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INTRODUCTION

A 1'instar des mélanges d'homopolyméres, la plupart des polyméres
séquencés sont des matériaux hétérogénes de type microcomposite. C'est une
conséquence de 1'incompatibilité thermodynamique des espdces de nature chimique
différente, une régle quasi générale en matiére de macromolécules. Toutefois,
les polyméres séquencés se distinguent des simples mélanges d'homopolyméres
par le caractére intramoléculaire de la séparation de phase. De ce fait, la
dispersion colloidale est beaucoup plus grande dans les polyméres séquencés,
et les liens covalents unissant les séquences ségrégées d'une méme chaine
créent une trds forte interaction & 1'interface des microdomaines contigus.
Cette particularité confére aux polyméres séquencés des propriétés bien
spécifiques qui ont fait 1'objet d'un nombre considérable d'études et

d'applications technologiques au cours des deux derniéres dtf:‘cenm'es.]']0

En premier ljeu, les polyméres séquencés ont une aptitude exceptionnelle

1,12 En solutions

d s'organiser en structures mésomorphes de type smectique.
concentrées comme 3 1'état solide, les séquences ségrégées se regroupent en
microdomaines lamellaires, cylindriques ou sphériques, n'excédant pas quelques
dizaines de nanom@tres d'épaisseur ou de rayon, et organisés périodiquement.
Ces trois structures sont schématisées sur l1a figure 1. C'est la proportion
relative des deux phases qui gouverne essentiellement 1'adoption de la

13,14 la phase minoritaire &tant la plus dispersée. Sur la figure 1,

structure,
sont aussi représentés les domaines de stabilité approximatifs des trois

structures, en terme de rapport volumique des deux phases. I1 est 3 remarquer
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que ces structures se retrouvent chez d'autres matériaux composites tels

les alliages eutectiques et eutectoides.

En second lieu, du fait du caractére amphiphile des chaftnes
macromoléculaires, les polymeres séquencés sont des agents émulsifiants

du type huﬂe—dans-hu‘i1(3.15’]6

Avec le choix considérable de polyméres
séquencés synthétisables, i1 est alors possible de préparer un agent
émulsifiant “sur mesure" pour un quelconque mélange binaire organique
immiscible. Cette propriété présente un intérét tout particulier en ce qui
a trait aux mélanges d'homopolyméres non miscibles, car 1'addition d'un

17-20

polyméres séquencé adéquat accroit non seulement la dispersion mais

aussi 1'adhésion des microphases, et améliore ainsi les propriétés mécaniques

du matériau.]g’20

En troisiéme lieu, pour les polyméres triséquencés du type ABA,
ol A est une séquence d'une espéce rigide (vitreuse ou cristalline) et B une
séquence d'une espéce élastomére, 1'ancrage des séquences B sur les microdomaines

rigides A constitue une réticulation physique.z’m’22

La figure 2 représente
ce phénoméne de réticulation physique. L'avantage considérable de cette forme
de réticulation sur la réticulation chimique est sa réversibilité. En effet,
ces matériaux peuvent &tre dissous ou transformés par n'importe quel procédé
thermomécanique, & des températures suffisamment &levées pour permettre la
mise en oeuvre de la phase rigide. Cette propriété leur a valu le nom de

caoutchoucs thennop]astiques.Z]

Les polyméres triséquencés du type des caoutchoucs thermoplastiques
ont contribué pour une grande part & 1'essor des -polyméres séquencés. C'est

au début des années 60 que la société Shell a breveté les premiers






caoutchoucs thermoplastiques po]y[§tyréne-§7butadiéne-gfstyréné] (SBS) et
poly[}tyréne-gfisopréne-g;styrénél (SIS),23 commercialisés sous la marque
déposée Kraton. Ces matériaux sont synthétisés par polymérisation
am’onique,?‘"7 une des rares mé&thodes de polymérisation permettant de réaliser
1'addition séquentiei]e parfaite du styrdne et du butadigne (ou isopréne),

sous forme de chatnes "vivantes", sans réaction de transfert et de terminaison.
Ces matériaux sont le plus souvent utilisés sous forme solide (objets moulés,

22,24,25

revE&tements, adhésifs), c'est pourquoi de tré&s nombreuses &tudes ont

6té& consacrées & leur comportement physique & 1'état so]ide.2’4’]0

Parallélement, la recherche de nouveaux polyméres triséquencés
s'est développée dans le but de pallier & certains défauts des polyméres SBS
et SIS, en particulier la sensibilité & 1'oxydation des insaturations
polydiéniques et la restriction d'emploi & des températures inférieures a
350 K (afin d'éviter le fluage du polystyr2ne).

La synthése de polyméres dont la séquence centrale est constituée

d'un &lastom@re saturé, tel le po1ydiméthy1si]oxane26'28

29,30

ou le polysulfure
de propyléne, est une des solutions apportées au probléme de 1'oxydation
des SBS et SIS. Mais dans cette optiqﬁe, 1'hydrogénation des séquences
polydiéniques des SBS et SIS est certainement la solution 1a plus efﬁ'cace.ﬂ'35
En effet, les séquences de polybutadigne ou de polyisopré&ne hydrogénés ont une
résistance & 1'oxydation et une stabilité thermique considérablement accrues,
tout en conservant d'excellentes propriétés &lastoméres (en‘autant que, dans

le cas du polybutadidne, le taux d'enchafnements 1,2 soit suffisamment élevé

pour 8viter toute cristallisation du produit hydrogéné).

En ce qui a trait & 1'extension du domaine de tempé&rature d'utilisation,



un premier pas a 6té réalisé avec la synth&se de polym2res triséquencés
comprenant des séquences latérales & température de transition vitreuse plus
€levée que celle du polystyréne, soit par exemple, le poly-

27,30,36 34,35 Mais i1 semble

(a-méthylstyréne) ou Te polyvinylcyclohexane.
qu'il y ait peu de possibilités de surpasser les performances de ces derniers,
dans le cadre des polyméres amorphes. Aussi, les polym&res & séquences
Tatérales cristallines sont apparus tras t6t comme une autre solution 3 ce
probléme de 1'extension du domaine de température d'utilisation, car nombreux
sont les po]yméfes cristalling dont le point de fusion surpasse de 100 K ou
plus la température de transition vitreuse du polystyréne. Cependant, le
développement de ces matériaux a été restreint en raison de la complexité

de leurs méthodes de synthése. Parmi les polyméres utilisés comme séquences
latérales cristallines & haut point de fusion, citons le polysulfure

37,38 40,41

le po]ydiphény]si]oxane,39 la polypivalolactone et le

42

d'éthyléne,

polycaprolactame.

C'est dans la veine de cette recherche de caoutchoucs thermoplastiques
améliorés que se situe 1'étude faisant 1'objet de l1a présente thése. Cette
éfude porte sur trois polyméres triséquencés élastoméres d chaTne principale
hydrocarbonée saturée, obtenus par hydrogénation des séquences polydiéniques
de trois polym&@res triséquencés po1y[styréne-§;isopréne—g;styréne] (SIS),
poly[styréne-b-butadigne-b-styrene] (SBS) et poly[butadigne-b-isopréne-b-
butadiene] (BIB). Les deux polyméres SIS et SBS hydrogénés sont amorphes,
alors que le polymére BIB hydrogéné est constitué de séquences latérales
semi-cristallines. Bien que de tels matériaux soient déjad commercialisés,

ils n'ont fait 1'objet que d'un nombre trés restreint d'études fondamentales.



La premiére partie de ce travail est consacrée aux deux polyméres
triséquencés amorphes. Nous nous sommes attachés d caractériser 1'effet du
solvant sur les propriétés physiques des matériaux solides, préparés sous
forme de films par évaporation du solvant & partir d'une solution. Nous
avons analysé plus particuligrement leur comportement mé&canique en traction
et leurs propriétés viscoélastiques, en relation avec leur structure
mésomorphe. Etant donné que le solvant laisse généralement une empreinte sur

14 il nous a été possible d'obtenir les deux

1a structure des microdomaines,
matériaux sous plusieurs formes mésomorphes aux propriétés mécaniques bien
distinctes, grace d 1'utilisation de solvants sélectifs. Le matériau SBS
hydrogéné a, de plus, fait 1'objet d'une étude visant a é&tablir le mécanisme

de déformation au cours d'un étirement simple, pour chacune des formes

mésomorphes obtenues.

La deuxiéme partie du trgvai] a trait au polymére triséquencé BIB
hydrogéné, constitué de séquencés latérales semi-cristallines. Les spécimens
ont été préparés de deux fagons différentes, soit par cristallisation dans la
masse et par cristallisation en solution, qui ont conduit a& deux formes
différentes du matériau. Nous rapportons ici 1'étude comparative des
comportements thermique, mécanique et viscoélastique des deux formes de ce
matériau, avec Teur structure microcomposite. Une analyse des processus de
déformation au cours d'un étirement simple a aussi &té réalisée sur les deux
formes du matériau. Ce travail nous a conduit & énoncer une condition de
cristallisation nécessaire pour une bonne réticulation physique des polyméres

triséquencés 3 séquences latérales cristallisables.



PREMIERE PARTIE

ETUDE DE POLYMERES TRISEQUENCES AMORPHES POLY [STYRENE-b~ISOPRENE-b-STYRENE]
ET POLY [STYRENE-b-BUTADIENE-b-STYRENE] A SEQUENCES POLYDIENIQUES HYDROGENEES

L'hydrogénation des insaturations polydiéniques dans les polyméres
triséquencés SBS et SIS transforme ces derniers en polyméres triséquencés de
type S-(E/0)-S, od E/O est une séquence &quivalente d un copolymére
statistique (cas des SBS) ou alterné (cas des SIS) de 1'éthyléne et d'une
a-01éfine. Ces matériaux, au demeurant des caoutchoucs thermoplastiques,
ont une résistance 3 1'oxydation considérablement accrue. Plusieurs brevets

déposés au nom de la société She1131-33

couvrent cette famille de produits
aux applications trés diverses,25 que 1'on trouve sur le marché sous la

marque de commerce Kraton G.

Dans un travail antérieur, réalisé dans notre laboratoire,
Laramée g;_gl.43 ont montré que les propriétés mécaniques d'un polymére
triséquencé SIS contenant 22% en poids de polystyrdne sont quelque peu
modifiées apré&s hydrogénation de la séquence de polyisopréne. Notamment,
les cycles de traction successifs du substrat polydiénique révéient un
effet de charge de la part des domaines de polystyréne, alors que le polymére
hydrogéné se comporte comme un élastomére réticulé non chargé. Les deux
matériaux ayant &té préparés sous forme de films par évaporation du solvant
a partir d'une solution dans le cyclohexane (un'mauvais solvant du

polystyréne), les auteurs ont émis 1'hypoth&se que ce solvant préférentiel



pourrait &tre en partie responsable des différences de comportement mécanique.

Cette hypothése s'appuie sur la connaissance des effets remanents des

14,44-46 et sur les

44-50

solvants préférentiels sur la structure mésomorphe

propriétés mécaniques de polyméres séquencés SBS et SIS solides.

L'étude rapportée dans cette premiére partie du travail a été
entreprise dans le but de caractériser 1'empreinte laissée par le solvant
sur le polymére triséquencé SIS hydrogéné (SIS-H) préparé par Laramée
g;_gl.43, comportant 22% en poids de polystyréne. Pour ce faire, nous avons
effectué une analyse systématique du comportement mécanique et de la

structure microcomposite de films préparés dans plusieurs solvants plus ou

moins préférentiels de 1'une ou 1'autre des séquencesQ Parallélement,

‘nous avons étudié un matériau commercial SBS hydrogéné (SBS-H) 1égérement

plus riche en polystyréneque Ve SIS-H, soit 29% en poids, afin de juger
dans quelle mesure 1'effet du solvant peut &tre 1ié & la composition du

polymére séquencé.

I.1 Caractérisation moléculaire des polyméres SIS-H et SBS-H

La synthése du polymére triséquencé SIS-H a été décrite

43

antérieurement. Le substrat SIS est préparé par polymérisation anionique

en trois étapes, dans le benzéne. L'hydrogénation sélective de la séquence
polyisopréne (de microstructure 71% cis-1,4, 22% trans-1,4 et 7% 3,4)43
conduit au polymére SIS-H, dont la séquence centrale est comparable d un
copolymére alterné de 1'éthyléne et du propyléne contenant 3,5% en mole

d'unités méthyl-3-buténe-1,réparties statistiquement.

Nous avons lieu de croire que le polymé@re SBS-H, matériau
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commercial de She]],S]

31-33

a été préparé selon 1'une des méthodes décrites
dans les brevets, impliquant une polymérisation anionique {(en trois
étépes ou en deux &tapes + couplage) suivie d'une hydrogénation sélective
de la séquence de polybutadiéne. L'analyse du spectre RMN]H d 220 MHz du
SBS-H indique que 1'architecture moléculaire de 1a séquence centrale est

celle d'un copolymére statistique de 1'éthyléne et du buténe-1, contenant

environ 78% en mole d'éthyléne.

Dans le tableau I figurent la masse moléculaire moyenne en nombre,
les fractions pondérale et volumique en polystyréne, et la masse volumique

des deux matériaux.

!

Tableau I: Masse moléculaire moyenne en nombré,ﬁn,
fractions pondérale et volumique en
polystyréne, wPS et‘%%s, et masse volumique,

296 .
P, des matériaux SIS-H et SBS-H.

SIS-H SBS-H

Mox 1070 | 1,17 0,69

Vo | 0,22 0,29

P2(g/em) 0,891 0,907
*

Pog ' 0,19 0,25

* Calculée en considérant la propriété d'additivité des masses volumiques
des deux phases,52

/OPS - 1,052 g/cm3.

connaissant celle du matériau et celle du polystyréne,
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Les courbes d'élution en chromatographie sur gel pérméable (c6pr),
rapportées sur la figure 3, indiquent que les deux polyméres triséquencés
ont une distribution unimodale étroite des masses moléculaires, par
comparaison au polystyréne standard de Waters (ﬁh = 1,10 x 105,
ﬁb/ﬁh - 1,02). Les deux polymdres triséquencés semblent aussi exempts
d'espéces macromoléculaires du type homopolystyréne ou polymére biséquencé,

qui auraient pu se former par terminaison accidentelle de chaines "vivantes"

au cours de la polymérisation.

I.2 Préparation et comportement thermique

[.2.1 Préparation des films

Les polyméres triséquencés SIS-H et SBS-H ont été préparés sous
forme de films par é&vaporation de solvant & partir d'une solution, selon la
technique décrite dans l1a partie expérimentale. Nous avons choisi le
toluéne, le cyclohexane et 1'heptane, trois solvants dont 1'affinité relative
envers les deux espdces de séquences (polystyrzne et polydi&ne hydrogéné)
est différente,pour chacun des deux polyméres. En effet, ces trois solvants
sont de bons so]vénts pour les séquences de polydigne hydrogéné, mais sont
respectivement bon solvant, solvant-théta et non-solvant des séquences de

polystyréne.

1.2.2 Comportement thermique

L'analyse enthalpique différentielle (AED) des films solides de
SIS-H et SBS-H révéle les deux transitions vitreuses caractéristiques des
séquences de polystyréne et de polydiéne hydrogéné, mettant ainsi en é&vidence

la séparation de phase de ces séquences en microdomaines, au sein des deux
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SIS-H

SBS-H

PS STANDARD

1 i L | L

150 130 3 o
volume d’€lution (ml)

Figure 3. Courbes d'élution chromatographique sur gel perméable des
polyméres SIS-H et SBS-H, et d'un homopolystyréne PS standard
(¥ =1,10x10°, M./ M =1,02). Solvant: toluéne & 308K.
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polyméres triséquencés. Les températures de ces transitions vitreuses sont
rapportées dans le tableau II, telles qu'observées au taux de chauffe de

40 K/min.

Tableau II: Températures de transition vitreuse,Tg,des polyméres
SIS-H et SBS-H mesurées par analyse enthalpique
différentielle & un taux de chauffe de 40 K/min.

43

SIS-H SBS-H
Tg polystyréne (K) 369 343
Tg polydiéne hydrogéné (K) 219 217

Les sé&quences de polydiéne hydrogéné des deux polyméres triséquencés
sont des élastoméres, comme 1'indique leur température de transition vitreuse
trés basse. Cependant, la séquence de polybutadi&ne hydrogéné du polymére
SBS-H présente une 1égére cristallinité. Sur la figure 4 sont représentées
les courbes de AED, enregistrées d la chauffe et au refroidissement a 40 K/min,
d'un spécimen de SBS-H préparé dans 1'heptane. Le pic exothermique observé
‘a 263 K sur la courbe de refroidissement met en évidencé le phénoméne de
cristallisation de la séquence élastomdre centrale, contenant 78% en mole de
motifs &thyléne. La courbe enregistrée a la chauffe présente, pour sa part,
un pic endothermique trés étalé entre 230 et 310 K. Cette fusion trés
étalée, commengant juste aprds la transition vitreuse de la séquence de
polybutadidne hydrogéné est un phénoméne caractéristique des copolyméres

53,54 D'aprés 1'analyse des

statistiques de 1'éthyléne et d'une a-o0léfine.
courbes de AED des autres spécimens SBS-H préparés dans le toludgne et le
cyclohexane, il ne semble pas que le taux de cristallinité,estimé & environ

7%,50it 1i6 d la nature du solvant de préparation, pas plus que le saut de
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capacité calorifique associé & la transition vitreuse de la fraction amorphe

de 1a phase de polybutadi&ne hydrogéné.

1.3 Propriétés mécaniques

1.3.1 Etude en traction

[.3.1.1 Polymére SIS-H

Les courbes de traction cyclique des‘spécimens SIS-H préparés
dans le cyclohexane et le toluéne sont représentéés sur la figure 5. Le
spécimen préparé dans le cyclohexane (figure 5a) peut &tre assimilé d un
élastomére vulcanisé non chargé, tant les deux cycles de traction consécutifs
sont superposables et leur hystérésis faible. Par contre, le spécimen
préparé dans le toluéne (figure 5b) montre une forte hystérésis au cours du
premier cycle et une résistance nettement réduite au cours de la deuxiéme
traction. ‘Ce comportement, qui traduit & la fois une absorption d'énergie
mécanique et une rupture locale des microdomainés de polystyréne, est
analogue a 1'effet Mu]h’ns55 observé sur les caoutchoucs vulcanisés et

chargés au noir de carbone.

Nous avons représenté sur la figure 6, 1'évolution avec la
température de la contrainte de traction, o*, mesurée au taux d'allongement
a, = 4 sur les courbes de traction des spécimens SIS-H préparés dans le
tolugne et le cyclohexane. Pour le spécimen préparé dans le cyclohexane, c*
diminue de manigre quasi lin&aire avec la température entre 320 et 240 K,
conformément a la théorié de 1'élasticité des caoutchoucs.56 Au-dessous
de 230 K, o* augmente brusquement avec la vitrification de la phase

caoutchouteuse de polybutadiéne hydrogéné. Au-dessus de 320 K, o* diminue

tréds progressivement avec le ramolissement des microdomaines de polystyréne.
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Figure 5. Cycles de traction des spécimens SIS-H préparés dans
le cyclohexane (a) et le toluéne (b):
(=) premier cycle, (---) deuxiéme cycle.
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Figure 6. Courbes de variation, en fonction de la température,
de la contrainte o* mesurée 3 ay =4 sur les cycles de traction
des spécimens SIS-H préparés dans le cyclohexane et le toluéne.
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Par contre, pour le spécimen préparé dans le tolugne (figure 6), o* augmente
de fagon monotone avec 1'abaissement de la température. Cette évolution

est certainement la conséquence de la déformation de la microphase de
polystyréne, étant donné que la résistance a la déformation plastique et &

1a rupture du polystyréne augmente avec 1'abaissement de température,57

comme pour la plupart des polyméres vitreux.>/ 58

1.3.1.2 Polymére SBS-H

Les cycles de traction successifs des spécimens SBS-H préparés
dans 1'heptane, le cyclohexane et le toluéne sont représentés sur la figure 7.
Le spécimen préparé dans 1‘'heptane (figure 7a) apparaft comme un élastomdre
quasi idéal, sans effet de charge de la part de la microphase de polystyréne.
Ce comportement est trés semblable & celui observé précédemment pour le
spécimen SIS-H préparé dans le cyclohexane. Par contre, pour les spécimens
SBS-H préparés dans le cyclohexane (figure 7b) et le toluéne (figure 7c¢),
1'hystérésis du premier cycle de traction et sa non-reproductibilité
traduisent un effet de charge important. Le spécimen préparé dans le toluéne
présente, en outre, un module initial &levé et une Timite élastique, tout

59,60

comme les thermoplastiques renforcés par un élastomére. C'est 1a le

signe de la rupture d'une phase trés continue de polystyréne.

11 est a remarquer que les courbes de premiére traction des
spécimens SBS-H préparés dans 1'heptane, le cyclohexane et le toluéne sont
analogues 3 celles observées par Holden et al.zT sur des polyméres triséquences

SBS, ayant une fraction pondérale croissante en polystyréne.

La variation de la contrainte de traction,o*, mesurée au taux
d'allongement @ = 4 sur les courbes de traction des spécimens SIS-H préparés

dans 1'heptane, le cyclohexane et le toluéne, est représentée sur la figure 8
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Figure 7. Cycles de traction des spécimens SBS-H préparés dans
1'heptane (a), le cyclohexane (b) et le toluéne (c):
(—) premier cycle, (---) deuxiéme cycle.
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de 1a contrainte o* mesurée 3 Qy = 4 sur les cycles de traction

des spécimens SBS-H préparés dans 1'heptane, le cyclohexane

et le toluéne.
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en fonction de la température. Pour le spé&cimen préparé dans 1'heptane, qui
ne présente pas d'effet de charge, o* varie peu entre 340 et 270 K, puis
augmente brusgquement au-dessous de 260 K. Cette augmentation de o*, qui

se produit 30 K plus haut que pour le spécimen SIS-H préparé dans le
cyclohexane (figure 6), n'est pas due cette fois & la vitrification de la
phase caoutchouteuse mais & sa cristallisation partielle, comme nous 1'avons
vu lors de 1'6tude thermique (section I.2.2). Les spécimens SBS-H préparés
dans le cyclohexane et le tolu&ne montrent,pour leur part, une augmentation
continue de o* avec 1'abaissement de la température, phénoméne relié encore
une fois & 1'effet de charge de la phase de polystyréne, comme nous 1'avons
déja mentionné en ce qui concerne le spécimen SIS-H préparé dans le

cyclohexane (section I.3.1.1).

1.3.2 Etude viscoélastique

1.3.2.1 Polvmére SIS-H

L'étude rhéologique des spécimens SIS-H préparés dans le
cyclohexane et le toluéne, réalisée en mode isochrone par la technique du
rhéovibron, nous a permis d'établir 1es.courbes de variation du module
dynamique d'élasticité,E', et du facteur de perte,tans,en fonction de la
température, lesquelles sont rapportées sur la figure 9. Chacun des deux
spécimens présente deux zones d'absorption d'énergie mécanique aux environs

de 230 et 420 K, qui correspondent respectivement aux transitions vitreuses

des phases de polyisopréne hydrogéné et de polystyréne . Sur la courbe de
variation de tan & du spécimen SIS-H préparé dans le cyclohexane (figure 9a),
le faible maximum d'absorption associé & Ta transition vitreuse du
polystyré@ne indique que cette phase est peu sollicitée mécaniquement.

D'ailleurs, la valeur tres 6levée du facteur de perte a la transition
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la température, pour les spécimens SIS-H préparés dans le cyclohexane (a) et le toluéne (b).
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vitreuse de la phase de polyisopréne hydrogéné confirme bien que cette
dernidre supporte la majeure partie de la déformation. De plus, Ta chute de
trois décades du module d'élasticité E' qui accompagne la transition.vitreuse‘
de la phase de polyisopréne hydrogéné (figure 9a) est tout 3 fait |

caractéristique d'un élastomére non chargé.sl

Pour le spécimen SIS-H préparé dans le tolugne (figure 9b), le
facteur de perte & la transition vitreuse de la phase de polyisopréne
hydrogéné est nettement réduit par rapport au cas précédent, alors que celui
de la phase de polystyréne est accru. I1 est clair par conséquent que la
phase de polystyréne subit cette fois une sollicitation mécanique non
négligeable. Le module E' mesuré entre les deux transitions vitreuses du
spécimen SIS-H préparé dans le toluéne (figuke 9b) est d'ailleurs trois
fois plus élevé que dans le cas du spécimen SIS-H préparé dans le cyclohexane

(figure 9a).

1.3.2.2 Polymére SBS-H

La figure 10 montre les courbes de variation avec la température
du module dynamique d'élasticité,E’, et du facteur de perte,tan §,de spé&cimens
SBS-H préparés dans le tolu&ne, le cyclohexane et 1'heptane. La valeur du
moduie E' mesuré entre les transitions vitreuses des phases de polybutadiéne
hydrogéné et de polystyréne, ainsi que les hauteurs respectives des maxima
du facteur de perte associés d ces transitions, indiquent une diminution de
la sollicitation mécanique de la phase de polystyréne dans 1'ordre suivant:
toluéne, cyclohexane et heptane. Cela signifie,par 1a méne occasion, une
dispersion croissante de la phase de polystyréne dans le méme ordre. Cette

phase de polystyréne est particuliérement bien dispersée dans le spécimen



‘9ugN|[03 3| 33 BueXBYO[IAD
9| ‘sueiday,| suep sguedgud H-5gs suawldads sy Janod ‘a4anjedpdwal e| Jp uOLIDUOS UD
“(q) Quez *sjuad sp unajoey np 19 ‘() ,3 “931013SP{3,p 9LNPOW NP UGLIELIRA 9p SaquUno) QL [unbL4

(M) 3¥Nivy3dm3L

(M) 3¥NLVH3IdNIL

(0]% 4 ose oL2 oel (031 oed 0S¢ 0L2 osi on
- Ll L T T ¥ L - O T 1 4 T i t [ 4
420 J m
AN 3
] AN -
Voo -
a— 1 - - ~
' ' ... \ ]
] ] ' -4
b 4v0 \ ]
' ' ) .
) ' “ b
1 ' : . 3
~F .— [ p- . -
o~ [] o
Yo R,
_ v ]
" ; <90 l
e ! - ]
e > :
| .. ~ z 3
m ! o UINO} ----- E
N ]
b QuUeNO} ----- 180 auoxayopphs ——— (D) 4
"
" ]
QUDXIYODJIK) = — — AQV - auojdey —8 ]
supidey 3

Ol

»O!



- 25 -

préparé dans 1'heptane puisqu'elle ne crée pas d'effet de charge notable,
comme on peut en juger, sur la figure 10a, par 1'écart d'environ trois décades
entre les valeurs des modules E' mesurés a la température ambiante et dans le
domaine de températures ol les deux phases sont vitreuses.

On peut analyser le comportement des trois spécimens, a la
température ambiante, & 1'aide des modéles analogiques de Takayanag1'61a qui
combinent les deux modes d'associations en paralléle et en série de deux phases
A et B. La figure 11 représente les deux modéles possibles pour un systéme
dans 1eque1 Ta phase A occupe une fraction a dans la direction de 1la

sollicitation mécanique et une fraction b dans la section transversale, les

fractions a et b vérifiant la relation axb=Y;. Les modules correspondants sont:

{(1-a)/Eg + a/((1-b)Ey + bEFA)}-1

(1—b)EB + bEA/((l—a)EA/EB + a)

modéle 1: E

modéle 2: E

Nous avons choisi comme valeur du module EB de 1a phase élastomére celle du
module E' mesuré & 450K, c.a.d. la température au dessus de laquelle les deux
phases sont élastoméres et le module E' indépendant de la structure mésomorphe.
Comme valeur du module EA de la phase vitreuse, nous avons adopté la valeur du
module E' mesuré a 200K, c.a.d. la température au dessous de laquelle les deux
phases sont vitreuses et le module E' indépendant de la structure mésomorphe.
L'analyse effectuée pour une seule température ne permet pas de déterminer Tle
modéle le plus représentatif du systéme étudié, mais on peut néanmoins établir
une valeur approximative du paramétre a pour chacun des spécimens du matériau
SBS-H. Pour le spécimen préparé dans 1'heptane, 0.4 < a < 0.6 (0.6>b>0.4)
signifie que les microdomaines de polystyréne sont & peu de chose prés
géométriquement isotropes, étant donné la répartiéibn presque équitable des

modes "paralléle" et "série". Pour le spécimen préparé dans le cyclohexane,
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Figure 11. Modéles analogiques pour le SBS-H.



0.77 < a < 0.92 révéle le caractdre semi-coniinu des

polystyréne dans 1'axe de 1a sollicitation mécanique.

préparé dans le tolugne, a = 0.99 indique une quasi-

de polystyréne.

Aucun des spécimens SBS~H ne présente de transivion intermédiaire

. - : . . Co 46 .
(figure 10). Ce résultat est conforme aux observations de Kraus et al., mais
i 3 i M 4 b AS 5 A 19A 1ias b 4
contraire d celles de Mivamoto et al. =, qui ont étudié 1'effet du solvant

sur les propriétés viscoéiastiques de deux polyméres Urisécuencés SBS de
fraction pondérale en poiystyréne voisine de 0,3. Diun autre cBte, 4

s . o frie . 46 . AT A At ac e
T'instar encore une fois de Kraus et al., = on observe un déplacement acscz
systématique vers les hautes températures des maxima du facteur perte, dans
T'ordre des solvants d'affinité décroissante envers le polystyréne

LI

(figure 10b). 17 semble que ce phénoméne soit 1ié & 1'effet de dispersion de

la phase rigide, étant dornn2 qu'il est d'autant plus marqué que Te module
d'élasticité est faible dans le plateau compris entre les deux transitions
vitreuses. Une interprétation de ce déplacement des maxime du facteur de
perte peut étre établie, a partir de la figure 10b, sur la base d'une
modification de la contribution des divers modes de relaxation des contraintes
dans chacune des phases de polystyréne et de polybutadiéne hydrogénée, selon
que la sollicitation mécanique respective de ces deux phases est plus ou moins

la

941

‘a ¥
1
H

oiticitation

importante. De toute évidence, au fur et d mesure gue
mécanique de la phase de polystyréne diminue, d'un spécimen & 1'autre (dans
1'ordre : toluéne, cyclohexane et heptane), les processus de relaxation des
contraintes dans cette phase sont de moins en moins mis & contribution,
Cependant, le changement de comportement mécanique d'un spécimen &

1'autre ne se manifeste gue dans 1'intervalie de température compris entre
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les deux transitions vitreuses ol les deux phases sont dans deux é&tats

physiques différents (voir figure 10). Ainsi, plus particulidrement sont
affectés les processus de relaxation qui interviennent du cdté basse température
du pic de tan § associé & la transition vitreuse du polystyréne. Cette bande
d'absorption d'énergie se trouve alors atténuée de fagon asymétrique du coté
basse température, ce qui a pour effet de déplacer son maximum du c8té haute
température. Pour sa part, la phase de polybutadine hydrogéné voit sa
sollicitation mécanique augmenter d'un spécimen & 1'autre dans le méme ordre:
toluéne, cyclohexane et heptane. Les processus de relaxation dans la phase

de polybutadiéne hydrogéné sont par conséquent mis de plus en plus & contribution,
les plus sensibles & ce changement étant ceux qui se manifestent du cdté haute
température du pic de tan § associé au polybutadig&ne hydrogéné. I1 en résulte
une amplification asymétrique de ce pic d'absorption du c6té haute température,

et un déplacement de son maximum dans le m&me sens.

1.3.3 Conclusion

L'étude des propriétés mécaniques du polymére triséquencé SBS-H est
particuliérement &loquente et répond trés bien d la question concernant
1'influence du solvant de préparation. L'effet de charge de la phase de
polystyréne croit systématiquement avec 1'affinité du solvant envers le
polystyréne, d tel point que le comportement du SBS-H se compare & celui d'un
élastomére vulcanisé non chargé, d'un &lastomére chargé ou d'un
thermoplastique renforcé par un élastomére, selon qu'il a été préparé
respectivement & partir d'une solution dans 1'heptane, le cyclohexane ou le
toluéne. Pour le polymére SIS-H, les modificatjons aux propriétés mécaniques

apportées par le solvant sont moindreés, du fait de 1a teneur plus faible en
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polystyréne de ce matériau.

Etant donné le rdle modificateur bien connu du solvant sur la

14,44-46 1'origine des

structure mésomorphe des polyméres séquencés,
modifications du comportement mécanique des polyméres SIS-H et SBS-H n'est
pas une énigme. On peut méme déjd affirmer que la microphase de polystyréne
dans ces polyméres triséquencés est d'autant plus dispersée que le solvant

est préférentiel de 1a phase élastomére.

La diffraction des rayons X aux petits angles, dont les résultats
font 1'objet de la section suivante, nous a permis de caractériser sans
ambiguité 1a structure mésomorphe de chacun des spécimens des polyméres

SIS-H et SBS-H.

[.4 Etude de la structure mésomorphe originale des polyméres SIS-H et SBS-H

'1.4.1 Etude en diffraction des rayons X aux petits angles

Tous les clichés de diffraction des rayons X aux petits angles
issus des différents spécimens non déformés de SIS-H et SBS-H sont caractérisés
par des anneaux de diffraction de type Debye-Scherrer, indifféremment de
1'incidence normale ou paralléle du faisceau primaire par rapport a la
surface du film de polymére. Cela signifie que les spécimens sont constitués
d'une multitude de régions organisées en structure mésomorphe, appelées

62-67

couramment grains, dont 1'orientation est parfaitement aléatoire, les

unes par rapport aux autres.

1.4.1.1 Polymére SBS-H

Les figures 12, 13 et 14 montrent les tracés microdensitométriques

des clichés de diffraction enregistrés, a8 différents temps d'exposition,
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Figure 12. Tracés microdensitométriques des clichés de diffraction des

rayons X aux petits angles d'un spécimen SBS-H préparé dans le toluéne.
Temps d'exposition: (a) 2h, (b) 20h, (¢) 72h. les flé&ches indiquent
les positions des réflexions caractéristiques d'une structure a une
seule période d= 33,2nm (dquation{1}).
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Figure 13. Tracés microdensitométriques des clichés de diffraction des
rayons X aux petits angles d'un spé&cimen SBS-H préparé dans le
cyclohexane. Temps d‘exposition: (a) 2h, (b) 48h. Les fléches
indiquent les positions des réflexions caractéristiques d'un
réseau hexagonal a deux dimensions,de paramétre de maille a= 32,7nm
(équation (2)). La courbe en pointillé représente le premier ordre
de diffraction théorique pour des cylindres indépendants de rayon

R= 8,6nm (équation (4)).
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Figure 14. Tracés microdensitométriques des clichés de diffraction des
rayons X aux petits angles d'un spécimen SBS-H préparé dans 1'heptane.
Temps d'exposition: (a) 3h, (b) 72h. La courbe en pointillé représente
les deux premiers ordres de diffraction théoriques pour des spheres

1ndépendantes de rayon R=9,6nm (&quation (5)).
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d partir des spécimens SBS-H préparés respectivement dans le tolugne, le

cyclohexane et 1'heptane.

Les six rajes de diffraction issues du spécimen SBS-H préparé
dans le toludne (figure 12) sont parfaitement compatibles avec les six
premiers ordres de diffraction prévus pour une structure Tamellaire
monopém‘odique.68 Les positions des six ordres de diffraction prévus

sont déterminées & 1'aide de 1a relation de Bragg
2dsingzna (1)

avec n = 1-6, 1'espacement de Bragg d - 33,2 nm étant calculé & partir de
1a premiére réflexion observée. Compte tenu de l1a fraction volumique en
polystyréne du polymére SBS-H,QQPS = 0,25 , on peut déduire LPB-H = 24,9 nm
et LPS = 8,3 nm , les épaisseurs moyennes respectives d'une lamelle de
polybutadigne hydrogéné et d'une lamelle de polystyréne, ces lamelles étant

supposées de dimensions latérales tré@s grandes devant leur épaisseur.

L'intensité des raies estrégie par le carré du facteur de structure
‘du systéme lamellaire qui donne lieu & une extinction des ordres multiples de n
lorsque la fraction volumique de 1'une des phases est un multiple entier de
1/n.68 Etant donné que la fraction volumique en polystyréne du spécimen
SBS-H est voisine de 0,25 , i1 n'est pas surprenant que la raie d'ordre 4

observée sur la figure 12 soit plus faible que les raies d'ordre 5 et 6.

Le spéciment SBS-H préparé dans le cyclohexane (figure 13) donne
deux raies de diffraction fines et une raie large qui concordent assez bien-
avec les ordres de diffraction prévus pour un arrangement de cylindres

paralléles selon un réseau hexagonal & deux diménsions,69 a 1'exception de
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la réflexion {20}. Les positions des raies prévues sont déterminées 3 1'aide
de la relation
2 2
)%

dhk - (V3a/2)/(h" + hk + k = /2 sin 8., (2)

ol h et k sont les indices de Miller des plans du réseau hexagonal &
deux dimensions, et a le paramgtre de maille. La valeur de ce paramdtre de
maille, a = 32,7 nm, est déterminée au préalable & partir de cette méme
relation (2), en identifiant la premidre raie observée & la réflexion {10}.
Le rayon R des cylindres de polystyréne, supposé petit devant leur longueur,

est estimé § 8,6 nm & 1'aide de 1a relation suivante basée sur le calcul du

remplissage de la maille:

R= (32 a. - (3)
L'intensité des raies issues de ce systéme est régie par le carré
du facteur de structure des particules diffractantes cy1indriques69
P2 (hR) = (2 3 (WR)/MR)Z, (4)

od J] est la fonction de Bessel de premier ordre et h = 41 sin 8/ax.
Cette fonction s'annule une premiére fois pour hR = 3,8 , ce qui, pour des
cylindres de rayon R = 8,6 nn, correspond & un angle de diffraction

26 = 10,8 x 1073

rad. Comme on peut le voir sur la figure 13, cet angle

est exactement 1'angle de Bragg de la réflexion {20} du réseau hexagonal &
deux dimensions. C'est la raison pour laquelle la réflexion {20} n'est pas
observée. Lewis et Price63 ont noté un phénoméne semblable pour un polymére

triséquencé SBS de structure cylindrique hexagonale et de fraction pondérale

en polystyréne Wog = 0,26.

On peut noter, sur la figure 13, que Ta troisiéme raie observée

coincide avec le maximum d'ordre 1 de 1'intensité diffractée par des cylindres
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indépendants de rayon R = 8,6 nm. La présence distincte de ce maximum de
diffraction par les particules indépendantes peut s'expliquer par
1'atténuation progressive des interférences issues du réseau hexagonal, au

fur et a mesure de 1'accroissement des indices des plans réticulaires.

Le spécimen SBS-H préparé dans 1'heptane donne pour sa part trois
raies de diffraction (figure 14), dont la premi&re peut &tre attribuée & une
interférence, et les deux autres a des maxima de diffraction par Tes
particules indépendantes. En effet, la figure 15 montre que, pour un
spécimen &tiré a @ = 2, la premiére raie se déplace vers les plus petits
angles selon la direction de 1'étirement, témoignant de la nature
interférentielle de cette raie. Par contre, les deux autres raijes ne se
déplacent pas de maniére notable, ce qui indique qu'elles proviennent de
la diffraction par des particules indépendantes. De plus, comme nous Te
verrons ultérieurement dans la section 1.5.3.2, la premiére de ces deux
derniéres rajes conserve, au cdurs de 1'étirement, une intensité
relativement uniforme montrant que les particules diffractantes sont
parfaitement isotropes. Par conséquent, il ne peut s'agir que de sphéres
de polystyréne qui, de surcroit, ne se déforment pas a 1'allongement
a, = 2. Une observation semblable a été rapportée par Inoue 55;31:70 pour
un polymére biséquencé SI, de fraction pondérale en polystyréne wPS:O,185,
et de structure mésomorphe sphérique. Les raies d'ordre 2 et 3 observées
sur les deux figures 14 et 15 concordent trés bien avec les maxima de
diffraction d‘ordfe 1 et 2 de particules sphériques indébendantes de
rayon R = 9,6 nm, déterminés d'aprés 1'équation de Rayleigh pour des sphéres

pleines7]’72

2
Fz(hR) z [3(sin hR - hR cos hR)/(hR)3} , (5)
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Figure 15. Tracés microdensitométriques des clichés de diffraction des
rayons X aux petits angles d'un spécimen SBS-H préparé dans 1'heptane
et étiré a (xx=2 (enregistrement effectué defms la direction paralléle
3 1'axe d'étirement). Temps d'exposition: (a) 5h, (b) 48h. La courbe
en pointillé est 1a méme que celle de la figure 14.
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Cette valeur du rayon des sphéres de polystyréne est tré&s voisine de la

valeur R = 9,4 nm que 1'on peut calculer & partir de 1'espacement de Bragg
de la premidre réflexion, d = 23,3 nm, en supposant que cette derniére est
la réflexion {100} d'un réseau hexagonal compact de sphé&res. La relation

donnant le rayon des sphéres de po1ystyréne dans un tel arrangement est

/‘9’ /f‘n /3 3/2 a (6)

ol a est le paramétre de maille du réseau. Dans 1'hypothése d'un
réseau cubique simple, la relation suivante,
/3
R=(3¥P,/41)  a, (7)
PS
donne une valeur du rayon des sphéres de polystyréne R = 9,1 nm en moins
bon accord que la précédente avec la valeur R = 9,6 nm obtenue & partir

des deux raies de diffraction Rayleigh.

1.4.1.2 Polymé@re SIS-H

Les tracés microdensitométriques des clichés de diffraction
des rayons X aux petits angles enregistrés a partir des spécimens SIS-H
préparés dans le toluéne et le cyclohexane sont reproduits sur les
figures 16 et 17. Ces tracés sont, a une homothétie prds, semblables 2
ceux des spécimens SBS-H préparés dans le cyclohexane et 1'heptane,
respectivement. Aussi, n'y a-t-il rien d'étonnant @ constater une analogie

de structure mésomorphe entre ces spécimens respectifs de SIS-H et SBS-H.

Les raies et épaulements qui apparaissent sur les tracés
microdensitrométriques relatifs au spécimen SIS-H préparé dans le tolu&ne
(figure 16) sont en assez bon accord avec les réflexions prévues pour un
arrangement de cylindres paralléles selon un réseau hexagonal & deux

dimensions, et de paramétre de maille a = 39,8 nm. Le rayon des cylindres
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Figure 16. Tracés microdensitométriques des clichés de diffraction des
rayons X aux petits angles d'un spécimen SIS-H préparé dans le toluéne.
Temps d'exposition: (a) 3h, (b) 20h. Les fléches indiquent les
positions des réflexions caractéristiques d'un réseau hexagonal a deux
dimensions,de paramétre de maille a=39,8wm (&quation (2)). La courbe
en pointillé représente le premier ordre de diffraction théorique
pour des cylindres indépendants de rayon R=9,Inm (équation (4)).
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Tracés microdensitométriques des clichés de diffraction des

Figure 17.
rayons X aux petits angles d'un spécimen SIS-H préparé dans le

cyclohexane. Temps d'exposition: (a) 3h, (b) 72h. La courbe en
pointillé représente les deux premiers ordres de diffraction
thé&éoriques pour des sphéres indépendantes de rayon R= 11,3nm

( équation (5)).
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de polystyréne déterminé grdace 3 la relation (3), compte tenu de la fraction

volumique en polystyrane du polymédre SIS-H, ¥ 0,19 , est R = 9,1 nm.

PS *
On peut constater, sur la figure 16, que la troisiéme raie de diffraction
large coincide assez bien avec le premier maximum de diffraction des
cylindres indépendants de rayon R = 9,1 nm, déterminé a 1'aide de la
relation (4). Cette concordance est d relier avec le comportement du
spéciment SBS-H préparé dans le cyclohexane (figure 13). Le rayon des
cylindres de polystyréne est cependant plus grand dans le cas du SIS-H,

du fait que la masse moléculaire des séquences de polystyréne de ce polymére

est 30% plus élevée que celle des séquences de polystyréne du polymére SBS-H.

Dans le cas du spécimen SIS-H préparé dans le cyclohexane
(figure 17), la premiére raie de diffraction s'avére &tre d'origine
interférentielle, alors que les deux autres raies proviennent de la
diffraction par des sphéres indépendantes. Cette attribution est faite
d'aprés 1'évolution du cliché avec 1'étirement, comme nous 1'avons fait
déja pour le spécimen SBS-H préparé dans1'heptane (section 1.4.1.1). Les
maxima de diffraction d'ordre 1 et 2 prévus pour des sphéres indépendantes
de rayon R = 11,3 nm cofncident parfaitement avec les deuxiéme et troisiéme
raies observées sur la figure 17. Cette valeur du rayon des sph&res de
polystyréne est trés voisine de Ta valeur R = 11,2 nm calculée & partir de
1'espacement de Bragg, d = 30,8 nm, de la premigre interférence, en supposant
qu'elle constitue la réflexion {100} d'un réseau hexagonal compact
(équation (6)). L'hypoth&se d'un réseau cubique simple conduit & une valeur
du rayon des sphéres de polystyréne en moins bon accord, soit R = 10,9 nm
(8quation (7)). Une constatation semblable a déja été tirée de 1'étude du

spécimen $BS-H préparé dans 1'heptane (section 1.4.1.1).
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1.4.2 Discussion

[1.4.2.1 Interprétation de 1'influence du solvant

L'étude de diffraction des rayons X aux petits angles, effectuée
sur les deux matériaux SIS-H et SBS-H préparés par évaporation de solvant,
montre comment la structure mésomorphe des polyméres séquencés peut évoluer
en fonction de 1'affinité relative du solvant envers les deux espéces de
séquences. Le trait général qui ressort de cette étude est que la phase
de polystyréne se trouve d'autant plus dispersée que 1'affinité du solvant

est faible a son égard.

IT est évident que, parmi les différentes structures obtenues
pour un méme matériau, certaines sont métastables. En effet, si 1'équilibre
thermodynamique était respecté tout au long de 1'évaporation, la structure

finale du matériau "sec" serait la méme quel que soit le solvant et la

concentration initia]e.73’74

Dans notre méthode de préparation,
1'évaporation lente du solvant n'est pas un facteur suffisant pour permettre
1'établissement de 1'équilibre thermodynamique, et la viscosité du milieu
augmentant, la structure mésomorphe se trouve trés certainement figée sous
la forme d laquelle elle est apparue lors de 1'agglomération des micelles.
Cette hypothdse est aussi le point de vue de Kawai g;_gl,]4 ainsi que

Meier75, qui ont traité de fagon théorique le probléme de la formation des

microdomaines dans les polyméres séquencés en solutions concentrées.

Le but de cette discussion est de développer un aspect descriptif
trés simple du mécanisme de formation de la structure mésomorphe dans les

polyméres séquencés, en relation avec la sé&lectivité plus ou moins grande
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du solvant envers une des phases. Cet aspect est essentiellement basé sur
la modification d'une interface plane entre séquences ségrégées d'un
polymére séquencé, sous 1'effet des contraintes d'occupation créés de part

et d'autre de 1'interface. Skoulios et a1.14’76

ont déjd abordé ce sujet
sous un aspect similaire, cependant, notre point de vue se distingue par

des considérations d'ordre moléculaire. Pour ce faire, nous discuterons

le modéle simple d'un polymére biséquencé AB d'égales fractions vo]umidues

en phases A et B (9% =¥ =0,5), a 1'aide des schemas de la figure 18.
L'hypoth@se que toutes les séquences sont des pelotes statistiques sphériques
au contact les unes des autres facilitera la discussion sans en altérer le

fondement. Néanmoins, i1 sera fait appel 3 la déformabilité des pelotes,

en quelques occasions.

A 1'état pur comme sous forme de gel dans un solvant non
préférentiel (figures 18a et 18b), 1'arrangement des pelotes statistiques
de m8me volume favorise 1'établissement d'une interface plane entre
microphases A et B. En effet, en tout point d'une surface plane, 1'espace
offert est le méme de part et d'autre de la surface. De plus, 1'interface
plane offre le minimum d'hétérocontacts et le maximum d'homocontacts,
puisque un microdomaine lamellaire dispose d'une plus faible surface
spécifique qu'un microdomaine cylindrique ou sphérique, & épaisseur ou

diamétre égal.

Sous forme de gel dans un solvant préférentiel des séquences
d'espéce B (figure 18c), 1'interface entre microphases A et B doit
s'incurver de maniére d englober la phase la moins solvatée A, afin

d'accommoder autant de pelotes trés solvatées de B dans 1a partie convexe
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Figure 18. Schéma de principe de la formation d'une interface dans la
structure mésomorphe d'un polymére biséquencé AB d'égales fractions
volumiques en espéces A et B: d& 1'état pur (a), a 1'état de gel dans
un solvant non préférentiel (b),et & 1'état de gel dans un solvant
préférentiel des séquences B (c).
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que de pelotes peu solvatées de A dans la partie concave. Dans ce modale,

le rayon de courbure de 1'interface est donné par la relation
P:ZRY’/(R'Y‘)’ (8)

ol R et r sont respectivement les rayons des pelotes statistiques
des séquences solvatées B et non solvatées A. Ce rayon de courbure de
1'interface dépend donc de la solvatation absolue de chaque phase et pas

seulement de la solvatation relative.

Quelques remarques sont & faire, concernant ce modéle. En
premier lieu, il apparait clairement sur la figure 18¢ que 1'hypothése
des pelotes statistiques sphériques n'est pas tout & fait réaliste, en ce
sens qu'elle implique une densité en segments nulle au centre d'un
microdomaine de surface courbe fermée. I1 faut admettre que les pelotes se
déforment et s'allongent selon 1a normale 3 1'interface dans les
microdomaines sphériques ou cylindriques, afin d'uniformiser la densité en
segments dans le microdomaine. On peut noter d'ailleurs que Meier77’78

est arrivé & un résultat semblable par son approche thermodynamique de la

formation des microdomaines dans les polyméres séquencés purs.

IT faut souligner en deuxiéme lieu que, compte tenu de la relation (8),

le modéle proposé est conforme au phénoméne de variation de la taille des

74,79,80 14,76,81

microdomaines ohservé par Gallot et al. , Skoulins et al.

8la

et Shibayama et al. dans des études de solvatation préférentielle de
polyméres séquencés a structure sphérique ou cylindrique. En effet, il apparait
que le rayon des sphéres ou des cylindres non solvatés diminue avec le
gonflement croissant de la matrice par un solvant préférentiel. D'aprés notre

modéle, cela tient & la diminution du rayon de cdurbure /)de 1'interface,



- 45 -

par suite de 1'augmentation du rayon R des pelotes solvatées, le rayon r des

pelotes non solvatées restant constant.

En troisiéme lieu, il convient de discuter enfin du critére selon
lequel- une interface courbe choisira d'&tre sphérique ou cylindrique. La
formation d'un microdomaine sphérique ne peut &tre réalisée qu'd condition
que le rayon de courbure P de 1'interface soit plus petit que la longueur
des séquences occupant la partie concave de 1'interface. Dans le cas od
est du méme ordre de grandeur,ou plus grand que la longueur des séquences,
seule une interface cylindrique peut se former. En effet, en raison de
son rayon de courbure infini le long de la génératrice, un microdomaine
cylindrique peut adopter un trags grand rayon de courbure moyen, tout en
conservant un petit rayon selon la section droite, de maniére a ne pas

forcer outre mesure le dépliement des séquences.

Le mod&le que nous venons de discuter peut &tre bridvement
appliqué 3 1'analyse des diverses formes mésomorphes du polymére triséquencé
SBS-H. Dans le cas du spécimen préparé dans 1'heptane, les séquences de
polystyréne non solvatées se regroupent en microdomaines sphériques pour
offrir un maximum d'espaces aux séquences gonflées de polybutadigne
hydrogéné. A l1a faveur de la grande viscosité du milieu, cette structure
se conserve tout au long de 1'évaporation du solvant. Pour le spécimen
préparé dans le toluéne, la solvatation sensiblement préférentielle des
séquences de polystyréne contrebalance en quelque sorte la disproportion
intrinséque des deux phases, et occasionne la formation de microdomaines
lamellaires & interfaces planes. Quant au cyclohexane, intermédiaire entre

heptane et toluéne du point de vue de 1'affinité relative envers le
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polystyréne et le polybutadiéne hydrogéné, il est & 1'origine de 1a formation
de microdomaines de polystyréne cylindriques, intermédiaires entre les

sphares et les lamelles.

1.4.2.2 Conformation des séquences dans les microdomaines

Nous avons fait briévement allusion, dans le chapitre précédent,
au probléme de la conformation des chaines dans les microdomaines. Du fait
que les séquences ségrégées soient amenées d former une interface
prédéterminée o0 les jonctions entre les séquences sont contraintes d
demeurer, il semble assez logique que la conformation des séquences &

1'intérieur des microdomaines soit quelque peu perturbée.

Nous nous proposons ici d'analyser la perturbation des séquences
dans les microdomaines des différents spécimens SBS-H, & 1'aide du modéle

congu par Meier.75’78

Ce dernier a traité le probléme de la conformation
des chafnes par la résolution de 1'équation de diffusion des séquences dans
les microdomaines, en admettant que 1'uniformisation de la densité en
segment régit la statistique de chatne dans les microdomaines. Meier78 a
ainsi établi, pour les polyméres triséquencés ABA, les expressions suivantes
reliant la taille des microdomaines, R (rayon) ou L (épaisseur), & la
distance quadratique moyenne "non perturbée" entre les extrémités d'une

séquence, (rg)%, et au facteur d'expansion linéaire, a, caractérisant la

perturbation des séquences selon la normale a 1'interface:

Rg p = 1,33 ag y (;§5§ pour sphéres A, (9)
2 .
Re a = 1,0 o A (ro)k pour cylindres A, (10)
Ly = 1,4 o A (rg)% pour lamelles A, (11)
L = 1,1 a (;ﬁdi our lamelles B (12)
B ° et P :
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Dans le cas spécifique du polymére SBS-H, les distances quadratiques
moyennes "non perturbées" des séquences de polystyréne et de polybutadidne
hydrogéné peuvent &tre déterminées a partir de leurs masses moléculaires

respectives, a 1'aide des relations suivantes:

(rg)% = 0,067 M pour le polystyréne, (13)

R 3 o .

(ro) = 0,076 M* pour le polybutadigne hydrogéné, (14)
od (rg)% et M sont respectivement exprimées en nm et en g/mole.

Ces relations ont été é&tablies pour les homopolyméres parents en solvant-
théta.82 Notons que pour le polybutadiéne hydrogéné, le coefficient de
proportionalité impliqué dans la relation (14) est une valeur moyenne,
affectée d'un écart-type de 7%, obtenue & partir de plusieurs homopolyoléfines
dont la structure moléculaire s'apparente quelque peu & celle du

polybutadi&ne hydrogéné: celles-ci sont le polypropyléne (atactique et
isotactique), le polybutyléne (atactique et isotactique) et le

po]yisobuty]éne,82 ainsi que le polypropyléne téte-téte.83

L'utilisation des relations (13) et (14) aux fins d'une é&tude
confonnationnel]é d 1'état solide est justifiée par le fait que la
conformation "non perfurbée" des chaines observées en solvant-théta prévaut
théoriquement a 1'état soh’de.84 Cette hypothése a d'ailleurs été vérifiée
expérimentalement pour plusieurs homopo]yméres,85 dont le polystyréne entre

autres§5’86

A partir des résultats de diffraction des rayons X aux petits
angles obtenus dans la section 1.4.1.1, on peut maintenant déduire les
valeurs suivantes du facteur d'expansion linéaire o des séquences dans les

microdomaines des divers spé&cimens SBS-H:
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o5 ps = 1,1
pour les sphéres de polystyréne du spécimen SBS-H préparé dans 1'heptane,

G.C’PS = .l ,3

pour les cylindres de polystyréne du spécimen SBS-H préparé dans le
cyclohexane, et

0,9 1,3

OLL,PS * et 9 pH-B *
pour les lamelles de polystyréne et de polybutadiéne hydrogéné du spécimen

SBS-H préparé dans le toluéne.’

Les valeurs,supérieures & 1'unité,du coefficient d'expansion
linéaire o, Obtenues pour les microdomaines de polystyréne sphériques et
cylindriques, indiquent une extension radiale des séquences de polystyréne
dans ces microdomaines. Cela s'explique aisément par les considérations
d'uniformité de la densité en segments dans les microdomaines, comme nous

1'avons déja mentionné dans la section précédente.

Dans le cas du spécimen préparé dans le toluéne, il est bien
évident que la structure lamellaire formée dans le gel, d la faveur d'une
meilleure solvatation des séquences de polystyréne, ne peut se maintenir
a 1'état solide sans entrafner une déformation des pelotes statistiques.
Nous avons représenté sur la figure 19, deux modéjes possibles pour
1'arrangement des macromolécules du polymére SBS-H dans les domaines
lamellaires. Le modéie de la figure 19a est le seul susceptible d'accommoder,
sans les déformer, des pelotes de polybutadiéne hydrogéné huit fois plus
volumineuses que celles de pclystyréne. Cependant, la disposition en
quinconce des macromolécules que requiert ce modale est absolument

improbable. D'autre part, les valeurs des coefficients d'expansion
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Figure 19. Modéles d'arrangements possibles des macromolécules dans le
polymére SBS~-H de structure mésomorphe lamellaire (voir le texte
pour les détails).
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Tinéaire % pB-H * 1,3 et % pg = 0,9 indiquent manifestement que les
pelotes de polybutadiéne hydrogéné sont étirées selon la normale &

1'interface, et que les pelotes de polystyréne sont 1égérement écrasées

sur 1'interface. Ces valeurs suggérent un arrangement moléculaire semblable

au modéle de la figure 19b. Dans ce modéle, les pelotes de polystyrdne et

de polybutadiéne hydrogéné sont déformées, a volume constant, en

ellipsoides de révolution, respectivement aplatis et allongés selon des
rapports voisins des coefficients % ps = 0,9 et % .pB-
remarquable de constater que ces valeurs vérifient la relation suivante

Y= 1,3. I1 est

établie par Meier78 pour les polyméres triséquencés ABA de structure
mésomorphe lamellaire:
%
aB/aA = 0,64 (MB/MA) .
Cette relation rend compte de la nécessité que le nombre de chaines par

unité de surface de 1'interface soit Te méme pour les deux espéces A et

Aussi, i1 n'est pas étonnant que cette propriété soit satisfaite sur le

modéle de la figure 19b car, compte tenu de la déformation respective des

pelotes de polystyréne et de polybutadigne hydrogéné, 1'assemblage
moléculaire ne peut &tre réalisé que par 1'arrangement cGte 3 cOte des

macromolécules le long des interfaces des microdomaines.

[.5 Métamorphoses accompagnant la déformation des différentes formes

du polymére SBS-H

Le succés de notre étude structurale, en particulier en ce qui
concerne le polymére triséquencé SBS-H, nous a incité a mettre davantage

3 profit les possibilités offertes par la diffraction des rayons X aux

(15)

78



petits angles. Nous avons alors entrepris de caractériser les mécanismes
de déformation des trois spécimens SBS-H préparés dans le toluéne, le
cyclohexane et 1‘'heptane, par 1'analyse détailliée des modifications
structurales auxquelles ils sont sujets sous 1'effet d'un étirement

simple.

[.5.1 Spécimen SBS-H de structure mésomorphe lamellaire

I.5.1.1 Comportement macroscopique

Comme nous 1'avons déja observé dans la section 1.3.1.2
(figure 7), le spécimen SBS-H de structure lamellaire, préparé dans le
toluéne, se déforme de fagon parfaitement élastique jusqu'a 1'allongement
relatif a = 1,05 , avant de subir une déformation de type plastique
accompagnée d'une striction semblable & celle des polyméres vitreux ou
_semi-crista111ns. Au fur et a mesure de 1'accroissement de la déformation
appliquée, les deux épaulements entourant la striction de section uniforme
se propagent en directions opposées. Aprés que la striction ait gagné
tout 1'échantillon, ce]ui-ﬁi se comporte quasiment comme un caoutchouc et
les étirements ultérieurs ne font plus apparaftre de striction. Ceci
suggere fortement que la phase continue de polystyréne a €té 1'objet de
ruptures multiples conduisant & sa dispersion dans la matrice
caoutchouteuse. C'est d'ailleurs ce qu'ont démontré Hashimoto g;ﬁgl.87
dans une étude de la déformation mécanique d'un polymére triséquencé SBS

lamellaire,par microscopie é&lectronique et diffraction des rayons X aux

petits angles.

Au cours de la formation de la striction, les deux épaulements

longs d'environ 5 mm chacun sont le sigge d'un important gradient de
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déformation, puisque le taux de déformation local @, passe de 1,05 ,

de part et d'autre de la striction, & 2,3 dans la striction.

La variation des taux de déformation locaux a, et o>
respectivement selon la largeur y et 1'épaisseur z de 1'échantillon,
est représentée sur la figure 20, en fonction du taux d'allongement
local oy mesuré dans la région de 1'épaulement de la striction. La mesure
de &y ay et a, est réalisée selon la méthode décrite dans la partie
expérimentale relative & la diffraction des rayons X aux petits angles.

Les valeurs des deux taux de déformation ay et o, sont trés proches de la

courbe théorique définie par 1'expression

qui caractérise 1'étirement simpfe d'un caoutchouc, c'est-da-dire une
déformation isochore et symétrique autour de 1'axe d’'étirement x. Ce
comportement suggére que les processus de rupture de la phase continue

de polystyréne interviennent uniformément dans toute section droite du
spécimen, au cours de la formation de la striction. 1I1 semble indiquer
aussi qu'en dépit des dimensions microséopiques des domaines ségrégés, la

phase souple se déforme & volume constant comme un caoutchouc dans la masse.

Sur la figure 21 est représentée la variation du taux de
déformation radial qnmesuré Tocalement dans le plan xy du spécimen, en
fonction de 1'angle polaire « mesuré par rapport & la direction de
1'étirement x, pour les trois taux d'allongement locaux @ = 1,20 , 1,40 et
1,80. Pour chaque taux d'allongement a donng, la variation de o, suit de

trés prés la courbe théorique prévue pour une déformation affine, isochore

et symétrique autour de la direction d'étirement. Les trois courbes
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Figure 21. Graphique de variation du taux de déformation radial o,
mesuré dans le plan d'un spécimen SBS-H de structure lamellaire,
en fonction de 1'angle polaire w pris par rapport 3 la direction
de 1'étirement, pour ay =1,20 , 1,40 et 1,80. Les courbes

théoriques sont représentatives de 1'équation (

17), pour chaque
valeur de Gy .



théoriques de la figure 21 sont tracées & partir de la relation suivante,

1

. 2
o = ax/(ai sin” w 4+ C052 w)® (17)

dont la démonstration est faite dans 1'appendice 1, en considérant la
transformation & volume constant d'une sph&re en un ellipsoide de révolution
autour de 1'axe x, suivant les trois transformations affines orthogonales
X' = ax y' o= a‘%y et z' -=a ?z (18)
La concordance des valeurs expérimentales de o, avec les courbes
théoriques de la figure 21 montre que la déformation macroscopique est
localement affine tout au long de 1'épaulement de la striction. Elle
confirme aussi la conclusion antérieure selon laquelle la phase souple se
déforme comme un caoutchouc, au fur et d mesure de la rupture de la phase

rigide de polystyréne.

[.5.1.2 Comportement microscopique

1.5.1.2.1 Analyse et interprétation des clichés de

diffraction

La figure 22 montre 1'évolution des trois premiers ordres de
diffraction des rayons X aux petits angles issus d'un spécimen SBS-H
préparé dans le toluéne, pour différents taux d'allongement locaux o dans
la région de 1'épaulement de 1a striction. Tous les clichés de la
figure 22 tels que &y # 0 sont caractérisés par un diagramme de quatre
taches tout & fait semblables aux diagrammes de diffraction des rayons X
88-91

aux petits angles observés pour les polymdres cristallins étirés.

Notons qu'en raison de la structure mésomorphe lamellaire du matériau, les
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Figure 22. Clichés de diffraction des rayon's X aux petits angles
d'un spécimen SBS-H de structure lamellaire, pour différents |
taux d'étirement Tocaux dans la région de la striction (axe
d'étirement vertical).
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taches associées aux trois ordres de diffraction définissent deux rangées
symétriques par rapport & 1'axe d'étirement, & chaque taux d'allongement
o, - L'angle X caractérisant les diagrammes de quatre taches (figure 22)
varie peu dans le domaine de déformation 1,2 < & < 2,3 , contrairement &
ce que 1'on a coutume d'observer pour les polyméres cristallins dans le

20,91 Cela signifie, qu'au cours du

méme domaine de taux de déformation.
processus de striction, un bon nombre de grains acquiérent rapidement une
orientation préférentielle d symétrie de révolution, les lamelles

paralléles de chacun de ces grains faisant un angle X avec 1'axe d'étirement.
D'un autre cGté, une inspection plus détaillée de la figure 22 fait ressortir
que les taches de diffraction allongées tournent sur elles-mémes au fur et

d mesure de 1'accroissement du taux d'allongement local. D'abord
perpendiculaires & 1'axe de la rangée a laquelle elles appartiennent, les
taches pivotent progressivement vers une direction perpendiculaire a 1'axe
d'étirement. Ce dernier point, associé & 1'invariance de 1'angle % ,

indique un changement d'orientation de 1'axe d'empilement des lamelles dans
les grains orientés, sans changement significatif de 1'orjentation des
Tamelles (1'axe d'empilement est la diréction définie par 1'ensemble des
centres de gravité des lamelles dans un grain). Ceci suggére que les

grains orientés sont 1'objet d'un cisaillement qui tend d rapprocher 1'axe

d'empilement des lamelles de la direction d'étirement.

Une description schématique de 1a transformation structurale des
grains est donnée sur la figure 23. Seuls sont représentés sur cette
figure les grains pouvant engendrer les diagrammes de diffraction des

rayons X observés précédemment sur la figure 22. Avant 1'Gtirement, le
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Figure 23. Schémas de réarrangement des grains, et premier ordre des
diagrammes de diffraction correspondants, pour les différents stades
du processus de striction dans un spécimen SBS-H de structure
lamellaire (axe d'étirement vertical; voir le texte pour les détails).
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matériau est constitué de grains de lamelles paralléles, orientés
aléatoirement (figure 23a). Au début du processus de striction, i.e. a

a = 1,2 , Tes grains semblent adopter une orientation préférentielle

telle que le plan des lamelles fait un angle X voisin de 22° avec 1'axe
d'étirement (figure 23b). L'établissement de cette structure peut résulter
d'une rotation des grains sur eux-mémes pour atteindre 1'orientation
privilégiée, ou d'une désorganisation des grains n'ayant pas initialement
cette orientation privilégiée. A ce stade, 1'axe de 1'empilement des grains
orientés demeure normal & la surface des lamelles. Par la suite, chaque
grain orienté subit un cisai]ienent simple, selon le plan des lamelles, qui
rapproche 1'axe d'empilement de la direction d'étirement( figures 23c et 23d).
Ce cisaillement simple crée un allongement des grains selon la direction de
1'étirement et une contraction dans la direction perpendiculaire leur permettant
de suivre la déformation macroscopique du matériau. Ce détail laisse présage}
une déformation microscopique affine. A la fin du processus de striction,
i.e. a aX:.2,3 » la structure du matériau est caractérisée par des grains
allongés aux lamelles inclinées, telle une structure fibrillaire en chevrons
(figure 23d). Cette représentation de Ta figure 23d concorde parfaitement
avec la microscopie électronique obtenue par Hashimoto g§_§1,87 a partir

d'un polymére triséquencé SBS Tamellaire &tiré & oy = 1,8 . Notons que
1'aptitude d'une telle structure en chevron 3 engendrer un diagramme de
diffraction de quatre taches allongées parallélement & 1'équateur a é&té

88,89 d 1'aide de la simulation optique,

démontrée par Bonart et Hosemann
dans le cadre de 1'étude de la déformation plastique des polyméres

cristallins.
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La figure 24 montre la variation, en fonction du taux d'allongement

Tocal o de 1'espacement de Bragg d} du premier ordre de diffraction,
ainsi que de la période d? paraliéle & 1'axe d'étirement, telle que
d? = d]/sin'x. Les rapports,d /d2 et d1/d3,des espacements réciproques du
premier au deuxiéme et troisiéme ordres, respectivement, sont aussi
représentés sur la figure 24. I1 apparaTt clairement sur cette figure que
1'espacement de Bragg d1 décroft sensiblement entre o, = 1 et @, = 1,4 ,
puis demeure constant de @, = 1,4 3 ay = 2,3 . Parallélement, la période

? selon 1'axe d'étirement décroTt tout d'abord quelque peu, pour
augmenter ensuite & partir de o, = 1,4 , et ne suit absolument pas la loi
de transformation affine. Ces changements dans Ta variation des périodes
d] et d;, avec le taux d'ailongement local o s semblent indiquer deux
régimes de déformation dans la zone de striction, respectivement en-dega
et au-deld de @y = 1,40. On peut associer logiquement ces deux régimes aux
processus d'orientation et de cisaillement des grains discutés plus tét.
Au tout début de la formation de la striction, 1'orientation des grains
avec un angle X voisin de 20° est telle que les lamelles de phase
caoutchouteuse scont en compression en regard de la déformation microscopique
(voir figure 21), ce qui explique la diminution de d] et d{ dans le domaine
1 < ay  § 1,4. Mais dés que le cisaillement intervient, la dimension
transversale des grains diminue (voir figures23b & 23d), permettant ainsi
la contraction transversale macroscopique du matériau sans changement
notable de 1'espacement de Bragg d]. La péricde d? augmente parallément
par suite de la 1égére diminution de 1'angle d'inclinaison des lamelles

( % varie de 22 1 17° quand a, passe de 1,4 2 2,3).
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Figure 24. Courbes de variation, en fonction du taux d'étirement Qs de
T'espacement de Bragg d], de la période d% mesurée dans la djrection
de V'étirement, et des rapports des espacements ré&ciprogues d]/d2

et d]/d3, pour un spécimen SBS-H de structure lamellaire.
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Comme nous 1'avons déja mentionné dans la section précédente, le
phénoméne de striction est essentiellement le résultat de’ruptures multiples
de la phase continue de polystyréne. Les zones de défauts entre grains
voisins de la structure mésomorphe, appelées joints de grains, sont
particulidrement susceptibles d'Etre le sigge de ces processus de rupture,
car c'est 134 que se concentrent les contraintes du fait du changement
d'orientation des lamelles. Ces changements d'orientation du plan des

lamelles, appelés disincﬁnaisonsgz’9

3 .

dans les substances mésomorphes,
par analogie avec les dislocations dans les solides cristallins, sont
couramment observés sur les micrographies électroniques de polyméres

séquencés d structure 1ame11aire.]3’]4’62’65’87

Les processus de rupture
de la phase de polystyréne peuvent s'étendre sur une plus grande échelle,
dans les graiﬁs dont les lamelles sont loin de 1'orientation préférentielle
inclinge a 20° environ de 1'axe d'étirement. C'est ce qui apparait
d'ailleurs sur la figure 22 ol les anneaux de diffraction d'un spécimen
relaxé pendant quelques minutes d& la température ambiante, aprés un
étirement jusqu'a a, = 4, ne se distinguent des énneaux uniformes du
spécimen non déformé que par 1'absence de la diffraction méridienne. Ceci
démontre que les grains dont les lamelles sont approximativement
perpendiculaires & 1'axe d'étirement (i.e. les grains les plus écartés de
1'orientation préférentielle) sont trés sévérement déformés, puisqu'ils

ne peuvent recouvrer leur structure périodique, contrairement & tous

les autres grains .

D'un autre cOté, la conservation de plusieurs ordres de diffraction

en quatre taches tout au long de 1'épaulement de la striction, et la
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restauration presque compléte du cliché de diffraction original aprés
rglaxation du sp&cimen déformé jusqu'a o, = 4, montrent bien que la plupart
des grains conservent intacte leur structure lamellaire périodique au cours
de la déformation. Ce comportement tend & confirmer que 1'orientation des
lamelles de polystyréne est le résultat d'une rotation des grains plutdt
que d'un processus de pliage en zig-zag des lamelles tel que celui proposé
par Hashimoto g;_gl,87 Ceci confirme aussi que les joints de grains sont

le sigge principal des ruptures de la phase de polystyréne.

I1 faut noter que 1'€cart des rapports des espacements
réciproques d]/d2 et d]/d3, par rapport aux valeurs théoriques entiéres 2
et 3 (figure 24),n'est absolument pas en contradiction avec la structure
lamellaire des gfains. En effet, Reinhold g;_gl,94 ont montré qu'une
distribution dissymétrique de 1'épaisseur des lamelles est susceptible de
déplacer les maxima de diffraction, de telle sorte que les rapports de
leurs espacements réciproques s'écartent des valeurs théoriques entiéres.
I1 semble, dans le cas présent, que la déformation des grains crée une
dissymétrie négative dans la distribution des distances interlamellaires a

la faveur de la compression des lamelles caoutchouteuses.

1.5.1.2.2 Interprétation du mécanisme de déformation

Compte tenu du comportement macroscopique de type
&lastomére a 1'échelle Tlocale, et du comportement microscopique relativement
complexe, impliquant une orientation et un cisaillement des grains dans une
direction oblique par rapport & 1'étirement, nous avons &té amené 4
interpréter le mécanisme de déformation du spécimen SBS-H Tamellaire sous

un double aspect.
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Le premier aspect est associé d& la rupture de la phase continue
de polystyréne qui intervient uniformément dans tcoute section droite du
spécimen, au cours de la formation de la striction. Le seuil de contrainte
de ce processus est la limite &lastique, avant laquelle le matériau obéit
d la loi d'élasticité Tinéaire de Hooke. Lorsque la contrainte atteint la
limite élastique, le processus de rupture prend naissance dans un endroit
imprévisible, et la striction se développe. Du fait de la diminution de
1a section dans la striction, 1'augmentation de la contrainte.]ocaie
favorise une progression de la rupture de la phase de polystyréne dans les
régions d proximité des deux épaulements de la striction. C'est pourquoi,
une seule striction se forme généralement, qui s'étend sur tout 1'échantillon
par une progression des deux épaulements en sens opposés. Les ruptures de
la microphase de polystyréne étant localisées principalement dans les
Jjoints de grains et dans les grains dont les lamelles sont perpendiculaires
a 1'étirement, i1 en résulte un phénoméne de dispersion des grains intacts
dans le milieu caoutchouteux et mécaniquement isotrope que constituent les

régions ol la phase de polystyréne est totalement disloquée.

Le deuxiéme aspect de la déformation est la modification structurale
des grains intacts sous 1'effet des contraintes transmises par la matrice
caoutchouteuse nouvellement formée qui les entoure de toutes parts. Comme
nous 1'avons vu précédemment, cet aspecf comprend deux processus: la
rotation des grains, de sorte que Teurs lamelles de polystyréne fassent un
angle d'environ 20° avec 1'axe d'étirement, puis le cisaillement de ces

grains sans changement important de 1'inclinaison des lamelles.

Si 1'aspect de la déformation concernant la rupture de la phase



/

continue de polystyréne est aisément compréﬁensible, 1'aspect de la
modification structurale des grains 1'est beaucoup moins. C'est dans
1'inaptitude des lamelles rigides de polystyréne d suivre la déformation
macroscopique que nous avons cherché la force motrice des deux processus

de rotation et de cisaillement des grains, en vertu du principe de

Le Chatelier, selon lequel la réaction du matériau tend 3 minimiser 1'effet
de Ta sollicitation externe. Nous avons pris en ligne de compte le
comportement mécanique du macrocomposite que représente 1'ensemble des
grains dispersés dans la matrice disloquée, et celui des microcomposites

que sont les grains individuels intacts.

Au tout début de la striction, les grains intacts,progressivement
dispersés dans la matrice caoutchouteuse disloquée,sont soumis & des forces
de cisaillement de la part de cette derniére qui distribue uniformément la
déformation macroscopique. Ces forces de cisaillement tendent & orienter
les lamelles rigides de polystyréne dans 1‘'axe d'étirement (X - 0), comme
c'est le cas de toute particule géométriquement anisotrope en présence d'un
champ de forces orienté. Dans le cas présent, cependant, les chaines
souples de polyisopréne hydrogéné,ancrées par leurs deux extrémités sur les
surfaces de deux lamelles de polystyréne voisines,maintiennent 1'intégrité
de chaque grain. Elles contribuent aussi ad répartir uniformément dans le
grain les forces imposées directement sur les lamelles de polystyréne par
la matrice caoutchouteuse intergranulaire. De ce fait, c'est la structure
microcomposite du grain qui gouverne sa déformation, en fonction notamment
de 1'anisotropie mécanique d'un grain lamellaire. Folkes et Kel]ergs ont

démontré que le module de Young d'un grain composite, constitué de lamelles

alternées élastoméres et rigides, varie en fonction de l'angle X entre les



surfaces des Tamelles et 1'axe d'étirement selon la relation suivante:

.4 . 2 2
EX: %O/(sw1 X+4 sin” x cos X)) , (19)

od Egg est le module de Young dans 1a direction norﬁa1e a la surface
des lamelles. La variation du rapport EX/E9O’ en fonction de 1'angle
d'orientation X est représentée sur la figure 25. Cette figure montre
clairement que le module de Young du grain lamellaire augmente
considérablement pour les valeurs de X inférieures a 20°. Ceci suggaére
que 1'orientation préférentielle des lamelles observée par diffraction des
rayons X aux petits angles, dés le début de la formation de la striction
(figure 22),est le résultat de 1'équilibre des forces de cisaillement
exercées sur chaque grain par la matrice caoutchouteuse intergranulaire et
des forces de déformation du grain microcomposite. A ce stade, i.e. juste
avant que ne débute le cisaillement des grains, la contraction macroscopique
transversale provoque une 1égdre compression des lamelles caoutchouteuses

(voir figure 24: d] pour o < 1,4).

Par la suite, i.e. pour a, > 1,4, bien que les grains soient
soumis & des contraintes croissantes, 1'équilibre de celles-ci ne modifie
que trés peu 1'orientation des lamelles, du fait de 1'augmentation abrupte
du module de Young des grains. Dés lors, le cisaillement simple des grains
selon le plan des lamelles s'avére &tre le processus de déformation de plus
basse énergie. En effet, comme on peut le constater sur les schémas des
figures 23c et 23d, le cisaillement simple des grains crée une élongation
et une contraction transversale des grains, conformes & la déformation

macroscopique, sans modification importante du module de Young des grains.
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Figure 25. Courbe de variation théorique du rapport des modules de
Young Ex/Eqq, Pour un grain constitué de lamelles &lastoméres
et rigides altemées, en fonction de 1'angle d'orientation des
lamelles (d'aprés 1'équation (19) établie par Folkes et

Keller 95).



1.5.1.2.3 Loi de la déformation

Nous voudrions attirer 1'attention sur le fait que la
déformation des grains, décrite préc&demment, laisse présager une
déformation microscopique affine, malgré la variation manifestement non
affime de d] en fonction de o (figure 24). L'idée que 1a déformation
microscopique soit affine peut €tre concrétisée d partir de 1'analyse de
la déformation moléculaire des séquences &lastoméres produite par le
glissement des lamelles de polystyr&ne les unes par rapport aux autres.

La figure 26 représente 1'extension subie,au cours du cisaillement,par une
chaine fictive ancrée sur deux lamelles de polystyréne voisines. Les points
d'ancrage sont choisis arbitrairement sur une perpendiculaire commune aux
surfaces des deux lamelles de polystyréne dans le grain initial, non
cisaillé. Cette situation fictive représente assez bien Ta situation

réelle par le biais des enchevétrements, et la déformation moléculaire peut
8tre décrite simplement & partir de la déformation de la lamelle
caoutchouteuse selon 1'axe d'empilement. En considérant la distance entre

0

extrémités de la chaine fictive dans le grain non cisaillé, soit (I -Cfgs)d]

0 1'espacement de Bragg

1
mesuré avant déformation, et la distance entre extrémité de cette méme

ol q%S est Ta fraction volumique en polystyréne et d

chaine dans le grain cisaillé, soit (d] ‘(%LS d?)/sin (p + %), ol y est

3¢

1'angle entre 1'axe d'empilement et 1'axe d'étirement, le rapport
d'extension QE de 1a chafne fictive selon 1'axe d'empilement s'exprime par

1a relation

63 = (4 = Ppg 4)) / [0 -Ppg)d] sin (v +%)]. (20)

Tel qu'indiqué sur la figure 26, 1'axe principal d'un lobe de diffraction
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Figure 26. Schéma de principe de la déformation d'une chaine é&lastomére
fictive,sous 1'effet d'un cisaillement simple,dans un grain du
matériau SBS-H de structure lamellaire.
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étant perpendiculaire & 1'axe d'empilement du grain correspondant, il est
aisé de montrer que 1'angle ¢ est défini sur le cliché de diffraction par

1'angle d'inclinaison du lobe de diffraction par rapport & 1'équateur.

Dans le tableau III sont rapportées les valeurs de d,, X et ¢

1°
mesurés sur le premier ordre de diffraction de la figure 22, pour a = 1,20,
1,40, 1,80 et 2,30. Les valeurs correspondantes de a$ calculées a 1'aide
de la relation (20) sont aussi représentées dans le tableau III, od elles
sont comparées aux valeurs du taux de déformation théorique a dans la méme
direction (celle de 1'axe d'empilement des grains), calculées avec la
relation (17) pour w = v . Nous rappelons que la relation (17) décrit le

déplacemeht relatif d'un point sous 1'action d'une transformation affine

et jsochore (appendice 1).

Tableau IIl: Paramétres structuraux caractéristiques de la déformation
du spécimen SBS-H lamellaire { X et y sont définis
respectivement sur les figures 22 et 26; Gy s Gy

d S . 9oy sont calculés d'aprés les relations (20),

(17), (21) et (22)).

o

a, dy{mm)  x(deg) y(deg) a* a od ad

X Y W= w=90-%
1,0 33,2

1,20 31,4 22 58 0,94 0,97 0,95 0,96
1,40 30,8 22 48 0,96 1,00 0,93 0,94
1,80 30,8 21 27 1,22 1,27 0,93 0,95
2,30 30,8 17 16 1,66 1,69 0,93 0,92

IT ressort du tableau III, qu'apré&s une 1égére compression
(a$ < 1 pour o, = 1,20 et 1,40), les chafnes élastoméres s'étirent de

manidre significative. Les valeurs du rapport d'extension moléculaire a$ sont
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remarquablement proches des valeurs du taux de déformation théorique
Oy 0 SUT tout le domaine de déformation impliqué dans la striction.
Ceci indique sans ambiguité que, sur une base moléculaire, la déformation
microscopique est affine, au méme titre que la déformation macroscopique

locale étudiée dans la section 1.5.1.1.

La variation de dq en fonction de oy (figure 24) semble contredire
a priori cette dernidre conclusion. En fait, il n'en est rien car d? est un
paramétre géométrique qui ne peut rendre compte de la déformation du réseau
sur la seule base d'une comparaison avec Ta loi de transformation affine
définie selon 1'axe x par le coefficient @, » COmme nous le verrons dans le
paragraphe suivant. On peut déja aisément le comprendre, compte tenu du
fait que le cisaillement auguel sont soumis Tes grains n'est pas colinéaire
d 1'étirement, et aucun point du systéme ne se déplace parallélement &
1'axe x. La combinaison de trois transformations géométriques, selon les
trois directions d'espace, est nécessaire pour décrire le déplacement d'un
point quelconque par rapport d une origine donnée. Si ces trois
transformations sont les trois affinités orthogonales décrites dans les
relations (18), alors le déplacement de ce point par rapport & 1'origine doit
ob&ir a la relation (17). Cependant, pour analyser la déformation
microscopique du réseau macromoléculaire, il faut trouver dans ce réseau
un couple de points dont on est en mesure de suivre le déplacement au cours
de la déformation. Dans le cas du spécimen SBS-H, les extrémités de la
chaine fictive représentée sur la figure 26, constituent un tel couple,
et le facteur de déformation moléculaire correspo§dant, a$ , est alors un

critdre approprié pour juger de 1'affinité de la déformation microscopique.
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IT existe un autre moyen indépendant de vérifier les propriétés
affine et isochore de la transformation microscopique. Cette seconde
approche consiste a comparer le taux de changement de d1, donné par la
relation

d
a” = d1/d§’ , (21)

ol d? est 1a période interlamellaire avant déformation, avec le taux de
variation théorique, ai , de la distance interréticulaire dans une famille
de plans soumise d une transformation affine et isochore, définie par les
relations (18). L'expression de ai , en fonction de 1'angle w défini par
1a normale aux plans et 1'axe de symétrie x, est la suivante (appendice 2):

ag = (ai cos? w + o) sin? m)%

X . | (22)

Comme le montre le tableau III, les valeurs théoriques de ai
calculées dans la direction de d], soit pour w = 90°- X, corzordent
parfaitement avec les valeurs expérimentales de ad. Cela signifie que la
variation de d] obéit aux lois de transformations affines définies par les
relations (18), et il en est évidemment de méme pour d{ = d/sinx . C'est
13 une nouvelle preuve que la comparaison de d{ avec a, ne constitue pas

un critére adéquat pour juger de 1'affinité de la déformation microscopique.

1.5.2 Spécimen SBS-H de structure mésomorphe cylindrique

1.5.2.1 Comportement macroscopique

Contrairement & son homologue lamellaire, le spécimen SBS-H de
structure mésomorphe cylindrique, préparé dans le cyclohexane, se déforme

de fagon homogéne sous 1'action d'un &tirement simple, sans faire apparaitre
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de striction. Comme nous 1'avons vu dans la section 1.3.1.2 (ffgure 7b),

la courbe de traction du spécimen SBS-H préparé dans le cyclohexane est
semblable & celle d'un élastomére vulcanisé et chargé. L'effet de charge
peut &tre relié a des processus irréversibles de ruptures et de dislocations
de la microphase rigide de polystyréne. Cependant, 1'absence de limite
élastique sur la courbe de traction indique que la microphase cylindrique

de polystyréne est relativement discontinue.

La figure 27 représente la variation du taux de déformation radial
@ mesuré localement dans le plan xy du spécimen, en fonction de 1'angle
polaire w pris par rapport d 1'axe d'étirement x, pour les quatre taux
d'étirement locaux @, = 1,20 , 1,40 , 1,80 et 2,25. Comme nous 1'avons dé&ja
observé pour le spécimen de structure lamellaire (section I.5.1.1), les
valeurs expérimentales de o concordent trés bien avec les courbes théoriques
établies & partir de la relation (17) qui décrit la transformation affine &
volume constant d'une sphére en un ellipsoide de révolution. Cette
concordance indique clairement que la déformation macroscopique locale du
spécimen SBS-H de structure cylindrique obéit aux lois de transformation
du modéle, c'est-a-dire qu'elle est affine, isochore et symétrique autour
de 1'axe d'étirement. Ceci suggére que la misophase de polybutadiéne

hydrogéné se déforme comme un caoutchouc dans la masse.

[.5.2.2 Comportement microscopique

[1.5.2.2.1 Analyse et interprétation des clichés de

diffraction

Les clichés de diffraction des rayohs X aux petits angles,

rapportés sur la figure 28, montrent 1'évolution des trcis ordres de
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Graphique de variation du taux de déformation radial a
mesuré dans le plan d'un spécimen SBS-H de structure cylindrique,
en fonction de 1'angle polaire w pris par rapport a la direction
de 1'&tirement, pour a, = 1,20 , 1,40 , 1,80 et 2,25. Les courbes
théoriques sont représentatives de 1'équation (17), pour chaque
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Figure 28. Clichés de diffraction des rayons X aux petits angles
d'un spécimen SBS-H de structure cylindrique, pour différents

taux d'étirement locaux (axe d'é&tirement vertical).
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diffraction issus d'un spécimen SBS-H de structure cylindrique, en fonction

du taux d'étirement local oy s variant de 1 & 4,45.

Les deux premiers ordres d'interférences,re]afifs aux formes de
plans {10} et {11} du réseau hexagonal 3 deux dimensions, deviennent
rapidement des diagrammes de quatre taches (figure 28: 18re ot péme
colonnes), indiquant une orientation préférentielle des cylindres de
polystyréne dans une direction oblique par rapport & 1'axe d'étirement.
Cependant, avant de devenir des diagrammes de quatre taches, & a = 1,8 ,
ces deux interférences prennent une forme nettement elliptique qui traduit
un changement des distances interréticulaires dans le méme sens que la
déformation macroscopique du matériau, telle que décrite sur la figure 27.
Etant donné que 1'intensité diffractée varie en fonction de 1'angle de
diffraction selon la relation (4), la distribution azimuthale de 1'intensité
des deux interférences, se trouve modifiée de maniére non uniforme, cette
modification n'ayant rien 3 voir avec le processus d'orientation des
cylindres. Cet &tat de choses apparait trés bien sur les clichés de
diffraction de la figure 28, au taux d'étirement e, = 1,20 pour lequel on
observe une extinction sur 1'équateur de Ta deuxiéme interférence; alors
que 1'intensité sur 1'équateur de la premiére interférence diminue de
maniére & peine perceptible. C'est une extinction accidentelle sur 1'équateur
qui affecte ainsi la réflexion {11}, lorsque 1‘'angle de diffraction 817 se
rapproche de la valeur correspondant au premier minimum de 1'intensité
diffractée (relation (4)). Hadziioannou\g}:__gl_.96 ont noté un phénomdne
semblable dans une étude consacrée d la déformation d'un polymdre

triséquencé SIS, dont la structure mésomorphe cylindrique a été organisée
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selon une texture hexagonale monocristalline, par une technique de
cisaillement plan. Pour un spécimen irradié parallélement & 1'axe sénaire
et éiiré perpendiculairement d cet axé, ils ont constaté que, parmi les
six taches de réflexion issues de la forme de plans {10}, celles dont
1'espacement réciproque diminue sont considérabliement atténuées, au fur et

d mesure de 1'étirement.

Cqmpte tenu de cette remarque, il est évident que les diagrammes
de quatre taches, observés pour chacun des deux ordres d'interférences
issus du spécimen SBS-H (figure 28), ne représentent pas fidélement
1'arrangement des cylindres. D'une part, la position des taches ne traduit
pas réellement 1'orientation des cylindres, d'autre part, les valeurs des
espacements réciproques; associés aux maxima d'intensité de ces taches, ne
sont pas exactement les valeurs qui correspondent aux maxima des
distributions des espacements de Bragg dans le réseau déformé. Par
conséquent, il ne nous est pas possible de décrire en détails le processus
de déformation microscopique du spécimen SBS-H de structure cylindrique, &
partir des ordres de diffraction interférentielle, comme nous 1'avons fait

dans la section I.5.1.2.1 pour le spécimen de structure lamellaire.

On peut seulement décrire qualitativement la déformation
microscopique. Les cylindres de polystyréne paralléles conservent une
organisation d& deux dimensions au cours de 1'étirement, puisqu'on observe
distinctement les réflexions sur les deux formes de p]ans_{lo} et {11} du
réseau hexagonal initial, jusqu'd ay = 2,25. Au-deld de ce taux
d'étirement, la coalescence des deux réflexions,sous la forme d'un seul

diagramme de quatre taches perpendiculaires & 1'axe d'&tirement, semble



indiquer la disparition de 1'arrangement a deux dimensions des cylindres
de polystyréne au profit d'une structure monopériodique selon 1'axe
d'étirement. On peut imaginer 3 ce stade une structure du type de celle
que nous avons schématisée sur la figure 23d pour décrire la déformation
microscopique du spécimen SBS-H de structure lamellaire. Notons que,
dans une étude de diffusion de lumiére aux petits angles, consacrée 3 la
déformation d'un polymére SIS (wPS = 0,30) ayant une structure mésomorphe
cylindrique, Daniewska et Picot67 ont montré que les grains déformés ont
effectivement une structure allongée selon 1'axe de 1'étirement, comme le

suggére la figure 23d.

En ce qui concerne le troisiéme ordre de diffraction, correspondant
au maximum d'ordre 1 de 1'intensité diffractée par les cylindres de
polystyréne indépendants (voir section I.4.1.1, figure 12), la troisiéme
colonne de la figure 28 montre le développement d'une anisotropie qui
confirme parfaitement le phénoméne d'orientation des cylindres mentionné
plus tdt. Tout d'abord, pour 0 < o, < 1,4 , 1'extinction de cette
diffraction dans la direction du méridien indique qu'une orientation
grossiére des cylindres, proche de la direction de 1'étirement, se
manifeste dans le premier stade de 1a déformation. Par la suite, un maximum
d'intensité se dessine selon un azimuth X par rapport & 1'équateur, qui
traduit une orientation oblique des cylindres d'un angle X par rapport &
1'axe de 1'étirement. Ce maximum d'intensité, représenté sur les schémas
de 1a quatriéme coionne de la figure 28, n'est toutefois pas évident sur
les clichés de Ta troisidme colonne de cette méme figure. Aussi, de fagon

a lever tout doute possible, nous avons tracé sur la figure 29 le profil
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particules indépendantes).

Sur la figure 31, nous avons représenté 1'image objet et 1'image
réciproque d'un cylindre incliné d'un angle X par rapport 3 un axe vertical
A (représentant 1'axe d'étirement), dans trois situations différentes du
point de vue de 1'angle polaire ¢ défini par le faisceau incident de rayons
X et la projection orthogonale du cylindre sur le plan équatorial. L'image
réciproque du cylindre peut &tre schématisée par un disque plat et une
série d'anneaux concentriques dont la normale commune N est parallédle &
1'axe du cylindre. On n'a représenté sur la figure 31 que les ordres 0 et 1
de 1'image réciproque du cylindre. Le diagramme de diffraction appar;Tt en
trait renforcé & 1'intersection de 1'image réciproque et du plan de réflexion,
la distribution de 1'intensité en fonction de 1'angle de diffraction étant
décrite rigoureusement par 1'équation (4). Sur la figure 3la, 1'angle
polaire du cylindre est ¢ = 90° et 1'azimuth du diagramme de diffraction
est &gal 3 1'angle d'inclinaison X du cylindre par rapport a 1'axe vertical
o . Sur la figure 31b, 1'angle polaire ¢ est nul et le diagramme de
diffraction est équatorial. La figure 31c représente une situation
intermédiaire entre celles des figures 31a et 31b, 1'angle polaire ¢ &tant
compris entre 0 et 90°. L'azimuth u du diagramme de diffraction correspond,
dans 1'espace objet, d& la projection orthogonale de 1'angle % sur le plan
normal au faisceau de rayons X (plan parallele au plan de réflexion).

L'angle u est relié & 1'angle X par 1'équation suivante:
tan p = tan X sin 4. (23)

Dans ces conditions, pour un systéme constitué de particules cylindriques

inclinges d'un angle X par rapport 3 un axe donné, et réparties tout autour
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azimuthal d'intensité & la créte du troisiéme ordre de diffraction, pour
les deux taux d'étirement a, = 1,80 et 4,45. Les deux courbes de cette
figure sont établies & partir de balayages microdensitométriques, effectués
radialement sur les clichés de diffraction, selon des azimuths variant de
02503 partir de 1'équateur. Par cette figure 29, le maximum azimuthal
d'intensité du troisiéme ordre de diffraction se trouve parfaitement

démontré.

Nous avons rapporté, sur la figure 30, les tracés
microdensitométriques du troisiéme ordre de diffraction, enregistrés pour
‘]es deux spécimens &tirés a a = 1,80 et 4,45, ainsi que pour le spécimen
non déformé. Dans le cas des spécimens déformés, les courbes correspondent
chacune au balayage effectué selon 1'azimuth du maximum d'intensité. Cette
figure 30 montre 1'invariance de 1'angle de diffraction de la troisiéme
raie, en fonction du taux d'étirement, et confirme ainsi 1'identification
que nous avons faite antérieurement de celle-ci au premier ordre de

diffraction par les cylindres de polystyréne indépendants.

Malgré 1'apparition du maximum»d'intensité selon un azimuth X
caractéristique de chaque taux d'étirement a, > 1,8 , on observe toujours
une intensité significative sur 1'équateur du troisiéme ordre de diffraction
(figure 28). Ceci pourrait indiquer & prime abord qu'un certain nombre de
cylindres de polystyréne s'oriente parallélement & 1'axe de 1'étirement.

En fait, on peut montrer facilement qu'une population de cylindres,
parfaitement orientés d'un angle donné X par rapport & un axe fixe, et

distribués tout autour de cet axe, donneront toujours lieu & une diffraction

équatoriale par rapport & cet axe (du point de vue de la diffraction par les
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de cet axe, on observera une diffraction continue sur toute la gamme

d'azimuths u, variant de 0 & X, de part et d'autre de 1'équateur.

Cependant, la fraction des cylindres donnant Tieu 4 la diffraction
d'azimuth u donné n'est pas uniforme sur toute la gamme 0 < p < X . Nous
avons démontré en appendice 3, dans 1'hypothése d'une répartition uniforme
des cylindres autour de 1'axe d'étirement, en vertu de la symétrie de
révolution de la déformation, que la fonction de distribution normalisée

des cylindres selon 1'angle u est exprimée par la relation
2\% 2 -1
f(u) = 1/[90(1 - (tan p/tan x)9)* tan x cos” ulen deg”' . (24)

La courbe de variation de cette fonction est tracée sur la figure 32.

Cétte figure montre clairement que Ta densité de population des cylindres
orientés,dont 1'angle de projection u tend vers 1'angle d'inclinaison X
(voir figure 31),est de beaucoup supérieure au reste de la distribution.

De ce fait, 1'intensité diffractée sans interférence par 1'ensemble des
cylindres orientés doit &tre continue sur le domaine des azimuths 0 <y <X

et présenter un maximum pour u = X .

Par conséquent, le maximum azimuthal d'intensité qui caractérise
le premier ordre de diffraction par les particules indépendantes du
spécimen SBS-H, pour chaque valeur de ay > 1,8 (figure 28), est bien
représentatif de 1'orientation des cylindres de polystyréne par rapport &
1'axe de 1'étirement. L'intensité observée sur 1'équateur de cet ordre de
diffraction ne signifie pas nécessairement qu'une fraction importante des

cylindres se trouve orientée le long de 1'axe de 1'étirement.

Notons gque ce phénoméne n'intervient pas dans le cas de particules
3 - - - . - - £l 7
Tamellaire. Ce point a &té souligné par Guinier et Fournetg' comme un

moyen de caractériser la forme des micelles cristallins dans les fibres
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Figure 32. Courbe de distribution normalisée des cylindres,en fonction
de 1'angle p dé&fini sur la figure 31, pour une population de cylindres
inclinés d'un angle y=26° par rapport & un axe fixe et répartis
uniformément autour de cet axe (d'aprés 1'équation (24)).
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naturelles, a partir de 1'analyse de la diffraction centrale supposée
sans interférence. Néanmoins, c'est @ notre connaissance la premiére fois
qu'une vérification expérimentale de ce comportement est rapportée pour

des particules diffractantes cy]jndriques.

[1.5.2.2.2 Discussion du processus d'orientation

De 1a méme maniére que nous 1'avons fait dans le cas du
spécimen SBS-H de structure lamellaire (section 1.5.1.2.2), 1'orientation
des cylindres de polystyréne peut &tre interprétée comme un état d'équilibre
entre les forces de cisaillement exercées sur les grains par la matrice
caoutchouteuse intergranulaire et les forces de réaction des grains face &

leur déformation.

D'une part, nous avons constaté, qu'a la suite d'une déformation
d un taux d'étirement ay, = 4,45 , un spécimen relaxé quelques minutes 3 la
température ambiante donne des anneaux de diffraction uniformes, absolument
semblables & ceux du méme spécimen non déformé. Cette preuve du réarrangement
complet de la structure mésomorphe initiale du matériau témoigne que les
grains conservent leur intégrité. La plupart des dislocations et des
ruptures de 1a microphase de polystyréne doivent &tre localisées dans les
régions intergranulaires ou mal organisées qui sont 1'objet de concentrations

de contraintes, et qui ne donnent pas lieu & la diffraction.

D'autre part, les grains constitués de cylindres paralléles
rigides,baignant dans un milieu &lastomére, sont mécaniquement anisotropes,
tout comme les grains lamellaires. La variation du module de Young,en
fonction de 1'orientation des cylindres,a d'ailleurs &té mesurée par Folkes

et Ke]]er‘g5 sur un polymére triséquencé SBS, ayaﬁt une texture hexagonale
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monocristalline et une composition voisine de celle du spécimen SBS-H.
Arridge et Folkes ont complété ces mesures u]térieurement.98 La courbe de
variation établie par ces auteurs montre une brusque augmentation du module
de Young, lorsque 1'orientation des cylindres fait un angle inférieur a 20°
par rapport 3 1'axe d'étirement, exactement comme la courbe théorique établie

95,98 (

pour un modéle lamellaire figure 25).

Ainsi, tandis que les forces de cisaillement transmises sur les
grains par la matrice intergranulaire caoutchouteuse tendent 3 orienter les
cylindres de polystyré@ne dans le sens de 1'étirement, 1'augmentation trds
rapide du module de Young tend & les tenir écartés de cette direction.
L'orientation des particules rigides se fait plus graduellement que dans
le spécimen de structure lamellaire,en raison de 1'augmentation beaucoup
plus lente de la contrainte macroscopique en fonction du taux d'étirement
(figure 7). L'orientation préférentielle des cylindres de polystyrane
n'apparaft distinctement qu'a ay = 1,80 , Teur angle d'inclinaison é&tant
alors %= 26° environ (figures 28 et 29a). L'accroissement de la
contrainte macroscopique qui accompagne 1'étirement ultérieur entrafne une
diminution de 1'angle d'inclinaison des cylindres, X variant de 26 & 13°

quand le taux d'étirement a, passe de 1,80 & 4,45 (figure 28).

1.5.2.2.3 Loi de 1a déformation

Bien que les deux premiers ordres de diffraction
interférentielle, observés sur la figure 28, ne permettent pas d'établir
exactement le processus de déformation microscopique du spécimen SBS-H de

structure cylindrique, il est possible d'établir le taux de changement,ad,
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de 1a distance interréticulaire associée d& la premiére interférence
(réflexion {10}), dans le domaine d'angle polaire w ol cette interférence
existe. Les valeurs expérimentales de ad, déterminées pour les quatre
taux d'allongement a, = 1,20 s 1,40 , 1,80 et 2,25 , sont rapportées sur
la figure 33, od elles sont comparées avec les courbes de variation
théoriques, établies d'aprés la relation (22), pour une transformation
affine et isochore ayant une symétrie de révolution autour de 1'axe x
(appendice 2). I1 ne fait aucun doute que ces derniéres propriétés
caractériseht aussi la déformation microscopique du spécimen SBS-H, tant
les valeurs expérimentales concordent bien avec les courbes théoriques,

a3 1'instar de la déformation macroscopique( section 1.5.2.1).

1.5.3 Spécimen SBS-H de structure mésomorphe sphérique

1.5.3.1 Comportement macroscopique

Nous avons vu, au cours de 1'étude mécanique (section 1.3.1.2),
que le spécimen SBS-H de structure sphérique, préparé dans 1'heptane, se
comporte comme un élastomére parfait dont les microdomaines isolés de

polystyréne assurent la réticulation physique sans créer d'effet de charge

notable.

Comme pour les deux autres spécimens, nous avons mesuré localement
le taux de déformation radial o dans le plan du film, et représenté sa
variation en fonction de 1'angle polaire w sur la figure 34, pour les
quatre taux d'allongement locaux @, = 1,20 , 1,40 , 1,80 et 2,30. Encore

une fois, les valeurs expérimentales concordent .trés bien avec les courbes

théoriques qui caractérisent une déformation affine et isochore, ayant une
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Figure 33. Graphique de variation du taux de changement, ad, de la
distance interréticulaire associée & la premiére ré&fiexion issue
d'un spécimen SBS-H de structure cylindrique, en fonction de
1'angle polaire w pris par rapport & la direction de 1'étirement,
pour o, = 1,20 , 1,40 , 1,80 et 2,25. Les courbes théorigues sont
représentatives de 1'équation {22), pour chague valeur de a, -
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Figure 34. Graphique de variation du taux de déformation radial o
mesuré dans le plan d'un spécimen SBS-H de structure sphérique,
en fonction de 1'angle polaire w pris par rapport & la direction
de 1'é&tirement, pour a, = 1,20 , 1,40 , 1,80 et 2,30. Les courbes
théoriques sont représentatives de 1'équation (17), pour chaque
valeur de - '



symétrie de révolution (relation (17)). C'est donc dire que la matrice
souple de polybutadiéne hydrogéné se comperte comme un caoutchouc

conventionnel dans la masse.

1.5.3.2 Comportement microscopique

[.5.3.2.1 Ana]yse et interprétation des clichés

de diffraction

Les clichés de diffraction des rayons X aux petits
angles issus du spécimen SBS-H de structure sphérique sont reproduits sur
la figure 35, en fonction du taux d'allongement local dx variant de 1 a
3,46. Les premigre et deuxiéme colonnes de clichés montrent, pour des
temps d'exposition différents, 1'évolution du premier ordre de diffraction
rapporté initialement sur ia figure 13, alors que la troisidme colonne
retrace 1'évolution du deuxiéme ordre de diffraction. Les schémas de la
quatriéme colonne regroupent 1'information contenue dans 1e§ trois clichés
rapportés pour chaque étirement. Ces schémas contiennent aussi des
détails qui apparaissent progressivement sur Tes clichés de diffraction,
au fur et a mesure de 1'étirement, mais qui ne sont malheureusement pas

mis en relief & leur juste valeur dans les reproductions photographiques.

La transformation elliptique du premier ordre de diffraction
démontre bien 1'origine interférentielle de ce dernier. La premiére
colonne de clichés de la figure 35 montre que la partie équatoriale de
cet ordre de diffraction disparaft rapidement avec 1'étirement croissant,
par suite de son entrée en coincidence avec le premier minimum de
1'intensité diffractée par les particuies sphériques indépendantes. Mais

sur les clichés plus exposés de la deuxiéme colonne, on peut constater
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que 1'extinction équatoriale ne se produit totalement qu'ad partir de

a_ = 1,80 .
X

Les clichés de la troisiéme colonne de la fijure 35 montrent,
pour leur part, que le deuxiéme ordre de diffraction rapporté initialement
sur la figure 13 demeure parfaitement circulaire, son intensité étant par
ailleurs pratiquement uniforme pour chaque étirement. Ceci est 1'évidence
que cet ordre de diffraction constitue le premier maximum de 1'intensité
diffractée indépendamment par des particules isotropes, en 1'occurence des
sphéres de polystyréne. Parallélement, la partie centrale saturée des
clichés de la troisiéme colonne de la figure 35 est identifiable au maximum
central de la diffraction par des sphéres indépendantes. Cette
interprétation est d'ailleurs parfaitement conforme & la simulation optique

de la diffraction par une ou plusieurs sphér‘es.gg’]OO

Un examen plus détaillé du deuxiéme ordre de diffractien permet
de noter une modulation de 1'intensité qui témoigne de la présence
d'interférences elliptiques concentriques. Ces interférences se retrouvent
trés nettement au niveau de Ta région centrale de diffraction, comme on
peut le constater sur les deux premigres colonnes de clichés de la
figure 35, outre la premiére interférence déja bien identifiée. Une
premigre interférence secondaire fait son apparition dans la région centrale
du cliché de la deuxidme colonne,d @, = 1,40 , et une deuxiéme interférence

secondaire dans le cliché de la premiére colonne,d a =

2,30 . On n'observe
que la partie méridienne de ces interférences, en raison de 1'extinction
accidentelle partielle créée par le premier minimum de 1'intensité

diffractée par les sphéres.
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L'ensemble des informations concernant les interférences est
regroupé€ sur les schémas de la quatriéme colonne de 1a figure 35.
Chaque schéma peut &tre décrit comme le produit de 1'intensité diffractée
indépendamment par les spheres indéformables et d'une série d'interférences
elliptiques concentriques, issues de 1'arrangement de ces sphdres. Le
principe de ce produit de composition est décrit sur la figure 36, en
rapport avec les clichés de diffraction observée sur la figure 35 pour
a = 2.30 . L'intensité diffractée par les sphdres indépendantes est
décrite par 1'équation de Rayleigh (relation (5)), alors que les
interférences elliptiques obéissent & la loi de Bragg (équation (1)). La
forme des interférences est naturellement due 3 la déformation du réseau

au cours de 1'étirement.

Cette analyse du spécimen SBS-H de structure sphérique, soumis
d 1'étirement, nous permet de distinguer sans ambigufté la diffraction
interférentielle de la diffraction issue des particules indépendantes, et
encore une fois nous citerons la diffraction optique au crédit de notre
interprétation. I1 semble que 1'atténuation des interférences, avec
1'augmentation de 1'angle de Bragg, soit & 1'origine de 1‘apparition
distincte du maximum d'ordre 1 de la diffraction par les particules
sphériques indépendantes, ces dernigres ne pouvant pas &tablir facilement
de réseau régulier & grande distance, en raison de leﬁrs faibles

101 70,102

interactions. Mc Intyre et al., ainsi que Kawai et al., partagent

entidrement ce point de vue.

I1 est a noter que, pour a, = 3,46 (figure 35), le spécimen

SBS-H adopte une structure complexe qui pourrait éventuellement &tre

€lucidée 3 1'aide de la simulation ,optique.]OO
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Figure 36. Schéma de principe du produit de composition de la

diffraction par des sphéres indéformables et des interférences

issues de leur réseau déformé (axe d'étirement vertical):

(a) intensité diffractée par des sphéres indépendantes et
indéformables,

(b) intensité issue de 1'arrangement des sphéres,

(c) intensité résultante.
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[1.5.3.2.2 Détermination d'un arrangement rationnel des

sphéres

Nous avons souligné& dans la section brécédente que
1'étirement du spécimen SBS-H de structure sphérique fait apparaTtre des
interférences secondaires dont on ne pouvait soupgonner 1'existence sur
le spécimen non étiré. Seuls les espacements de Bragg des deux premidres
interférences secondaires sont mesurables avec précision, dans 1'axe du
méridien. Les rapports dl/dn’ ol d] est 1'espacement de Bragg de la
premidre interférence et dn celui de chéque interférence secondaire, sont
rapportés dans le tableau IV, pour les trois taux d'allongement a, = 1,40 ,
1,80 et 2,30.

Tableau IV: Rapport dl/dn des espacements de Bragg mesurés dans la
direction du méridien, pour les trois premiéres

interférences issues du spécimen SBS-H de structure
sphérique, 3 différents taux d'étirement.

oy d,/d, d,/d,
1,40 1,60 -
1,80 1,66 -
2,30 1,75 2,32

La discussion qui suit a pour but de mettre en évidence un mode
d'arrangement des sphéres de polystyréne dans le spécimen SBS-H, qui soit
a la fois rationnel vis-3-vis de 1'architecture moléculaire et de la
nature du polymére, et susceptible de produire des raies de diffraction
caractérisées par des rapports dl/dn en accord avec les valeurs rapportées

dans le tableau IV.



- 96 -

Quelle que soit la structure mésomorphe d'un polymére séquencé,
les microdomaines de la phase la plus dispersée sont entourés uniformément
d'une couche de 1'autre phase, de telle sorte que les microdomaines
premier-voisins sont maintenus & &gale distance les uns des autres. Cette
proposition, déja formuléé‘par Hoffmann éiéél:IOZa, s'applique aussi bien
aux polyméres biséquencés qu'aux triséquencés. En effet, dans le cas aes
polyméres triséquencés, la probabilité pour qu'une séquence B soit angrée
sur deux microdomaines A deuxiéme-voisfns 1'un de 1'autre est nég]igeab]e,78
de telle sorte que les interractions se limitent aux premier-voisins, comme
dans le cas des biséquencés. Par conséquent, les microdomaines doivent
logiquement s'organiser selon un arrangement de type compact. C'est ainsi
que, sans exception, les microdomaines lamellaires se rangent parallélement
les uns aux autres, et les microdomaines cylindriques en réseau hexagonal
a8 deux dimensions. Cependant, dans le cas des polyméres séquencés a
structure sphérique, les nombreuses études effectuées par diffraction des
rayons X ou des neutrons aux petits angles et par microscopie electronique
font ressortir une prédominance d'exemples d'arrangements de type non-

12,74,76,79,102,102b,102¢,102d en

103,103a,103b

compact ( cubique simple ou centré )

comparaison aux exemples d'arrangements de type compact.
L‘analyse un peu plus détaillée de ces travaux ne permet malheureusement

pas de faire ressortir une quelconque corrélation entre le type
d'arrangement adopté et la structure moléculaire, la nature chimique ou

la composition. des matériaux. I1 est d noter que 1'ambiguité existe aussi

bien sur le plan expérimental que théorique puisque Meier75’78 et

104

Helfand et al. ont choisi le modéle a structure compacte pour établir

leurs théories thermodynamiques de la séparation de phases dans les

0da a montré

polyméres séquencés d structure sphérique, alors‘que Leiblerl
pour sa part que la structure cubigue centrée était plus stable que les

autres structures.
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11 existe différents réseaux réguliers de type compact qui se
distinguent les uns des autres par le mode d'empilement des plans compacts
de sphéres, les deux plus simples d'entre eux &tant le réseau hexagonal
compact et le réseau cubique d faces centrées. Ces deux réseaux n'ont
qu'une trds faible différence d'énergie, et & la Timite aucune si les

interactions se limitent aux p\r'emier-voisins.]05

Or, comme nous 1'avons
mentionné dans le paragraphe précédent, c'est précisément ce type
d'interactions qui régne entre les microdomaines des polyméres séquencés.
Aussi, dans le spécimen SBS-H de structure mésomorphe sphérique,
susceptible d'adopter un arrangement compact des sphéres de polystyréne,
aucune force ne tend 3 établir de succession régulidre dans 1'empilement
des plans de base. On doit donc s'attendre & un réseau correspondant a
un empilement aléatoire de plans compacts, lequel peut &tre défini comme
un réseau hexagonal compact comprenant de nombreuses fautes d'empilement

aléatoires. Ces fautes d'empilement créent localement un réseau cubique

a faces centrées.

Du point de vue de la diffraction des rayons X,]OS’]06

1'intensité des réflexions (hk !)du réseau hexagonal compact satisfaisant
d la condition

h-k=3n (25)

ol n est un entier, doit théoriquement demeurer inchangée lorsqu'on
introduit des féutes d'empilement, 1'intensité des autres réflexions
étant d'autant plus faible que les fautes sont nombreuses. Les plans de
réflexion du réseau hexagonal compact, pour lesquels 1'intensité diffractée
n'est pas influencée par les fautes d'empilement, sont nécessairement les
plans de réflexion communs avec le réseau cubique 3 faces centrées qui se

crée dans les zones de défaut. Cette propriété ressort parfaitement du
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tableau V ol sont énumérés les plans de réflexion caractéristiques du
réseau hexagonal compact (h.c.) et du réseau cubique a faces centrées
(c.f.c.), accompagnés du rapport de leur espacement de Bragg & celui des
plans compacts (dOOZ/dhkl pour le h.c. et d1]1/dhk1 pour le c.f.c.). Les
plans de réflexion communs aux deux réseaux sont bien les plans du réseau
hexagonal compact vérifiant la relation (25). Ce sont les principaux plans
de réflexion du réseau hexagonal compact contenant de nombreuses fautes

d'empilement (empilement aléatoire de plans compacts).

Le rapport d002/d110= 1,63 caractéristique du deuxiéme plan de
réflexion de ce réseau est trés voisin du rapport d]/dz, calculé pour la
deuxiéme raie interférentielle, issue du spécimen SBS-H de structure
sphérique, pour les étirements ay = 1,40 et 1,80 (tableau IV). Notons
que cette comparaison n'a de sens que dans la mesure od, étant donné
1'affinité de la déformation du réseau que nous verrons dans la section
suivante, les valeurs caractéristiques des rapports d002/dhk] du tableau V
doivent se conserver pour toute direction dans le réseau déformé. Par
contre, pour 1'étirement @, = 2,30 , e rapport d.l/d2 du tableau IV
s'écarte de la valeur théorique correspondante du tableau V, ainsi que le
rapport d]/d3 caractéristique de la troisidme raie (tableau IV) qui pourrait

regrouper les troisigme et quatriéme réflexions du réseau modéle (tableau V).

Le modéle proposé n'en est pas pour autant remis en cause car,
d'uné part, les rapports observés ne peuvent vraiment pas &tre associés a
un autre type de réseau, tel cubique centré ou cubique simple, en raison
notamment de 1'absence inexplicable de plusieurs réflexions, et d'autre
part, les écarts de ces rapports aux valeurs thépriques caractéristiques du

modéle peuvent &tre expliqués raisonablement. En effet, comme nous
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Tableau V: Plans de réflexion caractéristiques des réseaux
hexagonal compact (h.c.) et cubique 3 faces centrées (c.f.c.)
accompagnés du rapport de leur espacement de Bragg a celui
des plans compacts ( d'aprés la ré&férence 107).

h.c. . c.f.c.
hkl dyga/dnyy hk 1 SITENS
100 0,94

*{ 002 1 111 1
101 1,07
200 1,15
102 1,37
* {110 1,63 220 1,63 |
103 1,77
200 1,88
x| 112 1,91 311 1,91
201 1,95 I
* [ 004 2 222 2
202 2,13 |
104 2,21
400 2,31
203 2,41
120 2,49
331 2,52
121 2,54
«[ 114 2,58 204 2,58

* : plans de réflexion communs aux deux réseaux, qui constituent les
principaux plans de ré&flexion du réseau hexagonal compact contenant de
nombreuses fautes d’'empilement (leurs indices vérifient la relation
h-k=3n, o0 n est un entier).
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1'avons déja mentionné dans la section I.5.1.2.1, & propos du spécimen
SBS-H de structure lamellaire, une dissymétrie dans la distribution des
distances de Bragg d'une famille de plans réticulaires provoque un
déplacement des différents ordres de réflexion issus de cette famille,
le déplacement étant d'autant plus grand que 1'ordre de réflexion est
é]evé.g4 Dans le cas présent, le simple fait qu'une dissymétrie puisse
s'établir dans la distribution des distances de Bragg de chacune des
familles de plans, au cours de la déformation, suffit & expliquer les

écarts observés entre les valeurs expérimentales des rapports du tableau IV

et les valeurs théoriques des rapports du tableau V, pour ax = 2,30 .

En résumé, le réseau défini par 1'empilement de plans compacts
de sphéres, selon une succession aléatoire, constitue un mod&le parfaitement
rationnel pour 1'arrangement des microdomaines dans le spécimen SBS-H de
structure mésomorphe sphérique, étant donné qu'il satisfait aux trois

propriétés indépendantes suivantes:

- toutes les sphéres de polystyréne ont le méme environnement de
premier-voisins équidistants, conformément & 1a nature isotrope de la
matrice caoutchouteuse, sur le plan des interactions d'origine entropique

qu'elle exerce sur les sphé&res de polystyréne proche voisines,

- les raies de diffraction d'origine interférentielle sont cohérentes

avec.les réfiexions théoriques du réseau proposé,

- la valeur du rayon des sphéres de polystyréne calculée sur la base de
ce réseau, a partir de la premidre interférence issue de 1'échantillon non

déformé, est en trds bon accord avec la valeur obtenue 3 partir des deux
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raies de diffraction Rayleigh (section I.4.1.1), soient respectivement

9,3 et 9,7 nm.

En ce qui concerne le troisiéme point, nous aQions Supposé,
initialement (section I1.4.1.1), que la premi2re raie observée correspondait
a la réflexion {100} du réseau hexagonal compact. Or il s'avére
maintenant que cette premiére raie est associée aux plans compacts {002}.
La valeur du rayon des sphéres de polystyréne corrigée en conséquence, soit
9,9 nm, concorde mieux encore aveﬁ la valeur déduite des raies de

diffraction Rayleigh.

[.5.3.2.3 Loi de la déformation

A partir des clichés de diffraction des deux premiéres
colonnes de la figure 35, il est possible de déterminer 1'espacement de
Bragg associé au premier ordre de diffraction, pour différentes valeurs de
1'angle polaire w variant de 0 & 90° 3 partir du méridien. La déformation
microscopique peut alors &tre exprimée par le taux de changement de
1'espacement de Bragg,ad;d]/d?, ol d? est 1'espacement de Bragq mesuré avant
la déformation. La variation de ad, en fonction de 1'angle polaire w, est
représentée sur la figure 37, pour les taux d'étirement macroscopiques
a, = 1,20 , 1,40 , 1,80 et 2,30. Les courbes théoriques qui apparaissent
aussi sur la figure 37 sont représentatives de la relation (22) exprimant
le taux de changement, a: , de la distance interréticulaire d'une famille
de plans soumise a une transformation affine, isechore et de symétrie
révolutive autour de 1'axe x (appendice 2). La coincidence remarquable

des valeurs expérimentales de ad avec les courbes théoriques de variation
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Figure 37. Graphique de variation du taux de changement, ad, de la
distance interréticulaire associée a la premiére réflexion issue
d'un spécimen SBS-H de structure sphérique, en fonction de
1'angle polaire w pris par rapport & la direction de 1'étirement,
pour a, = 1,20 , 1,40 , 1,80 et 2,30. Les courbes théoriques sont
représentatives de 1'équation (22), pour chaque valeur de a .
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de ag indiquent sans équivoque que la déformation microscopique posséde

bien les propriétés de la transformation décrite précédemment.

Nous tenons 3 souligner le fait que, pour gque le paramdtre
expérimental ad = d]/d? vérifie la relation théorique (22), i1 faut
absolument que la période d] soit une distance interréticulaire et non pas
une distance entre premier-voisins, contrairement a ce qui a &té souvent
postulé dans des études relatives & des polyméres séquencés de structure

mésomorphe sphérique,’0»101,102,102¢

Ce résultat est parfaitement conforme
au point de vue de Guinier et Fournet, relatif & 1'interprétation des
maxima d'interférences observés en diffraction des rayons X aux petits

ang]es.108

Si, éventuellement, d1 était une distance entre premier-voisins,
ad serait susceptible de vérifier 1a relation (17). Or, les courbes
représentatives des deux fonctions (17) et (22) ne peuvent en aucune
maniére &tre confondues, comnie on peut le constater en comparant les

courbes des figures 34 et 37.

1.5.4 Dijiscussion

Bien que trés différents, les processus de déformation des trois
spécimens du polymére triséquencé SBS-H ont en commun le caractére affine
et isochore (coefficient de Poisson de 0,5), aussi bien sur le plan
macroscopique local qu'd 1'échelle microscopique. Ceci indique clairement
que la matrice &lastomére se déforme comme un caoutchouc dans la masse,
et que, par conséquent, 1'ancrage des séquences &lastoméres sur les
microdomaines rigides ne crée aucune restriction aux mouvements de ces

derniéres, quelle qué soit la structure mésomorphe.
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Dans une é&tude visant d& décrire 1'anisotropie mécanique d'un
polymére SBS (wps = 0,25) ayant une structure mésomorphe cylindrique et
une texture hexagonale monocristalline, & 1'aide de mod&les trés élaborés
de la théorie des microcomposites, Arridge et Fo]ke598 ont été& amenés a
attribuer indirectement un coefficient de Poisson de 0,37 & la matrice de
polybutadiéne. Ce résultat laisse supposer que la phase de polybutadigne
se dilate avec 1'étirement, et indique, selon les auteurs, que les séquences
de polybutadiéne n'ob&issent pas & la loi de déformation classique du
caoutchouc, probablement en raison du fait que les dimensions des
microdoﬁaines sont comparables aux dimensions moléculaires. D'un autre

96

coté, les résultats morphologiques obtenus par Hadziioannou et al.,” dans

une étude concernant la déformation réversible d'un polymére SIS (w g = 0,30)

P
de méme structure que le polymére SBS é&tudié par Arridge et Folkes,
contrastent singulidrement avec les conclusions de ces derniers auteurs. En
effet, en raison de 1'invariance de volume du spécimen SIS,observée aussi
bien & 1'échelle microscopique que macroscopique, lors de 1'étirement
perpendiculaire a 1'axe des cylindres, on peut conclure que la valeur

directe du coefficient de Poisson de la matrice de polyisopréne est voisine

de 0,5.

A 1a suite du travail de Arridge et Folkes,’® 0deli et Keller 07

ont néanmoins constaté que le spécimen SBS de texture monocristalline se
déforme de fagon quasi isochore aprés que les cylindres de polystyréne

aient été rompus au moyen d'un étirement préalable, effectusd parallélement

d 1'axe des cylindres. ' La mesure directe du coefficient de Poisson est dans

ce cas de 0,48.
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Le caractére affine de la déformation microscopique de la phase
caoutchouteuse, observé sur les trois spécimens du polymere SBS-H, pour
des taux d'étirement allant jusqu'd 2,3 , est un autre point remarquable.
Cette propriété est aussi caractéristique du spécimen SBS de texture

monocristalline, étudié par Odell et Ke]]er,]og

pour des taux d'étirement
n'excédant pas 1,20 dans la direction perpendiculaire & 1'axe des cylindres.
Dans le cas du spécimen SIS de texture monocristalline, étudié par

Hadziioannou et a1.,96

la déformation de l1a maille hexagonale obéit 3 la
loi de transformation affine jusqu'ad un taux d'étirement de 1,5 ,
perpendiculairement & 1'axe des cylindres. Ces mémes auteurs ont montré,
par ailleurs, que le cisaillement simple de ce méme spécimen, selon une
famille de plans cristallographiques, produit une déformation affine de la

maille hexagonale, pour des angles de cisaillement allant jusqu'a 500.”0

I1 est intéressant de souligner, qu'en dépit des processus
irréversibles de rupture qui affectent la phase de polystyréne dans les
spécimens SBS-H de structure mésomorphe lamellaire et cylindrique, ces
derniers retrouvent la quasi-totalité de leur structure originale lorsqu'ils
sont relaxés aprés des étirements respectifs & a, = 4 et a, = 4,45 (voir les
sections 1.5.1.2.1 et 1.5.2.2.2). La forte proportion de phase élastomdre dans
le polymére SBS-H est certainement un facteur qui facilite le retour des
fragments des microdomaines rigides dans leur position et leur orientation
originales. Mais ce phénoméne laisse néanmoins supposer que les fragments
des microdomaines n'ont pas subi de déformation plastique importante. I1
semble bien que ce ne soit pas le cas si les deux phases occupent des

volumes comparab]es.87
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I.6 Conclusion d& la premidre partie

L'effet dit "de solvant", qui se retrouve souVent sur les propriétés
mécaniques des polyméres triséquencés élastoméres,préparés par évaporation
du solvant a partir d'une solution, est essentiellement un effet de structure,
L'affinité relative du solvant de préparation envers les séquences de nature
chimique différentes est un facteur de premiére importance dans le processus
de formation de la structure mésomorphe en solution. I1 est parfaitement
clair que, lors de la démixtion, le partage du solvant entre les deux phases
modifie 1'encombrement relatif des séquences de nature chimique différente
qui gouverne la formation de la structure mésomorphe. Une fois le matériau
microcomposite séché, son comportement mécanique dépend de la répartition

des contraintes dans chacune des phases,au gré de la structure mésomorphe.

C'est 1a conclusion & laquelle nous a amené 1'Etude des polymdres
triséquencés SBS-H et SIS-H. En mettant & profit la technique d'évaporation
du solvant 3 partir d'une solution, ces deux matériaux ont pu &tre prépareés
sous plusieurs formes mésomorphes dans lesquelles la microphase de
polystyréne est d'autant plus continue que 1'affinité du solvant est grande
d son égard. Ces différentes formes mésomorphes sont parfaitement définies,
et la diffraction des rayons X aux petits angles nous a permis de montrer
que les microdomaines de polystyréne y sont sphériques, cylindriques ou

“lamellaires.

Les propriétés mécaniques des différentes formes des deux
matériaux s'avérent &tre le reflet direct de leur structure mésomorphe. La

phase rigide de polystyréne est, en effet, d'autant plus sollicitée
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mécaniquement que sa structure est continue. Elle ne donne aucun effet de
charge notable lorsqu'elle est dispersée sous forme de sphéres. Sous
forme cylindrique, elle agit comme les charges de noir de carbone dans les
caoutchoucs vulcanisés. Sous forme lamellaire continue, elle impose au
matériau un comportement comparable & celui d'un thermoplastique renforcé

par un élastomére.

L'étude des métamorphoses microscopiques des différentes formes
du matériau SBS-H, sous 1'effet d'un étirement simple, met en relief la
complexité du mécanisme de la déformation dans les spécimens de structure
lamellaire et cylindrique. I1 semble que le mécanisme de déformation de
plus basse énergie (principe de Le Chatelier) soit & 1'origine de 1la
rotation et du cisaillement concertés des grains mécaniquement anisotropes.
Malgré les restrictions de mouvements que ce processus impose & la matrice
élastomére, celle-ci se déforme microscopiquement selon une loi de
transformation affine et isochore qui caractérise la déformation des
caoutchoucs dans la masse. En ce qui concerne le spécimen dont les
microdomaines de polystyréne sphériques jouent uniquement le r6le de noeud
de réticulation, il n'est pas du tout surprenant de constater que le réseau
de sphéres se déforme selon cette méme loi qui Tui est imposée par la

matrice élastomére.



DEUXIEME PARTIE

ETUDE D'UN POLYMERE TRISEQUENCE SEMI-CRISTALLIN
POLY [BUTADIENE-b-ISOPRENE-b-BUTADIENE] HYDROGENE

La synthése et 1'étude des propriétés physiques d'un polymére
triséquencé d extrémités cristallines s'inscrit dans le cadre général
d'une meilleure connaissance du comportement spécifique de chaque phase
au sein des caoutchoucs thermop]aétiques microcomposites. Le matériau
auquel nous nous sonmes intéressés est un polymére triséquencé
po]y[butadiéne-gfisopréne-gfbutadiéne] hydrogéné, désigné BIB-H. Le mode
d'enchainement 1,4 prépondérant du substrat polydiénique obtenu paf voie
anionfque confére aux séquences de polybutadiéne hydrogéné la structure
équivalente d'un po]yéthy]éne»dé basse densité. Ainsi, le polymére
séquencé BIB-H se distingue du polymére SIS-H; étudié dans la premiére
partie de ce travail, par la substitution de séquences de polybutadiéne
hydrogéné semi-cristallin aux séquences de po]ystyréne.vitreux. Nous
espérons ainsi mettre en relief les propriétés spécifiques a l1a phase

rigide semi-cristalline, ses avantages ou ses inconvénients par rapport

d une phase vitreuse.

Des polyméres séquencés de dérivés éthyléniques, comportant des

séquences cristallines et des séquences €lastoméres, peuvent €tre préparés

111-113

par catalyse Ziegler-Natta. Cependant, bien que plus laborieuse,

1a méthode consistant & hydrogéner des polyméres séquencés de diénes
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obtenus par voie anionique a 1'avantage de conduire 3 des matériaux de
structure, composition et masse moléculaire bien définjes. Des matériaux
préparés selon cette technique ont déjd fait 1'objet de plusieurs

&5 ot brevets, ! 10-118 mais,malgré leur intérét & la fois

travaux
technologique et fondamental, aucune &tude n'a été entreprise de maniére
aussi systématique que celles consacrées aux SIS et SBS. C'est ce que

nous nous proposons de faire ici.

II1.1 Synthdse et caractérisation du polymére triséquencé BIB-H et de

1'homopolymére parent PB-H

I1.1.1 Synthése anionique des substrats BIB et PB

II1.1.1.1 Considérations générales

La polymérisation anionique est une technique de prédilection

pour la synth&se des polyméres séquencés.”9

La stabilité des carbanions
permet la polymérisaticn séquentielle de différents monoméres, mais la
pureté des polymé@res synthé&tisés est\conditionnée par 1'absence de tout
agent de terminaison ou de couplage, tels H20, 02 ou COZ' Cela nécessite
une purification particulidrement soignée des monoméres, du solvant et de
1'amorceur, et 1'utilisation d'appareils de verre scellés sous vide
secondaire. De la cinétique de polymérisation dépend la polymolécularité
Aes produits: 1'indice de polymolécularité est d'autant plus faible que

la vitesse d'amorgage est grande devant la vitesse de propagation, lors de
la polymérisation de chaque monomére. Lorsque cette condition est remplie,

1a vitesse de polymérisation est régie par la réaction de propagation. En

particulier, lors de la polymérisation de l'isobréne (I) ou du
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La microstructure des séquences de polybutadiéne est Ta méme que celle de

1'homepolybutadidne PB, soit: 90% 1.4-(cis et trans) et 10% 1,2.

Les courbes d'élution en chromatographie sur gel perméable (CGP)
des trois polyméres BIB, PB et IB sont représentées sur la figure 39, en
comparaiscn avec celles d'un homopolystyrdne, PS standard (ﬁ;': 1,10 x 105,
ﬁ;}ﬁ; = 1,02), et d'un homopolyisopréne de faible masse moléculaire, PI
anionique (ﬁ;'= 3,5 x 203). Le polymére BIB apparaft peu polydispersé en
masse moiéculaire et dépourvu d'impureté macromoléculaire, tout au moins
d'homopeolybutadidne qui aurait pu résuiter de la désactivation des
premidres séquences “vivantes" de polybutadiényllithium Tors de 1'addition
de 1'isoprene. D'autre part, la faible polymolécularité des échantillions

PB et [B montre que les réactions d'amorcage du butadiéne, respectivement

sur le butyliithium et 1}

12

pelyisoprényilithium, se font trés rapidement
dans les conditions de synthése choisies. On peut en conciure que les
séquences de polybutadigne du polymédre BIB sont elles aussi peu
polydispersées individuellement. Il en est de méme pour la séquence
centraie de polyisopréne en regard de 1a faible polymolécularité globale

du polymére BIB.

Toutefois, 1a courbe d'é&lution du polymére IB (figure 39)
révéle la présence d'une impureté macromolé&culaire de faible masse
moléculaire. La comparaison avec la courbe d'€lution de 1'homopolyisopréne
de référence PI, de masse moléculaire ﬁ; = 3,5 x 103, montre que cette
impureté n'est autre que de 1'homopolyisopréne, de masse moléculaire
ﬁ; = 3,1 x 103, issu de Ta désactivaticn partielle des chaines "vivantes"

de polyisoprényllithium lors de 1'addition du butadigne. Ceci tendrait 3
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L | L 1 1 i | 1 _J

|70 150 130 )0
volume d’'élution (ml)

Figure 39. Courbes d'élution chromatographique sur gel perméable des
polyméres BIB, PB et IB, d'un homopolystyréne PS standard ( Wn: 1,10x10°
—M;/ﬁ;z 1,02) et d'un homopolyisopréne PI anionique ( _M;: 3,5x103)
Solvant: tétrahydrofuranne a 308K. :
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a 1a température ambiante. Par contre, le poiybutadi@ne 1,4 hydrogéné

f e . : . -13
est 1'homologue du polyéthnyiéns et par conséquent semx-crxsta?]xn.]3] 133

L'avénement des cataiyseurs solubles d'hydrogénation des

134,135

oléfines a permis de surmenter les probl@mes rencontrés avec les

catalyseurs hétérogénes.§36 Ces catalyseurs solubles du type Ziegler
sont des complexes métalligues résultant de la réduction d'un sel
organique d'un métal de transition par un alkylaluminium. L'activité
optimum des catalyseurs est obienus pour des rapports A]R3/méta1 de

135,137

1'ordre de 3 34, mais ta nature des complexes et le mécanisme

d'hydrogénation des insaturations ne sont pas tout d fait élucidés.]37’]38
Néanmoins, 1'efficacité incomparable de ces catalyseurs leur vaut une

place de p?emier plan parmi les techniques d'hydrogénation des polydianes.

‘11.1.2.2 Conditions expérimentales

Le couple triéthylaluminium/éthyl-2-hexanoate de cobalt (I1),

115

utilisé par Falk, a &té choisi pour 1'hydrogénation du polymére séquencé

BIB et de 1'homopolybutadigne PB. Si ce dernier a pu &tre hydrogéné dans

les conditions douces de température et de pression, mentionnées par

115

Falk (325 K; 0,5 mpa), le polymére BIB a requis une pression

1égerement plus &levée (1 MPa) pour son hydrogénation complate, corme cela

117,118,129

se pratique couramment. La nécessité de cette pression plus

élevée a comme origine la plus grande résistance & 1'hydrogénation des

séquences de polyisopr&ne par rapport au polybutadigne, qui tient au degré

~or 115,136,137

de substitution des doubles liaisons C=0 D'autre part, la

masse moléculaive plus &levée ost sans coniredit un facteur de

136

ralentissement & '3 r3action dihydrogénation. Le rapport molaire Al/Co



a 8té fixé 3 3 et le rapport Co/C=C 2 0,2. La procédure d'hydrogénation

est dacrite dans la partie expérimentale.

11.1.2.3 Caractérisation moléculaire

Sur les spectres RMH}H du polymére séquencé hydrogéné BIB-H
et de 1'homopolybutadi®ne hydrogéné PB-H représentés sur 1a figure 40, la
disparition des résonancas entre 1,5 et 2,3 ppm montre 1'absence de toute
trace d'insaturation résiduelie. Pour fins de comparaison, le spectre
d'un homopolyisopréne hydrogéné PI~H13O est aussi représenté sur la
figure 40. La superposition irrésolvable des résonances propres aux deux
types de séquences du polymé&re séquencé BIB-H apparait & la fois dans les
régions méthylique et méthylénique. Néanmoins, les microstructures des
séquences du polymére séquencé et des homopolyméres hydrogénés peuvent
8tre déterminées & partir des microstructures de leurs substrats insaturés,
déjad mentionnées dans la section I1.1.1.3. Ainsi, Te polyisopréne
hydrogéné PI-H peut €tre considéré comme un copolymére alterné éthyléne-
propyléne,comportant 3,5% en mole d'unités méthyl-3-buténe-1 réparties
statistiquement. L'absence de tacticité confére au polyisopréne hydrogéné
les propriétés d'un élastomére. D'autre part, le polybutadiéne hydrogéné
PB-H peut &tre considéré comme un copolymére statistique éthyléne-buténe-]
comportant 94% en mole d'éthyléne. Ce résultat est en parfait accord avec
la valeur de 30 groupements &thyles pour 1000 atomes de carbone dans la
chatne évaluée & partir du spectre du polybutadiéne hydrogéné de la
figure 40. I1 s‘agit 13 d'un type de polyéthyléne de basse densité. Le
polymére séquencé BIB-H est par conséquent analogue & un polymére séquencé

poly [6thylgne-b~({6thyl&ne-~co-propyléne)-b-éthylene].
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BIB-H
(solvant:CgDg & 75°)

PB-H
(solvant: C¢Dg @ 75°)

Pl-H
(solvant: g-CgH,Cl, a150°)

-

1 | - | 1 L i | | - 1
2,2 1,8 1,4 | 0,6

S (ppm)

Figure 40. Spectres RMH 'H & 220 Hz des polyméres BIB-H et PB-, et
d'un homopolyisopréne hydrogéné PI-H. Les déplacements chimiques
sont exprimés par rapport a la résonance du tétraméthylsilane.

(*: bandes latérales de la résonance méthylénique dues a la
rotation de 1'é&chantillon)



v
]
O
o
o

+

gna hy

i

11es du polybutad

parents, en

culiére &

i

ntion par

Mous avons donc porté une atte




- 120 -

BIB-H

PS sTANDARD

. 1 I 1 i 1 J

140 120 100
volume d'élution (ml)

Figure 41. Courbes d'élution chromatographique sur gel perméable du

polymére BIB-H et d'un homopolystyréne PS standard (W‘: 1,10x105,

%/W}:],OZ). Solvant: té&trahydrofuranne a 323K.



La seconde méthode est basée sur ia cristallisation & partir
d'une solution benzénique a& 1%, par refroidissement lent de 335 K & 1a

température ambijante, puis &vaporation du solvant (la crist

R
IS

oy

{o3)

tion,

b
fe

jugée d'aprds 1'apparition d'une opalescence, se produit & T_. = 325 K).

o~
"

[1.2.2 Comportement thermigue

Les courbes d'analyse enthalpique différentielle {AED) des deux
. £ 4

spécimens PB-H sont rapportées sur ia figure 42. Chacune des cournes
présente un pic endothermique de fusion dont le profil étalé est
représentatif de 1'état de perfection des cristaux issus de chacun des
procédés de préparation. En particulier,le spécimen PB-H préparé en
solution est constitué de cristaux dont la densité de défauts est plus
homogéne et plus faible & en juger respectivement par le plus faible
gtalement du pic de fusicn et le plus haut point de fusion. Le pic
endothermique secondaire, cbservé & 320 K pour e spé€cimen préparé en
solution, révéle la présence d'une famille de cristaux assez imparfaits,
issue de la cristallisation isotherme qui s'est opérée & la température
ambiante, lors de 1'évaporation lente du solvant. Le spécimen cristaliisé
dans la masse par refroidissement lent présente le méme phénoméne aprés
un séjour prolongé a la température ambiante. Ceci montre qu'une fraction
du matériau ne peut cristalliser que trés lentement & Ta fempérature
ambiante, méme aprds un refroidisskement lent, et qu'elle est susceptible
par conséquent de cristalliser rapidement au-dessous de la température

ambiante. Ce point est discuté 3 nouveau un peu plus loin, en ce qui a

trait au début de 1a fusion.
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141,142

Comme pour le polyé&thyléne de basse densité, la transition

vitreuse de polymé&re PB-H n'est pas détectable et le début de fusion
difficilement localisable. Cependant, pour les deux spécimens PB-H, on
distingue un changement de pente parfaitement reproductible aux environs
de 250 K. Le polyéthyléne de haute densité pré&sente un changement de
pente semblable, & 250 K, dans la courbe de variation de la capacité

141-144

calorifique. Mais i1 n'en est pas de méme pour le polyéthyléne

de basse densité pour lequel le changement de pente semble s'opérer & 210 K

141,142

environ. IT semble donc que le changement de pente observé & 250 K

sur les courbes AED des deux spécimens PB-H ne soit pas dd & un changement

de pente dans la variation de la capacité calorifique mais plutét au début

de la fusion précoce, intervenant das la fin de la transition vitreuse.

- D'ailleurs, il est un fait que la fin de la transition vitreuse du

- polyéthyléne amorphe se situe aux environs de 250 K d'aprés WUnder1ich,]43’]44
et la fusion précoce, trés é&talée, est un phénoméne caractéristique du

145-147

polyéthyléne de basse densité et des copolyméres semi-cristallins de

53,54,148

1'6thyléne avec une a-o0léfine. ~ Cette deuxilme caractéristique

trouve son explication dans la théorie de la cristallisation des copolyméres

établie par F]ory.]49

D'aprds cette théorie, la densité en comonomére (ou
en ramifications) n'étant pas uniforme tout le long de la chafne, les
séquences cristallisables de motifs éthyléne de longueurs trds diverses
donnent naissance & une gamme de cristaux de taille variable, et de point

de fusion é&talé sur un large domaine de température au-dessous du point de

fusion de 1'homopolymére parent, en 1'occurence le polyéthylé&ne linéaire.
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I1.2.3 Cristallinité

Dans le tableau VII sont regroupées les valeurs des taux de
cristallinité des deux spécimens PB-H déterminées par AED,ainsi que par

diffraction des rayons X aux grands angles et densimétrie.

Tableau VII: Taux de cristallinité pondéral & 296 K des deux formes
du polymére PB-H cristallisé en solution et dans la

masse.
AED RX Densimétrie

Solution 0,49 0,50 0,59

Masse 0,37 © 0,36 0,45

La notion de cristallinité n'étant pas rigoureusement la méme
pour les trois méthodes, il est logique d'observer des valeurs différentes
du taux de cristallinité pour un méme spécimen. De plus, les erreurs et
approximations propres & chacune des techniques, qui sont discutées
individuellement dans la partie expérimentale, peuvent expliquer en grande
partie ces &carts, notamment les valeurs plus faibles obtenues par AED et
RX. Il n'en reste pas moins que les trois méthodes convergent pour donner
un taux de cristallinité sensiblement plus élevé au spécimen PB-H
cristallisé en solution. Cette plus grande cristallinité est accompagnée

d'un point de fusion plus é&levé (figure 42).

En moyenne, le taux de cristallinité et le point de fusion

correspondent assez bien avec les valeurs rapportées dans la littérature



pour des poly&thylé@nes de basse densité ayant ie méme taux de branchement,
soit 30 groupements latéraux pour 1000 atomes de carbone dans la

chaTne.]SO']52

11.2.4 Structure cristalline & grande échelle

La figure 43 montre les courbes microdensitométriques des clichés
de diffraction des rayons X aux petits angles des spécimens PB-H
cristallisés en solution diluée et dans la masse. La période inter-
cristalline, constituée de 1'épaisseur d'un cristal et de la couche
amorphe séparant deux cristaux contigus, est respectivement d = 17,5 nm
et d = 10,6 nm pour le spécimen cristallisé dans la masse et celui fait
en solution. La valeur plus grande observée pour le spécimen cristallisé
dans 1a masse est due au fait que, de maniére générale, et en particulier
pour le po]yéthy]éne,]53 les cristaux formés en masse sont plus épais que
ceux formés en solution. De plus, 1'épaisseur des cristaux est d'autant

153,154

plus grande que la température de cristallisation est &levé. I

se trouve que, dans le cas présent, la température de cristallisation en

sol.

solution est plus basse qu'en masse, soit Tc = 325 K et Tgasse = 358 K.

Ceci contribue 3 la formation de cristaux en solution plus minces encore.

[T est & remarquer que 1'épaisseur plus faible des cristaux
préparés en solution semble en contradiction avec leur point de fusion
et leur taux de cristallinité plus élevés que ceux des cristaux formés
dans la masse. En effet, le point de fusion et le taux de cristallinité
sont 1i1és d& la perfection des cristaux et en particu1ier a leurs

153,155,156

dimensions. I1 faut en conclure que Tles cristaux du spécimen
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3
\
o ! PB-H
a ., 17,5nm (cristallisé en masse)
o 10,6nm
‘o v
Iz O PB-H
o \ ‘ - - . . .
O X (cristallisé en solution)
O \
| L 1
) 1O 20 30
28 (mrad)

Figure 43. Courbes microdensitométriques lissées des clichés de
diffraction des rayons X aux petits angles des spécimens PB-H
cristallisés respectivement en solution et dans la masse.
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difiérentes des deux spécimens PE-H, & savoir, 1a rigiditg et

du spécimen cpalin cristailisé en solution, opposées & 1a

ductiiité du spécimen semi-transpavent cristal

A

Toutefois, contrairvement & ce que 1'on aurait pu penser, le spécimen

e oy oy b e e ol s T
UTion ne pretente Las G antsd

section du film, tant en diffraction des rayons X qu'au microscope polarisant,
ce qui traduit 1'abscence d'un empilement réguiier des cristaux paral

la surface du film. Ceci peut s'expliquer par la concent

-

de la solution lors de la cristallisation et par la présence de gquelgues
chaines intercristallines de polyisopréne hydrogéné empéchant la libre

sédimentation des cristaux, & plat les uns sur les autres

11.2.5 Comportement viscoélastiaque

Du fait de sa friabilité, le spécimen PE-H cristallisé en

solution n'a pu 6tre &tudié. Sur la figure

de variation,suivant la température,du Tacteur de perte, tan &, et du

module dynamique d'#lasticité, £, du spdcimen PB-H cristaliisd

e
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Figure 44. Courbes de variation du module d'élasticité, E', et du facteur
de perte, tand, en fonction de la tempé&rature, pour un spécimen PB-H
cristallisé dans la masse.



Ces courbes sont tout & fait semblables & celles rapportées dans la

157
1itté&rature pour le polyéthyléne de basse densité.'57 153 11 apparaft
trois transitions corvespondant aux trois processus d'absorption d'énergie

mécanique « , 8 et ¥ du polyéthyléne et des polyoléfines en général.

Les études relatives aux processus d'absorption g et v font
ressortir un profond désaccord quant & 1'attribution de la transition

160-162 pang sa revue critique, Boyer'® conclut que la

vitreuse.
transition vitreuse correspond plutét au processus d'abscrption 8 , alors
que le processus 7 semble &tre le résultat de mouvements locaux des

segments de chaine. Cette interprétation peut &tre appliquée au polymére

PB-H, bien que les courbes de variation du module d'élasticité et du

facteur de perte ne nous permettent pas 3 elles seules de 1a confirmer.

La transition «, & laquelle est associée une chute trés

progressive du module d'élasticité (figure 44), traduit un processus

164-166

d'absorption d'énergie mécanique dans la phase cristalline plutdt

que la fusion graduelle de cette dernigre. Le comportement du polyéthyléne

de haute densité.wg’]62

est trés explicite & ce sujet puisque le module
d'élasticité de ce dernier décroit progressivement & partir de 270 K
environ, alors que 1a fusion proprement dite des cristaux ne commence de

fagon notable qu'd partir de 370 K.]67

Ce phénoméne d'absorption porte
préjudice au polyéthyléne sur le plan de la tenue mécanique aux températures
supérieures & 1'ambiante, en comparaison & un matériau vitreux, tel le

poiystyréne,dont le module demeure constant jusqu'a la température de

s . 157
transition vitreuse. Le comportement observé sur 1'homopolymdre PB-H

devrait se retrouver dans 1'étude viscoélastique du polymére triséquencé
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BIB-H et se traduire alors par une instabilité de son module &lastique dans

le domaine de température ol le matériau est un élastomére réticulé.

II.3 Comportement thermique du polymére séquencé BIB-H

I1.3.1 Préparation des spécimens étudiés

Contrairement aux polyméres séquencés amorphes SIS-H et SBS-H
étudiés dans la premiére partie, le probléme de la préparation des films
de polymére par évaporation de solvant ne se pose pas en terme de
solvatation préférentielle pour le polymé&re BIB-H mais en terme de.processus
de cristallisation des séquences latérales de polybutadi&ne hydrogéné.
Cette cristallisation peut se produire en phase homog&ne diluée, ou bien
aprés séparation de phase 1iquide-1iquide en milieu concentré, voire méme
a 1'état pur. Ainsi, deux spécimens de BIB-H ont été préparés, pour
lesquels la cristallisation s'est opérée respectivement en solution diluée

et dans la masse.

La cristallisation dans la masse est réalisée & partir d'une
solution de BIB-H & 3% dans le E-xy1éne,‘évaporée a 365 £+ 5 K. Le
matériau pur, fondu, est alors soumis & une cristallisation isotherme
trois jours durant 3 345 + 5 K, puis refroidi lentement jusqu'a la
température ambiante. La premi2re étape d'évaporation a pour but d'assurer
la démixtion lente des deux phases liquides, et de favoriser la formation
de domaines réguliers susceptibles de faciliter 1'étude structurale par
diffraction des rayons X aux petits angles. La cristallisation isotherme

pour sa part devrait engendrer des cristaux d'épaisseur relativement

uniforme.



- 131 -

La cristallisation en solution homogé&ne est réalisée 3 partir
d‘une solution benzénique & 1%, par refroidissement lent de 335 K & 1la
température ambiante, puis &vaporation contr6lée du solvant (1'opalescence

due 3 la cristallisation apparaft a TC ~ 319 X).

11.3.2 Comportement thermique & la chauffe

Sur la figure 45 sont rapportées les courbes d'analyse enthalpique
différentielle des deux spécimens BIB-H cristallisés respectivement dans la
masse de fagon isotherme a 345 K, et en solution par refroidissement lent,
ainsi que de ce dernier aprés recristallisation dans la masse par
refroidissément continu. Pour fins de comparaisons, sont aussi représentées
Jes courbes correspondantes des homopolyméres parents, soient
1'homopolyisopréne hydrogéné PI-H et les deux spécimens de 1'homopolybutadiéne
hydrogéné PB-H. Quelque soit le traitement thermique, la transition
vitreuse de la phase de polyisopréne hydrogéné du polymére séquencé se
produit & la méme température que celle de 1'homopolymére PI-H. Le saut
de capacité calorifique,ramené & 1'unité de masse de polyisopré&ne hydrogéné,

est le méme pour le polymdre sé&quencé et pour 1'homopolymére.

En ce qui a trait a la phase cristalline de polybutadiéne
hydrogéné du polymére séquencé, Te début de la fusion peut &tre déterminé
approximativement & partir de la déviation de la ligne dé base par rapport
2 celle observée pour 1‘homopolymére PI-H (figure 45d). Ce début de fusion
se produit systématiquement & température plus &levée que celui de 1'homo-
polybutadiéne hydrogéné PB-H, ce qui tendrait a montrer que 1'homopolymére

contient une fraction de cristaux tr2s imparfaits que ne contiendrait pas
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Figure 45. Courbes d'analyse enthalpique différentielle enregistrées a
la chauffe & 40 K/min pour des spécimens BIB-H cristallisés
respectivement dans la masse & 345 K pendant 3d (a), en solution (b)
et dans la masse par refroidissement continu & -5K/min (c), pour un
homopolyisopréne hydrogéné PI-H (d), et pour des sp&cimens PB-H
cristallisés respectivement en solution (e) et dans la masse par
refroidissement continu a -5K/min (f).



la phase cristalline du polymére séquencé&. Comme les sé&quences de
polybutadiéne hydrogéné du polymére BIB-H ont une longueur moitié moindre
que celle de 1'homopolymére PB-H, ce phénoméne peut €tre relié 3 la
propriété du polyéthyléne de cristalliser avec d'autant plus de perfection

que la longueur des chaTnes est faible, 08-170

Par la méme occasion, le
taux de cristallinité et le point de fusion du polymére séquencé devraient
gtre plus élevés que ceux de 1'homopolymére PB-H. Or tel n'est pas le cas
d'aprés les taux de cristallinité déterminés dans la section suivante
(tableau VIII) et les points de fusion observés sur la figure 45. Ceci
porte & penser que la cristallisation des sé&quences de polybutadiéne
hydrogéné ne se fait pas aussi librement que celle de 1'homopalymére PB-H,

par suite de leurs interactions avec les séquences élastoméres de poly-

isopréne hydrogéné. Ces effets sont discutés dans la section I1.3.7.

La courbe de fusion du spécimen BIB-H ayant subi une cristaliisation
isotherme dans la masse (figure 45a) présente deux endothermes, révélant
1'existence de deux distributions de taille des cristaux issues
respectivement de la cristallisation isotherme proprement dite et du
refroidissement lent subséquent. Ce phénoméne est analysé plus en détail

dans la section II.3.5.

L'endotherme de fusion du spécimen BIB-H cristallisé en solution
(figure 45b) est moins &talé que celui du spécimen cristallisé dans la

masse (figure 45a) et ne présente pas le caractdre bimodal de ce dernier.

Une fois recristallisé dans la masse, par refroidissement a

- 5 K/min & partir de 1'&tat fondu (figure 45c), le spécimen initialement
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cristallisé en solution présente un endotherme de fusion relativement plus

étalé.

I1.3.3 Cristallinité

Les valeurs des taux de cristallinité des spécimens BIB-H
cristallisés en solution et en masse sont rapportées dans le tableau VIII,

en comparaison avec celles de 1'homopolymére PB-H.

Tableau VIII: Taux de cristallinité pondéral 3 296 K des
spé&cimens BIB-H et PB-H cristallisés en
solution et dans la masse.

BIB-H PB-H
masse solution masse solution
AED 0,38 0,45 0,37 0,49
Densimétrie 0,45 0,52 0,45 0,59

En dépit de 1'écart systématique d'une technique 3 1'autre,pour
un méme spécimen, les résultats du tableau VIII montrent sans ambiguité
que le spécimen cristallisé en solution est plus cristallin, et par
conséquent, présente une plus faible densité de défauts dans la phase
cristalline. que le spécimen cristallisé dans la masse. Puisque, d'un
autre cOté, les cristaux formés dans la masse sont nécessairement plus
épais que ceux formés eh solution, il ressort que les cristaux formés en
solution sont des lamelles beaucoup plus &tendues que celles issues de la
cristallisation en masse. 11 s'agit vraisemblablement de mbnocristaux,

comme dans le cas de 1'homopolymére PB-H discuté dans la section II.2.4.
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Ce comportement, général chez les homopolyméres, 1'est aussi chez les
polyméres séquencés préparés en mauvais solvant de la phase

crista]]isab]e.]7]']73

En comparant, dans le tableau VIII, les ré&sultats relatifs au
polymére séquencé BIB-H et & 1'homopolymére PB-H, i1 apparait que la
cristallinité est gquasiment la méme pour les deux spécimens cristallisés
dans la masse. Par contre, lorsque les deux polyméres sont cristallisés
en solution, la cristallinité du polymére séquencé est inférieure a celle
de 1'homopolymére. Cette différence peut €tre discutée en termes de
cristallisation avant ou aprés démixtion, comme nous le verrons dans la

section II.3.7.

I1.3.4 Cristallisation dans la masse par refroidissement continu

Le processus de cristallisation est a la fois thermodynamique
et cinétique; par conséquent, il est sensible d toute forme d'interactions
pouvant modifier 1a mobilité de 1'espd@ce qui cristallise. Aussi, 1'étude
de la cristallisation dans la masse du pd]ymére séquencé BIB-H est-elle
susceptible de nous renseigner sur 1'importance des interactions entre
séquences cristallisables de polybutadigne hydrogéné et séquences non

cristallisables de polyisopréne hydrogéné, a 1'état fondu.

La figure 46 représente les courbes d'analyse enthalpique
différentielle des polyméres BIB-H et PB-H enregistrées au refroidissement
d un taux de - 5 K/min. Deux différences majeures entre les deux polyméres
ressortent de ces courbes: la température de 1'exotherme de cristallisation

du polymére sé&quencé est 14 K plus basse que celle de 1'homopolymére, et
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Figure 46. Courbes d'analyse enthalpique différentielle enregistrées
au refroidissement & -5K/min pour des spécimens BIB-H et PB-H.
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1'étalement de cet exotherme est deux fois plus grand que celui de
1 'homopolymére.

I1 est fréquent d'observer de grandes surfusions pour les
polymdres séquencé&s dont la phase cristailisable est minoritaire.37’}74
Lorsque la dispersion de 1a phase cristallisable est assez importante,
1'emprisonnement des centres de germination hété&rogéne, dans un nombre trés
restreint de microdomaines isolés fondus,est & 1'origine d'un processus de
germination homogéne pour la plupart des microdomaines. Cette germination
homogéne se fait avec une surfusion de plus de 50 K. Il ne sembie donc
pas que ce soit le cas pour le polymére séquencé BIB-H dont la surfusion,
par rapport & 1'homopolymére PB-H, n'est que de 14 K. Sans doute, la
fraction volumique relativement importante de la phase cristallisable
(9%8~H = 0,30) ne favorise-t-elle pas une structure trés dispersée mais
plut8t une structure semi-continue de cette phase. D'autre part, les

résidus catalytiques de la réaction d'hydrogénation, qu'il est difficile

d'&liminer parfaitement, constituent des agents de germination hétérogéne

Par conséquent, c'est vraisemblablement un ralentissement du
processus de cristallisation que traduisent 1'abaissement de la température
de cristallisation et 1'élargissement de 1'exotherme, au cours du
refroidissement continu. Une explication assez évidente a ce ralentissement
serait la mobilité féduite des séquences de polybutadiéne hydrogéné,
contraintes 4 une union avec les séquences de polyiscpréne hydrogéné.

Cette hypoth3se peut &tre développée grace & la comparaison entre le
comportement & la cristallisation du polymére séquencé et celui des mélanges

de polysthyléne (PE) avec des copolyméres &thyléne-propyléne(EPR) qui
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s'apparentent au polymére séquencé BIB-H. Lindsay et a1.175

ont notamment
observé un abaissement de la température de cristallisation sans
€largissement notable de 1'exotherme de cristallisation du PE,dans deux
mélanges PE-EPR, par rapport au PE pur. D'aprds ces auteurs, c'est la
solubilisation des séquences de motifs éthyléne de 1'EPR dans le PE fondu
qui retarde la cristallisation du PE. En ce qui concerne le polymére
séquencé BIB-H, la séquence de polyisopréne hydrogéné est semblable & un
copolymére alterné &thyléne-propyléne et ne contient donc que des motifs
éthyléne isolés. Aussi peut-on s'attendre & une miscibilité trds restreinte
des séquences de polyisopréne hydrogéné et des séquences de polybutadigne
hydrogéné, & 1'état fondu. Par conséquent, la réduction de la mobilité
des séquences de polybutadiéne hydrogéné, ségrégées en microdomaines,

serait reliée & 1'immobilisation d'une de leurs extrémités (1'extrémité

1iée & la séquence de polyisopréne hydrogéné) 3 1'interface du domaine.

Plusieurs éléments tendent a confirmer cette hypothése.
L'abaissement de 14 K de la température de cristallisation du polymére
séquencé,par rapport 3 1'homopolymére (figure 46), est d'autant plus
remarquable que 1'abaissement correspondant n'est que de 6 K pour Te mélange
PE-EPR,apparemment plus compatible, &tudié par Lindsay gg_gl,,]75 dans
lequel 1'EPR est amorphe. De plus, le taux de refroidissement plus é&levé
utilisé par Lindsay et al., soit - 20 K/min, est un facteur qui tend a
exagérer artificiellement 1a surfusion du mélange PE-EPR. D'un autre cOté,
1'&largissement de 1'exotherme de cristallisation du polymére séquencé

est lui aussi d'autant plus remarquable que le mélange PE-EPR, précédemment

mentionné, en est dépourvu. I1 faut ajouter de plus que, d'aprds le
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comportement du polyéthyléne 1inéaire,]76

1'effet de masse moléculaire plus
faible est plutdt de nature & accélérer la croissance cristalline des
séquences de polybutadiéne hydrogéné du polymére séquencé par rapport &
1'homopolymére, et ceci d'autant plus que la surfusion du polymére séquencé

est plus grande.

I11.3.5 Effet de la cristallisation isotherme sur la distribution

cristalline

Nous avons pu remarquer, dans la section II.3.2, que la
cristatlisation isotherme dans la masse,a 365 # 5 K,confére au polymére
séquencé BIB-H une double distribution de cristaux, provenant de la
cristallisation isotherme proprement dite et de la cristallisation non
jsotherme survenue au cours du refroidissement subséquent jusqu'a la
température ambiante. Cette double distribution cristalline n'est pas de
nature 3 faciliter 1'étude ultérieure des propriétés physiques du polymére
séquencé BIB-H. Aussi, nous avons procédé a une étude plus systématique
de la cristallisation isotherme, afin de déterminer les conditions

permettant d'obtenir la distribution cristalline la plus uniforme.

La figure 47 représente la partie des courbes d'analyse
enthalpique différentielle correspondant & la fusion des microdomaines de
polybutadiéne hydrogéné du polymére BIB-H ayant subi des cristaliisations
isothermes dans la masse, & différentes températures entre 357 et 343 K,
pour des périodes de temps de 12 h a 3 d. Dans cette étude, 1'échantillon
est refroidi & un taux de - 5 K/min, de 430 K & la température TC a
Taquelie est effectuée la cristallisation isotherme, puis de TC a 170 K,

avant de procéder & la mesure d un taux de chauffe de 40 K/min.
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Figure 47. Courbes d'analyse enthalpique différentielle enregistrées 3
la chauffe & 40K/min pour des spécimens BIB-H ayant subi des
cristallisations isothermes de différentes durées, a différentes
températures: (a) 24h a 357K, (b) 3d & 357K, (c) 24h a 350K,

(d) 3d & 350K et (e) 12h & 343K.
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La cristallisation effectuge a TC = 357 K donne lieu & des
cristaux de point de fusion T?ax = 380 K (figures 47a et 47b), plus
€levé que celui observé sur les spécimens cristallisés en solution
(figure 45b) ou en masse par refroidissement continu (fiqure 45¢c).
Cependant, comme le montre la figure 47b, méme apré&s trois jours de
cristallisation isotherme & 357 K, une bonne partie des séquences de
polybutadiéne hydrogéné n'ont pas encore cristallisé, et seul le
refroidiésement subséquent effectué juste avant la mesure a pu les faire
cristalliser rapidement, donnant naissance & une deuxiéme distribution de

cristaux de densité de défauts trés hétérogéne et de point de fusion étalé
entre 300 et 370 K.

A TC = 350 K, la cristallisation semble ne pius évoluer au bout
de 24 heures, les courbes de fusion étant identiques aprds 24 h et 3 d
de cristallisation (figures 47c et 47d). Les cristaux ainsi formés de
fagon isotherme d 350 K sont plus minces et,de ce fait, ont un point de
fusion T?ax = 374 K plus faible que ceux formés d 357 K. Dans ce cas
encore, une partie des chafnes ne peut cristalliser que lors du
refroidissement effectué juste avant la mesure et donne naissance d une
deuxiéme distribution de cristaux de point de fusion &talé entre 300 et

365 K.

A TC = 343 K, température & laquelle la vitesse de cristallisation
est maximum (figure 46), une forte proportion des cristaux se forme lors de
la cristallisation isotherme et leur fusion se produit sur un domaine
relativement restreint de température (figure 47e). Cependant, on observe

encore la fusion tr&s étalée (de 300 a 355 K) d'une fraction de cristaux
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nés lors du refroidissement qui précéde la mesure.

I1 semble donc que la cristallisation isotherme du polymdre
séquencé BIB-H, & quelque température que ce soit, ne permette pas
d'obtenir une distribution unimodale étroite de la taille des cristaux.
Comme déja discuté dans la section I1.2.2, & propos de 1'homopolymére
PB-H, ce phénomé&ne est inh&rent d& 1a large distribution des longueurs des
séquences cristallisables de motifs éthyléne dans les chaines de poly-

butadi&ne hydrogéné.

I1.3.6 Cristallisation en solution par refroidissement continu

Nous n'avons pas effectué d'étude systématique de la
cristallisation en solution. Nous nous sommes seulement assurés que la
différence des températures de cristallisation de 1'homopolymére
(TC = 325 K) et du polymére séquencé (Tcz 319 K), en solution & 1%, n'est
pas due & un simple effet de concentration, la concentration en espéce
cristallisable é&tant plus grande pour 1'homopolymére. Pour cela, nous
avons procédé a la cristallisation d'une solution d'homopolymére a 0,27%,
en suivant la méme méthode que celle décrite dans les sections I1.2.1 et
I1.3.1. Cette concentration de 0,27% n'est autre que 1a concentration
partielle des séquences cristallisables de polybutadiéne hydrogéné dans
la solution & 1% du polymére séquencé. La température de cristallisation
de 1a solution d'homopolymére PB-H a 0,27%, TC = 323 K, est toujours
supérieure & celle du polymére séquencé BIB-H. Par conséquent, la
différence de concentration des espéces cristallisables ne peut, & elle

seule, &tre responsable de la différence entre les températures de
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cristallisation de 1'homopolymére et du polymére séquencé en solution & 1%.
Par contre, i1 est aisé d'imaginer que les séquences non cristallisables de
polyisopréne hydrogéné jouent un r8le restrictif sur les mouvements des
séquences de polybutadiéne hydrogéné, qui nuit 3 leur cristallisation et
qui peut donc rendre compte de 1'abaissement de leur tempdrature de

cristallisation.

I11.3.7 Discussion

Le but de cette discussion est de dresser un bilan de 1'étude
thermique du polymére séquencé BIB-H, en mettant 1'accent sur 1'état de
miscibilité des sé&quences de nature chimique différentes, et sur 1'interaction
des séquences de polyisopréne hydrogéné dans le comportement physique des
séquences cristallisables de polybutadiéne hydrogéné. Ce deuxiéme point
est basé sur une comparaison avec le comportement de 1'homopolymére PB-H,
que la différence de masse moléculaire complique quelque peu. Néanmoins,
la connaissance des effets de Ta masse moléculaire sur les propriétés
physiques du polyéthyléne 1inéaire nous permet de rectifier les observations

en conséquence.

Tout d'abord, pour comprendre le comportement thermique du
polymére séquencé BIB-H, i1 est bon de s'intéresser au modéle que
constituent les mélanges de polyéthyléne (PE) et de copolyméres éthyléne-
propyléne (EPR). En général, la miscibilité d'un polymére amorphe dans un
autre polymére semi-cristallin, résultant d'interactions spécifiques, se
solde par un abaissement du point de fusion et dq taux de cristallinité de

177,178

la phase cristalline, avec un changement conjoint de la température
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de transition vitreuse de la phase amorphe. Cependant, si le polymére

semi-cristallin a une forte tendance 3 cristalliser, il semble que ces

modifications demeurent minimes.]78

Dans le cas des mélanges PE-EPR qui

ne présentent pas d'interaction spécifique, la forte tendance 3 cristalliser
du PE explique les trés faibles modifications de la température de transition
vitreuse de 1'EPR, ainsi que du point de fusion, de la température de

cristallisation et du taux de cristallinité du PE.]75’]79

Ces modifications,
aussi minimes soient-elles, sont d'autant plus marquées que 1'EPR est riche
en motifs &thyléne. Aussi elles ont été attribuées a la $o1ubilité des
séquences de motifs &thyléne de 1'EPR dans le PE 3 1'état fondu ou & leur
cocristallisation avec le PE, en ce qui a trait respectivement aux

diminutions de la température de crista]lisation]75

179

et de la température

de fusion.

En ce qui concerne le polymére séquencé BIB-H cristallisé a
partir de 1'état fondu, le point de fusion et le taux de cristallinité de
la phase de polybutadiéne hydrogéné sont tout & fait semblables & ceux de
1'homopolymére PB-H (voir figure 45a,45c,45f, et tableau VIII), la
température et le saut de capacité calorifique de la transition vitreuse
de la phase de polyisopréne hydrogéné stant,dautre part, identiques a
ceux de 1'homopolymére PI-H (voir figures 45a, 45c, 45d). Ces
caractéristiques concrétisent la trés faible miscibilité des séquences de

nature chimique différentes aprés la cristallisation du polymére séquencé.

D'un autre cdté, 1'étude de la cristallisation en masse par
refroidissement lent de ce méme polymdre séquencé BIB-H (chapitre II1.4),
nous a amené a conclure que la miscibilité des ééquences de nature chimique

différente est aussi tr&s peu importante & 1'état fondu. Cependant, la
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mobilité des séquences de po]ybufadiéne hydrogéné sembie réduite de maniére
assez significative, d'aprés 1'inertie & Ta cristallisation que celles-ci
manifestent. Cette inertie & la cristallisation devrait &tre accompagnée
logiquement d'une diminution du taux de cristallinité du polymére séquencé
par rapport a 1'homopolymére PB-H. Il n'en est rien cependant.
L'explication se trouve vraisemblablement dans la différence de masse
moléculaire car, comme c'est le cas pour le polyéthyléne cristallisé dans

la masse,wg’]70

le taux de cristallinité est d'autant plus élevé que la
masse moléculaire est faible. Ainsi donc, 1'invariance du taux de
cristallinité du polymére séquencé par rapport 3 1'homopolymére PB-H

pourrait n'étre qu'apparente. Cela ne change en rien cependant la conclusion

relative & 1'immiscibilité aprés cristallisation.

Lors de Ta cristallisation en solution, il apparait que la
différence de concentration des espéces cristallisables ne peut rendre
compte & elle seule de la différence de température de cristallisation
entre le polymére séquencé BIB-H (TC ~ 319 K) et 1'homopolymére PB-H
(TC ~ 325 K). La restriction aux mouvements des séquences de polybutadiéne
hydrogénée en cours de cristallisation, imposée par les séquences de
polyisopréne hydrogéné non cristallisables, est encore une fois la raison
la plus plausible & 1'inertie que le polymére séquencé manifeste d la
cristallisation. L'abaissement du taux de cristallinité du polymére
séquencé (tableau VIII) peut d'ailleurs &tre relié a cet effet de résistance
a la cristallisation. I1 est A noter que Holland et Lindenmeyer180 ont
émis une suggestion dans ce méme sens, & la suite de leur étude de la

cristallisation du polyéthylane en solution, suggestion formulée comme

suit: "toute force agissant sur une portion de chafne en cours de
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cristallisation est susceptible d'engendrer un gradient de densité en

bordure du cristal”. I1 semble que, dans le cas présent, la différence de
masse moléculaire entre 1'homopolymére PB-H et les séquences de polybutadigne
hydrogéné du polymére séquencé ne soit pas de nature d créer un effet
compensateur & 1'abaissement du taux de cristallinité de ce dernier. Ceci
n'a rien de surprenant, étant donné 1'invariance du taux de cristalliniteé,

en fonction de la masse moléculaire, pour le polyéthyléne cristallisé en

so]ution.]70

Le modéle d'un gradient de densité en bordure des cristaux, en
1'occurence un gradient de densité des défauts de cristaux, s'applique aussi
bien aux cristaux formé&s en solution qu'd ceux formés dans la masse. Ce
mod&le serait de nature & expliquer 1'élargissement systématique de
1'endotherme de fusion (largeur & mi-hauteur) du polymére séquencé par
rapport & 1'homopolym@re PB-H cristallisé de 1a méme manidre (voir les
figures 45b et 45e relatives aux spécimens cristallisés en solution, et
les figures 45c et 45f en ce qui a trait aux spécimens cristallisés dans
la masse par refroidissement continu). Cependant, un autre phénoméne
pourrait tré&s bien contribuer & cet élargissement. 1I1 s'agit de la
sollicitation dynamique des séquences élastoméres de polyisopréne hydrogéné
sur les microdomaines cristallisés de polybutadigne hydrogéné, qui pourrait
provoquer une fusion prématurée des cristaux périphériques. I1 faut signaler
que ce genre d'interaction a déja été proposée comme origine d 1'abaissement
de la température de transition vitreuse du polystyréne dans les polyméres

biséquencés du styréne et de 1'isopréne.]8l
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I1.4 Propriétés mécaniques du polymére triséquencé BIB-H

11.4.1 Etude en traction

Les courbes de traction des spécimens du polymére triséquencé
BIB-H, cristallisés respectivement dans la masse aprds démixtion liquide-
liquide et en solution avant démixtion, sont rapportées sur les figures 48
et 49. Ces courbes représentent un cycle de traction jusqu'a un téux

d'allongement @y, = 4, et 1a traction subséquente jusqu'd la rupture.

Le spécimen cristallisé dans 1a masse (figure 48) se comporte
comme un élastomére réticulé, dont la réticulation est assurée par la
cristallisation des séquences latérales de polybutadiéne hydrogéné sous
forme de microdomaines rigides. L'hystérésis relativement importante du
premier cycle résulte a la fois de la viscoélasticité de la phase élastomére,
mais aussi et surtout, de processus irréversibles de déformation plastique
des microdomaines cristallins, et de processus cinétiques de réarrangements
de ces microdomaines rigides lors de 1a rétraction. Cette hystérésis
rappelle 1'effet Mullins observé pour les caoutchoucs vulcanisés, chargés
au noir de carbone.55 Ce sont les processus de déformation plastique dans
la phase cristalline qui, d leur stade ultime, sont & 1'origine de la
rupture du matériau, comme on peut en juger par le plateau de déformation

typiquement plastique qui précéde la rupture 3 a, = 10 (figure 48).

Le spécimen cristailisé en solution diluée, avant que la démixtion
1iquide-liquide ait pu s'opérer, se comporte tout & fait différemment
(figure 49a), un peu & la maniére d'un polyéthyléne trds peu c1r‘1'staﬂh'n‘]82

Le matériau se déforme sous une contrainte constante faible, jusqu'a la
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Figure 48. Premier cycle de traction et courbe subséquente jusqu'a la
rupture pour un spécimen BIB-H cristallisé dans la masse a 345K.
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O (MPa)

4 7 10

Figure 49. Premier cyéle de traction et courbe subséquente jusqu'a la

rupture pour un spécimen BIB-H cristallisé en solution (a) et pour

son homologue

recristallisé dans 1a masse ap%és avoir été fondu (b).
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rupture a un taux d'allongement exceptionnel o, 25. On n'observe pas de
striction, au sens propre du terme, mais un resserrement\trés diffus,

quasi homogé&ne, qui se traduit sur la courbe de traction par 1'absence

d'un maximum & la limite élastique. I1 s'agit en fait d'un fluage de la
phase caoutchouteuse résultant d'un manque de réticulation. Cette faiblesse
est 1iée & la structure des cristaux de polybutadiéne hydrogéné formés en
solution. En premier lieu, le caractére intramoléculaire de la cristallisation
des séquences de polybutadiéne hydrogéné en solution, et la faible densité
d'enchevétrements des séquences de polyisopréne hydrogéné, résultant de
Teur dilution lors de la cristallisation, restreignent considérablement
1'effet de réticulation physique du matériau. En second lieu, 1a cohésion
interne des microdomaines cristallins ne peut &tre qu'affaiblie par une
géventuelle structure 3 double couche, telle qu'on 1'a observée pour les
polyméres biséquencés polystyréne-polyoxyéthyléne cristallisés en

solution.17]’]83’]84

Cette structure est caractérisée par une association
en paires de monocristaux lamellaires des séquences cristallisables
parfaitement repliées, les séquences amorphes liées aux séquences
cristallisables étant rejetées d'un méme cdté de chacune des couches
cristallines, et le contact des deux couches cristallines étant assuré
essentiellement par des interactions de types Van der Waals sur les faces
d'ol ne ressort pas de séquence amorphe. Enfin, signalons que les
monocristaux lamellaires,formés en solution par repliement des chaines sur
elles-mémes,ont une faible cohésion entre les plans de repliement des

chatnes et se disloquent assez facilement le long de ces p]ans.]‘r’q’]&c”]86

Pour le spécimen cristallisé dans la masse, tout au contraire,

la cristallisation intermoléculaire assure une bonne cohésion intercristalline



& 1'intérieur des micreodomaines de polybutadi®ne hydrogéné, et du fait
méme, la réticulation physique afficace des séquences de polyisopréne

hydrogéné qui leur sont rattachées.

[T est intéressant de remarquer (figure 49b),qu'une fois fondu et
recristallisé par refroidissement lent, le spécimen initialement cristallisé
en solution dilu€e acquiert des propriétés tout & fait semblables d celles
du spécimen cristallisé en masse. Ceci met en relief un processus de
restructuration des microdomainres de polybutadiéne hydrogéné, une coalescence
des séquences issues des monccristaux lameilaires fondus,sous forme de
microdomaines plus ou moins globulaires ou cylindriques a 1'intérieur
desquels les séquences s'enchevétrent. Aprés recristallisation, c'est la
structure polycristalline qui prévaut d 1'intérieur des microdomaines et

qui garantit la réticulation physique.

11.4.2 Etude viscoélastique

Les figures 50 et 51 représentent les courbes de variation avec
la température du module dynamique d'élasticité, E', et du facteur de
perte, tan & , respectivement pour les deux spécimens BIB-H cristallisés

en masse, aprés démixtion,et en solution,avant démixtion.

11.4.2.1 Spécimen BIB-H cristallisé dans 1a masse

Pour le spécimen cristailisé dans la masse (figure 50),
1'importante chute du module d'élasticité E' au voisinage de 220 K est
caractéristique d'un matériau élastom@re dans la région de la transition
vitreuse. Au demeurant, le module relativement élevé au-dessus de la

température de transition vitreuse (E' = 15 MPa comparativement & 3 MPa
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Figure 50. Courbes de variation du module d'élasticité, E', et du
facteur de perte, tand§, en fonction de la température, pour un
spécimen BIB-H cristallisé dans la masse & 345K.
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pour le SIS-H préparé dans le cyclohexane ou pour le caoutchouc naturel
réticulé61) révdle 1'effet d'une charge, 2n 1'occurence 1a phase cristalline
de polybutadiéne hydrogéné. La transition o et la fusion étalée de cette
phase sont responsables de la chute progressive du module E' entre 270 et

390 K.

La courbe de variations du facteur de perte tan & montre un
important maximum d'absorption & 1a transition vitreuse de la phase de
polyisopréne hydrogéné, mais ne laisse nullement transparaitre la transition o
dans la phase cristaliine. Ceci est tras certainement la conséquence de
1'effet de double dispersion des cristaux dans la phase amorphe des
microdomaines de polybutadiéne hydrogéné et de ces microdomaines dans la
matrice élastomére de po]yisopréne‘hydrogéné. Cette grande dispersion de
1a phase cristalline rigide dans un milieu plus facCilement déformable
contribue & diminuer la sollicitation micanique de cette phase cristalline

et par conséquent, & atténuer la transition a.

11.4.2.2 Spécimen BIB-H cristallisé en solution

Le spécimen cristallisé en solution diluée (figure 51) se
comporte de maniére trés semblable au spécimen précédent dans le domaine
des basses températures, mais se distingue nettement de ce dernier & haute
température. L'augmentation du module d'élasticité E' entre 360 et 380 K,
phénoméne parfaitement reproductible au demeurant, est indubitablement le
signe de la restructuration du matériau, c¢'est-a-dire Ta coaiescence des
séquences fondues de polybutadiéne hydrogéné,en microdomaines plus ou moins
globulaires ou cylindriques,qui augmente ia sﬁaﬁiiité dimensionnelle du

matériau semi-liquide. 17 est d'autant plus remarquable que cette coalescence
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s'opére au fur et & mesure de la fusion des cristaux et non pas lors de la
recristallisation subséquente, démontrant ainsi 1'incompatibilité des
séquences de polybutadi&ne hydrogéné et de polyisopréne hydrogéné a 1'état
liquide. La dissolution mutuelle des deux esp&ces de séquences aurait,au

contraire, accentué la chute du module d'élasticité.

La courbe de variation du facteur de perte (figure 51) montre
cette fois un maximum d'absorption correspondant & la transition o de la
phase cristalline qui met en relief une sollicitation mécanique importante
des monocristaux trés étendus. Ceci est conforme au comportement du
polyéthyléne qui donne lieu & un maximum d'absorption « toujours plus
prononcé dans le cas de monocristaux lamellaires que dans le cas de

spécimens cristallisés dans 1la masse.]64’]87

Cependant, le module
d'élasticité au-dessus de 270 K est plus faible (figure 51) que dans le

cas précédent (figure 50), malgré la plus grande sollicitation de la phase
cristalline rigide. Cela tient davantage & 1'inefficacité de la réticulation
physique qu'a la faible cohésion des monocristaux puisque, comme nous

1'avons discuté précédemment, la fusion occasionne un renforcement & la

suite de Ta coalescence.

La figure 51 montre aussi les effets de la recristallisation
aprés fusion & 393 K d'un spécimen originalement cristailisé en solution.
Le module d'élasticité plus élevé entre 270 et 370 K concrétise 1'efficacité
de la coalescence des séquences cristallisables. Par ailleurs, 1'amplitude
du facteur de perte est accrue & la transition vitreuse de la matrice de
polyisopréne hydrogéné, alors qu'elle est réduite & la transition « du

polybutadiéne hydrogéné. Ceci concrétise la réduction de 1'étendue des
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cristaux qui favorise une plus grande sollicitation de la matrice élastomére.
Le fait que la transition o demeure observable sur ce spécimen recristallisé
dans 1a masse (figure 51), alors qu'elle ne 1'est pas pour le spécimen
cristallisé dans la masse de fagon isotherme & 345 K (figure 50), semble
indiquer que la structure mé&somorphe ou la structure cristalline mosaique

des deux spécimens demeure différente.

11.4.3 Discussion

La résistance d& la rupture du polymére BIB-H, évaluée & 7 MPa,

lorsque ce dernier présente les caractéristiques d'un &lastomére réticulé,

est comparable & celles des matériaux analogues préparés par Fa]k,114’]]5
Futamuraln8 et Mohajer et a].]88, comportant 30-50% en poids de

polybutadiéne hydrogéné. Cette résistance est toutefois plus faible que

127,189

celle des polyméres séquencés amorphes SIS et SBS, contenant 30-50%

en poids de polystyréne. Ceci tient trés certainement & la cohésion des
microdomaines rigides eux-mémes. I1 semble que cette cohésion des
microdomaines ne soit pas reliée directement & 1a résistance macroscopique
du matériau constituant la phase rigide puisque, dans le domaine de masses
moléculaires considérées ici (ﬁ;'= 1 -3 x 104), la résistance & la

190

rupture du polyéthyléne de basse densité auquel s'apparente le poly-

butadiéne hydrogéné est, au contraire, plus grande que celle du

9N

polystyréne. L'explication se trouve plutét dans une modification de

cette propriété par 1'effet de dispersion de la phase rigide. I1
semblerait en particulier que la résistance de 1a phase vitreuse de
polystyréne des polymdres triséquencés SBS et SIS soit améliorée par

127,192,193

1'effet de dispersion, le caractére fragile de la rupture



cédant partiellement le pas au caractére plastique. D'autre part, la

résistance du polybutadi&ne hydrogéné dans les microdomaines du polymére
triséquencé BIB-H est trés certainement altérée en raison du nombre trés
limité de cristaux dans la section transversale des microdomaines, comme

nous le verrons dans la section II.5.1.

Une autre caractéristique qui distingue défavorablement le
matériau BIB-H des polyméres triséquencés & séquences latérales vitreuses,
tel le polymére SIS-H &tudié dans la premiére partie, est 1'instabilité du
module élastique dans le domaine de température ol le matériau se comporte
comme un &lastomére réticulé. C'est Ta transition o de la phase
cristalline de polybutadiéne hydrogéné qui est pour une grande part
responsable de la décroissance continue du module &lastique du polymére
BIB-H, comme c'était & prévoir d'aprés le comportement de 1'homopolymére

PB-H (section II.2.5).

11.5 FEtude de la structure des microdomaines semi-cristallins dans le

polymére triséquencé BIB-H

Les propriétés mécaniques du polymdre triséquencé BIB-H s'étant
avérées liées directement 4 la structure des microdomaines cristallins,
il devenait impérieux de la caractériser plus en détails et de suivre son

évolution au cours de la déformation.

Si 1'homopolymére PB-H présente au microscope polarisant une

structure sphérolitique assez nette, le polymdre tris&quencé en est, pour



sa part,totalement dépourvu. La disgersiocn de la phase cristallisable,

lors de la cristallisation en masse aussi bien qu'en solution, est un
facteur d'empéchement & la croissance sphérolitique. Une tendance semblable
a déja €té observée dans le cas des polyméres biséquencés polyoxyéthyleéne-
po]ystyréne]83 et po]yoxyéthy}éne-po]yisopréne]73 cristallisés en solution

dans un solvant préférentiel de la phase amorphe.

L'étude structurale a donc été mende a 1'échelle des microdomaines
uniquement, et pour cela, la combinaison de la diffraction des rayons X aux

grands angles et aux petits angles était particuliérement indiquée.

I1.5.1 Structure originale des microdomaines

Les courbes microdensitométriques lissées des clichés de
diffraction des rayons X aux petits angles, obtenus & partir des deux
spécimens du polymére BIB-H cristallisés en masse et en solution,sont
rapportés sur la fiqure 52. Le spécimen cristallisé en masse donne lieu &
deux diffractions distinctes caractéristiques d'une double structuration du
matériau. La raie fine, d'une part, correspond d une période D - 50 nm
dans la structure mésomorphe que constituent les domaines semi-cristallins
de polybutadiéne hydrogéné dispersés dans la matrice de polyisopréne
hydrogéné. Le halo diffus,d'autre part, provient de la distribution
périodique des cristaux au sein méme des microdomaines semi-cristallins.

La faible résolution de ce halo est sans doute due & la fois au nombre
restreint de cristaux empilés périodiquement dans la structure
polycristalline des microdomaines, et & Ta distribution relativement large
des épaisseurs des cristaux {voir section EI.B.Z}. De plus, son recouvrement

partiel par la premidre rais beaucoup plus intense n'est pas pour améliorer
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Courbes microdensitométriques lissées des clichés de
diffraction des rayons X aux petits angles des spécimens BIB-H
cristallisés respectivement dans la masse a 345K et en solution.



sa résolution. Néanmoins, la période moyenne peut &tre estimée 3 d = 15 nm

environ.

Quant au spécimen cristallisé en solution, 1‘unique halo observé
est représentatif d'une structuration simple, soit 1'alternance périodique
de monocristaux lamellaires trés étendus de polybutadigne hydrogéné et de
couches amorphes de polyisopréne hydrogéné. La période D = 31 nm,
déterminée a partir du maximum de la réflexion, représente la distance
moyenne entre deux lamelles semi-cr{sta11ines voisines de polybutadiéne
hydrogéné. L'épaisseur moyenne d'une telle lamelle peut alors &tre estimée
d3d=9 nmenviron, compte tenu de la fraction volumique en polybutadiéne
hydrogéné, V%B-H = 0,30 , et de la grande étendue des monocristaux
(1'opalescence du film est Te signe d'une diffusion de 1a lumiére par des
cristaux dont 1'étendue atteint plusieurs centaines de nanométres).‘ Cette
valeur est plus faible que la valeur de 15 nm calculée précédemment pour

le spécimen cristallisé en masse, comme c'était déja le cas pour 1'homo-

polymdre PB-H (section 11.2.4).

Dans le cas particulier du polymére cristallisé en masse, la
période de 50 nm,associée & la premiére interférence, permet d'estimer &
R = 16 nm 1a valeur minimale du rayon des microdomaines de polybutadiéne
hydrogéné, en supposant qu'il s'agit de cy1indrgs.de longueur trés grande
devant le rayon, organisés en réseau hexagonal. Cette hypoth2se est basée
sur le fait qu'en 1'absence de soivant préférentiel, comme c'est le cas
ici, la structure cylindrique hexagonale est caractéristique des polyméres
séquencés dont une des phases occupe une fraction vofumique de T'ordre de

0,3 (voir 1'introduction générale), méme si cette phase est cristalline



semb1e-t—i].]94 En comparant le rayon de ces cylindres, R = 16 nm, avec

la période intercristalline, d - 15 nm, i1 ressort que les microdomaines
de polybutadiéne hydrogéné ne peuvent contenir que deux cristaux selon
une section droite. Ceci n'est pas incompatible avec le fait d'observer
une diffraction intercristalline, car une paire d'éléments diffractants
suffit & 1'établissement d'interférences, et a fortiori une collection de
paires identiques. La simulation optique démontre d'ailieurs trés bien

cette propriété.gg’mO

I1 est facile d'imaginer que les cristaux auront une tendance &
se développer préférentiellement le long de 1'axe des cylindres de
polybutadig&ne hydrogéné, du fait que la croissance des cristaux qui se
développent radialement est trés vite stoppée & 1'interface du microdomaine.
On peut aussi remarquer, que le taux de cristallinité relativement faible
du polybutadigne hydrogéné (< 50%) est de nature & permettre la croissance
de deux cristaux lamellaires contigus dans 1'axe des microdomaines

cylindriques,sans que ces derniers soient déformés outre mesure.

Les structures des deux formes du matériau BIB-H sont schématisées
sur la figure 53, conformément & 1'analyse de la diffraction des rayons X
aux petits angles et aux caractéristiques discutées lors des études thermique
et mécanique. Les nombreux défauts de réseau de la phase cristalline
créés par les groupements latéraux des séquences de polybutadiéne hydrogéné

ne sont pas représentés.
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Figure 53. Modéles de structure pour les deux formes du matériau
BIB-H cristallisées respectivement dans la masse et en solution.



I1.5.2 Métamorphoses accompagnant la déformation

11.5.2.1 Spécimen BIB-H cristallisé dans la masse

Sur la figure 54, sont rapportés les clichés de diffraction
des rayons X aux petits et aux grands angies, obtenus & différents taux
d'étirement. Les deux clichés de diffraction aux petits angles, dont les
temps d'expositions sont dans un rapport 1/10 & chaque étirement, permettent
de retracer séparément 1'évolution des deux ordres de diffracticon observés
précédemment sur la figure 52. Afin de compenser la perte de certains
détails de ces deux clichés lors de la reproduction photographique, un

schéma simultané des deux ordres accompagne les clichés.

11.5.2.1.1 Diffraction des rayons X aux petits

angles
Le premier ordre de diffraction aux petits angles,
initialement circulaire (figure 54a), devient une diffraction & dominante
diagonale puis progressivement équatoriale, traduisant une orientation des
microdomaines cylindrigues semi-cristallins dans une direction oblique puis
paralléle & 1'étirement. L'origine de 1'orientation oblique des
microdomaines rigides peut &tre reliée au mécanisme de déformation des

grains élaboré dans la premiére partie, dans le cas des spécimens SBS-H

[12)

de structures lamellaire et cylindrique. Cependant, dans ie cas présent
du polymére BIB-H, la déformation plastique des microdomaines semi-
cristallins, qui se manifeste tout au long de 1'étirement (section II.4.1),
semble favoriser un alignement quasi parfait de ceux-ci dans la direction
de 1'étirement. Au taux d'étirement ay = 6,5 ,\éi gst raisonnable de

concevoir que les microdomaines semi-cristallins ont une forme cylindrique
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trads allongée et s'organisent en réseau hexagonal. Ainsi, & partir de la
période d - 27 nm, correspondant 3 la réflexion &quatoriale, on peut
estimer @ R = 9 nm le rayon des microdomaines déformés. On peut en
conclure que leur déformation plastique isochore est caractérisée par

@ = 3, &tant donné que leur contraction radiale est a, = 0,56.

La deuxigme diffraction diffuse aux petits angles (figure 54a),
elle aussi initialement circulaire, se renforce sur 1'équateur avant de se
changer progressivement en une diffraction méridienne diffuse. Cette
évolution de la diffraction intercristalline aux petits angles est tout &

fait semblable & celle observée par Hendus]95’]96 197 au

et Peterlin et al.
cours de la déformation de polyéthylénes de haute ou de basse densité.

Dans un premier temps, les cristaux tendent 3 orienter leurs plus grandes
surfaces dans le sens de 1'étirement. Pour la plupart des cristaux
paralléles d 1'axe des domaines cylindriques, cette orientation résulte
simplement de 1'orientation méme des cylindres que nous venons de décrire
dans le paragraphe précédent. D'un autre c6té, les cristaux non orientés
selon 1'axe des cylindres ont tendance 1 le devenir, sous 1'effet des
forces de cisaillement auxquelles sont soumis les domaines de polybutadiéne
hydrogéné, et & la faveur des faibles forces intercrista]’lines.lg8 C'est
ce qui conduit au renforcement sur 1'équateur de la deuxi2me diffraction
observée sur la figure 54a pour a, = 1,8. Ce faisant, les portions de
chaines intercristallines s'étirent progressivement, augmentant ainsi

leur résistance face d la déformation. Il s'ensuit alors, dans un

deuxigme temps, une déformation plastique fibrillaire des cristaux,faisant

apparattre une périodicité & grande distance selon 1'axe des microdomaines
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cylindriques orientés dans la direction de 1'étirement, comme en témoigne
la réflexion méridienne observée sur le cliché & a, = 6,5 de 1a figure 54a.
La Tongue période de fibre d" = 14 nm associée a cette réflexion est tras
voisine de 1a période intercristalline d - 15 nm du matériau non déformé,

a 1'image méme des po]yéthy]énes.]95’197

Le processus moléculaire de la transformation fibrillaire dans
les polyméres cristallins est décrit sur la figure 55 @ 1'aide du modele
congu par Peter]inlgg’zoo que nous avons complété afin de mieux rendre
compte des caractéristiques microfibrillaires discutées par Dismore-

201 et Peterlin 1ui-méme.202’203

Statton Le modéle de la figure 55 décrit
trés bien non seulement les changements structuraux de la phase de
polybutadiéne hydrogéné&, dont nous venons de discuter, mais aussi les
orientations cristallographiques qui se produisent parallélement dans cette

méme phase, et dont nous discuterons dans la section I1.5.2.1.2.

L'analyse de 1a tache de diffraction méridienne nous permet
d'apporter quelques informations quant a la structure des microdomaines
semi-cristallins de polybutadiéne hydrogéné aprés leur déformation plastique.
Ces microdomaines,allongés dans la direction de 1'étirement,sont constitués
de microfibrilles dont le rayon peut €tre déterminé grdce d la relation
204

établie par Bolduan et Bear:

po 00272 (30)

2 2.3
(E] - EO)
Dans cette relation, Aest la longueur d'onde du rayonnement utilisé,

&9 et &, sont les demi-1argeurs d demi-hauteur'de la tache de diffraction



(sapttaqgLiodo i ssp uoAed :d ‘adql) ap spoldspd anfuoy| :,p ‘aut]{P3Staddanul spotuzd p )
"aug|Apgfiod np darpnoLyded seos 8| J4nod ‘uollewdO4SURA] B[ Sp 3pRIS  anbeyd e

agnbtpul 3sa anbiydedbo|(elstud 3| tew o 9p oAljewixoddde uotjejuatso, *( UuLL43334

£02°002° 661

sgade ,p) Sul|{e3ISLUD SauawA[0d S3| Suep BULR|[L4qL} UOLIRWAOSSURA] BP| 3P BALP{NOQ(OW B[ 2POK GG a4nbLyg

JUDSS]OJD JUBWAIIe P XND}

el
uolipa0j|sip 49 s$9}us|i0
841D]j14g1} ainjonuys jusawajlipsio | XNDJ§s1io
s%aNaNada
C
— ) [w w.\ WA W
P C J - j J 2V ﬂ..

| -
h&}—h
J
n%}i '
.AQ W
1 Xa 11
VLR B
P 'ﬂir‘
WRVARSAV
Va3 Nala
P‘P‘\
nﬁ
W
r. U
’Q
L U )
/w/"\\rb
}%
3 C ? ¢
Y < 3(
3 & ) ¢
5 ¢ 1(
£ s

D 2

Jd np onbjydpibo|nisiuo ajjiow p| 8p aAlDwWIx0.ddD UOIDIUBIIO



- 168 -

méridienne et du faisceau non diffracté,respectivement, tous deux supposés
de forme gaussienne. Cette relation, QUi est la solution d demi-hauteur
de 1'équation du facteur de structure de disques plats, utilise

205

1'approximation de Warren et néglige les effets possibles d'interférences

entre microfibrilles. Notons qu'elle a déjd été mise & profit par

206

Statton pour 1'étude de fibres de polyé&thyléne.

La figure 56 représente le tracé microdensitométrique transversal
de la tache de diffraction méridienne issue d'un spécimen BIS-H étiré &
ay = 6,5 , et le profil du faisceau incident. Le rayon moyen des
microfibrilles ainsi calculé est r = 4 nm. La comparaison de cette valeur
avec celle du rayon des microdomaines déformés, soit R = 9 nm, suggdre que

ces derniers ne contiennent guére plus de deux microfibrilles dans une

section droite.

Notons qu'aprés un étirement 3 ay = 6,5 , Te matériau relaxé
conserve une orientation partielle des microdomaines semi-cristallins
déformés, comme on peut le voir sur la derniére série de clichés 3
1'extréme droite de la figure 54a. L'encombrement stérique des microdomaines

fibrillaires est une explication plausible 3 cette orientation préservée.

I1.5.2.1.2 Diffraction des rayons X aux grands angles

L'évolution des clichés de diffraction aux grands
angles du spécimen BIB-H cristallisé dans la masse (figure 54b), en fonction
du taux d'étirement, montre une orientation graduelle de 1'axe <011>* du
réseau réciproque (axe normal aux plans {011}) sélon la direction de

1'étirement. Cette orientation trés partielle, bien connue par ail1eurs?07'209
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fait place & 1'orientation classique de 1'axe cristallographique ¢ (i.e.
'axe des chafnes macromoléculaires) dans la direction de 1'étirement, pour

ay > 6. La démonstration de ces orientations peut &tre réalisée aisément

3 partir de la figure 57, ol les diagrammes de diffraction du polymére BIB-H

gtiré a a = 3,5 et 6,5 sont représentés schématiquement avec plusieurs

réflexions qui n'ont pu &tre reproduites sur les clichés photographiques

de la figure 54b. A chaque diagramme de diffraction est associé le réseau

réciproque du polyé&thyléne correctement orienté pour donner lieu aux

réflexions observées,dont 1'indexation est faite d'aprés Bunn.210

Dans le cas général, les réflexions {200} et {020} sont les

plus commodes pour déterminer 1'orientation des axes cristallographiques

de 1a maille du polyéthyléne, grace aux relations suivantes:Z]]
COS @ z COS 8,00 « COS Ypqq (31)
COS B = COS 84,4 - COS Y5o0 (32)

ol Ykl est 1'azimuth d'une réflexion {hkl} par rapport au méridien (i.e.
1'axe d'Stirement), Ok est 1'angle de diffraction de Bragg de la forme
de plans {hki}, a et g sont les angles que font respectivement les axes
cristallographiques a et b avec la direction d'étirement. IT est alors
aisé de montrer que, pour o, = 3,5 (figure 57a), 1'axe a (ou a*) est
contenu dans le plan équatorial (o = 90°) et que 1'axe b (ou b*) fait un
angle B8 = 63% environ avec la direction de 1'étirement. Cet angle étant
égal d celui que font entre eux les axes b* et <011>* de 1a maille

210

orthorhombique réciprogue du polyéthyléne, on peut en conclure que

1'axe <011>* est bien orienté dans la direction d'étirement (figure 57a},
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020

200 310
_( (| ............. J--)--|--|--strate
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210
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Figure 57. Diagrammes de diffraction des rayons X aux grands angles, et
orientations correspondantes du réseau réciproque du polyéthyléne,
pour un spécimen BIB-H cristallisé dans la masse et &tiré 3
a, = 3,5 (a) et a,= 6,5 (b) (axe d'étirement vertical).
L'indexation des taches de diffraction est faite d'aprés Bunn
(maille orthorhombique du polyé&thyléne: a=0,740 , b=0,493 ,
c=0,253nm ).

210
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ou bien que les plans {011} sont perpendiculaires & la direction d'étirement.
Cette situation correspond au deuxiéme stade du modéle de déformation
moléculaire, sur la figure 55. Pour a = 6,5 (figure 57b), la présence sur
1'équateur des cing premiéres réflexions { hkO} est une preuve de
1'orientation de type ¢ (i.e. 1'axe ¢ paralléle a la direction d'étirement).
[1 faut préciser que, dans les deux cas, 1'orientation observée est une
moyenne autour de laquelle fluctue 1'orientation des cristaux, comme

1'indique la large distribution azimuthale de certaines réflexions.

L'orientation de type c, observée a o, = 6,5 , phénoméne classique

d'alignement des chafnes selon 1'axe d'étirement,207'209

témoigne de la
déformation plastigue fibrillaire des microdomaines semi-cristallins de
polybutadiéne hydrogéné, déja mise en évidence par la diffraction des
rayons X aux petits angles. Elle est représentée dans la derniére partie

du modéle moléculaire de 1a déformation, sur la figure 55.

[1.5.2.2 Spécimen BIB-H cristallisé en solution

Les clichés de diffraction des rayons X aux grands et aux
petits angles,relatifs & 1'étude de la déformation du spécimen BIB-H

cristallisé en solution,sont reproduits sur la figure 58.

[1.5.2.2.1 Diffraction des rayons X aux petits

angles
Au fur et & mesure de 1'allongement, 1'unique halo
de diffraction aux petits angles se change en un diagramme de quatre taches

perpendiculaires & 1'étirement (figure 58a). Ces taches diffuses
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s'estompent progressivement en se ramassant sur 1'équateur. On peut en
conclure que les monocristaux &tendus de polybutadigne hydrogéné
s'orientent tout d'abord obliquement par rappdrt d 1'axe d'étirement, puis
s'allignent paraliélement & ce dernier. La faible résolution initiale de
cette diffraction interférentielle peut &tre reliée au manque de
réticulation physique qui‘ne permet pas 1'établissement d'une bonne
corrélation entre monocristaux diffractants. La disparition progressive
de cette diffraction, au fur et & mesure de 1'étirement, résulte du fluage
qdi détruit la faible corrélation originale. Ce fluage, observé\
initialement sur la courbe de traction (section 1I1.4.1, -figure 49a), est
parfaitement confirmé par la trés faible orientation moléculaire que
manifestent les chaines élastoméres a a, = 6,5 , comme nous le verrons

dans la section suivante.

[1.5.2.2.2 Diffraction des rayons X aux grands

angles

L'évolution des clichés de diffraction aux grands
angles du spécimen BIB-H cristallisé en solution (figure 58b), en fonction
du taux d'étirement, indique une orientation progressive de 1'axe
cristallographique b dans la direction de 1'étirement. L'éEvidence de
cette orientation est faite sur la figure 59 ol sont rapportées des tuches
de diffraction qui n'‘ont pu €tre reproduites sur le cliché & a, = 6,5 de
la figure 58b. On observe distinctement les strates hOl et h1l
caractéristiques d'une fibre de type b. Cette orientation de type b est
loin d'étre parfaite,comme 1'indique la large distribution azimuthale de

la plupart des réflexions, et la présence notamment des réflexions {020}.
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Figure 59. Diagramme de diffraction des rayons X aux grands angles, et
orientation correspondante du réseau réciproque du polyéthyléne,
pour un spécimen BIB-H cristallisé en solution et &tiré 3 a, = 6,5
(axe d'étirement vertical). Mémes spécifications qu'a la figure 57.
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Néanmoins, c'est d notre connaissance,la premidre fois qu'une orientation
de type b aussi nette est observée sur du polyé&thyléne sous 1'effet d'un

étirement simple.

Le halo de diffraction amorphe du cliché & oy = 6,5 de la
figure 58b conserve quasiment une intensité uniforme,tout au contraire de
ce qu'on observe pour le spécimen cristallisé dans la masse, & un
étirement semblable (figure 54b). Ceci est 1'évidence que les chaines
élastoméres de polyisopréne hydrogéné sont peu étirées, mémé pour un taux
d'allongement macroscopique @y = 6,5 , ce qui n'est absolument pas le cas
du spécimen cristallisé dans la masse pour le méme taux d'&tirement.
C'est une manifestation, & 1'échelle moléculaire, du fluage du spécimen

BIB-H cristallisé& en solution.

11.5.2.2.3 Origine de 1'orientation de type b

Les &tudes structurales de la déformation du
polyéthyléne sous tension ont montré qu'une &tape d'orientation partielle
de type b est le prélude 3 la transformation fibrillaire. D'une part, en-
decd du seuil de'déformation plastique, cette tendance démontre le
caractére affine de la déformation des sphéroh‘tes]99 dans lesquels 1'axe b

212 Cette orientation radiale de 1'axe b, dans les sphérolites,

213

est radial.
est contrdlée par la cinétique de croissance,plus grande selon 1'axe b,
et par le gradient thermique créé par la dissipation directionnelle de la
chaleur de cristallisation & partir du centre de germination des

214

sphérolites. D'autre part, lorsqu'elle se manifeste au début de la

déformation plastique, 1a tendance 3 1'orientation de type b révéle
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1'existence d'une position d'équilibre des cristaux telle que la

transformation fibrillaire requiére le minimum d'énergie, comme 1'ont

suggéré pour la premiére fois Frank, Keller et O'Connor‘.m5 De nombreux

travaux ont développé par la suite cette dernidre idée, sur la base du

comportement des monocr1‘staux.]86’]97’]99’216’2]7

En particulier,
1'étude de 1a déformation de monocristaux de polyéthyléne dans le plan ab
montre une tendance d 1'orientation de type b sous 1'effet de deux modes

de transformation:'°/216-218

Tes cristaux de structure orthorhombique
€tirés selon une direction voisine de 1'axe cristallographique a subissent
un maclage selon les plans cristallographiques {110} qui rapproche

1'axe b de la direction de 1'étirement, alors que les cristaux étirés selon
une direction proche de 1'axe b subissent une transformation allotropique
de la forme orthorhombique & la forme monoclinique qui ne modifie que trés
peu 1'orientation cristallographique. De fagon générale, le maclage d'un
cristal sous 1'effet d'une déformation mécanique procdde par le glissement
d'une famille de plans réticulaires de densité élevée, dans une partie du
cristal, et par une rotation des molécules sur elles-mémes dans cette
partie du cristal, de telle sorte que les deux parties du cristal soient
images 1'une de 1'autre dans un miroir, par rapport au plan de mac]age.219
Pour le polyéthyléne, le maclage s'effectue selon les plans réticulaires

216,217

{110}. Quant & la transformation allotropique du polyéthyléne de

la forme orthorhombique & Ta forme monoclinique, c'est une transformation

215,218

de type martensitique qui peut &tre décrite par un cisaillement

simple selon les plans réticulaires {310} ou {010}de la forme

orthorhombique.zw’220
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Le maclage donne lieu & la superposition de deux diagrammes

orientés, symétriques par rapport au plan de mac]age.mG’Z]7

Visiblement,
i1 n'apparatt de phénomé&ne semblable sur aucun des clichés de diffraction
du spécimen BIB-H étiré (figure 58b), et par conséquent, 1'éventualité

d'un maclage peut 8tre &cartée. D'un autre cdté, 1'absence de réflexions

220 dans ces mémes clichés de

caractéristiques du systéme monoclinique
diffraction est une indication que le processus de transformation
allotropique de la forme orthorhombique & la forme monoclinique du
polyéthyléne ne contribue pas non plus & 1'orientation de type b du spécimen

BIB-H cristailisé en solution.

Par contre, 1'indice d'un processus d'orientation hydrodynamique
des cristaux apparait d travers le fluage qui caractérise le comportement
mécanique du spécimen BIB-H cristallisé en solution (section 11.4.1).
C'est une hypothé&se semblable qu'avaient suggérée Aggarwal 22—91.22] pour
justifier 1'orientation de type a observée sur les polyéthylénes extrudés,
supposant que les cristaux &taient de forme allongée selon 1'axe
cristallographique a. Mais, de la méme facon, on devrait s'attendre &
observer une orientation de type b si les cristaux sont allongés selon

1'axe cristallographique b.

Pour les monocristaux de polyéthyléne en losange,formés en
solution diluée, la plus grande dimension est la diagonale définie par
1'axe cristallographique a, ce qui constitue apparemment un argument en

faveur de la thése de Aggarwal et al. Mais en fait, de tels cristaux ne

sont obtenus qu'en solution excessivement diluée, et en général, les



- 179 -

monocristaux de polyé&thylé&ne sont pourvus de troncatures {100}154’2]3’222"226

d'autant plus développées que la température de cristallisation et la
concentration de 1a solution sont &levées. La figure 60 illustre cette
propriété des monocristaux de polyéthyléne 1iée & la cinétique de
croissance. Cette caractéristique conf@re aux monocristaux de polyéthyléne
une structure allongée selon 1'axe cristallographique b. Dans le cas des
copolyméres de 1'éthyléne et d'une «-olé&fine, Tes troncatures {100} des
monocristaux sont encore plus prononéées que dans le cas du polyé&thyléne
]inéaire.227 La régularité polygonale des monocristaux régresse cependant,
avec le taux croissant de ramifications,au profit d'une structure ovale

185,227-229

allongée, 1'axe cristallographique b coincidant toujours avec

Ta plus grande dimension du cristal,2%7+229

Pour les polyméres séquencés, les monocristaux des séquences
cristallisables,formés en solution, ont les mémes caractéristiques
structurales que ceux de 1'homopolymere correspondant, cristallisé dans les

mémes conditions.”]'”3

Aussi, dans les conditions de cristallisation du
spécimen BIB-H en solution, on doit s'attendre & ce que ies monocristaux
des séquences de polybutadigne hydrogéné aient 1a structure allongée des
monocristaux de polyéthyléne basse densité. Dés lors, 1'orientation de
type b que subit le spécimen BIB-H cristallisé en solution est la
conséquence logique de 1'orientation,selon la direction d'étirement,des

cristaux allongés suivant 1'axe b, sous 1'action des forces de cisaillement

exercées par la phase élastomére qui flue.
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11.5.2.2.4 Remargue sur les grands étirements et

la rupture

Sur la figure 61 est reproduit le cliché de diffraction
des rayons X aux grands angles d'un spécimen BIB-H cristallisé en solution
et &tiré a @, = 20, un des plus grands allongements que ce spécimen puisse
supporter durant plusieurs heures sans déchirement notable. En comparant
ce cliché de diffraction de la figure 61 avec les clichés observés a
o = 4,5 et 6,5 (figure 58b), i1 ressort que 1'orientation de type b
prévaut encore d@ la veille de la rupture. Cependant, on peut noter un
renforcement des réflexions {110} et {200} sur 1'équateur, et 1'apparition
trés nette sur 1'équateur de la réflexion {010} de la forme monoclinique
(indiquée par une fléche sur la figure 61). Ceci indique que des
microfibrilles d'orientation ¢ se forment localement 3 partir des

monocristaux d'orientation b.

On peut se faire une idée de la structure de telles microfibrilles
d'aprés les travaux antérieurs concernant la déformation des monocristaux

186,216,230,231 Ces travaux

de polyéthyléne de haute ou de basse densité.
montrent, en particulier, que de multiples fractures apparaissent dans les
monocristaux selon des plans perpendiculaires & 1'axe de 1'étirement. Les
microfibrilles se forment a partir des surfaces de fracture,
perpendiculairement & celles-ci. Ainsi, dans le cas du polymére triséquencé
BIB-H, i1 est fort probable que les monocristaux de polybutadi&ne hydrogéné
qui participent & la réticulation physique se fracturent perpendiculairement

3 la dimension définie par 1'axe b, &tant donné gue cette dimension

proéminente tend 3 s'orienter dans la direction de 1'étirement. Nous avons
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Figure 61. Cliché de diffraction des rayons X aux grands angles d'un

spécimen BIB-H cristallisé en solution et étiré a ozX:.-ZO. La
fléche indique la réflexion monoclinique {010} du polyéthyléne.



schématisé&,sur 1a figure 62,1e mode de formation des microfibrilles que
cette interprétation suggére pour les monocristaux de polybutadigne
hydrogéné, orientés selon 1'axe b, dans le polymére triséquencé BIB-H.
Dans ce modéle, les microfibrilles contribuent & 1a tenue du matériau,
malgré la fracture des monocristaux, et préservent 1'orientation de

type b des fragments des monocristaux, tel que nous 1'avons constaté sur
la figure 61. Le dépliement complet des séquences cristallines impliquées
dans les microfibrilles conduit inévitablement & leur éjection du fragment
de cristal dans lequel elles sont insérées. Ce processus entraTne, a la
longue, la rupture du matériau. Cependant, du fait de leur structure
parfaitement repliée , les séquences cristallines ont une extensibilité

230 C'est vraisemblablement

plastique considérable, pouvant atteindre o, = 50.
1a raison pour laquelle l1a rupture du spécimen BIB-H se produit & un taux

d'allongement aussi élevé que a = 25.

La présence de la forme cristalline monoclinique du polyéthyléne
dans les microfibrilles est certainement le résultat de tensions internes
exercées sur ces derniéres. En effet, un examen de la Tittérature montre
que la modification cristalline du polyéthyléne (forme monoclinique ou
éventuellement forme triclinique apparentée) n'a pu &tre observée que sous
1'effet de tensions internes induites par de sévéres déformations &

froid232 ou par le maintien d'une contrainte externe.zzo’233

II1.6 Conclusion & la deuxi@me partie

Cristallisé dans la masse aprés démixtion liquide-liquide des

séquences de nature chimique différente, le polymére triséquencé BIB-H
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|

axe
d'étirement

Figure 62. Modéle de la déformation des monocristaux de polybutadiéne
hydrogéné dans le matériau BIB-H cristallisé en solution.
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se déforme comme un caoutchouc réticulé. Les clichés de diffraction des
rayons X aux grands angles, enregistrés au cours de 1'étirement, montrent
que les séquences formant 1a matrice caoutchouteuse s'orientent
considérablement et que la phase cristalline subit une transformation
plastique fibrillaire. La déformation plastique ultime des microdomaines

semi~cristallins entraine la rupture du matériau & un allongement relatif

a2 10, sous une contrainte o~ 7 MPa.

Par contre, le spé&cimen cristallisé en solution homogéne flue
sous une contrainte ¢ ~ 1 MPa et se rompt d& un allongement considérable
ay = 25. Par suite de la cristallisation intramoléculaire en solution,
seules quelques chaines se trouvent effectivement réticulées physiquement.
Elles conférent au matériau un minimum de tenue, tandis que la majeure
partie de la matrice élastomdre flue sous contrainte. L'Etat peu orienté
des chaines élastoméres,observé a @ = 6,5 et a = 20,confirme qu'il
s‘agit bien d'un fluage. L'crientation de type b de la phase cristalline
peut &tre interprétée comme une orientation hydrodynamique des monocristaux
sous 1'effet du fluage. La formation des microfibrilles, qui révéle la

fragmentation des monocristaux, est certainement & 1'origine de la tenue

du matériau jusqu'd un allongement aussi élevé que a, = 25.

Ainsi, i1 ressort que la condition sine qua non,pour que le

polymére triséquencé BIB-H poss&de les caractéristiques mécaniques d'un
¢lastom@re réticulé,est la cristallisation intermcléculaire des séquences
de polybutadi&ne hydrogéné, sous forme de microdomaines pelycristallins,
aprds que se soit opérée Ta démixtion liquide-liquide des deux esp&ces de

séquences. 1 est clair que la cristallisation intramoléculaire en
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solution homogéne nuit considérablement & 1a formation et & 1a cohésion

du réticulat physique.

Cette conclusion peut &tre généralisée & tous les polyméres
triséquencés a extrémités cristallisables. D'ailleurs, elle se trouve
parfaitement vérifide pour les polyméres triséquencés TCB-I-TCB
(TCB = polythiacyclobutane, I = polyisopréne) étudiés par Kuo et

194

McIntyre, bien que ces auteurs n'en ajent pas clairement établi Tes

raisons.



CONCLUSION GENERALE

Les deux parties de ce travail mettent avant tout 1'accent sur
1'importance de la morphogénése des microphases constituées des séquences
incompatibles dans les polyméres triséquencés du type élastomére contenant
environ 30% en poids de Ta phase rigide réticulante. L'étape de la
morphogénése est cruciale dans le processus de mise en forme de ces
matériaux microcomposites, car c'est & ce stade que se forgent les grandes
lignes de leur comportement physique, et en particulier, leurs propriétés

mécaniques.

Pour les polyméres triséquencés amorphes SBS-H et SIS-H,
préparés par évaporation du solvant & partir d'une solution, la formation
de la structure mésomorphe est considérablement influencée par la nature
du solvant. Cette derniére gouverne la dispersion de la phase de
polystyréne qui se trouve d réagir d'autant plus aux sollicitations

mécaniques que sa structure est plus continue.

Pour le polymére triséquencé BIB-H & sé&quences latérales semi-
cristallines, les caractéristiques mécaniques sont davantage l1iées a la
structure interre de la microphase semi-cristalline qu'd la structure
mésomorphe elle-méme. Par opposition & la cristallisation intramoléculaire
en solution, la cristallisation intermoléculaire des séquences de

polybutadigne hydrogéné dans la masse, apré&s démixtion liquide-liquide,
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s'avére 8tre une nécessité pour la réticulation physique de la matrice

glastomére.

D'importantes différences sont & souligner dans les comportements
des deux esp&ces de matériaux, selon que la phase rigide réticulante est
vitreuse ou semi-cristalline. Ces différences se situent au niveau des
processus de déformation et des propriétés ultimes, d'une part, et au
niveau de la stabilité du module élastique avec la température, d'autre

part.

Nous avons établi que la microphase de polybutadiéne hydrogéné
du polymére BIB-H se déforme selon les processus classiques de déformation
plastique des polyméres semi-cristallins, alors que 1a phase de polystyréne
du polymére SBS-H est le sidge de ruptures et de réarrangements réversibles
impliquant peu de déformation plastique. Quant 3 la résistance d la
rupture du polymére BIB-H, elle est nettement inférieure a celle des
polyméres triséquencés 3 séquences latérales vitreuses. Ceci semble &tre
une conséquence du nombre trés restreint de cristaux dans la section
transversale des microdomaines de polybutadiéne hydrogéné. Cette
caractéristique de la structure des microdomaines cristallins n'est
certainement pas 1'exclusivité du polymére triséquencé BIB-H. Elle
pourrait &tre généralisée a tous les polyméres triséquencés du type
élastomére dont les séquences cristallisables constituent 30-40% du matériau,
car, comme pour le polymére BIB-H, la taille de leurs microdomaines est
régie par la thermodynamique de la séparation de phase et la taille de
leurs cristaux par la thermodynamique de la cristallisation. C'est

peut-&tre la raison pour laguelle aucun des polymdres triséquencés semi-
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cristallins que nous avons cités dans 1'introduction générale ne surpasse
la résistance mécanique des polyméres SIS et SBS, malgré le point de

fusion trés é&levé et la grande cohésion de leur phase cristalline.

Enfin, sur le plan de la stabilité du module élastique dans le
domaine de température compris entre les changements d'états respectifs
des deux phases, le polymére BIB-H est supplanté par les polyméres SIS
et SBS en raison des processus d'absorption d'énergie mécanique qui
affectent la phase semi-cristalline de polybutadiéne hydrogéné. Ce
comportement devrait en principe s'appliquer & la plupart des polyméres
triséquencés semi-cristallins du type élastomé@re,car la plupart des
homopolyméres cristallins,susceptibles de constituer leurs séquences
latérales,sont 1'objet de processus d'absorption d'énergie mécanique a

des températures bien inférieures d leur point de fusion.
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Le butadiéne (Canadian Liquid Air, 99,5% mol. pur) est condensé
3 250 K et dégazé avant d'Btre traité avec du n-butyllithium dans une
concentration de 1'ordre de 5 X 1074 M, & 250 K pendant 40 min. I1 est
conservé d 1'état gazeux,sous une pression n'excédant pas 0,12 MPa,

& 1'abri de la lumiére.

L'amorceur de polymérisation, le sec-butyllithium {Foote Mineral
Co.), est purifié par distillation sur paroi froide, puis diiué en une
-
solution benzénique environ 10 ° M,et conservé dans des bulbes de verre

fragiles, scellés sous vide.

I1.1.1.2 Mode opératoire

La synthése du polymére triségquencé BIB est effectuée a
298 K dans un appareil de verre scellé sous vide, muni d'ampoules & joint
fragile contenant Tes monoméres. L'amorceur et 1'agent de terminaison, le
tert-butanoi, sont préalablement introduits dans 1'appareil, d 1'intérieur
de bulbes fragiles. Le benzéne est distillé dans le montage aprés que du
n-butyllithium y ait &té injecté 3 travers un septum, & 1'aide d'une
seringue hypodermique. L'appareil est ensuite isoié de la rampe a vide
par scellage, puis purgé & 1'aide de la solution de n-butyllithium dans Te
benzéne et rincé par distillation de ce méme solvant. La section de
1'appareil contenant la solution de purge est séparée par scellage aprés
que le benzéne ait €té transféré par distillation dans le compartiment

congu pour la polymérisation.

La synthése proprement dite du polymére triséquenceé BIB débute

alors par 1'addition de 1,66 g de butadigne 3 8,0 x 107° mote de sec-
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butyllithium dissous dans 175 mL de benzéne. Aprés 48 h de polymérisation,
temps nécessaire d@ la conversion théorique de 99,9% du butadiéne, 8,00 g
d'isopréne sont ajoutés au milieu réactionnel. La po]ymérisation s'effectue
pendant 24 h, pour un taux de conversion théorique de 1 isopréne de 99,99%.
Une deuxiéme aliquote de 1,65 g de butadiéne est ajoutée et polymérisée
pendant 48 h. La réaction est terminée par 1'addition d'un excés de tert-
butanol (environ 0,2 mL). Le polymére est récupéré par précipitation dans
du méthanol, puis séché et conservé sous vide. Le rendement effectif

global de la polymérisation est de 99%.

Les deux polyméres de référence, 1'homopolymére PB et le
polymére biséquencé IB, sont préparés dans des conditions semblables de
température, temps et concentration en polymére. La polymérisation de
7,62 g de butadiéne, amorcée par 1,40 x 107% mote de sec~-butyltithium
donne 7,34 g d'homopolybutadiéne PB. La synthése du polymére biséquencé
IB, amorcée par 1,0 X ]0-4 mole de sec-butyllithium, est effectuée par
polymérisation séquentielle de 0,337 g d'isopréne et 2,82 g de butadiéne,

avec un rendement global de 96%.

[11.1.2 Hydrogénation des substrats

Les manipulations sont effectuées en partie sur la rampe & vide,
et en partie dans une boTte & gants dont 1'atmosph@re d'azote est séchée
et désoxygénée par recyclage continu d& travers un pidge froid a 198 K,
une colonne de tamis moléculaire et une colonne de tournures de cuivre &

773 K.
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I711.1.2.1 Purification des réactifs

Le cyclohexane (Fisher Scientific Co, certifié A.C.S.),
utilisé comme solvant de réaction, est distillé sur une colonne & 50
plateaux en présence de potassium. Il est conservé sur hydrure de calcium

et subit un dernier traitement au n-butyliithium avant utiiisation.

L'éthyl-2-hexanoate de cobalt (II) (K and K Laboratories Inc.)
et les substrats polydiéniques sont séchés et dégazés sous un vide de

4

5 x 107" Pa pendant 12 h,avant dilution dans Te cyclohexane.

Le triéthylaluminium (K and K Laboratories Inc.) est dilué dans

le cyclohexane sans autre traitement.

I11.1.2.2 Mode opératoire

A T'intérieur de la boTte & gants, 10 mL d'une solution
de triéthylaluminium 1M sont ajoutés lentement & 150 mL d'une solution

2 x 1072

M d'éthyl-2-hexanoate de cobalt (II), sous agitation continue.

La solution noire ainsi obtenue est mélangée & une solution de 1 g de
polymére triséquencé BIB dans 100 ml de cyclohexane. La solution finale
est transférée dans un autoclave ol elle est soumise d une pressidn de

1 MPa d'hydrogéne a 323 K, sous agitation pendant 16 h. En fin de réaction,
le catalyseur est désactivé par agitation de la solution en présence de

20 mL d'eau pendant 15 min & 323 K. L'addition simultanée de 5 ml
d'hexaméthylphosphorotriamide facilite la floculation et la décantation

des résidus cata]ytiques.235

La solution organique surnageante est filtrée
3 323 K sur une cartouche d'extraction en cellulbse et le polymére en est

séparé par précipitation dans du méthanol. La récupération du polymére
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est assistée par deux extractions successives & 1'aide de 50 mL de

cyclohexane. Le rendement global de 1'extraction est de 90%.

L'hydrogénation de 1‘homopolymé&re PB est effectuée de maniére

semblable sous une pression d'hydrogéne ré&duite & 0,5 MPa.

111.2 Caractérisations moléculaires en solution

111.2.17 Osmométrie

Les masses moléculaires moyennes en nombre sont mesurées a

1'aide d'un osmométre automatique Hew]ett—Packard modéle 503 pourvu d'une
membrane cellulosique Schleicher Schuell type 08, dans le toluéne a 298 K.
La valeur de la masse moléculaire moyenne en nombre de chaque &chantillon
est déterminée a partir de 1'ordonnée d 1'origine de la droite de variation
de (H/C)i, en fonction de la concentration de six solutions &chelonnées sur
le domaine de concentration 0,5 - 1,5 x 10'2 g/cm3 environ. Le
conditionnement de 1'appareil est préalablement contrglé par 1'analyse d'un

échantillon étalon de polystyréne de masse moléculaire connue.

11.2.2 Résonance magnétique nucléaire protonique (RMN]H)

La composition et la microstructure des polyméres sont déterminées
d partir de spectres RMN1H 3 220 MHz de solutions & 5% en poids dans le

benzéne deutsrié ou le tétrachlorure de carbone, & la température de 348 K.

11.2.3 Chromatographie sur gel perméable (CGP)

L'analyse qualitative de la distribut%on des masses moléculaires
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des échantillons par CGP est ré&alisée avec un appareil GPC 200 de Waters
Associates, constitué d'une série de quatre colonnes de Styragel dont la
porosité nominale maximum est respectivement 105, 104, 103 et 102 nm. Un
volume de 2 mL de solution de concentration 2,5 x 10'3 g/cm3 est injecté
dans 1a colonne dont 1'éluant s'écoule avec un débit de 1 cm3/min.
L'élution des échantillons SIS-H et SBS-H, étudiés dans la premidre partie
de ce travail, est effectuée dans le toluéne & 308 K. Les échantillons
étudiés dans la deuxiéme partie sont élués dans le tétrahydrofuranne, dont

la température est ajustée d 308 K pour les échantillons polydiéniques, et

d 323 K pour 1'échantillon hydrogéné semi-cristallin BIB-H.

II1.3 Caractérisations physiques a 1'état solide

II1.3.1 Préparation des films

Parmi de nombreuses méthodes de préparation de films de polyméres,
nous avons choisi la méthode d'évaporation lente du solvant, & partir d'une
soJution sur un 1it de mercure, dans le but de réduire au minimum les
tensions internes dans les matériaux solides. La solution est versée &
1'intérieur d'un cadre d'acier inoxydable de 6 cm de cdté, qui repose dans
un cristallisoir contenant un 1it de mercure. Le solvant est évaporé
progressivement sur une période de 4 @ 5 d. Le film solide est
ultérieurement séché sous vide primaire d'une pompe mécanique,durant une

semaine, A la température ambiante.

Les films des polyméres amorphes SBS-H et SIS-H sont préparés

3 298 K, d partir de solutions & 5% en poids. Les conditions de préparation

236



spécifiques aux polyméres semi-cristallins PB-H et BIB-H sont précisées

dans le texte (deuxidme partie, chapitres II.1 et III.1).

Des films d'épaisseur variant de 0,15 & 1,2 mm sont préparés

selon cette technique, dépendant du volume de solution initiale.

II1.3.2 Analyse enthalpique différentielle (AED)

I11.3.2.1 Procédure

Le comportement thermique des matériaux est analysé &
1'aide d'un appareil DSC-1B de Perkin Elmer. L'enceinte calorimétrique,
purgée par un courant d'hélium d'un débit de 10 cm3/min, est munie d'un
dispositif de refroidissement & 1'azote liquide permettant d'effectuer des
mesures en continu de 173 K & 420 K. L'échantillon de masse comprise
entre 15 et 25 mg est enfermé& dans une cellule d'aluminium certie. Une
autre cellule d'aluminium vide, de masse identique & 0,2 mg prés, constitue

la ré&férence.

Les mesures & la chauffe sont effectuées & un taux de 40 K/min,
aprés que les échantillons aient été refroidis de la température ambiante
(ou 430 K selon le cas) jusqu'a 170 K, & un taux de - 5 K/min. L'
€talonnage de 1'échelle de température et des aires de fusion des
échantillons semi-cristallins est réalisée & 1'aide de substances étalons,
dans les mémes conditions, soit le mercure (Tf = 234 K, sHe 2 11,3 J/q)

et 1'indium (T, = 429 K, aH 28,4 J/g). Les courbes AED des spécimens

. f~ f -
BIB-H et PB-H rapportées dans le texte sont des enregistrements corrigés,

pour 1'effet de dérive de la ligne de base instrumentale, par soustraction



point par point de 1'enregistrement effectud sans &chantillon, les

paramétres instrumentaux étant inchangés.

Les mesures au refroidissement sont effectuées 3 un taux de
- 5 K/min. Dans ce cas, 1'échelle de temp&rature ne peut &tre é&talonnée
avec exactitude mais, & en juger par le comporiement des substances &talons

a la chauffe au méme taux, 1'erreur n'excéde pas 1 3 2 K.

111.3.2.2 D&termination du taux de cristallinité

Le taux de cristallinité pondéral des matériaux semi-

cristallins SBS-H, PB-H et BIB-H est d&terming & 1'aide de la relation®>’

X =z AHf/AH; . (33)

ol AHf est 1'enthalpie de fusion sp&cifique de 1'échantillon,
déterminée & partir de 1'aire du pic endothermique comprise entre la
courbe de fusion proprement dite et 1'interpolation linéaire de la ligne

de base entre le début et 1a fin de 1a fusion, et

AH; est 1'enthalpie de fusion spécifique du polymére parfaitement

cristallin, & la méme température de fusion.

les taux de cristallinités sont entachés d'erreurs religes a la
détermination de AHf et AH? 3 la fois. La détermination de AHf est affectée
par le tracé de la ligne de base sous le pic de fusion, dont Nunderlich237

souligne bien la difficulté. D'un autre c&té&, la valeur de aHE utilisée

f
est celle du cristal parfait de polyé&thyl&ne, soit AH; = 293 J/g & la
température de fusion de 415 K,237 sans tenir compte de la diminution

237

résultant de 1'abaissement du point de fusion. Vu 1'&talement important
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de Ta fusion des spécimens semi-cristallins dans un domaine de température
nettement inférieur & 415 K, cet effet peut alors expliquer en grande
partie les valeurs plus faibles des taux de cristallinité é&valués par AED.
Il n'a pas non plus ét& tenu compte de 1'abaissement de AH; que peut
créer 1'incorporation des groupements latéraux dans la maille

crista]]ine.238’239

I11.3.3 Densimétrie
111.3.3.1 Procédure

La colonne & gradient de densité, constituée par le systdme
méthanol-eau, et thermostatée 3 296 K, est &tablie selon une des méthodes

standard ASTM. 240

Cette méthode consiste en un remplissage continu de

la colonne par la partie supérieure, la composition du mélange méthanol-
eau variant progressivement de telle sorte que sa densité diminue au fur et
d mesure du remplissage. La colonne de 1 m de haut est &talonnée a 1'aide
de 7 billes de verre de densités connues. La figure 63 représente la
courbe de calibration qui, pour les besoins de ce travail, est extrapolée

jusqu'd la densité 0,94 , extrapolation justifiée dans 1a mesure ol ce

niveau est loin du fond de la colonne.

Les é&chantillons préparés par évaporation sur 1it de mercure
sont nettoyés durant 15 min dans une solution d'acide nitrique 10%, puis
rincés d 1'eau. Avant d'@tre introduits dans la colonne, tous les
échantillons de masse 5-10 mg sont rincés au méthanol afin de favoriser
leur mouillage. Les lectures sont effectuées deux jours aprds
1'introduction, temps au bout duquel aucun changement notable n'est observé,

méme aprés une semaine.
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I111.3.3.2 Détermination du taux de cristallinite

Le taux de cristailinité d'un polymére semi-cristallin peut
8tre évalué a partir de la re]ation237

x = (1/p - Y/Oa)/(l/oC - T/pa) y (34)

ol p, Pe et p_ sont respectivement les masses spécifiques du polymére

a
semi-cristallin, de sa phase cristalline et de sa phase amorphe.

La masse spécifique de la phase cristalline du polyéthyléne
linéaire, Pe = 1,00 g/cm3 d 296 K, est évaluée @ partir des paramdtres de

Ta maille cristalline orthorhombique et de son remp]issage.210’24]

Pour
les polyéthylénes ramifiés, ou les copolymeres de 1'éthyléne et d'une
a-01éfine, 1'isomorphisme242 issu de 1'insertion des groupements latéraux
dans la maille cristalline est caractérisé par une expansion de la maille
dans le plan de base ab.242'245 Les paramétres de maille du spécimen PB-H
sont a = 0,752 nm et b = 0,496 nm, valeurs effectivement supérieures a
celles des paramétres de maille du polyéthyléne linéaire, a savoir

210,241

a =0,740 nm et b = 0,494 nm. Cependant, comme 1'ont fait remarquer

Ver Strate et Wilkinski,239 1'insertion des pendants de chafne dans 1la

maille cristalline augmente aussi la masse de la maille, et pour les
copolyméres éthyléne-propyléne, cet effet compense approximativement
1'augmentation de volume, de telle sorte que la masse spécifique de la

phase cristalline demeure & peu de chose prés égale 3 celle du polyéthyleéne
linéaire. Un calcul semblable ne peut pas &tre appliqué aux copolyméres
éthyléne-buténe-1, car la disparité des résultats de ia ]ittérature151’245’246

jette un doute sur le degré d'insertion des groupements éthyles dans la



maille cristalline. D'ailleurs, le fait que les groupements plus volumineux
que les méthyles aient un effet moindre que ces derniers sur le paramétre
de maille a, et un effet plus marqué sur la cristallinité, est un indice de

leur insertion réduite.z42

Aussi la masse spécifique de la phase
cristalline des polybutadiénes hydrogénés étudiés dans la deuxiéme partie
de ce travail est arbitrairement choisie égale & 1,00 g/cm3, ce qui suppose

une insertion trés partielle des groupements éthyles.

La masse spécifique de 1a phase amorphe du poly&thyléne, et des
copolyméres éthyléne-a-0léfine en général, est Py = 0,855 g/cm3 a
296 K.148,239,247,248,*

Dans le calcul du taux de cristallinité du polym&re sé&quencé
BIB-H, 1a masse spécifique de la microphase cristallisable est &valuée en

considérant la propriété d'additivité des volumes spéciﬁques.52

17 est important de noter qu'une incertiﬁude de 1% sur la valeur
de 1'une des masses spécifiques entraTne une erreur de 6% sur le taux de
cristallinité, ce qui peut expliquer les valeurs systématiquement plus

8levées du taux de cristallinité évalué par densimétrie.

[11.3.4 Diffraction des rayons X aux grands angles

I11.3.4.1 Procédure
Les clichés de diffraction des rayons X aux grands angles

* Les masses spécifiques du polyisopréne hydrogéné et du polybutadiéne
hydrogéné amorphes, constituant les séquences centrales des polyméres
séquencés SIS-H et SBS-H, sont respectivement 0,85, et 0,859 g/cms3.

Ces valeurs sont calculées en considérant 1'additivité des volumes
spécifiques,®? connaissant les masses spécifiques des polyméres et celle
du polystyréne, ppe = 1,052 g/cm3.
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sont enregistrés sous vide, sur films plans,d 1'aide d'une caméra Warhus.

Le rayonnement K d'un tube & anticathode de cuivre, opérant sous 40 kV et

20 mA, est sélectionné par un filtre de nickel. Sa focalisation est

réalisée par deux collimateurs d'entrée et de sortie, ayant des diamdtres
respectifs de 0,7 et 0,5 mm, et distants de 50 mm. L'échantillon, d'environ

1 mm d'épaisseur, est fixé sur le deuxiéme collimateur et le film
photogréphique placé & 50 mm environ de ce dernier. Les clichés sont
étalonnés grdce a la réflexion {200} d'une poudre de NaF déposée sur
1'échantillon. Ils sont analysés & 1'aide d'un microdensitométre enregistreur

Joyce-Loebl.

111.3.4.2 Détermination du taux de cristallinité

Le taux de cristallinité du polyéthyléne peut Etre évalué
d partir de la courbe de variation de 1'intensité diffractée en fonction
de 1'angle de diffraction, moyennant la décomposition en ces deux

245,249,250

composantes cristalline et amorphe. Le tracé du halo amorphe

peut 8tre &tabli & partir du cliché de diffraction de 1'échantillon fondu.249
Toutefois, sa position angulaire est modifiée par suite du changement de la
distance moyenne entre les chafnes, et sa forme n'est pas rigoureusement 1a

méme & toutes les températures.249

La figure 64 représente les tracés microdensitométriques des
clichés de diffraction du matériau PB-H fondu, & 393 K, et recristallisé,
a 296 K. L'intensité du halo amorphe sous la courbe de diffraction du
spécimen cristallisé (figure 64b) est déterminée, par rapport 3 la ligne
de base, proporticnnellement & 1'intensité de ia courbe de diffraction du

spécimen fondu (figure 64a), aprds translation de cette derniére de 0,02 rad,
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amorphe

28 (rad)

Figure 64. Tracés microdensitométriques des clichés de diffraction des
rayons X aux grands angles d'un spécimen PB-H fondu & 393K (a) puis
recristaliisé (b).
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optique du cliché. De plus, la méthode utilisée ici néglige de nombreuses
contributions cristallines et amorphes mineures et introduit par conséquent

une erreur systématique.250

[I1.3.5 Diffraction des rayons X aux petits angles

L'étude de diffraction des rayons X aux petits angles est
réalisée sur un goniométre Rigaku Denki modéle 2202. Le rayonnement Ka
du cuivre est sélectionné & 1'aide d'un filtre de nickel & partir de
1'émission d'un tube d rayon X a anticathode de cuivre, opérant sous une
tension de 40 kV et une intensité de courant de 20 mA. Le rayonnement
est focalisé par deux collimateurs circulaires de 0,5 et 0,3 mm de
diamétre. Le deuxiéme collimateur, 1'€chantillon et le film photographique
sont placés respectivement & 300, 320 et 630 mm du premier collimateur.
La cassette contenant le film photographique est insérée & 1'arridre d'une
section 3 vide dont la fenétre d'entrée est placée le plus prés possible

de 1'échantillon.

Pour 1'étude des &chantillons déformés, des collimateurs de 0,3
et 0,2 mm de diamétre sont utilisés pour 1'enregistrement du premier ordre
de diffraction. Une marque hémi-circulaire de 1 mm de rayon, tracée &
1'encre sur 1'é&chantillon, permet d'évaluer Ta déformation Tocale au
voisinage de 1'impact du faisceau incident. La déformation de cette
marque est mesurée d 1'aide d'un microscope pourvu d'un micrométre.
L'épaisseur des é&chantillons, de 1'ordre de 0,4 - 1,2 mm, est mesurée &
1'aide d'un palmer, et sa variation est suivie en fonction de 1'allongement.

Le temps d'exposition des clichés est augmenté, de manidre inversement
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manidre ont une précision approximative de 3 8 7%, pour des taux

LR B e

d'allongement allant de 1,2 3 72,2,

I11.3.6 Analyse mécanique en fraction

L'étude de la déformation des matériaux aux grands allongements

0

est réalisfe sur une machine de tractieon Instron moddle 1130, Une

4

chambre thermostatée. chauffie éleciriquament ou refroidies nar adduction
contrfiée d'un courant d'azote froid, permet «'effectuer des mesures &

différentes températures.

Les éprouvettes de 3-S5 cm de longueur, 5 mm de largeur et
0,15-0,35 mm d'épaisseur sont étirées d une vitesse dux/dt d'environ
0,8 minu}, a, = L/Lo gtant le taux d’'étirement. Entre deux mesures
cycliques, 1'&prouvette est laissée & une relaxation de dix minutes, sans

contrainte. La valeur de la conirainte nominale ¢ est rapportée & l'aire

de la section initiale.
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Les dimensions des échantillons sont de 1-2 <m de longueur,

5 mm de largeur et 0,4 - 1,2 mm d'épaisseur.



APPENDICE 1

Transformation affine d'une sphére

S

Soit une sphére définie par 1’équation

A5

2 2
x2 +y bz a rg

Considérons les trois transformations affines orthogonales suivantes

X' = aX P f/:;ay s Z za "2

L'équation transformée de la sphére est celle d'un ellipsoide de révolution

a-zx'2+a}/'2+a2 = rg

s'effectue comme suit

4N

Le passage en coordonnées polair

x" = rcosw ,
y' z rsing sin 4 ,
z' = rsinw COS ¢ .

L'équation de 1'ellipsoide devient

a'z r2 cos%u + arzsinzm - rg

On en déduit
fa 2
)%

o]
~ s i
= r/r_ = 5inw +
o / 0 ax/(ax W + COS w

b4

ol a, est le coefficient de la transformation affine définie selon
la direction x, et a le coefficient de 1a transformation résultante,

selon la direction radiale définie par 1'angle polaire w.



Transiormation

Soit un plan P défini nar

od cos a, cos b et cos

au plan, et d la distance de 1'crigine

Considérons les trois transformations affines

- k3 S

x''a cos a4y ot cos bz oal

En normalisant les coordonnées divectrices de

-

transformer 1'équation (E-1) zous la forme

- %
x''a cosa/A+yiatcosb/A+Z a

7 5 5 5 1
ol A= (o " costa +acos b +acosTc)? et

1'origine au plan P',

Des équations (E-2) et {E-3), on tire les sxpr

N
directeurs de ia normaia §°

affine d'un pl

an

au plan,

crthogonaies suivantes

= a~%2
d 0 (E-1)

cosc/A-d" =0, (E-2)

d' est 1a distance de

essions des cosinus
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3 4

cos a' = a'] cos a/A , cosb' za® cos b/A, cos ¢' = a® cos c/A. (E-4)

En combinant les équations (E-1) et (E-2), on obtient la relation
d' - d/A

Cette dernigre relation peut &tre transformée, compte tenu des expressions

(E-4):

1 1

d' = d(a2 cos? a' +a”! cos? b'+ o 0052 c')% . (E-5)

> -+
La normale N' &tant dans le plan défini par la normale N et 1'axe x, et
en raison de la symétrie de révolution autour de 1'axe x, on peut

.

simplifier le probléme en se limitant aux plans P dont la normale N est

contenue dans le plan x y. Dans ces conditions

=1

? 2
cos ¢ =0 = cosc' =0 =>cos™ a' + cos" b'

== coszb' = s1'n2 a'

En utilisant 1a notation w plutdt que a' pour désigner 1'angle entre la
normale N' et 1'axe X, et o, d la place de a afin de préciser qu'il
s'agit du coefficient d'affinité dans la direction x, on déduit de

1'équation (E-5) la relation suivante :

o = d'/d = (a COS2 w + a;] Sl'n2 w)% .
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APPENDICE 3

Fonction de distribution d'une population de

cylindres inclinés par rapport d un axe donné

Soit une population de cylindres inclinés d'un angle X par rapport & un
axe vertical o (figure 31), et distribués uniformément autour de cet axe.
En se Timitant aux valeurs de 1'angle polaire ¢ comprises entre 0 et 90°

(figure 31), 1a fonction de distribution normalisée des cylindres s'écrit
f(6) = 1/90  en deg”!,
et la fraction cumulé&e des cylindres

F(¢) = /90 .

Un changement de variable de ¢ & u peut &tre effectué 3 1'aide de
1'équation (23). La fraction cumulée des cylindres s'exprime alors en

fonction de u par l1a relation
F(u)zarc sin (tanu /tan x )/90
dont la dérivation conduit & la fonction de distribution normalisée

f(u) = 1/[90(1 - (tan u /tan Xx )2)% tan X cos? u] en deg'] .
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