contrainte vraie o et la déformation vraie €. A partir de la courbe
o=f(¢) on determine en particulier :

- le module d’élasticité

-la limite élastique.

I1.2.1Préparation des éprouvettes et dispositif expérimental :

Dans le but d’imposer le déclenchement de la striction entre les deux points
fluorescents placés sur I’échantillon et définissant la partie utile, nous avons préparé
des éprouvettes qui ont une forme géométrique particuliere indiquée sur (la figure
11.2).

Le systéeme utilisé en traction se compose principalement d’une machine d’essai
hydraulique de capacité maximale 50KN (MTS Réf. 80) et d’une caméra vidéo (12S
Réf. IVC 800 BC) interfacees a un micro-Ordinateur (Compaqg 486/33); ce dernier
est équipé d’un générateur de rampe a pente programmable pour le pilotage du vérin

hydraulique (figure 11.3).
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Figurell.2: Eprouvette de traction d’un film de PVDF.

Interface
analogique-digitale

—
]_] r] :_I moniteurs d'affichage

R o =

caméra vidéo
¢quipée d'un capteur
CCD

micro-ordinateur

L' L[I U ) EA;I table tragante

machine d'essai
de traction MTS 80

générateur de rampe
analogique-digitale

Figurell.3: schéma général de la machine d’essai de traction

a vitesse de déformation controlée.
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I1.2.2.M éthode de mesure:

L’eéquipement nous permet de suivre la déformation vraie de I’échantillon sous
charge. Cette mesure est effectuée de la fagon suivante: au début de I’essai, les deux
points fluorescents définissent un rectangle de 8 mm de long et 2 mm de large sur la
partie utile. Par analyse numérique d’image, la mesure vidéo-métrique permet
d’enregistrer en temps réel I’évolution de la déformation longitudinale &;.
L’ application d’une force de traction sur I’éprouvette provoque son allongement
jusgu’a quatre fois sa longueur initiale. Durant I’allongement, la vitesse de traverse
mobile est maintenue constante, et la force appliquée croit jusqu’a passer par un
maximum, ce qui correspond au développement de la striction qui se propage tout au
long de I’éprouvette. Pour tous les essais de traction, on mesure la déformation locale
vraie g; a partir des variations de la largeur | et de la longueur L du rectangle.

Si on suppose que la déformation vraie est uniforme dans la zone utile, on obtient

ainsi la déformation g;:

Ou lp et Isont la largeur du rectangle avant et aprés déformation.

I1.3.Diffraction desrayons X(RX) :

Les mesures de diffraction des rayons X a température ambiante ont été
effectuées en réflexion au moyen d'un banc de diffraction (Systeme INEL) équipé:
e Source de rayonnement X caractéristique de la raie K, du cobalt de longueur
d'onde A =0.17902 nm.
e Une platine de goniomeétre a angle d'incidence fixe.
e Détecteur : courbe proportionnelle renferment un mélange gazeux en (argon +

15% d'éthane) actionnant sous une tension de I'ordre 9.7 KV.

La figure (11.4) illustre la méthode de mesure. Au cours de I’enregistrement,
I’échantillon est placé a un angle d’incidence fixe par rapport au faisceau incident.

Ceci permet de conserver constant le volume irradié.
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Source de Co

Echantillon

Compteur

e —

(raz Argon C
Haute Tension
M PC
Amplificateur
A

Contréle de |

Température

Figurell.4: Schéma d'un banc de diffraction des RX (INEL).

I1.3.1.Letaux decristallinité del'échantillon :

Le digramme de diffraction des rayons X d'un polymeére entiérement cristallin

n'est constitué que des raies, alors que celui d'un échantillon entiérement amorphe ne

comporte qu'une bosse. Dans les polymeres, semi-cristallins, les deux types de

diagramme sont superposés, la bosse correspondant a la phase amorphe, les raies

(pics) a la phase cristalline figure (11.5).

coups/s

L LD == 4-

Fr

L Yy
t";

fond continu 20

Figurell.5: Caractérisation des rayons X grands angles.
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Le taux de cristallinité yx est calculé par le rapport de surface des pics a la

surface totale.

Xx (%) = ——

A+ A

Ou A aire correspondant a la phase cristalline.
A,: aire correspondant a la phase amorphe.

[1.3.2.L"épaisseur deslamelles:
L’ application de la formule de Scherrer permet d’évaluer les dimensions

moyennes des cristallites.

0.94
Dhkl =<+
0(26)cosd
Ou
Dhii: dimension apparente des cristallites perpendiculairement au plan (hkl)
0: angle de Bragg correspondant a la réflexion sur les plans (hkl).
8(26): largeur a mi-hauteur du pic située a I'angle 6.
L. longueur d’onde utilisée (Co — A =1,79 A).

I1.4. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC) :
Principe:

La calorimétrie différentielle a balayage est une technique utilisée pour
étudier ce qui arrive aux polymeres lorsqu’ils sont chauffés. Cette technique sert a
étudier les transitions thermiques d’un polymeére. Les transitions thermiques sont les
changements qui interviennent dans un polymeére au cour du chauffage. La fusion
d’un polymere cristallin ou la transition vitreuse en sont des exemples.

La calorimétrie différentielle a balayage (DSC) est basée sur le principe de
compensation : la puissance absorbée (phénomeéne endothermique) ou degagée
(phénomeéne exothermique) par I’échantillon est compensée par un systéeme
d’asservissement en ajoutant ou en retranchant une quantité équivalente de puissance
électrique a un élément chauffant situé dans le porte échantillon.

Le polymere est chauffé dans un dispositif qui ressemble a la figure 11.6
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Echantillon Thermocouples

AN

TRy e

Eléments chauffants

/

Figurell.6: Schéma de principe de la calorimétrie différentielle a balayage
(DSC7) Perkin Elmer.

Iy a deux récipients : dans I’un des deux, le récipient témoin, on met I’échantillon de
polymere, le récipient de référence reste vide. Les deux récipients se trouvent dans un
four qui chauffe habituellement a une vitesse de 10 °C/mn. Chaque récipient contient
un thermocouple relié a un ordinateur. L’ordinateur fait la différence entre la
température de I’échantillon et celle de référence, et les convertit en flux de chaleur.

Aprés le traitement des données du thermogramme, I’appareil permet de
déterminer les parameétres suivants :
e La chaleur spécifique Cp.
e Latempérature de fusion, de cristallisation.
e Lestempératures de transitions de phase plus généralement.
e La cinétique d’apparition des phases.

e Le taux de cristallinité d’apreés la relation suivante :

Ou:

AH : aire sous le pic de fusion.
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AHp, : enthalpie de fusion de la phase cristalline exprimée dans la méme

unité que AH : pour le PVDF de type Il, AH, = 25 cal/g [113].

I1.5.Spectroscopie Infra-rouge (IR) :
La spectroscopie d’absorption infra-rouge (IR) est une technique de
caractérisation moléculaire. Dans le cas du PVDF, elle peut apporter des

informations quantitatives sur les phases cristallines en présence.

Principe:
Lorsqu’un faisceau de lumiere monochromatique traverse une substance
transparente, une partie de son énergie peut étre absorbée par le milieu matériel.

Les valeurs de I'absorbance (A) ont été mesurées par la méthode de ligne de base

(figure 11.7).

Absorbance —

i 'Ligne de base

700 600 500 400 300
Nombre d'onde (cm™)

Figurell.7: Méthode de la ligne de basse.

Si I’on appelle 1o, son intensité avant [I’absorption et | son intensité aprés

I’absorption, on a la loi de Beer :
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| _ | e— KCX,L
0
Ou :
K : est le coefficient d’absorption
L : I’épaisseur de I’échantillon
C : la concentration en substance absorbante (mole/cm®)

Xc : le taux de cristallinité.

A partir de cette relation on définit la transmission :

T = |_ _ e4<chL
I0
La densité optique :
1 l,
D =Log,, . Log,, 1 KCX.L
L’interaction d’une radiation électromagnétique a laquelle un champ électrique E,

avec un systeme d’atome est, en premiere approximation, une interaction avec le

—

moment dipolaire électrique p du systéme. Tel que: pPp=qr , ol qest la

charge électrique et r est la distance qui sépare les deux charges électriques.

Dans le domaine de nombre d’ondes 10-12000cm™ I’absorption du rayonnement
est liece au mouvement rotationnel et vibrationnel des molécules et des
groupements chimiques dans les molécules, conduisant aux changements de leurs
moments dipolaires. Donc aux éléments de la matiére pour lesquels :

6—P;ztO
or

Dans le tableau | (page 38) on a rassemblé les nombres d’ondes caractéristiques
pour les différentes formes cristallines de PVDF. Ces valeurs montrent qu’il suffit

de réaliser les mesures dans un domaine limité.
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On a réalisé la mesure d’absorbance en IR dans le domaine de nombres d’ondes
600-1400cm™ & I’aide du spectrométre SHIMADZU CORPORATION IR-408
(PIN-204-50400).

[1.6.Analyse Thermomeécanique Dynamique(DMTA) :

L'échantillon est soumis a une déformation dynamique sous forme sinusoidale.
La réponse du matériau, déphasée par rapport a la déformation, permet de mesurer le

module complexe E =E'+jE” (E: module dYoung) et le frottement

14

intérieur Tan & = = Cet appareil permet I'étude du comportement thermomecanique

en fonction de la fréquence et de la température.

Spectrométre DMTA (MK-111, Polymer Laboratories) :

Ce systeme permet de solliciter en traction des matériaux de faible rigidité. Les
échantillons sont placés entre deux mors et soumis & une prétention (environ 2 N) puis
a un déplacement dynamique autour de ce point fixe. Les mesures sont effectuées
sous balayage d'azote sec, dans une gamme de températures allant de -150 a 500°C

avec une vitesse de montée en température de 2°C/min.

Le systtme PL-DMTA (Dynamical Mechanical Thermal Analyser) MK I1lI
comprend plusieurs appareils:
% Unité DMTA.
& Un programmateur de température.
& Unité de mesure électromécanique (EMU).

% Ordinateur de controle.

a- Unité DMTA:
Cet analyseur est a roles multiples:
— il contréle le courant appliqué & l'anneau de conduite de la téte

mécanique pour atteindre un déplacement angulaire prédéterminé.
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— Il amplifie le signale de tension sinusoidal généré manuellement (le
signal sinusoidal peut étre de 1 a 16 fréguences).
— Il amplifie le déplacement produit par un capteur.
— Il contréle le déplacement dynamique.
L'unité opere a une fréquence de 100 KHz et produit une tension proportionnelle

au vide du capteur. Un signal lié au mouvement de I'échantillon est généré.

b- Programmateur de température:
Il permet le réchauffement et le refroidissement de I'enceinte dans laquelle se

trouve I'échantillon a tester.

c- Unité de mesure électromécanique (EM U):
Dans laquelle tous les essais de traction se font dans cette unité. Relié a la fois
avec l'unité DMTA et le programmateur de tempeérature, elle recoit les différents

signaux lui permettant de réaliser les essais mécaniques.

L'échantillon a tester est placé dans un environnement controlé en température et

est soumis a une force sinusoidale de traction.

d- Ordinateur de controéle;

Permet le contréle, L'acquisition et I'analyse des données collectées.

Les différents paramétres nécessaires au lancement d'une expérience
(dimensions d'échantillons, mode de déformation, plages de température,...) sont
automatiquement transformés sous forme de signaux sinusoidaux vers les unités
concernées (unité DMTA, unité électromécanique, programmateur de température).
Une fois I'expérience acquise, un certains nombre de fichiers permet une analyse

compléte des resultats obtenus.
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[11.1. Essaisd’ étiragedesfilms:

Les essais de traction ont été effectués sur des films de PVDF 1008 a trois
vitesses d’etirement différentes (0,8, 0,167, et 0,0167) mm/s dans le domaine de
température 65-115°C.

Les figures (111.1, 111.2, 111.3) montrent I’évolution de la contrainte vraie en
fonction de la déformation vraie respectivement pour les vitesses 0.8, 0.167 et
0.0167mm/s. Chacune de ces courbes, contrainte vraie — déformation vraie, fait

apparaitre trois stades successifs :

Le premier correspond a un comportement viscoélastique, ou la déformation
est réversible aprés relachement de la contrainte appliquée, le matériau reprend une

déformation nulle.

Le deuxieme stade est caracterisé par I’apparition de la deformation plastique
et la localisation de cette déformation dans une striction. Il est bien admis que la
striction correspond a une déformation hétérogene, la déformation et la vitesse de
déformation étant plus grandes dans la striction lorsqu elle se forme.

Dans le dernier stade on observe une augmentation rapide de la contrainte
alors que I’échantillon se déforme peu, ce qui correspond au stade de durcissement du
matériau en relation avec I’alignement des chaines moléculaires. Les courbes des
figures (111.2, 111.3), pour les films étirés a une vitesse d’allongement égale a
0,167mm/s et a 0,0167mm/s montrent bien que le durcissement augmente

progressivement avec la diminution de la température d’étirage.
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Figurelll.l: Effet de la température sur les courbes contrainte vraie déformation

vraie & V=0.8mm/s.
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Figurelll.2: Effet de la température sur les courbes contrainte vraie déformation

vraie & V=0. 167mm/s.
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Figurelll. 3: Effet de la température sur les courbes contrainte vraie déformation

vraie a V=0.0167mm/s.
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Les figures 111.4 et 111.5 présentent I’évolution du module d’Young E et la
limite élastique R. respectivement deduits des courbes de traction. Le module
élastique E qui est fonction de la température et de la vitesse d’étirage pour les essais
de traction est déterminé d’aprés la pente de la partie viscoélastique de la courbe (o -
€). La limite élastique R, est definie comme le point d’intersection de la pente de la
partie viscoélastique avec celle de la partie plastique.

Quelque soit la vitesse on note que le module d’Young et la limite élastique
diminuent lorsque la température d’étirage augmente, avec une chute rapide entre 65
et 75°C. Le changement de comportement associé au changement de la pente du
module d’Young et de la limite élastique vers 75°C est a rapprocher des observations
faites aux rayons X et la spectroscopie infrarouge, montrant que I’étirage a une
température égale a 72°C entraine I’apparition des cristallites de la forme I. La limite
élastique R joue un role trés important, car elle détermine la contrainte limite qu’il ne

faut pas dépasser pour ne pas induire des déformations permanentes.

20004 =® m v=0,8mm/s
e v=0,0167mm/s
A v=0,00167mm/s
15004
<
& 1000
= A .
L ® [ ]
A | | -
A
500 -
[ ]
A
O T T T T T
60 70 80 0 100 110 120

Te 0

Figurelll.4: Module d’Young (E), suivant la direction d’étirage, en fonction de la
température d’étirement a des vitesses d’allongements égales a 0.8, 0.167 et
0.0167mml/s. E est calculé d’aprés la pente (c/€) a I’origine ; c’est a dire dans la zone
ou I’étirage ne provoque pas la transition de phase I1=>1.
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Figurelll.5: Limite élastique (Re) en fonction de la température d’étirage a des
vitesses d’allongements égales a 0.8, 0.167 et 0.0167 mm/s.

Influence de la vitesse de déformation € :

Les expériences de déformation (traction, compression...) effectuées sur les
polymeres montrent que, comme dans les matériaux traditionnels, la contrainte
d écoulement augmente avec la vitesse de déformation.

Dans un essai conventionnel, I'étude de I'influence de € sur o est assez
difficile car la vitesse de déformation vraiee varie elle méme au cours de I'essai
pendant I"évolution de la striction, la vitesse de deformation locale augmente
considérablement car la déformation se concentre dans une portion trés courte de
I"éprouvette. La vitesse de déformation décroit ensuite rapidement tandis que la
striction se stabilise.

Les figures (111.6- 111.11) montrent I"évolution de la vitesse de deformation en
fonction de la déformation vraie au cours des essais de traction conventionnels a des
vitesses d allongement 0.8, 0.167, 0.0167 mm/s, on note :

La variation de ¢ en fonction de € varie en fonction de la vitesse d'allongement. Ceci
apparait clairement dans le cas de la vitesse rapide (0,8mm/s). L ensemble de ces
remarques est en accord avec les expériences faites lors de I"essai de traction pour les

polymeres semi-cristallins.
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igurelll.6: Variation de la £ avec la déformation € pendant 1’étirage du film

(Te=65°C).
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Conclusion Générale

L es résultats importants obtenus se résument comme suit :

oL ’effet de la température et de la vitesse d'étirement sur les propriétés
structurales a été étudié sur des films de PVDF en associant la diffraction des rayons
X (RX), la calorimétrie différentielle a balayage (DSC), la spectroscopie infrarouge
(IR) et I'analyse thermomécanique dynamique (DMTA). En effet, ces techniques
donnent des résultats tres proches. Les résultats obtenus ont été discutés en se basant
sur la variation de la transition de phase I 1 avec la température d’étirement et
permet de mieux comprendre certains résultats trouvés dans la littérature concernant
les transitions de phases cristallines.

*A partir des résultats de traction, |’ étirage a une température inférieure a 72°C
provogue la transition de la phase Il vers la phase | et au-dessus de cette valeur,
I’ é&tirement induit smplement une orientation des cristaux. La détermination du taux
de cristallinité de la phase | par la spectroscopie IR nous a permis de montrer que
I’ enthal pie de fusion cristalline AH, est presgue la méme pour les deux phases| et Il.

«On a confirmé que |’ étirage a une température inférieure a 80°C favorise la
transition de la phase Il vers la phase | a partir de la partie plastique des courbes
o=f(¢) et la température d’ étirage pour une vitesse de déformation donnée.

*l| est bien admis que I’ étirage a cette température induit une augmentation du
taux de cristallinité et la diminution de la dimension moyenne de cristallites (110)
suivant ladirection d’ étirement.

sLarelaxation 3 dépend des conditions de traitement thermomeécanique tel que
la température d’ étirage. Sa position se décale vers les hautes températures pour les
films de PVDF étirés. Ceci en accord avec les résultats des rayons X (transition de
phase |l verslaphasel).

L a position en température de larelaxation a est influencée par latempérature
d étirage, elle se déplace vers les hautes températures. Ceci montre que |’ étirage
favorise | augmentation de la phase cristalline.

*En utilisant |’approche de Ree-Eyring on peut décrire le comportement
élastique en traction de PVDF sur une large gamme de vitesse de déformation et de
température.

L a théorie de Ree-Eyring doit étre modifiée en prenant en compte le casou le
seuil de lalimite élastique est observé, en supposant la barriére de |’ énergie libre non
symétrique. Un simple processus est éficace relié a la fusion de segment de chaine
contenant environ 50 atomes de carbone.
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Le modéle de Ree- Eyring est donné par larelation suivante:

% = ZN: Aas nh[Ci gexp(%jj ....................................................................... (1)

i1

Quand: o>>A; T on peut utiliser I’ approximation: sinh(x) =~ exp(x)/2
Donc:sinh[Ci¢ exp (Qi/RT)] = exp [Ci ¢ exp (Qi/RT)]/2

On suppose : x= Cj ¢ exp (Q;/RT) donc sinh = exp(x)/2=exp(x) . /2=1, .1,
Onsuppose.  fi=exp(x) — f*1 = In[exp(X)] = X

Et f,b=12— =2

—asinh(x) =In(f'1.f%) =In(2.x) =In (2. C £ exp (Q/RT))

X
— asinh =In (2 C; §) + In (exp (Q /RT)) = In(2 C; ) + Q:/RT
—asinth=IN(2C &) + QI/RT.coeiiiiieieieceeeeeeeeee e (2)
En remplace (2) dans (1) I’ equation (1) devient :
%=ZN;A(IFI(2Q ;)+%j
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