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INTRODUCTION 

A l ' i n s t a r  des mélanges d'homopolymeres, l a  plupart des polymeres 

séquences sont des materiaux hétérogènes de type microcomposite. C'est  une 

consequence de l ' incompati bi l i t é  thermodynamique des espèces de nature chimique 

differente , une regle quasi générale en matière de macromo1~cules. Toutefois, 

les polymeres séquencés se distinguent des simpl es me1 anges d 'homopolymeres 

par l e  caractère intramoleculaire de l a  séparation de phase. De ce f a i t ,  l a  

dispersion colloïdale e s t  beaucoup p l  us grande dans 1 es polymères séquences , 

e t  les  l iens covalents unissant l e s  sgquences ségrégées d'une même chaîne 

créent une t r e s  for te  interaction i3 l ' in te r face  des microdomaines contigus. 

Cette par t icu lar i té  confere aux polymères sêquencés des propriétés bien 

spécifiques qui ont f a i t  l ' ob je t  d ' u n  nombre considérable d'études e t  
1-10 d 'appl ications technologiques au cours des deux dernieres décennies. 

En premier l i eu ,  les  polymGres séquencés ont une aptitude exceptionnelle 

a s 'organiser en structures mésomorphes de type smectique. '12 En solutions 

concentrées corne a l ' é t a t  solide,  les  séquences ségregées se regroupent en 

mi crodomai nes 1 amel 1 ai res , cyl indri ques ou sphériques, n 'excédant pas quelques 

dizaines de nanometres d'épaisseur ou de rayon, e t  organisés périodiquement. 

Ces t r o i s  structures sont schématisées sur l a  figure 1. C'est  l a  proportion 

relat ive des deux phases qui gouverne essentiel 1 ement 1 'adoption de 1 a 

s t ructure,  l 3 , l 4  l a  phase minoritaire étant l a  plus dispersee. Sur la  figure 1 ,  

sont aussi représentés les domaines de s t a b i l i t e  approximatifs des t ro i s  

s t ructures ,  en terme de rapport volumique des deux phases. Il e s t  a remarquer 





que ces structures se retrouvent chez d'autres matériaux composites t e l s  

les all iages eutectiques e t  eutectoïdes. 

En second l i eu ,  du f a i t  du caractère amphiphile des chafnes 

macromoléculaires, l es  polymères séquencés sont des agents ému1 s i  f ian ts  

du type huile-dans-hui le. '  5'16 Avec l e  choix considérable de polymeres 

séquencés synthétisables, i l  e s t  alors possible de préparer u n  agent 

émulsifiant "sur mesure" pour u n  quelconque mélange binaire organique 

inmiscible. Cette propriété présente un in té rê t  tout par t icul ier  en ce qui 

a t r a i t  aux mélanges d'homopolymères non miscibles, car 1 'addition d'un 

polymères séquencé adéquat accroît non seulement l a  dispersion 17-20 Ba i s  

aussi 1 'adhésion des microphases, e t  am61 iore  ainsi 1 es propriétés mécaniques 

du matériau. 18,20 

En troisiCme l i eu ,  pour les  polymères triséquencés d u  type A B A ,  

où A e s t  une séquence d'une espece rigide (vitreuse ou cr i s ta l1  ine) e t  B une 

séquence d'une espece élastomère, 1 'ancrage des séquences B sur l e s  microdomaines 

rigides A constitue une réticul ation physique. a22  La figure 2 représente 

ce phénomène de réticulation physique. L'avantage considérable de cet te  forme 

de réticulation sur l a  réticulation chimique e s t  sa reversibil i t é .  E n  e f f e t ,  

ces matériaux peuvent ê t r e  dissous ou transformés par n'importe quel procédé 

thermomécanique, il des températures suffisamment élevées pour permettre 1 a 

mise en oeuvre de la  phase rigide. Cette propriété leur a valu l e  nom de 

C a o u t c h ~ u ~ ~  thermoplastiques. 2 1 

Les polymères triséquences du type des caoutchoucs thermoplastiques 

ont contribue pour une grande part il 1 'essor des spolymb-es séquencés. C'est 

au début des années 60 que la  société Shell a breveté l e s  premiers 



Figure 2 .  Schéma de principe de la  reticulation physique dans 

les polymères triséquencés. 



caoutchoucs thermoplastiques poly[styr~ne-b-butadiène-b-styr~né] - - (SBS) e t  

poly [styrene-b-isoprene-b--styr%e] - (SIS) ,23 comnercial isés sous l a  marque 

déposée Kraton. Ces matériaux sont synthétisés par polymérisation 

anionique,'-' une des rares méthodes de polymérisation permettant de réal iser  

1 'addition séquentiel l e  parfaite du styrene e t  du butadiene (ou i soprene) , 

SOUS forme de chaTnes "vivantes", sans réaction de t ransfer t  e t  de terminaison. 

Ces matériaux sont l e  plus souvent u t i l i s é s  sous forme solide (objets  moulés, 

revetements , adhési f s )  , 22y24 '25  c ' e s t  pourquoi de t r è s  nombreuses etudes o n t  

é t é  consacrées a leur comportement physique a 1 ' é t a t  solide. 2,4,10 

Parallèlement, l a  recherche de nouveaux polymeres triséquencés 

s ' e s t  développée dans l e  b u t  de pa l l ie r  3 certains défauts des polymères SBS 

e t  SIS, en part icul ier  l a  sens ib i l i té  il 1 'oxydation des insaturations 

polydiéniques e t  1 a res t r ic t ion  d'emploi a des températures inférieures a 

350 K (af in  d 'év i te r  l e  fluage du polystyrene). 

La synthese de polymères dont la  séquence centrale e s t  constituée 

\ d'un élastomere saturé,  te l  l e  polydiméthyl s i  loxane 26-28 ou l e  polysulfure 

de propyl ène , 29330 e s t  une des solutions apportees au probleme de 1 'oxydation 

des SBS e t  SIS. Mais dans ce t te  optique, 1 'hydrogénation des séquences 

polydiéniques des SBS e t  SIS e s t  certainement l a  solution la  plus efficace. 31 -35 

En e f f e t ,  les  séquences de polybutadiène ou de polyisoprène hydrogénés o n t  une 

résis  tance a 1 'oxydation e t  une stabi 1 i t é  thermique considcTrab1 enient accrues, 

tout en conservant d ' excell entes propriétés él as tomères (en autant que, dans 

l e  cas du polybutadiène, l e  taux dlenchaTnements 1,2 s o i t  suffisamnent élevé 

pour év i te r  toute c r i s t a l  1 isation du produit hydrogéné). 

En ce q u i  a t r a i t  a 1 'extension du domaine de temperature d 'ut i l isat ion,  



u n  premier pas a é té  réal isé  avec l a  synthese de polymEres triséquencés 

comprenant des séquences la té ra les  3 température de t ransi t ion vitreuse plus 

élevée que c e l l e  du polystyrène, s o i t  par exemple, l e  poly- 

(ci-methylstyrène)27'30'36 ou l e  polyvinylcyclohexane. 34'35 Mais i l  semble 

qu ' i  1 y a i t  peu de possibi 1 i t é s  de surpasser les performances de ces derniers, 

dans l e  cadre des polymères amorphes. Aussi, les  polymeres 3 séquences 

la térales  c r i s t a l l i nes  sont apparus t r e s  t 6 t  comme une dutre solution a ce 

problème de 1 'extension d u  domaine de temperature d 'u t i  1 i sa t ion ,  car nombreux 

sont les polymsres c r i s ta l l ins1  dont l e  point de fusion surpasse de 100 K ou 

plus la  température de transit ion vitreuse du polystyrene. Cependant, l e  

développement de ces matériaux a é t é  res t re in t  en raison de là  comvlexité 

de leurs méthodes de synthèse. Parmi l e s  polymères u t i l i s é s  comme sêquences 

la térales  c r i s t a l l i nes  a haut point de fusion, citons l e  polysulfure 

d'éthylène ,37'38 l e  polydiphénylsil oxane ,39 l a  polypivaloiactone 40'41 e t  l e  

polycaprol actame. 4 2 

C ' e s t  dans 1 a veine de ce t te  recherche de caautchoucs thermoplastiques 

améliores que se  s i tue 1 'étude faisant  1 'objet de l a  présente thèse. Cette 

étude porte sur  t ro is  polymères triséquencés élastomGres chafne principale 

hydrocarbonée saturee,  obtenus par hydrogenation des séquences polydiéniques 

de t ro i s  polymeres trisequencés poly[styr~ne-~isoprène-~-styr~ne] ( S I S ) ,  

poly[styr~ne-b-butadii2ne-b-styrGne] - - (SBS) e t  poly[butadiene-b-i - sopri2ne-b- - 

butadiene] (BIB). Les deux polymeres SIS e t  SBS hydrogénes sont amorphes, 

alors que l e  polymare B I B  hydrogéne e s t  constitué de séquences latérales 

semi-cristal 1 ines.  Bien que de t e l s  matériaux soient déj3 conerc ia l  i s f s ,  

i l s  n'ont f a i t  l ' ob je t  que d ' u n  nombre t r e s  res t re in t  d'etudes fondamentales. 



La premiere par t ie  de ce travail  e s t  consacrée aux deux polymeres 

triséquencés amorphes. Nous nous sommes attachés a caractériser l ' e f f e t  du 

solvant sur les  propriétés physiques des matériaux solides,  préparés sous 

forme de films par évaporation du solvant a par t i r  d'une solution. Nous 

avons analysé plus particulièrement leur comportement mécanique en traction 

e t  leurs propriétés viscoélastiques, en relation avec leur structure 

mésomorphe. Etant donné que l e  solvant la i sse  généralement une empreinte sur 

l a  structure des microdomaines ,14 i l  nous a é t é  possible d 'obtenir les  deux 

matéri aux sous plusieurs formes mésomorphes aux propriétés mécaniques bien 

d is t inc tes ,  grâce à 1 ' u t i l i s a t ion  de solvants ' sé lect i fs .  Le matériau SBS 

hydrogéné a ,  de plus, f a i t  1 'objet d'une étude visant a é tabl i r  l e  mécanisme 

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

mésoniorphes obtenues. 

La deuxieme lpartie du travail  a t r a i t  au polymere triséquencé B I B  

hydrogéné, constitué de séquences 1 atéral es semi -c r i s ta l  1 ines. Les spécimens 

ont é t é  préparés de deux façons différentes,  s o i t  par c r i s ta l l i sa t ion  dans l a  

masse e t  par c r i s t a l l i s a t ion  en solution, qui ont conduit 3 deux formes 

différentes du matériau. Nous rapportons i c i  1 'étude comparative des 

comportements thermique, mécanique e t  viscoél astique des deux formes de ce 

matériau, avec leur s t ructure microcomposite. Une analyse des processus de 

déformation au cours d ' u n  étirement simple a aussi é t é  réalisée sur les  deux 

formes du matériau. Ce travail  nous a conduit à énoncer une condition de 

c r i s t a l l i s a t ion  nécessaire pour une bonne rét iculat ion physique des polymeres 

triséquencés a séquences la té ra les  c r i s ta l l i sab les .  



PREMI ÈRE PART 1 E 

ËTUDE DE POLYMÈRES TRISEQUENCES AMORPHES POLY [STY RÈNE-b- - ISOPRÈNE-b-STYRËNE] - 
ET POLY [STYRÈNE-b-BUTADIENE-b-SIYRËNE] - - À S~QUENCES POLYDIÉNIQUES HYDROGÊNÉES 

L 'hydrogéna t ion  des i n s a t u r a t i o n s  po lyd ién iqwes dans 1 es polymères 

t r i séquencés  SBS e t  SIS t rans fo rme ces d e r n i e r s  en polymères t r i séquencés  de 

t ype  S-(E/O)-S, OII E/O e s t  une séquence équ i va l en te  à un copolymère 

s t a t i s t i q u e  (cas  des SBS) ou a l t e r n e  (cas des SIS) de 1 ' é t hy l ene  e t  d 'une 

a-01 é f i  ne. Ces maté r iaux ,  au demeurant des caoutchoucs thermoplast iques,  

o n t  une r é s i s t a n c e  a 1 'oxyda t ion  considérablement accrue. P l u s i e u r s  b reve t s  

déposés au nom de l a  s o c i é t é  ~ h e 1 1 ~ 1 ' ~ ~  couv ren t  c e t t e  f a m i l l e  de p r o d u i t s  

aux a p p l i c a t i o n s  t r è s   diverse^,'^ que l ' o n  t r ouve  su r  l e  marche sous l a  

marque de commerce Kra ton  G. 

Dans un t r a v a i l  a n t é r i e u r ,  r é a l i s é  dans n o t r e  l a b o r a t o i r e ,  

Laramée e t  a1 .43 o n t  montré que l e s  p r o p r i ê t é s  mécaniques d ' u n  polymère 

t r i séquence  SIS contenant  22% en po ids  de po l ys t y rène  son t  quelque peu 

mod i f i ées  après hydrogénat ion de l a  séquence de po ly i soprene .  No tamen t ,  

1  es cyc l es  de t r a c t i o n  success i f s  du s u b s t r a t  po l yd i én ique  r é v è l e n t  un 

e f f e t  de charge de l a  p a r t  des domaines de po lys ty rène ,  a l o r s  que l e  polymère 

hydrogéné se comporte comme un é lastomère r é t i c u l é  non chargé. Les deux 

maté r iaux  ayan t  é t é  prepares sous forme de f i l m s  pa r  évapora t ion  du s o l v a n t  

a p a r t i r  d 'une s o l u t i o n  dans l e  cyclohexane (un 'mauvais s o l v a n t  du 

po l ys t y rene )  , 1 es au teurs  o n t  @mis 1  ' hypothese que ce so l  van t  p r é f é r e n t i e l  



pourrait ê t re  en partie resgonsable des différences de comportement mécanique. 

Cette hypothèse s'appuie sur l a  connaissance des e f fe t s  remanents des 

solvants préferentiels sur l a  structure mésomorphe 14'44-46 e t  sur les  

propriétés mécaniques de polymsres séquences SBS e t  SIS sol ides. 44-50 

L'étude rapportee dans ce t te  première par t ie  du t ravai l  a é t é  

entreprise dans l e  b u t  de caractériser 1 'empreinte la issée par l e  solvant 

sur l e  polymGre triséquencé SIS hydrogéné (SIS-H) préparé par Laramée 

e t  a1 .43, comportant 22% en poids de polystyrene. Pour ce f a i r e ,  nous avons 

effectué une analyse systématique du comportement mécanique e t  de l a  
1 

structure microcomposi t e  de films préparés dans plusieurs solvants pl us ou 

moins préférentiels de l 'une ou 1 'autre  des séquences. Parallèlement, 

nous avons étudié u n  matériau commerci a l  SBS hydrogéné (SBS-H) 1 égèrement 

plus riche en polystyrènoque l e  SIS-H, s o i t  29% en poids, af in  de juger 

dans quelle mesure l ' e f f e t  du solvant peut ê t r e  l i é  3 l a  composition du 

1.1 Caracterisation moléculaire des polymeres SIS-H e t  SBS-H 

La synthèse du polymère triséquencé SIS-H a é t é  décri te  

a n t é r i e ~ r e m e n t . ~ ~  Le substrat  SIS e s t  préparé par polymerisation anionique 

en t r o i s  étapes, dans l e  benzène. L'hydrogénation selective d e  la séquence 

polyisoprène (de microstructure 71 % cis-1 ,4, 22% trans-1 ,4 e t  7% 3,4) 4 3 

conduit au polymere SIS-H, dont l a  séquence centrale e s t  comparable 3 un 

copolymere al te rné  de 1 'éthyl5ne e t  du propylene contenant 3,5% en mole 

d'uni tés  méthyl-3-butene-l , reparties statistiquement. 

Nous avons l ieu de croire que l e  polynsre SBS-H, materiau 



comnercial de Shell ," a et6 prepare selon 1 'une des méthodes décrites 

dans les  brevets, 31 -33 impl iquant une polymébi sation anionique (en t r o i s  

étapes ou en deux etapes + couplage) suivie d'une hydrogénation sélective 
1 de l a  sequence de polybutadiène. L'analyse du spectre RMN H 3 220 MHz du 

SBS-H indique que 1 'architecture moleculai r e  de l a  séquence centrale e s t  

ce l le  d'un copolymere s ta t i s t ique  de 1 'éthylène e t  du butène-1, contenant 

environ 78% en mole d'éthylène. 

Dans l e  tableau I figurent l a  masse moléculaire moyenne en nombre, 

les  fractions pondérale e t  volumique en polystyrène, e t  la  masse volumique 

des deux matériaux. 

Tableau 1 : Masse moléculaire moyenne en nombre ,Mn, 
fractions ponderale e t  volumique en 

polystyrène , wpS e t  qS, e t  masse volumique, 
pZ96 des materiaux SIS-H e t  SBS-H. 

SIS-H SBS-H 

* Calculée en considérant la propriété d 'addi t iv i té  des masses volumiques 

des deux phases ,52 connaissant ce1 l e  du materiau e t  ce l le  du polystyrene, 
3 PPS = 1,052 glcm . 



Les courbes d'elution en chromatographie sur gel perméable (CGP)  , 

rapportées sur l a  figure 3 ,  indiquent que les  deux polymeres triséquencés 

ont une dis t r i  bution unimodale é t r o i t e  des masses mol ecul a i res  , par 
5 comparaison au polystyrene standard de Waters (q = 1,10 x 10 , 

- 
$ 1  = 1 O ) .  Les deux pol ymeres triséquencés semblent aussi exempts 

d'especes macromol écu1 ai res du type homopolystyrène ou polymere bi séquence, 

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

au cours de l a  polymérisation. 

1-2 Preparation e t  comportement thermique 

1.2.1 Préparation des films 

Les polymeres triséquencés SIS-H e t  SBS-H ont é t é  préparés sous 

forme de films par évaporation de solvant à par t i r  d'une solution, selon l a  

technique décri te  dans l a  par t ie  expérimentale. Nous avons choisi l e  

toluène, l e  cyclohexane e t  1 'heptane, t ro i s  solvants dont 1 ' a f f in i t é  relat ive 
. 

envers les  deux especes de séquences (polystyréne e t  polydiene hydrogéné) 

e s t  différente,pour chacun des deux polymeres. En e f f e t ,  ces t ro i s  solvants 

sont de hons solvants pour les séquences de polydiene hydrogéné, nais sont 

respectivement bon solvant, solvant-thêta e t  non-solvant des séquences de 

pol ystyrene. 

1.2.2 Comportement thermique 

L'analyse enthal pique d i f fe rent ie l le  (AED)  des films sol ides de 

SIS-H e t  SBS-H révèle les  deux t ransi t ions vitreuses caractéristiques des 

séquences de polystyrene e t  de polydi $ne hydrogéné , mettant ainsi en évidence 

l a  séparation de phase de ces séquences en microdomaines, au sein des deux 
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volume d'élution ( m l )  

Figure 3.  Courbes d ' e lu t ion  chromatographique s u r  gel permeable des 

polymères SIS-H e t  SBS-H, e t  d'un homopolystyr~ne PS standard 
5 - ( $1 1,lOX 10 , M n /  M = 1 , O Z ) .  Solvant: toluène 21 308K. 
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polymères triséquences. Les temperatures de ces t ransi t ions vitreuses sont 

rapportées dans l e  tableau I I ,  t e l l e s  qu'observées au taux de chauffe de 

40 K/mi n .  

Tableau I I  : Températures de transit ion vi treuse,'r ,des polymères 
9 

SIS-H e t  SBS-H mesurées par analyse enthalpique 

d i f fé rent ie l le  a u n  taux de chauffe de 40 K/min. 

SIS-H 43 SBS-H 

T g  polystyrène ( K )  369 34 3 

T g  polydiène hydrogéné ( K )  21 9 21 7 

Les séquences de polydiène hydrogené des deux polymgres triséquencés 

sont des élastomi!res, comme l ' indique leur température de transit ion vitreuse 

t r è s  basse. Cependant, l a  séquence de polybutadiène hydrogéné du polymere 

SBS-H présente une légère c r i s t a l l i n i t é .  Sur l a  figure 4 sont représentées 

les  courbes de A E D ,  enregistrées a l a  chauffe e t  au refroidissement a 40 K/min, 

d'un specimen de SBS-H préparé dans 1 'heptane. Le pic exothermique observé 
\ 

3 263 K sur l a  courbe de refroidissement met en évidence l e  phénomgne de 
\ 

cr i s ta l  1 isation de la  séquence élastomère centrale ,  contenant 78% en mole de 

motifs éthylène. La courbe enregistrée à l a  chauffe présente, pour sa par t ,  

un pic endothermique t r e s  é t a l e  entre 230 e t  310 K. Cette fusion t rès  

é talée,  commençant juste après l a  transit ion vitreuse de l a  séquence de 

polybutadiène hydrogené e s t  u n  phénomène caracteristique des copolymères 

s ta t i s t iques  de 1 'éthylène e t  d'une a-oléfine. 53 y 5 4  D'après 1 'analyse des 

courbes de A E D  des autres spécimens SBS-H préparés dans l e  toluène e t  l e  

cyclohexane, i l  ne semble pas que l e  taux de c r i s t a l1  inité,estirné a environ 

7Z,soit l i é  a l a  nature du solvant de préparation, pas plus que l e  saut de 
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capacité calorifique associé 3 l a  transit ion vitreuse de l a  fraction amorphe 

de l a  phase de polybutadiene hydrogéné. 

1.3 Propriétés mécaniques 

1.3.1 Etude en traction 

1.3.1.1 Polymere SIS-H 

Les courbes de t ract ion cyclique des spécimens SIS-H préparés 

dans l e  cyclohexane e t  l e  toluene sont représentées sur l a  figure 5. Le 

spécimen préparé dans l e  cyclohexane (figure 5a) peut ê t r e  assimile 3 u n  

élastomere vulcanisé non chargé, tant  les  deux cycles de traction consécutifs 

sont superposables e t  leur hystérésis fa ible .  Par contre,  l e  spécimen 

préparé dans l e  toluène (f igure 5b) montre une for te  hystérésis au cours du 

premier cycle e t  une résistance nettement réduite au cours de l a  deuxième 

tract ion.  !Ce comportement, qui t radui t  3 l a  fois une a,bsorption d'énergie 

mécanique e t  une rupture locale des microdomaines de polystyrène, e s t  

\ analogue 3 1 ' e f fe t  ~ u l l i n s ~ ~  observé sur les  caoutchoucs vulcanisés e t  

chargés au noir de carbone. 
\ 

Nous avons représenté sur la  figure 6,  1 'évolution avec !a 

température de l a  contrainte de  traction,^*, mesurée au taux d'allongement 

a = 4 sur les courbes de traction des spécimens SIS-H préparés dans l e  
X 

toluene e t  l e  cyclohexane. Pour l e  spécimen préparé dans le  cyclohexane, c * 

diminue de maniere quasi l inéa i re  avec l a  température entre  320 e t  240 K, 

conformement 1 l a  théorie de 1 '61 as t ic i  t é  des caoutchoucs. 56 Au-dessous 

de 230 K, a* augmente brusquement avec l a  v i t r i f i ca t ion  de l a  phase 

caoutchouteuse de polybutadiène hydrogéné. Au-dessus de 320 K, a* diminue 

t rgs  progressivement avec l e  ratnolissement des microdomaines de polystyrène. 



Figure 5 .  Cycles de t rac t ion  des spécimens SIS-H pr6parés dans 

l e  cyclohexane ( a )  e t  le  toluène ( b ) :  

(--) premier cycle, ( - - - )  deuxième cycle. 



i cyclohexane 

toluène 

Figure 6. Courbes de variation, en fonction de la  température, 

de la  contrainte a *  mesurée à a X =  4 sur  les cycles de traction 
des spécimens SIS-H prepares dans le  cyclohexane e t  l e  toluène. 



Par contre ,  pour l e  spécimen préparé dans l e  tolusne ( f igure  61, a*  augmente 

de façon monotone avec l 'abaissement de l a  t em~éra tu ro .  Cette évolution 

e s t  certainement l a  conséquence de l a  déformation de l a  microphase de 

polystyrène, é t an t  donné que l a  rés is tance  a l a  déformation plast ique e t  a 

l a  rupture du polystyrène augmente avec l 'abaissement de température, 57 

comme pour l a  plupart des polymères vi treux.  57,58 

Polymere SBS-H 

Les cycles de t rac t ion  successifs  des spécimens SBS-H préparés 

dans 1 'heptane, l e  cyclohexane e t  l e  toluène sont représentés sur  l a  f igure 7 .  

Le spécimen préparé dans 1 'heptane ( f igure  7a) apparaft  corne u n  élastomere 

quasi i déa l ,  sans e f f e t  de charge de l a  part  de l a  microphase de polystyrène. 

Ce comportement e s t  t r è s  semblable 3 celui  observé précédemment pour l e  

spécimen SIS-H préparé dans l e  cyclohexane. Par contre ,  pour l e s  spéciinens 

SBS-H préparés dans l e  cyclohexane ( f igure  7b) e t  l e  toluène ( f igure  7c ) ,  

1 ' hystérési  s du premier cycl e de t rac t ion  e t  sa non-reproducti b i  1 i t é  

t raduisent  u n  e f f e t  de charge important. Le spécimen préparé dans l e  toluène 

présente,  en ou t re ,  u n  module i n i t i a l  élevé e t  une l im i t e  é las t ique ,  tout  

comme l e s  themop1astiques renforcés par u n  élastomère. 59'60 c ' e s t  l a  l e  

signe de l a  rupture d'une phase t r e s  continue de polystyrène. 

I l  e s t  à remarquer que l e s  courbes de première t r ac t ion  des 

spécimens SBS-H preparés dans 1 ' heptarie, l e  cyclohexane e t  l e  toluène sont 

analogues 3 ce1 1 es  observées par Ho1 den e t  a l .  sur  des polymeres triséquences 

SBS, ayant une f r a c t i ~ n  pondérale croissante  en polystyrene. 

La var ia t ion de l a  contra inte  de t rac t ion ,a* ,  mesurée au taux 

d'allongement ex = 4 sur  l e s  courbes de t rac t ion des specimens SIS-H preparés 

dans l 'heptane,  l e  cyclohexane e t  l e  toluéne, e s t  représentée sur l a  f igure  8 



Figure 7. Cycles de t r a c t i o n  des sptfcimens SBS-H prépartfs dans 

1 'heptane (a) ,  le cyclohexane ( b )  e t  l e  to luène ( c ) :  

(-) premier cyc le ,  ( ---)  deuxième cycJe. 
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Figure 8. Courbés de variat ion,  en fonction de la température, 

de l a  contra inte  a*  mesuree 3 a X =  4 su r  les  cycles de t rac t ion  

des specimens SBS-H prepares dans 1 'heptane, le  cyclohexane 

e t  l e  toluène. 



en fonction de l a  température. Pour l e  spécimen préparé dans l 'heptane, qui 

ne présente pas d ' e f f e t  de charge, a* varie peu entre 340 e t  270 K ,  puis 

augmente brusquement au-dessous de 260 K. Cette augmentation de O * ,  q u i  

se  produit 30 K plus haut que pour l e  spécimen SIS-H préparé dans l e  

cyclohexane (f igure 6 ) ,  n ' e s t  pas due ce t t e  fo is  a l a  v i t r i f ica t ion  de l a  

phase caoutchouteuse mais a sa c r i s t a l l i s a t ion  par t ie l le ,  comme nous l'avons 

v u  lors de 1 'étude thermique (section 1.2.2). Les spécimens SBS-H préparés 

dans l e  cyclohexane e t  l e  toluene montrent, pour leur par t ,  une augmentation 

continue de a* avec 1 'abaissement de la  température, phénomène r e l i é  encore 

une fois 3 1 ' e f f e t  de charge de l a  phase de polystyrène, comme nous 1 'avons 

déja mentionné en ce q u i  concerne l e  spécimen SIS-H préparé dans l e  

cyclohexane (section 1.3.1.1 ).  

1.3.2 Etude viscoélastique 

1.3.2.1 Pol_mère SIS-H 

L'étude rhéol ogique des spécimens SIS-H préparés dans 1 e 

cyclohexane e t  l e  toluène, réalisée en mode isochrone par l a  technique du 

rhéovibron, nous a permis d ' e t ab l i r  les  courbes de variation d u  module 

dynamique d ' é l a s t i c i  té,E1, e t  du facteur de perte ,tanb,en fonction de l a  

tempé,rature, lesquelles sont rapportées sur  l a  figure 9. Chacun des deux 

spécimens présente deux zones d'absorption d'énergie mécanique aux environs 

de 230 e t  420 K, qui correspondent respectivement aux t ransi t ions vitreuses 

des phases de polyisoprène hydrogené e t  de polystyrène . Sur l a  courbe de 

variation de tan 6 du spécimen SIS-H préparé dans l e  cyclohexane (f igure 9a) ,  

l e  faible maximum d'absorption associe 3 l a  transit ion vitreuse du 

polystyrène indique que ce t te  phase e s t  peu sol1 i c i  tée mécaniquement. 

D'all leurs,  l a  valeur tri% filcvfie du facteur de perte a l a  tracirisl t i o r i  



Figure 9. Courbes de v a r i a t i o n  du module d ' e l a s t i c i t e ,  E '  , e t  du f a c t e u r  de pe r te ,  tan&,  en fonc t ion  de 

l a  température, pour l e s  s p é c i w n s  SIS-H prepares dans l e  cyclohexane (a) e t  l e  to luène (b ) .  



vitreuse de l a  phase de polyisoprène hydrogéné confirme bien que ce t te  

dernière supporte l a  majeure partie de l a  déformation. De plus, l a  chute de 

t ro is  décades du module d ' é l a s t i c i t é  E '  qui accompagne l a  transit ion vitreuse 

de la  phase de polyisoprène hydrogéné (figure 9a) e s t  tout a f a i t  

caractéristique d ' u n  élastomère non chargé. 6 1 

Pour l e  spécimen SIS-H préparé dans l e  toluène (figure 9b) ,  l e  

facteur de perte a la transit ion vitreuse de l a  phase de polyisopri?ne 

hydrogéné e s t  nettement réduit par rapport au cas précédent, a lors  que celui 

de la  phase de polystyrène e s t  accru. I l  e s t  c l a i r  par conséquent que l a  

phase de polystyrène subit ce t te  fois  une so l l ic i ta t ion  mécapique non 

négligeable. Le module E' mesuré entre  les  deux transit ions vitreuses du 

spécimen SIS-H préparé dans l e  toluène (figure 9b) e s t  d ' a i l l eu r s  t r o i s  

fois plus élevé que dans l e  cas du spécimen SIS-H préparé dans l e  cyclohexane 

(figure 9a). 

1.3.2.2 Polymere SBS-H 

La figure 10 montre les  courbes de variation avec l a  température 

du module dynamique d ' é l a s t i c i t é ,E ' , e t  du facteur de perte,tan 6,de spécimens 

SBS-H préparés dans l e  toluène, l e  cycl ohexane e t  1 'heptane. La valeur du 

module E '  mesuré entre les  transit ions vitreuses des phases de polybutadiène 

hydrogéné e t  de polystyrène, ainsi que les  hauteurs respectives des maxima 

du facteur de perte associes il ces t ransi t ions,  indiquent une diminution de 

l a  so l l ic i ta t ion  mécanique de la  phase de polystyrène dans 1 'ordre suivant: 

toluène, cyclohexane e t  heptane. Ce1 a signifie,par l a  même occasion, une 

dispersion croissante de l a  phase de polystyrène dans l e  même ordre. Cette 

phase de polystyrène e s t  parti cul i Prernent bien dispersée dans 1 e spécimen 
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préparé dans l 'heptane puisqu'elle ne crée pas d 'e f fe t  de charge notable, 

comme on peut en juger, sur la figure 10a, par l ' é c a r t  d'environ t r o i s  décades 

entre les valeurs des modules E' mesurés à l a  température ambiante e t  dans l e  

domaine de températures 06 les deux phases sont vitreuses. 

On peut analyser l e  comportement des t r o i s  spécimens, à l a  

température ambiante, à 1 ' aide des modèles analogiques de ~ a k a ~ a n a ~ i ~ ' ~  qui 

combinent les deux modes d'associations en paral lè le  e t  en sér ie  de deux phases 

A e t  B. La figure 11 représente les  deux modèles possibles pour u n  système 

dans lequel la phase A occupe une fraction - a dans la direction de la 

sol 1 ic i ta t ion mécanique e t  une fraction - b dans l a  section transversale, les  

fractions - a e t  - b vér if iant  la relation axb=YA. Les modules correspondants sont: 

modèle 1: E = {(l-a) /EB + a / ( ( l -b)EB + b ~ ~ 1 1 - l  

Nous avons choisi comme valeur du module EB de la  phase élastomère ce l le  d u  

module E' mesuré à 450K, c.a.d. la température au dessus de laquelle les  deux 

phases sont élastomères e t  l e  module E' indépendant de la  structure mésomorphe. 

Comme valeur du nlodule E A  de la phase vitreuse,  nous avons adopté l a  valeur du 

module E '  mesuré à 200K, c.a.d. la température au dessous de laque1 l e  les  deux 

phases sont vitreuses e t  l e  module E '  indépendant de la structure mésomorphe. 

L'analyse effectuée pour une seule température ne permet pas de déterminer l e  

niodèle l e  plus représentatif du système étudié,  mais on peut néanmoins é tab l i r  

une valeur approximative du paramètre - a pour chacun des spéciniens du  matériau 

SBS-H. Pour l e  spécimen préparé dans l 'heptane, 0.4 < - a < 0.6 (0.6>b>0.4) - 

signif ie  que l e s  microdomaines de polystyrène sont à peu de chose près 

géométriquement isotropes, étant donné l a  répart i t ion presque équitable des 

modes "para1 lè le"  e t  "sér ie" .  Pour l e  spécimen préparé dans l e  cyclohexane, 



Figure 11. Modèles analogiques pour l e  SBS-K. 
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l e s  deux t r a n s i t i o n s  v i t r e u s e s  où l e s  deux phases son t  dans deux é t a t s  

physiques d i f f e r e n t s  ( v o i r  f i g u r e  10). A i n s i  , p l  us p a r t i  cu l  ierement  sont  

a f f e c t é s  l e s  processus de r e l a x a t i o n  qu i  i n t e r v i e n n e n t  du cô té  basse température 

du p i c  de t a n  6 assoc ié  l a  t r a n s i t i o n  v i t r e u s e  du po lys ty rene .  C e t t e  bande 

d ' abso rp t i on  d ' é n e r g i e  se t r ouve  a l o r s  a t ténuée de façon asymétr ique du c ô t e  

basse température,  ce q u i  a  pour e f f e t  de deplacer  son maximum du c o t é  haute 

temperature.  Pour sa p a r t ,  l a  phase de po lybu tad iène  hydrogéné v o i t  sa 

s o l  1  i c i t a t i o n  mécanique augmenter d 'un  spécimen a 1 ' a u t r e  dans l e  même ord re :  

to luène,  cyclohexane e t  heptane. Les processus de r e l a x a t i o n  dans l a  phase 

de po lybutad iene hydrogéné sont  par  conséquent mis de p l us  en p l u s  il c o n t r i b u t i o n ,  

l e s  p l u s  sens ib l es  a ce changement é t a n t  ceux qu i  se mani festent  du cô té  haute 

température du p i c  de t a n  6 assoc ié au po lybu tad iène  hydrogéné. I l  en r é s u l t e  

une ampl i f i  c a t i o n  asymétr ique de ce p i c  d  ' abso rp t i on  du cô té  haute température,  

e t  un déplacement de son maximum dans l e  même sens. 

1.3.3 Conclus ion 

L ' e t u d e  des p r o p r i é t é s  mécaniques du polymère t r i séquencé  SBS-H e s t  

p a r t i c u l i è r e m e n t  é loquente e t  repond t r è s  b i e n  a l a  ques t i on  concernant  

1  ' i n f l u e n c e  du s o l v a n t  de p répara t ion .  L ' e f f e t  de charge de l a  phase de 

po l ys t y rène  c r o î t  systématiqu'ement avec 1 ' a f f i n i t é  du so l  van t  envers 1 e 

po lys ty rène ,  3 t e 1  p o i n t  que l e  comportement du SBS-H se compare 3 c e l u i  d ' un  

elastomère vu l can i se  non charge, d ' un  élastomi?re charge ou d ' un  

thermoplast ique r e n f o r c e  par  uri 61 astoriié4re, se lon  qu 'i 1 a ete prépare 

respect ivement  a p a r t i r  d 'une s o l u t i o n  dans 1 'heptane, l e  cyclohexane ou l e  

to lusne .  Pour l e  polymère SIS-H, l e s  m o d i f i c a t i o n s  aux p r o p r i é t é s  mécaniques 

apportees p a r  l e  s o l v a n t  son t  moindres, du f a i t  de l a  teneur  p l u s  f a i b l e  en 



polystyrene de ce matéri au. 

Etant donné l e  rôle modificateur bien connu d u  solvant sur l a  

structure mésomorphe des polymères séquencés, 14344-46 1 lori gine des 

modifications du comportement mécanique des polymères SIS-H e t  SBS-H n 'es t  

pas une énigme. On peut même déja affirmer que l a  microphase de polystyrène 

dans ces polymères triséquencés e s t  d'autant plus dispersée que l e  solvant 

e s t  préférentiel de la  phase élastomère. 

La diffraction des rayons X aux pe t i t s  angles, dont les  résul ta ts  

font l ' ob je t  de l a  section suivante, nous a permis de caractér iser  sans 

ambigu ? t é  01 a structure mesomorphe de chacun des spécimens des polymères 

SIS-H e t  SBS-H. 

1.4 Etude de l a  structure mésomorphe oriqinale des polymères SIS-H e t  SBS-H 

1.4.1 Etude en diffraction des rayons X aux pe t i t s  angles 

Tous les  clichés de diffract ion des rayons X aux pe t i t s  angles 

issus des différents  specimens non déformés de SIS-H e t  SBS-H sont caractérisés 

par des anneaux de diffraction de type Debye-Scherrer, indifféremment de 

1 ' inci dence normale ou para1 1 èl e du faisceau primaire par rapport 3 1 a 

surface du film de polym6re. Cela s igni f ie  que les  spécimens sont constitués 

d'une multitude de régions organisées en structure mésomorphe, appelées 

couranment gra ins  ,62-67 dont 1 'orientation e s t  parfaitement aléatoire ,  1 es 

unes par rapport aux autres.  

1.4.1.1 Polymère SBS-H 

Les figures 1 2 ,  13 e t  14 montrent les  tracés microdensitornétriques 

des cliches de diffraction enregis trés ,  a différents temps d'exposition, 



gure 12. Tracés m i  crodensi tométriques des c l i  chés de d i  f f r a c t i  on des 

rayons X aux p e t i t s  angles d ' u n  spécirren SBS-H preparé dans le  toluène. 

Temps d 'exposit ion:  ( a )  2h, ( b )  2 0 h ,  ( c )  7Zh. Les fleches indiquent 

les posi t i  uns des raÉf lexi ai?-> caracteri  sliquéi, d '  une s t ruc tu re  à une 

seule période d z  33,Znm (c iquat ion(1)) .  



Fi gure 13. Tracés mi crodensi tométriques des cli  chés de d i  f f rac t i  on des 

rayons X aux pet i ts  angles d'un spécimen SBS-H préparé dans le 

cyclohexane. Temps d'exposition: ( a )  2 h ,  ( b )  48h. Les flèches 

indiquent les  positions des réflexions caractéristiques d '  un 
réseau hexagonal 3 deux dimensions,de paramètre de mai I le  a = 32,7nm 

(equation ( 2 ) ) .  La courbe en pointi 116 représente le premier ordre 

de diffraction theorique pour des cylindws indépendants de rayon 
R =  8,6nm (équation ( 4 ) ) .  



F igu re  14. Traces m i  c rodens i  tometr iques des c l i  chés de d i f f r a c t i o n  des 

rayons X aux p e t i t s  angles d 'un  spécimen SBS-H préparé dans l ' hep tane .  

Temps d ' e x p o s i t i o n :  ( a )  3h, ( b )  72h. La courbe en p o i n t i  l l é  w p r e s e n t e  

l e s  deux p remie rs  o rd res  de d i f f r a c t i o n  theor iques  pour  des sphères 

independantes de rayon R = 9,6nm (équa t i on  ( 5 ) ) .  



3 par t i r  des specimens SBS-H préparés respectivement dans l e  tolugne, 1 e 

cycl ohexane e t  1 ' heptane. 

Les s i x  raies de diffraction issues du spécimen SBS-H préparé 

dans l e  toluene (figure 12) sont parfaitement compatibles avec les  s ix  

premiers ordres de diffraction prevus pour une structure lamellaire 

monopéri odique. 68 Les posi t i  ons des s ix  ordres de diffraction prévus 

sont déterminees à 1 'aide de l a  relation de Bragg 

avec n = 1-6, l'espacement de Bragg d = 33,2 nm étant calculé pa r t i r  de 

l a  première réflexion observée. Compte tenu de l a  fraction volumique en 

polystyrene du polymere S B S - H , Y ) ~ ~  = 0,25 , on peut déduire LpB-H = 24,9 nm 

e t  LpS = 8,3 nrn , les épaisseurs moyennes respectives d'une lamelle de 

polybutadiene hydrogéné e t  d'une 1 amell e de polystyrène, ces lamel l es étant 

supposées de dimensions 1 atéral  es tri% grandes devant 1 eur épai sseur. 

, L '  in tensi té  des raies e s t  régie par l e  carré du facteur de structure 

'du systeme lamel l a i r e  qui donne lieu à une extinction des ordres multiples de n 

lorsque la f ract ion volumique de 1 'une des phases e s t  un multiple en t ie r  de 

l/n.68 Etant donne que l a  fraction volumique en polystyrene du spécimen 

SBS-H e s t  voisine de 0,25 , i l  n ' e s t  pas surprenant que l a  r a i e  d'ordre 4 

observée sur l a  figure 1 2  s o i t  plus fa ib le  que les  raies d'ordre 5 e t  6. 

Le speciment SBS-H prépare dans l e  cyclohexane (figure 13) donne 

deux raies de diffraction fines e t  une raie large qui concordent assez bien 

avec les  ordres de diffraction prévus pour un arrangement de cyl indres 

para1 leles selon un réseau hexagonal 3 deux d i m é n s i ~ n s , ~ ~  a 1 'exception de 



l a  réflexion (201.  Les positions des raies prévues sont déterminées a 1 'aide 

de l a  relation 

d h k  z ( a a / 2 ) / ( h 2  -t hk + k2) '  a/2 sin e h k  , 

où h e t  k sont les  indices de Miller des plans du réseau hexagonal a 

deux dimensions, e t  a l e  paramètre de maille. La valeur de ce paramètre de 

maille, a  = 32,7 n m ,  e s t  déterminée au prëalable i3 par t i r  de ce t te  même 

relation ( 2 ) ,  en ident i f iant  la  première ra ie  observée a la réflexion (10). 

Le rayon R des cylindres de polystyrène, supposé pe t i t  devant leur longueur, 

e s t  estime 3 8,6 nnl a 1 'aide de l a  relation suivante basée sur l e  calcul du 

rempl i  ssage de 1 a  mai 1 l e  : 

L'intensi té  des raies issues de ce systéme e s t  régie par l e  carré 

du facteur de structure des particules diffractantes cylindriques 69 

où J I  e s t  l a  fonction de Bessel de premier ordre e t  h = 4n sin e / i .  

Cette fonction s'annule une première fois pour hR = 3,8 , ce qui,  pour des 

cylindres de rayon R = 8,6  mi, correspond i3 u n  angle de diffraction 

20  = 10,8 x 10-"ad. Comme on peut 1 e  voir sur 1 a figure 13,  ce t  angle 

e s t  exactement 1 'angle de Bragg de la  réflexion (201 du réseau hexagonal a 

deux dimensions. C'est l a  raison pour laquelle l a  reflexion (20) n ' e s t  pas 

observée. Lewis e t   ric ce^^ o n t  noté un phénomène semblable pour u n  polymere 

triséquence SBS de structure cylindrique hexagonale e t  de fraction pondérale 

en polystyrene wps = 0,26. 

On peut noter,  sur la  figure 1 3 ,  que Ta troisième raie observée 

coïncide avec l e  maximum d'ordre 1 de l ' in tensi t t?  diffractée par des cylindres 



indépendants de rayon R = 8,6 nm. La présence dis t incte  de ce maximum de 

diffraction par l e s  particules indépendantes peut s 'expliquer par 

l 'at ténuation progressive des interferences issues du réseau hexagonal, au 

fur  e t  a mesure de l  'accroissement des indices des plans rét iculaires .  

Le spécimen SBS-H préparé dans l'heptane donne pour sa part t ro i s  

raies  de diffraction (figure 14 ) ,  dont l a  premiere peut ê t r e  attribuée ?i une 

interférence, e t  les  deux autres a des maxima de diffraction par les 

particules indépendantes. En e f f e t ,  l a  figure 15 montre que, pour u n  

spécimen é t i r é  à ax = 2 ,  l a  premiere raie  se déplace vers l e s  plus pe t i t s  

angles selon l a  direction de 1 'étirement, têmoignant de la nature 

in te r férent ie l le  de cet te  ra ie .  Par contre, les deux autres raies ne se 

déplacent pas de maniere notable, ce qui indique qu 'el les  proviennent de 

l a  diffraction par des particules indépendantes. De plus, conune nous l e  

verrons ultérieurement dans l a  section 1.5.3.2,  l a  première de ces deux 

dernières raies conserve, au cours de l 'ét irement,  une intensi té  

, relativement uniforme montrant que les  particul es diffractantes  sont 

parfaitement isotropes. Par conséquent, i l  ne peut s ' a g i r  que de sphères 

de polystyrene qui ,  de surcro î t ,  ne se déforment pas à 1 'allongement 

a = 2 .  Une observation semblable a é té  rapportée par Inaue e t  pour 
X 

u n  polymère bi séquence S I ,  de fraction pondéral e en polystyrène wpS=O $1  85, 

e t  de structure mésomorphe spherique. Les raies d 'ordre 2 e t  3 observées 

sur les  deux figures 14 e t  15 concordent t rès  bien avec les  maxima de 

diffraction d'ordre 1 e t  2 de particules spheriques indépendantes de 

rayon R = 9,6 nm, déterminés d'après l'équation de Rayleigh pour des sphères 

71,72 pleines 
2 

F ~ ( ~ R )  z [3(sin hR - hR cos h R ~ / ( h R ) ~ l  , 



F igu re  15. Tracés iiii crodens i  tonlétr iques des c l i  ches de d i  f f r a c t i o n  des 

rayons X aux p e t i t s  angles d 'un  spécimen SBS-H p repare  dans 1 'heptane 

e t  e t i r e  à ax= 2 ( en reg i s t r emen t  e f f e c t u e  dans l a  d i r e c t i o n  p a r a l l è l e  

à 1 'axe d ' e t i  r e m n t ) .  Temps d ' e x p o s i t i o n :  ( a )  5h, ( b )  48h. La courbe 

en p o i n t i l 1 6  e s t  l a  mêm que c e l l e  de l a  f i g u r e  14. 



Cette valeur du rayon des sphères de polystyrGne es t  t r6s  voisine de la  

valeur R = 9,4 nm que 1 ' on peut calculer à par t i r  de 1 ' espacement de Bragg 

de la  première réflexion, d = 23,3 nm, en supposant que ce t te  dernière e s t  

la  réflexion {IO01 d'un réseau hexagonal compact de sphères. La relation 

donnant l e  rayon des sphères de polystyrène dans u n  t e l  arrangement es t  
1/3 

R .  ( f i Y P S / 6 n )  f i12  a , 

où a e s t  l e  paramètre de maille du réseau. Dans 1 'hypothèse d'un 

réseau cubique simple, l a  relation suivante,  

R =(3  q S / 4  n) 'la a , ( 7  

donne une valeur du rayon des sphères de polystyrGne R = 9,1 nm en moins 

bon accord que l a  précédente avec l a  valeur R = 9,6 nm obtenue 3 par t i r  

des deux raies de diffraction Rayleigh. 

1.4.1.2 Polymère SIS-H 

Les tracés microdensitométriques des clichés de diffraction 

des rayons X aux pet i ts  angles enregistrés a par t i r  des spécimens SIS-H 

préparés dans l e  toluène e t  l e  cyclohexane sont reproduits sur les  

figures 16 e t  17. Ces tracés sont,  a une homothétie près,  semblables 3 

ceux des spécimens SBS-H préparés dans l e  cyclohexane e t  l 'heptane, 

respectivement. Aussi, n 'y  a - t - i l  rien d'étonnant à constater une analogie 

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

Les raies e t  épaulements qui apparaissent sur les tracés 

microdensitrométriques r e l a t i f s  au spécimen SIS-H préparé dans l e  toluène 

(figure 16) sont en assez bon accord avec les  rêflexions prévues pour u n  

arrangement de cylindres paral lè les  selon un réseau hexagonal 3 deux 

dimensions, e t  de parametre de maille a = 39,8 nm. Le rayon des cylindres 
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F igu re  16. Tracés m i  c rodens i  tométr iques des c l i c h é s  de d i f f r a c t i o n  des 

rayons X aux p e t i t s  angles d 'un  specimen S I S - H  preparé dans l e  to luène ,  

Temps d ' e x p o s i t i o n :  ( a )  3h, ( b )  20h. Les f l èches  i n d i q u e n t  l e s  

p o s i t i o n s  des r é f l e x i o n s  c a r a c t é r i s t i q u e s  d 'un réseau hexagonal à deux 

d i  nlensi ons, de para& t r e  de mai 1 l e  a = 39,8nm ' (équat ion ( 2 )  ) . La courbe 

en p o i n t i  1  l é  représen te  l e  p remie r  o r d r e  de d i f f r a c t i o n  t heo r i que  

pour  des c y l i n d r e s  independants de rayon R =  9,lnm (équa t ion  ( 4 ) ) .  



F igu re  17.  Tracés m i  c rodens i  tomét r iques  des c l i c h é s  de d i f f r a c t i o n  des 

rayons X aux p e t i t s  angles d 'un specirnen S I S - H  p répare  dans l e  

cyclohexane. Temps d ' e x p o s i t i o n :  ( a )  3h, (b). 72h. La courbe en 

p o i n  t i  1  l é  représente les deux p remie rs  o rd res  de d i f f r a c t i o n  

théor iques  pou r  des sphères indPpendan t es  de rayon R =  11,3nm 

( équat ion ( 5 ) ) .  



de polystyrene détermine grâce 3 l a  re la t ion  ( 3 ) ,  compte tenu de l a  fract ion 

volumique en polystyrene du polymère SIS-W,Y)~~ = 0,19 , e s t  R = 9,1 nm. 

On peut cons ta te r ,  sur  l a  f igure 16, que l a  troisiGme r a i e  de d i f f r ac t i on  

large  coïncide assez bien avec l e  premier maximum de d i f f rac t ion  des 

cylindres indépendants de rayon R = 9,1 n m ,  determine a l ' a i d e  de l a  

re la t ion ( 4 ) .  Cette concordance e s t  à r e l i e r  avec l e  comportement du 

spéciment SBS-H prépare dans l e  cyclohexane ( f igure  13).  Le rayon des 

cylindres de polystyrène e s t  cependant plus grand dans l e  cas du SIS-H, 

du f a i t  que l a  masse moléculaire des séquences de polystyrene de c e  polymère 

e s t  30% plus élevée que c e l l e  des séquences de polystyrène du polymére SBS-H. 

Dans l e  cas du specimen SIS-H préparé dans l e  cyclohexane 

( f igure  17) ,  l a  premiere r a i e  de d i f f rac t ion  s 'avere  ê t r e  d 'o r ig ine  

i n t e r f é r e n t i e l l e ,  a l o r s  que l e s  deux autres  r a i e s  proviennent de l a  

d i f f rac t ion  par des sphères indépendantes. Cette a t t r ibu t ion  e s t  f a i t e  

d 'après  l ' évolut ion du c l i ché  avec l ' é t i r emen t ,  comme nous l 'avons f a i t  

, déjà pour l e  spécimen SBS-H préparé dans 1 'heptane (sect ion 1.4.1.1 ) .  Les 

maxima de d i f f r ac t i on  d 'o rdre  1 e t  2 prévus pour des sphères indépendantes 

de rayon R = 11,3 nm coïncident parfai tement avec l e s  deuxième e t  troisième 

r a i e s  observées su r  l a  f igure  17. Cette valeur du rayon des spheres de 

polystyrène e s t  t r è s  voisine de l a  valeur R = 11,2 nm calculée à p a r t i r  de 

1 'espacement de Bragg, d = 30,8 nm,  de l a  première in terférence,  en supposant 

q u ' e l l e  const i tue  l a  réflexion (100) d'un réseau hexagonal compact 

(équation ( 6 ) ) .  L'hypothèse d ' u n  réseau cubique simple conduit à une valeur 

du rayon des sphsres de polystyrène en moins bon accord, s o i t  R = 10,9 nm 

(équation ( 7 ) ) .  Une constatat ion semblable a Qéja é t é  t i r é e  de 1 'étude du 

spécimen SBS-H préparé dans 1 ' heptane ( sec t ion  1.4.1.1 ). 



1.4.2 Discussion 

1.4.2.1 Interprëtatioi-, de 1 'influence du solvant -------- 

L'étude de diffraction des rayons X aux pe t i t s  angles, effectuée 

sur l e s  deux matériaux SIS-H e t  SBS-H préparés par évaporation de solvant, 

montre comment l a  structure mésomorptie des po1ymGï.e~ séquencés peut évoluer 

en fonction de l ' a f f i n i t é  relat ive d u  solvant envers les deux espèces de 

séquences. Le t r a i t  général qui ressort  de cet te  étude e s t  que la phase 

de polystyrène se  trouve d 'autant p l  us dispersée que 1 ' a f f i n i t é  du sol vant 

e s t  fa ib le  a son égard. 

Il e s t  évident que, parmi l e s  différentes structures obtenues 

pour u n  même materiau, certaines sont métastables. En e f f e t ,  s i  1 'équilibre 

thermodynamique ë t a i  t respecté t o u t  au 7 ong de 1 'évaporation, 1 a structure 

f inale  du matériau "sec" s e r a i t  la même quel que s o i t  le solvant e t  la 

concentration i n i t i a l e .  73 374 Dans notre mrthode de préparation, 

l'évaporation l en te  du solvant n 'es t  pas un  facteur suff isant  pour permettre 

1 'établ issement de 1 'équil ibre  themodynaniique, e t  la  viscosité du milieu 

augmentant, l a  structure mésomorphe se  trouve trGs certainement figée sous 

la forme à laquelle e l le  e s t  apparue lo r s  de 1 'agglomération des micelles. 
14 Cette hypothèse e s t  aussi l e  point de vue de Kawai e t  a l .  ainsi  que 

~ e i e r ~ ~ ,  q u i  ont t r a i t é  de façon théorique l e  problème de l a  formation des 

microdomaines dans les polyrneres séqüencés en solutions concentrêes. 

Le b u t  de cette discussion e s t  de développer u n  aspect descriptif  

trGs simple du mécanisme de formation de  la  structure mesornorphe dans les  

polymères séquences, en relation avec 1 a sé lec t iv i té  pl us au moins grande 



du so l van t  envers une des phases. Cet aspect  e s t  essen t ie l lement  basé su r  

1  a  m o d i f i c a t i o n  d'une i n t e r f a c e  p lane e n t r e  séquences ségrégées d  'un  

polymère séquence, sous 1  ' e f f e t  des c o n t r a i n t e s  d  'occupat ion créés de p a r t  

e t  d ' a u t r e  de l ' i n t e r f a c e .  Skoul ios e t  a l .  14s76 o n t  dé ja  abordé ce s u j e t  

sous un aspect s i m i l a i r e ,  cependant, n o t r e  p o i n t  de vue se d i s t i n g u e  par  

des cons idé ra t i ons  d  ' o r d r e  mo lécu la i re .  Pour ce f a i r e ,  nous d i scu te rons  

l e  modèle s imple d ' u n  polymère biséquencé AB d 'éga les  f r a c t i o n s  volumiques 

en phases A e t  B  (3 2 %  = 0,5), a l ' a i d e  des schémas de l a  f i g u r e  18. 

L 'hypothèse que t o u t e s  l e s  séquences sont  des pe lo tes  s t a t i s t i q u e s  sphériques 

au con tac t  l e s  unes des au t res  f a c i l i t e r a  l a  d i scuss ion  sans en a l t é r e r  l e  

fondement. Néanmoins, il sera f a i t  appel a l a  d é f o r m a b i l i t é  des pe lo tes ,  

en quelques occasions . 

A l ' e t a t  pu r  comme sous forme de ge l  dans un so l van t  non 

p r é f e r e n t i e l  ( f i g u r e s  18a e t  18b), 1  'arrangement des pe lo tes  s t a t i s t i q u e s  

de même volume f a v o r i s e  l ' e t a b l i s s e m e n t  d 'une  i n t e r f a c e  p lane e n t r e  

microphases A  e t  B. En e f f e t ,  en t o u t  p o i n t  d 'une sur face  plane, l ' e s p a c e  

o f f e r t  e s t  l e  même de p a r t  e t  d ' a u t r e  de l a  sur face.  De p lus ,  1  ' i n t e r f a c e  

p lane  o f f r e  l e  minimum d 'hé té rocon tac ts  e t  l e  maximum d'homocontacts, 

puisque un microdomaine l a m e l l a i r e  dispose d 'une p l u s  f a i b l e  sur face 

s p é c i f i q u e  qu'un microdomaine c y l i n d r i q u e  ou sphérique, épaisseur  ou 

d iamètre é g a l .  

Sous forme de ge l  dans un s o l v a n t  p r é f é r e n t i e l  des séquences 

d'espèce B  ( f i g u r e  18c),  1  ' i n t e r f a c e  e n t r e  microphases A e t  B  d o i t  

s ' i n c u r v e r  de manière a englober  l a  phase l a  moins so lva tée  A, a f i n  

d'accommoder a u t a n t  de pe lo tes  t r è s  so lva tees  de B dans l a  p a r t i e  convexe 
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Figure 18. Schéma de principe de la formation d'une interface dans la  

structure mésomorphe d ' u n  polymère b i  sgquencé AB d'égales fractions 

volumiques en espèces A e t  B: à 1 ' é t a t  pur ( a ) ,  à 1 ' é t a t  de gel dans 
un solvant non préférentiel ( b )  , e t  à l'etat de gel dans un solvant 

préferentiel des sequences U ( c ) .  



que de p e l o t e s  peu so l va têes  de A dans l a  p a r t i e  concave. Dans ce modèle, 

l e  rayon de courbure de 1 ' i n t e r f a c e  e s t  donne p a r  1 a r e l a t i o n  

où R e t  r son t  respect ivement  l e s  rayons des p e l o t e s  s t a t i s t i q u e s  

des sêquences so lva tées  B e t  non so lva tées  A. Ce rayon de courbure de 

l ' i n t e r f a c e  dépend donc de l a  s o l v a t a t i o n  absolue de chaque phase e t  pas 

seulement de l a  s o l v a t a t i o n  r e l a t i v e .  

Quelques remarques son t  à f a i r e ,  concernant  ce modèle. En 

p remie r  l i e u ,  il a p p a r a î t  c l a i r emen t  su r  l a  f i g u r e  18c que 1 'hypothèse 

des p e l o t e s  s t a t i s t i q u e s  sphér iques n ' e s t  pas t o u t  a f a i t  r é a l i s t e ,  en ce 

sens q u ' e l  l e  in ip l  i q u e  une densi  t é  en segments n u l l e  au c e n t r e  d ' u n  

microdomaine de su r f ace  courbe fermée. I l  f a u t  admet t re  que l e s  p e l o t e s  se 

deforment e t  s ' a l l o n g e n t  se lon  l a  normale a 1 ' i n t e r f a c e  dans l e s  

microdomaines sphêr iques ou c y l i n d r i q u e s ,  a f i n  d ' u n i f o r m i s e r  l a  d e n s i t é  en 

segments dans l e  microdomaine. On peut  n o t e r  d ' a i l l e u r s  que Meier  77,78 

e s t  a r r i v e  3 un r é s u l t a t  semblable pa r  son approche thermodynamique de l a  

f o rma t i on  des microdomaines dans l e s  polymères sêquencés purs .  

Il f a u t  s o u l i g n e r  en deuxième l i e u  que, compte tenu de l a  r e l a t i o n  (8) ,  

l e  ii iodèle proposé e s t  confortlie au phénoiiiène de v a r i a t i o n  de l a  t a i l l e  des 

microdoniaines nhzcrvf i  pa r  Gï1110t e t  a l .  74979'80 Skotil i n %  r t  a l .  14,76,81 
. -  - 

e t  Shibayama e t  dans des études de s o l v a t a t i o n  p r é f é r e n t i e l l e  de 

polymères séquencés à s t r u c t u r e  sphér ique ou c y l i n d r i q u e .  En e f f e t ,  il a p p a r a i t  

que l e  rayon des sphères ou des c y l i n d r e s  non so l va tés  diminue avec l e  

gonf lement c r o i s s a n t  de l a  m a t r i c e  pa r  un s o l v a n t  p r é f é r e n t i e l .  D 'après  n o t r e  

modèle, ce l a  t i e n t  à l a  d i m i n u t i o n  du rayon de courbure P de 1 ' i n t e r f a c e ,  



par sui te  de l'augmentation du rayon R des pelotes solvatées, l e  rayon r des 

pelotes non sol vatées restant  constant. 

En troisieme l i e u ,  i l  convient de discuter enfin du cr i te re  selon 

lequel, une interface courbe choisira d ' ê t r e  sphérique ou cyl indrique. La 

formation d ' u n  microdomaine sphérique ne peut ê t r e  réal i sée qu ' a  condition 

que l e  rayon de courbure p de 1 ' in te r face  soi t  plus pe t i t  que l a  longueur 

des séquences occupant l a  par t ie  concave de 1 ' interface.  Dans l e  cas 00 P 
e s t  du même ordre de grandeur, ou pl us grand que 1 a 1 ongueur des séquences, 

seule une interface cylindrique peut se  former. En e f f e t ,  en raison de 

son rayon de courbure inf in i  l e  long de la  génératrice, u n  microdomaine 

cylindrique peut adopter un t rès  grand rayon de courbure moyen, tout en 

conservant u n  p e t i t  rayon selon la  section droi te ,  de maniere à ne pas 

forcer outre mesure le  dépliement des séquences. 

Le modele que nous venons de discuter peut ê t r e  brievernent 

appliqué 3 1 'analyse des diverses formes mésomorphes du polymère triséquencé 

SBS-H. Dans l e  cas du spécimen préparé dans l 'heptane, l e s  séquences de 

polystyrène non solvatées se  regroupent en microdomaines sphériques pour 

o f f r i r  u n  maximum d'espaces aux séquences gonflées de polybutadiène 

hydrogéné. A l a  faveur de l a  grande viscosité du milieu, ce t t e  structure 

se conserve tout  au long de 1 'évaporation du solvant. Pour l e  spécimen 

préparé dans l e  toluène, l a  solvatation sensiblement préférent iel le  des 

sequences de polystyrène contrebalance en quelque sorte l a  disproportion 

intrinseque des deux phases, e t  occasionne la  fonnation de microdomaines 

lame1 laires  a interfaces planes. Quant au cyclohexane, intermédiaire entre 

heptane e t  toluène du point de vue de 1 ' a f f in i te  relat ive envers l e  



polystyrène e t  l e  polybutadiène hydrogéné, i l  e s t  3 1 'origine de l a  formation 

de mi crodomaines de polystyrGne cyl indriques , in termédi ai res entre 1 es 

spheres e t  les  lamelles. 

1.4.2.2 Conformation des séquences dans l e s  microdomaines 

Nous avons f a i t  brièvement al 1 usion, dans 1 e chapitre précédent, 

au problème de la conformation des chaînes dans les microdomaines. Du f a i t  

que les sëquences ségrégées soient amenées a former une interface 

prédéterminée où les  jonctions entre les  séquences sont contraintes 3 

demeurer, i l  semble assez logique que la conformation des séquences a 

1 ' in tér ieur  des microdomaines s o i t  quelque peu perturbée. 

Nous nous proposons i c i  d'analyser l a  perturbation des séquences 

dans les microdomaines des différents spécimens SBS-H, 3 l ' a ide  du modèle 

conçu par ~ e i e r . " " ~  Ce dernier a t r a i t é  l e  problème de l a  conformation 

des chahes par la  résolution de l'équation de diffusion des séquences dans 

l e s  microdomaines, en admettant que l'uniformisation de l a  densité en 
7 8 segment régi t  l a  s t a t i s t ique  de chaCne dans l e s  microdomaines. Eleier a 

ainsi  établ i , pour les  polymeres triséquencés ABA,  les  expressions suivantes 

rel iant l a  t a i l l e  des microdomaines, R (rayon) ou L (épaisseur),  a l a  

distance quadratique moyenne "non perturbée" entre les  extrémités d'une 
- 

séquence, (r;li , e t  au facteur d'expansion 1 inéaire ,  ci, caractérisant 1 a 

perturbation des séquences selon l a  normale à 1 ' interface: 

( r d ) *  pour spheres A, R ~ , ~ '  1'33 ?,A O 

R~ ,A = 1 ,O a ( rd) '  pour cyl indres A, C,A O 

L B  = 1, l  CI (yL)* pour lame1 les  B . L , B  O 



Dans l e  cas spéc i f ique  du polymère SBS-H, l e s  d i s tances  quadrat iques 

moyennes "non per turbées"  des séquences de po l ys t y rène  e t  de po lybutad iène 

hydrogéne peuvent ê t r e  détermi  nées a p a r t i r  de 1  eurs  masses mol écu1 a i r e s  

respec t i ves ,  3 1 ' a i d e  des r e l a t i o n s  su ivantes:  
- 
(ri)' = 0,067 M' pour l e  po lys ty rène ,  

- 
1 

(r:)' = 0,076 M2 pour l e  po lybu tad iène  hydrogéné, (14)  
- 

2 4 où ( r o )  e t  M sont respect ivement  exprimées en nm e t  en g/mole. 

Ces r e l a t i o n s  o n t  é t é  é t a b l i e s  pour l e s  homopolyneres paren ts  en so lvan t -  

thêta.82 Notons que pour l e  po lybu tad iène  hydrogéné, l e  c o e f f i c i e n t  de 

p r o p o r t i o n a l  i t é  imp l iqué  dans 1  a  r e l a t i o n  (14) e s t  une v a l e u r  moyenne, 

a f f e c t é e  d 'un éca r t - t ype  de 7%, obtenue a p a r t i r  de p l u s i e u r s  homopolyol é f  ines  

dont  l a  s t r u c t u r e  mo lécu la i r e  s 'apparen te  quelque peu a c e l l e  du 

po lybutad iene hydrogéné: c e l l e s - c i  son t  l e  po lypropy lène ( a t a c t i q u e  e t  

i s o t a c t i q u e ) ,  l e  po lybu ty lène  ( a t a c t i q u e  e t  i s o t a c t i q u e )  e t  l e  

po ly isobu ty lène  ,82 a i n s i  que l e  po l  yp ropy l  ene t ê t e - t e t e .  83 

L ' u t i l i s a t i o n  des r e l a t i o n s  (13)  e t  (14)  aux f i n s  d 'une étude 

con fo rma t i onne l l e  à 1  ' é t a t  s o l i d e  e s t  j u s t i f i é e  p a r  l e  f a i t  que l a  

con fomia t ion  "non per turbée"  des chaînes observées en so l van t - t hê ta  p révau t  

théor iquement a l ' é t a t  so l ide .84  C e t t e  hypothèse a  d ' a i l l e u r s  é t é  v é r i f i é e  

exper imental  ement pour p l u s i e u r s  homopolyméres ,85 don t  1  e  po l ys t y rène  e n t r e  

85,86 au t res .  

A p a r t i r  des r é s u l t a t s  de d i f f r a c t i o n  des rayons X aux p e t i t s  

angles obtenus dans l a  s e c t i o n  1.4.1.1, on peut maintenant  dédu i re  l e s  

va leu rs  su ivan tes  du f a c t e u r  d 'expansion l i n é a i r e  a des séquences dans l e s  

m i  crodomaines des d i v e r s  spécimens SBS-H: 



pour l e s  sphères de polystyrene du spécimen SBS-H préparé dans 1 'heptane, 

pour les  cylindres de polystyrene d u  spécimen SBS-H prépar6 dans l e  

cycl ohexane , e t  

pour l e s  lamelles de polystyrène e t  de polybutadiene hydrogéné du spécimen 

SBS-H préparé dans l e  toluène. 

Les valeurs,supérieures 3 l i u n i t é , d u  coef f i c ien t  d'expansion 

l i néa i r e  a ,  obtenues pour l e s  microdamaines de polystyrène sphériques e t  

cylindriques,  indiquent une extension rad ia le  des séquences de polystyrene 

dans ces microdomaines. Cela s 'explique aisément par l e s  considérations 

d'uniforniité de l a  densi té  en segments dans l e s  microdomaines, comme nous 

1 'avons d e j a  mentionné dans 1 a section précédente. 

Dans l e  cas du spécimen préparé dans l e  toluène,  i l  e s t  bien 

évident que l a  s t r uc tu r e  lamellaire formée dans l e  g e l ,  a l a  faveur d'une 

mei 1 leure sol va ta t i  on des séquences de polystyrene, ne peut se mainteni r  

a l ' é t a t  so l ide  sans ent ra îner  une déformation des pelotes s t a t i s t i q u e s .  

Nous avons représenté sur  l a  f ioure  19 ,  deux modeles possibles pour 

1 'arrangement des macromolécules du polymère SBS-H dans 1 es domaines 

lame1 l a i r e s .  Le modèl e de l a  f igure  1ga e s t  l e  seul susceptible d'accomnioder, 

sans l e s  déformer, des pelotes de polybutadiene hydrogén6 huit  f o i s  plus 

volumineuses que ce l l e s  de pclystyrène. Cependant, l a  d isposi t ion en 

quinconce des macromolécules que requier t  ce modèle e s t  absolument 

improbable. D'autre pa r t ,  l e s  valeurs des coef f i c ien t s  d'expansion 



Figure 19. Modèles d'arrangements possibles des macromolécules dans le  
polymère SBS-H de structure m6somorphe lame1 lai  re (voi r l e  texte 

pour les détai 1s). 



1 inéa i re  aL ,PB-H = 1 , 3  e t  aL ,pS = 0,9 indiquent manifestement que 1 es 

pelotes de polybutadiene hydrogéné sont é t i r é e s  selon l a  normale 3 

1 ' in te r face ,  e t  que l e s  pelotes de polystyrene sont  légerement écrasées 

su r  1 ' in ter face .  Ces valeurs suggèrent u n  arrangement moléculaire sembl ab1 e 

au modèle de l a  f igure  19b. Dans ce modèle, l e s  pelotes de polystyrene e t  

de polybutadiène hydrogéné sont déformées, 3 volume constant ,  en 

el  1 ipsoïdes de révolution,  respectivement a p l a t i s  e t  al 1 ongés selon des 

rapports voisins des coef f i c ien t s  aLYPS = 0,9 e t  aL ,PB-H = 1 , 3 .  11 e s t  

remarquable de consta ter  que ces valeurs vé r i f i en t  l a  re la t ion suivante 

é t ab l i e  par ~ e i e r ~ ~  pour l e s  polymeres. triséquences ABA de s t r uc tu r e  

mésomorphe lamel la i re :  

Cette re la t ion rend compte de l a  nécessi té que l e  nombre de chaînes par 

uni té  de surface de 1 ' i n t e r f ace  s o i t  l e  même pour l e s  deux espèces A e t  B. 78 

Aussi, i l  n ' e s t  pas étonnant que c e t t e  propr ié té  s o i t  s a t i s f a i t e  sur  l e  

modèle de l a  f igure  19b ca r ,  compte tenu de l a  dgformation respective des 

pelotes de polystyrène e t  de polybutadiene hydrogené, 1 'assemblage 

moléculaire ne peut ê t r e  r é a l i s é  que par l 'arrangement côte a cô te  des 

macromolécules l e  long des in terfaces  des microdomaines. 

1 .5  ;-létamorphoses accompagnant la  déformation des d i f fé ren tes  formes 

du polymère SBS-H 

Le succès de notre etude s t r uc tu r a l e ,  en pa r t i cu l i e r  en ce qui 

concerne l e  polymère triséquencé SBS-H, nous a i vc i t é  3 mettre davantage 

a p ro f i t  l e s  pos s ib i l i t e s  o f f e r t e s  par l a  d i f f r a c t i on  des rayons X aux 



pe t i t s  angles. Nous avons alors  entrepris  de caractériser l e s  mécanismes 

de déformation des t rois  spécimens SBS-H préparés cians l e  toluene, l e  

cyclohexane e t  1 ' heptane, par 1 'analyse détai 1 lée des modifications 

structurales auxquelles i l s  sont su je ts  sous l ' e f f e t  d ' u n  étirement 

simple. 

1.5.1 Spécimen SBS-H - de s t ructure mésomorphe lamellaire 

1.5.1.1 Comportement --- macroscopique 

Corme nous l 'avons d6jà observé dans l a  section 1.3.1.2 

( f igure 7 ) ,  l e  spécimen SBS-H de structure lamellaire, préparé dans l e  

toluène, se déforme de façon parfai tement élastique jusqu ' a  1 ' a l  longement 

r e l a t i f  ax 1 1 ,O5 , avant de subir une déformation de type plastique 

accompagnée d'une s t r ic t ion semblable à cel le  des polymères vitreux ou 

semi-cristall ins.  Au fur e t  à mesure de l'accroissement de l a  déformation 

appliquée, les  deux épaulements entourant l a  s t r ic t ion  de section uniforme 

se propagent en directions opposées. Apres que l a  s t r i c t ion  a i t  gagné 

t o u t  l ' échant i l lon ,  celui-ci se comporte quasiment comme u n  caoutchouc e t  

les étirements ultérieurs ne font plus apparaître de s t r i c t ion .  Ceci 

suggere fortement que la  phase continue de polystyréne a é t é  l ' o b j e t  de 

ruptures multiples conduisant à sa dispersion dans l a  matrice 

caoutchouteuse. C'est d 'a i l leurs  ce qu'ont démontré Hashimoto e t  a l .  
87 

dans une étude de la déformation mécanique d'un polymère t r i  séquencé SBS 

lamellaire,par microscopie électronique e t  diffraction des rayons X aux 

pe t i t s  angles. 

Au cours de l a  formation de l a  s t r i c t ion ,  les  deux Gpaulements 

longs d'environ 5 mm chacun sont l e  siège d ' u n  important gradient de 



dciformation, puisque l e  taux de deformation local  ux passe de 1 ,O5 , 

de par t  e t  d ' au t re  de l a  s t r i c t i o n ,  a 2 ,3  dans l a  s t r i c t i o n .  

La variat ion des taux de déformation locaux ci e t  a 
Y z ' 

respectivement selon l a  largeur y e t  l  'épaisseur s de 1 'Pchantil lon ,  

e s t  représentée sur l a  f igure  20, en fonction du taux d%llorigement 

local  ax mesuré dans l a  région de l'épaulement de l a  s t r i c t i o n .  La mesure 

de ox, a e t  aZ e s t  r e a l i s ée  selon l a  méthode décri t e  dans l a  pa r t i e  
Y 

experimenta'le re la t ive  à l a  d i f f rac t ion  des rayons X aux p e t i t s  angles. 

Les valeurs des deux taux de déformation a e t  oz sont t r e s  proches de l a  
Y 

courbe théorique déf in ie  par l 'expression 

q u i  ca rac té r i se  l ' é t i r ement  simple d ' u n  caoutchouc, c ' e s t -3 -d i re  une 

déformation isochore e t  symétrique autour de l ' a x e  d1et5rement x .  Ce 

comportement suggere que l e s  processus de rupture de l a  phase continue 

de polystyrène interviennent uniformément dans toute  section d ro i t e  du 

specirnen, au cours de l a  formation de l a  s t r i c t i o n .  I l  semble indiquer 

aussi qu'en dép i t  des dimensions niicroscopiques des domaines sëgréges, l a  

phase souple s e  déforme a volume constant comme u n  caoutchouc dans l a  masse. 

Sur l a  f igure  21 e s t  représentée l a  var ia t ion du taux de 

deformation radial  a mesure localement dans l e  plan xy du spécimen, en 
W 

fonction de 1 'angle pola i re  w mesure par rapport 3 l a  d i rec t ion de 

1 'et irement x ,  pour l e s  t r o i s  taux d'allongement locacx ox 1,20 , 1,40 e t  

1,80. Pour chaque taux d'allongement x donne, l a  va r i a t i o i i  de cx s u i t  de 
W 

t r e s  pres l a  courbe théorique prévue pour une déforniation a f f i n e ,  isochore 

e t  symétrique autour de l a  d i rect ion d 'ét irement.  Les t r o i s  courbes 





F igu re  21. Graphique de v a r i a t i o n  du ta i i x  de d6fnrmat ion r a d i a l  W 
mesure dans l e  p l an  d 'un  specimen SBS-H de s t r u c t u r e  l a m e l l a i r e ,  

en f o n c t i o n  de 1  'ang le  p o l a i r e  w p r i s  p a r  r a p p o r t  à l a  d i r e c t i o n  

de 1  ' e t i  remen t, pour  aX = 1,20 , 1.40 e t  1,80. Les courbes 

theor iques s o n t  represen t a t i  ves de 1  'equa t ion  ( 17) , pour  chaque 

va leu r  de aX.  



theoriques de l a  figure 21 sont tracees a par t i r  de l a  relation suivante, 

3 2 1 
o = ax/(oX sin w + cos2 w 1 2  

W 

dont la démonstration e s t  f a i t e  dans l'appendice 1 ,  en considerant la 

transformation à volume constant d'une sphère en u n  el l ipsoïde de révolution 

autour de l ' axe  x ,  suivant les t r o i s  transformations affines orthogonales 

La concordance des valeurs experimentales de avec les courbes 
W 

théoriques de la  figure 21 montre que l a  déformation macroscopique es t  

localement aff ine t o u t  au long de 1 'épaulement de l a  s t r i c t ion .  Elle 

confirme aussi l a  conclusion antérieure selon laquelle la  phase souple se 

déforme comme u n  caoutchouc, au f u r  e t  a mesure de la rupture de l a  phase 

rigide de polystyrene. 

1.5.1.2 Comportement microscopique 

1.5.1.2.1 Analyse e t  interprétation des clichés de 

diffraction - 

La figure 22 montre l 'évolution des t ro i s  premiers ordres de 

diffraction des rayons X aux pe t i t s  angles issus d'un spécimen SBS-H 

prépare dans l e  toluène, pour différents  taux d'allongement locaux ax dans 

l a  région de l'epaulement de la  s t r i c t ion .  Tous les  clichés de la  

figure 22 t e l s  que CY, f O sont caractérisés par u n  diagramne de quatre 

taches tout a f a i t  semblables aux diagrames de diffract ion des rayons X 

aux pe t i t s  angles observés pour l e s  polymères c r i s ta l1  ins é t i r é s .  88-91 

Notons qu'en raison de 1 a structure iriésorrisrphe 1 aiire1 i a i r e  du ~iiateridu, les  



re laxé après a 
étirement à 

(2,- 4,O 

F igu re  22.  C l i chés  de d i f f r a c t i o n  des rayons X aux p e t i t s  angles 

d 'un  spécimen SBS-H de s t r u c t u r e  l a m e l l a i r e ,  pou r  d i f f é r e n t s  

taux  d ' é t i  r e m n t  locaux  dans l a  r ég ion  de l a  s t r i c t i o n  (axe 

d ' é t i  r.erilen t v e r t i c a l ) .  



taches associees aux trois ordres de diffraction définissent deux rangées 

symétriques par rapport a l'axe d'étirement, a chaque taux d'allongement 

a . L'angle X caractérisant les diagrames de quatre taches (figure 22) 
X 

varie peu dans le domai ne de deformation 1,2 6 ax 2,3 , contrai rement a 

ce que 1 'on a coutume d'observer pour les polymères cristallins dans le 

même domaine de taux de déformation. Cela signifie, qu'au cours du 

processus de striction, un bon nombre de grains acquierent rapidement une 

orientation préférentiel1 e a symétrie de revolution, les 1 amel les 

paralleles de chacun de ces grains faisant un angle x avec 1 'axe d'étirement. 

D'un autre côte, une inspection plus détaillée de la figure 22 fait ressortir 

que les taches de diffraction allongées tournent sur elles-mêmes au fur et 

a mesure de 1 'accroi ssement du taux d'al 1 ongement local . D'abord 

perpendiculaires 3 1 'axe de la rangée à laquelle elles appartiennent, les 

taches pivotent progressivement vers une direction perpendiculaire à l'axe 

d'étirement. Ce dernier point, associé 3 1 'invariance de 1 'angle X. , 

indique un changement d'orientation de 1 'axe d'empilement des lamelles dans 

les grains orientes, sans changement significatif de 1 'orientation des 

lamelles (1 'axe d'empilement est la direction définie par l'ensemble des 

centres de gravi té des 1 amel les dans un grain). Ceci suggère que 1 es 

grains or'ientés sont l'objet d'un cisaillement qui tend a rapprocher l'axe 

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

Une description schématique de 1 a 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 observes précédemment sur 1 a fi gure 22. Avant 1 'éti rement , 1 e 



Figure 23.  Schémas de rearrangement des grains, e t  premier ordre des 
di agrammes de di f f r ac t i  on correspondants , pour les di fferen ts  stades 
du processus de s t r ic t ion  dans un spécimen SBS-H de structure 

lamellai re (axe d'etirement vertical;  voir le texte pour les detai 1 s ) .  



matériau e s t  constitué de grains de lame1 1 es para1 1 èles , orientés 

aléatoirement (figure 23a). Au début du processus de s t r i c t ion ,  2. a 

ci - 1 , 2  , l e s  grains semblent adopter une orientation préférentiel l e  
X - 

te l  l e  que l e  plan des lamelles f a i t  un angle x voisin de 22' avec 1 'axe 

ci '  é t  irement (figure 23b). L'établ issement de ce t te  structure peut résul ter  

d'une rotation des grains sur eux-mêmes pour atteindre 1 'orientation 

privilégiée,  ou d'une dêsorganisation des grains n'ayant pas initialement 

ce t te  orientation privilégiée. A ce stade, l 'axe de l'empilement des grains 

orientés demeure normal 3 l a  surface des lamelles. Par la  su i t e ,  chaque 

grain orienté subi t  un cisaillement simple, selon le plan des lamelles, qui 

rapproche 1 'axe d'empi lement de la direction d 'é t i  rement( figures 23c e t  23d). 

Ce cisaillement simple crée un allongement des grains selon la direction de 

1 ' é t i  remen t e t  une contraction dans la direction perpendiculaire leur perwt tan t  

de suivre l a  déformation macroscopique du matéri au. Ce détai 1 la isse  présager 

une déformati on microscopique affine.  A l a  fin du processus de s t r i c t ion ,  

i .e.  à cix= 2,3 , l a  structure du matériau e s t  caractérisée par des grains - 
a1 longés aux lame1 les  incl inées, te l  l e  une structure f i b r i l l a i r e  en chevrons 

(figure 23d). Cette représentation de l a  figure 23d concorde parfai ternent 

avec l a  microscopie électronique obtenue par Hashimoto e t  a1 .87 a par t i r  

d ' u n  polymère trisequencé SBS lame1 la i  re é t i r é  a cix = 1,s . Notons que 

1 'aptitude d'une t e l l e  structure en chevron 3 engendrer u n  diagramme de 

di ffraction de quatre taches al 1 ongées parallèlement a 1 'équateur a é té  

démontrée par Bonart e t  Hosemann 88'89 3 1 'aide de l a  simulation optique, 

dans l e  cadre de 1 'étude de l a  déformation plastique des polyméres 

c r i s ta l  l ins .  



La f i gu re  24 montre l a  va r ia t ion ,  en fonction du taux d'allongement 

local a x ,  de 1 'espacement de Bragg d du premier ordre de d i f f r ac t i on ,  1 

a ins i  que de l a  periode d i  para l l è le  8 1 'axe d 'é t i rement ,  t e l l e  que 

d l  = d,/sin x. Les rapports,d-,/d2 e t  dl/d3,des espacemeiits reciproques du 

premier au deuxième e t  troisième ordres , , r espec t ivement~  sont aussi 

représentés s u r  l a  f igure 24 .  I l  apparaît  clairement su r  c e t t e  f igure  que 

1 'espacement de Bragg di d6croT-t sensiblement ent re  ax 2 1 e t  ax . 1,4 , 

puis demeure constant de ux ; 1 ,4 3 ax = 2,? . Parallelement, l a  période 

d l  selon 1 'axe d1L.tirement décroî t  tou t  d'abord quelque peu, pour 

augmenter ensui t e  à p a r t i r  de 3 = 1 ,4 , e t  ne s u i t  absolument pas 1 a lo i  
X 

de transformation a f f i ne+  Ces changements dans 1 a var ia t ion des périodes 

d l  e t  d l ,  avec l e  taux d'allongement local cx, semblent indiquer deux 

régimes de déformation dans l a  zone de s t r i c t i o n ,  respectivement en-deça 

e t  au-dela de Z, = 1,40. On peut associer  logiquement ces deux régimes aux 

processus d b r i e n t a t i o n  e t  de cisai l lement des grains d iscutes  plus t ô t .  

Au tout  début de l a  formation de l a  s t r i c t i o n ,  l ' o r i e n t a t i o n  des grains 

avec un angle x voisin de 20' e s t  t e l  1 e que l e s  1 amel l e s  de phase 

caoutchouteuse sent en compression en regard de l a  déformation microscopique 

(vo i r  f igure 21 ) , ce qui explique l a  diminution de d l  e t  du  dans l e  domaine 1 

1 6 a ,< 1 ,4 .  Mais dEs que l e  cisai l lement in te rv ien t ,  l a  dimension 
X 

t ransversale des grains diminue (vo i r  figures23b 3 23d), permettant ainsi  

1 a contraction transversale rriacioscopique d u  niatériau sans changement 

notable de l'espacement de 8ragg 
d l .  

La pêriode d l  augmente parallement 

par su i t e  de l a  Tégere diminution de 1 'angle d ' incl inaison des lamelles 

( x varie de 22 3 17" quend  ax passe de 1,4 2 2,5) .  



Figure 24 .  Courbes de variation, en fonction du taux d'étireinent an ,  de 

l 'espacewnt de Bragg d l ,  de la periode d i  mesurée dans l a  direction 

de 1 ' é t i  rement, e t  des rapports des espacements reciproques d , / d p  

e t  d , / d 3 ,  pour un specimen SBS-H de structure lamellaire. 



Comne nous l'avons déja mentionné dans l a  section précédente, l e  

phénomene de s t r ic t ion  e s t  essentiellement l e  résu l ta t  de ruptures multiples 

de l a  phase continue de polystyrène. Les zones de défauts entre grains 

voisins de la structure mésomorphe, appelées joints de grains, sont 

particulièrement susceptibles d ' ê t r e  l e  siége de ces processus de rupture, 

car c ' e s t  l a  que se concentrent les  contraintes d u  f a i t  du changement 

d 'orientation des 1 aniel l e s .  Ces changements d 'orientation du plan des 

lame1 l e s ,  appelés disincl inai sons 92 '93 dans 1 es substances mésomorphes , 

par analogie avec les  dis1 ocations dans 1 es sol ides c r i s t a l  1 ins ,  sont 

couramment observés sur l e s  micrographies électroniques de polymères 

séquences a structure 1 ameï 1 aire .  '14 '62 '65'87 Les processus de rupture 

de l a  phase de polystyrène peuvent s 'étendre sur une plus grande échel le ,  

dans les  grains dont les lamelles sont loin de l 'or ientat ion préférentielle 

inclinée a 20' environ de 1 'axe d'étirement. C'est  ce qui apparaît 

d ' a i l l eu r s  sur l a  figure 22 oQ les anneaux de diffraction d'un spécimen 

relaxé pendant quelques minutes a l a  température ambiante, après un  

étirement jusqu'a a, = 4 ,  ne se distinguent des anneaux uniformes du 

spécimen non déformé que par l'absence de l a  diffract ion méridienne. Ceci 

demontre que les  grains dont les lamelles sont approximativement 

perpendiculaires a 1 'axe d'étirement ( i  - .e.  l es  grains les  plus écartés de 

1 'orientation préférent iel le)  sont t rès  sévèrement déformés, puisqu'i 1s 

ne peuvent recouvrer 1 eur structure périodique, contrairement à tous 

les  autres grains . 

D'un autre côté, l a  conservation de plusieurs ordres de diffract ion 

en quatre taches t o u t  au long de l'épaulement de ' la s t r i c t ion ,  e t  l a  



restauration presque compl $te  d u  cl iché de diffraction ori g i  na1 apres 

relaxation du specimen déforme jusqu'l ax = 4 ,  montrent bien que la  plupart 

des grains conservent intacte  leur structure lamellaire périodique au cours 

de l a  déformation. Ce comportement tend 2 confirmer que 1 'orientation des 

lamelles de polystyrene e s t  l e  résul ta t  d'une rotation des grains plutôt 

que d'un processus de pl i  age en zig-zag des 1 amel 1 es tel que ce1 ui propose 

par Hashimoto e t  a1 .87 Ceci confirme aussi que les  joints de grains sont 

l e  siege principal des ruptures de la  phase de polystyrène. 

11 faut noter que 1 '&ar t  des rapports des espacements 

rëciproques d l / d 2  e t  d l / d 3 ,  par rapport aux valeurs théoriques entières 2 

e t  3 (figure 24) ,n1est  absolument pas en contradiction avec la  structure 

lamellaire des grains. En e f f e t ,  Reinhold e t  a1 .94 ont montre qu'une 

distribution dissymt5trique de 1 'épaisseur des lamelles e s t  susceptible de 

déplacer les  maxima de diffract ion,  de t e l l e  sor te  que les  rapports de 

leurs espacements réciproques s 'ëcar tent  des valeurs théoriques entieres.  

11 semble, dans l e  cas présent, que l a  déformation des grains crée une 

dissymétrie négative dans 1 a distribution des distances interlamell a i res  a 

l a  faveur de l a  compression des lamelles caoutchouteuses. 

1.5.1.2.2 Interprétation du mécanisme de dGformation 

Compte tenu du comportement macroscopique de type 

elastomère a l ' éche l le  locale,  e t  du comportement microscopique relativement 

complexe, impliquant une orientation e t  u n  cisaillement des grains dans une 

direction oblique par rapport 3 l 'ét irement,  nous avons é té  amené 3 

interpreter l e  mécanisme de déformation du spécimen SBS-H lamellaire sous 

u n  double aspect. 



Le premier aspect e s t  associé a la rupture de la  phase continue 

de polystyrene qui intervient uniformément dans toute section droite du 

spécimen, au cours de l a  formation de la  s t r i c t ion .  Le seuil de contrainte 

de ce processus e s t  l a  1 imite élastique, avant laquelle 1 e matériau obéit 

a l a  loi  d ' e l a s t i c i t é  l inéa i re  de Hooke. Lorsque l a  contrainte a t t e in t  la  

limite élastique, l e  processus de rupture prend naissance dans un endroit 

imprévisible, e t  la s t r ic t ion  se développe. Du f a i t  de l a  diminution de 

l a  section dans la s t r i c t ion ,  1 'augmentation de l a  contrainte locale 

favorise une progression de l a  rupture de la  phase de polystyrene dans les  

régions a proximité des deux épaulements de la  s t r i c t ion .  C'est  pourquoi, 

une seule s t r ic t ion  se forme généralement, qui s 'étend sur tout 1 'échantillon 

par une progression des deux épaulements en sens opposés. Les ruptures de 

l a  microphase de polystyrène étant  local isées principalement dans 1 es 

joints de grains e t  dans les  grains dont les  lamelles sont perpendiculaires 

a l 'ét irement,  i l  en résul te  u n  phênomène de dispersion des grains intacts 

dans l e  milieu caoutchouteux e t  mécaniquement isotrope que constituent les 

régions où l a  phase de polystyrène e s t  t-otalement disloquée. 

Le deuxième aspect de la  déformation e s t  l a  modification structurale 

des grains intacts  sous l ' e f f e t  des contraintes transmises par la matrice 

caoutchouteuse nouvellement formée qui les  entoure de toutes parts. Comme 

nous l'avons v u  précédennnent, cet  aspect comprend deux processus: la  

rotation des grains,  de sor te  que leurs lamelles de polystyrene fassent un  

angle d'environ 20' avec l 'axe d'étirement, puis l e  cisaillement de ces 

grains sans changement important de l ' incl inaison des lamelles. 

Si 1 'aspect de l a  déformation concernant l a  rupture de l a  phase 



continue de polystyrène e s t  aisément compréhensible, 1 'aspect de la  

modification structurale des grains l ' e s t  beaucoup moins. C'est  dans 

1 ' inaptitude des 1 amel les  rigides de polys tyréne a suivre 1 a déformation 

macroscopique que nous avons cherché l a  force motrice des deux processus 

de rotation e t  de cisaillement des grains,  en vertu du principe de 

Le Chatelier, selon lequel la réaction du matériau tend a minimiser l ' e f f e t  

de la so l l ic i ta t ion  externe. Nous avons pris en ligne de compte l e  

comportement mécanique du macrocomposite que représente l'ensemble des 

grains disperses dans la  matrice disloquée, e t  celui des microcomposites 

que sont l e s  grains individuels intacts.  

Au  tout début de la  s t r i c t ion ,  les grains intacts,progressivement 

dispersés dans l a  matrice caoutchouteuse disloquée,sont soumis des forces 

de cisaillement de l a  part de ce t te  dernière qui distribue uniformément la  

defornation macroscopique. Ces forces de cisaillement tendent a orienter 

les  lamelles rigides de polystyrène dans 1 'axe d'étirement (X -+ O ) ,  comme 

c ' e s t  l e  cas de toute particule géométriquement anisotrope en présence d ' u n  

champ de forces oriente. Dans l e  cas présent, cependant, l e s  chaînes 

soupl es de polyisoprène hydrogenë ,ancrées par 1 eurs deux extrémi tés  sur 1 es 

surfaces de deux 1 amel les de polystyrène voisines, maintiennent 1 ' in tégri  t é  

de chaque grain. Elles contribuent aussi a répar t i r  uniformément dans l e  

i grain les forces imposées directement sur les  lamelles de polystyrene par 

l a  matrice caoutchouteuse intergranul a i re .  De ce f a i t ,  c ' e s t  1 a structure 

microcomposite du grain qui gouverne sa défornation, en fonction notamment 

de 1 'anisotropie mécanique d'un grain lamellaire. Fol kes e t  ~ e l l e r ' ~  ont 

démontré que l e  module de Young d'un grain composite, constitue de lamelles 

al ternées élastomères e t  r igides,  varie en fonction de 1 'angle entre l e s  



surfaces des lamelles e t  1 'axe d 'e t i rement  selon l a  re la t ion  suivante: 

4 2 2 E = g o / [  s in  x + 4 s in  x cos x )  , 
X 

(19) 

où Ego e s t  l e  module de Young dans l a  d i rect ion normale a l a  surface 

des lamelles. La variat ion du rapport E / E g o ,  en fonction de 1 ' ans le  
X 

d 'or ienta t ion X e s t  représentée sur l a  f igure  25. Cette f igure  montre 

clairement que l e  module de Young du grain lamellaire augmente 

considerablement pour l e s  valeurs de x infér ieures  a 20'. Ceci suggere 

que l ' o r i en t a t i on  p ré fé ren t ie l l e  des lamelles observée par d i f f rac t ion  des 

rayons X aux p e t i t s  angles, dès l e  début de l a  formation de l a  s t r i c t i o n  

( f igure  2 2 )  , e s t  l e  résul t a t  de 1 'équi 1 i bre des forces de c i  sa i  1 lement 

exercées sur  chaque grain par l a  matrice caoutchouteuse in tergranula i re  e t  

des forces de déformation du grain microconposite. A ce s t ade ,  - i . e .  jus te  

avant que ne débute l e  cisai l lement des gra ins ,  l a  contraction macroscopique 

transversale provoque une légEre compression des lamelles caoutchouteuses 

(voir  f igure 24: dl pour a < 1 , 4 ) .  
X 

Par l a  s u i t e ,  - i  . e .  pour ax > 1 , 4 ,  bien que l e s  grains  oient 

soumis a des contra intes  croissantes ,  l ' équ i l i b r e  de cel les-c i  ne modifie 

que t r è s  peu 1 ' o r i en ta t ion  des lamelles,  du f a i t  de 1 'augmentation abrupte 

du module de Young des grains.  Dès l o r s ,  l e  cisai l lement simple des grains 

selon l e  plan des lamelles s ' avere  ê t r e  l e  processus de déformation de plus 

basse énergie. En e f f e t ,  comme on peut l e  constater  sur l e s  schémas des 

f igures 23c e t  23d, l e  cisai l lement simple des grains crée une élongation 

e t  une contraction transversale des g ra ins ,  conformes a l a  deformation 

macroscopique, sans modification importante du module de Young des grains.  



Figure 25. Courbe de variation theorique du rapport der modules de 

Young EX/EgO, pour un grain constitue de lamelles Glastomères 

e t  rigides a l t e m k s ,  en fonction de l 'angle d ' o r i e r i t a t i on  des 

lamelles (d ' ap rès  l'equatlon (19) etablie p a r  Folkes e t  
Keller "1. 



1.5.1.2.3 Loi de l a  dt5ion;1ation 

Nous voudrions a t t i r e r  l ' a t ten t ion  sur l e  f a i t  que l a  

déformation des grains, décri t e  préc@dement, 1 ai sse presager une 

defonnation microscopique aff ine,  malgre la  variation rnanifesternent non 

affime de d l  en fonction de ax (f igure 24) .  Ltid6e que l a  déformation 

microscopique s o i t  affine peut ê t re  concrétisee a part i r  de l 'analyse de 

1 a déforniati on mol~cul a i r e  des sequences el astomeres produite par 1 e 

glissement des lamelles de polystyrene les  unes par rapport aux autres. 

La figure 26 représente 1 'extension subie,au cours du c i sa i l  lement, par une 

chaîne f i c t ive  ancrée sur deux lamt?lles de polystyrGne voisines, Les points 

d'ancrage sont choisis arbitrairement sur üne perpendiculaire commune aux 

surfaces des deux lamelles de polystyrène dans l e  grain i n i t i a l ,  non 

ci sa1 l l é .  Cette sjtuation f ic t ive  représente assez bien l a  si tuation 

reel l e  par l e  biais  des enchevêtrements, e t  l a  déformation moleculai re peut 

ê t r e  decri t e  simplenieni; a par t i r  de l a  déformation de l a  lame1 l e  

caoutchouteuse selon l ' axe  d'empilement. En considérant l a  distance entre 

extrernités de l a  chaîne f i c t ive  dans l e  grain non c i s a i l l e ,  so i t  ( 1  - <PpS)dy 

où VPs est  1 a fraction vol iimique en polystyrene e t  dy 1 'espacement de Bragg 

mesuré avant déformation, e t  la distance entre extrémité de ce t te  même 

chaîne dans l e  grain cisai  l l é ,  so i t  ( d l  - <PpS dy)/sin (+  + x ) ,  où $ es t  

1 'angle entre 1 'axe  dienipilement e t  1 'axe d'étirement, l e  rapport 

d'extension a* de l a  chatne f i c t i v e  selon 1 'axe d'empilement s 'cxprinie p a r  
Ji 

la relation 

a$ = (dl  -YPS d y )  / [(1 - ( ~ p ~ ) d :  sin ( q  i x)] . 

Tel qu'indique sur la figure 26,  1 'axe principal d ' u n  lobe de diffraction 



direction 
d'étirement 

I 
PARTIE D UN GRAIN 

NON DÉFORMÉ 

PARTIE D UN GRAIN 
CISAILLÉ 

diagramme 
de dif fraction 

Figure 26. Schéma de principe de la déformation d'une chaîne élastomère 

f i  ctive ,sous 1 ' e f f e t  d ' u n  cisai 1 lement simple ,dans un grain du 

matériau SBS-H de structure lame1 la i  re. 



étant perpendiculaire a 1 'axe d 'empilement du grain correspondant, i 1 e s t  

aisé de montrer que l 'angle  $ es t  défini sur l e  cliché de diffraction par 

1 'angle d' incl inaison d u  lobe de diffraction par rapport a 1 'équateur. 

Dans l e  tableau I I I  sont rapportées 1 es valeurs de d l  , X. e t  Q 

mesurés sur l e  premier ordre de diffraction de l a  figure 2 2 ,  pour ax . 1,20, 

1,40, 1,80 e t  2,3O. Les valeurs correspondantes de a* calculées a l ' a ide  
Q 

de l a  relation (20) sont aussi représentées dans l e  tableau I I I ,  où el les 

sont comparées aux valeurs du taux de déformation théorique a dans la  même 
W 

direction (ce1 l e  de l 'axe d'empilement des grains) ,  calculées avec l a  

relation (17) pour w = $ . Nous rappelons que l a  relation (17) decrit  l e  
' 

déplacement r e l a t i f  d ' u n  point sous 1 'action d'une transformation affine 

e t  isochore (appendice 1 ) .  

Tableau I I I  : Parametres structuraux caractéristiques de 1 a déformation 

du  spécimen SBS-H 1 amellaire ( X e t  JI sont définis 

respectivement sur l e s  figures 22 e t  26; a , a 
d d JI w = * '  a et = go-x sont calculés d'apres 1 es relations (20) , 

(171, (21) e t  (22)).  

a~ d l  ("1 x(deg) JI(deg) a* 
9 

a 
u =l# 

ad ad 
w = 90-x 

11 ressort  du tableau I I I ,  qu'après une légère compression 

(a$  c 1 pour ax - 1,20 e t  1,40),  les  chaînes élastom~res s ' e t i r en t  de 

manière signi f icat ive.  Les valeurs du rapport d'extension moléculaire a* sont 
Q 



remarquabl ment  proches des valeurs du taux de déformation théorique 

ct 
w =* , sur tout l e  domaine de déformation impliqué dans l a  s t r ic t ion .  

Ceci indique sans ambiguïté que, sur une base moléculaire, l a  déformation 

microscopique e s t  aff ine,  au même t i t r e  que la  déformation macroscopique 

locale étudiée dans la  section 1.5.1.1. 

La variation de dy en fonction de ax (f igure 24)  semble contredire 

a priori  ce t te  derniere conclusion. En f a i t ,  i l  n'en es t  rien car d l  e s t  u n  

paramètre géométrique qui ne peut rendre compte de l a  déformation du réseau 

sur la  seule base d'une comparaison avec l a  loi  de transformation affine 

definie selon 1 'axe x par l e  coefficient a comme nous l e  verrons dans l e  x ' 
paragraphe suivant. On peut déja aisément l e  comprendre, compte tenu du 

f a i t  que l e  cisaillement auquel sont soumis les  grains n 'es t  pas colinéaire 

a 1 ' é t i  rement , e t  aucun point du systeme ne se déplace paral 161 ement a 

l ' axe  x. La combinaison de t r o i s  transformations géométriques, selon l e s  

t r o i s  directions d' espace, e s t  nécessai re pour décri re l e dépl acement d 'un 

point quelconque par rapport une origine donnée. Si ces t r o i s  

transformations sont les  t ro i s  a f f in i tés  orthogonales décri tes  dans les 

r e l a t ions ( l8 ) ,  alors l e  déplacement de ce point par rapport 2 l 'origine doi t  

obéir a l a  relation (17). Cependant, pour analyser l a  déformation 

microscopique du réseau macromoléculaire, i l  faut trouver dans ce réseau 

un couple de points dont on e s t  en niesure de suivre l e  déplacement au cours 

de la  déformation. Dans l e  cas du spécimen SBS-H, l e s  extrémités de l a  

chaîne f i c t ive  representée sur la  figure 26 ,  constituent un  t e ?  couple, 

e t  l e  facteur de déformation mol6culaire correspondant, a* , es t  alors u n  
1C, 

c r i t e re  approprié pour juger de l ' a f f i n i t é  de l a  déforn~ation niicroscopique. 



I l  exis te  un  autre moyen indépendant de vér i f ie r  les  propriétes 

aff ine e t  isochore de la  transformation microscopique. Cette seconde 

approche consiste à comparer l e  taux de changement de d l ,  donné par l a  

rel ation 

ad = dl /d l  , 

où do e s t  la période interlamellaire avant déformation, avec l e  taux de 1 
variation théorique, ad , de la distance interrét iculaire  dans une famille 

W 

de plans soumise 3 une transformation affine e t  isochore, définie par les  
d relations (18). L'expression de a , en fonction de l 'angle  u défini par 
W 

1 a normale aux p l  ans e t  1 'axe de symétrie x, e s t  1 a suivante (appendice 2 )  : 

d 2 2 -1 2 3 
a  = ( a x c o s  ~ + a  sin w )  . 

W X 

Comme l e  montre l e  tableau I I I ,  les valeurs théoriques de a 
d 
W 

O calcul ees dans l a  direction de d l  , so i t  pour w = 90 - X, cor-ordent 
d parfaitement avec les  valeurs expérimentales de a . Cela s ignif ie  que l a  

variation de d l  obéit aux l o i s  de transformations affines définies par les  

relations (18),  e t  i l  en e s t  évidemment de même pour d" = d/sin x . C'est 1 

1 1  une nouvelle preuve que l a  comparaison de d l  avec a  ne constitue pas 
X 

u n  c r i t è re  adéquat pour juger de l ' a f f i n i t é  de l a  déformation microscopique. 

1.5.2 Specimen SBS-H de structure mésomorphe cylindrique 

1.5.2.1 Comportement macroscopique 

Contrairement a son homologue lame1 l a i r e ,  l e  spécimen SBS-H de 

structure mésomorphe cylindrique, préparé dans l e  cyclohexane, se deforme 

de façon homogène sous l ' a c t ion  d ' u n  etirement simple, sans fa i re  apparaCtre 



de s t r i c t i o n .  Comme nous 1 'avons v u  dans l a  section 1.3.1.2 ( f igure  7 b ) ,  

l a  courbe de t rac t ion  du spécimen SBS-H préparé dans l e  cyclohexane e s t  

semblable a c e l l e  d'un élastomère vulcanisé e t  chargé. i ' e f f e t  de charge 

peut ê t r e  r e l i é  a des processus i r révers ib les  de ruptures e t  de dis locat ions  

de l a  microphase r ig ide  de polystyrsne. Cependant, l 'absence de l imi te  

é las t ique  sur  l a  courbe de t rac t ion indique que l a  microphase cylindrique 

de polystyrène e s t  relativement discontinue. 

La f igure 27 représente l a  variat ion du taux de déformation radia1 

a mesuré localement dans l e  plan xy du spécimen, en fonction de 1 'angle 
W 

pola i re  w pr is  par rapport à 1 'axe d 'ét irement x ,  pour l e s  quatre taux 

d 'ét irement locaux ax = 1 ,20 , 1 ,40 , 1,80 e t  2,25. Corne nous l 'avons d e j a  

observé pour l e  spécimen de s t ruc tu re  1 amel 1 a i r e  (sect ion 1.5.1.1 ) , l e s  

valeurs expérinientales de a concordent t r è s  bien avec l e s  courbes théoriques 
W 

é t ab l i e s  3 p a r t i r  de l a  re la t ion (17) qui déc r i t  l a  transformation a f f i ne  3 

volume constant d'une sphère en u n  e l l ipso ïde  de révolution. Cette 

concordance indique clairement que l a  déformation macroscopique locale du 

spécimen SBS-H de s t ruc tu re  cylindrique obéi t  aux l o i s  de transformation 

du modele, c ' e s t -3 -d i re  qu'el  l e  e s t  a f f i ne ,  isochore e t  symétrique autour 

de l ' a x e  d 'ét irement.  Ceci suggere que l a  misophase de polybutadiène 

hydrogéné se  déforme conme u n  caoutchouc dans l a  masse. 

1.5.2.2 Comportement microscopique l 

1.5.2.2.1 Analyse e t  in te rp ré ta t ion  des c l ichés  de 

d i f f rac t ion  

Les cl ichés de d i f f rac t ion  des rayons X aux p e t i t s  angles,  

rapportés sur  l a  f igure  28, montrent 1 'évolution des t r o i s  ordres de 



Figure 27. Graphique de variat ion du taux de deformation radial  au 

mesuré dans l e  plan d ' u n  specimen SBS-H de s t r uc tu r e  cylindrique,  

en fonction de 1 'angle pola i re  w p r i s  par rapport à l a  direction 

de l ' é t i rement ,  pour ax= 1,20 , 1,40 , 1,80 è t  2,25. Les courbes 

théoriques sont  représentat ives de 1 'équation ( 1 7 )  , pour chaque 

valeur de a,. 



Figure 28. 
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'racti on des rayons X aux pe t i  t s  angles 

structure cylindrique, pour  différents 

(axe  d 'e t i  rerrien t  ve r t i ca l ) .  



d i f f r a c t i o n  issus d ' u n  spécimen SBS-H de s t r u c t u r e  c y l i n d r i q u e ,  en f o n c t i o n  

du taux d ' é t i r emen t  l o c a l  a,, v a r i a n t  de 1  a 4,45. 

Les deux premiers  o rd res  dlinterférences,relatifs aux formes de 

p lans { IO)  e t  (11 1  du réseau hexagonal a deux dimensions, deviennent 

rapidement des diagrammes de qua t re  taches ( f i g u r e  28: lère e t  zème 

colonnes) , ind iquan t  une o r i e n t a t i o n  p r é f é r e n t i e l  1  e  des c y l  ind res  de 

po l ys t y rène  dans une d i  r e c t i o n  ob l  ique pa r  r a p p o r t  a 1 'axe d ' é t i  rement. 

Cependant, avant de deven i r  des diagrammes de qua t re  taches, a a = 1,8 , 
X 

ces deux i n t e r f é r e n c e s  prennent une forme nettement e l l i p t i q u e  qu i  t r a d u i t  

un changement des d i s tances  i n t e r r é t i c u l a i r e s  dans l e  même sens que l a  

dé fo rmat ion  macroscopique du matér iau,  t e l  l e  que d é c r i t e  su r  l a  f i g u r e  27. 

E t a n t  donné que 1 ' i n t e n s i t é  d i f f r a c t é e  v a r i e  en f o n c t i o n  de 1  'ang le  de 

d i f f r a c t i o n  selon l a  r e l a t i o n  ( 4 ) ,  l a  d i s t r i b u t i o n  azimuthale de 1  ' i n t e n s i t é  

des deux i n te r f é rences ,  se t r ouve  mod i f iée  de manière non uni forme, c e t t e  

m o d i f i c a t i o n  n 'ayan t  r i e n  à v o i r  avec l e  processus d ' o r i e n t a t i o n  des 

c y l i n d r e s .  Cet é t a t  de choses appa ra î t  t r è s  b i e n  su r  l e s  c l i c h é s  de 

d i f f r a c t i o n  de l a  f i g u r e  28, au taux d ' é t i r e m e n t  a, = 1,20 pour l eque l  on 

observe une e x t i n c t i o n  su r  1  'equateur  de 1  a  deuxième i n te r f é rence ,  a l o r s  

que 1  ' i n t e n s i  t e  su r  1  'équateur de 1  a  première i n t e r f é r e n c e  diminue de 

maniere a pe ine  p e r c e p t i b l e .  C ' e s t  une e x t i n c t i o n  a c c i d e n t e l l e  su r  l ' é q u a t e u r  

q u i  a f f e c t e  a i n s i  l a  r e f l e x i o n  i l l 1 ,  l o r sque  l ' a n g l e  de d i f f r a c t i o n  ell se 

rapproche de l a  v a l e u r  correspondant au p remier  minimum de 1  'i n t e n s i  t e  

d i  f f r a c t é e  ( r e l a t i o n  ( 4 ) ) .  Hadzi ioannou $ e t  - a1 -- . 96 o n t  no té  un phénomène 

semblable dans une e tude  consacrc'e a l a  dc'forri iat ion d ' u n  polyiii&-e 

t r i séquencé  SIS, dont  l a  s t r u c t u r e  mesomorphe c y l i n d r i q u e  a  é t é  organisée 



selon une texture hexagonale monocristalline, par une technique de 

cisai  Ilenient plan. Pour un spécimen irradié parallèlement à 1 'axe sénaire 

e t  6 t i r é  perpendiculairement a cet  axe, i l s  ont constaté que, parmi l e s  

s ix  taches de réflexion issues de l a  forme de plans (101, celles dont 

l'espacement réciproque diminue sont considérablement attenuées, au fur  e t  

a niesure de 1 'étirement. 

Compte tenu de ce t te  remarque, i l  e s t  évident que les diagrammes 

de quatre taches, observes pour chacun des deux ordres d'interférences 

issus du spécimen SBS-H (figure 28), ne représentent pas fidèlement 

1 'arrangement des cylindres. D'une part ,  l a  position des taches ne t radui t  

pas réel 1 ement 1 'orientation des cyl indres, d 'autre par t ,  les valeurs des 

espacements réciproques, associes aux maxima d ' in tens i té  de ces taches, ne 

sont pas exactement les  valeurs qui correspondent aux maxima des 

distributions des espacements de Bragg dans l e  réseau déformé. Par 

conséquent, i l  ne nous e s t  pas possible de décrire en dé ta i l s  l e  processus 

de deformation microscopique du spécimen SBS-H de s t ructure cylindrique, a 

par t i r  des ordres de diffraction interférentiel  l e ,  corne nous 1 'avons f a i t  

dans la  section 1.5.1.2.1 pour l e  spécimen de structure lamellaire. 

On peut seulement décrire qua1 i tativement 1 a déformation 

microscopique. Les cylindres de polystyrGne parallëles conservent une 

organisation a deux dimensions au cours de 1 'étirement, puisqu ' on  observe 

distinctement les  réflexions sur les  deux formes de plans Il01 e t  El11 du 

reseau hexagonal in i t i a l  , jusqu'a ax = 2,25. Au-dela de ce taux 

d'étirement, l a  coalescence des deux réflexions ,sous l a  forme d ' u n  seul 

diagramme de quatre taches perpendiculaires a 1 'axe d ' é t i  rement , semble 

\ 



indiquer l a  d i spar i t ion  de 1 'arrangement à deux dimensions des cylindres 

de polystyrène au p r o f i t  d'une s t ructure  monopériodique sel on l "axe 

d 'et irement.  On peut imaginer a ce stade une s t ruc tu re  du type de c e l l e  

que nous avons schématisée sur  l a  f igure 23d pour décr i re  l a  déforination 

microscopique du spécimen SBS-H de s t ruc tu re  lamel la i re .  Notons que, 

dans une étude de di f fus ion de lumière aux p e t i t s  angles, consacrée à l a  

deformation d ' u n  polymère SIS  ( w p S  = 0,30) ayant une s t ruc tu re  mésomorphe 

cylindrique,  Daniewska e t  picotG7 o n t  montré que l e s  grains déformés ont 

effectivement une s t ruc tu re  allongée selon 1 'axe de 1 'e t irement,  comme l e  

suggère 1 a f igure 23d. 

En ce qui concerne l e  troisième ordre de d i f f rac t ion ,  correspondant 

au maximum d 'ordre  1 de l ' i n t e n s i t é  d i f f r a c t ée  par l e s  cylindres de 

polystyrène indépendants ( vo i r  section 1.4.1.1 , f igure  1 2 ) ,  l a  t r o i s i  Pme 

colonne de l a  f igure  28 montre l e  développement d'une anisotropie qui 

confirme parfaitement l e  phénomsne d 'o r ien ta t ion  des cylindres mentionné 

plus t b t .  Tout d 'abord,  pour O < ux < 1 ,4  , 1 'extinction de c e t t e  

d i f f rac t ion  dans l a  d i rect ion d u  méridien indique qu'une or ienta t ion 

gross iere  des cyl indres ,  proche de l a  d i rect ion de 1 ' é t i rement,  se 

manifeste dans l e  premier s tade  de l a  déformation. Par l a  s u i t e ,  u n  maximum 

d ' i n t e n s i t é  se  dessine selon u n  azimuth x par rapport a l ' équa teur ,  qui 

t r adu i t  une or ienta t ion oblique des cylindres d"n angle X par rapport -3 

1 'axe de 1 ' é t i rement.  Ce maximum d ' in tens i  t e ,  représente sur  1 es schémas 

de l a  quatrième colonne de l a  f igure  28, n ' e s t  toutefois  pas évident su r  

l e s  c l ichés  de l a  troisiéme colonne de c e t t e  rnême f igure .  Aussi, de façon 

à lever tout  doute possible,  nous avons t race  sur  l a  f igure 29 l e  prof i l  





par t i cu les  indépendantes) . 

Sur 1 a f igure  31 , nous avons représenté 1 ' image objet  e t  1 ' image 

réciproque d'un cyl indre  incl ine d'un angle x par rapport a u n  axe ver t i ca l  

A (représentant  1 'axe d 'é t i rement) ,  dans t r o i s  s i tua t ions  d i f fé ren tes  du 

point de vue de 1 'angle polaire 4 défini par l e  faisceau incident de rayons 

X e t  l a  projection orthogonale d u  cylindre su r  l e  plan équator ia l .  L'image 

reciproque du cyl indre peut ê t r e  schématisée par u n  disque p la t  e t  une 

s e r i e  d'anneaux concentriques dont l a  normale commune N e s t  pa ra l l è le  a 

1 'axe du cyl indre ,  On  n ' a  representé sur  l a  f igure  31 que l e s  ordres O e t  1 

de 1 'image reciproque du cylindre.  Le diagrarme de d i f f rac t ion  apparaTt en 

t r a i t  renforcé a l ' i n t e r s ec t i on  de 1 'image réciproque e t  du plan de réf lexion,  

l a  d i s t r ibu t ion  de 1 ' i n t en s i t e  en fonction de l ' ang le  de d i f f rac t ion  e t an t  

décri t e  rigoureusement par 1 'équation ( 4 ) .  Sur l a  f igure  31 a ,  1 'angle 

pola i re  du cylindre e s t  4 = 90' e t  1 'azirnuth du diagramme de d i f f rac t ion  

e s t  égal a 1 'angle d ' incl inaison X du cy1 indre par rapport il 1 'axe ver t i ca l  

A . Sur l a  f igure  31b, l ' ang l e  polaire (g e s t  nul e t  l e  diagramne de 

d i f f rac t ion  e s t  équator ia l .  La f igure  31c représente une s i tua t ion  

intermédiaire en t re  c e l l e s  des f igures 31a e t  31b, 1 'angle polaire 4 e t an t  

compris en t re  O e t  90'. L'azimuth p d u  diagramne de d i f f rac t ion  correspond, 

dans 1 'espace ob j e t ,  à l a  projection orthogonale de 1 'angle x sur  l e  plan 

normal au faisceau de rayons X (plan parall61e au plan de réf lexion) .  

L'angle e s t  r e l i é  a l ' ang le  x par l ' equat ion suivante: 

tan ri = tan x s in  4 .  (23) 

Dans ces condit ions,  pour un systSme const i tué  de p a r t i c u l e s  cylindriques 

incl inees  d'un angle x par rapport a un axe donne, e t  repar t ies  tou t  autour 



azimuthal d'intensité a la crête du troisième ordre de diffraction, pour 

les deux taux d'étirement ax 1,80 et 4,45. Les deux courbes de cette 

figure sont établies 3 partir de balayages microdensitométriques, effectués 

radialement sur les clichés de diffraction, selon des azimuths variant de 

O a 50' 3 partir de 1 'équateur. Par cette figure 29, le maximum azimuthal 

d'intensité du troisième ordre de diffraction se trouve parfaitement 

démontré . 
Nous avons rapporté, sur la figure 30, les tracés 

mi crodensi tométriques du troisieme ordre de diffraction, enregistrés pour 

les deux spécimens étirés a ox 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'intensi te. Cette 

figure 30 montre 1 'invariance de 1 'angle de diffraction de la troisieme 

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 1 es cyl i ndres de polystyrène indépendants. 

Malgré l'apparition du maximum d'intensité selon un azimuth X 

caractéristique de chaque taux d'etirement ax 3 1,8 , on observe toujours 

une intensité significative sur l'équateur du troisième ordre de diffraction 

(figure 28). Ceci pourrait indiquer a prime abord qu 'un certain nombre de 

cylindres de polystyrène s 'oriente parallèlement a 1 'axe de 1 'étirement. 

En fait, on peut montrer facilement qu'une population de cylindres, 

parfaitement orientes d'un angle donné x par rapport à un axe fixe, et 

distribués tout autour de cet axe, donneront touJours lieu a une diffraction 

equatoriale par rapport a cet axe (du point de vue de la diffraction par les 



de cet axe, on observera une diffraction continue sur toute la  gamme 

d'azimuths p, variant de O à X, de part e t  d 'autre de 1 'Gquateur. 

Cependant, l a  fraction des cylindres donnant 1 ieu a l a  diffraction 

d'azimuth p donné n ' e s t  pas uniforme sur toute l a  gamme O < p < x . Nous 

avons démontré en appendice 3 ,  dans l'hypothsse d'une réparti t ion uniforme 

des cyl indres autour de 1 'axe d'étirement, en vertu de l a  symétrie de 

révolution de l a  déformation, que l a  fonction de distribution normalisée 

des cylindres selon 1 'angle p e s t  exprimée par l a  relation 

z 1  2 
f(,,) . 1 /  [90(1 - (tan p/tan x) ) '  tan x cos u]en deg-' . 

La courbe de variation de cet te  fonction e s t  tracce sur la figure 32. 

Cette figure montre clairement que l a  densité de population des cylindres 

orientés,dont 1 'angle de projection p tend vers 1 'a.ngle d ' incl inaison x 

(voir  figure 3 l ) , e s t  de beaucoup supérieure au reste de la  d i s t r i  bution. 

De ce f a i t ,  1 ' in tens i té  diffractée sans interférence par 1 'ensemble des 

cylindres orientés doit  ê t r e  continue sur l e  domalne des azimuths O < p < x 

e t  presenter u n  maximum pour p = x . 

Par conséquent, 1 e maximum azimuthal d ' i ntensi t é  qui caractéri se 

l e  premier ordre de diffraction par les particules indépendantes du 

specimen SBS-H, pour chaque valeur de ux  1 1.8 (figure 28),  e s t  bien 

représentatif de l 'or ientat ion des cylindres de polystyrène par rapport a 

l 'axe de 1 ' é t i  rement. L 'iintensi t é  observee sur l 'équateur de ce t  ordre de 

diffraction ne s igni f ie  pas nécessairement qu'une fraction importante des 

cylindres se trouve orientée l e  long de 1 'axe de l 'étirement. 

Notons que ce phenornene n ' intervient  p;s dùns l e  cas de particules 

93 lamellaire. Ce point a é té  souligné par Guinier e t  Fournet comme u n  

moyen de caractériser la forme des micelles c r i s t a l l i n s  dans les  f ibres  





Figure 32. Courbe de d i s t r i  bution normalisee des cyl indres  ,en fonction 

de 1 'angle p d4fir.i s u r  l a  f igure  31, pour une population de cylindres 

inc l ines  d'un angle X= 26" par  rapport à un axe f i x e  e t  r e p a r t i s  

uniformément autour de c e t  axe (d ' ap rès  1 'équation ( 2 4 ) ) .  



naturelles, à par t i r  de l 'analyse de la  diffract ion centrale supposée 

sans interférence. Néanmoins, c ' e s t  à notre connaissance l a  première fo i s  

qu'une verification expérimentale de ce comportement e s t  rapportée pour 

des particules diffractantes cylindriques. 

1.5.2.2.2 Discussion du processus d'orientation 

De l a  même manière que nous 1 'avons f a i t  dans l e  cas du 

spécimen SBS-H de structure lamellaire (section 1.5.1.2.21, 1 'orientation 

des cylindres de polystyrène peut ê t r e  interprétée comme u n  é t a t  d 'équi l ibre  

entre  les forces de cisaillement exercées sur les  grains par la matrice 

caoutchouteuse intergranulaire e t  l e s  forces de réaction des grains face a 

leur  déformation. 

D'une part, nous avons constaté, q u ' a  l a  su i te  d'une déformation 

à u n  t a u x  d'etirement ax = 4,45 , u n  spécimen relaxé quelques minutes a l a  

température ambiante donne des anneaux de di ffraction uni formes, absolument 

semblables a ceux du même spécimen non déformé. Cette preuve du réarrangement 

complet de l a  structure mesomorphe i n i t i a l e  du matériau témoigne que les 

grains conservent leur intégri té .  La plupart des dislocations e t  des 

ruptures de l a  microphase de polystyrene doivent ê t re  localisées dans les  

régions intergranulai res ou mal organisées qui sont 1 'objet de concentrations 

de contraintes, e t  qui ne donnent pas lieu a l a  diffraction. 

D'autre par t ,  1 es grains constitués de cyl indres para1 1 èl es 

rigides ,baignant dans u n  mil ieu élastomère, sont mécaniquement anisotropes , 

tout  corne l e s  grains lamellaires. La variation du module de Young, en 

fonction de 1 'orientation des cyl indres, a d ' a i  1 leurs é t é  mesurée par Fol kes 

e t  ~ e l l e r ' ~  sur un polymere trisequencé SBS, ayant une texture hexagonale 



monocristal 1 ine e t  une composition voisine de c e l l e  du spécimen SBS-H. 

Arridge e t  Fol kes ont compléte ces mesures ul t e r i e ~ r e m e n t . ' ~  La courbe de 

var ia t ion é t a b l i e  par ces auteurs montre une brusque augmentation du module 

de Young, lorsque 1 ' o r i en ta t ion  des cylindres f a i t  u n  angle in fé r ieur  à 20' 

par rapport à l ' axe  d 'et irement,  exactement comme l a  courbe théorique e t a b l i e  

pour u n  niodèl e 1 amel 1 a i  reg5 ( f i  gure 25). 

Ainsi ,  tandis que l e s  forces de c isa i l lement  transmises sur  l e s  

gra ins  par l a  matrice intergranulai  r e  caoutchouteuse tendent à or ien te r  l e s  

cyl indres de polystyrène dans 1 e sens de 1 ' ê t i  rement , 1 'augmentation t r e s  

rapide du module de Young tend a l e s  t en i r  éca r tés  de c e t t e  d i rec t ion .  

L 'o r ien ta t ion  des par t icules  r ig ides  se  f a i t  plus graduellement que dans 

l e  spécimen de s t ruc tu re  lamellaire,en raison de l'augmentation beaucoup 

plus l en te  de l a  contra inte  niacroscopique en fonction du taux d 'ét irement 

( f igure  7 ) .  L 'or ienta t ion pr6férent ie l l  e des cy1 indres de polystyrene 

n 'apparar t  distinctement qu 'a  ax = 1 ,80 , l eu r  angle d ' inc l  inai'son é tan t  

a l o r s  x= 26' environ ( f igures  28 e t  29a). L'accroissement de l a  

contra inte  macroscopique qui accompagne 1 'ét irement u l t e r i eu r  entra'îne une 

diminution de l ' ang le  d ' incl inaison des cyl indres ,  X var iant  de 26 à 13' 

quand l e  taux d 'ét irement ux passe de 1 ,80 a 4,45 ( f igure  28). 

1 . 5 . 2 . 2 . 3  L o i  de l a  déformation 

Bien que l e s  deux premiers ordres de d i f f rac t ion  

i n t e r f é r en t i e l  le ,  observés su r  1 a f igure  28, ne permettent pas d ' é tab l  i r  

exactement l e  processus de déformation nicroscopique du specimen SBS-H de 
d 

s t r uc tu r e  cylindrique,  i l  e s t  possible d 'e tabl  ir l e  taux de changement,a , 



de 1 a di stance interrét icul  ai re associée li 1 a premiere interférence 

(réflexion {IO)),  dans l e  domaine d'angle polaire u oil cet te  interférence 

exi s te .  Les val eurs expérimental es de ad ,  détermi nées pour 1 es quatre 

taux d'al longement oX = 1,20 , 1,40 , 1,80 e t  2,25 , sont rapportées sur 

l a  figure 33, o ù  e l l e s  sont comparées avec les  courbes de variation 

théoriques, établies d'après l a  relation ( 2 2 ) ,  pour une transformation 

aff ine e t  isochore ayant une symétrie de révo1,ution autour de 1 'axe x 

(appendice 2 ) .  I l  ne f a i t  aucun doute que ces dernières propriétés 

caractérisent aussi l a  déformation mi croscopique du spécimen SBS-H , tant  

les valeurs expérimen tales  concordent bien avec les courbes théoriques , 

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

1.5.3 Spécimen SBS-H de structure mésoniorphe sphérique 

1.5.3.1 Comportement macroscopique 

Nous avons v u ,  au cours de 1 '6tude mécanique (section 1.3.1.2), 

que le  spécimen SBS-H de structure sphérique, préparé dans l 'heptane, se  

comporte comne u n  élastomere parfai t  d o n t  l es  microdomaines isolés de 

polystyrène assurent l a  réticulation physique sans créer d ' e f f e t  de charge 

notable. 

Comme pour l e s  deux autres spécimens, nous avons mesuré localement 

l e  taux de déformation radial a dans l e  plan du film, e t  représenté sa 
W 

variation en fonction de 1 'angle polaire u sur l a  figure 34, pour les 

quatre taux d'allongement locaux ax : 1,20 , 1,40 , 1,80 e t  2,30. Encore 

une fois,  l e s  valeurs expérimentales concordent.tres bien avec les  courbes 

theoriques qui caractéri sent une déformation aff ine e t  isochore, ayant une 



d Figure 33.  Graphique Je variat ion du taux de changement, CE , de l a  

distance i n t e r r e t i  culai  re associee 5 l a  première r9fIexiori i ssiie 
e .  d ' u n  spécinlcn SBS-H de s t ruct9re  cyi-indrtque,, en ,unction de 

1 'angle polaire u p r i s  par rappor t  à l a  d i r e c t i o n  de 1 'étirenient, 

pour ax= 1,20 , 1,40 , 1,80 e t  2 , 2 5 .  Les courbes theoriques sont  

représentat ives de 1 'équation ( 2 2 1 ,  Four cnaque ucleür  de a x '  



Figure 34. Graphique de variat ion du taux de deformation radial  w 
mesure dans l e  plan d'un specimen SBS-H de s t r uc tu r e  spherique, 

en fonction de 1 'angle polai re w p r i s  par rapport à l a  direction 

de I 'e t i rement ,  pour a,= 1.20 , 1.40 , 1.80 e t  2,30. Les courbes 

théoriques sont  représentat i  ves de 1 'équati on ( 17) ,  pour chaque 

valeur de a,. 



symétrie de révolution (relation ( 1 7 ) ) .  C'est  donc dire  que l a  matrice 

souple de polybutadiene hydrogéné se coniporte comme un  caoutchouc 

conventionnel dans l a  masse. 

1.5.3.2.1 Analyse e t  interprétation des clichés 

de diffraction 

Les clichés de diffraction des rayons X aux pe t i t s  

angles issus du spécimen SBS-H de structure sphérique sont reproduits sur 

l a  figure 35, en fonction du taux d 'a l  longement local c ix  variant de 1 I 

3,46.  Les première e t  deuxième colonnes de clichés montrent, pour des 

temps d'exposition différents ,  1 'évolution du premier ordre de diffraction 

rapporté initialement sur la  figure 13, alors que la troisiéme colonne 

retrace 1 'évolution du deuxième ordre de diffract ion.  Les schémas de l a  

quatrieme colonne regroupent 1 'information contenue dans les t r o i s  clichés 

rapportés pour chaque étirement. Ces schémas contiennent aussi des 

détai ls  qui apparaissent progressivement sur les  clichés de d i f f rac t ion ,  

au fur  e t  a mesure de l 'ê t i rement ,  mais qui ne sont malheureusement pas 

mis en rel ief  a leur juste valeur dans les  reproductions photographiques. 

La transformation el l ipt ique du premier ordre de diffract ion 

démontre bien 1 'origine interférentiel  l e  de ce dernier. La première 

colonne de clichés de l a  figure 35 montre que l a  par t ie  équatoriale de 

cet  ordre de diffraction disparaît  rapidement avec l 'étirement croissant,  

par sui t e  de son entrée en coincidence avec l e  premier minimum de 

1 ' intensi tg di f f ractêe par les  part-icuics sphei-i'ques indépendantes. Mais 

sur les clichés plus exposés de l a  deuxième colonne, on peut constater 



que 1  ' e x t i n c t i o n  equator ia le  ne se p r o d u i t  to ta lement  qu'a p a r t i r  de 

a = 1,80 . 
X 

Les c l i chés  de l a  t ro i s ième colonne de l a  f i g u r e  35 montrent, 

pour l e u r  p a r t ,  que l e  deuxième o rd re  de d i f f r a c t i o n  rappor té  i n i t i a l e m e n t  

sur  l a  f i g u r e  13 denieure par fa i tement  c i r c u l a i r e ,  son i n t e n s i t é  é t a n t  par  

a i  1  l eu rs  pratiquement un i  forme pour chaque ét i rement .  Ceci e s t  1 'évidence 

que ce t  o rd re  de d i f f r a c t i o n  c o n s t i t u e  l e  premier maximum de l ' i n t e n s i t é  

d i f f r a c t e e  indépendament par  des p a r t i c u l e s  iso t ropes,  en l 'occurence des 

spheres de polystyrène.  Para1 lè lement ,  l a  p a r t i e  cen t ra le  saturée des 

c l i c h é s  de l a  t ro is ième colonne de l a  f i g u r e  35 e s t  i d e n t i f i a b l e  au maximum 

cen t ra l  de l a  d i f f r a c t i o n  par des sphères indépendantes. Cet te  

i n t e r p r e t a t i o n  es t  d ' a i l l e u r s  parfai tement conforme a l a  s imu la t ion  opt ique 

de l a  d i f f r a c t i o n  par une ou p lus ieu rs  sphères. 99 ,l O0 

Un examen p l u s  d é t a i l l é  du deuxième ordre  de d i f f r a c t i o n  permet 

de no ter  une modulation de l ' i n t e n s i t é  qui  témoigne de l a  présence 

d '  i n te r fé rences  e l  1  i p t i q u e s  concentriques. Ces i n te r fe rences  se re t rouvent  

t r è s  nettement au niveau de l a  rég ion  cen t ra le  de d i f f r a c t i o n ,  comme on 

peut  l e  cons ta te r  sur l e s  deux premieres colonnes de c l i c h é s  de l a  

f i g u r e  35, o u t r e  l a  premiere i n te r fé rence  déja b ien  i d e n t i f i é e .  Une 

premiere i nter fe rence secondaire f a i t  son appar i t i on  dans 1 a  rég ion  cen t ra le  

du c l i c h e  de l a  deuxieme colonne$ ax 1,40 , e t  une deuxième in te r fe rence  

secondaire dans l e  c l i c h é  de l a  premiere colonne,a ax= 2,30 . On n'observe 

que l a  p a r t i e  méridienne de ces in te r fé rences,  en ra i son  de l ' e x t i n c t i o n  

acc iden te l l e  p a r t i e l l e  creée par l e  premier minimum de 1  ' i n t e n s i t é  

d i f f r a c t é e  p a r  l e s  sphères. 



Figure 35. C i  i c i  Es de d1-:::-3ction des I-jiyonr; X aux p e t i t s  angles  

d ' u n  spcjci;rgcl SBS-H dz 5: :-~cture s ~ h t z i - i q u e ,  pour d i  f f e r en  ts 
taux d ' é t i r - e w n t  loci.:.. ( Z ~ L  : ' c i : ;  l e  e r t  v e r t i c a l ) .  



L '  ensemble des informations concernant 1 es interférences e s t  

regroupé sur les  schémas de l a  quatrième colonne de l a  figure 35. 

Chaque schéma peut ê t r e  décri t  comne l e  produit de l ' i n t e n s i t é  diffractée 

indépendamment par l e s  spheres indéformables e t  d'une se r i e  d'interférences 

el l ipt iques concentriques, issues de l'arrangement de ces spheres. Le 

principe de ce produit de composition e s t  décri t  sur l a  figure 36, en 

rapport avec les clichés de diffraction observée sur l a  figure 35 pour 

a = 2.30 . L'intensi t é  diffractée par l e s  spheres indépendantes e s t  
X 

decrite par 1 'equation de Rayleigh (relat ion ( 5 ) ) ,  alors que l e s  

interférences el l ipt iques obéissent a l a  loi  de Bragg (équation ( 1 ) ) .  La 

f o h e  des interférences es t  naturellement due a l a  déformation du réseau 

au cours de 1 'étirement. 

Cette analyse du spécimen SBS-H de structure sphérique, soumis 

a 1 'étirement, nous permet de distinguer sans ambiguïté l a  diffraction 

interférent iel  l e  de l a  diffraction issue des particules indépendantes, e t  

encore une fo is  nous citerons l a  diffraction optique au crédi t  de notre 

interprétation. 11 semble que 1 'atténuation des interférences, avec 

l'augmentation de 1 'angle de Bragg, s o i t  a l 'or igine de l 'appari t ion 

dis t incte  du maximum d'ordre 1 de l a  diffraction par les particules 

sphériques indépendantes, ces dernieres ne pouvant pas é t a b l i r  facilement 

de réseau régulier a grande distance, en raison de leurs faibles  

interactions. Mc Intyre p. e t  al 'O1 ainsi  que Kawai e t  al ., 'Os1 O2 partagent 

entierement ce point de vue. 

I l  e s t  3 noter que, pour ox = 3.46 (fi'gure 35), l e  spécimen 

SES-H adopte une structure complexe qui pourrait eventuellement ê t r e  

elucidée à l ' a ide  de la  simulation optique. 100 



F igure  36. Schema de p r i n c i p e  du p r o d u i t  de composi t ion de l a  

d i f f r a c t i o n  pa r  des sphères indéformables e t  des i n t e r f é r e n c e s  

i ssues  de l e u r  réseau déforme (axe d ' é t i  remenl v e r t i  c a l )  : 

(a )  i n t e n s i  t é  d i  f f r a c t e e  p a r  des spheres indépendan t es  e t  

indéformables,  

(b)  i n t e n s i t e  i s sue  de 1 'arrangement des sphères, 

( c )  i n t e n s i  t e  r é s u l t a n t e .  



1.5.3.2.2 Déterminat ion d ' u n  arranqement r a t i onne1  des 

Nous avons sou1 igné  dans 1 a s e c t i o n  precédente que 

1 ' é t i  rement du spécinien SBS-H de s t r u c t u r e  sphér ique f a i t  apparaCtre des 

i n t e r f é r e n c e s  secondai r e s  dont  on ne pouva i t  soupçonner 1  'ex is tence  s u r  

l e  spécimen non é t i r é .  Seuls l e s  espacements de Bragg des deux premieres 

i n t e r f é r e n c e s  secondaires sont  nesurables avec p réc i s i on ,  dans l ' a x e  du 

mér id ien .  Les rappo r t s  dl/dn , 03 dl e s t  1 'espacement de Bragg de 1 a 

premi è re  i n t e r f é r e n c e  e t  dn c e l u i  de chaque i n t e r f é r e n c e  secondai r e ,  sont 

rappor tes  dans l e  t ab leau  I V ,  pour l e s  t r o i s  taux  d'al longement ax 1,40 , 

1,80 e t  2,30. 

Tableau I V :  Rapport  dl/dn des espacements de Bragg mesures dans l a  

d i r e c t i o n  du mér id ien ,  pour  l e s  t r o i s  premières 

i n t e r f é r e n c e s  issues du spécimen SBS-H de s t r u c t u r e  

sphér ique,  a d i f f é r e n t s  taux  d ' é t i r emen t .  

La d i scuss ion  qu i  s u i t  a  pour b u t  de me t t r e  en évidence un mode 

d'arrangement des spheres de po lys ty rène  dans l e  spécimen SBS-H, q u i  s o i t  

a l a  f o i s  r a t i o n n e l  v i s - a - v i s  de 1 ' a r c h i t e c t u r e  mo lecu la i r e  e t  de l a  

na tu re  du polymGre, e t  suscep t i b l e  de p r o d u i r e  des r a i e s  de d i f f r a c t i o n  

ca rac té r i sées  pa r  des rappo r t s  dl/dn en accord  avec l e s  va leurs  rappor tées  

dans l e  t ab leau  I V .  



Quel 1 e que soit 1 a structure mésomorphe d 'un polymere sequencé, 

les microdomaines de la phase la plus dispersee sont entourés uniformément 

d 'une couche de 1 'autre phase, de tel 1 e sorte que 1 es microdomaines 

premier-voisins sont maintenus a égale distance les uns des autres. Cette 
5. 

proposition, déjà formulée par Hoffmann et al. 
102a - , s' appl ique aussi bien 

aux polymères biséquencés qu'aux triséquencés. En effet, dans le cas des 

polymères triséquencés, la probabilité pour qu'une séquence B soit ancrée 

sur deux microdomaines A deuxième-voisins l'un de l'autre est négligeable, 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 parallèlement 

les uns aux autres, et les microdomaines cylindriques en réseau hexagonal 

à deux dimensions. Cependant, dans le cas des polymères séquencés à 

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- 

compact ( cubique simple ou centré ) l2,74,76,79,102,102b,102c ,102d en 

comparaison aux exemples d'arrangements de type compact. 103,103a ,103b 

L'analyse un peu plus détai 1 lée de ces travaux ne permet mal heureusement 

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. Il est à noter que l'ambigu'lté existe aussi 

bien sur le plan expérimental que théorique puisque Meier 75378 et 

Helfand et a1 .'O4 ont choisi le modèle à structure compacte pour établir 

leurs théories thermodynamiques de la séparation de phases dans les 

polym6res sequences a structure spherique, alors' que Lei bler a niontré 

pouv str part. que l d  structure cublquc centrëc @lli i t  p l u s  ~ l l i b l c ,  que les 

autres structures. 



I l  existe différents réseaux réguliers de type compact qui se 

distinguent les  uns des autres par l e  mode d'empilement des plans compacts 

de spheres, les deux plus simples d 'entre eux é tan t  l e  reseau hexagonal 

compact e t  l e  reseau cubique a faces centrées. Ces deux réseaux n'ont 

qu'une t r e s  faible différence d'énergie, e t  a l a  l imite aucune s i  les  

interactions se 1 imitent aux premier-voisins. 'O5 Or, comme nous 1 'avons 

mentionne dans l e  paragraphe précédent, c ' e s t  précisément ce type 

d' interactions qui règne entre les  microdomaines des polymères séquencés. 

Aussi , dans 1 e spécimen SBS-H de structure mésomorphe spherique , 

susceptible d'adopter u n  arrangement compact des sphères de polystyrene, 

aucune force ne tend a é tab l i r  de succession régul iere  dans 1 'empilement 

des plans de base. On doit donc s 'a t tendre a u n  réseau correspondant Zi 

u n  empilement aléatoire  de plans compacts, lequel peut ê t r e  défini corne 

u n  réseau hexagonal compact comprenant de nonibreuses fautes d'empilement 

aléatoires.  Ces fautes d'empilement créent 1 ocal einent un réseau cubique 

a faces centrées. 

Du point de vue de l a  diffraction des rayons X ,  105,106 

1 ' intensité des réflexions (h k 1 ) du réseau hexagonal compact sa t i s fa i sant  

a l a  condition 

h - k = 3 n  (25) 

où n e s t  un  en t ie r ,  doit theoriquement demeurer inchangée lorsqu'on 

introduit  des fautes d'empilement, 1 'intensi te  des autres réfl exions 

étant  d 'autant plus f a ib l e  que les  fautes sont nombreuses. Les plans de 

réflexion du réseau hexagonal compact, pour lesquels l ' i n t ens i t é  diffractée 

n 'es t  pas influencée par les fautes d'empilement, sont nécessairement les 

plans de réflexion corrununs avec l e  réseau cubique a faces centrées qui se  

cr6e dans les  zones de défaut. Cette propriete ressort  parfaitement du 



tableau V où sont énumérés l e s  plans de réflexion caractéristiques du 

réseau hexagonal compact (h.c.) e t  du réseau cubique a faces centrées 

(c  .f .  c. ) , accompagnés du rapport de leur  espacement de Bragg a celui des 

plans compacts (dOo2/dhkl pour l e  h.c. e t  d l l l / d h k l  pour l e  c . f .c . ) .  Les 

plans de réflexion communs aux deux réseaux sont bien l e s  plans du réseau 

hexagonal compact vér if iant  l a  relation (25). Ce sont l e s  principaux plans 

de réflexion du réseau hexagonal compact contenant de nombreuses fautes 

d'empilement (empilement aléatoire  de plans compacts). 

Le rapport dOo2/d1 1,63 caractéristique du deuxieme pl an de 

réflexion de ce réseau e s t  t r e s  voisin du rapport dl/d2, calculé pour l a  

deuxième raie  in te r férent ie l le ,  issue du spécimen SBS-H de structure 

spherique, pour les  etirements ax = 1,40 e t  1,80 (tableau IV). Notons 

que ce t te  comparaison n'a de sens que dans la  mesure où, é tan t  donné 

1 ' a f f in i t é  de l a  déformation du réseau que nous verrons dans l a  section 

suivante, les  valeurs caracteri  stiques des rapports dOo2/dhkl  du tableau V 

doivent se conserver pour toute direction dans l e  réseau déformé. Par 

contre, pour 1 'étirement ax = 2.30 , l e  rapport dl/d2 du tableau IV 

s 'écar te  de l a  valeur théorique correspondante du tableau V ,  ainsi que l e  

rapport d l / d 3  caractéristique de la  troisieme ra ie  (tableau IV) qui pourrait 

regrouper les  troisieme e t  quatrième réflexions du réseau modele (tableau v ) .  

Le modèle proposé n'en e s t  pas pour autant remis en cause ca r ,  

d'une part ,  l e s  rapports observés ne peuvent vraiment pas e t r e  associés a 

un autre type de réseau, t e l  cubique centré ou cubique simple, en raison 

notamment de 1 'absence inexpl icable de plusieurs réflexions, e t  d 'autre  

par t ,  l e s  écar ts  de ces rapports aux valeurs théoriques caractéristiques du 

modèle peuvent ê t r e  expl iques rai  sonabl ement . En e f f e t ,  comme nous 



Tableau V: Plans de r é f l e x i o n  ca rac té r i s t i ques  des réseaux 

hexagonal compact (h.c.)  e t  cubique 3 faces centrées (c . f .c . )  

accompagnés du rappor t  de l e u r  espacement de Bragg 3 c e l u i  

des plans compacts ( d 'après l a  référence 107). 

* : plans de ré f l ex ion  communs aux deux réseaux, q u i  cons t i t uen t  les 

p r i nc ipaux  plans de r e f l e x i o n  du réseau hexagonal compact contenant de 

nombreuses fautes d'empilement ( l eu rs  i nd i ces  ve r i  f i e n t  l a  r e l a t i o n  

h-k=3n, où n e s t  un e n t i e r ) .  



1 'avons d e j a  mentionne dans l a  section 1.5.1.2.7 , 3 propos du spécimen 

SBS-H de structure lame1 l a i r e ,  une dissymétrie dans l a  d i s t r i  bution des 

distances de Bragg d'une famille de plans re t icu la i res  provoque un 

déplacement des différents  ordres de réflexion issus de ce t te  famille, 

l e  déplacement é tan t  d'autant plus grand que 1 'ordre de réflexion es t  

é l e ~ e . ' ~  Dans l e  cas present, l e  simple f a i t  qu'une dissymetrie puisse 

s ' é t a b l i r  dans l a  dis t r ibut ion des distances de Bragg de chacune des 

familles de plans, au cours de l a  déformation, s u f f i t  3 expliquer les  

écar ts  observés entre  les valeurs expérimentales des rapports du tableau IV 

e t  l e s  valeurs theoriques des rapports du tableau V ,  pour \ = 2,30 . 

En resume, l e  réseau défini par 1 'empilement de plans compacts 

de spheres, selon une succession aléatoire ,  constitue un modGle parfaitement 

rationnel pour l'arrangement des microdomaines dans l e  spécimen SBS-H de 

- ' * : * . f7  structure mésomorphe sphérique, étant donné qu ' i  1 s a t i s f a i t  aux t ro is  *.Z4& f 
"-d' 

propriétés indépendantes sui vantes: 

- toutes les  sphères de polystyrene ont l e  même environnement de 

premi er-voisins équi dis tants ,  conformément a l a  nature isotrope de la  

matrice caoutchouteuse, sur  l e  plan des interactions d'origine entropique 

qu'el l e  exerce sur les spheres de polystyréne proche voisines, 

- l es  raies de diffraction d'origine interferent i  e l l e  sont cohérentes 

aveca les  réflexions théoriques du reseau proposé, 

- l a  valeur du rayon des spheres de polystyréne calculée sur l a  base de 

ce réseau, a p a r t i r  de l a  premiere interférence issue de 1 'échantillon non 

deformé, es t  en trGs bon accord avec l a  valeur obtenue a p a r t i r  des deux 



raies de diffract ion Rayleigh (section 1.4.1.1 ) , soient respectivement 

9,3 e t  9,7 nm.  

En ce qui concerne l e  troisieme point, nous avions supposé, 

initialement (section 1.4.1.1 ) , que la  première raie  observée correspondait 

a l a  réflexion (100) du réseau hexagonal compact. Or i l  s 'avere 

maintenant que ce t te  premiere raie e s t  associée aux plans compacts (0021. 

La valeur du rayon des sphères de polystyrène corrigée en conséquence, so i t  

9,9 nm,  concorde mieux encore avec la  valeur déduite des raies de 

diffraction Rayleigh. 

1.5.3.2.3 Loi de l a  déformation 

A pa r t i r  des clichés de diffraction des deux premières 

colonnes de l a  figure 35, i l  e s t  possible de déterminer l'espacement de 

Bragg associe au premier ordre de diffract ion,  pour différentes valeurs de 

1 'angle polaire u variant de O a 90' a par t i r  du méridien. La déformation 

microscopique peut alors ê t r e  exprimée par l e  taux de changement de 
d 1 'espacement de Bragg,a = d l / d y ,  où dy e s t  1 'espacement de Bragcj mesuré avant 

d l a  déformation. La variation de , en fonction de l 'angle  polaire LI, est  

représentée sur l a  figure 37, pour les taux d'étirement macroscopiques 

a - 1,20 , 1,40 , 1,80 e t  2,30. Les courbes théoriques qui apparaissent 
X - 

aussi sur la  figure 37 sont representatives de l a  relation ( 2 2 )  exprimant 

l e  taux de changement, ad , de l a  distance in ter re t icu la i re  d'une famille 
W 

de plans soumise 3 une transformation aff ine,  isochore e t  de symetrie 

révol uti ve autour de 1 'axe x (appendice 2 ) .  La coyncidence remarquabl e 
d des valeurs expérimentales de a avec les  courbes théoriques de variation 



d  
Figure 37. Graphique de v a r i a t i o n  du taux de changement, a , de l a  

distance i n t e r r e t i c u l a i  re  associ ee à l a  première r é f l e x i o n  issue 

d'un specimen SBS-H de s t r u c t u r e  spherique, en fonc t ion  de 

1  'angle p o l a i r e  w p r i s  pa r  r a p p o r t  à l a  d i r e c t i o n  de l ' é t i r e m e n t ,  

pour a,= 1,20 , 1,40 , 1,80 e t  2,30. Les courbes theor iques sont  

representa t i ves  de l ' é q u a t i o n  ( 2 2 ) ,  pour chaque va leu r  de a,. 



d de a indiquent sans équivoque que l a  déformation microscopique possede 
U 

bien les  propriétés de 1 a transformation décri t e  précedenment. 

Nous tenons a souligner l e  f a i t  que, pour  que l e  paramètre 

experimental ad . dl/dy ver i f ie  la  relation theorique (22),  i l  fau t  

absolument que l a  periode dl  s o i t  une distance interrét iculaire  e t  non pas 

une distance entre premier-voisins, contrairement 3 ce qui a é t é  souvent 

postulé dans des études relatives a des polymères sequencés de s t ructure 

mésomorphe sphérique. 70y101 102,102c Ce résu l ta t  e s t  parfaitement conforme 

au point de vue de Guinier e t  Fournet, r e l a t i f  ~3 l ' in terpretat ion des 

maxima d'interférences observés en diffract ion des rayons X aux pe t i t s  

angl es. 'O8 S i ,  eventuel lement, d l  etai  t une distance entre premier-voisins , 

ad se ra i t  susceptible de ver i f ie r  la  relation (17). Or, les courbes 

representatives des deux fonctions (1 7 )  e t  (22) ne peuvent en aucune 

maniere ê t r e  confondues, comnie on peut l e  constater en comparant les  

courbes des figures 34 e t  37. 

1.5.4 Discussion 

Bien que t rès  différents ,  les processus de deformation des t ro i s  

spécimens du polyrnere trisequencé SBS-H ont en comnun l e  caractere affine 

e t  isochore (coefficient de Poisson de 0 ,5) ,  aussi bien sur l e  plan 

macroscopique 1 ocal q u  ' à  1 'echel le  microscopique. Ceci indique cl ai rement 

que l a  matrice élastomere se deforme corne u n  caoutchouc dans l a  masse, 

e t  que, par conséquent, 1 'ancrage des séquences élastomères sur l e s  

microdomaines r igides,ne crée aucune res t r ic t ion  aux mouvements de ces 

dernières, quel l e  que s o i t  l a  structure mesomorphe. 



Dans une etude visant décrire  1 'anisotropie mécanique d ' u n  

polymere SBS (wpS = 0,25) ayant une structure mésomorphe cylindrique e t  

une texture hexagonale monocristal 1 ine,  3 1 'aide de modeles t r è s  elabores 

de l a  theorie des microcomposites, Arridge e t  ~ o l  kesg8 ont etc amenés à 

at t r ibuer  indirectement u n  coefficient de Poisson de 0,37 3 l a  matrice de 

polybutadisne. Ce résul ta t  la isse  supposer que l a  phase de polybutadiene 

se d i l a t e  avec 1 'étirement, e t  indique, selon les  auteurs, que les séquences 

de polybutadigne n'obeissent pas a l a  loi  de déformation classique du 

caoutchouc, probablernent en raison du f a i t  que l e s  dimensions des 

microdomaines sont comparables aux dimensions moléculaires. D ' u n  autre 

côté, les résu l ta t s  morphologiques obtenus par Hadziioannou e t  a l . ,  96 dans 

une étude concernant la  deformation reversible d ' u n  polymere SIS (wpS = 0,30) 

de même structure que l e  polymère SBS étudié par Arridge e t  Folkes, 

contrastent s i  ngul ierement avec les concl usions de ces derni e rs  auteurs. En 

e f f e t ,  en raison de 1 'invariance de volume du specimen SIS,observée aussi 

bien a 1 'échelle microscopique que macroscopique, lors  de 1 'étirement 

perpendiculaire b 1 'axe des cylindres, on peut conclure que l a  valeur 

directe du coefficient de Poisson de l a  matrice de polyisoprene e s t  voisine 

de 0,5. 

A 1 a sui t e  du travail  de Arridge e t  Fol kes ," Ode1 1 e t  Kel l e r lo9  

o n t  néannioins constate que l e  spécinlen SBS de texture nlonocristal line se 

déforme de façon quasi isochore apres que les  cylindres de polystyrene 

aient  e t6  rompus au moyen d ' u n  étirement prealabl e ,  effectué para1 161 ement 

a 1 'axe des cylindres. La mesure directe  du coefficient de Poisson e s t  dans 

ce cas de 0,48. 



Le caractère affine de l a  déformation microscopique de l a  phase 

caoutchouteuse, observé sur les  t ro i s  spécimens du polymere SBS-H, pour 

des taux d'étirement a l lan t  jusqu'a 2,3 , e s t  un  autre point remarquable. 

Cette propriété e s t  aussi caractéristique du spécimen SBS de texture 

monocristal 1 ine, étudié par Ode1 1 e t    el l e r , l og  pour des taux d'étirement 

n'excédant pas 1,20 dans la  direction perpendiculaire a l 'axe des cylindres. 

Dans l e  cas du spécimen SIS de texture monocristalline, étudié par 

Hadziioannou e t  a l .  ,96 l a  déformation de l a  mail l e  hexagonale obéi t 3 l a  

loi  de transformation affine jusqu"a u n  taux d'étirement de 1,5 , 

perpendiculairement à l ' axe  des cylindres. Ces mêmes auteurs ont montré, 

par a i l  leurs ,  que l e  cisai 1 lement simple de ce même spécimen, selon une 

fami 1 l e  de plans c r i s ta l  lographiques, produit une déformation affine de l a  

O 110 maille hexagonale, pour des angles de cisaillement a l l an t  jusqu'a 50 . 

11 e s t  intéressant de souligner, qu'en dépit des processus 

irréversibles de rupture qui affectent la  phase de polystyrène dans les 

spécimens SBS-H de structure mésomorphe 1 amel l a i  re e t  cyl indrique, ces 

derniers retrouvent la  quasi-total i t é  de leur structure originale lorsqu' i l s  

sont relaxés apres des étirements respectifs a ax = 4 e t  a, = 4,45 (voir les 

sections 1.5.1 -2 .1  e t  1.5.2.2.2). La for te  proportion de phase élastomere dans 

l e  polyrnere SBS-H e s t  certainement un facteur qui f a c i l i t e  l e  retour des 

fragnients des niicrodomaines rigides dans leur position e t  leur orientation 

originales.  Mais ce phénomène la i sse  néanmoins supposer que les  fragments 

des mi crodomai nes n 'ont pas subi de déformation plastique importante. 11 

semble bien que ce ne so i t  pas l e  cas s i  l es  deux phases occupent des 

8 7 vol unes comparables. 



1.6 Conclusion 3 l a  premiere partie 

L'effet  d i t  "de solvant", qui se retrouve souvent sur les  propriétés 

mécaniques des polymères t r i  séquences élastomères ,préparés par évaporation 

du solvant a p a r t i r  d'une solution, e s t  essentiellement u n  e f f e t  de structure.  

L 'a f f in i té  re la t ive  du solvant de préparation envers les  séquences de nature 

chimique différentes e s t  un facteur de première importance dans l e  processus 

de formation de l a  s t ructure mésomorphe en solution. 11 e s t  parfaitement 

c l a i r  que, lors  de la  démixtion, l e  partage du solvant entre les  deux phases 

modi f i e  1 'encombrenient r e l a t i f  des séquences de nature chimique di fferente 

qui gouverne l a  formation de la  structure mésomorphe. Une fo is  l e  matériau 

microcomposite séché, son comportement mécanique dépend de l a  réparti t ion 

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

C'est l a  conclusion a laquelle nous a amene 1 'etude des polymères 

triséquencés SBS-H e t  SIS-H. En mettant a prof i t  l a  technique d'évaporation 

du solvant 3 p a r t i r  d'une solution, ces deux materiaux ont pu ê t r e  preparés 

sous plusieurs formes mésomorphes dans lesquelles l a  microphase de 

polystyrène e s t  d 'autant plus continue que 1 ' a f f i n i t é  du solvant e s t  grande 

4 son egard. Ces différentes formes mesomorphes sont parfaitement déf inies ,  

e t  l a  diffraction des rayons X aux pe t i t s  angles nous a permis de montrer 

que les microdomaines de polystyrène y sont sphériques, cyl indriques ou 

1 amel 1 aires. 

Les propriétés mécaniques des différentes formes des deux 

matériaux s'avèrent ê t r e  l e  re f le t  d i rec t  de leur  structure mGsomorphe. La 

phase rigide de polystyréne e s t ,  en e f f e t ,  d'autant plus sol1 i c i t ée  



mécaniquement que sa structure e s t  continue. Elle ne donne aucun ef fe t  de 

charge notable lorsqu 'el le  e s t  dispersée sous forme de sphsres. Sous 

forme cylindrique, e l l e  ag i t  comme les  charges de noir de carbone dans l e s  

caoutchoucs vulcanisés. Sous forme lamellaire continue, e l l e  impose au 

matériau u n  comportement comparable il celui d 'un themioplas tique renforcé 

par u n  élastomere. 

L'étude des métamorphoses microscopiques des differentes formes 

du matériau SBS-H, sous l ' e f f e t  d'un étirement simple, met en rel ief  la 

complexité du mécanisme de l a  déformation dans les  spécimens de structure 

lamellaire e t  cylindrique. 11 semble que l e  mécanisme de déformation de 

plus basse énergie (principe de Le Chatelier) s o i t  il 1 'origine de la  

rotation e t  du cisaillement concertés des grains mécaniquement anisotropes. 

Malgré les restr ic t ions de mouvements que ce processus impose a la matrice 

élastomère, ce11 e-ci se déforme microscopiquement sel on une lo i  de 

transfomation affine e t  isochore qui caractérise 1 a déformation des 

caoutchoucs dans l a  masse. En ce qui concerne l e  spécimen dont les  

microdomaines de polystyrene sphériques jouent uniquement l e  r61e de noeud 

de rét iculat ion,  i l  n ' es t  pas du t o u t  surprenant de constater que l e  réseau 

de spheres se déforme selon cet te  mëme loi qui lui  e s t  imposée par la 

matrice élastomère. 



DEUXIË~~E PARTIE 

ÉTUDE D'UN POLYMÈRE ?RISËQUENCË SEMI-CRISTALLIN 

POLY [BUTADI ËNE-b- - ISOPRÈNE-b-BUTADI - ÈNE] HYDROGENE 

La synthèse e t  1 'é tude  des p r o p r i é t é s  physiques d 'un  polymere 

t r i séquencé  il ex t rém i tés  c r i s t a l l i n e s  s ' i n s c r i t  dans l e  cadre général  

d'une m e i l l e u r e  connaissance du comportement s p é c i f i q u e  de chaque phase 

au se in  des caoutchoucs thermoplast iques microcomposites.  Le matér iau  

auquel nous nous sonmes i n té ressés  e s t  un polymsre t r i séquencé  
1 

po l y  [butadi ène-b-isoprsne-b-butadiène] - - hydrogéné, désigne BIB-H. Le mode 

d'enchaînement 1,4 prépondérant du s u b s t r a t  po lyd ién ique  obtenu pa r  vo ie  

an ion ique con fè re  aux séquences de po lybutad iène hydrogéne l a  s t r u c t u r e  

équ iva len te  d 'un  po lye thy lène  de basse densi  t é .  A i n s i  , l e  polymère 

sequencé BIB-H se d i s t i n g u e  du polymère SIS-H, e t u d i é  dans l a  première 

' p a r t i e  de ce t r a v a i  1, par l a  s u b s t i t u t i o n  de sequences de po lybu tad iène  

hydrogéné s e n i - c r i s t a l l i n  aux séquences de po l ys t y rène  v i t r e u x .  Nous 

espérons a i n s i  m e t t r e  en r e l i e f  l e s  p r o p r i é t é s  spéc i f i ques  il l a  phase 

r i g i d e  s e m i - c r i s t a l l i n e ,  ses avantages ou ses inconvén ien ts  p a r  r appo r t  

a une phase v i t r euse .  

Des polymères séquencés de dé r i vés  é thy lén iques ,  comportant des 

sequences c r i s t a l l i n e s  e t  des séquences élastomères, peuvent ê t r e  prépares 

par  c a t a l y s e  Z i  eg l  er -Nat ta .  l3 Cependant, b i en  que p l u s  labor ieuse ,  

l a  méthode c o n s i s t a n t  3 hydrogener des polymeres séquences de d iènes 



obtenus par voie anionique a 1 'avantage de conduire a des matériaux de 

structure, composi tion et masse moléculaire bien définies. Des matériaux 

préparés selon cette technique ont déja fait 1 'objet de plusieurs 

travaux 114'1 l5 et brevets, '16-118 mais,malgré leur intérêt a la fois 

technologique et fondamental, aucune étude n'a été entreprise de manière 

aussi systématique que celles consacrées aux SIS et SBS. C'est ce que 

nous nous proposons de faire ici. 

11.1 Synthese et caractérisation du polymère triséquencé BIB-H et de 

1 ' homopol ynière parent PB-H 

11.1.1 Synthese anionique des substrats BIB et PB 

Considérations général es 

La polymérisation anionique est une technique de predilection 

pour la synthsse des polymères séquences. La stabilite des carbanions 

permet la polymérisati~n séquentielle de différents monomères, mais la 

pureté des polymeres synthétisés est conditionnée par l'absence de tout 
\ 

agent de terminaison ou de couplage, tels H20, O2 ou COp. Cela nécessite 

une purification particulièrement soignée des monomères, du solvant et de 

l'amorceur, et l'utilisation d'appareils de verre scellés sous vide 

secondaire. De 1 a ci netique de polyméri sation dépend 1 a polyrnol écu1 ari té 

des produits: 1 'indice de polymoléculari té est d'autant plus faible que 

la vitesse d'amorçage est grande devant la vitesse de propagation, lors de 

la polymérisation de chaque monomère. Lorsque cette condition est remplie, 

la vitesse de polymérisation est régie par la reaction de propagation. En 

particulier, lors de la polymérisation de 1 'isoprene (1) ou du 



q u i  e x p r i m e n t  !a v i t ~ ; i q  ,:je :.;,! f~-v:;j.i;;5i~~j.y ' i . 1 9 ~  - { - + ? / .  .- ' ,, t S..k.-; , .iS>?. 

* .. * .  
. * I  cel' ig; cl.s . - . - , + ~ z v - ~ , c ~  - m . > . . . . - -  , 

LLI l;,  t..: < ; " . i , :  : h i, ,, ,.. . 

. .  . - 2 ." -, i3aur ci25 ~ ~ i t ~ ~ ] > t r ; ~ ~ ~ ~ r j ~  ::).! c i r i t r - p s  sri; ,;, 1 ' a r d ; - r  de 10 a 7 2  1 : .  

~ ; ( J . , / L :  1.25 (:[-r:t;tYt,?? 5 2  \,d;:<s<(.. :t 295 ;; ':,:*.iI't, 

(28) 

(ici j 

La poi:/ntCi*i sd.t i ion ar i io i~ ique  6 5 s  8"";. $.. ;;.:fier, düns les sc.7 van-ts 



aJ 
L . t- 
n: 

r- 
- 7  
U 
!<y 
7- î 
9 
t.. 1 

c 
0 1 
.+.> i 
rç : 
Ln i 
f" , 
5.. 1 

2.. 

i 
:. t 
C4.Z 1 
5 ,  -< 
.i , 

?.>: 

SI: .* i 

OI 
L 
3 
CR . c- 
'C- 

L!! Q- 



Y, 
z IaJ 

2 L 

ro , L  - 
O r l u  
U 



La ni~r;.o.;tructure des séquences de paa1ybutadiGne e s t  l a  même que c e l l e  de 

l ~h@i?ic~o~ybutadi+rle P B ,  ' ;oit:  913% 1 $4-(cis -- e t  t r ans )  e t  104 1,2. 

Les courbes d ' e l  utlon en chromatographie sur gel perméable ( C G P )  

des t r o i s  polymt^res B I B ,  PB e t  IB s o ~ t  represent6es sur l a  f igure  39,  en 
5 comparai scii avec ce1 l e i  d ' u r  ;ioinopolys2yr;?ne, PS standard ( 1 , I O  x 10 , 

- -- 
$ / M n  = 1,02) ,  e t  d'un hamopolyisoprene de i a i  ble masse n;oléculaire, P i  

3 anionique (q . 3 , s  x 10 ) .  Le p o l y ~ e r - e  B I B  apparart peu poiydisperse en 

masse moi ecul ai  re e t  dépourvu b '  irpure té macromol écu1 ai  r e  , tou t  au moins 

d'homopolybutadiPne qui a u r a i t  pu r é su l t e r  de l a  désactivation des 

premis-rs ç6quences "vSvaqtes 'Ae ppnlybutadienyll i thium 1 ors  de l 'addit ion 

de 1 9 sopr.Suie. D'autre p a r t ,  l a  f a i b l e  polyrnol écu1 a r i  t é  des échanti 1 Ions 

PB e t  IB montre que les  reactions d'amorçage du butadiène, respectivement 

sur l e  butyllithium e t  l e  pclyisoprényll ' i thiui i~,  s e  font t reç  rapidement 

d a n s  l es  conditions de synthsçe chois jes .  On peut en conclure que l e s  

séquences de polybutadiGne du polyni.^re BIB sont e l l e s  aussi peu 

polydispers6es individuellement. I l  en e s t  de même pour l a  sequence 

centra le  de polyi soprsne en regard de 7 a f a i b l e  polymolécul a r i  t é  globale 

du pol,vmi2re EIB. 

Toutefois ,  la  courbe d't5lution du polymere IB ( f igure  39) 

révcl e 1 a présence d 'une împuretè rnacromol~cul a i r e  de f a i b l e  masse 

ni01 6cul a i  re. La comparaison avec l a  courbe d ' e l  ution ue l 'homopolyisoprène 
- J 

de réference P i ,  de masse mol eciilai r e  ! I n  = 3,5 x 10 , montre que c e t t e  

impurett! n ' e s t  a u t r e  que de 3 'horrrop~lyisoprerae~ de masse moléculaire 
- 
M n  = 3,1 x l o 3 *  issu de l a  d e s a c i i * i a t i o r i  p a r t i e l l e  des charries "vivantes" 

de pol yfsopr&-iyl 1 i thiüm l o r s  de 1 ' addi t ion du butadiene. Ceci t endra i t  2 
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F igure 39. Courbes d ' é l u t i o n  chromatographique su r  ge l  perméable des 
5 polymères B I B ,  PB e t  IB,  d 'un homopolystyrène' PS standard ( 5- 1,lOxlO , - 3 M ~ / K =  1,02) e t  d 'un homopolyisoprène P I  anionique ( %= 3,5x10 ) .  

Solvant: tétrahydrofuranne à 308K. 
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3 !a temperature ambiante. Par contre,  l e  polytutadiene 1 $4 hydrogene 

es t  1 ' hon~olague du pa'fygtir; t;r,c et par const2quent semi-cr istaf 1 in .  137 -1 33 

L'avGnernent der c a t ~ i  yseurs solubl es d 'hydrogénation des 

ol 6.f i nes 134,135 a permis de sui-nonter l e s  problemes rencontr6s avec l es  

ca ta lyseurs  hét@roy$nes, 136  es , cata?yseurr  solubles du typé 7ieg7 e r  

sont  des complexes meta? 1 4 q ~ e z  sesü l t an t  de l a  réduction d'un sel  

organique d 'un métal de tr?o7c,l ; ion par un aikyialuniinfum. L ' a c t i v i t é  

optimum des catalyseurs est  oi;:.?fiut-. pour des rapports AlR,/métal de 
J 

l ' o r d r e  de 3 3 ' 4 ,  135,137 nrais l a  nature des complexes e t  l e  mecanisme 

d1hydrcg6nation des i n s a t u r a t i o ~ s  ne sont pas tout  f a i t  élucidés.  137,138 

Néanmoins, 1 ' e f f i cac i  t ë  incomp~rabl r de ces catalyseurs l eur  vaut une 

place de ~;en?ier  pl an parmi 1 es techniques d 'hydrogénation des polydienes. 

11.1.2.2 - Conditions ex@rnentales --- 

Le couple t r i é thy l  afümini~m/~thy?-2-hexo.noate de cobal t  ( I I ) ,  

u t i l i s e  par  al k, ' lS a e t é  choisi pour 1 'hydrogénation du polymere sequence 

BIB e t  de 1 'homopolybutadiGne PB. S i  ce dernier. a pu ê t r e  hydrogéne dans 

l e s  c o n d i t i ~ n s  douces de t e n ~ p e r ~ t u r e  e t  de pression,  mentionnées par 

Falk (325 K ;  0 ,5  MP~],"' l e  polyn6r-e B I B  a requis une pression 

légerernent plus élevée (i MPa) pour son hydrogénation complete, cornne cela 

se pratique c g c  racmen t . S S l , l l t > l S 9  t a  necessi té de c e t t e  pression plus 

elevée a corne origine Sa plus grande rgsistance a l 'hydrogénation des 

sequences de polylsoprene par r appo r t  au polybutadiène, qui t i e n t  au degre 

masse :no1 écu: s k c  r1.i us 61 evE- p s t  sans rss" i-edi t un f ac teur  de 

r a l e n t i s s e ~ e n t  B ".% r i i i c t i o n  d'hydrogen~tion. '36 Le rapport molaire AI/Co 



a é t é  f i x é  a 3 e t  i e  ua,l;?ort C:o/C:=C a 0,Z.  La procédure d'hydrogênation 

rr k ,!:cri t e  dans l a ?a r t i  e er,péri:ront61 e. 

I I  .1.2.3 Caract-riçation moléculaire -------- 

i 
Sur l e s  spectres RMN H du p o l p e r e  séquenct? hydrcgéiié BIB-W 

e t  de 1 ' homopolybu tadi 3ne ::ydrc,géne P B - H  reprgsentés sur 1 a f igure 40,  l a  

d i spar i t ion  des resonancri ci ; t ; -n 1,5 e t  2,3 ppm montre 1 'absence de toute 

t r ace  d ' insatura t ion r6siduel;c.  Pour f i n s  de comparaison, le specere 

d'un homopolyisoprène hydrcge;?é P I - H ' ~ '  e s t  aussi representë sur !a 

f igure  40, La supcrpcsition irrQ;olvable des résonances propres aux deux 

types de sesuences du pûlymèr~e sequcncé BIB-W apparaî t  à l a  f o i s  dans l e s  

régions methy'iique e t  méthylenique. Néanmoins, l e s  microstructures des 

.,êquences du po'ij~mi?re séqwencë e t  des !iomopolyni$res hydrog6nés peuvent 

ê t r e  dé ten~ineeç  à p a r t i r  des microstructures de l eurs  subs t ra t s  insaturés ,  

d&j2 nentiûnnees; dans l a  section I I . l . l . 3 .  Ainsi ,  l e  polyisopriine 

hydrogéné PI-H peut e t r e  considerE comme u n  copolymi2re a l t e rné  éthylSne- 

propyl ène ,comportant 3,5% en mole d'uni t é s  méthyl-3-butène-] r épar t i e s  

ç t a t i  s t i  quement. L ' absence de t ac t i  c i  t ë  confère au polyi soprëne hydrogéné 

l e s  propriétés d'un éfastumère. D'autre pa r t ,  l e  polybutadiPne hydrogéne 

P B - H  peut ê t r e  considére comme u n  copolymare s t a t i s t i q u e  éthylène-butane-1 

coinportant 34% en inale dléthy?Ene.  Ce r é su l t a t  e s t  en pa r f a i t  accord àvec 

l a  valeur de 30 groupeirierits é thyles  p u r  10110 atomes de carbone dans l a  

c h a h ?  évaluee 5 p a r t i r  tiu sgecti-e du polybutadiéne hydrogéné de l a  

f igu ie  40. I I  ç$g i t  13 d ' u n  type de poly6thylène de basse denrftti!. l e  

~olyrnere séquenct- 813-H e s t p a r  consfquerit analogue à u n  polyrrisre séquence 

poly L6thy.l .?rie-b- - (étkyiGne-cs-propyl - ène 1-b-ethyd - ènej  . 



1 1 (solvant:  C6D6 d 7 5 ' )  

1 Figure 40. Spectres RMiJ H à 220 inHz des polymères 013-8 e t  PB-i i ,  e t  

dl un homopolyisoprène hydrogené PI-H . Les dép*lacemen ts chimiques 

son t  exprimes par. rapport à l a  résonance du tetraméthylsi lane. 

(*: bandes l a té ra les  de la  résonance méthylénique dues à la 

rotat ion de l ' échan t i l lon)  
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Figure 41. Courbes d ' é l u t i o n  chromatographique s u r  gel  perméable d u  
5 polymère B I B - H  e t  d 'un homopolystyrène PS s tandard  (Mn: 1,lOxlO , 

M /M = 1 ,OZ). Solvant :  té t rahydrofuranne à 323K. 
P n 



La seconde riiethode e s t  I?asée sut- r a ï ,--i ~ t a l l  i sa t i  û;i 2 FPLS r 

d 'une solution benzPnique 2 1 % ,  par refroidissement l en t  de 335 K 3 7 3  

rc,~pGrature ambiante, puis é v a p o r a t S o ~  d; s:3lvjnt ( l a  c r i s  ta: l isacior,. 

jilgtse d'aprss 1 ' appar i t ion d'une opcrlescence, se produix 3 T.. 2 225 K ) .  
b 

I I  . 2 . 2  Comportement the-m~iqi~c 

Les courbes d '  analys2 enthai p ique  d i f f é r en t i e l  7 e {$,Efi )  ucs deux 

spécimens PB-H sont  rappcrtEci r;;- 1 3  i ' i lure 42 ,  Chacune dria C L W Z - ~ ) ~ ~  

présente u n  p i c  endothcmique U r  fusion dont l e  prof i l  e t a l e  r s t  

representac7f de 1 'E ta t  de p~ r f ec t i c r i  cr is taux issus de chacun : i ~ s  

prrzc-tdés de préparation.  En particul i er, 1 e specimen PB-H prepar-é et1 

solut ion e s t  const i tue  dc cr is taux dont l a  densi t é  de defauts e s t  plus 

homogène e t  p l  i ~ s  fciiblc A tîr: Juger t-cspectiverneni par  l e  plus f a i b l e  

Etalenient d u  p ic  de  fusicn e t  l e  plus hau t  pe-i(~'I de f us io t ; .  L? pic 

endathemlque secondairr ,  cbzerv6 a 320 K pour :? suetincri ?:@par*{? cri 

so lu t ion ,  révi?l e 1 a présence d'une fami I l  e de c r i  s taux ~ S S F I " Z  iriparfai t s  , 

i s sue  de la  c r ~ ç t a l i i s a t i o n  isotherme qui s ' e s t  optlrge l a  températtir? 

ambiante, l o i s  d e  1 '$vclpcu.ation lente d u  solvant. i e  specirnen c r i  s t a i  i i s E  

dans 1 a masse p3r refro'i d i  ssen!ent 1 en t  présente 1 c3 même phénorri5ne apres 

u n  s é ~ o u r  prolorigé a l a  température ambiante. Ceci montre qu'une f ract lon 

d u  matcriau ne peut cr is lc i lgi ;ar  que t r è s  lentement d l a  température 

ambiante, même aprGs u n  refroid-i~r;~~;rnent l e n t ,  e t  qu'el  l e  e s t  susceptible 

par consequent d e  c r i s t a l  1 i s e r  1-ap'idemerit au-dessous de 1 a tei7ipérature 

ambiante. Ce point  e s t  d iscuté  4 nouveau un peu plus f o in ,  en ce au i  a 

t r a i t  au d e b u t  de l a  Fusisn. 
\ 
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Comme pour l e  polyéthylène de basse densité,  14' '14' l a  transit ion 

vitreuse de polymère PB-H n ' e s t  pas détectable e t  l e  début de fusion 

difficilement localisable.  Cependant, pour les deux spécimens P B - H ,  on 

distingue u n  changement de pente parfaitement reproductible aux environs 

de 250 K. Le polyéthylène de haute densite présente u n  changement de 

pente semblable, a 250 K ,  dans la courbe de variation de l a  capacité 

~ a l o r i f i ~ u e . ' ~ ~ - ~ ~ ~  Mais i l  n'en es t  pas de même pour l e  polyéthylene 

de basse densi t é  pour lequel l e  changement de pente semble s'opérer a 210 K 

environ. 1419142 11 semble donc que l e  changement de pente observé d 250 K 

sur l e s  courbes AED des deux spécimens PB-H ne s o i t  pas d û  a u n  changement 

de pente dans l a  variation de la  capacité calorifique mais plutôt au début 

de l a  fusion précoce, intervenant des l a  f in  de l a  transit ion vitreuse. 

D'ai l leurs ,  i l  e s t  un f a i t  que la  fin de la  t ransi t ion vitreuse du 

polyéthylène amorphe se s i t u e  aux environs de 250 K d'apres Wunderlich, 143,144 

e t  l a  fusion précoce, t r e s  é ta lée ,  e s t  un phénomène caractéristique du 

polyéthylene de basse densité 45-147 e t  des copolymeres semi -cri  s t a l l  ins de 

1 'éthylène avec une a-oléf ine . 53 '54'148 Cette deuxième caractér is t i  que 

trouve son expl ication dans 1 a théorie de 1 a c r i s t a l  1 i sation des copolymères 

etabl i e  par Flory. D'apres cette théorie,  l a  densité en cornonornere (ou 

en ramifications) n'étant pas uniforme tout l e  long de la charne, les 

sequences c r i s ta l l i sab les  de motifs éthylene de longueurs trPs diverses 

donnent naissance a une gamme de cristaux de t a i l l e  variable, e t  de point 

de fusion étale  sur  un large domaine de température au-dessous du point de 

fusion de 1 ' homopolymiire parent, en 1 'occurence 1 e polyéthyl ène 1 inéai re. 



II  .2.3 Cr i s t a l l i n i t é  

Dans l e  tableau VI1 sont regroupées les  valeurs des taux de 

c r i s t a l  1 ini  t é  des deux spécimens PB-H déterminées par AED ,ainsi que par 

diffract ion des rayons X aux grands angles e t  densimétrie. 

Tableau VII: Taux de cr i s ta l  1 i n i t é  pondéral 3 296 K des deux formes 
du polymère PB-H c r i s t a l l i s é  en solution e t  dans l a  
masse. 

AED RX Densimétrie 

Solution 0,49 0,50 0,59 

Masse 0,37 0,36 0,45 

La notion de c r i s t a l l i n i t é  n 'étant pas rigoureusement l a  même 

pour les t r o i s  méthodes, i l  e s t  logique d'observer des valeurs différentes 

du taux de c r i s t a l l i n i t é  pour un même spécimen. De plus, les  erreurs e t  

approximations propres a chacune des techniques, qui sont discutées 

individuel lement dans l a  par t ie  expérimentale, peuvent expl iquer en grande 

part ie  ces écar t s ,  notament les  valeurs plus faibles  obtenues par A E D  e t  

R X .  II n'en reste pas moins que les  t ro i s  méthodes convergent pour donner 

u n  taux de c r i s t a l l i n i t é  sensiblement plus elevé au specimen PB-H 

c r i s t a l l i s é  en solution. Cette plus grande c r i s t a l l i n i t é  e s t  accompagnée 

d'un point de fusion plus élevé (figure 42). 

En moyenne, l e  taux de c r i s t a l l i n i t e  e t  l e  point de fusion 

correspondent assez bien avec les  valeurs rapportees dans la l i t t é r a tu re  



pour des polyethylGnes de basse densite ayant l e  niëme taux de branchement, 

s o i t  30 groupements latéraux pour 1000 atomes de carbone dans l a  

chaîne. 150-1 52 

11.2.4 Structure c r i s t a l l i n e  - à grande Qchnlle -- 

La figure 43 montre les  courbes microdensitométriqueç des clichés 

de diffraction des rayons X aux pe t i t s  angles des spEcirnens PB-li 

c r i s t a l l i s é s  en solution diluée e t  dans la  masse. LE periode inter-  

c r i s t a l l i ne ,  constituée de 1 "paaisseur d'un c r i s t a l  e t  de l a  couche 

amorphe séparant deux cristaux contigus, e s t  respectivement d = 17 ,5  nrn 

e t  d = 10,6 nm pour l e  spécimen cr i s ta l ' l i sé  dans l a  masse e t  celui F a i t  

en solution. La valeur plus grande observée pour l e  spécimen c r i s t a l l i s é  

dans la  ~ i ~ a s s e  e s t  due au f a i t  que, de manière gënérale, e t  en part icul ier  

pour l e  p o ~ ~ e t h ~ l è n e , ' ~ ~  l e s  cristaux formés en masse sont plus épais que 

ceux formes en solution. De plus, 1'Cipaisseur des cristaux est  d 'autant 

plus grande que l a  température de c r i s ta l l i sa t ion  e s t  élevé. 153,154 

se trouve que, dans l e  cas présent, l a  temperature de c r i s t a l l i s a t ion  en 
sol ,  = 358 K. solution es t  plus basse qu'en masse, s o i t  Tc = 325 K e t  Tc  

Ceci contribue à l a  formation de cristaux en solution plus niinces encore. 

I l  e s t  a remarquer que l 'épaisseur plus fa ib le  des cristaux 

préparés en solution semble en contradiction avec leur  point de fusion 

e t  leur taux de c r i s t a I l i n i t 6  plus élevés que ceux des cristaux formes 

dans l a  masse. En e f f e t ,  le point de fusion e t  l e  taux de c r i s t a l l i n i t e  

sont l i e s  a l a  perfection des cristaux e t  en pdrticul i e r  a leu-s 

11 faut  en conclure que les cristaux d u  specimen 



1 \ ' 17,5nm (cr is t  alliçë 

P B - H  
(cr is ta l l isé 

en masse) 

en solut ion) 

Fi gure 43. Courbes mi crodensi tométriques l issées des cl i  chés de 

diffraction des rayons X aux pet i ts  angles des spécimens PB-H 

c r i s t a l l i s é s  respectivement en solution e t  dans l a  masse. 





Figure 44. Courbes de variation du module d ' e l a s t i c i t e ,  E '  , e t  du facteur 
de perte,  tan&, en fonction de la temperature, pour un spécimen PB-H 

c r i s t a l l i s é  dans l a  masse. 



Ces courbes son t  tout  a f a i t  semblables a ce l l es  rapportées dans l a  

l i t t é r a t u r e  pour l e  polyethylène de basse densité.  157-1 59 11 appara'it 

crol s t r ans i t ions  correspondant aux t r o i s  processus d 'absorption d 'énergie 

mécanique a , B e t  'Y du polyéthylène e t  des polyoléfines en ganéral.  

Les études r e l a t i ve s  aux prûcessus d'absorption B e t  r font  

r e s s o r t i r  u n  profond désaccord quant 3 l ' a t t r i b u t i o n  de l a  t r an s i t i on  

vi t reuse .  160-1 62 Dans sa revue c r i  t i que ,  ~ 0 ~ e r - l ~ ~  conclut que l a  

t r ans i t ion  v i t reuse  correspond pibtot  au processus d'absorption i3 , a lo rs  

que l e  processus Y semble ê t r e  l e  r é s u l t a t  de mouvements locaux des 

segiiients de chaîne. Cette int irpr6tat : 'on peut ê t r e  appliquée au polymère 

PB-W, bien que l e s  courbes de var ia t ion du module d ' é l a s t i c i t é  e t  du 

f ac teur  de pe r te  ne nous permettent pas 3 e l l e s  seules de l a  confirmer. 

l a  t r ans i t ion  a ,  à 7ayuelle e s t  associee une chute t r è s  

progressive d u  module d ' é l a s t i c i t é  ( f i gu re  44), tradul t u n  processus 

d'absorption d 'énergie  mécanique dans l a  phase c r i s t a l l i n e  164-1 66 p l u t o t  

que l a  fusion graduelle de c e t t e  derniere.  Le comportement du polyethylène 

de haute d e n ~ i t e " ~ " ~ ~  e s t  t r e s  exp l i c i t e  a ce s u j e t  puisque l e  module 

d ' é l a s t i c i t é  de ce dernier décroî't progressivement p a r t i r  de 270 K 

environ, a lo r s  que l a  fusion proprement d i t e  des cr is taux ne commence de 

façon notable qu 'a  pa r t i r  de 370 K.  167 Ce phenornene d 'absorption porte 

préjudice au polyéthylène sur  l e  plan de l a  tenue rngcanique aux températures 

supérieures a l  'ambiante, en cornparaison i3 u n  matériau vi t reux,  t e l  l e  

polystyr?ne,dont l e  module demeure constant jusqu 9 1 a températ~lre de 

t rans i t ion  v i  tueuse. 157 Le comportement ckserve sur  1 ' haoiop~l yiaere PB-H 

devrai t  se retrouver dans l ' é t u d e  visco67astique du po lpEre  tr-iséquencé 



BIB-H e t  se traduire alors  par une ins t ab i l i t é  de son module élastique dans 

l e  domaine de température où l e  matériau e s t  u n  élastomère réticulé.  

11.3 Comportement thermique du polymère séquence BIB-H 

11.3.1 Préparation des spécimens étudies 

Contrairement aux polymeres séquencés amorphes SIS-H e t  SBS-H 

étudiés dans l a  premiere par t ie ,  l e  probleme de la  préparation des films 

de polymère par évaporation de solvant ne se pose pas en terme de 

solvatation préférent iel le  pour l e  polymere BIB-H mais en terme de processus 

de c r i s ta l  1 isation des séquences 1 atérales de polybutadiene hydrogéné. 

Cette c r i s ta l  1 isation peut se produire en phase homogene diluée, ou bien 

après séparation de phase 1 iquide-1 iquide en mil ieu concentré, voire même 

à l ' é t a t  pur. Ainsi, deux spécimens de BIB-H o n t  é té  préparés, pour 

lesquels la  c r i s t a l l i s a t ion  s ' e s t  opérée respectivement en solution diluée 

e t  dans l a  masse. 

La cr i s ta l1  isation dans l a  masse e s t  réalisée à part i r  d'une 

solution de BIB-H à 3% dans l e  - p-xylène, évaporee a 365 t 5 K .  Le 

matériau pur, fondu, e s t  alors soumis 3 une c r i s t a l l i s a t ion  isotherme 

t r o i s  jours durant à 345 i 5 K ,  puis refroidi lentement jusqu'à l a  

température ambiante. La première étape d'évaporation a pour b u t  d 'assurer 

l a  démixtion lente des deux phases liquides, e t  de favoriser la  formation 

de domaines réguliers susceptibles de facil  i t e r  1 'étude structurale par 

diffraction des rayons X aux pe t i t s  angles. La cr i s ta l  1 isation isotherme 

pour sa part devrait engendrer des cristaux d'épaisseur relativement 

uni forme. 



La cr i s ta l l i sa t ion  en solution homogene e s t  réal isée à par t i r  

d'une solution benzénique 1 1%, par refroidissement lent  de 335 K a l a  

température ambiante, puis évaporation contrôlée du solvant (1 'opalescence 

due 1 l a  cr is ta l1 isat ion apparaft 3 Tc - 319 K ) .  

11.3.2 Comportement thermique a l a  chauffe 

Sur la figure 45 sont rapportees les courbes d'analyse enthalpique 

di f fé rent ie l le  des deux spécimens BIB-H cr i s ta l  1 isés  respectivement dans 1 a 

masse de façon isotherme 3 345 K ,  e t  en solution p a r  refroidissement len t ,  

ainsi que de ce dernier aprés recr i s ta l l  isation dans la masse par 

refroidissement continu. Pour f ins  de comparaisons, sont aussi représentées 

les courbes correspondantes des homopolyméres parents, soient 

l'homopolyisoprSne hydrogéné PI-H e t  l e s  deux spécimens de l'homopolybutadiène 

hydrogéné PB-H. Quelque s o i t  l e  traitement thermique, l a  t ransi t ion 

vitreuse de la phase de polyisoprene hydrogéné du polymère séquencé se 

produit a l a  même température que ce l le  de 1'homopolymSre PI-H. Le saut 

de capacité calorifique,rarnene a l ' un i t é  de masse de polyisoprène hydrogéné, 

es t  l e  même pour l e  polymère séquence e t  pour 1 'homopolymère. 

En  ce qui a t r a i t  3 l a  phase c r i s t a l l i ne  de polybutadiene 

hydrogené du polymere séquence, l e  d e b u t  de la fusion peut ê t r e  déterminé 

approximativement a partir  de l a  déviation de l a  1 igne de base par rapport 

1 ce l l e  observée pour 1 'homopolymère PI-H (figure 45d). Ce début de fusion 

se produit systématiquement a temperature plus elevée que celui de l'homo- 

polybutadiène hydrogéne P B - H ,  ce qui tendrait  a montrer que 1 ' homopolymère 

contient une fraction de cristaux t r é s  imparfaits que ne contiendrait pas 



(dl  

Figure 45. Courbes d'analyse en thalpique di f férent iel le  enregistrées à 

l a  chauffe à 40 K/min pour des specimens BIB-H c r i s t a l l i s é s  
respectivement dans la  masse à 345 K pendant 3d ( a ) ,  en solution ( b )  

e t  dans l a  masse par refroidissement continu à -5K/min (c)  , pour un 

homopolyisoprène hydrogene PI-H ( d ) ,  e t  pour des specimens PB-H 

c r i s t a l l i s e s  respectivement en solution (e)  e t  dans la  masse par 
refroidissement continu à -5K/min ( f) . 



la phase c r i s ta l  1 ine du polymére séquence. Comie les  séquences de 

polybutadiëne hydrogéné du polymére BIB-H ont une longueur moitié moindre 

que cel le  de 1 'homopolymère PB-H,  ce ghénomdne peut ê t r e  r e l i é  a !a 

propriéte du polyéthylène de cr i s ta l l - i ser  avec d'autant plus de perfection 

que 1 a 1 ongueur des chaînes es t  fa ible .  "-' 70 Par 1 a même occasion, 1 e 

taux de c r i s t a l l i n i t é  e t  l e  point de fusion du polymGre séquence devraient 

ê t r e  plus eleves que ceux de l'homopolym6re PB-W. Or tel  n ' e s t  pas l e  cas 

d'après les taux de c r i s t a l l i n i t é  deterniines dans la section suivante 

(tableau VIII) e t  les points de fusion observés sur la figure 45. Ceci 

porte penser que la c r i s ta l l i sa t ion  des sequences de polybutadiene 

hydrogéné ne se  f a i t  pas aussi l i brement que ce l le  de 1 ' homopolymEre PB-H, 

par su i te  de leurs  interactions avec les  séquences élastom2res de poly- 

isoprene hydrogéné. Ces e f fe t s  sont discutés dans la section T T  . 3 .7 .  

La courbe de fusion du spécimen BIB-H ayant subi une cr i s ta l l i sa t ion  

isotherme dans 1 a masse ( f i  yure 45a) présente deux endothemes, révelant 

1 'existence de deux d i s t r i  butions de t a i l  l e  des cristaux issues 

respectivement de la  c r i s ta l l i sa t ion  isotherme proprement d i t e  e t  d u  

refroidissement 1 ent subséquent. Ce phénomdne es t  analyse pl us en détai 1 

dans l a  section 11.3.5. 

L'endotherme de fusion du spécimen BIB-H cristallisCi en solutian 

(figure 4 5 b )  e s t  moins e t a l é  que celui du spécimen cr i s ta l  l  i sé  dans la  

masse ( f i g u r e  45a) e t  ne présente pas l e  caractere bimodal de ce dernier. 

Une f o i s  r ec r i s t a l l i s e  dans l a  masse, par refroidissement a 

- 5 K/min a p a r t i r  de l ' e t a t  fondu (f igure 45c), l e  specimen initialement 



cr i s ta l  1  i s é  en solution présente u n  endothenne de fusion relativement pl us 

étalé.  

11.3.3 Cr i s t a l l i n i t é  

Les valeurs des taux de c r i s t a l l i n i t é  des spécimens BIB-H 

c r i s t a l l i s é s  en solution e t  en masse sont rapportées dans l e  tableau VIII, 

en comparai son avec ce1 1  es de 1  ' homopolymGre PB-H. 

Tableau VIII: Taux de cr i s ta l1  ini  t é  pondéral 3 296 K des 
spécimens BIB-H e t  PB-H c r i s ta l  1  isés  en 
solution e t  dans l a  masse. 

BIB-H PB-H 

mas se solution masse solution 

AED 0,38 0,45 0,37 0,49 

Densimétrie O ,45 O ,52 O ,45 O ,59 

En dépit de l ' é c a r t  systématique d'une technique 3 l lautre,pour 

un même spécimen, l e s  résul ta ts  du tableau VI11 montrent sans ambiguïte 

que l e  specimen c r i s t a l l i s é  en solution e s t  plus c r i s t a l l i n ,  e t  par 

consequent, présente une plus fa ib le  densité de défauts dans l a  phase 

c r i s ta l  1  ine.  que l e  spécimen c r i s t a l  1  i sé  dans l a  masse. Puisque, d ' u n  

autre coté,  l e s  cristaux formes dans l a  masse sont nécessairement plus 

épais que ceux formés en solution, i l  ressort  que l e s  cristaux formés en 

solution sont des lamelles beaucoup plus étendues que cel les  issues de l a  

c r i s ta l  1  isation en masse. I l  s ' a g i t  vraisemblablement de monocristaux, 

comne dans l e  cas de 1  'homopolymGre PB-H discut6 dans l a  section 11.2.4. 



Ce comportement, général chez les homopolyméres, l'est aussi chez les 

polymeres séquences préparés en mauvais solvant de la phase 

cristal1 isable. 171-173 

En comparant, dans le tableau VIII, les résultats relatifs au 

polymère séquencé BIB-H et a l'homopolymère PB-H, il appara\Çt que la 

cristallinité est quasiment la même pour les deux specimens cristallisés 

dans la masse. Par contre, lorsque les deux polymères sont cristallisés 

en solution, la cristallinité du polymère séquencé est inférieure a celle 

de llhomopolym$re. Cette différence peut être discutée en termes de 

cristal 1 isation avant ou après demixtion, comme nous le verrons dans la 

section 11.3.7. 

11.3.4 Cristallisation dans la masse par refroidissement continu 

Le processus de cristallisation est 3 la fois thermodynamique 

et cinétique; par conséquent, i l  est sensible 3 toute forme d'interactions 

pouvant modifier la mobilité de 1 'espèce qui cristallise. Aussi, 1 'étude 

de la cristallisation dans la masse du polymère séquencé BIB-H est-elle 

susceptible de nous renseigner sur 1 'importance des interactions entre 

séquences cristallisables de polybutadiene hydrogéné et séquences non 

cristallisables de polyisoprene hydrogéné, a l'etat fondu. 

La figure 46 représente les courbes d'analyse enthal pique 

différentielle des polymères BIB-H et PB-H enregistrées au refroidissement 

3 un taux de - 5 K/min. Deux différences majeures entre les deux polymères 

ressortent de ces courbes: la température de l'exotherme de cristallisation 

du polymère sequencé est 14 K pl us basse que celle de 1 'homopolymère, et 



Figure 46. Courbes d'analyse enthalpique di f férent iel  le enregi s t rees  

au refroidissement à -5K/rnin pour des specimens 616-H e t  PB-H.  



% "étalement de c e t  exotherme es t  deux fo is  p l  us grand que ce1 u-i de 

1 ' homopolymGre. 

I l  e s t  fréquent d'observer de grandes surfusions pour les  

polymEres séquences dont l a  phase c r i s t a l l i s ab le  es t  minoritaire. 37,774 

Lorsque 1 a dispersion de 1 a phase c r i s t a l  1 isable es t  assez importante, 

1 'emprisonnement des centres de germination hétErogène, dans un nombre t e s  

res t re in t  de microdomaines Isoles fondus,est a 1 'origine d 'un processus de 

germinati on homogène pour la  plupart des mi crodomaines. Cette gemi na", on 

homogene se f a i t  avec une surfusion de plus de 50 K.  I l  ne semble danc 

pas que ce so i t  l e  cas pour l e  polymsre séquence BIB-H dont l a  surfusion, 

par rapport a 1 ' homopolymi2re PB-H, n ' e s t  que de 14 K .  Sans doute, 1 a 

fraction volumique relativement importante de l a phase c r i s t a l  l ï  sabl e 

0 '30) ne favorise-t-el l e  pas une structure trGs d i  sperzige mais 

plutst  une s t ructure semi-continue de ce t t e  phase. D'autre part ,  Ics 

rdsidus catalytiques de l a  rëaction d'hydrogenation, qu ' i l  e s t  d i f f i c i l e  

di?liminer parfaitement, constituent des agents de germination hêterogene 

Par consequent, c ' e s t  vraisembl ab1 ement u n  ra7 enli  ssernent du 

processus de c r i s t a l1  isation que traduisent 1 'abaissement de l a  tempersature 

de c r i s t a l l i s a t ion  e t  l'élargissement de l 'exotheme, au cours du 

refroidissement continu. Une explication assez evidente il ce ralentissement 

se ra i t  1 a mobi 1 t é  rédui t e  des sequences de polybutadiène hydrogéné, 

contraintes a une union avec les  sfquences de polyisoprène hydrogéne. 

Cette hypothëse peut Gtre développee grâce ?i l a  comparaison entre l e  

comportement 3 l a  c r i s ta l l i sa t ion  du polymare sequencé e t  celui des melanges 

de polytlthyl ène (PE) avec des c o p o l y e r ~ s  ethylene-propy 12nc.(~FR) qui 



s 'apparentent au polymere sequence B I B - H .  Lindsay e t  a l .  75 ont notammn t 

observé un  abaissement de 1 a température de c r i s t a l  1 i sation sans 

élargissement notable de 1 'exotherme de c r i s t a l  1 isation d u  PE,dans deux 

mélanges PE-EPR,  par rapport au PE pur .  D'après ces auteurs, c ' e s t  l a  

solubilisation des séquences de motifs éthylène de 1'EPR dans l e  PE fondu 

qui retarde l a  c r i s t a l l i s a t ion  d u  PE.  En ce qui concerne l e  polymère 

séquencé BIB-H, l a  séquence de polyisoprène hydrogéné e s t  semblable a u n  

copolymère al terné éthyl ène-propyl ène e t  ne contient donc que des motifs 

éthylène isolés.  Aussi peut-on s 'attendre une miscibi l i té  t r è s  restreinte  

des séquences de polyisoprène hydrogéné e t  des séquences de polybutadiène 

hydrogéné, a 1 ' é t a t  fondu. Par conséquent, l a  réduction de l a  mobilité 

des séquences de polybutadiène hydrogéné, ségrégées en microdomaines, 

s e r a i t  rel iée  3 1 ' i n o b i l  isation d'une de 1 eurs extrémites (1 'extrémi t e  

1 iée  a l a  séquence de polyisoprène hydrogéné) a 1 ' interface du domaine. 

Plusieurs éléments tendent a confirmer cet te  hypothGse. 

L'abaissement de 14 K de l a  température de c r i s t a l l i s a t ion  du polymère 

séquencé, par rapport a 1 ' homopolymère (figure 46), e s t  d 'autant pl us 

remarquable que 1 'abaissement correspondant n ' e s t  que de 6 K pour l e  mélange 

PE-EPR,apparemnent plus compatible, étudié par Lindsay e t  a l . ,  175 dans 

lequel 1 ' E P R  e s t  amorphe. De plus, l e  taux de refroidissement plus é l e ~ é  

u t i l i s é  par Lindsay e t  a l . ,  so i t  - 20 K/min, e s t  u n  facteur qui tend 3 

exagérer a r t i f i c i e l  lement l a  surfusion du mélange PE-EPR. D'un aut re  côté, 

1 'élargissement de 1 'exotherme de c r i s t a l l i s a t ion  du polymère séquencé 

e s t  lui  aussi d'autant plus remarquable que l e  mélange PE-EPR,  précédemnent 

mentionné, en e s t  dépourvu. 11 faut ajouter de plus que, d'après l e  



comportement du polyethylene 1 inéaire ,' 76 1 ' e f f e t  de masse molécul a i r e  plus 

faible e s t  plutôt de nature a accélerer la  croissance c r i s t a l l i n e  des 

séquences de polybutadiene hydrogéne du polym5re séquencé par rapport il 

l'homopolymGre, e t  ceci d'autant plus que la  surfusion du polynière séquence 

est  plus grande. 

11.3.5 Effet de l a  c r i s t a l l i s a t ion  isotherme sur l a  distribution -- 

c r i s t a l l i ne  

Nous avons p u  remarquer, dans la  section 11.3.2, que l a  

c r i s ta l l i sa t ion  isotherme dans la masse,a 365 t 5 K,conf$re au po7yn1Cre 

sequencé BIB-H une double dis t r ibut ion de cristaux, provenant de la 

c r i s ta l  1 isation isotherme proprement d i t e  e t  de 1 a c r i s ta l  1 lsation non 

isotherme survenue au cours du refroidissement subsequent Jusqu'a la  

temperature ambiante. Cette double distribution cr i s ta l  1 ine n ' e s t  pas de 

nature a f a c i l i t e r  l 'étude ul tér ieure des propriétés physiques du polymere 

sequence B I B - H .  Aussi, nous avons procédé a une étude plus systématique 

de l a  c r i s t a l l i s a t ion  isotherme, af in  de déterminer les conditions 

permettant d 'obtenir  la distribution c r i s t a l l i ne  l a  plus uniforme. 

La f igure  47 représente l a  par t ie  des courbes d'analyse 

enthalpique d i f fé rent ie l le  correspondant 3 l a  fusion des microdomaines de 

polybutadiène hydrogene du polymere BIB-H ayant subi des cu.istall isations 

isothermes dans l a  masse, a differentes temperatures entre 357 e t  343 K, 

pour des periodes de temps de 12 h a 3 d .  Dans ce t te  etude, T'échantillon 

e s t  refroidi u n  taux de - 5 K/min, de 430 K il l a  temperature Tc a 

laquelle es t  effectuee l a  c r i s t a l l i s a t ion  isotherme, puis de Tc 170 K, 

avant de procéder a la mesure a un taux de chauffe de 40 K/min. 



Figure  47. Courbes d 'analyse en t h a l  pique d i  f f é r e n  t i e l  l e  enregi  s t rées  3 

l a  chau f fe  à 40K/min pour  des specimens BIB-H ayant  subi  des 

c r i s t a l l i s a t i o n s  isothermes de d i f f g r e n t e s  durées, à d i f f é r e n t e s  

temperatures: ( a )  24h à 357K, (b )  3d à 357K, ( c )  24h à 350K, 

( d )  3d à 350K e t  (e )  12h a 343K. 



La c r i s t a l l i s a t ion  effectuée a Tc = 357 K donne lieu à des 

cristaux de point de fusion ~f~~ = 380 K (f igures 47a e t  4 7 b ) ,  plus 

élevé que celui observé sur les  spécimens c r i s t a l l i s é s  en solution 

(f igure 45b)  ou en masse par refroidissement continu (figure 45c) .  

Cependant, comme l e  montre l a  figure 47b, même aprgs t r o i s  jours de 

c r i s ta l l i sa t ion  isotheme a 357 K ,  une bonne partie des séquences de 

polybutadiène hydrogéné n'ont pas encore c r i s t a l l i s é ,  e t  seul l e  

refroidissement subséquent effectue juste avant la  mesure a  pu les  fa i re  

c r i s t a l l i s e r  rapidement, donnant naissance 2 une deuxième distribution de 

cristaux de densité de défauts t r e s  heterogene e t  de point de fusion étalé  

entre  300 e t  370 K. 

A Tc = 350 K ,  l a  c r i s ta l l i sa t ion  semble ne plus évoluer a u  b o u t  

de 24 heures, l e s  courbes de fusion étant identiques aprPs 24 h e t  3 d 

de c r i s t a l l i s a t ion  (figures 47c e t  4 7 d ) .  Les cristaux ainsi formés de 

façon isotherme 3 350 K sont plus minces et,de ce f a i t ,  ont u n  point de 

fusion 374 K plus fa ib le  que ceux formes 1 357 K. Dans ce cas 

encore, une par t ie  des chafnes ne peut c r i s t a l l i s e r  que lors du 

refroidissement effectué juste  avant l a  mesure e t  donne naissance 8 une 

deuxieme distribution de cristaux de point de fusion étal6 entre 300 e t  

365 K. 

A T - 343 K ,  température 1 laquelle la  vi tesse de c r i s ta l1  isation 
C 

e s t  maximum (f igure 46),  une for te  proportion des cristaux se forme lors de 

l a  c r i s ta l l i sa t ion  isotherme e t  leur fusion se produit sur un  domaine 

rel ativement res t re in t  de température (figure 41e) .  Cependant, on observe 

encore l a  fusion t r è s  6talée (de 300 a 355 K )  d'une fraction de cristaux 



nés lors du refroidissement qui précede la mesure. 

11 semble donc que la cristallisation isotherme du polymere 

séquencé BIB-H, a quelque température que ce soit, ne permette pas 
d'obtenir une distri bution unimodale étroite de la tai 1 le des cris taux. 

Conne déja discute dans la section 11.2.2, a propos de l'homopolymère 

PB-H, ce phenomène est inhérent a la large distribution des longueurs des 

séquences cristallisables de motifs éthylène dans les chaînes de poly- 

bu tadi ene hydrogené. 

11.3.6 Cristallisation en solution par refroidissement continu 

Nous n'avons pas effectué d'étude systématique de la 

cristallisation en solution. Nous nous somes seulement assures que la 

différence des températures de cristallisation de l'homopolymere 

T c  = 325 K) et du polyrnere séquence (Tc= 319 K)  , en sol ution a 1%, n'est 

pas due 3 un simple effet de concentration, la concentration en espece 

cristallisable étant plus grande pour 1 ' homopolymere. Pour cela, nous 

avons procédé a la cristal 1 i sation d'une solution d'homopolymere a 0,27%, 

en suivant la même méthode que celle décrite dans les sections 11.2.1 et 

11.3.1. Cette concentration de 0,27% n'est autre que la concentration 

partielle des séquences cristallisables de polybutadiène hydrogéné dans 

la solution a 1% du polymere sëquencë. La température de cristallisation 

de la solution d'homopolymere PB-H a 0,27%, Tc = 323 K, est toujours 

supérieure a celle du polymère séquence BIB-H. Par consequent, la 

différence de concentration des espèces cristallisables ne peut, a elle 

seule, être responsable de la différence entre les températures de 



cr i s ta l l i sa t ion  de 1 'homopolym8ie e t  du polymsre séquence en solution 3 1%.  

Par contre, i l  e s t  aisé d'imaginer que les  séquences non cr i s ta l l i sab les  de 

polyisoprene hydrogene jouent u n  rôle r e s t r i c t i f  sur les  mouvernents des 

sequences de polybutadiène hydrogene, qui nuit à leur c r i s ta l l i sa t ion  e t  

qui peut donc rendre compte de 1 'abaissement de 1 eur temperature de 

c r i s t a l  1 isation. 

Discussion 

Le b u t  de ce t t e  discussion es t  de dresser u n  bilan de l ' é t u d e  

thermique d u  polymere sequence B I B - H ,  en mettant l 'accent  sur l ' é t a t  de 

misci bi 1 i t é  des séquences de nature chimique diffêrentes ,  e t  sur 1 ' interaction 

des sequences de polyisoprEne hydrogéné dans l e  comportement physique des 

séquences c r i s ta l l i sab les  de polybutadiène hydrogené. Ce deuxisme point 

e s t  basé sur une comparaison avec l e  comportement de 1 ' homopoljmère PB-H, 

que l a  différence de masse moléculaire compl ique quelque peu. N6anmoins, 

la connaissance des effets  de la  masse moléculaire sur les  propriétés 

physiques du polyéthyl Gne 1 inéaire nous permet de r ec t i f i e r  les observations 

en conséquence. 

T o u t  d'abord, pour comprendre l e  comportement thermique du 

polymère séquence B I B - H ,  i l  e s t  bon de s ' in té resser  au modgle que 

cons t i  tuent 1 es mél anges de polyéthyl $ne ( P E )  e t  de copolymt?res éthyl $ne- 

propyl $ne ( E P R ) .  E n  genéral , 1 a misci bi 1 i t é  d ' u n  polymere amorphe dans u n  

autre polymere semi-cristal1 i n ,  résultant d ' interactions spécifSqueç, se 

solde par un  abaissement du  point de fusion e t  du taux de c r~ i s t a l l  ini t é  de 

l a  phare cristall ine.1779178 avec un changement conjoint de la  temperature 



de t r an s i t i on  vi t reuse  de l a  phase amorphe. Cependant, s i  l e  polymere 

semi-cristal  1 in a une fo r t e  tendance à c r i s t a l l  i s e r ,  i l  semble que ces 

modifications demeurent minimes. 178 Dans l e  cas des mëlanges PE-EPR qui 

ne présentent pas d ' in te rac t ion  spécif ique,  l a  f o r t e  tendance a c r i s t a l l i s e r  

du P E  explique l e s  t r é s  fa ib les  modifications de l a  tempërature de t rans i t ion  

v i t reuse  de I'EPR, a ins i  que du point de fusion,  de l a  température de 

c r i s t a l l i s a t i o n  e t  du taux de c r i s t a l l i n i t ë  du P E .  175'1 79 Ces modifications, 

aussi minimes so ien t -e l l es ,  sont d 'autant  plus marquées que 1'EPR e s t  r iche 

en motifs éthylène. Pussi e l l e s  ont  ë t é  a t t r ibuees  a l a  s o l u b i l i t é  des 

sëquences de motifs éthylene de 1'EPR dans l e  PE à l ' é t a t  fondu ou a leur 

coc r i s t a l l i s a t i on  avec l e  P E ,  en ce qui a t r a i t  respectivement aux 

diminutions de l a  tempërature de c r i s t a l  1 i  ~ a t i o n " ~  e t  de l a  température 

de fusion.  179 

En ce qui concerne l e  polynere sëquencë BIB-H c r i s t a l l i s e  a 

p a r t i r  de l ' é t a t  fondu, l e  point de fusion e t  l e  taux de c r i s t a l l i n i t ë  de 

l a  phase de polybutadiéne hydrogëne sont tout  a f a i t  semblables a ceux de 

1 '  homopolymère PB-H (vo i r  f igure  45a ,45c ,45f,  e t  tableau VI11 ) , l a  

température e t  l e  saut  de capacité ca lor i f ique de l a  t r ans i t ion  vitreuse 

de 1 a phase de polyisoprène hydrogéné ëtant,dlautre p a r t ,  identiques a 

ceux de 1 ' homopolymGre PI-H (vo i r  f igures  45a, 45c, 45d). Ces 

ca rac té r i s t iques  concrétisent  l a  trGs f a ib l e  m i sc ib i l i t ë  des sëquences de 

nature chimique d i f fé ren tes  apres 1 a c r i s t a l  1 i sa t ion du polymère séquence. 

D'un autre  côté ,  1 'étude de l a  c r i s t a l l  i sa t ion  en masse par 

refroidissement l e n t  de ce même polymere séquence BIB-H (chapi t re  I I I . 4 ) ,  

nous a amené à conclure que l a  m i sc ib i l i t ë  des séquences de nature chimique 

d i f fé ren te  e s t  aussi t r o s  peu importante a l ' e t a t  fondu. Cependant, l a  



mobilité des séquences de polybutadiene hydrogéne semble réduite de maniere 

assez significative, d'après l'inertie 3 la cristallisation que celles-ci 

manifestent. Cette inertie a la cristallisation devrait être accompagnée 

logiquement d'une diminution du taux de cristallinité du polymEre sequenc6 

Far rapport l'homopolymére PB-H. 11 n'en est rien cependant. 

L'explication se trouve vraisemblablement dans la différence de masse 

moléculaire car, comme c'est le cas pour le polyéthylène cristallisé dans 

1 a masse, 168y170 le taux de cristallinite est d'autant plus élevé que la 

masse moléculaire est faible. Ainsi donc, 1 'invariance du taux de 

cristallinit6 du polymère séquence par rapport a l'homopolymere PR-H 

pourrait n'être qu'apparente. Cela ne change en rien cependant 1 a conclusion 

relative a 1 'imniscibilite aprés cristal1 isation. 

Lors de la cristallisation en solution, i l  apparaît que la 

différence de concentration des espèces cristallisables ne peut rendre 

compte a elle seule de la différence de temperature de cristallisation 

entre le polymère séquence BIB-H (Tc - 319 K) et 1 ' homopolymGre PB-H 
(Tc 2 325 K). La restriction aux mouvements des séquences de polybutadiène 

hydrogénée en cours de cristallisation, imposée par les séquences de 

polyi soprène hydrogené non cri stall i sables, est encore une foi s 1 a rai son 

la plus plausible a 1 'inertie que le polymere séquencé manifeste à. la 

cristallisation. L'abaissement du taux de cristallinité du palynirre 

séquencé (tableau V I T I )  peut d'ailleurs être relié à cet effet de resistance 

a la cristallisation. Il est 3 noter que Holland et ~iodenrne~er'~~ ont 

émis une suggestion dans ce même sens, a la sui te de leur étude de la 

cristallisation du polyethylène en solution, suggestion f'orrnu?(le comne 

suit: "toute force agissant sur une portion de chaCne en cours de 



c r i s t a l  1  i s a t i o n  e s t  suscep t i b l e  d 'engendrer  un g rad ien t  de densi  t é  en 

bordure du c r i s t a l " .  Il semble que, dans l e  cas p résen t ,  1 a  d i f f é r e n c e  de 

masse m o l e c u l a i r e  e n t r e  l 'homopolymère PB-H e t  l e s  séquences de po lybu tad iene  

hydrogéné du polymère séquence ne s o i t  pas de na tu re  a c r é e r  un e f f e t  

compensateur a l 'aba issement  du taux  de c r i s t a l l i n i t é  de ce d e r n i e r .  Ceci 

n ' a  r i e n  de surprenant ,  é t a n t  donné l ' i n v a r i a n c e  du t aux  de c r i s t a l l i n i t é ,  

en f o n c t i o n  de l a  masse mo lecu la i r e ,  pour l e  po lyé thy lène  c r i s t a l l i s é  en 

s o l u t i o n .  170 

Le niodèle d 'un  g r a d i e n t  de dens i t é  en bordure des c r i s t a u x ,  en 

l ' o ccu rence  un g rad ien t  de dens i t é  des dé fau ts  de c r i s t a u x ,  s ' a p p l i q u e  aussi  

b i e n  aux c r i s t a u x  formés en s o l u t i o n  qu 'a  ceux formés dans l a  masse. Ce 

modele s e r a i t  de na tu re  8 e x p l i q u e r  l ' é l a rg i ssemen t  systématique de 

1  'endotherme de f u s i o n  ( l a r g e u r  3 mi-hauteur)  du polymère séquence par  

r a p p o r t  a 1  ' homopolymere PB-H c r i s t a l  1  i s é  de l a  même maniere ( v o i r  l e s  

f i g u r e s  45b e t  45e r e l a t i v e s  aux spécimens c r i s t a l l i s é s  en s o l u t i o n ,  e t  

l e s  f i g u r e s  45c e t  45 f  en ce qu i  a  t r a i t  aux spécimens c r i s t a l l i s é s  dans 

l a  masse p a r  r e f r o i d i ssemen t  c o n t i n u ) .  Cependant, un a u t r e  phénomene 

p o u r r a i t  t r e s  b i en  c o n t r i b u e r  a c e t  élargissement.  11 s ' a g i t  de l a  

s o l l i c i t a t i o n  dynamique des séquences élastomères de po l y i sop rene  hydrogéné 

s u r  1  es microdomai nes c r i s t a l  1  i sés de po lybu tad i  ène hydrogéné, q u i  p o u r r a i t  

provoquer une f u s i o n  prématuree des c r i s t a u x  per iphér iques .  Il fau t  s i g n a l e r  

que ce genre d ' i n t e r a c t i o n  a  d é j a  e t é  proposee comme o r i g i n e  a 1  'abaissement 

de l a  température de t r a n s i t i o n  v i t r e u s e  du po l ys t y rene  dans l e s  polymères 

biséquences du s tyrène e t  de 1  ' i soprène .  181 



I I  .4 Propriétés mécaniques du polymere t r i  séquence BIB-H 

11.4.1 Etude en t ract ion 

Les courbes de traction des spécimens du polymere triséquencé 

BIB-H, cristal  1 i  sés respectivement dans l a  masse aprés démixtion 1 iquide- 

l iquide e t  en solution avant démixtion, sont rapportées sur les  figures 48 

e t  49. Ces courbes représentent un  cycle de t ract ion jusqu'a u n  taux 

d'allongement a, = 4 ,  e t  l a  traction subséquente jusqu'a l a  rupture. 

Le spécimen c r i s t a l l i s é  dans l a  masse (figure 48) se coniporte 

corne u n  élastomere ré t icu lé ,  don t  l a  réticulation es t  assurée par l a  

c r i s t a l  1 isation des séquences 1 atéral es de polybutadisne hydrogéné sous 

forme de microdomaines rigides.  L'hystérësis relativement importante du 

premier cycle résul te  a l a  fo is  de l a  viscoélast ic i té  de l a  phase élastomère, 

niais aussi e t  sur tout ,  de processus irréversibles de déformation plastique 

des microdomaines c r i s t a l l i n s ,  e t  de processus cinétiques de réarrangements 

de ces microdomaines rigides lors de l a  rétraction. Cette hystérésis 

rappelle l ' e f f e t  Mullins observé pour les  caoutchoucs vulcanisés, chargés 

au noir  de carbone.55 Ce sont les processus de déformation plastique dans 

l a  phase cr is ta l1 ine qui, a leur stade ultime, sont 3 1 'origine de l a  

rupture du matériau, comme on peut en juger par l e  plateau de déformation 

typiquement plastique qui précede l a  rupture a ax = 10 (figure 48). 

Le spécimen c r i s t a l l i s é  en solution diluée,  avant que la  démixtion 

liquide-liquide a i t  pu s 'opérer ,  se comporte tout  a f a i t  différemment 

(f igure 49a), un peu a l a  manière d ' u n  polyéthylène tr6s peu cr i s ta l  1 in. 
182 

Le matériau se deforme sous une contrainte constante fa ib le ,  jusqu'a l a  



Figure 48. Premier cycle de traction e t  courbe subsequente jusqu'à la 

rupture pour un specimen B I B - H  c r i s t a l l i s e  dans l a  masse à 345K. 



Figure 49. Premier cycle de traction e t  courbe subséquente jusqu'à la 

rupture pour un spécimen BIB-H c r i s t a l l i s é  en solution ( a )  e t  pour 

son homologue r ec r i s t a l l i s e  dans la  masse a p k s  avoi r  é t e  fondu ( b ) .  



rupture a un  taux d'allongement exceptionnel ax - 25. On n'observe pas de 

s t r i c t i o n ,  au sens propre du terme, mais un resserrement t res  d i f fus ,  

quasi homogene, qui se t radui t  sur l a  courbe de traction par l'absence 

d ' u n  maximum l a  limite élastique. 11 s ' a g i t  en f a i t  d'un fluage de la 

phase caoutchouteuse resultant d'un manque de rét iculat ion.  Cette faiblesse 

e s t  l i é e  3 l a  structure des cristaux de polybutadiène hydrogéné formés en 

solution. En premier 1 ieu , l e  caractère intramoléculai re  de la  c r i s ta l  1 isation 

des séquences de polybutadiene hydrogéne en solution, e t  l a  fa ib le  densité 

d'enchevêtrements des séquences de polyisoprene hydrogéné, résultant de 

leur  dilution lors de l a  c r i s ta l  1 isat ion,  restreignent considérablement 

l ' e f f e t  de réticulation physique d u  matériau. En second l ieu ,  l a  cohésion 

interne des microdomaines c r i s t a l l i n s  ne peut ê tre  qu 'affaibl ie  par une 

éventuel l e  structure a double couche, tel 1 e q u  'on 1 'a  observée pour 1 es 

polymères biséquencés polystyrPne-polyoxyéthylGne c r i s t a l l i s é s  en 

s ~ i u t i o n . ~  'l Cette structure est  caractérisée par une association 

en paires de monocri staux 1 amel 1 a i res  des séquences c r i s t a l  1 i  sabl es 

parfaitement repliées,  les  séquences amorphes l iees  aux séquences 

c r i s t a l  1 isables étant rejetées d'un même c6té de chacune des couches 

c r i s t a l l i nes ,  e t  l e  contact des deux couches c r i s t a l l i nes  étant assuré 

essentiel lement par des interactions de types Van der Waals sur 1 es faces 

d'où ne ressort  pas de séquence amorphe. Enfin, signalons que les  

monocristaux lamellaires,formés en solution par repliement des chaînes sur 

elles-mêmes,ont une fa ib le  cohésion entre l e s  plans de repliement des 

chafnes e t  se  disloquent assez facilement l e  long de ces plans. 154,185,186 

Pour l e  spécimen c r i s t a l l i s e  dans l a  masse, tout  au contraire,  

l a  c r i s ta l  1 isation intermoléculai re assure une bonne cohésion in tercr i s ta l l  ine 



a 1 ' in té r i eur  des mi crcbamai nes de poi ybütadigne hydrogené , e t  du f a i t  

niêr::e, 1 a réticula-ti on physique e f f i c a c e  des s6quences de polyi sopiène 

hydrogéné qui l e u r  sont ra t tachêes .  

I l  e s t  in téressant  de remarquer ( f igure  49b) ,  qu'une f o i s  iondg e t  

r e c r i s t a l l  is6 par refroidissement i c n t ,  l e  spécimen in i t i a lenen t  c r i s  ta11 i sé  

en solution diluée acquiert  des  propriétés tout à f a i t  semblabf  es 3 ce1 l e s  

du spécimen c r i s t a l l i s é  en rnasse, Ceci met en r e l i e f  u n  processi:s de 

res t ructura t ion des microdornair,es de polybutadiene hydroçenG, une :;id1r:sCefiLe 

des séquences i s sues  des monocristaux 1 amel l a i r e s  fondus, sous for:nc d?  

microdomaines pl us ou moins globulaires ou cyl indriques à 1 ' i n t é r i e u r  

desquels les séquences s 'enchevëtrent .  AprEs r e c r i s t a l l  i s a t i on ,  c ' e s t  l a  

s t r uc tu r e  polycr is ta l l ine  qui prévaut 3 1 ' i n t & r i c u r  des microdamaines e t  

qui ga ran t i t  l a  r é t i cu la t ion  physique. 

I I  .4.2 Etude viscoélastiq_ue - 

Les f igures  50 e t  51 représentent l e s  courbes de variat ion avec 

l a  temperature du  module dynamique d ' é l a s t i c i t é ,  E '  , e t  d u  fac teur  de 

per te ,  tan 6 , respectivement pour l e s  deux spécime'rs BIB-H c r i s t a l l i s é s  

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

I I  .4.2.1 Spécimen -- 81%-H c r i s t a l  1 i - s é  dans 1 a lliasse -- 

Pour l e  spEicimen c r i s t a l  1 i s e  dans l a  masse ( f i gu re  ? J O ) ,  

l ' importante chute du mocule d ' e l a s t i c i  té E '  au voisinage de 220 K e s t  

caract6r is t ique d 'un matéri au élastoni&re dans l a  région de 7 a t rans i  Lion 

vi t reuse .  Au demeurant, l e  module relativement elevé a~i-dessus (le i a 

température de t rans i t ion  v-i treuse ( E t  -- 15  PRa comparcativcn;i-n 2 3 MFa 



g u r e  50. Courbes de v a r i a t i o n  du module d ' é l a s t i c i t é ,  E '  , e t  du 

f a c t e u r  de p e r t e ,  t and ,  en f o n c t i o n  de l a  t e m p e r a t u w ,  p o u r  un 

spécimen B IB-H c r i s t a l l i s é  dans l a  masse à 345K. 



gure 51. Courbes de variat ion d u  module d , ' e l a s t i c i t é ,  E ' ,  e t  du 

fac teur  de per te ,  tanb, en fonction de l a  température, pour un 
spécimen B I R - H  c r i s t a l l i s é  en solution e t  pour son homologue 

r e c r i s t a l l i s é  dans l a  masse après avoir é t é  fondu. 



pour l e  SIS-H préparé dacs  l e  cyclohexat~e 33  pou; l e  caoutchouc naturel 

61 r é t i cu l é  ) révgle 1 ' e f f e t  d'une charge, nv l 'occi_rrence l a  phase c r i s t a l  1 ine  

de poiybutadiène hydrogené, La t r a n s ~ t i o n  a e t  l a  fusion é t a l ée  de c e t t e  

phase sont responsab?es de l a  chute progressive du module E '  en t re  270 e t  

390 K.  

La courbe de var ia t ions  du fac teur  de per te  tan ô montre u n  

important maximum d'absorption 5 1 3  t rans i t ion v i t reuse  de ? a  phase de 

polyi soprène hydrogéne , mais ne 1 z i  sse  nullement t r anspara î t re  1 a t r ans i t ion  CY 

dans l a  phase c r i s t a l 1  ine. Ceci e s t  t rès  certainement l a  conséquence de 

l l e f . f e t  de double dispersion des cr is taux dans l a  phase amorphe des 

microdomaines de pol ybutadi Gne hydrogéné e t  de ces microdomaines dans l a 

matrice é l  as tomsre de polyisoprene hydrogPné. Cet te  grande dispersion de 

l a  phase c r i s t a l  1 ine r ig ide  dans u n  milieu plus facilement déformable 

contribue 2i diminuer l a  s o l l i c i t a t i o n  mecanique de c e t t e  phase c r i s t a l l i n e  

e t  par conséquent, A at ténuer  l a  t r ans i t ion  a.  

11.4 .2 .2  Spécimen B I B - H  c r i s t a l l i s é  en solution - 

Le spécimen cr is ta71 i sé  en solution di luée  ( f igure  51) se  

comporte de maniere trPs semblable au spécimen précédent dans l e  domaine 

des basses températures, mais s e  distingue nettement de ce dernier  2 haute 

température, L'augmentatio~ du module d ' é l a s t i c i t é  E '  entre 360 e t  380 K ,  

phénomène parfaitement reproductible au demeurant, e s t  indubitablement l e  

signe de l a  res t ructura t ion du niatérial;, c kect-a-dire l a  coaiescence des 

sequences fondues dc! P O ?  ybutadi ène h:idrog@nt?,en m i  crodornai nes p l  us ou moins 

globulai rec eu cyl indriques,qui augrriente i a szabil i t é  dimensionnelle du 

matériau seni -1 iqu<de. l i  ec;tdd'autan-k p l u s  remarquable que c e t t e  coalescence 



s 'opère  au fur e t  3 mesure de l a  fusion des cr is taux e t  non pas lo r s  de l a  

r e c r i s t a l l i s a t i on  subséquente, démontrant a ins i  l ' i ncompat ib i l i t é  des 

séquences de polybutadiène hydrogéné e t  de polyisoprène hydrogéné à 1 ' é t a t  

l iqu ide .  La dissolution mutuelle des deux espèces de séquences aura i t ,au  

con t ra i re ,  accentué l a  chute du module d ' é l a s t i c i t é .  

La courbe de var ia t ion du facteur de per te  ( f igure  51) montre 

c e t t e  f o i s  u n  maximum d'absorption correspondant a l a  t r ans i t ion  a de l a  

phase c r i s t a l l i n e  qui met en r e l i e f  une s o l l i c i t a t i o n  mécanique importante 

des monocristaux t r è s  etendus. Ceci e s t  conforme au comportement du 

polyêthy1Pne qui donne l ieu  à u n  maximum d'absor,ption a toujours plus 

prononcé dans 1 e cas de monocri staux 1 amel 1 a i r e s  que dans l e  cas de 

spécimens c r i s t a l l i s é s  dans l a  masse. 64 " 87 Cependant, 1 e modu 1 e 

d ' é l a s t i c i t é  au-dessus de 270 K e s t  plus f a i b l e  ( f i gu re  51)  que dans l e  

cas précédent ( f i gu re  50),  malgré l a  plus grande s o l l i c i t a t i o n  de l a  phase 

c r i s t a l  1 ine r ig ide .  Cela, t i e n t  davantage à 1 ' i n e f f i c a c i t é  de l a  ré t icul  a t ion 

physique qu'a l a  f a i b l e  cohésion des monocristaux puisque, comme nous 

l 'avons discuté précédemment, l a  fusion occasionne u n  renforcement a l a  

s u i t e  de l a  coalescence. 

La f igure  51 montre aussi l e s  e f f e t s  de l a  r e c r i s t a l l i s a t i o n  

après fusion a 393 K d'un spécimen originalement c r i s t a l l i s é  en solution.  

Le module d ' é l a s t i c i t e  plus élevé entre  270 e t  370 K concrétise l ' e f f i c a c i t é  

de 1 a coal escence des séquences c r i s  ta1 1 i sabl es.  Par ai  11 eurs , 1 'ampl i tude 

du fac teur  de per te  e s t  accrue a l a  t r ans i t ion  v i t r eu se  de l a  matrice de 

po ly i sopr~ne  hydrogéné, a l o r s  qu ' e l l e  e s t  réduite 3 l a  t r ans i t ion  a du 

polybutadiGne hydrogénê. Ceci concrëtise l a  réducti on de 1 'étendue des 



cristaux qui favorise une plus grande so l l ic i ta t ion  de l a  matrice élastomere. 

Le f a i t  que l a  transit ion a demeure observable sur ce spécimen rec r i s t a i l i s é  

dans l a  masse (figure 51),  alors qu 'e l le  ne l ' e s t  pas pour l e  specimen 

c r i s t a l1  isé dans la  masse de façon isotherme a 345 K (figure 50),  semble 

indiquer que l a  structure mésomorphe ou l a  structure c r i s t a l l i ne  mosaïque 

des deux spécimens demeure différente.  

11.4.3 Discussion 

La résistance à l a  rupture du polymere BIB-H, évaluée à 7 MPa, 

lorsque ce dernier présente les  caractéristiques d ' u n  élastomere rét iculé ,  

e s t  comparable à celles des matériaux analogues préparés par Falk, 114,115 

~ u t a m u r a ' ~  e t  Mobajer e t  comportant 30-50% en poids de 

polybutadiène hydrogéne. Cette résistance e s t  toutefois plus faible que 

ce l l e  des polymeres sequencés amorphes SIS e t  SBS, 127'189 contenant 30-50% 

en poids de polystyr$ne. Ceci t i en t  t res  certainement à la cohésion des 

microdomaines rigides eux-mêmes. I l  semble que ce t t e  cohésion des 

microdomaines ne so i t  pas re l iée  directement a l a  résistance macroscopique 

du matériau constituant l a  phase rigide puisque, dans l e  domaine de masses 

4 moléculaires considérees i c i  (y; . 1 - 3 x 10 ) ,  l a  résistance à la 

rupture du polyethylene de basse densité190 auquel s'apparente l e  poly- 

butadiène hydrogéné e s t ,  au contraire,  plus grande que ce l le  d u  

polystyrène. l g l  Llexpl ication se trouve plut6t dans une modification de 

ce t t e  propriété par l ' e f f e t  de dispersion de l a  phase rigide. 11 

semblerait en part icul ier  que la resistance de l a  phase vitreuse de 

polystyréne des polymères triséquences SBS e t  SIS so i t  améliorée par 

1 ' e f f e t  de dispersion ,127'1929193 l e  caractere f rag i le  de l a  rupture 



cédant partiellement l e  pas au caractere plastique. D'autre part ,  1 a 

resistance du polybutadiene hydroggné dans les  microdomaines du polymere 

triséquence BIB-H e s t  t r6s  certainement al térée en raison du nombre t rès  

l imité de cristaux dans l a  section transversale des microdomaines, comme 

nous l e  verrons dans la  section 1 I .5 ,1.  

Une autre caractéristique qui distingue défavorabl ement 1 e 

matériau BIB-H des polymères triséquences ti séquences la térales  vitreuses,  

te l  l e  polymere SIS-H étudié dans l a  premiére par t ie ,  e s t  1 ' instabi l  i t é  du 

module élastique dans l e  doniaine de température oïl l e  matériau se comporte 

corne u n  élastomére rét iculé .  C'est la  transit ion a de la  phase 

c r i s t a l l i ne  de polybutadiene hydrogéné qui e s t  pour une grande part 

responsable de l a  decroissance continue du module elastique d u  polymere 

BIB-H, corne c ' e t a i t  a pr6voir d'après l e  comportement de l'homopolymere 

PB-H (section 11.2.5). 

11.5 Etude de l a  structure des microdomaines semi-cristall ins dans l e  

polymère triséquence 010-H 

Les propriétés mécaniques du polymére triséquence BIB-H s ' é t an t  

avérees liées directement S l a  structure des microdomaines c r i s t a l l i n s ,  

i l  devenait impérieux de l a  caract6riser plus en dé ta i l s  e t  de suivre son 

évolution au cours de l a  deformation. 

Si 1 ' homopolymére PB-H présente au microscope po1 ari  sant une 

structure sphéroli tique assez net te ,  le polyn?ère t r i  sGquencé en e s t ,  pour 



sa part ,totalement dépourvu. La diçpersioi~ de l a  phase cr i s ta l1  isable,  

lors  de la  c r i s ta l l i sa t ion  en masse aussi Sien qu'en solution, e s t  u n  

facteur d'empêchement il l a  croissance sphérolitique. Une tendance semblable 

a déja é té  observée dans l e  cas des polymeres biséquencés polyoxyéthylène- 
183 polystyrene e t  polyoxyéthyl ène-polyi s ~ ~ r ~ n e ' ~ ~  c r i s t a l  1 isés en solution 

dans u n  solvant préférentiel de l a  phase amorphe. 

L'étude structurale a donc P t 6  menee 2 l"che1le des microdomaines 

uniquement, e t  pour celii, l a  conibinaisûn de la  diffract ion des rayons X aux 

grands angles e t  aux pe t i t s  angles e ta i tpar t icu l iè rement  indiquée. 

I I .  5.1 Structure ori g i  na1 e des mi crodomai nes 

Les courbes microdensi tométriques 1 issées des cl ichés de 

diffraction des rayons X aux pe t i t s  angles, obtenus à par t i r  des deux 

spécimens du polymère BIB-H c r i s t a l l i s é s  en masse e t  en solution,sont 

rapportés sur la  figure 52. Le spécimen c r i s t a l l i s é  en masse donne lieu à 

deux diffractions dis t inctes  caracti2ristiques d'une double structuration du 

materiau. La raie  f ine ,  d'une part ,  correspond à une période D = 50 nm 

dans la  structure mesomorphe que constituent les domaines semi-cristallins 

de polybutadiene hydrogéne disperses dans la  matrice de polyisoprène 

hydrogéné. Le halo d i f fus ,d lau t re  part, provient de l a  distribution 

périodique des cristaux au sein niZrne des microdomaines semi-cristall ins.  

La fa ib le  résolution de ce halo eut sans doute due a l a  fois  au nombre 

res t re in t  de cristaux empilés périodiquement dans l a  structure 

polycristal 1 ine des rn.icrodorndines, e t  3 l a  distribution relativement 1 arge 

des epaisseurs des crjstaux (voir  section 7 1 . 3 . 2 ) .  De plus, son recouvrement 

par t ie l  par l a  premiEre raie  beaucoup plus intense n ' e s t  pas pour ameliorer 



( c r i s t a l l i s é  en m a s s e )  

- - -  B I B - H  
( c r i s t a l l i s 6  en solution) 

Figure 52 .  Courbes microdensi toméiriques lissées des c l i  chês de 

d i  ffrdction des rayons X aux pet i ts  angles des spécimens B I B - H  

c r i s ta l l i sés  respectivement dans la masse a 345K e t  en solution. 



sa résolution.  Néanmoins, l a  perjode moyenne peut ê t r e  estimée 3 d = 15 nm 

environ . 

Quant au spécimen c r i s t a l l i s é  en solut ion,  l 'uniqu? halo observé 

e s t  représenta t i f  d 'une s t ructura t ion simple, s o i t  1 ' a l ternance périodique 

de monocristaux lamellaires t r e s  étendus de polybutadiène hydrogéné e t  de 

couches amorphes de polyiroprène hydrogéné. La période D = 31 nm,  

déterminée à p a r t i r  du maximuni de l a  réf lexion,  représente l a  d is tance  

moyenne e n t r e  deux lamelle; semi-cr is ta l l ines  voisines de polybutadiène 

hydrogené. L'épaisseur moyenne d'une t e l  l e  lame1 l e  peut a l o r s  ê t r e  estimée 

a d = 9 nm environ, compte tenu de f a  f rac t ion  volumique en polybutadiène 

hydrogéné, <PPB-H = OS30 , e t  de 1 a grande étendue des monocristaux 

(1 'opalescence du f i lm e s t  l e  signe d'une diffusion de l a  lumiere par des 

cr is taux dont 1 'étendue a t t e i n t  plusieurs centaines de nanomètres) . Cette 

valeur e s t  plus f a i b l e  que l a  valeur de 15 nm calculée précédemment pour 

l e  spécimen c r i s t a l l i s é  en masse, comme c ' é t a i t  déjii l e  cas pour 1 'homo- 

polymère PB-H (section 11.2.4). 

Dans l e  cas pa r t i cu l i e r  du polymère c r i s t a l l i s é  en masse, la  

periode de 50 nm,associée a l a  première in terférence,  permet d 'est imer a 

R = 16 nm l a  valeur minimale du rayon des microdomaines de polybutadi6ne 

hydrogéne, en supposant qu ' i l  s ' a g i t  de cylindres de longueur t r e s  grande 

devant l e  rayon, organises en réseau hexagonal. Cette hypothese e s t  bas& 

sur  l e  f a i t  qu'en l 'absence de sojvarit p ré fé ren t ie l ,  corne c ' e s t  l e  cas 

i c i ,  la  s t r uc tu r e  cyl indrique hexagonale e s t  caracteri  s t ique  des polymères 

séquences dont une des phases occupe u8Te f r a c t i ~ n  volumique de l ' o r d r e  de 

0 ,3  (voir  1 ' i ntradgctian genéral e)  , rn6!re s i  c e t t e  phase e s t  c r i s t a l  1 ine 



semble-t-il . l g 4  En comparant l e  rayon de ces cylindres, R i i G  nrn, avec 

l a  période in t e rc r i s t a l l i ne ,  d = 15 nm,  i l  ressort  que les rnicrodonialnes 

de polybutadiène hydrogéne ne peuvent contenir que deux cristaux selon 

une section droi te .  Ceci n ' e s t  pas inconipatible avec l e  f a i t  d'observer 

une diffraction intercr i  s t a l l  ine, car une paire d'Cléments df ffrcctants  

s u f f i t  à 1 'établissement d ' interférences,  e t  a for t ior i  une collection de 

pai res identiques. La simulation optique démontre d ' a i  1 i eurs trUs bien 

cet te  propri e t@.  99,100 

11 e s t  f ac i l e  d'imaginer que les  cristaux auront une t enda~ce  a 

se dEvelopper préférentiel lement l e  long de l 'axe des cyl indres de 

polybutadiene hydrogéne, d u  f a i t  que l a  croissance des cristaux qui se 

developpent radialement e s t  t rès  v i te  stoppée a l ' i n t e r f ace  du microdomalne, 

On peut aussi remarquer, que le  taux de c r i s t a l  1 in'i t é  rel a t  ivemeri t fa ib le  

du polybutadiene hydrogéné ( <  50%) e s t  de nature 3 permettre l a  croissance 

de deux cristaux lame1 1 a i res  contigus dans 1 'axe des mi crodomaincs 

cylindriques,sans que ces derniers soient d4formês outre wsure . 

Les structures des deux formes du matériau BIB-H sont schématisées 

sur la  figure 53, conformément .3 1 'analyse de l a  diffraction des rayons X 

aux pet i ts  angles e t  aux caractéristiques discutées lors  des études thermique 

e t  mécanique. Les nombreux défauts de réseau de la phase c r i s t a l l i n e  

crées par les groupements latéraux des séquences de polybutadiène hydrûgêné 

ne sont pas représentés. 



u 

BIB -H cr ista i i isé en masse 

B1B-H cristaiiisé en soiution 

Figure 53. Modèles de structure pour les deux formes du matériau 

BIB-H c r i s t a l  l isees respectivement dans l a  masse e t  en solution. 



I I .  5.2 Metamorphoses a c c o m o ; i m ~ ~ t  pi-i. ----- 1 a déformation 

11.5.2.1 Specimen BIS-H c r i s t a l l i s é  d p s  l a  mc:s:;ee 

Sur l a  f igure 5 4 ,  sant  rapport6s l e s  clichgs lie d i f f rac t ion  

des rayons X aux pe t i t s  e t  aux grands angles,  gbtenus 8 d i f f C , 7 2 r t ~  :dur 

d 'ét irement.  Les deux c l ichés  de d i f f r ac t i on  aux pe t i t s  angles ,  d ~ n t  l e s  

temps d 'exposi t ions  sont d z n s  u n  rapport  1 / l  O à chaque @ t i  rcrgerit , perrwttent 

de re t race r  séparément l 'Cvo:u t~cn  des deux ordres de diffi-ûction cb~ervCs 

precedemment sur l a  f igure 52.  Afin de compenser l a  perte de c e r t a i n s  

dé t a i l s  de ces deux cl ichés lors  de l a  reproduction photographique, y n  

schéma simultané des deux ordres accompagne l e s  clicti6s. 

11.5.2.1.1 Diffraction des rayons X aüx ~ c L i t s  

-1 - es 

Le premier ordre  de di f f rac t ion  aux p e t i t s  angles, 

initialement c i r cu l a i r e  ( f lgure  5 4 a ) ,  devient une d i f f rac t ion  3 domInante 

diagonale puis progressi venient équator ia le ,  t raduisant  une or ienta t ion des 

microdomaines cylindriques semi-c r i s t a l l ins  dans une d i rec t ion  oblique puis 

para1 l è l e  â 1 ' e t i  r e ~ e n t .  L'origine de 1 ' o r ienta t ion obl ique des 

microdomaines r ig ides  peut ê t r e  r e l i é e  au mécanisme de déforniation des 

grains élaboré dans l a  premierc p a r t i e ,  dans l e  cas des spécimcns SBS-H 

de s t ructures  lamellaire e t  cylindrique.  Cependant, dans i e  cas  pr6sent 

du polymère B I B - H ,  1 a d6fomiatiorr p l  dst ique des microdomaines semi - 

c r i s t a l l i n s ,  qui se manifeste t o u t  au l o n g  de l ' é t i r ement  (sect ion 11.4.11, 

semble favor i se r  u n  al ignement quasi psrfai  t de ceux-c-ans 1 a  d i  tect ion 

de I let irement.  Au taux d 'et irement ax = G , 5  : i l  e s i  raisorinnsie de 

concevoir que 'je5 ;nicrac-?~ii,aines semi-cri s t a l l  i a s  3 n t  une ma-rna cyl itidri que 
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t r e s  al longée e t  s 'organisent  en réseau hexagonal. A ins i ,  3 p a r t i r  de l a  

pér iode d = 27 nm, correspondant 1 l a  r é f l e x i o n  équator ia le ,  on peut  

est imer a R = 9 nm l e  rayon des microdomaines déformés. On peut  en 

conclure que 1 eur  déformation p las t i que  isochore e s t  carac tér isée par  

a = 3, é t a n t  donné que l e u r  con t rac t i on  r a d i a l e  e s t  or = 0,56. 
X 

La deuxieme d i f f r a c t i o n  d i f f u s e  aux p e t i t s  angles ( f i g u r e  54a), 

e l l e  aussi i n i t i a l e m e n t  c i r c u l a i r e ,  se ren fo rce  sur 1 'équateur avant  de se 

changer progressivement en une d i f f r a c t i o n  méridienne d i f fuse .  Ce t te  

évo lu t i on  de l a  d i f f r a c t i o n  i n t e r c r i s t a l l i n e  aux p e t i t s  angles e s t  t ou t  a 

f a i t  semblable 1 ce1 l e  observée par  Hendus 95 96 e t  ~ e t e r l  i n  e t  a l  . lg7 au 

cours de l a  déformation de polyéthylènes de haute ou de basse dens i té .  

Dans un premier temps, l e s  c r i s t a u x  tendent 1 o r i e n t e r  l e u r s  p l  us grandes 

surfaces dans l e  sens de l ' é t i r e m e n t .  Pour l a  p l u p a r t  des c r i s t a u x  

p a r a l l e l e s  3 l ' a x e  des domaines cy l i nd r i ques ,  c e t t e  o r i e n t a t i o n  r é s u l t e  

simplement de 1 ' o r i e n t a t i o n  même des c y l  indres  que nous venons de d é c r i r e  

dans l e  paragraphe précédent. D'un au t re  c6t6,  l e s  c r i s t a u x  non o r i en tés  

selon l ' a x e  des c y l i n d r e s  ont tendance 3 l e  devenir,  sous l ' e f f e t  des 

forces de c i s a i l l e m e n t  auxquelles sont  soumis l e s  domaines de polybutadiène 

hydrogéné, e t  1 l a  faveur  des f a i b l e s  fo rces  i n t e r c r i s t a l l  ines .' C'est  

ce qui  condui t  au renforcement sur  1 'equateur de l a  deuxieme d i f f r a c t i o n  

observée sur  l a  f i g u r e  54a pour a, = 1,8. Ce f a i s a n t ,  l e s  p o r t i o n s  de 

chaînes i n t e r c r i s t a l  1 Snes s ' é t i r e n t  progressivement, augmentant a i n s i  

l e u r  rés is tance face a l a  deformation. Il s ' e n s u i t  a l o r s ,  dans un 

deuxieme temps, une déformation p l a s t i q u e  f i b r i l l a i r e  des c r is taux , fa isant  

appara î t re  une p é r i o d i c i  t é  a grande d i  stance selon 1 'axe des microdomai nes 



cy1 indriques orientés dans l a  direction de 1 'etirement, comme en témoigne 

l a  réflexion méridienne observée sur  l e  cliche 3 a, = 6,5  de l a  figure 54a. 

La longue période de f ib re  d" = 14 nm associee 3 cet te  réflexion e s t  t res  

voisine de l a  période in t e rc r i s t a l l i ne  d = 15 nm du materiau non défonné, 

à 1 ' image même des polyethyl enes. 195-1 97 

Le processus moléculaire de 1 a transformation f i  bri 11 a i r e  dans 

les polymères c r i s ta l  1 ins e s t  décr i t  sur la  figure 55 à 1 ' a i  de du mode1 e 

conlu par ~ e t e r l  in)99'200 que nous avons complete afin de mieux rendr? 

compte des caractéristiques microfibril laires discutées par Dismore- 

.StattonPol e t  Peterlin l ~ i - r n ê m e . ~ ~ * ' ~ ~ ~  Le modèle de l a  figure 55 décrit  

tr2s bien non seulement l e s  changements structuraux de l a  phase de 

polybutadiPne hydrogéné, dont nous venons de discuter,  mais aussi les  

orientations c r i s ta l  1 ographiques qui se produisent para1 1 èl emen t dans cette 

même phase, e t  dont nous discuterons dans l a  section 11.5.2.1.2. 

L'analyse de l a  tache de diffraction méridienne nous permet 

d'apporter quelques informations quant a l a  structure des microdomaines 

semi-cristall ins de polybutadiène hydrogéné après leur déformation plastique. 

Ces microdomai nes ,allongés dans l a  direction de 1 'étirement ,sont constitués 

de microfibril les d o n t  l e  rayon peut ê t re  détermine grâce a l a  relation 

é tab l ie  par Bolduan e t  Bear: 2 04 

Dans cette relat ion,  h e s t  l a  longueur d'onde du rayonnement u t i l i s e ,  

i e t  6 sont les  demi-largeurs 3 demi-hauteur'de l a  tache de diffraction 
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niéridienne e t  du f a i sceau  non diffracté,respectivement, tous deux supposes 

de forme gaussienne. Ce t t e  r e l a t i o n ,  q u i  e s t  l a  s o l u t i o n  â demi-hauteur 

de 1 'équat ion du f a c t e u r  de s t r u c t u r e  de disques p l a t s ,  u t i l i s e  

1 'approx imat ion de warrenZo5 e t  négl  i g e  1 es e f f e t s  poss i  b l  es d ' i nter ferences 

e n t r e  m i c r o f i b r i l l e s .  Notons q u ' e l l e  a d é j a  é té  mise a p r o f i t  p a r  

s ta t tonZo6 pour  1 'e tude de f i b r e s  de p o l y é t h y l  Sne. 

La f i g u r e  56 représente l e  t r a c é  microdensi tométr ique t r ansve rsa l  

de l a  tache de d i f f r a c t i o n  mér id ienne i s s u e  d 'un  spécimen B I S - H  G t i r é  a 

a - 6,5 , e t  l e  p r o f i l  du fa isceau  i n c i d e n t .  Le rayon moyen des 
X - 

m i c r o f i b r i l l e s  a i n s i  c a l c u l é  e s t  r = 4 nm. La comparaison de c e t t e  va leur  

avec c e l l e  du rayon des microdomaines déformés, s o i t  R = 9 nm, suggere que 

ces dern ie rs  ne con t iennent  guère p l u s  de deux m i c r o f i b r i l l e s  dans une 

sec t i on  d r o i t e .  

l lo tons qu'apres un e t i r emen t  à ax : 6,5 , l e  matér iau  r e l a x e  

conserve une o r i e n t a t i o n  p a r t i e l l e  des microdomaines s e m i - c r i s t a l l i n s  

déformés, comme on peut  l e  v o i r  s u r  l a  d e r n i è r e  s é r i e  de c l i c h é s  a 

1 'extrême d r o i t e  de l a  f i g u r e  54a. L'encombrement s t é r i q u e  des microdomaines 

f i b r i  1 l a i  res e s t  une exp l  i c a t i o n  p l a u s i b l e  a c e t t e  o r i e n t a t i o n  pr6servGe. 

D i f f r a c t i o n  des rayons X aux grands ancjles 

L ' e v o l u t i o n  des c l i c h é s  de d i f f r a c t i o n  aux grands 

angles du spécimen BIB-H c r i s t a l l i s é  dans l a  masse ( f i g u r e  54b), en f o n c t i o n  

du taux d ' é t i r emen t ,  montre une o r i e n t a t i o n  g radue l l e  de l ' a x e  <011>* du 

réseau réc ip roque (axe normal aux p lans  (01 1 1) selon 1 a d i r e c t i o n  de 

207-209 
1 'é t i rement .  C e t t e  o r i e n t a t i o n  tri% p a r t i e l  l e ,  b i en  connue pa r  a i l  l eu rs ,  





Fait place 3 1 'orientation classique de 1 'axe cristallographique c (i - . e .  

1 'iixe des chafnes macromolécu1 a i res )  dans la  direction de 1 ' e t i  rement, pour 

a > 6. La démonstration de ces orientations peut ê t re  real isée aisément x 
a par t i r  de la f igure  57,  oii l e s  diagrames de diffraction du polymère BIB-it 

e t i r e  a ax : 3,5 e t  6,s sont représentes schématiquement avec plusieurs 

réflexions qui n 'ont  pu ê t r e  reproduites sur les  clichés photographiques 

de la figure 54b. A chaque diagramnie de diffraction e s t  associé l e  i E s e a u  

reciproque du polyéthylène correctement orienté pour donner 1 ieu aux 

réflexions observées,dont 1 'indexation e s t  f a i t e  d'aprss Bunn .  21 O 

Dans l e  cas général , l es  réflexions (2001 e t  (020) sont les  

plus commodes pour déterminer 1 'orientation des axes cristallographiques 

de l a  maille du polyéthylène, grâce aux relations suivantes: 21 1 

COS a = cos eZOO . 

COS fi = cos eozO . 

00 lhk, e s t  1 'azimuth d'une reflexion { h k l )  par rapport au meridien ( i  - .e .  

1 'axe d'étirement),  e h k l  e s t  1 'angle de diffraction de Bragg de l a  forme 

de plans { h k l ) ,  a e t  $ sont les  angles que font respectivement les  axes 

cristallographiques a e t  b avec l a  direction d'etirement. I l  e s t  a l o r s  

ais6 de montrer que, pour ax = 3,5 ( f igure  57a), 1 'axe a (ou a*) e s t  

contenu dans l e  plan équatorial ( a  . 90') e t  que 1 'axe b (ou b*) f a i t  u n  

angle fi = 63' environ avec l a  direction de 1 'etirement. Cet angle etant  

égal 3 celui que font entre eux les axes b* e t  <011>* de l a  maille 

orthorhombique reci  proque du polyéthyl 6ne ,'1° on peut en conclure que 

i 'axe <O1 1>* e s t  bien orienté dans 1 a direction d "tirement (figtirc 57a) , 



. - ------- Hg- 
F i g u r e  57. Diagrammes de di f f ract ion des rayons X aux grands angles,  e t  

or ienta t ions  correspondantes du réseau reciproque du polyéthylène, 

pour un specimen BIB-H c r i s t a l l i s e  dans l a  masse e t  e t i r é  a 

ax = 3.5 ( a )  e t  a,= 6,5 ( b )  (axe d ' g t i  rerrent v e r t i c a l ) .  

L'indexation des taches de d i f f rac t ion  e s t  f a i t e  d 'après Bunn 2 70 

(mai I l e  orthorhornbique du polyéthylène: a = 0,740 , b = 0,493 , 



ou bien que l e s  plans (011) sont perpendiculaires a l a  d i rect ion d 'ét irement.  

Cette s i tua t ion  correspond au deuxième s tade  du modèle de déformation 

moléculaire, sur  l a  f igure 55. Pour a - 6,5 ( f igure  57b), l a  présence sur  
X - 

l ' équateur  des cinq premières réflexions { h k O )  e s t  une preuve de 

1 'or ienta t ion de type c ( i  - .e .  1 'axe c pa ra l l è le  a l a  d i rect ion d 'é t i rement) .  

11 fau t  préciser  que, dans l e s  deux cas ,  l  'or ienta t ion observée e s t  une 

moyenne autour de laquelle f luc tue  l ' o r i en t a t i on  des c r i s t aux ,  comme 

1 ' indique l a  1 arge d i s t r i  bution azimuthale de cer ta ines  réf lexions .  

L 'or ienta t ion de type c ,  observée à ax = 6,5 , phénomene classique 

d ' a l  i gnement des chaînes selon 1 'axe d ' 6 t i  rement, 207-209 témoigne de l a  

deformation plas t ique f i b r i  l l a i  r e  des microdomaines semi-cri s t a l l  ins de 

polybutadiène hydrogéné, déjà mise en évidence par l a  d i f f r a c t i on  des 

rayons X aux p e t i t s  angles. El le  e s t  représentee dans l a  dernière  pa r t i e  

du  modèle mol6culaire de l a  déformation, sur  l a  f igure  55. 

11.5.2.2 Spécimen BIB-H c r i s t a l l i s é  en solution 

Les cl iches de d i f f rac t ion  des rayons X aux grands e t  aux 

p e t i t s  ang l e s , r e l a t i f s  1 ' é tude de l a  deformation du spécimen BIB-H 

c r i  s t a l  1 i s é  en sol  ution ,sont reproduits su r  l a  f igure  58. 

11.5.2.2.1 Diffraction des rayons X aux petits- 

anal e s  

Au f u r  e t  à mesure de 1 "11 ongement, 1 'unique halo 

de di f f ract ion aux pe t i t s  angles se change en uq  diagramme de quatre taches 

perpendiculaires a 1 'étirement ( f igure  58a). Ces taches d i f fuses  





s  'estompent progressivement en se ramassant sur 1  'équateur. On peut  en 

conclure que l e s  monocristaux étendus de polybutadiène hydrogéné 

s ' o r i e n t e n t  t o u t  d'abord obliquement par  rappor t  3 1  'axe d 'ét i rement ,  pu is  

s ' a l  l i g n e n t  para l le lement  à ce dern ie r .  La f a i b l e  r é s o l u t i o n  i n i t i a l e  de 

c e t t e  d i f f r a c t i o n  i n t e r f é r e n t i e l  l e  peut ê t r e  r e l  i é e  au manque de 

r é t i c u l a t i o n  physique qu i  ne permet pas l ' é tab l i ssemen t  d'une bonne 

c o r r é l a t i o n  e n t r e  monocristaux d i f f r a c t a n t s .  La d i s p a r i t i o n  progressive 

de c e t t e  d i f f r a c t i o n ,  au f u r  e t  3 mesure de 1  'é t i rement ,  r é s u l t e  du f luage 

qu.i d e t r u i t  l a  f a i b l e  c o r r é l a t i o n  o r i g i n a l e .  Ce f luage,  observe , 
i n i t i a l e m e n t  sur  l a  courbe de t r a c t i o n  ( sec t i on  11.4.1 , . f i g u r e  49a), e s t  

par fa i tement  conf irmé par  l a  t r è s  f a i b l e  o r i e n t a t i o n  molécu la i re  que 

mani fes ten t  l e s  chaînes é l a s t o m ~ r e s  3 ax = 6,s , corne nous l e  verrons 

dans l a  sec t i on  suivante.  

11.5.2.2.2 D i f f r a c t i o n  des rayons X aux grands 

angles 

L ' é v o l u t i o n  des c l  ichés de d i f f r a c t i o n  aux grands 

angles du spécimen BIB-H c r i s t a l 1  i s é  en s o l u t i o n  ( f i g u r e  58b), en fonc t i on  

du taux d 'é t i r emen t  , ind ique une o r i e n t a t i o n  progressive de 1  'axe 

c r i s t a l  lographique b  dans l a  d i r e c t i o n  de 1  'é t i rement .  L 'ev idence de 

c e t t e  o r i e n t a t i o n  e s t  f a i t e  sur  l a  f i g u r e  59 00 sont rapportées des taches 

de d i f f r a c t i o n  qu i  n ' o n t  pu ê t r e  reprodu i tes  sur  l e  c l i c h e  ii ax = 6,5 de 

l a  f i g u r e  58b. On observe d is t inc tement  l e s  s t r a t e s  ho1 e t  h l  1 

ca rac té r i s t i ques  d'une f i b r e  de type b. Cet te  o r i e n t a t i o n  de type b  e s t  

l o i n  d ' ê t r e  parfaite,comne l ' i n d i q u e  l a  l a r g e  d i s t r i b u t i o n  azimuthale de 

l a  p l u p a r t  des ré f l ex ions ,  e t  l a  présence notamnent des r e f l e x i o n s  C0201. 



strate 
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Figure 59. Diagrarnm de diffraction des rayons X aux grands angles, e t  

orientation correspondante du reseau reciproque du polyethyléne, 

pour un specirnen BIB-H c r i s t a l l i s e  en solution e t  e t i r e  à a,: 6 ,5  
(axe d ' e t i  rement verti c a l ) .  Ems speci fi c a t i  ons q u ' à  l a  f i  g u r e  57. 



Néanmoi ns , c ' e s t  a n o t r e  connaissance , la premisre fo i s  qu 'une o r i e n t a t i o n  

de type b aussi n e t t e  e s t  observée sur  du polyéthy léne sous l ' e f f e t  d 'un 

é t i  rement simple. 

Le h a l o  de d i f f r a c t i o n  amorphe du c l i c h é  1 ax - 6.5 de l a  

f i g u r e  58b conserve quasiment une i n t e n s i t é  uniforme,tout au c o n t r a i r e  de 

ce qu'on observe pour l e  spécimen c r i s t a l l i s é  dans l a  masse, 1 un 

é t i rement  semblable ( f i g u r e  54b). Ceci e s t  1 ' évidence que l e s  chaînes 

élastoméres de polyisoprene hydrogéne sont peu é t i r ées ,  même pour un taux 

d ' a l  longement macroscopique ax = 6,5 , ce qu i  n ' e s t  absolument pas l e  cas 

du spécimen c r i s t a l l i s e  dans l a  masse pour l e  même taux d 'é t i rement .  

C 'es t  une mani fes ta t ion ,  3 1 ' éche l l e  molécula i re,  du f l uage  du spécimen 

B IB-H  c r i s t a l 1  i s é  en so lu t i on .  

Or iq ine  de l ' o r i e n t a t i o n  de type b 

Les études s t r u c t u r a l e s  de l a  deformat ion du 

polyéthy lëne sous tension on t  montré qu'une étape d ' o r i e n t a t i o n  p a r t i e l  l e  

de type b e s t  l e  pré lude 1 l a  t rans format ion  f i b r i l l a i r e .  D'une pa r t ,  en- 

deça du s e u i l  de déformation p las t ique,  c e t t e  tendance démontre l e  

carac tëre  a f f i n e  de l a  déformation des ~ ~ h é r o l i t e s ~ ~ ~  dans lesquels 1 'axe b 

e s t  rad ia1  .'12 Cet te  o r i e n t a t i o n  r a d i a l e  de 1 'axe b, dans l e s  spherol i tes, 

e s t  con t rô lée  pa r  l a  c iné t i que  de croissance,plus grande selon l ' a x e  b, 
21 3 

e t  par  l e  g rad ien t  thermique crée par  l a  d i s s i p a t i o n  d i r e c t i o n n e l l e  de l a  

chaleur  de c r i s t a l l i s a t i o n  1 p a r t i r  du cent re  de germinat ion des 

sphérol i tes.214 D 'au t re  p a r t ,  l o r s q u  ' e l  l e  se manifeste au début de l a  

déformation p las t ique,  l a  tendance 3 l ' o r i e n t a t i o n  de t ype  b r é v e l e  



l ' ex i s tence  d'une position d ' équ i l ib re  des c r i s t aux  t e l l e  que l a  

transformation f i b r i l l a i r e  requière  l e  minimum d 'energie ,  comme 1 'ont  

suggéré pour l a  première f o i s  Frank, Keller e t  O'Connor. '15 De nombreux 

travaux ont developpé par l a  sui t e  c e t t e  dernière  idée,  sur  l a  base du 

comportement des monocristaux. 186,197,199,216,217 En pa r t i cu l  i e r ,  

1 'é tude de l a  déformation de monocristaux de polyéthylène dans l e  plan ab 

montre une tendance a 1 'o r i en ta t ion  de type b sous 1 ' e f f e t  de deux modes 

de transformation: 97 6-21 1 es cr is taux de s t r uc tu r e  orthorhombi que 

e t i r é s  selon une direction voisine de 1 'axe cristal lographique a subissent  

u n  niacl age sel on 1 es pl ans c r i s  ta1 1 ographiques ( 11 0) qui rapproche 

1 'axe b de la  d i rect ion de 1 'ét irement,  a lo r s  que l e s  cr is taux e t i r é s  selon 

une direction proche de 1 'axe b subissent une transformation al lotropique 

de l a  forme orthorhombique a l a  forme monoclinique qui ne modifie que t r è s  

peu 1 'or ienta t ion c r i s t a l  lographique. De façon générale, 1 e  macl age d 'un 

c r i s t a l  sous 1 ' e f f e t  d'une déformation mécanique procède par l e  gl i ssement 

d'une famille de plans r é t i cu l a i r e s  de densi té  élevée,  dans une par t i e  du 

c r i s t a l ,  e t  par une rota t ion des molécules sur  elles-mêmes dans c e t t e  

p a r t i e  du c r i s t a l  , de t e l l e  so r te  que l e s  deux par t i e s  du c r i s t a l  soient  

images 1 'une de 1 'aut re  dans u n  miroir ,  par rapport  au plan de maclage. 21 9 

Pour l e  polyethyl ène, 1 e macl age s  ' e f fectue  selon 1 es plans r é t i cu l a i r e s  

11 10) .'16 Quant a l a  transformation a l lo t ropique du polyethyl $ne de 

l a  forme orthorhombique a 1 a forme monocl inique, c ' e s t  une transformation 

de type m a r t e n ~ i t i ~ u e * ' ~ ~ ~ ~ ~  qui peut ê t r e  d e c r i t e  par u n  cisai l lement 

simple selon l e s  plans r e t i cu l a i r e s  (310) ou COl0)de l a  forme 

orthorhombique. 21 8,220 



Le maclage donne 1 ieu 3 1 a superposition de deux diagrammes 

orientés,  symétriques par rapport au p l a n  de maclage. 186s217 Visiblement, 

i l  nlapparaTt de phlénomène semblable sur aucun des clichés de diffraction 

du spécimen BIB-H é t i r é  (figure 58b), e t  par conséquent, l 'eventual i té  

d'un maclage peut ê t re  écartée. D'un autre côte, 1 'absence de réflexions 

caractéristiques du systeme monocl iniquezz0 dans ces mêmes cl ichés de 

diffraction e s t  une indication que l e  processus de transformation 

allotropique de la  forme orthorhombique 3 l a  forme monoclinique du 

polyéthylène ne contribue pas non plus a 1 'orientation de type b du spécimen 

BIB-H c r i s t a l  1 i sé  en solution. 

Par contre, 1 ' indi ce d 'un processus d'orientation hydrodynamique 

des cristaux apparaît à travers l e  fluage qui caractérise l e  comportement 

mécanique d u  spécimen 010-H cr i s ta l  1 i s é  en sol ution (section I I  .4.1) . 
C'est une hypothèse semblable qu'avaient suggérée Aggarwal e t  a l .  221 pour 

j u s t i f i e r  1 'orientation de type a observée sur les polyéthylenes extrudes, 

supposant que l e s  cristaux étaient  de forme allongée selon l 'axe 

cristallographique a. Mais, de l a  même facon, on devrait s 'a t tendre 3 

observer une orientation de type b spi les cristaux sont allongés selon 

1 ' axe cr i s ta l  lographique b .  

Pour les  monocri staux de polyéthyl $ne en losange ,formés en 

solution diluée,  l a  plus grande dimension e s t  la  diagonale définie par 

l ' axe  cristallographique a ,  ce qui constitue apparement u n  argument en 

faveur de l a  thèse de Aggarwal e t  a l .  Mais en f a i t ,  de t e l s  cristaux ne 

sont obtenus qu'en solution excessivement diluée,  e t  en général, l e s  



monocristaux de polyethylène sont pourvus de troncatures (1 00) 154,213,222-226 

d'  autant plus développées que 1 a température de c r i  s t a l l  isation e t  la  

concentration de l a  solution sont elevées. La f igure 60 i l l u s t r e  cet te  

propriété des monocristaux de polyéthylene l iée  a l a  cinétique de 

croissance. Cette caracteristique confere aux monocristaux de polyéthyli?ne 

une structure allongee selon 1 'axe cristallographique b. Dans l e  cas des 

copolymères de 1 ' éthylene e t  d'une a-olefine,  les  troncatui-es Il001 des 

monocristaux sont encore plus prononcees que dans l e  cas du polyéthylene 

1 ir1t2air-e.~'~ La regulari te  polygonale des monocri staux regresse cependant. 

avec l e  taux croissant de ramifications, au profit  d'une structure ovale 

al 7 ongée , 185s227-229 1 'axe c r i s ta l  1 ographigue b coincidant toujours avec 

1 a plus grande dimension du  c r i s t a l .  227,229 

Pour 1 es polyneres séquencés , 1 es monocri staux des séquences 

c r i s ta l  1 isables ,forniés en solution, o n t  l es  memes caracteristiques 

structurales que ceux de 1 ' homopolymi2re correspondant, c r i s ta l  1 i  se dans 1 es 

mêmes conditions. 17'-' 73 Aussi, dans l e s  conditions de c r i s ta l1  isation du 

spécimen BIB-H en solution, on doit s 'a t tendre a ce que ;es monocristaux 

des séquences de polybutadiène hydrogéné aient l a  structure allongee des 

monocristaux de pol yethyl ene basse densi te .  Dès 1 ors ,  1 'orientation de 

type b que subit  l e  spécimen BIB-H c r i s t a l l i s e  en solution e s t  l a  

consequence 1 ogique de 1 'orientation,sel  on la direction dlétirement,des 

cristaux allongés suivant l 'axe b ,  sous l 'act ion des forces de  cisaillement 

exercees par l a  phase élastomGre qui f lue .  





11.5.2.2.4 Remarque 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 etiré à ax - 20, un des plus grands allongements que ce specimen puisse 
supporter durant plusieurs heures sans déchirement notable. En comparant 

ce cl iché de diffraction de la figure 61 avec les clichés observés à 

a - 4,5 et 6,s (figure 58b), i l  ressort que 1 'orientation de type b 
X - 
prévaut encore a la veille de la rupture. Cependant, on peut noter un 

renforcement des reflexions (110) et (200) sur l'équateur, et l'apparition 

très nette sur 1 'équateur de la réflexion (01 0) de la forme monocl inique 

(indiquee par une fleche sur la figure 61). Ceci indique que des 

microfibri 1 les d'orientation c se forment localement à partir des 

monocristaux d'orientation b. 

On peut se faire une idee de la structure de telles microfibrilles 

d'après les travaux antérieurs concernant la déformation des monocristaux 

de polyéthylène de haute ou de basse densité. 186,216,230,231 Ces travaux 

montrent, en particulier, que de mu1 tiples fractures apparaissent dans les 

monocristaux selon des plans perpendiculaires a 1 'axe de 1 'étirement. Les 

microfibrilles se forment à partir des surfaces de fracture, 

perpendiculairement a ce1 les-ci . Ainsi , dans 1 e cas du polymère tri séquence 

BIB-H, i l  est fort probable que les monocristaux de polybutadiene hydrogéné 

qui participent a la reticulation physique se fracturent perpendiculairement 

a l a  dimension définie par l'axe b, étant donne que cette dimension 

proeminente tend 3 s'orienter dans la direction de Iletirement. Nous avons 



Figure 61. Cliché de d i f f rac t ion  des ra.yons X aux grands àngles d'un 

speciimn BIB-H c r i s t a l l i s é  en solution e t  e t i r é  à a,= 20. La 

flèche indique 1 a réflexion monoclinique (010) du polyéthylène. 



schématise,sur la  figure 62,le niode de formation des microfibri 1 les que 

ce t te  i n t e r p r é t a t i ~ n  suggère pour 1 es monocri staux de polybutadi ène 

hydrogéne, orientes selon 1 'axe b ,  dans l e  polymère triséquencé B I B - H .  

Dans ce modèle, les  microfibril les contribuent 2, l a  tenue du materiau, 

malgre la  fracture des monocristaux, e t  préservent l 'or ientat ion de 

type b des fragments des monocristaux, tel  que nous l'avons constaté sur 

l a  figure 61. Le dépl i ement cornpl e t  des séquences c r i s t a l  1 ines impl iquées 

dans les microfibril les conduit inevitablement 3 leur éjection du fragment 

de c r i s ta l  dans lequel el les  sont insérées. Ce processus entraîne, 3 la 

longue, l a  rupture du matériau. Cependant, d u  f a i t  de leur structure 

parfaitement repliée , l e s  séquences c r i s ta l l ines  ont une extensibi l i te  

p l  astique considerable, pouvant atteindre ux = 50. 230 C ' e s t  vrai sembl ab1 ement 

la  raison pour laquelle l a  rupture du spécimen B I B - H  se produit a u n  taux 

d'allongement aussi élevé que cix = 25. 

La présence de 1 a forme cr i s ta l  1 ine monocl inique du polyéthyl ène 

dans les microfibril les e s t  certainement l e  résu l ta t  de tensions internes 

exercées sur ces dernières. E n  e f f e t ,  un  examen de l a  l i t t e r a tu re  montre 

que la  modification c r i s t a l l i ne  du polyéthylène (forme monocl inique ou 

éventuellement forme tr ic l inique apparentée) n 'a pu ê t r e  observée que sous 

1 ' e f f e t  de tensions internes induites par de sévères defornations a 
220,233 froidz3' ou par l e  maintien d'une contrainte externe. 

11.6 Conclusion 3 l a  deuxième part ie  

Cr is ta l l i sé  dans la  masse apr& démixtion liquide-liquide des 

sequences de nature chimique différente ,  l e  polymere triséquencê BIB-H 



axe 
d'ét irement 

Fi gure 6 2 .  Modèle de 1 a déformati on des monocri s taux de polybutadiène 

hydrogéné dans le matériau B I B - H  c r i s t a l  l i s e  en so lu t ion .  



se déforme comme u n  caoutchouc réticu16. Les cï ichés de diffraction des 

rayons X aux grands angles, rnv.egjstr6s au cours de 1 'étirement, montrent 

que les séquences formant l a  matrice caoutchouteuse s 'or ientent  

considérableinent e t  que l a  phase cristaa7ine subit  une transformation 

plastique f ibr i  11 as re.  La defoimation pl astique ul tirne des microdornaines 

semi-.cristallins entraîne la  rupture du matériau a u n  allongement r e l a t i f  

a - 10 ,  sous une contrii.inte 5-r: 7 MPa, 
X - 

Par contre, l e  spécimen cr is ta l1 isé  en solution homogène f lue  

sous une contrainte o -: 1 MPa e t  se rompt à u n  allongement considérable 

a = 25. Par su i te  de la  c r i s ta l l i sa t ion  intramoléculaire en solution, 
X 

seules quelques chaînes se trouvent effectivement réticulées physiquement. 

Elles conferent au matériau u n  minimum de tenue, tandis que la majeure 

par t ie  de la matrice élastomEre flue sous contrainte. L 'é tat  peu orienté 

des chaînes élastom~res,observé a ax 6 ,5  e t  ax = 20,confirme qu ' i l  

s ' a g i t  bien d'un fluage. L'orientation de type 5 de l a  phase c r i s t a l l i ne  

peut ê t r e  interprétée corne une orientation hydrodynamique des monocristaux 

sous l ' e f f e t  du fluage. La formation des microfibr i l les ,  qui révele l a  

fragmentation des monocristaux, e s t  certainement à l 'o r ig ine  de la  tenue 

du matériau jusqu ' a  u n  al 1 ongement aussi eleve que ax 2 25. 

Ainsi, i l  ressort  que l a  condition sine qua n o n  ,pour que l e  

polymere t r i  sfquencé B I B - H  possPde 1 es caractéri  stiques mécaniques d 'un 

f lastomere reticulé,  e s t  la cri  sta'll  isation intern.iolécu1aire des sl-quences 

de polybutadiène hydrogéng, sous forme de microdornaines pclycris ta l l ins ,  

après que se sol b operée 12 démixtion 1 i q r ? i d ~ - l  iquide des deux especes de 

sequences. 11 e s t  cl a i r  que l a  c r i s ta l  l i s a t ~ o n  intramoleculaire en 



solution homogène nuit considérablement ?t la formation et a la cohésion 

du reticulat physique. 

Cette conclusion peut être général isée a tous les polymeres 

triséquencés a extrémités cristallisables. D'ailleurs, elle se trouve 

parfaitement veri fiée pour les polymères tri séquencés TCB-1-TCB 

(TCB = polythiacyclobutane, I = polyisoprene) étudiés par Kuo et 

~ c ~ n t ~ r e , ' ~ ~  bien que ces auteurs n'en aient pas clairement établi les 

rai sons. 



CONCLUSION GÉNERALE 

Les deux par t i e s  de ce t r ava i l  mettent avant tout  l ' accen t  s u r  

1 ' importance de 1 a morphogénèse des microphases consti tuées des séquences 

incompatibles dans l e s  polymères t r i  séquencés du type élastomère contenant 

environ 30% en poids de l a  phase r igide ré t i cu lan te .  L'étape de l a  

morphogén6se e s t  c ruc ia le  dans l e  processus de mise en forme de ces 

matériaux microcomposites, c a r  c ' e s t  a ce s tade  que s e  forgent l e s  grandes 

l ignes de leur  comportement physique, e t  en p a r t i c u l i e r ,  leurs  propriétes 

mécaniques. 

Pour l e s  polymères triséquencés amorphes SBS-H e t  SIS-H, 

préparés par evaporation d u  solvant p a r t i r  d'une solut ion,  l a  formation 

de l a  s t ruc tu re  mésomorphe e s t  considérablement influencée par l a  nature 

du solvant .  Cette derniere  gouverne l a  dispersion de l a  phase de 

polystyréne qui s e  trouve a reagir  d 'autant  plus aux s o l l i c i t a t i o n s  

mécaniques que sa  s t ruc tu re  e s t  plus continue. 

Pour l e  polymére triséquencé BIB-H a séquences l a t é r a l e s  semi- 

c r i s t a l  1 ines ,  l e s  ca rac té r i s t iques  mécaniques sont  davantage 1 iées a 1 a 

s t r uc tu r e  interne de l a  microphase senii-cristal1 ine qu'a l a  s t ruc tu re  

mésomorphe elle-même. Par opposition a l a  c r i s t a l l i s a t i o n  intramoleculaire 

en sol ut ion,  l a  c r i s t a l  1 i sa t ion  intermoléculaire des sequences de 

polybutadiene hydrogéné dans l a  masse, a p r - 5 ~  demixtion l iquide- l iquide ,  



s'avére être  une nécessite pour la  réticulation physique de l a  matrice 

él as tornére. 

D '  importantes différences sont sou1 igner dans 7 es comportements 

des deux espèces de matériaux, scion que la  phase rigide rcticulante es t  

vitreuse ou semi-cristall ine,  Ces différences se situent au niveau des 

processus de déformation e t  des propriétés ultimes, d'une par t ,  e t  au 

niveau de la s t a b i l i t é  d u  module élastique avec l a  température, d 'autre  

part .  

Nous avons établi  que la  microphase de polybutadiene hydrogéné 

du polymère BIB-H se déforme selon l e s  processus classiques de déformation 

p l  astique des polymères semi-cristal l ins ,  alors que l a  phase de polystyrène 

du polymère SBS--ti est  l e  siege de ruptures e t  de réarrangements réversibles 

impliquant peu de défornlation plastique, Quant 3. l a  résistance a l a  

rupture du polymère BIB-ti, e l l e  e s t  nettement inférieure a ce l le  des 

polymères triséquencés séquences la té ra les  vitreuses. Ceci semble ê t r e  

une conséquence du nombre t r2s  res t re in t  de cristaux dans l a  section 

transversale des mi crodomaines de polybutadi Gne hydrogéné. Cette 

caractéristique de la structure des microdomaines c r i s t a l l i n s  n ' e s t  

certainement pas 1 'exclusivité du polymsre triséquence BIB-H. El l e  

pourrait ê t re  géneralisée a tous les  polymeres triséquencés du type 

élastomGre dont les  séquences c r i s ta l l?sables  constituent 30-40% d u  matériau, 

car ,  comme pour l e  polymëre B I B - H ,  l a  t a i l  l e  de leurs microdomaines es t  

régie par la thermodynamique de l a  séparatiori de phase e t  l a  t a i l l e  de 

1e;rs cristaux par l a  thermodynamique de la  c r i  qtal l  isat ion.  C'est  

peut-être la  raison pour laquelle aucun des polyméres triséquencés semi- 



c r i s t a l l i n s  que nous avons c i tes  dans l ' introduction générale ne surpasse 

la  résistance mécanique des polymères SIS e t  SBS, malgré l e  point de 

fusion tr6s élevé e t  l a  grande cohésion de leur  phase c r i s t a l l i ne .  

Enfin, sur l e  plan de l a  s t a b i l i t é  du module elastique dans l e  

domaine de temperature conipris entre les changements d ' é t a t s  respectifs 

des deux phases, l e  polymère B I B - H  e s t  supplanté par les  polymères SIS 

e t  SBS en raison des processus d'absorption d'énergie mécanique qui 

affectent 1 a  phase semi -cr is  ta1 1 ine de polybutadiène hydrogéne. Ce 

comportement devrait en principe s'appliquer à l a  plupart des polymères 

triséquencés semi-cristall ins du type élastomère,car l a  plupart des 

homopolym6res cristallins,susceptibles de constituer leurs séquences 

latérales,sont l ' o b j e t  de processus d'absorption d'énergie mécanique a 

des températures bien inférieures à leur point de fusion. 
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Le butadiène (Canadiaa i iquid  Alr, 99,5% mol. p u r )  e s t  condensé 

a 250 K e t  dtzgazr s \ ~ a n t  d ' e t r e  " L a i t 5  avec d u  n-butyil,ithiilrri d a n s  une 

concentration de 1 'ordre de 5 2: M, % 250 K pcndant 4C m i n .  11 e s t  

conservé i.i l ' e t a t  gazeux,sous une pression n'excgdant pas 0,12 MPa, 

a l ' a b r i  de l a  Iun~iGre, 

L'amorceur de p o i j ~ & r i s a t i o n ,  l e  sec-butyll i th i i l r~ l  (Foote Flineral 

C o . ) ,  e s t  pur i f i é  par d i s t i ' i l a t ï on  sur  paroi f r o ide ,  puis d i lué  en une 

solution benzénique environ  IO-^ 4 conserve dans des bulbes de v2rre 

f ragi les ,  s ce l l é s  sous v i d e .  

I I .  1 . 1 .2  Mode opératoire 

La synthèse du polymere triséqucncë BIE e s t  effectuée il 

298 K dzns 211 af~parc i i l  \rie visrre sl:ellG sous v i d e ,  inuni  d'ampoules à j o i n t  

f r a g i l e  contenant les  monomères. L'amorccui @t ? ' agen t  de  terminaison, l e  

tert-butanoi , sont  prgalablernent in t rodu j t s  da175 1 'dppareil , 3 1 ' in të r i eur  - 
de bulbes f r ag i l e s .  Le benrene e s t  d i s t i l l é  dans l e  montage après que du 

n-butyllidhiurn y a i t  é t é  in jec te  a t ravers  u n  septum, 8 l ' a i d e  d'une 

seringue hypodemiqtre. L'appareil e s t  ensui te  i so le  de l a  rampe à vide 

par scel lage ,  puis purgé à l ' a i d e  de l a  solution de n-butyllithium dans l e  

benzène e t  r incé par d i s t i l l a t i o n  de ce même solvant .  La section de 

1 ' apparei 1 contenant l a  solution de purge e s t  s iparée  par scel lage après 

que l e  benzene a i t  e t &  t ransfér6  par d i s t i l l a t i o n  dùns l e  compartiment 

conçu pour l a  polymérisation. 

La synthèse prs~rement  d i t e  du po1yr;iGre trist-quêncé i3IB débute 

, O e de sec- a lo rs  par l ' add i t i on  de 1,66 g de b u t a d i h e  3 8.0 x 1 0 - ~  . ! 



butyllithium dissous dans 175 mL de benzène. Après 48 h de polymérisation, 

temps necessaire à l a  conversion théorique de 99,9% du butadiene, 8,00 g 

d'isoprène sont ajoutés au milieu réactionnel. La polymérisation s 'effectue 

pendant 24 h ,  p o u r  u n  taux de conversion théorique de 1'isoprCne de 99,99%. 

Une deuxiCme aliquote de 1,65 g de butadiene e s t  ajoutée e t  polymérisée 

pendant 48 h .  La réaction e s t  terminée par l 'addition d'un excès de - t e r t -  

butanol (environ 0,2 m l ) .  Le polymère e s t  récupéré par précipitation dans 

du méthanol, puis séché e t  conserve sous vide. Le rendement e f f ec t i f  

global de l a  polymérisation e s t  de 99%. 

Les deux polymères de référence, 1 'homopolymère PB e t  l e  

polymère biséquencé I B ,  sont préparés dans des conditions semblables de 

température, temps e t  concentration en polymere. La polymérisation de 

7 $62  g de butadiène, amorcée par 1,110 x 1oq4 mole de sec-butyll i thium 

donne 7,34 g d'homopolybutadiène P B .  La synthèse du polymère biséquencé 

I B ,  amorcee par 1 ,O x 1 0 - ~  mole de - sec-butyllithium, e s t  effectuée par 

polymérisation séquentielle de 0,337 g d'isoprène e t  2,82 g de butadiene, 

avec u n  rendement global de 96%. 

111.1.2 Hydrogénation des substrats 

Les manipulations sont effectuées en partie sur la  rampe a vide, 

e t  en part ie  dans une boîte a gants d o n t  l'atmosphGre d'azote e s t  séchee 

e t  désoxygénée par recyclage continu a travers u n  piège froid à 198 Kj 

une colonne de tamis moleculaire e t  une colonne de tournures de cuivre a 

773 K.  



I I I ,  1,2.1 Puri Fication des réactif: 

Le cyclûhexane (Fisher Sc i en t i f i c  Co, c e r t i f i é  A.C.S.) , 

u t i l i s é  comme solvant  de réact ion,  e s t  d i s t i l l e  sur  une colonne a 50 

plateaux en présence de potassium. I l  e s t  conservé sur hydrure de calcium 

e t  subi t  u n  de rn ie r  traitement au n-hutyllithium avant u t i l i s a t i o n .  

L'éthyl-2-hexanoate de cobalt ( I I )  ( K  and K Laboratories Inc. ) 

e t  l e s  subst ra ts  polydi&tiques sont séchés e t  degazés sous u n  vide de 

5 x  IO-^ Pa pendant 12 h,avant d i lu t ion dans l e  cyclohexane. 

Le triéthylaluminiuin ( K  and K Laboratories Inc.)  e s t  d i lué  dans 

l e  cyclohexane sans au t re  t r a ï  tement. 

X I I . 1 . 2 . 3  Mode operato-ire -- 

A 1 ' i n t é r i c ~ r  de l a  boate a gants,  10 mL d'une solution 

de triethylaluminium 1M sont  ajoutés lentement 2. 150 inL d'une solution 

2 x IO-' M d'ethyl-2-hexanoate de cobal t  ( I I ) ,  sous agi ta t ion continue. 

La solution no i re  ainsi  obtenue e s t  mélangée a une solution de 1 g de 

polymère triséquence BIG dans 100 ml de cyclohexane. La solution f i n a l e  

e s t  t ransferée dans u n  autoclave oil e l l e  e s t  soumise a une pression de 

1 MPa d'hydrogène a 323 K ,  sous agi ta t ion pendant 16 h .  En f i n  de react ion,  

l e  catalyseur e s t  désactivé par ag i t a t ion  de l a  solution en présence de 

20 mL d'eau pendant 15 min a 323 K .  L 'addit ion simultanée de 5 ml 

d'hexamétliyl phosphorotriamide fac i l  i t e  1 a f locula t ion e t  1 a décantation 

des résidus cata lyt iques .  235 La sol ution arganique surnageante e s t  f i  1 t r e e  

3 323 K sur une cartouche d 'ext ract ion en ce??ulbse e t  l e  polyrnere en e s t  

sépare par prt-cipi tat ion dans du methansl. La rGcupération du polymi2re 



e s t  a s s i s t é e  par deux extractions successives 8 1 'a ide  de 50  mL de 

cyclohexane. Le rendement global de 1 ' ex t ract ion e s t  de 90%. 

L'hydrogenation de l%omopolymere PB e s t  effectuee de manière 

semblable sous une pression d%hydrogene rédui te  à 0,5 MPa. 

111.2  Caractérisat ions molécul n i  -.-- res en solution - 

I i 1 . 2 . 1  - Osmométrie 

Les masses moleculaires moyennes en nombre sont mesurCies i3 

l ' a i d e  d'un osmomètre automatique Hewlett-Packard modele 503 pourvu d'une 

membrane cel lu los ique Schleicher Schuell type 08 ,  dans le toluène a 298 K .  

La valeur de l a  masse moléculaire moyenne en nonbre de chaque échanti l lon 

e s t  determinée à p a r t i r  de lfordonn6e à l ' o r i g i n e  de l a  d ro i t e  de variat ion 

de ( n / ~ ) ' ,  en fonction de l a  concentration de s i x  solutions echelonnees sur  
3 l e  domaine de concentration 0 ,5  - 1 ,5  x 1 0 ' ~  g/cm environ. Le 

conditionnement de 1 'appareil e s t  préalablement contrôlé par 1 'analyse d'un 

échanti 1 ion é ta lon de polystyr?ne de masse molecul a i r e  connue. 

1 I I .  2 . 2  Resonance magnétique nucléaire protonique ( R M N  H )  

La composition e t  1 a microstructure des polymères son t  déterminees 

a p a r t i r  de spect res  RMN'H 3 220 MHz de solut ions  3 5% en poids dans l e  

benzene deutériE ou l e  té t rachlorure  de carbone, a l a  temperature de 348 K. 

I I  . 2 . 3  Chromatoyraphi e -- sur  ~ e l ~ r m e a b l e !  - ( C C P 1  

L'analyse qua1 i t a t i v e  de l a  d i s t r ibu t ion  des masses ~nol6culaires 



des échantillons par CGP e s t  réalisée avec u n  appareil GPC 200 de Waters 

Associates, constitué d'une sér ie  de quatre colonnes de Styragel dont :a 

3 2 porosité nominale maximum e s t  respectivement lo5,  104, 10 e t  10 nm. Un 

3 volume de 2 mL de solution de concentration 2.5 x 1 0 ~ ~  g/cm e s t  injecte 

3 dans la  colonne dont I 'é luant  s'écoule avec u n  débit de 1 cm /min. 

L'elution des échantillons SIS-H e t  SBS-H, étudiés dans l a  premiere partie 

de ce t rava i l ,  e s t  effectuée dans l e  toluène à 308 K .  Les échantillons 

étudiés dans la  deuxième partie sont ëlués dans l e  tétrahydrofuranne, d o n t  

la température e s t  ajustée à 308 K pour les  échantillons polydiéniques, e t  

a 323 K pour l 'échant i l lon hydrogéné semi-cristall in 010-H. 

I I I  . 3  - Caractérisations physiques 3 1 ' é t a t  sol ide 

111.3.1 Préparation des films 

Parmi de nombreuses méthodes de preparation de films de polymi2res, 236  

nous avons choisi l a  méthode d'évaporation lente du solvant, à par t i r  d'une 

solution sur un  l i t  de mercure, dans l e  but de reduire au minimum les  

tensions internes dans les materiaux sol ides. La solution e s t  versée a 

l ' i n t é r i eu r  d'un cadre d 'ac ier  inoxydable de 6 cm de côté,  qui repose dans 

u n  c r i s t a l l i s o i r  contenant u n  l i t  de mercure. Le solvant e s t  évaporé 

progressivement sur une période de 4 à 5 d. Le film solide e s t  

ult6rieurernent seché sous vide primaire d'une pompe mécanique,durant une 

semaine, a l a  température ambiante. 

Les films des polymi2res amorphes SBS-ij e t  SIS-H sont préparés 

a 298 K ,  a par t i r  de solutions a 5% en poids. Les conditions de préparation 



spécifiques aux polymeres semi-cristallins PB-H et BIB-H sont precisées 

dans le texte (deuxisme partie, chapitres 11.1 et 111.1). 

Des films d'épaisseur variant de 0,15 3 1,2 mm sont preparés 

selon cette technique, dependant du volume de solution ini tiale. 

111.3.2 Analyse enthal pique différentiel le (AED) 

111.3.2.1 Procédure 

Le comportement thermique des matériaux est analysé a 

l'aide d'un appareil DSC-1B de Perkin Elmer. L'enceinte calorimétrique, 

3 purgée par un courant d'helium d'un debit de 10 cm /min, est munie d'un 

dispositif de refroidissement 2 l'azote liquide permettant d'effectuer des 

mesures en continu de 173 K à 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 8 0,2 mg pres, constitue 

1 a reference . 

Les mesures a la chauffe sont effectuées a un taux de 40 K/min, 

apres que les échantillons aient été refroidis de la temperature ambiante 

(ou 430 K selon le cas) jusqu'a 170 K, 3 un taux de - 5 K/min. L' 

etalonnage de l'échelle de température et des aires de fusion des 

échantillons semi-cristallins est réalisée 3 l'aide de substances étalons, 

dans les mêmes conditions, soit le mercure (Tf = 234 K, nHf , 11,3 J/g) 
et 1 ' indium (Tf = 429 K, nHf = 28,4 J/g) . Les courbes AED des spécimens 

1 

BIB-H et PB-H rapportées dans le texte sont des enregistrements corrigés, 

pour l'effet de derive de la ligne de base instrumentale, par soustraction 



point par point de 1 'enregistrement ef.Fp.cL~4 sans échantillon, les  

parametres instrumentaux é t ac t  "inchanges . 

Les mesures au refroidissement sont effectuées a u n  taux de 

- 5 K/min. Dans ce cas, 1 'échell e de temperature ne peut ê t r e  étalonnee 

avec exactitude mais, 2 en juger par l e  comportement des substances étalons 

â l a  chauffe au même taux, l 'erreur n'excsde pas 1 a 2 K. 

D6termination d u  taux de cr i s ta l1  ini t é  

Le taux de c r i s t a l l i n i  t e  pondéral des matériaux semi- 

c r i s t a l l i n s  SBS-H, PB-H e t  010-H es t  détermine a l ' a ide  de la relation 237 

où e s t  I ' ea thalpie  de fus ion  sp6cifique de 1 'echantil lon, 

détermin& 2 p a r t i r  de 1 ' a i r e  du pic endothermique comprise entre la  

courbe de fusion proprement d i t e  e t  1 ' interpolation l inéaire  de l a  ligne 

de base entre l e  debut e t  l a  f in  de l a  fusion, e t  

AH? es t  l 'enthalpie  de fusion specifique du polymere parfaitement 

c r i s t a l l i n ,  l a  niëme temperature de fusion. 

Les taux de c r i s t a l l i n i t é s  sont entachés d'erreurs rel iees a la 

determination de aHf e t  AH; 3 l a  fois.  La determination de nHf e s t  affectee 

par l e  tracé de l a  ligne de base sous l e  pic de fusion, dont Wunderlich 237 

souligne bien l a  d i f f icu l te .  D'un autre cbte,  la  valeur de AH; u t i l i s ée  

e s t  cel le  du c r i s t a l  parfait  de polyethylt!ne, so i t  AH; 293 J /g  a l a  

temperature de fusion de 415 K , ~ ~ ~  sans t e n i r  compte de l a  diminution 

resultant de 1 'abaissement du point de fusion.237 Vu i 'etalement iinportant 



de l a  f u s i o n  des spécimens serni-cristallins dans un domaine de temperature 

net tement  i n f é r i e u r  a 415 K, c e t  e f f e t  peut  a l o r s  e x p l i q u e r  en grande 

p a r t i e  l e s  va l eu rs  p l u s  f a i b l e s  des taux de c r i s t a l l i n i t é  éva lues p a r  AED. 

11 n ' a  pas non p l u s  é t e  tenu compte de 1 'abaissement de AH; que peut  

c r é e r  1 ' i n c o r p o r a t i o n  des groupements 1 a té raux  dans 1 a mai 11 e 

c r i s t a l 1  i n e .  238,239 

111.3.3 Dens imét r ie  

111.3.3.1 Procédure 

La co lonne il g r a d i e n t  de densi t é ,  colnst i  tuée par  1  e  systeme 

méthanol-eau, e t  thermostatée 2i 296 K, e s t  é t a b l i e  se lon  une des methodes 

s tandard ASTM. 240 C e t t e  méthode c o n s i s t e  en un rempl issage con t i nu  de 

l a  colonne pa r  l a  p a r t i e  supér ieu re ,  l a  compos i t i on  du mélange méthanol-  

eau v a r i a n t  progress ivement  de t e l l e  s o r t e  que sa d e n s i t é  diminue au f u r  e t  

8 mesure du rempl issage.  La colonne de 1 m de haÙt e s t  etalonnée à 1  ' a i  de 

de 7 b i l l e s  de v e r r e  de densi  t é s  connues. La f i g u r e  63 représen te  l a  

courbe de c a l i t r a t i o n  q u i ,  pour  l e s  besoins de c e  t r a v a i l ,  e s t  e x t r a p o l e e  

j u s q u ' a  l a  d e n s i t é  0,94 , e x t r a p o l a t i o n  j u s t i f i é e  dans l a  mesure où ce  

n iveau  e s t  l o i n  du fond de l a  colonne. 

Les é c h a n t i l l o n s  préparés pa r  evapo ra t i on  su r  l i t  de mercure 

son t  ne t t oyés  du ran t  15 min  dans une s o l u t i o n  d ' a c i d e  n i t r i q u e  I O % ,  p u i s  

r i n c é s  a l ' e a u .  Avant d ' ê t r e  i n t r o d u i t s  dans l a  colonne, tous  l e s  

e c h a n t i l l o n s  de masse 5-10 mg son t  r i n c e s  au méthanol a f i n  de f a v o r i s e r  

l e u r  mou i l l age .  Les l e c t u r e s  son t  e f fec tuées  d,eux j o u r s  apres 

1 ' i n t r o d u c t i o n ,  temps au bou t  duquel aucun changement n o t a b l e  n ' e s t  observe, 

même apres une semaine. 





111.3.3.2 Détermination du taux de cristallinité --- 

Le taux de crislailinite d'un polymère semi-cristallin peut 

être évalué 1 partir de la relation 237 

où p ,  pC et pa sont respectivement les masses spécifiques du poljni5re 

semi-cristallin, de sa phase cristalline et de sa phase amorphe. 

La niasse spécifique de la phase cristal1 ine du polyéthylène 

3 1 i neai re , pc 1 ,O0 g/cm 1 296 K, est évaluée a partir des paramètres de 
210,241 pour la maille cristalline orthorhombique et de son remplissage. 

les polyéthylènes ramifiés, ou les copolyrnGres de l'éthylène et d'une 

a-oléfine, 1 ' isomorphi smeZ4' 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 parametres de maille du spécimen PB-H 

sont a = 0,752 nm et b = 0,496 nm, valeurs effectivement supérieures 1 

celles des paramètres de maille du polyéthylène linéaire, a savoir 

a = 0,740 nm et b = 0,494 nm. 21 J~~~ Cependant, comme 1 'ont fait remarquer 

Ver Strate et Wil kinski ,239 1 'insertion des pendants de chaîne dans la 

maille cristalline augmente aussi la masse de la maille, et pour les 

copolymères éthylène-propylène, cet effet compense approximativement 

1 'augmentation de volume, de tel le sorte que la niasse spécifique de la 

phase cristal 1 ine demeure ?i peu de chose prPs égale a celle du polyéthylène 

linéaire. Un calcul semblable ne peut pas être appl iqué aux copolymGres 

éthylène-butène-1 , car la dispari té des rtssul tatç de la littérature 151 ,245,246 

jette un doute sur le degré d'insertion des groupements éthyles dans la 



mail l e  c r i s ta l  1 ine. D'ail leurs ,  l e  f a i t  que les groupements plus volumineux 

que les méthyles aient un  e f f e t  moindre que ces derniers sur l e  paramètre 

de maille a ,  e t  un effet  plus marqué sur l a  c r i s t a l l i n i t é ,  e s t  u n  indice de 

leur insertion réduite.242 Aussi la  masse specifique de la  phase 

c r i s t a l l i ne  des polybutadiènes hydrogénés étudiés dans la deuxième partie 

3 de ce travail e s t  arbitrairenient choisie égale à 1 ,O0 g/cm , ce qui suppose 

une insertion t r è s  par t ie l le  des groupements éthyles. 

La masse spécifique de la  phase amorphe du polyethylène, e t  des 

copolymères éthylene-a-01 éf i  ne en géneral , es t  p a  = 0,855 g/cmJ a 

296 K. 148,239,247,248,* 

Dans l e  calcul du taux de c r i s t a l  1 ini t e  du polymere sëquencé 

010-H, l a  masse spécifique de la microphase cr i s ta l l i sab le  e s t  evaluee en 

considérant 1 a propriété d 'addi t ivi  t é  des volumes spécifiques. 5 2 

I l  e s t  important de noter qu'une incertitude de 1% sur l a  valeur 

de 1 'une des masses spécifiques entrafne une erreur de 6% sur l e  taux de 

c r i s t a l  1 ini t é ,  ce qui peut expl iquer l e s  valeurs systématique~ient plus 

élevées du t a u x  de cr is ta l  1 ini  t é  évalué par densimétrie. 

111.3.4 Diffraction des rayons X aux grands angles 

111.3.4.1 Procédure 

Les cliches de diffraction des rayons X aux grands angles 

* Les masses spécifiques du polyisoprene hydrogéné e t  du polybutadiène 
hydrogéne amorphes, constituant les  séquences centrales des polym6res 
sequences SIS-H e t  SBS-H, sont respectivement 0,85~+ e t  0,859 g/cm3. 
Ces valeurs sont calculees en considérant 1 'addi t i v i  t é  des volumes 
specifiques ,52 connaissant les  masses spécifiques des polymères e t  ce1 l e  
du polystyrene , p p S  = 1,052 g/cm3. 



sont enregistrés sous vide, sur films plans,% l 'aide d'une caméra Warhus. 

Le rayonnement Ka d ' u n  tube a anticathode de cuivre, opérant sous 40 kV e t  

20 rd, e s t  sélectionné par u n  f i l t r e  de nickel. Sa focalisation es t  

réal isée par deux col 1  imateurs d 'entrée e t  de s o r t i e ,  ayant des diametres 

respectifs de 0,7 e t  0 ,s  mm, e t  dis tants  de 50 mm. L'échantillon, d'environ 

1  mn d'epaisseur,  e s t  f ixé sur l e  deuxieme col1 imateur e t  l e  fi lm 

photographique placé 3 50 mn environ de ce dernier. Les cl iches sont 

etalonnés grâce a l a  reflexion C200) d'une poudre de NaF déposée sur 

l 'échantil lon. I l s  sont analyses a l ' a i d e  d ' u n  microdensitometre enregistreur 

Joyce-Loebl . 

Détermination du taux de cr i s ta l  1 ini  t é  

Le taux de c r i s t a l l i n i t é  du polyéthylène peut ê t r e  évalue 

a par t i r  de l a  courbe de variation de 1 ' in tens i té  diffractée en fonction 

de l 'angle  de d i f f rac t ion ,  moyennant l a  décomposition en ces deux 

composantes c r i s t a l l i n e  e t  amorphe. 245'249'250 Le trace du halo amorphe 

peut ê t r e  é tabl i  a par t i r  du cliché de diffract ion de l 'echant i l lon fondu.  
249 

Toutefois, sa position angulaire e s t  modifitfe par sui te  du changenent de l a  

distance moyenne entre  les charries, e t  sa forme n ' e s t  pas rigoureusement la  

même a toutes les  températures. 249 

La figure 64 represente les tracés microdensitometriques des 

clichés de diffract ion du matériau PB-H fondu, a 393 K ,  e t  r e c r i s t a l l i s é ,  

a 296 K. L ' intensi t é  du halo amorphe sous la  courbe de diffract ion du 

specimen c r i s t a l l i s é  (figure 64b) e s t  deterniinée, par rapport 3 l a  ligne 

de base, proportionnellement a l ' i n t e n s i t e  de l a  courbe de diffraction du 

specimen fondu (f igure 64a), a p r b  translation de ce t te  derniére de 0  ,O2 rad, 



Figure 64. Traces nii crodensi tonletriques des c!i ches de di f f r ac t i  on des 

rayons X aux grands angles d'un specirren PB-H fondu à 393K ( a )  puis 

recr i s ta l i i  s é  ( b ) .  





optique du cliché. De plus, la  méthode u t i l i s ee  ic i  néglige de nombreuses 

contributions c r i s ta l l fnes  e t  amorphes mineures e t  introduit  par conséquent 

une erreur systématique. 250 

111.3.5 Diffraction des rayons X aux pet i ts  angles 

L'étude de diffraction des rayons X aux pet i ts  angles e s t  

réalisée sur u n  goniomètre Rigaku Denki modele 2202. Le rayonnement Ka 

du cuivre e s t  sélectionné à 1 'aide d'un f i l t r e  de nickel à par t i r  de 

l'émission d'un tube 3 rayon X à anticathode de cuivre, opérant sous une 

tension de 40 kV e t  une intensi té  de courant de 20 mA. Le rayonnement 

e s t  focalisé par deux collimateurs circulaires  de 0,5 e t  0,3 rm de 

diamstre. Le deuxième col1 imateur, 1 'echantil lon e t  l e  film photographique 

sont placés respectivement a 300, 320 e t  630 mm du premier collimateur. 

La cassette contenant l e  film photographique es t  insérée ?i 1 ' a r r i e re  d'une 

section 3 vide dont la  fenêtre d 'entrée e s t  placee l e  plus pres possible 

de 1 'échantillon. 

Pour 1 'étude des échanti 1 lons déformês, des col 1 imateurs de 0,3 

e t  0,2 mn de diametre sont u t i l i s é s  pour l'enregistrement du premier ordre 

de diffraction. Une marque hémi-circulaire de 1 mm de rayon, tracée a 

1 'encre sur 1 'échantil Ion, permet d'évaluer 1 a déformation locale au 

voisinage de l ' impact du faisceau incident. La deformation de ce t te  
I 

marque e s t  mesurée 8 1 'aide d'un microscope pourvu d ' u n  micrometre. 

L'épaisseur des échantillons, de 1 'ordre de 0,4 - 1 , 2  m, e s t  mesurée à 

l ' a ide  d ' u n  palmer, e t  sa variation e s t  suivie en fonction de l'allongement. 

Le temps d'exposition des clichés e s t  augmenté, de maniere inversement 
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Les dimensions des 6cha:itif loris sont de ! -2  cri IGflgL;eua, 

5 m de largeur e t  0,4 - 1 ,L m d16paisseur. 



Transfomation a f f i n e  d ' u n e  sphère 

Soit  une sphère définie For  l ' kq i rd t i on  

2 3 2 x + Z- a r0 . 

Consi déronc les  t ro is  transfomiati3ns af  f i  nes orthogonales suivantes 

L'équation trançformt?e de l a  sphère e s t  ce l le  d'un ell ipsoïde de révolution 

12 
- 2 x t 2  -+ (iy + n z l  

2 2 
a = rcl a 

Le passage en coordonn6as po la i r e  s 'effectue comme su i t  

y '  = r sin t:, sin , 
z '  = r  sin w COS 0 . 

L'equation de 1 'e l l ipçoïde devient 

a 
2 2 2 2 -2 r2 cosw + o r  s i n u  : ro . 

On en d é d u i t  

où a, e s t  l e  coefficient de l a  trzinsformation affine definie selon 

l a  direction x ,  e t  au 1- coefficieiit de l a  tranzfomation resultante,  

selon l a  diiection r a d i a l e  définie par l 'angle polaire u. 



.. . S o i t  u n  p l a r ,  P c?Cfin' ?>ai- : ::c:;::",;:r. 
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l ' o r i g i n e  ah p l a n  p i .  

L'equa t ion  dc P '  gcut a ~ s s i  s e  :2ë?.*'.c sous  l a  f o r n e  g??Era le  

Des 4 q u a t i û n s  (E-2) e t  (E-3! ,  :?n t i i c  1622 fiJ:sj-essjons des cf:s'n!:~ 
..). 

j reCtp!;:-- de '1 ii nsy~,;:: :? ii 



- 1 cos a '  = a cos a/A , cos b '  = ai cos b/A , cos c '  ai cos c/A. (E-4) 

En combinant l e s  équat ions (E-1) e t  (E-2), on o b t i e n t  l a  r e l a t i o n  

Ce t t e  dern ie re  r e l a t i o n  peu t  ê t r e  transformée, compte tenu des express ions 

(E-4) : 

2 2 2 2 3 d t = d ( a  cos a l + a "  cos b ' t a - ' c o s  c ' )  . (E-5) 

+- -b 

La normale N '  e t a n t  dans l e  p l an  d é f i n i  par  l a  normale N e t  1 'axe x, e t  

en r a i s o n  de l a  symét r ie  de r é v o l u t i o n  au tour  de 1 'axe x,  on peut  
+- 

s i m p l i f i e r  l e  probleme en se l i m i t a n t  aux p lans P don t  l a  normale N e s t  

contenue dans l e  p l an  x y. Dans ces cond i t i ons  

7 2 
COS c = O * COS C '  = O =>COS- a '  -t cos b '  = 1 

2 2 
=== COS b '  = s i n  a '  . 

En u t i l i s a n t  l a  n o t a t i o n  w p l u t ô t  que a '  pour dés igner  1 'ang le  e n t r e  l a  
+ 

normale N t  e t  1 'axe x, e t  ax i3 l a  p l ace  de a a f i n  de p r é c i s e r  q u ' i l  

s ' a g i t  du c o e f f i c i e n t  d ' a f f i n i t é  dans l a  d i r e c t i o n  x, on d é d u i t  de 

1 'équa t ion  (E-5 )  l a  r e l a t i o n  su ivan te  : 

d 2 2 2 4 . d'/c i  = (ax cos w + a-' s i n  w) . w X 



APPENDICE 3  

Fonct ion de d i s t r i b u t i o n  d'une popu la t ion  de 

c y l i n d r e s  i n c l i n é s  pa r  rappor t  a un axe donné 

Soi t une popu la t ion  de c y l  indres  i nc l  i nés d 'un  angle x par rappor t  a un 

axe v e r t i c a l  A ( f i g u r e  31), e t  d i s t r i b u é s  uniformement autour de c e t  axe. 

En se l i m i t a n t  aux va leurs  de l ' a n g l e  p o l a i r e  4 comprises e n t r e  O e t  90' 

( f i g u r e  31), l a  f o n c t i o n  de d i s t r i b u t i o n  normal i see  des cy l i nd res  s ' é c r i t  

f ( 4 )  = 1/90 en deg*' , 

e t  l a  f r a c t i o n  cumulee des cy l i nd res  

F(4) = $190 . 

Un changement de v a r i a b l e  de 4  3 p peut ê t r e  e f f e c t u é  3 1  'a ide  de 

1 'equat ion (23). La f r a c t i o n  cumulee des c y l  indres  s  'exprime a l o r s  en 

f o n c t i o n  de par  l a  r e l a t i o n  

F(p)=arc s i n  ( t a n  p / t an  x ) /90 

dont l a  d e r i v a t i o n  condu i t  a l a  f onc t i on  de d i s t r i b u t i o n  normalisee 

2 4 2 f (r i )  = 1/[90(1 - ( t a n  ii / t a n  x ) ) t an  X cos ri] en deg-' . 
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