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& ' O  vitesse de déformation in i t ia le  des eprouvettes 

A taux d'étirage d'une f ib re  

n e  taux d'étirage naturel (mesure dans l a  s t r ic t ion)  

A m a x  taux d'étirage maximum 

F fonction d'orientation de Hermans 

0 mesure de I'angie par rapport a l'axe d'étirage (symétrie 
cyi  indrique) 

t2 fonction d'orientation de la  d hase amorphe 

ttin fonction d'orientation de l a  phase cr!staIi ine 

A birefringence de la  f ibre 

O .a blréf  ringence spéclf ique de l a  phase amorphe 



biréfringence spécifique de la phase cr istai l i r ie 

biréfringence de for-me 

taux de c r is ta l l in i té  en masse 

Xv c taux de c r is ta l l in i té  en volume 

F densité d'une f ib re  

Pa densité spécifique de l a  phase amorphe 

L'C densité spécifique de la phase cr is ta l l ine 

E module d'élast ic i té d'une f ibre 

i- t complaisance d'une f ibre 

i a module d'éiast i c i  t é  spécifique de l a  phase amorphe 

Ec module d'élast ic i té spécifique de l a  phase cr is ta l l ine 

b f ract ion volumioue de i a  phase r ig ide continue (mode!e de 
Takayariagi haut module) ou de l a  branche act Ive (nodele de 
Grubb) 

Xrnb f ract ion cr is ta l  1 ine (en masse) entrant dans l a  branche 
active (modèle de Grubb) 

f fract ion amorphe active (dans la branche act ive du modèle 
de Grubb) 



contrainte nominale appliquée à l a  fibre 

taux ci'extension équivalent de l a  phase amorphe 

nombre de  segments statistiques entre enchevêtrements 

longueur du segment statistique 

contour total moyen des chaînes entre enchevêtrements 

distance moyenne entre deux enchevêtrements à i'Squi 1 i bre 
entropique 



Ces dernières années ont vu le développement industriel d'une 

nouvel le classe de polymères thermo-plast iques obtenus par 

copolymérisation de l'éthylène avec des -oléfines. 

En u t  i l isant les procédés de polymérisation Ziegler, on obtient des 

chaînes 1 inéaires (sans ramif icat ions longues) comportant des branches 

courtes dûes à l ' introduction des mot i fs  comonomères sur les chaînes 

éthyléniques. Avec des cornonomeres te ls  que le propène, le  butène 1,  

I'héxène 1,  l'octène 1 et le méthyl 4 pentène 1, on obtient ainsi des 

branches courtes à 1,2,4 ou 6 atomes de carbone. 

L 'ef fet  principal des branches courtes est de réduire le  taux de 

c r is ta l l in i té  du polyéthylène (PEI car les m o t i f s  latéraux à 2 atomes de 

carbone e t  plus sont majoritairement rejetés hors du cr is ta l *  ( 1,2,3). 

t a  copolymérisation permet donc de fa i re  var ier le taux de c r is ta l l in i té  dc! 

polymère sur une plage très large en jouant sur la  concentration de 

comonomere présente au moment de l a  synthèse. 

Du point de vue de leur ut i l isat ion, les performances 

thermo-mécaniques des copolymeres de l'éthylène sont à taux de 

c r is ta l i in i té  égal, sensiblement supérieures à celles des PE raa~cala i res 

(5) (ou polyéthylène basse densité PEBD) qu' i ls concurrencent directement 

sous l 'appellation polyéthylène l inéaire basse densité (PELBD). 

*Il semble par contre que les méthyls latéraux s'incorporent plus facilement au sein du c r w a l  

( 1 -4) induisant un taux de cr istal l ini té et un comportement à l'étirage proches de ceux des 

\ 
homopolymères ( 4) 



Par ailleurs, les f ibres obtenues par étirage du polyéthylène haute - 
densité (PEHD) ont suscité de nombreux travaux (6,7,8) dans le  but I 

d'obtenir une extension et  une orientation maximales des chaînes du 

squelette principal permettant de so l l ic i ter  préférentiellement la  l iaison 

for te  C-C. 

L 'object i f  est  d'atteindre une f ract ion importante du module 

d'élasticité cr is ta l  1 i n  dans l'axe des chaînes macromoléculaires, estimé 

entre 235 et.330 GPa (9). Différentes méthodes, étirage ou extrusion à 

l 'é tat  solide, étirage de gels de polymères cr is ta l l ises en solution, ont 

permis d'atteindre des valeurs comprises entre 50 et  1 I O  GPa (7,8,10). 

Par contre, relativement peu d'études ont été consacrées à l 'étirage 

des copolymères de l'éthylène. I l  est en e f fe t  légi t ime de penser que 1 
ceux-ci étant moins cr is ta l l ins que les homopolymeres, les modules 

élastiques qu'on peut espérer obtenir sont plus faibles. Cependant, les 

f ibres de copolymères possèdent des qua1 i tés spécifiques. En part icul  ier, 

l e  fluage d'un copolymère ét-iré est plus faible que celui d'un 

homopolymère de même masse moléculaire ( 1 1). Ceci - leur donne donc un 

intérêt technologique indéniable. 

Les copolymères présentent en outre un intérêt theorique évident 

dans l'étude du comportement à l 'étirage du PE puisqu'on peut élaborer 

des matériaux qui possèdent des taux de c r is ta l l in i té  t rès di f férents avec 

des masses moléculaires voisines. On a ainsi un moyen de découpler les 

e f fe ts  dûs. au taux de c r is ta l l in i té  de ceux dûs à la masse moléculaire dans 

les PE 1 inéaires. 

C'est dans cet te  optique que nous avons réalisé cette étude qui 

comprend t ro is  part ies principales : 



- L'étude du comportement des copolymères éthylène Sutène 1 à l 'ét irage 

e t  des variat ions des caractéristiques physiques des f ibres en fonction du 

l taux d'étirage. 

- Une modélisation du comportement élastique des f ibres qui 

permet d' interpréter l'évolution du module d'élasticité avec le  taux 

d'étirage e t  d'analyser le  comportement spécifique de la  phase amorphe 

dans une sol l ic i ta t ion quasi-élastique réversible. 

- Enfin, nous avons tenté de confronter les deux approches en 

interprétant I 'ét  irage de ces copolymères en termes de déformation d'un 

réseau macromoléculaire tridimensionnel évoluant au cours de l 'e t  irage. 



1 1 CARACTERISTIQUES PHYSIQUES DES POLYMERES 

Nous disposons pour cette étude d'une gamme de 7 copolymeres 

éthylene butène 1 , de masses moléculaires voisines e t  couvrant une plage 

de taux de c r is ta l l in i té  comprise entre 25 e t  65%. Le Tableau 1 présente 

les caractéristiques de ces polymères qui sont classés par ordre de taux 

de c r is ta l l in i té  décroissants 

Ce tableau f a i t  apparaitre des taux de c r is ta l l in i té  en masse 

determ i nés à par t i r  des mesures de densl te systérnat i quement superi eurs 

a ceux obtenus par analyse enthalpique di f férent iel le (Differential 

Scanning Calorimetry ou DSC). Ce désaccord est corroboré par d'autres 

résul tats experimentaux observés sur les copolymeres de l'éthylene ( 1  2). 

I l  peut s'expliquer par le f a i t  que les hypothèses q ~ i i  sous-tendent les deux 

approches expérimentales sont différentes e t  s impl i f icatr ices (Cf. part ie 

expérimentale). 

La concentration en branches courtes sur la chaîne principale est 
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96 
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65 

55 
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48 

4 1 

DSC 

65 

5 9 

49.5 
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4 4 

30.5 

3 5 26 



estimée à pa r t i r  de l a  denstté des matériaux , selon une l o i  établie 

antérieurement dans l e  cas part icul  ier  des copolymères éthylène butène 1 

( 13,14). Les taux de comonomères du FE 1 et du PE 2 étant très faibles e t  

par conséquent leurs taux de c r is ta l l in i té  élevés, la  dénomination du 

PELBD (ou Linear Low Density PolyEthylene LLDPE) ne peut leur être 

attribuée. Par contre, les FE 3-4 e t  5 appartiennent à cette catégorie. 

Enfin, les FE 6-7 ont un taux de c r is ta l l in i té  t rès  faible e t  appartiennent 

a l a  catégorie des PE de t rès  basse densi té.(Very Low Densi t y  PolyEthy lene 

ou VLDPE). Le PE 7 est d'ai 1 leurs un peu part icul ier puisqu'i 1 possède des 

branches courtes à 6 atomes de carbone. I I  est en effet, le produit d'une 

copolymérisation éthylène butène 1 octène 1 . Le Tableau 1 montre 

également que la  température du maximum du p ic  de fusion décroît avec l e  

taux de c r is ta l  l i n i  t é  des polymères. Nous reviendrons sur cet aspect dans 

l'analyse des thermogrammes de fusion (C f  1 ere par t ie  - 4 - 1 1. 



1 COMPORTEMENT MECANIQUE DES COPOLYMERES 

1 )  Analyse des courbes de traction. 

Les Figures 1 (a,b,c) présentent les courbes de tract ion de 3 

copolymères (PE 1,3 e t  6 )  à différentes températures et  à une vitesse de 

deformation ini t ia le,  Eo' = 3,5 1oe2 s-', correspondant à un déplacement 

de la  traverse mobile de 50 mm par minute pour une éprouvette de 24 mm 

de 1ongueur.utile. Chacune de ces courbes de t ract ion comporte 4 zofies 

caractéristiques : 

1 - une zone de déformation quasi- élastique réduite, dont la  pente 

élevée diminue lorsque l a  température augmente. On retrouve i c i  le  f a i t  

bien connu que l e  module élastique d'un PE isotrope décroît lorsque l a  

température augmente. 

2 - un seuil d'écoulement plastique présentant un crochet de 

contrainte caractéristique de la création d'une str ict ion. Ce crochet est 

d'autant plus important que le produit est plus c r is ta l l in  et que l a  

température est basse. Pour le PE 1 (Figure 1 a), il est t rès apparent à 

toutes les températures e t  la s t r i c t ion  est très marquée avec un taux de 

déformation Ae = 7,3. Pour le PE 3 (Figure lb) ,  il est plus réduit. la  

s t r i c t ion  est moins marquée et l e  t.aux de déformation plus faible 



Courbes d16tirage de t ro is  copolyrnères a iliffGrt.ntt.5 
I 5 10 

températures 
Taux d'étirage nominal 

Figure lc 



Ae= 5,2. Pour le  PE 6 (Flgure I C I ,  le crochet de contrainte n'est 

1 pratiquement plus visible et  la striction est très diffuse. Pour ce produit 

comme pour le PE 7, tous les taux de déformation peuvent être étudiés 

1 contrairement aux copolymères plus cr istal  1 ins pour lesquels les taux de 

déformation compris entre le seuil d'écoulement et la str ict ion sont 

confinés dans une épaule très étroite. 

3 - Un plateau d'écoulement plastique qui cûrrespond à la 

propagation de la  striction. Sauf pour les PE les moins cristallins, 

celle-ci se propage avec une valeur pratiquement constante du taux de 

déformation c appelé parfois taux naturel d'étirage ( 1  5). Après 

1 passage de l'épaule de striction, la structure sphérolltique ini t iale est 
l ~ transformée en une structure f 1 br i  1 laire. Nous reviendrons en détai 1 sur 

cette transformation ultérieurement (Cf  f partie - 3 - 1 ) .  

4 - une zone de consolidation qui précède la rupture du matériau. 

Cette zone de consolidation présente une pente sensiblement constante 

caractéristique de chaque produit. Ce comportement est typique des 

copolymères de l'éthylène qui se déforment de façon homogène après la 

str ict ion ( 16,171. Enf in, ce renf orcernent est d'autant plus marqué que la 

température est basse. 

2) choix des conditions d'étirage 

La température d'étirabilité maximale PE 3 se situe à 80" C 

environ ( 18). La vitesse de déformation a également une légère influence 

et pour ce même polymère, l 'étirabi 1 i té est maximum pour une vitesse de 

2 1 l'ordre de &os= 3,5 10- s- ( 18).Comme le taux de cr istal l ini té du PE 3 



le si tue au mii ieu de la gamme des polymères dont nous disposons, toute 

cette étude a été effectuée pour ces conditions de déformation qui sont 

d'ailleurs proches de celles conduisant à I 'ét i rabi l i té maximale de tous les 

matériaux. En effet, pour obtenir une ét irabi l i té importante la 

température de l'échantillon au cours de l'étirage, doit se situer entre la 

température de la transition a , qui correspond à l'activation des 

mouvements moléculaires dans le cristal, et l a  température de fusion du 

polymère (6,18) . Dans ce domaine de température, le cristal est ductile 

mais assure une réticulation physique optimale du réseau qui empêche le 

fluage du matériau et évite ainsi une rupture prématurée de l'échantillon, 

Nous reviendrons sur ces notions dans la troisième partie de ce travail. 

3) évolution des courbes de traction avec te taux de 

cristall ini  té. 

La Figure 2 présente les courbes de traction de l'ensemble des 

produits étudiés dans les conditions standard d'étirage définies 

précédemment. On retrouve sur cette figure un crochet de tract ion d'autant 

plus marqué que le taux de cr istal l ini té est important. De plus, la hauteur 

du seuil d'écoulement de même que la pente a l'origine de la courbe de 

traction, augmentent avec le taux de cristali inité. 

En effet, tous les produits ont initialement une structure 

sphérolitique isotrope et le seul paramètre qui les différencie est la 

proportion de phase rigide, c'est à dire le taux de cristall inité. Les 

propriétés mécaniques sont donc directement tributaires de celui-ci 

( 1 6,191 . Par contre, nous verrons qu'après la transformation f ibr i  l iaire du 
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matériau, i l  n'y a plus de relation univoque entre le taux de c r is ta l l in i té  

e t  le module d'élasticité. 

La Figure 2 met également en évidence une augmentation de la  

pente caractéristique de ia  zone de consolidation lorsqu'on passe de PE 1 

à PE 3. Les pentes relat ives à PE 3- 4 restent t rès voisines. Par contre, 

ceiles-ci redeviennent plus faibles pour PE 6 et  PE 7. D'autre part, 

l 'é t i rab i l i té  maximum diminue notablement avec le taux de c r is ta l l in i té  

mais semble se stabi l iser à une valeur A max = 1 1  , à par t i r  de PE 5. 

Cette étude corrobore et  complète les travaux antérieurs de 

Pop1 i-Mandelkern ( 16) et  Cappacio-Ward (20) sur l 'ét irage des 

copolymères de l'éthylène. En ef fe t ,  ces auteurs ont montré que les 

copolymères de c r is ta l l in i té  inférieure à 50% ont des ét i rab i l i tés 

optimales voisines, t rès  inférieures à celle des homopo1ymeres, avec un 

e f fe t  de renforcement t rès  important au cours de l'étirage. 

Différentes observations suggèrent que la frontière entre les 

homopolymères très étirables, e t  ce à contrainte nominale constante, e t  

les copolymères devrait se si tuer à une teneur très faible en branches 

courtes (0,5 a 7/ 1000 CH,) ( 16,17,2 1 1. Nous retrouvons cette si tuat ion 

intermédiaire pour les PE 1 -2 (3 e t  6/1000 CH2). Le PE 3 e t  le PE 4 se 

trouvent juste à la l i m i t e  de concentration en branches courtes ( 13/ 1000 

CH,) a par t i r  de laquelle tous les copolymères présentent un 

comportement t rès semblable à l'étirage, a savoir une é t i rab i l i té  l imi tée 

e t  un renforcement t rès  important, Enfin, les FE 5 - 6 e t  7 présentent 

des comportements tout à fa i t  s imi laires tout au moins en ce qui concerne 

l 'ét i rabi l i té,  



DISCUSSION ET INTFRPRFTATION. 

Dans une approche simpl i f  iée, la déformation plastique d'un 

copolymère peut se scinder en deux stades bien d is t incts  : 

1 )  l a  création e t  l a  propagation de la s t r i c t ion  

2) l e  post-étirage de cette str ict ion. 

Au passage de l'épaule de s t r i c t ion  tout  au long de l'échantillon, 

correspond une transformation de la  structure in i t ia le  sphérol i t ique en 

une structure f ibr i l la l re ,  transformation décr i te par Peterl in (22,231 

selon un modèle largement repr is par de nombreux auteurs. Peterl in a 

lui-même étendu son modèle init ialement conçu pour les PE de haute 

densi té  aux PE de basse densi t é  e t  aux copolymères de l'éthylène ( 2  1 . 

Dans ce chapitre, nous reprendrons son modèle et  dans un deuxième 

temps, nous tenterons d'interpréter les variations de l 'é t i rab i l i i é  l im i te  

e t  de l 'e f fe t  de renforcement que nous avons observees sur les 

copolymères, à par t i r  d'autres résul tats expérimentaux e t  en part icul ier 

les travaux sur l 'étirage des PE c r is ta l  1 ises en solution. 
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1 - la  transformation fibrillaire. 

Dans le cas général, la déformation du polyéthylène est d'abord 

inhomogène avec l ' in i t iat ion et la propagation d'une épaule de striction. Au 

cours de la propagation de cette striction, les lamelles cristall ines 

composant les sphérolites de la structure originelle basculent, sont 

cisaillées puis finalement cassées en petits blocs de chaînes repliées qui 

sont incorporés dans une microf ibr i  1 le constituant l'élément de base de la 

nouve 1 1 e structure. 

Les chaînes non repliées se situant au bord des pians de fracture de 

ces blocs deviennent alors des molécules reliant entre eux les différents 

blocs d'une même microfibri l le. Ce sont les molécules liantes 

intrafibri l laires qui sont situées préférentiellement à la périphérie de la 

microf ibr i l le  et peuvent rel ier des blocs cristall ins non contigus en 

traversant plusieurs couches amorphes intercristal 1 ines. Par ai l leurs, les 

molécules liant deux lamelles cristallines distinctes dans un même 

sphérolite vont rel ier deux microf ibri l les différentes et deviennent des 

molécules liantes interfibri l laires. Leur proportion dans la structure ainsi 

formée est la même que dans la structure sphérolitique init iale. 

Les microf ibr i  1 les provenant de la fragmentation d'un paquet de 

lamelles cristallines restent groupées pour former une f ibr i l le.  Ces 

f ibr i l les sont également reliées entre elies par des molécules liantes 

interfibri l laires qui dans la structure spnérolitique reliaient les paquets 

de lamelles d'un même sphérolite ou de deux spherolites contigus. Les 

schémas de la Figure 3 il lustrent les différents aspects de cette 

transformation. 
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La diminution du caractère abrupt de l a  s t r i c t ion  pour les PE moins 

cr is ta l l ins peut s'expliquer au stade de l a  fragmentation des lamelles 

c r is ta l  lines. Les travaux de Voigt-Martin rot al (24) par microscopie 

électronique en transmission révèlent en e f fe t  clairement qu'à l 'é tat  

isotrope, les lamelles cr istal l ines sont d'autant plus pet i tes e t  hachées 

que le  polymère est  faiblement cr istal l in.  La rupture des lamelles 

cr istal l ines est donc nécessaire e t  d i f f i c i l e  pour les matériaux de haute 

densité, provoquant ainsi une s t r i c t ion  très marquée, alors qu'elle est 

nettement moins fréquente e t  plus faci le pour les matériaux de plus basse 

densi té  où la  s t r i c t ion  présente un caractère beaucoup plus di f fus.  

D'après le modèle de Peter l in (22,231 la  déformation plastique 

après propagation de l a  s t r i c t ion  n'est possible que selon une déformation 

axiale de l a  structure f i b r i l l a i re  suivant t ro is  processus concurrents: 

- le déplacement axial des f ib r i l l es  

- le déplacement axial des microf ibr i l les dans chaque f ib r i  1 le 

- le cisai l lement des blocs cr is ta l l ins au sein des microf ibr i l les 

I L'importance re lat ive de ces t ro is  processus est l iée au nombre e t  

à la  nature des molécules liantes (tendues ou non) inter e t  

l in tra-f ibr i l la i res.  Leur étude f ine nécessite des informations précises sur 

la morphologie des phases cr is ta l l ine e t  amorphe et  sur la topologie des 

chaînes 1 iantes. 

Or même la microscopie électronique ne constitue pas un moyen de 

réponse réellement adapté a ces besoins. En effet, la microscopie en 

transmission nécessite une attaque chimique sélective pour introduire un 

contraste entre les phases amorphe e t  cr is ta l l ine (25,261 e t  ce traitement 

modif ie la structure dans une mesure qui dépend des matériaux étudiés 

(27) ; les observations ne sont donc pas forcément représentatives de l a  



morphologie réel le du matériau. De plus, dans le domalne des polyméres, i a  

résolution ne permet pas d'atteindre l'échelle moléculaire. 

Dans cette étude, nous avons choisi d'interpréter les mécanismes 

de déformation au travers de la topologie moléculaire après la 

cristallisation. Nous pensons en effet que cette topologie init iale joue un 

rôle essent le1 dans le comportement à l'étirage du polymère. 

2 - Etirabi l i té  e t  renforcement au cours de l'étirage 

On peut d'abord sou1 igner les simi 1 i tudes entre les comportements 

à l'étirage des copolyméres de l'éthylène et  des PE de très haute masse 

moléculaire (MW = 1 à 3 10 6 ,  cristall ises en solution, étudies par Smith 

et Lemstra (10,28,29). Lorsqu'il est cristall isé à part i r  de l 'état fondu, un 

UHMWPE (Ultra High Molecular Weight PolyEthylene) présente un taux de 

cr istal l ini té faible, 50 à 60%, par rapport à celui d'un PE de basse ou 

moyenne masse moléculaire qui peut dépasser 80%. De plus, sa courbe de 

traction fa i t  apparaître un effet de consolidation extrèmement marqué 

conduisant a une rupture rapide de l'éprouvette ( A max = 5.5 a 90 'Cl. 

Par contre, une cristall isation en solution indtiit un taux de 

cr istal l ini té et  une étirabil i té sensiblement plus élevés. De plus, la  courbe 

de tractior; du matérlau obtenu est caractérisée par une diminution du 

renforcement qui disparai t pour une concentration en poiymere de l'ordre 

de 1 %. Cette concentration correspond a une étirabil i té maximale très 



importante , A max = 80,et corrélativement à des propriétés mécaniques 

exceptionnel les ( 10,291 ( le module d'élasticité dépasse 1 00 GPa). Pour des 

concentrations supérieures, I 'étirabil i té varie suivant la l o i  

semi-empirique (28) : 

ou est la concentration du polymère dans la solution et h1rnax , une 

valeur qui dépend de la température, Pour une concentration inférieure à 

cette concentration critique, la rupture a l ieu très rapidement ( le 

matériau n'a en fa i t  plus aucune tenue mécanique). 

Les auteurs en déduisent que l 'étirabil i  té est directement liée à la 

densi té résiduel le d'enchevêtrements fixée par la concentrat ion du 

polymère au moment de la cristailisation. En effet, l 'ét i rabi l i té d'un 

réseau s'exprime sous la forme (30) : 

ou ne est le nombre moyer? de segments statistiques entre 

enchevêtrements. O r  ne est modifié par la mise en solution au polymère. 

S i  la concentration du polymère est suffisante pour qu'il y a i t  

recouvrement des pelotes statistiques, le nombre de segments 

statistiques entre enchevêtrements en solution (ne)sol peut s'écrire : 



En combinant les Equations 2 et 3, on retrouve la loi de variation 

expérimentalement observée (Equat ion 1 1. 

Si nous faisons un parallèle avec les résultats sur l 'ét i rabi l i té des 

copolyméres, nous pouvons penser que la  densité d'enchevêtrements est 

étroitement liée au taux de cristall inité. 

Le comportement a l'étirage des PEHD de basse et moyenne masse 

moléculaire qui peuvent s'étirer jusqu'a 30 fois (8) à contrainte nominale 

sensiblement constante renforce cette hypothèse, car le phénomène de 

"reeling in" (31 au cours de la cristall isation permet alors d'expliquer une 

diminution de la densi té d'enchevêtrements par rapport à \'état fondu. Le 

"reel ing in" ou dévidage, traduit une reptation des chaînes 

macromoléculaires au moment de la cristallisation, quand celle-ci 

s 'e l  f ectue pref érent iel  lement par repliement adjacent. Ce processus est 

d'autant plus probable que les masses moléculaires sont faibles . La 

Figure 4 montre comment le  "reeling in" de la chaîne le long de son tube 

de reptation peut induire la perte d'enchevêtrements. 

P 1 us généra 1 emen t, tous les phénomènes connus pour favoriser 1 e 

"reeling in" (refroidissement lent, faibles masses moléculaires, 

cristall isation a part i r  de solutions diluées) augmentent le taux de 

cr istal l ini té du matériau obtenu, son étirabilité, et diminuent l 'effet de 

renforcement au cours de l'étirage . On peut en particulier c i  ter l'étude de 

Meinel- Peterlin (21 1 qui montre qu'un PE de masse moléculaire élevée 

(MW = 1.4 1 06) recuit dans les conditions o~t imales,  s'étire d'avantage, 



Figure 4 Iliiistrcstion schérriati que (d'après réf. 3 1) montrant 
corrirrient une molécule peut être tirée (reeling-in) le 
long de sort tube polir déposer une sequerice rectiligne 
sur le s i te  de cristailisation. Le phétsoméne peut se 
poursuivre si d'autres séquences de la même rric~lecule 
cristclllicient par repliement adjacent. 



avec un renforcement moindre, que son homologue ayant subi une trempe à 

part i r  de l 'état fondu. 

Dans le cas des copolymères étudiés ici, la  masse moléculaire 

moyenne en nombre, de l'ordre de 3 Io4 , semble autoriser un 
l 

désenchevêtrement partiel du polymère a l 'état fondu en cours de 

cristallisation. Mais un autre phénomène est à prendre en compte : 

l ' impossibilité d'incorporer les mot i fs  éthyl latéraux au sein du cristal. 

Ainsi l'augmentation de la concentration de ces moti fs sur les chaînes 

éthyléniqi~es, l imi te la cr istal l ini té du produit final et par conséquent, le 

processus du désenchevêtrement. Nous pensons donc qu'au dessus d'une 

concentrat ion en comonomère correspondant approximativement aux PE 3 

- 4 , le désenchevêtrement devient négligeable et le polymère présente 

une densité d'enchevêtrements proche de celle de l'état fondu. 

Les observations faites sur le renforcement sont également 

cohérentes avec les résultats obtenus sur les produits cristall isés en 

solution, à savoir qu'une faible ét irabi l i té s'accompagne d'un effet de 

consolidation très marqué. Toutefois pour le PE 6 et le PE 7, la pente de 

consolidation redevient plus faible alors que l 'ét i rabi l i té n'augmente pas. 

Nous pensons qu'il faut attribuer cet effet au comportement du cristal. En 

effet, la diminution du taux de cr istal l ini té s'accompagne d'un 

déplacement de la température de transition CX vers les basses 

températures (32) .  Comme tous les étirages sont effectués à 80' C, il en 

résulte une augmentation sensible de l'écart entre le maximum de cette 

transition et la température d'étirage impliquant une  lus forte 

duct i l i té du cr istal  et une diminution de l 'effet de renforcement. 

En résumé, nous pensons que dans les deux cas, à savoir les 

polymères de haute masse moléculaire cristaliisés en solution et les 



copolymères, le  comportement a l 'étirage après propagation de la s t r i c t ion  

est dicté par la densité des enchevêtrements ac t i f s  du réseau après la  

cr istal l isat ion. Dans le  premier cas, cette densité est directement liée à 

l a  concentration du polymère dans la  solution. Dans le  second cas, el le 

dépend étroitement de l a  concentration en comonomère întrodui t au cours 

de l a  polymérisation puisque les branches courtes en diminuant l e  taux de 

c r is ta l l in i té  du polymère l im i ten t  le désenchevêtrement au cours de la 

cr istal l isat ion. 



4) FVOLUTION DE LA PHASF CRISTALi INF AU 

COURS DE L'ETIRAGF 

L'étude de la phase cristall ine a été réalisée à part i r  des courbes 

de fusion obtenues par DSC. Cette technique permet en ef fet  de mesurer le 

taux de cr istal l ini té en masse d'échantillons semi-cristallins et apporte 

des renseignements sur la distribut ion des épaisseurs des blocs 

cr istal l ins (Cf. partie expérimentale). 

La Figure 5 présente les courbes de fusion des 7 copolymères à 

l 'état isotrope (Figure 5a) et après un étirage au même taux de 

déformation A = I O (Figure 5b). Les thermogrammes de chaque série, 

obtenus pour des échantillons de masses voisines, permettent cfe bien 

visualiser la diminution tres importante du taux de cr lstal l ini té induite 

par les branches courtes. On observe également l a  présence de pics 

multiples surtout pour les copolymères de plus basse densité. Ceci 

correspond au fa i t  que la dlstrlbutlon des moti fs cornonorneres au cours de 

la polymérisation n'est pas rigoureusement statistique et  que certaines 

chaînes,ou portions de chaînes, plus riches en éthyl latéraux, donnent 1 ieu 

à la formation de blocs cristall ins plus pet i ts fondant à plus basse 

température. Enfin, on peut souligner la diminution de l a  température au 

maximum du pic de fusion lorsque le taux de cr istal l ini té du polymère 

décroît traduisant ainsi une diminution de l'épaisseur moyenne des blocs 

cristal1 ins. 

Les thermogrammes de la  Figure Sb montrent que l'étirage induit 

un resserrement très net du pic de fusion et un décalage du maximum de ce 

pic de 2 à 3" vers les hautes températures. Les pics multiples sont 



I I I I 1 I I 1 I I I I I 

2 0  40 60 80 1 O0 120 140 (OC) 
Temperature ( O C )  

Figure Sa Thermogrammes de fusion des différents copolymères 
(état isotrope) 



1 I 1 I 1 1 I 1 I 1 I I I 

20 40. 60 80 1 O 0  120 140 
Temperature (OC) 

Thermogrammes de f usiori des différents c ~ p a l  y nières 

étirés (A = 10) 

Figure 5b 



I conservés même si  leurs hauteurs relatives peuvent varier. La 

comparaison des courbes de fusion avant et après l'étirage ne permet pas l 

l d'affirmer que celui-ci induit un phénomène de fusion-recristallisation. l 

Tout au plus peut-on supposer que les cristaux les plus petits, et donc 1 
l 

fondant à plus basse température, sont incorporés aux cristaux de plus l 
l 

1 grande épaisseur au cours de la transformation f ibr i  l laire. L'étirage 1 

produit donc un effet de recuit qui augmente l'épaisseur moyenne des 

blocs cristall ins. 

Pour suivre l'évolution quantitative de la phase cristall ine au cours ~ 
de l'étirage, nous avons mesuré par DSC le taux d'étirage pour 3 

l 
l 

copolymères: PEI, PE3 et PE6 . La Figure 6 présente les résultats 

- obtenus, On observe dans les 3 cas, une augmentation sensible du taux de 

cristall inité, la lo i  de variation étant linéaire suivant le taux d'étirage l 
avec une pente indépendante du produit de départ aux erreurs de mesures 1 
près. 1 





I 'ORIENTATION 

1 - Rappels théoriques 

Les mesures d'orientation sont t rès u t i les  pour 121 compréhension 

des mécanismes de transformation des structures au cours de l 'étirage. 

Par a i  1 leurs, l'augmentation t rès  importante des propriétés mécaniques 

1 dans l'axe d'étirage résulte principalement de \ 'orientation des chaînes 

macromoléculaires au cours de la  transformatton f i b r i  1 laire. 

L'orientation moléculaire est abordée au travers de l a  fonction de 

1 d istr ibut ion de l 'orientation des unités structurales. Dans le cas général, 

cet te  fonction dépend des t r o i s  angles d'Euler pour prendre en compte 

I l'espace tout entier. Cependant, la symétrie de révolution observée pour un 

étirage uniaxial ( 3 3 )  permet de l im i te r  la fonction de distr ibution au seul 

angle 0 que f a i t  l 'unité structurale avec la  direction d'étirage. De plus. 

on caractérise cet te  fonction de distr ibut ion très complexe par l e  biais 

I d'une moyenne de la distr ibut ion d'orientation ou mieux par l a  fonction 

d'orientation de Hermans, F, def inie par : 

où (COS e > est la  moyenne des carrés des cosinus des angles que forment 

les unités structurales avec l'axe d'étirage. Cette fonction d'orientation 

est nulle pour un système isotrope, égale à l 'unité pour un système 

parfaitement orienté suivant l'axe d'étirage e t  tend vers - 1 / 2  lorsque les 

unités structurales s'orientent perpendiculairement à cet axe. Par la 



24 

même, le  paramètre F, qui peut être évalué expérimentalement, 

caractérise bien une orientation moyenne du système étudié. 

Dans le  cas de polymères semi-cristal l ins, on doi t  déf in ir  deux 

fonctions d'orientation t'? et  f9 caractéristiques des orientations 

respectives des phases cr is ta l l ine e t  amorphe. Une unité structurale est  

alors définie so i t  par une mai l le  cr istal l ine (l'axe c dans le cas du PEI so i t  

par un segment de chaîne amorphe. 

Parmi les différentes méthodes u t i  1 isées pour la détermination 

quantitat ive de l'orientation, nous avons retenu deux techniques courantes 

à savoir le  dichroïsme Infra Rouge ( 1  R) qui permet d'évaluer séparernent fi: . 

e t  t'a et  la  mesure de la biréfringence d'étirement qui fournit une 

évaluation de l 'orientation globale ref létant les valeurs prises par les 

deux fonctions. 

2 - Mesure des fonctions d'orientation par dichfolsrne IR  

Pour évaluer î.3 et  t'?, i 1 est nécessaire d'ktudier le dichroïsme D 

de bandes d'absorption IR purement amorphes ou purement crrstal  lines e t  

dont l a  direction du moment de transition, par rapport a l'axe de ta chaîne 

ou par rapport à la  mai l le cristal l ine, est connue (Cf.  par t ie  

expérimentale). Trois bandes ont été considérées : 

- l a  bande a 1894 cm-' (34). purement cr istal l ine. qui est attribuée à 

une combinaison entre la  raie Raman fondamentale à 1764 cm '' e t  les 



bandes a 720 et 730 cm -'. Si la  direction de son moment de transition par 

rapport aux axes a et b de l a  maille cristalline est contreversée, i l  est 

établi qu'elle est perpendiculaire à l'axe c. Cette bande est dont tout à fa i t  

adaptée pour calculer l 'orientation de l'axe c de la mail le cristall ine par 

rapport à l'axe d'étirage 

- la bande à 1080 cm-' (35) qui est attribuée aux mouvements 

d'élongation de la  liaison C-C pour les séquences t m s  et gc?uche des 

chaînes moléculaires de l a  phase amorphe. Elle traduit de ce fa i t  

l'orientation globale de l a  phase amorphe au contraire de nombreuses 

bandes qui correspondent souvent à des séquences particulières (trcm,c 

et/ou gak3e). Le moment de transition de la  bande à 1080 cm-' est dirigé 

perpendiculairement à l'axe de la chaîne (36). 

- la  bande à 1 375 cm-' attribuée aux mouvements des groupements 

méthyls terminaux et éthyls latéraux semble également adaptée (371 

puisque l'on sait que les branches courtes sont rejetées dans la phase 

amorphe. Cette branche a é té  étudiée pour le PE 3 par J. Dupuis dans le 

cadre de sa thèse (38,391 . Les autres mesures d'orientation sur l e  PE 3; 

par dichroïsme IR proviennent également de ce travai 1. 

Les fonctions d'orientation tk e t  t" sont déterminées à part l r  des 

rapports dichroïques respectifs des bandes à 1894 et 1080 cm- t selon les 

relations (Cf. partie expérimentale) : 



La Figure 7 abc montre les fonctions d'orientation cristalline e t  

amorphe calculées pour les PE 1 ,  PE 3 et  PE 6.  Pour les trois 

copolymères, l'orientation cristalline est rapide et  devient quasi -parfaite 

pour des taux d'étirage A > 5 , c'est à dire après la propagation de la 

striction. La fonction d'orientation tb augmente presque aussi 

rapidement mais tend vers uneovaleur limite voisine de 0,3 pour les trois 

polymères étudiés, On note cependant une valeur légèrement plus élevée 

pour le PE 1. Dans ce cas, on peut penser que la phase amorphe s'oriente 

plus facilement grâce à l'influence des domaines cristallins nettement 

prépondérants. Mais nous retiendrons de cette figure que l'orientation des 

deux phases s'acquiert surtout au cours de la transformation f i  bri 1 laire. 

Dès la propagation de la striction, la phase cristalline peut être 

considérée comme parfaitement orientée alors que la fonction 

d'orientation de la phase amorphe tend vers une valeur 3 à 4 fois p lus  

faible, sensiblement indépendante du taux de cristallinité. 

I l  faut signaler ici que les valeurs de la fonction d'orientatiori 

amorphe que nous avons déterminées sont du même ordre de grandeur que 

ce1 les rapportées dans la littérature, en particulier par Glenz et  Peterl in 

qui la situent entre 0,33 et 0,55 (37) .  En outre, la fonction d'orientation 

dedui te de l'étude de la bande à 1 374 cm-' (pour le PE 3) est en tres bon 

accord avec celle obtenue a partir de la bande a 1080 cm-' (Figure7b). 

Enfin, l'orientation QU cristal déterminée par dichroïsme IR conforte 
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Variation des fîrnctfor~s d'arteritatiûri ariiorphe e t  
c r i s ta l l ine  en fonction du taux d'Çtirage 



largement les valeurs déduites de l a  d i f f ract ion des R X aux grands angles 

WAXS (Wide Angle X -RayScattering) (38,391. 

Ainsi, cet te cohérence des résul tats permet d'envisager une étude 

comparative avec ceux issus de la biréfringence d'étirement qui 

caractérise l 'orientation globale du matériau. 

3 - Mesure de l'orientation par biréfringence . 
Détermination expérimentale de l a  biréfringence spécifique de 

la phase amorphe 

Dans le  cas de matériaux semicristal l ins, on peut écrire en 

supposant un modèle addi t i f  a 2 phases : 

OU A est l a  birefringence de I'echantll lon (Cf. part ie expérimentale), e t  

Xm, son taux de c r is ta i l in i té  en masse. AOC et  ho, représentent 

respectivement les biréfringences intrinsèques des phases c r is ta l  1 ine e t  

amorphe lorsqu'elies sont parfaitement orientées. af est la  birkfringence 

de forme. Elle traduit l 'écart à l 'addi t lv i té des deux composantes de 

l 'anisotropie optique e t  provient de la  déformation du champ électrique au 

voisinage des interfaces anisotropes séparant les domaines monophasés. 

Af n'est pas connue, mais une méthode de calcul basée sur des 

expériences de gonflement montre qu'elle ne dépasse pas 5 à 10% de l a  

biréfringence totale (40.41 1. De ce fa i t ,  la plupart des auteurs l a  néglige, 

ce que nous ferons également. 



i l est donc relativement aisé de déterminer ta lorsque I'L* est 

connue par WAXS, mais il faut alors connaître les valeurs de 

biréfringences spécifiques des deux phases. Or, s i  dans la 1 i t térature 

&OC est généralement f i xé  à 0,058 (42,431, on trouve des valeurs 

comprises entre 0,043 e t  0,21 pour Aoa (44,451. Aussi, comme l e  

dichroïsme IR fourni t  des valeurs fiables pour tin e t  , est - i l  

intéressant de déterminer quelle valeur de Aoa convient l e  mieux dans la  

confrontation de nos résul tats expérimentaux obtenus par dichroïsme IR et  

biréfringence. 

Pour cela, on a reporté sur chacune des Figures 8 abc 

correspondants aux copolymères PE 1 -3 et  6 , 4 courbes qui présentent : 

- les valeurs de la  biréfringence mesurées en fonction du taux 

d'étirage 

! 
l 

- la biréfringence cr is ta l l ine théorique calculée à par t i r  de la 

1 fonction d'orientation du c r is ta l  e t  du taux de c r is ta l l in i té  en musse 

dedui t s  des Figures 6 et  7, en supposant hoc = 0,058 

- les blref  ringences theorQues totales calculées en prenant deux 

valeurs t rès dtffërentes pour l a  biréfrlngence spécifique de l a  phase 

amorphe, à savoir h o a  = 0,06 ne prenant pas en compte un éventuel e f fe t  

de champ au niveau du c r is ta l  de PE e t  Aoa = 0,2 qui est une moyenne des 

valeurs élevées de la  1 i t térature s'appuyant sur une fo r te  anisotropie 

optique de la  l iaison C - C. 

Pour l e  PE 3 et l e  PE 6, on obtient sur toute la  gamme des 

deformat ions, une bonne concordance entre la  biréfringence totale 
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Figure Oc 

TAUX D'ETIRAGE A 

a - b i r k f r  irigence expérimentale Varist lon de l a  b i r k f r i r ~ g e r ~ i e  en for~ctlot-I du taux 
b - tlrkfr lngerice c r i s tâ l l i r~e  théorique 

d'&tirage PE 6 ~ 
c - biréfringence totale thkorique Anba = 0.06 

d - biréfringence totale thkorique An'a = 0,20 



calculée et  la biréfringence mesurée en prenant la valeur basse de Aoa. 

Pour le PE 1 la composante cr is ta l l ine calculée permet à e l le  seule 

d'atteindre les valeurs expérimentales de la  biréfringence. Néanmoins, on 

minimise les k a r t s  entre les valeurs expérimentales et  calculées en 

prenant la valeur basse de Aoa. 

I l  faut remarquer i c i  que les valeurs élevées de Aoa relevées dans . 

la l i t térature ont été just i f iées par le f a i t  que l'on observe parfois (pour 

des PE très c r is ta l l ins  e t  t rès  fortement étirés) des biréfringences 

supérieures à la biréfringence spécifique du cr is ta l  (46). Ceci implique à 

pr ior i  que la phase amorphe, pourtant moins orientée que la  phase 

cr istal l ine, contribue plus, toutes proportions gardées, à l a  biréfringence 

totale du semlcr is ta l l in  e t  peul conduire a une valeur de A O ~  de l'ordre 

du quadruple de cel le de AOC. Toutefois, les calculs effectués (47) sont 

alors très imprécis puisque la  proportion de phase amorphe est t rès  faible 

et  son orientation seulement estimée. De plus, on néglige 

systématiquement l a  biréfringence de forme qui pourrait expl iquer, au 

moins en partie, ces valeurs expérimentales élevées. 

Pour PE 3 et  PE 6 l a  s i tuat ion est t rès  différente, les 

contributions amorphe et  cr is ta l l ine de l a  biréfringence totale sont du 

même ordre de grandeur (quelque soi t  la valeur de Aoa retenue) et  les 

calculs deviennent de ce f a i t  plus signi f icat i fs.  

En conclusion, il apparait donc que l'ensemble de nos résul tats 

expérimentaux nous conduise à adopter une valeur de l 'ordre de 0,06 pour 

la  biréfringence spécifique de l a  phase amorphe. 



6 )  EVOLUTION DU MODULE D'ELASTICITE AVEC 

L'ETIRAGE 

I l  est  bien connu que l 'ét irage à l 'état  solide améliore d'une façon 

spectaculaire les propriétés mécaniques des polymères semi-cristal l ins 

(6,7,8). Dans cette étude, nous nous sommes intéressés à la variation du 

module d'élast ic i té après la  propagation de la  str ict ion. Nous avons vu qu'à 

ce stade, la structure in i t ia le  sphérolitique s'est déjà transformée en une 

structure f ib r i  1 la i re  qui sera conservée jusqu'à la  rupture f inale du 

matériau. On observe cependant encore une augmentation très importante 

du module d'élasticité. En effét, les Figures 9 a-g montrent que, pour 

tous les copolymères, l e  module d'élasticité augmente plus v i t e  que le  

taux d'étirage ce qui a été également observé pour les PEHD (48). 

L'influence du taux de c r is ta l l in i té  i n i t i a l  du copolymère est 

primordiale à double t i t r e  puisque d'une part, on observe à taux d'étirage 

égal des variat ions d'un facteur 1 à 8 dans la  valeur du module d'élasticité 

des différents copolymères e t  que d'autre part, les matériaux !es plus 

c r is ta l l ins  ont une plus grande ét i rab i l i té .  On at te in t  ainsi un module 

elastiquede 18GPapour une f i b rede  PE 1 de taux d14tirage A = i5,5. I l  

faut souligner que A = 15,5 est inférieur au taux d'étirage maximum q1;'on 

peut obtenir pour une f ibre de PE 1 , TouteScis, au dessus de cette valeur, 

l a  f ibre de PE 1 perd sa transparence ce qui est caractéristique de 

l'appari t ion  de microvides* Comme nous nous l imitons volontairement au 

cas de f ibres transparentes homogenes, la  valeur de 18 GPa n'est donc pas 





Figure 9c - d Variation du module d'élasticité avec l e  taux d'étirage 
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un maximum absolu du module élastique obtenu à par t i r  du PE 1. 

Les copolymères a faible taux de comonomère permettent donc 

d'obtenir des f ibres à module d'élasticité élevé par simple étirage à l 'é tat  

solide. De plus, en partant d'un copolymère moins cr is ta l l in ,  on peut 

produire des f ibres dont le  module d'élast ic i té est plus faible mais qui 

possèdent une valeur de contrainte à la rupture élevée, associée à une 

é last ic i té  résiduelle importante. Par exemple, pour le PE 3, les f ibres les 

plus performantes possèdent un module de 12 GPa, une contrainte à la  

rupture supérieure à 1 GPa e t  une é last ic i té  résiduelle de 10% (491. Ce 

type de f ibres peut ê t re  t res intéressant lorsqu'on cherche à .absorber une 

énergie mécanique importante, 

D'un point de vue théorique, il est remarquable que le module 

élastique des fibres, entre le  taux d'étirage de la s t r i c t ion  e t  le  taux 

d'étirage maximum, so i t  mul t ip l ié  par un facteur variant de 4 à 9 suivant 

les copolymères, alors que l 'orientation e t  le taux de c r is ta l l in i té  

n'augmentent que t rès  faiblement. Cet aspect corrobore les travaux de Wu 

et a/(76) qui ont montré que, d'un s t r i c t  point de vue empiriqueJi] n'existe 

qu'une t res faible corrélation entre l'augmentation du module d'élasticité 

d'une part  e t  l 'évolution de l 'orientation et du taux de c r is ta l l in i té  d'autre 

part. Les explications classiques en termes d'orientation des molécules 

suivant l'axe d'étirage et  de cr is ta l l isat ion induite par cette orientation 

ne sont donc plus adéquates. I l  faut introduire une nouvelle approche du 

problème basée sur l 'évolution du couplage mécanique entre les phases 

cristal1 ine e t  amorphe composant le matériau. C'est l 'objet  de la deuxième 

par t ie  de ce travail. 



~ 1 )  LES MODELES MECANIQUES DE I A LITTERATURE 

Certains auteurs ont tenté de rendre compte du comportement 

élastique des f ibres de PE par le b ia is  de modèles mécaniques 

(8,9,48,50-55). ~ e u x - c i  ne sont pas basés sur la morphologie locale de5 

matériaux mais consistent en des associations analogiques compatihles 

avec les données dont on dispose, schématisant le couplage mécanique 

entre les phases cr is ta l l ine et  amorphe. 11 s'agit donc de fa i re  un parallèle 

entre une morphologie, part  icul  ièrement complexe dans le cas d'un 

polymère semicristal l in, e t  une structure beaucoup plus simple reprenant 

les paramètres généraux déterminés sur la  morphologie réelle, comme le 

module d'élasticité e t  le taux de cr is ta l l in i té .  

Par ailleurs, les modules d'élast ic i té des phases cr is ta l l ine et 

amorphe interviennent également. En général, le module d'élasticité du 

cr is ta l  Ec est estimé à 250 GPa (54) puisque son orientation est 

quasi-parfaite suivant l'axe d'étirage. Par contre, le  module de la  phase 

amorphe Ea n'est pas clairement défini dans la  l i t térature et  reste 

considéré comme un paramètre ajustable. 

- 
Bien que la  phase amorphe so i t  en principe l 'état  caoutchoutique a 



la température ambiante, Peterl in propose une valeur Ea = 500 MPa (48), l 
I 
l 

t rès élevée pour un élastomère, qui est just i f iée par le f a i t  qu'une 1 
l 

contraction latérale de la  phase amorphe est rendue d i f f i c i l e  par la  

présence des lame1 les c r is ta l  1 ines (48,56). 

Enfin, il faut souligner que ces modèles mécaniques, par nature 

très simplif icateurs, sont essentiels pour la compréhension des 

. mécanismes conduisant à l'augmentation du module élastique d'un 

polymère avec l 'étirage e t  qu'i 1s permettent d'estimer les performances 

mécaniques que l 'on peut espérer obtenir à par t i r  d'un matériau donné. 

1 )  Le modèle à continuité cristalline. 

Le modèle de type Takayanagi à continuité cr is ta l l ine de la  

FigurelOa a été le plus développé en part icul ier par Ward et  son equipe 

(8,9,54,57 et  58) dans le  cadre de nombreux travaux sur les f ibres de PE 

de module élastique très élevé. I l  f a i t  apparaître une continuité mécanique 

de la  phase r ig ide attribuée à l a  création de ponts cr is ta l l ins au cours de 

l'étirage, Ward e t  ses collaborateurs mettent en évidence l'existence de 

ces ponts c r is ta l  1 ins en comparant la longue période obtenue par 

d i f f ract ion des rayons X aux pet i ts  angles (Smail Angle X-Rav Scattering 

ou SAXS) à l'épatsseur des blocs cr is ta l l ins caractérisée par la largeur de 

l a  tache 002 des clichés WAXS Comme cette épa~sseur peut excéder la 

longue période, ces auteurs déterminent une concentrat ion de ponts 

c r is ta l l ins  étroitement liée, dans le  cadre de ce modèle, au module 

élastique des f ibres te l  qu'i l est formulé par la relat ion : 





ou XVc est le taux de cr istal l ini té en volume et b la  fraction volumique 

de la phase cristall ine continue. En effet, s i  on suppose que 

( 1 -  b) Ea < <  b Ec , cette équation devient : 

E =  b E c  

et le module élastique est alors proportionnel à la fraction b d e  ponts 

cristall ins. 

De son côté, Peterlin ( 5 5 )  considère que ta continuité mecanique de 

la phase rigide est assurée par les chaînes liantes, prfncipaleme~t 

interfibri l laires, qui se tendent au cours de l'étirage et auxquelles 1 1  

accorde le module du cr istal  de PE. Toutefois, Peterlin n'exclut pas la 

formation de véritables ponts cristall ins qui accroissent encore l a  

r ig id i té de la fibre (59,60). Finalement, ce modèle est  très satisfaisant 

pour décrire I'augmentat ion des propriétés mécaniques condi~isant aux 

fibres de très haut module. 

Dans le cas des fibres obtenues à part i r  des copolymeres, les 

modules observés sont beaucoup plus faibies siirtout pour les matériaux de 

très basse densité (PE 6-71 ou les valeurs de E les plus élevées restent 

inférieures a 2 GPa ( C f .  1 ere partie - 6 )  De plus, les propriétés éiastiques 

des fibres ne sont pas compatibles avec une continuité cr istal  1 ine puisque 

nous observons des déformations reversiblesde l'ordre de 1 O%, même sur 



les f ibres de plus grand taux d'étirage (49). Enfin, l'épaisseur des blocs 

1 cr istal l ins,  estimée à pa r t i r  de la  température de fusion des f ibres 

n'excède pas la  longue période déduite des clichés de SAXS (49) 

Ainsi, un modèle mécanique à continuité cr is ta l l ine ne peut être 

retenu dans le cadre de notre étude. Ward a d'ail leurs c i t é  les l im i tes  du 

modèle qu'il a proposé dans le cas de faibles taux d'étirage (57) et  pour 

1 
l des f ibres obtenues à pa r t i r  de copolymères éthylène-hexène (58) .  En 

1 e f fet ,  dans ces deux situations, les mesures diffractométriques (WAXS e t  

SAXSI ne mettent pas en évidence la  présence Ge ponts c r is ta l l ins  dans l a  

structure f ibr i l la i re.  

2) Le modèle série 

Si on exclue la  continuité cristal l ine, l e  modèle le ~ l u s  simple que 

l'on puisse envisager est  l 'association en série de la Figure 1 Ob basée 

sur l'alternance plus ou moins régul iére des phases cr is ta l l ine e t  amorphe 

dans la  structure f i  b r i  1 la i re.  Le module d'élast ic i té correspondant à ce 

modèle est  donné par l'équation : 

O r  le  calcul conduit à des valeurs de E t rop faibles s i  on l im i te  l e  

module de la  phase amorphe à une valeur raisonnable. Par exemple, dans l e  

cas du PE 3, en adoptant un module de valeur Ea = 0,s GPa (48,6 1 )  e t  - 
considérant que l e  taux de c r is ta l l in i te  n'excède pas 0,6 pour ce polymère 

- 



(49,621 le  modèle série conduit à une valeur E = 0,8 GPa , dix fo is  plus 

faible que la valeur expérimentale. Force est  donc d'écarter ce modèle qui 

at tr ibue une trop grande par t  à la contribution mécanique de la phase 

amorphe. 

Nous nous sommes donc intéressé a un modèle mécanique se s i  tuant 

comme un moyen terme par rapport aux deux modèles extrêmes que nous 

venons de décrire. 

3) Le modèle de Grubb ( 5  1 

Grubb a introduit  un modèle original pour rendre compte de 

l'accroissement du' module d'élasticité avec l 'étirage dans le cas de PEHD 

conduisant à des f ibres de t rès  haut module. 

Comme l e  montre l a  Figure 11, celui-ci construit a pa r t i r  du 

modèle a continuité cr is ta l l ine de l a  Figure 10a par une modif ication de 

la  branche gauche, consistant à y introduire une ' fraction rSduite, 1, de 

phase amorphe qui interrompt l a  continuité mécanique de la phase rigide. 

Dans cet te  construction, le  module élastique de la  f ract ion amorphe f 

n'est pas nécessairement identique à celui de la  phase amorphe entrant 

dans la  branche droi te du modèle. Toutefois, les deux valetirs doivent être 

du même ordre de grandeur e t  en vern ière approximatton nous les 

ident i i ierons à €a. 

La présence de cette fract ion amorphe, f ,  qui constitue un 

paramètre a justable supplémentaire, compl ique notablement l'expression 
- 



Figure 11  
iiodkle de Grubb 



du modèle élastique tel le qu'elle est donnée par (51 : 

Toutefois, cette expression se simplif ie en négligeant le module de 

la branche droite du modèle contenant l'essentiel de la phase amorphe 

souple. On obtient ainsi : 

Cette approximation revient à privilégier la partie gauche du 

modèleen lui donnant unrôleexclusif  dans lecomportement elastique.De 

ce fait, nous l'appelerons désormais "branche active". Comme Ea < <  Ec e t  

I f <<  1, on peut encore simpllf ier 1'Equatlon 1 0 qui se redui t 9 : 
I 

Conformément à cette relation, l'accroissement du module 

d'élasticité peut, s i  on suppose UP module de la  phase amorphe constant, 

résulter d'une augmentation de b ou d'une diminution de f . Grclbb (5 1 ) 

suppose que b ne varie pas avec A et que f diminue suivant une loi de 

variation linéaire en 1 /  au cours de l'étirage. I l  base cette hypothèse 

sur un desenchevetrement progressif du réseau macromoléculaire au fur et 

à mesure de l'étirage. Nous retiendrons simplement que cette variation de 

$ implique d'après 1'Equation I l ,  une diminution de la complaisance l / E  



linéaire en 1 /  A 2. 

Dans cette étude, nous avons tenté d'étendre ce modèle mécanique 

au cas des fibres de copolymères ( 6  1,621 dont les complaisances vérifient 

cette loi de variation caractéristique comme nous allons l e  montrer. De 

plus, nous nous sommes attachés à déterminer le paramètre f et à suivre 

son évolution, en analysant les courbes contrainte-déformation des fibres. 



APPLICATION DU MODELE DE GRUBB AUX FIBRES 

DE COPOLYMERES (61,621 I 

1 Variation de la complaisance 

En reprenant les résultats sur la variation du module d'élasticité 

avec le taux d'étirage (Figure 91, on peut tracer l a  variation de la 

complaisance 1 /E en fonction de 1 / *. Comme le montrent les courbes 

de la Figure 12 a-g, on obtient pour chaque copolymère une loi  de 

variation linéaire avec une dispersion assez faible qui augmente pour les 

matériaux de plus basse densité. On peut supposer à ce propos que le - 

serrage des échantillons de fibres dans les mors de ia machine de traction 

introduit une modification locale du champ des contraintes qui devient 

plus sensible lorsque le module élastique de la f ibre est plus  faible, 

entrainant ainsi une incertitude plus grande dans la détermination de E. 

Quoi qu'il en soit la lo i  de variation de la complaisance avec le taux 

d'étirage est pour tous les copolymères conforme aux prédictions du 

modèle. 

2) Comportement mécanique des fibres 

La Figure 13 prisente la courbe contrainte-deformation d'une 



3 Figure 1 2a - b Variation de la complaisance e n  fonction de 1 !AL 



Figure 12c - d Variation de l a  corn~laisance en fonction de 1 /!A 
2 





f ibre de PE 3 ayant un taux d'étirage A= 9,l. Dans son al lure genérale, 

cette courbe sigmoïdale présente, sur une gamme de déformation réduite, 

les t ra i t s  caractéristiques de l a  courbe contrainte-déf ormat ion d'un 

élastomère, avec dans la part ie in i t ia le  une concavité typique du domaine 

gaussien et  dans la  part ie finale, une remontée rapide de la contrainte 

associé? à la  l im i te  d'extensibi 1 i t é  du réseau caoutchoutique. Par a i l  leurs, 

après une déformation macroscopique de 10% , la  f ibre relaxée recouvre 

ses dimensions in i t ia les (49). 

Dans le cadre du modèle mécanique de la Figure 1 1 ,  on peut 

at tr ibuer ce comportement spécifique, comparable à l a  réponse mécanique 

d'un réseau caoutchoutique, à la  déformation de la f ract ion amorphe f 

dans la part ie active du modèle qui supporte la  quasi-total i té de la 

contrainte. En effet, s i  nous considérons un module élastique intrinsèque, 

de la phase cr istal l ine, Ec = 250 GPa, compte tenu que les chaînes dans le 

c r is ta l  sont presque parfaitement orientées suivant l'axe de la  fibre, il 

est t rès probable que la  phase amorphe seule, so i t  susceptible 

d'accommoder l 'essentiel de la  déformation, du f a i t  de sa forte 

complaisance. Oans ce contexte, le  taux de déformation réel le de la phase 

amorphe ka est lié a la  déformation macroscopique E de la  f ibre par la 

relat ion : 

f ( h a -  I l =  E 

En construisant la  courbe théorique caractéristique de la 

déformation d'un caoutchouc qui correspond le mieux à la courbe 

expérimentale, il est ainsi possible de déterminer le paramètre f 



Figure 13 D$terminat ion du paraméire f (1 ere m6thode) 

a - courbe contrainte-déforrriat ion exuérimentale 
b - asyrr~ptôte yaussienne 
c - courbe théorique 



3) Determination quantltatlve de f 

- 1 ere Méthode (60)  

I l  convient d'établir un parallèle entre la  déformation de l a  phase 

amorphe active e t  ce1 le  d'un réseau caoutchoutique. Dans l'approximation 

gaussienne, la  courbe contrainte-déformat ion d'un caoutchouc peut être 

décrite par !a relat ion (30)  : 

où CT est la contrainte nominale, it le  taux de déformation du réseau, N le  

nombre de chaînes actives, k la  constante de Boltzmann e t  T la  

température absolue, 

Nous postulons que la phase amorphe active admet un 

comportement en tract ion uniaxiale analogue à cel le d'un réseau 

caoutchoutique même s i  nous savons par ai i leurs que son module Ea est 

certainement largement supérietir à celui d'un élastomère (55) En d'autres 

termes, nous supposons que pour les pet i tes déformations, on peut décrire 

la  courbe contrainte-déformation de l a  f ract ion amorphe active suivant 

une lo i  homothétique à la précédente : 



où A est une constante qui a les dimensions d'une contrainte. Cette 
l 

re lat ion prédit un comportement asymptotique : 
1 

Par a i l leurs,  la  pente à l 'origine de la courbe de traction, 

( d e l d i l a )  ( A , = , ,  peut être tfrée de 1'Equation 14. On obtient : 

Comme nous observons sur la  F i g u r e  13 une pente au poir;t d'inflexion 

1 environ t ro is  fo is  plus fa ib le  que la  pente in i t ia le,  nous en déduisons qu'en 1 
ce point la  courbe est caractérist ique du comportement asymptotique. 

1 Dans ce cadre, l'ordonnée a l 'origine ( k a  = 1 )  de la tangente au point 1 
l 

d'inflexion détermine la constante A e t  permet d'étalonner I'axe des 

abscisses dans l'échelle des taux de déformation équivalents de l a  phase 

amorphe active , É, a = O / A ,  QU les valeurs de Cf sont determin6es 

sur la tangente au point d'inflexion. 

En effectuant ce t te  procédure de changement d'échelle pour 

différentes fibres, on peut calculer dans chaqlie cas l e  paramètre f 

conformément à 1'Equation 12 e t  étudier ses variations avec l e  taux 

d'étirage . Comme l e  montre l a  Figure 14 on observe, sur l a  plage 1 



Figure 14 Variation du pa ramet re  f en fonction de 1 :AL pûur 
i e  PE 3 ( lere méthode de détermination) 
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de h explorée (Sc h <12), une diminution de f au cours de l 'étirage 

suivant une lo i  de variat ion linéaire en 1 I A ~ ,  aux erreurs de 

détermination près. 

Ce résultat, prévu par l a  modélisation, constitue un argument 

probant quant à l a  val id i té de cet te  analyse du comportement élastique 

des f 1 bres. 

Toutefois, cette méthode de construction de la courbe théorique ne 

peut pas s'appliquer te l le  quelle à tous les copolymères. En effet ,  comme 

le  montre la  Figure 15, la  consolidation f inale n'apparaît pas pour le 

PE 1 e t  le  PE 2 ( la  pente de l a  courbe de tract ion des f ibres diminue 

continuel lement 1. A l'inverse, pour les PE 5-6-7, moins c r is ta l  1 ins que 

PE 3-4, le point d'inflexion intervient plus t ô t  sur la  courbe 

contrainte-déformation e t  la pente en ce point admet une valeijr 

supérieure au t i e rs  de la  pente In i  t lale. Dans ces deux cas de figure, il est 

impossible de retrouver le  comportement asymptotique conformément a 
l'approche gaussienne, et  par conséquent, l e  tracé de la courbe théorique 

suivant la  méthode que, nous venons de présenter. Précisons que çur la 

Figure 15, les contraintes sont définies par rapport au module i n i t i a l  Ces 

fibres, ce qui permet une meil leure comparaison de la  concavité des 

courbes, puisque dans cette représentation les pentes à l 'origine ont une 

valeur commune. 

Devant cette situation, nous avons imaginé une nouvel le méthode de 

dépoui 1 lement des courbes expérimentales, applicable à toutes les fibres 

e t  qui s'appuie sur l'analyse de la part ie in i t ia le  des courbes 

contrainte-déformation, c'est à dire dans l a  zone où l e  traitement en 

termes gaussiens se j us t i f i e  le mieux. 



Figure 15 Courbes contrainte-dkformstiun des fi hres ( 1 0 )  A= 
des di f fiirentç capal ymbres 



- 2 eme Méthode 

Suivant l lEquat ion 16, la tangente à l'origine de la courbe 

contrainte-déformation admet pour équation : 

Sur la  Figure 16a qui représente la courbe 

contrainte-déformation d'une f ibre de PE 5 ayant un taux d'étirage 

( A = 7.3 1 nous avons tracé un faisceau de droi tes de pentes ii ifërieures 

à cel le de la  tangente à l'origine, qui admettent pour équation : 

~ = B t k a - 1 )  avec 0 < 3A 

Les points d' intersection de ces droites avec la courbe 

expérimentale ont une ordonnée qui vér i f ie  simui tanément les Equat  ions 

14 e t  18. En d'autres termes, l'abscisse h a  de ces points vér i f ie  l a  

relat ion : 

Ainsi ,  l a  résolution numérique de cette équation fourni t  pour 

chaque point d' intersection une abscisse k a ,  sachant que le rapport B/A 

est  déduit du rapport B/3A déterminé directement sur l a  construction. 

Ces données permettent de tracer le  graphe de la  Figure 16b sur lequel 
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on reporte la valeur k a ,  solution de l1Equation 19, pour chaque 

déformat ion macroscopique correspondant à une intersection entre une 

- droite e t  la  courbe expérimentale. 

Les di f férents points ainsi obtenus s'alignent t rès bien ce qui 

j us t i f i e  à postériori l'hypothèse de la "forme gaussienne" d u  début de la  

courbe contrainte-déformation. On note cependant aux valeurs élevées 

de E, un écart à l a  linéarité, vers le haut pour les produits de plus hautes 

densités e t  vers l e  bas pour ceux de plus basses densites (point 5 sur la  

F i g u r e  16 b). Cette déviation traduit simplement l 'écart déjà signalé au 

comportement asymptotique théorique e t  dont nous discuterons 

u l  térieurement(cf 2eme partie-2-61. Quoiqu'il en so i t  cet écart est dans 

tous les cas nkgligeable pour les vaieurs de ka inférieures à 2 e t  au taux 

de déformation équivalent de l a  phase amorphe active, k a  = 2 , correspond 

une déformation macroscopique E ,  qui d'après 1'Equation 12 n'est autre 

que le  paramètre f recherché. 

4) V a r i a t i o n  du paramètre f 

En appl i quant la seconde méthode de détermination, nous pouvons 

caractériser l 'évolution du paramètre f avec le taiix d'etirage pour les 

sept copolyrneres étudiés. Les résul tats portés sur l a  Figure 17 a-g 

tradulçent des variat ions de f en fonction de 11 A* tout  a fa1 t conformes 

à l'analyse théorique. La dispersion augmente pour les f ibres de basse 

densité comme on l'a déjà signalé à propos des mesures de module 

d'élasticité. Enfin, ia  Figure 17 c montre, dans le cas où les deux 
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Figure 17c - d Variat ion du paramétre f en fonct ion de 1 /A' (zerne 
méthode de détermination) 



Figure 17e - g 

Variation du pararnltre f en 
( p l 3  mernode de 



méthodes présentées sont applicables (PE 31, que les valeurs de f 

obtenues sont sensi biement équivalentes (cf Figure 1 41. 

Les Figures 18 e t  19 présentent les droites idéalisées 

correspondant aux variations respectives de la complaisance, 1 /E, et de ta 

2 fraction amorphe active, f ,  avec le paramètre 1 / A pour les sept 

copolymères. 

Les deux faisceaux de droites convergent vers l'origine du repère 

traduisant le fa i t  que pour les taux d'étirage élevés, on tend vers la 

disparition de la phase amorphe active et vers un très haut module 

d'élasticité. Si les pentes des droites relatives aux sept matériaux sont 

très différentes, on observe que les deux faisceaux des Figures 1 8 et  1 9 

sont très semblables dans leur configuration générale. C'est pourquoi, à 

part i r  de ces résultats, nous avons porté sur la Figure 20 les variations 

de f en fonction de 1 /E. Dans cette représentation chaque copolymère est 

materlalisé par un segment de droite d'autant plus proche de l'origine Cu 

repère que son taux de cr istal l ini té est important. On retrouve i c i  le  f a i t  

que pour obtenir une fibre de module élastique élevé, i 1 faut disposer d'un 

matériau qui présente une ét irabi l i té importante et une cr istal l ini té 

suffisante, les deux propriétés al lant de pair dans le cas des copolymeres 

de l'éthylène, comme nous l'avons montré dans la première partie, 

On observe également que dans 13 representatlon d t  la Figure 20 

les différents segments de droites sont cornpris clans un secteur restreint 

du graphe, ce qui met en rel ief la corrélation étroite qui existe entre les 

paramétres f et 1 /E. 

Ce résultat permet de just i f ier l a  validité de I'analyse que nous 

avons effectuée puisque le modèle prévoit cette rotation fondamentale 
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Figure 18 var iat ions idéalfsées air l a  cûmplaisance en fonct ion 

de 1 / A ~  (d'après la Figure 1 23 

Figure 19 Variations idéalisées du pararnetre f en fonction de 

I / (d'apres la Figure 1 7 )  



entre les deux parametres. En effet, on peut écrire 1'Equation 1 1 qui 1 ie f 
et 1 !E sous la forme : 

Suivant cette relation h s t  une fonction affine de 1/E dont le taux 

d'accroissement vaut b E a  , et la valeur l imi te  (quant E tend vers l ' inf ini)  

- Ea / Ec , c'est à dire une valeur très proche de zéro. On retrouve sur la 

Figure 2 I que les extrapolations des segments donnent pour tous les 

copolymeres des valeurs de f très petites, ce qui constitue un élément 

très posit i f  compte-tenu des erreurs expérimentales. Signalons à ce 

propos que s i  le paramètre f tend vers zero. cela signifie qu'on se 

rapproche alors du modèle à continuité cristall ine qui peut donc être 

considéré comme le cas l imi te du modèle développé dans cette étude, 

Par ailleurs, les pentes des segments de droites de la Figure 21 

nous fournissent l a  valeur de b ~ a  pour chaque copolymère. Nous voyons 

que cette valeur décroît entre le PE 1 et le PE 7 en passant de 50 à 

25 MPa. Bien que les parametres b et Ea nous restent inconfiuç ces 

resultats experlmentaux confirment impl lcl tement i'hypothese de Grubb 

( 5  1 1 qui suppose ces deux parametres constants pour un materiau donne. 

Enfin, nous remarquons que la longueur des segments de l a  Figure 

20 augmente lorsque le taux de cr istal l lnl te du cop~lymere de départ 

diminue car f , comme 1 /E. varient alors sur une plage plus grande. 

Cependant, les variations relatives sont comparables pour tous les 

copolymeres. comme le montre la Figure 2 1 qui presente des segments de 







droites de longueur sensiblement constante lorsque l'on porte les 

variations de f avec 1 /E en coordonnées logarithmiques. 

5) Etude du paramètre b (62) 

Nous avons montre comment en lui supposant un comportement 

comparable à celui d'un réseau caoutchoutique, la diminution de l a  fraction 

amorphe active traduit l'augmentation du module d'élasticité. Le fa i t  que, 

pour un copolymere donné, cette variation de f permette ii elle seule 

d'expliquer l'augmentation du module d'éiastici té avec I), tend à confirmer 

l 
I l'hypothèse de l'invariance de 6 au cours de l'étirage. 

Nous avons cependant tenté d'aborder cet aspect de problème par le 

biais de l'analyse thermique. En effet, on peut mettre en évidence scr les 

courbes de DSC des t ra i ts  caractéristiques pouvant être rapprochés de la 

modélisation de Grubb. Sur l a  Figure 5 b, qui présente les courbes de 

fusion des fibres de taux d'étirage h =IO, enregistrées avec une vitesse 

de chauffe de lQO/minJ celles relatives aux échantillons de PE 5 et PE 6 

sont partfcul lèrement intéressantes à decrire. 

Pour le PE 5 on observe nettement un large pic en @xW?ment cllr 

pic princlpal de fusion plus étroit. Pour le PE 6 on retrouve 2 pics mais le 

pic basse température devient  lus important que le p fc  haute 

temperature. Pour ces 2 copolymères la fusion des fibres met donc 

clairement en évidence une double distribution des épaisseurs des blocs 

cristallins. Pour les PE 1-2-3 e t  4 on observe une dissymétrie 

importante du pic de fuston. Pour \es PE 3 e t  4 celle-cl donne naissance, 



sur un thermogramme de fusion enregistré à vitesse de chauffe plus lente 

(2,5"/min),à un pic en épaulement conduisant à un maximum relat i f  

lorsqu'on atteint les taux d'étirage maximum comme on peut le voir sur l a  

Figure 22a. Enfin, pour le PE 7 la fusion est très large et  laisse 

apparaître plusieurs massifs diffus. 

Ces observations nous incitent à séparer la surface définie par 

l'endotherme de fusion en deux parties correspondant à une double 

distribution des épaisseurs des blocs cristallins. 

Dans l'optique du modèle mécanique de Grubb, nous attribuons le pic 

haute température, toujours bien défini (sauf pour le PE 71, à la  fusion 

des blocs cr istal l ins entrant dans la partie active du modèle. En effet, 

ceux-ci sont séparés par une couche amorphe d'épaisseur réduite, 

l'ensemble de ces couches constituant la fraction amorphe active f ,  et 

doivent de ce fa i t  être plus épais que la moyenne. Le pic basse 

température beaucoup plus étalé correspondrait alors à ia  partie droite du 

modèle dans laque1 le doivent entrer préférentiel lement les blocs 

cristall ins plus petits et plus irréguliers séparés par une couche amorphe 

plus importante. 

Selon ces hypothèses, en séparznt le$ différentes contributions des 

courbes de DSC relatives à plusieurs tacx d'étirage, nous pouvons 

caractériser l'évolution du taux de cr istal l ini té assocfé 3 chacune des 

branches du modèle mécaniqce. Nous avons effectué cette étude pour les 

copol~meres PE 3 e t  PE 6 pour lesquels la déconvulution est  assez 

flagrante. 

La Figure 22b relative au PE 3 (62 )  traduit l'évolution des 2 

composantes obtenues à part i r  des courbes de fusion de la Figure 22a 

enregistrées avec une v i ksse  de chauffe de 2,5"/min, ainsi que te taux de 
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cr is ta l l in i té  total  en masse, calculé à pa r t i r  des courbes de fusion, 

enregistrés à 10°/rnin. Cette f igure révèle une invariance de la  

composante cr is ta l l ine fondant a haute température, tandis que l 'a i re du 

pic basse température augmente sensiblement avec le  taux d'ét iracje, 

expliquant ainsi l'augmentation du taux de c r is ta l l in i té  global. I l  faut 

noter que l a  somme de ces deux fractions cr istal l ines ne corespond pas 

exactement à la c r is ta l l in i té  globale des échantillons. En effet, les 

courbes de fusion enregistrées à 2,S0/min ne sont pas assez sensibles 

pour met t re en évidence une queue de c r is ta l l in i té  décelable des 3 1 OOk sur 

ies thermogrammes' enregistrés à 1 O E / m  i n  (part icul ièrement pour les 

faibles taux d'étirage). 

On remarque également sur les courbes de la  Figure 22a une 

légère. augmentation de la  température de fusion mesurée au sommet du 

pic principal. Cette évolution traduit  un épaississement des cristaux aux 

dépens de la courbe amorphe, en accord avec l 'évolution du paramètre f 

La Figure 23b présente des résul tats comparables dans le  cas du 

PE 6. Sur cet te  figure, nous avons représenté l e  taux de c r is ta i l ln i té  en 

masse associé au pic haute température, ainsi que le taux de c r is ta l l in i té  

global. Ces deux résul ta ts  sont déduits des courbes de fusion de l a  
' 

Figure 23a, enregistrees à une vitesse de chauffe de 1 OO/min, puisque 

pour ce polymère la  séparation des pics haute e t  basse température est 

possible pour cette vl teçse de chauffe. bious observons également une 

invariance de l 'aire du pic haut? température, malgr6 une augmentation 

sensible du taux de c r is ta l l in i té  qui se concrétise dans I'accroissement de 

l 'a i re du pic basse température. Par contre, les courbes de fusion ne 

mettent pas en évidence une éIévation de la température de fusion comme 

dans le  cas de PE 3. 

Compte tenu des hypothèses sur l 'a t t r ibut  ion des cjetrx piCs de 
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fuslon, cette etude permet ainsl de veri f ler pour deux copoiymeres 

sensiblement différents que la fraction massique, P b ,  du cr istal  entrant 

dans la partie active du modèle reste constante au cours de l'étirage. 

Comme la fraction volumique & est directement reliée a Xmb par 

I'équati on*: 

On en déduit que le parametre b n'évolue pas au cours de 

1'étirage.En toute rigueur, le paramètre Xmb devrait legerement augmenter 

à b constant puisque la fraction amorphe f diminue au cours de l'étirage. 

Mais cette augmentation, compte tenu des variations de f et des \laleurs 

de b pour le PE 3 et le PE 6,  doit être très faible et  rester dans la 

l 
fourchet te d'erreur sur la  détermination de Xmb. 

La conclusion que b reste constant, slgnifie que l'augmentation du 

taux de cristall inité, observé au cours du post-étirage de l a  striction, 

n'est pas à l'origine de l'accroissement du module d'élasticité. En effet, 

dans le cadre de cette analyse, la phase cristalline supplémentaire 

correspond à une augmentation de la proportion du cristal dans la branche 

droite du modele de l a  Figure 1 1  qui ne contribue que trés peu dans l e  

calcul du module élastique. 

Pour les autres copolymeres, nous avons, en géneralisant cette 

approche des courbes de fusion des fibres, évalué le paramètre b dont les 

*Cette relation est tout a fait comparable à celle qui l ie  les taux de cr istal l ini té en masse  et en 

volume (c f  partie expérimentale). 



i valeurs-sont portées dans le  tableau 2. On observe que l a  décroissance du 

taux de c r is ta l l in i té  induit une diminution t rès  signi f icat ive de ce 

paramètre 16 . 

Ce dernier résul ta t  est tout  à f a i t  conforme à la  logique puisque la  

diminution du taux de c r is ta l l in i té  doit se traduire dans les deux branches 

du modèle mécanique. Les évolutions comparées de Xmc e t  de b pour les 

di f férents copolymères tendent à montrer que cet te  diminution s'effectue 

surtout au détriment de l a  branche active. On se rapprocherait donc, pour 

les copolymères de très basse densi té, du modèle série. De ce d oint de vue, 

l'approximation, consistant à négliger le  module élastique de l a  part ie 

droi te du modèle de la  Figure 11, n'est plus just i f iée lorsque l e  taux de 

c r is ta l l in i té  devient trop faible e t  il est probable que pour PE 6 e t  7 la 

contribution de cette branche intervenant dans le  calcul du module 

d'élasticité est du même ordre que celle de la branche active. En fa i t ,  on 

peut considérer que la gamme des copolymeres étudiés couvre les cas se 
1 

s i tuant entre le  modéle à continuité cr is ta l l ine de la  Figure 10a et 

l'association en série de l a  Figure l ob .  

61 Aspects particuliers du modele mecanique 

Nous avons déjà signalé l 'évolution des pentes des segments 

représentant les variat ions de tàvec 1 /E qui traduit une diminution d'un 

facteur 2 du produit b ~ a ,  lorsqu'on passe de PE t à PE 7. Or nous venons 

de montrer que b décroît d'un facteur 10 entre PE 1 e t  PE 6. Pour 

interpréter cette différence, il faut supposer que l e  module de 1st phase 

amorphe n'est pas une constante commune à tous les copolymères e t  que 

sa valeur augmente quand l e  taux de cr is ta l  1 infté décroît. Arnsi, en 
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comparant les valeurs de du tableau 2 et les pentes des segments de 

la  Figure 2 1 on peut déduire que Ea passe de 1 40 MPa pour PE 1 à 

625 MPa pour PE 6. Même si  la derniere valeur citee est tres certainement 

surevaluee compte tenu qu'elle repose sur un calcul du module d'élasticité 

negllgeant l'lnfluence de la partie drol tedu modele, on peut re ten l rde .' 

cette approche une tendance a l'augmentation de Ea para!lelement d la 

diminution du taux de cr istal l inl te des copolymeres. Par ailleurs, l'ordre 

de grandeur est tout 4 l a i t  acceptable puisque Peterlin estime l e  module 

Speclfique de la phase amorphe a 500MPa (55).  De plus, l'augmentation de 

Ea, lorsque le taux de cr istal l ini té diminue, peut être reliée d des 

di fferences importantes, apparaissant au niveau du renforcement des 

courbes contrainte-déformation des différentes fibres. 

On sait que pour traduire cet effet de consolidation dans le cadre 

de l 'élasticite caoutchoutique, il faut remplacer l'approximation 

gausslenne (Equatlon 13) par l a  theorle oes grandes deformatlons de 

Kühn et  Grün lmpllquant le concept de l'extenslblilté l imitee d'un réseau 

tridimensionnel, fonction explicite du nombre ne de segments statistiques 

entre enchevêtrements. La contrainte nominale D s'écrit alors (30) : 

0 = NkT ne 1 / 2  ( ~ - 1 ( k  n - 1 / 2 > _ & - 3 / 2 b - l  ( A - 1 1 2  - 1 Q ) )  
e ne 

(22) 

où !.-' symbolise la fonction inverse de Langevin (22). Comme nous avons 

déjà transposé avec succés la loi de comportement du caoutchouc à l'étude 

de la déformation de la phase amorphe active dans le cadre de 

l 'a~proximat ion gaussienne, i l est tentant de poursuivre le parallèle m u r  



les grandes déformations. On peut ainsi écrire I'equation de l a  courbe 

contrainte-déformat ion d'une f ibre sous la forme : 

où k a est  le  taux de déformation équivalent de la f ract ion amorphe 

act ive dont nous avons établ i  l'échelle pour déterminer le  paramètre f .  
Dans ce contexte, il est  possible d'évaluer la valeur de ne permettant le 

mei 1 leur accord entre ta courbe expérimentale et  la  courbe théorique te! le  

qu'elle est définie par 1'Equation 23. 

La F i g u r e  24 abc résume cette étude pour des f ibres de trois 

copolymères représentati fs de la gamme etudiée. D'emblée, i l faut 

signaler qu'i l n'est pas possible de caractériser une valeur de n, sur la 
" 

f ib re  de PE 1 puisque l a  courbe contrainte-déformation ne présente pas 

de renforcement et  passe même au dessous de l'asymptote théorique de 

l'approximation gaussienne. Nous attribuons ce comportement 

caractéristique des copol ymères hautement cr is ta l  1 ins à un processus de 

fluage (63)  résultant vraisemblablement d'une faible densité 

d'enchevêtrements. Pour PE 3 et  PE 7 (Figure 24 b-cl l e  renforcement 

est e f fec t i f  e t  nous obtenons des valeurs optimales, ne, se situant entre 

200 e t  500 pour PE 3 et  entre 30  e t  100 pocir PE 7, 

Or dans le  cadre de la  théorie de l 'é last ic i té  caoutchoutique, l e  

module d'élasticité est proportionnel au nombre de chaînes actives 

constituant le  réseau (30) e t  ce nombre N dépend l u i  même de la  masse 

moyenne entre enchevêtrements, Me, suivant l a  re la t ion : . l  





1 ou p ' est la  densité du caoutchouc et t'k l e  nombre d'Avogradro. En 

conséquence, le  module d'un réseau caoutchout ique varie à l'inverse du 

nombre, ne, de segments statistiques entre enchevètrements. S i  on 

i transpose ce résultat à l a  phase amorphe active, la  diminution du 

paramètre ne avec l e  taux de cristall inité, suivant le dépouillement des 

l courbes que nous venons d'effectuer, correspondrait alors à une phase 

amorphe de moins en moins complaisante, c'est à dire une augmentation de 

Ea qui viendrait partiellement compenser la diminution de b. 

Enfin, cette augmentation du taux d'enchevêtrements de la phase 

l amorphe active est à rapprocher de la discussion sur l 'ét i rabi l i té des 

I copolymeres, En effet, sf on suppose que celle-ci est dlrecternent reliée au 
1 taux d'enchevêtrement aprés la  cristallisation, on peut penser que la phase 

1 amorphe d'un copolymère de tres basse densl te, faiblement Hirable, est 

1 plus enchevêtree que celle d'un copolymère de plus haute denslté oii l a  

cristall isation a pu notablement désenchevêtrer le  réseau de l'état fondu. 

7) Conclusion 

Ce chapitre concernant l'application du modèle de Grubb aux 

copolymkres de l'éthylène permet d'&mettre les conclusions suivantes : 

1 1 l'évolut ion des propriétés mécaniques est conforme aux 

hypothéses de Grubb puisque nous observons une diminution de la 
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complaisance 1/E avec l 'étirage, suivant une l o i  de variat ion linéaire par 

7 
rapport a 1 / A- , pour tous les matériaux examines. 

2 )  l e  paramètre f déduit des courbes contrainte-déformat ion des 

fibres, indépendamment de l a  mesure du module d'élasticité E, varie aussi 

2 
1 inéairement en 1 / A pour tous ces copolymères. 

3) l e  paramètre b évalué par l'analyse thermique, semble bien êt re 

une caractéristique intrinsèque du matériau ini t ia l ,  l iée au taux de 

cristal l in1 té  du copolymere consideré. Nous avons vSrif lé qu'il ne varie pas 

avec l 'étlrage pour le  PE 3 e t  l e  PE 6. 

4) les variat ions conjuguées de f e t  de 1 /E permettent de 

caractériser le produit b Ea qui, tout en restant dans un même ordre de 

grandeur compris entre 25 e t  50 MPa, a tendance à diminuer lorsque l e  

taux de c r is ta l l in i té  du polymère décroît. Cette dfminution peut êt re 

attribuée à la décroissance du paramètre 6, par t ie l  lement compenske par 

une augmentation du module élastique de la phase amorphe Ea. 

5) Nous retrouvons l'hypothèse de l'augmentation de Ea lorsque l e  

taux de c r is ta l l in i té  du copolymère in i t ia l  diminue au travers d'une 

approche des courbes contrainte-déformation des f ibres selon l'analyse de 

Kühn et  Grün. 

6 )  enfin, la  diminution de la  f ract ion amorphe active, qui dans l e  

contexte présent permet d'interpréter l'augmentation du moduie élastique 

peut conduire, s i  l ' é t i rab i l i té  du matériau l e  permet, à une disparit ion 

complète de cette fract ion amorphe, équivalant a l 'apparition de ponts 

c r is ta l  l ins. Le modèle à continuité cr istal1 ine correspond donc, dans cette 
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optique, à un cas l imite du modèle mécanique développe ic i .  A l'inverse, la 

dfminution probable du paramètre b avec l e  taux de cr istal l ini té du 

copolymère in i t ia l  incite a penser que l'association en série des phases 

cristall ine et amorphe constitue l'autre cas 1 imite. 



3) TESTS DU MODELE MFCANIQUE 

Nous avons détai l lé dans le  chapitre précédent l'analyse d'un 

modèle mécanique permettant d'interpréter l 'évolution du module 

d'élast ic i té avec le  taux d'étirage. Pour renforcer la va l id i té  de ce modèle, 

nous avons entrepris de le tester, d'une par t  l e  biais de traitements de 

recui ts qui constituent un moyen de fa i re  varier le  module d'élasticité 

d'une f ibre étirée, d'autre part par l'étude de l 'évoiut ion des propriétés 

viscoélastiques avec l ' k t  irage. 

1 )  Traitements de recuit 

Nous avons effectué des traitements de recui t  sur des f ibres de 

taux d'étirage h=10 du copolymère PE 4 qui se si tue au mi l ieu  de la 

gamme étudiée. La durée des recui ts est de 15 min  et  leclrs températures 

comprises entre 80°C e t  1 2 0 0 ~  (CF par t ie  expérimentale]. NOUS avoRs 

suivi I'evoiution du taux de c r is ta i l in i te  par DSC e t  de l 'orientation globale 

rnes!.rroe p2r la Dlréfrlngence if'Ptirement, Paral lélement, !tous avons 

déterminé les ef fe ts  du recui t  sur le  module d'élasticité e t  le paramètre f- 

La Figure 25 rassemble les résul tats re la t i f s  au taux de 

c r is ta l l in i té  en masse e t  à l a  biréfringence. Af in  de pouvoir comparer les 

ef fets du traitement de recui t  à ceux de l'étirage, nous avons adopté aans 

ces représentations, des échelles identiques aux Figures 5 et  7. Pour 

toutes les f ibres ayant subi un recuit, on observe une augmentation faible I 





mais mesurable du taux de cr is ta l l in i té ,  de l'ordre de 5% en valeur 

relative, par rapport à leur taux de c r is ta l l in i té  in i t ia l .  Cette 

augmentation semble indépendante de la temperature du recuit.U1autre 

part, les valeurs de biréfringence sont constantes aux erreurs de 

détermination près, ce qul met en évidence que l 'orientation globale de la  

f ib re  n'est pas affectée par l e  traitement de recui t*  

La Figure 26 rend compte des variations du module d'élast ic i te et 

du paramétre f en fonction de l a  température du recuit.  On observe que le  

module élastique des f ibres ayant subi un recui t  est systématiquement 

infér ieur à celui des f ibres in i t ia les qui se situe entre 4,s et  4,6 GPa ; 

Entre 80 e t  l 10°C, il ne semble pas dépendre de l a  température du 

traitement e t  reste stable dans une fourchette comprise entre 3,7 et 

4,2 GPa. Au delà de 1 tOnC, il décroît notablement pour atteindre une 

valeur minimale de 2 GPa environ. S i  l'on doi t  admettre une précision de l a  

détermination de f légèrement inferieure à celle de l a  mesure de E, on 

observe cependant une concordance remarquable dans l 'évolution de ces 

deux paramètres. En effet, en dessous de 1 10°C, l a  valeur de f r e s t e  

voisine de 1,3 %, puis el le augmente à par t i r  de cette température pour 

dépasser la  valeur de 2 %. 

Cette évolution de 'avec le  module E est conforme à la corrélation 

entre ces deux paramètres, mise en évidence dans l'analyse de l'évolution 

des propriétés mécaniques avec le taux d'étirage et caractérisée par le 

segment re la t i f  au PE 4 sur la  Figure 20. Dans ce cadre, l ' intérêt 

principal de l'étude de l ' influence des traitements de recui t  réside dans le 

fa i t  que la variat ion du module d'élasticité s'effectue à taux de 

c r is ta l i in i té  e t  à orientation constants, ce qui permet ainsi de faire 

apparaître l ' influence du seul paramètre f ,  En effet ,  dans l e  cas de . 
l 'ét irage de f ibrzs après la  propagation de la  str ict ion, nous avons observé 



('XI 4 Pd91 3 



60 

des augmentations faibles mais significatives du taux de cr istal l ini té 

d'une part, et  de l'orientation des phases cristal1 ine et amorphe d'autre 

part, qui pourraient expliquer, au moins partiellement, I'accroissement du 

module d'élasticité. O r  l e  traitement de recuit provoque une augmentation 

du taux de cr istal l ini té et malgré celà, on remarque une diminution du 

module d'élasticité. Ce seul résultat prouve de façon irréfutable que 

contrairement au cas des PE isotropes, on ne peut pas, pour les fibres, 

établir une relation univoque entre taux de cr istal l ini té et module 

d'élasticité. I l  est indispensable de tenir compte de la disposition relative 

des blocs cristall ins e t  de l'existence ou de la  tendance à la création de 

ponts cristall ins. De plus, le module élastique diminue alors que 

l'orientation globale n'est pas affectée par les traitements de recuit. I I  

faut donc en déduire que dans la structure f ibri l laire, par nature 

fortement orientée, il n'existe pas de corrélation directe entre l'évolution 

du module d'élasticité et  celle de l'orientation. Cette conclusfon nous 

permet de mieux just i f ier  que dans l'analyse de l'augmentation du module 

élastique avec le  taux d'etirage, nous ayons négl igé l'accroissement 1 imi t& 

de l'orientation des fibres. 

D'autre part, la  diminution du module d'e!astici t e  consécutive au 

recuit est un phénomène bien connu (48,57-60). Peterlin (48,59 et 69) 

l'interprete en termes de relaxation des molecules liantes qui se tradulr. 

par une augmentation de l'intensité des clichés SAXS, siçne probant d'un 

interface cristal-amorphe plus marqué avec une mei l ieure correspondance 

entre les microfibri l les. En outre, lorsque les fibres subissant un recuit 

présentent un taux d'étirage très important, ( A >30) Peter, ' in . constate 

qu'après un vieillissement de plusieurs heures à température ambiante, on 

observe une recouvrance et même un dépassement du module élastique 

inl t ial ,  accompagné d'une diminution très nette de l'intensité'des clichés 

SAXS. Pour ces fibres, la  topologie moléculaire permet aux chaînes 



amorphes relaxees de cristall iser lentement entrainant ainsi l a  format ion 

de ponts cristall ins$ Par contre, pour des fibres inoins étirées, la  

topologie n'est pas favorable à leur construction et la perte du module 

élastique est irréversible, Ce dernier cas semble très similaire a celui des 

fibres de copolymères pour lesquelles nous observons une chute définitive 

du module élastique puisque des mesures effectuées quelques jours après 

l e  traitement de recuit confirment les valeurs obtenues dans l'heure qui le 

suivait. Cette remarque conforte l'hypothèse que la création des ponts 

cristall ins est très improbable pour des copolymères de type PELBD. 

Pour interpréter nos résultats, nous supposons que le recuit opère 

une relaxation l imi  tée de la phase amorphe se traduisant par une tendance 

a une alternance plus régulière des phases cristall ine et amorphe. Au 

niveau de la modélisation, cet ef fet  implique un rééquilibrage partiel des 

proportions de phase amorphe entrant dans cbacune des branches du 

modele de la Figure 1 1  induisant ainsi une augmentation du paramktre ,!' 
Le leger accroissement du taux de cr istal l ini té résulte vraisemblablement 

d'une croissance épitaxiale des cristaux, rendue possible par la relaxation 

de certaines chaînes arnorphes, mais n'ayant pas d'influence notable sur 

l'évolution des propriétés mécaniques. Enfin, cette analyse qui attrlbue 

intégralement la diminution de E à l'augmentation de f ,  suppose que le 

paramètre b ne varie pas au cours du recuit. Cette hypothèse est 

confirmée par l'examen des thermogrammes enregistrés avec une vitesse 

de chauffe de 2,5"/min. En effet, les modificatloris dûes au recuit sont 

très légères et n'affectent pas la partie haute températ?ire du pic de 

fusion. En particulier l a  température du maximum cle ce pic demeure 

inchangée. 1 
En conclusion, nous pouvons sou1 igner que l'analyse des 

conséquences des traitements de recuit constl tue un argument marquant 



I 

en faveur du modèle développé dans cette étude. En effet, s i  nous fixons 
I 

comme échantil lon de référence l a  f ibre avant subi un recui t  à 90°C, nous 

observons que le module d'élast ic i té chute notablement pour des recui ts a 

une température supérieure à 1 10°C sans que nous puissions déceler une i 
l 

variat ion des paramètres s ign i f icat i fs  habituellement retenus (taux de 1 
1 

c r is ta l l in i té ,  orientation). Seul l e  paramètre f ,  dont nous avons montré 

l'importance dans le  cadre de cette modélisation, varie sensiblement e t  

dzns l e  sens prévu par l'analyse théorique. ! l 
1 

1 

2) Le comportement thermomécanique viscu&laséique (6 1 )  

Pour confirmer la portee du modèle associati f  de Grubb, nous avons 

jugé intéressant de re l ier  les propriétés viscoélastiques aux variations du 

paramètre Pour fa i re  cet te  étude, nous avons choisi des fibres de PE 3 

qui se s i tue au m i l i eu  de la  gamme des copolyméres étudiés, ayant des 

taux d'étirage compris entre 4 e t  1 1 ,  e t  nous avons suivi la  variat ion de 

leur module de perte en fonction de l a  température pour une sol l ic i ta t ion 

sinusoïdale en t ract ion (Cf par t ie  expérimentale). 

i a ' ~ i ~ u r e  27 présente les spectres de relaxation re la t i f s  à quatre 

taux d'etirage. Elle met en évidence des transit ions Cl e t  Y c!airement 

résolues, dont les maxima respect i fs se si tuent à +20°C et  - 1  3O0E. 

L'amplitude de ces deux transit ions augmente avec le taux d'étirage ce qui 

signi f ie que les relaxations moléculaires qui les provoquent sont 

sensibles à l 'orientation des chaînes suivant l'axe d'étirage. 

Bien que la  nature exacte de la  relaxation y soi t  su jet te  à 





discussion dans l a  l i t térature (64,65 et 661, il est ktabli que cette 

relaxation intervient au niveau de la phase amorphe. D'autre part, la 

relaxation CX est clairement attribuée à des mouvements moléculaires 

dans la phase cr istal  1 ine (65,66). O r  s i  l'arnpl i tude d'une transition donnée 

dépend de la fraction volumique de la phase concernée (64,67 et 681, 

d'autres paramètres comme l'orientation, la dispersion, ou la viscosité 

spécifique interviennent également (67,681, Pour éliminer l'influence de 

ces derniers paramètres, nous avons suivi la  variation du rapport 

E"y/E"CX ! E" et Elaa etant les maxima du modu!e de perte mesurés Y 

respectivement au sommet des transitions y et Ot , en fonction du taux 

d'étirage. En effet, comme les propriétés mécaniques élastiques des fibres 

sont directement reliées à la réponse de la branche active du modèle, le 

rapport E '  /El' a doit être un b ~ n  paramètre pour suivre les évolutions 
Y 

relatives des fractions volumiques des phases cr istal  1 ine et amorphe uans 

cette branche. Par ailleurs, comme pour te PE 3, les valeurs de f , 

déterminées dans l'analyse de l'augmentation du module d'élasticité avec 

le tauxd'étirage, sont inférieures à 10 %, le rapport f j l - f  reste très 

2 proche de f e t  doit, comme celui-ci, varier linéatrement en I / A . 

Nous avons porté sur la Figure 28 les variations de E'Y/E''C( en 

2 fonction de i / A  . Les points représentes çosi lgnent de facon sat içfaisante 

compte tenu des erreurs expérimentales. 1 1  s'agit donc I s'un résultat 

supplémentaire confirmant la validite du modèle mécanique au travers 

d'une expérimentation ne reposant pas dfrectement sur les variations du 

module d'élasticité avec le taux d'étirage. 



Figure 28 Variation du rapport E'y /E"CI en fonction de 1 /A' 



1 )  I F ROLE DFS ENCHFVFTREMENTS DANS I FS T 

POLY MERES 

I l  est  établi  que les enchevêtrements ont une importance 

primordiale dans les processus de déformat ion des pol ymeres. A M a t  

fondu, i l s  se créent et  se défont sans cesse, du f a i t  de l a  reptation des 

macromolécules, et leur présence se traduit dans la  corrélat ion existant 

entre la  viscosité du polymere fondu et  sa masse moléculaire. (69) Dans un 

polymère amorphe a l 'é tat  vitreux, les enchevêtrements sont bloqués du 

f a i t  de l a  rest r ic t ion de mobi l i té  moléculaire. I l s  définissent un réseau 

permanent qui peut êt re déformé suivant une lo i  pseudo-affine (70, 71 1. 

Dans ce cas, au cours d'un recui t  au dessus de la  température de transit ion 

vitreuse, l e  r jseau exercî un e f fe t  mémoire e t  induit la  rétract ion  di^ 

matériau qui recouvre ses dimensions ini t ia les.  

Lorsqu'on examine le  cas d'un polymère semi-cristal1 in, l a  

déf ini t ion du réseau devient plus complexe. 11 existe des enchevêtrements 

de même nature que ceux de l 'état  fondu qui sont supposés Btre rejetés 



dans la  phase amorphe car ceux-ci C O ~ S ~  i tuent des def auts topologiques 
l 

t r o ~  importants pour êt re accomodés par le c r is ta l  ( 5  1 1. De plus, chaque ~ 
bloc c r i s ta l l i n  se comporte comme un élément d'ancrage pour lin grand 

nombre de chaines amorphes e t  peut, de ce fa i t ,  être considéré comme un 

noeud de rét iculat ion mult i fonctionnel (72 )  stabi l isant le  réseau des 

enchevêtrements. 

Nous avons montré dans le premier chapitre comment re l ie r  

l 'ét i rabi  li t é  maximale d'un copolymère à son taux de cristal1 inité, en 

supposant que l a  cr is ta l l isat ion à par t i r  de l 'état fondu, opère un 

désenchevêtrement par t ie l  du réseau. Suivant cet te  analyse, l'ét i rabi l i t é  

du copolymère est fixSe par le taux d'enchevêtrements qui subsiste à 

l ' issue de la  cr istal l isat ion. Ceci sous-entend que ta densité 

d'enchevêtrements ne so i t  pas modifiée par l 'étirage. 

Le phénomène de rétract ion à !a fusion des f ibres confirme cette 

hypothèse. Pezzuti e t  Porter (73) ont effectué des essais de rotract ion sur 

des LLDPE extrudés à l 'état  solide. Ce procédé d'obtention des f ibres 

permet d'éviter la  s t r i c t ion  mais les mécanismes moléculaires m i s  en jeu 

sont tout à f a i t  comparables (59). Comme pour l 'étirage uniaxial, on passe 

d'une structure sphérolitique à une structure f ib r i l l a i re  e t  on déf in i t  un 

taux d'étirage par extrusion, EDR (Extrusion Draw Ratio). La rétract ion est 

obtenue en portant la f ibre à 160°C pendant 15". Elle est totale pour 

EDR = 4. El le  décroît légèrement avec l e  taux d'étirage mais reste toujoiirs 

t rès importante (95% a EOR = 14). Les auteurs en concluent que l e  réseau 

formé par les enchevetrements physiques se deforme suivant une lo i  de 

transformation aff ine sans être détrui t .  La nhase cr is ta l l ine maintient le 

réseau déformé dans cet te  configuration défavorable du point de vue de 

l'entropie. A la fusion uu cr istal ,  les chaînes macromoiéculaires peuvent 

se rétracter e t  I 'échantil lon reprend ses dimensions ini t ia les.  



Ces deux approches indépendantes (analyses de I 'k t i rab i  1 i té du 

matériau et  de la ré t ract ion des f ibres) conduisent donc a admettre que 

l 'ét irage d'un copolymère de i 'éthy lène s'effectue sans désenchevêtrement 

notable. 



1 DISTANCE ENTRE ENCHEVETREMENTS DANS LF 

CADRE DU MODELF MECANIQUE 

Nous avons montré dans la deuxième part ie que le modèle de Grubb 

1 appliqué aux copolymeres de l'éthylène permet de décrire de façon 

satisfaisante l 'évolution du module élastique avec le taux d'étirage. 

D'après ce modèle, l'augmentation de E est l iée à la  décroissance de l a  

f ract ion volumique, t', de phase amorphe active, suivant une lo i  de 

variat ion l inéaire en 1 / A 

1 Cette évolution spécifique du parametre f peut étre appuyée par 

1 des arguments basés sur la  topologie macromoliculaire. Pour celà, Grubb, 

dans son approche moléculaire , considère le réseau que constituent les 

enchevêtrements rel iés entre eux par des chaines de contour to ta l  moyen 

le = ne K , où K est l a  longueur du segment statist ique. A l 'équilibre 

thermodynamique, deux enchevêtrements sont séparés par une distance 

moyenne , d = ne ' /2  K , e t  l 'on peut en déduire l 'extensibi l i té l im i te  du 

réseau suivant la relat ion . 

A = l e / d = l e  1 /2 /2 e 

Dans ce cadre, est assimî 16 au taux d'et irage naturel c'est a e 

dire le  taux d'étirage mesuré dans la strict.ion. Mais dans des conditions 
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favorables de température et  de vitesse de sol l ic i tat ion, la  s t r i c t ion  peut 

se propager e t  subir un étirage supplémentaire. Grubb (5 1 suppose qu'a 

pa r t i r  de ce stade, le réseau est en permanence tendu e t  que c'est son 

extensibi l i té l im i te  qui varie au cours de l'étirage. Dans ce contexte, le  

taux d'étirage > s'écrit' ': e 

ou A' est  le  nouveau taux d'extension l im i te  as jcc ié a une nouvelle 

longueur entre enchevêtrements l',. On en déduit immédiatement : 

l a e = K  A 2  (27) 

Comme les enchevêtrements ac t i f s  sont sépares par une distance 1', en 

moyenne e t  que ces defauts topologiques doivent se regrouper (51 dans 

les zones amorphes constituant la fraction amorphe active, f diminue 

lorque l', augmente, ce qui fourni t  la relation : 

où p est une constante. Cette approciie molecu!aire très simple permet 

donc de retrouver l a  variat ion de f observée expérimentalement et 

corrélativement d'interpréter les variations du module d'élasticité avec le 

taux d'étirage. 



i l  s'agit maintenant d'expliquer comment la distance entre 

enchevêtrements peut augmenter avec l'étirage. L'interprétation de Grubb 

(51 ) repose sur la notion d'un désenchevetfernent progressif des chaînes. 

Or, comme les enchevêtrements peuvent dif f i c i  lement exlster au sein du 

cr istal  pour des raisons thermodynamiques que nous avons deja 

soulignées, la diminution de leur nombre doit se traduire par une 

augmentation importante de la longueur des cristaux. En effet, si on 

suppose que le nombre des enchevêtrements diminue d'un facteur 2 e t  

qu'ils se situent tous en dehors du cristal, on peut présumer d'un 

doublement de la iongueur moyenne des cristaux. Cette sl tuation condu:t 

donc rapidement à des cristaux fibri l laires de tres grande longueur et d 

des structures de type "shish kebab" (74) qui ne sont pas envisageables 

pour les LLDPE. De plus, une Importante diminution du taux 

d'enchevêtrements n'est pas compatible avec un taux de rétraction a la  

fusion voisin de l'uni té, te l  qu'on peut l'observer sur ces matériaux (731, 

En conséquence, il noüs faut donc Gliminer l'hypcthèse de lz  

dispari t i ~ n  des enchevêtrements au cours de l'étirage des copolymeres de 

l'éthylène. 

Suivant le modèle de Peterlin, la déformation de la structure 

f ibr i l la i re résulte princjpalement d'un glissement des f ibr i l les les unes 

par rapport aux autres (55 , 59). S i  les f ibr i l les étaient complètement 

indépendantes, ce processus se déroulerait sans augmentation du modu!e 



élastique, ce qui n'est pas le cas. Les f i b r i l l es  sont en f a i t  rel iées entre 

el les par des molécules qui induisent un cisai l lement des f i b r i l l es  se 

traduisant par un déplacement re la t i f  des microf i b r i l  les. 

Ce ,*deplacement est rendu possible par un accroissement de la  

longueur des molécules l iantes interf  i b r i  1 laires grace a un processus de 

dépliement part ie l  des chaînes au niveau des blocs cristallins. I l  en 

résulte, dans l e  cadre du modele de Peterlin, un accroissement de la 

f ract ion volumique des molécules l iantes alors que leur nombre reste 

constant. Sur la  Figure 29, on a m is  en évidence une chaîne re l iant  deux 

microf ibr i l les adjacentes e t  possédant un enchevetrement dans chacune de 

ce1 les-ci. Cette chaîne possède une par t ie  amorphe comprise entre les 

blocs cr is ta l l ins 3 et  2' qui est déjà presque totalement tendue. Le 

dépliement par t ie l  de la chaîne à la surface de ces deux blocs cr is ta l l ins 

est nécessaire pour permettre le déplacement re la t i f  des deux - 

microf ibr i l les.  Ainsi la  chaîne l iante reste dans le  même état  de tension, 

mais l a  longueur de sa part ie amorphe comprise entre les dec~x 

enchevêtrements augmente par le  fa i t  du cisaillement. On peut d o ~ c  

considérer que I 'é t i rab i l i té  de cette chaîne, au sens du quotient de !a 

distance entre enchevêtrements à l 'état  tendu, par cette même distance a 

l 'é tat  relaxé, s'accroît au cours de l'étirage. Aussi, peut-on admettre a 

par t i r  de cet te  description classique du mécanisme prépondérant dans la 

déformation de l a  structure f ibr i l la i re ,  une au~mentat ion de la longueur 

des chaînes tendues entre enchevêtrements. 

Pour que ceci puisse effectivement se produire, i 1 est  nécessaire 

que le  c r is ta l  manifeste une duct i l i té  suffisante, ce qui implique que la 

température d'étirage soi t  supérieure à la  température de transi t ion CX . 

Toutefois, s i  l a  température est trop proche de la tempérciture de fusion, 

les blocs cr is ta l l ins ne peuvent plus être assimilés à des nodules de 





réticuiation physique empêchant le gl isserrient des enche?/êtrernents. Lln 

observe alors une r u ~ t u r e  ou un " f i  lage" n'entrainant pas une auçmentat ion 

des propriétés mécaniques du matériau (73) .  Ainsl, dans des condirions 

l favorables de température et de vitesse de sollicitation, la phase 

cristall ine agit comme un réseau de noeuds physiques dont le nombre 

diminue par suite du dépliement des chaînes à la surface des blocs 

cristall ins ; il résulte une augmentation de la longueur moyenne des 

chaînes tendues entre enchevêtrements qui est équivalente à un 

désenchevêtrement progressif du réseau. I l  est donc légitime de 

considérer celui-ci comme @tant à son maximum d'extensibi 1 i te tout au 

long de l'étirage, sans pour cela recourir à la notion de désenchevetremeni. 

Par al 1 leurs, l 'arrêt du processus d'étirage entraine iine chute 

notable de la contrainte. De plus, lorsqu'on libère la fibre des mors de la 

machine de tract ion, on observe une rétract ion d'autant' plus marquee aue 

le taux de cr istal l ini té du copolymère est faible. A ce stade, il s'opère 
l ~ donc une relaxation partiel le du réseau, l imitée par une phase cristall ine 

dont la présence permet de conserver la majeure partie de l'extension 

acquise au cours de l'étirage. Ainsi cette relaxation, dont on peut supposer 

qu'elle affecte principalement la phase amorphe et plus particulièrement 

la fraction amorphe active, permet au réseau de revenir en deçà de son 

extensibilité l imi te et confère aux fibres les propriétés élastiques mises 

en évidence dans l'étude de leur déformat ion à température ambiante. 



4) DEFINITION D'UN RESEAU GLOBAL 

Selon l'approche que nous venons de présenter, on peut définir un 

réseau global dont les noeuds sont de deux types distincts : 

- enchevêtrements rejetés dans la phase amorphe. 

- points de jonctions des chaînes amorphes sur les blocs cr istal  lins. 

Dans un premier temps, le processus d'étirage amène le réseau 

global à un maximum d'extensibilité correspondant à l'apparition de la 

striction. Le taux d'étirage atteint alors l e  taux d'étirzge naturel /le. 

Cependant, un étirage supplémentaire est rendu possible par l'élimination 

progressive des points de jonctions des chaînes amorphes sur les blocs 

cristallins. En particulier, à chaque fois qu'une boucle Ge repliement a ta 

surface d'un bloc cr ls ta l l  in se déplie, i l  y a perte d'un noeud pour le réseau 

global, et consécutivement accroissement de son extensibilité, tout în  

gardant constant le nombre des enchevêtrements. 

De ce fait, l 'étirabii i  t é  effective du matériau est principalement 

l imitée par l a  densr te des enchevêtrements qui est fixée à I'issue de l a  

cristallisation. De plus, la rétraction est totale lorsque la fusion des 

blocs cr istal l ins permet le retour à l'équilibre entropique du réseau 

macromoléculaire. 

Cette approche rejoint celle de Heise et  d ( 7 5 )  qui définissent 

l'ensemble du processus d'étirage du P i  comme la déformation d'un réseau 

.défini dés l 'état isotrope, e t  dans lequel les blocs cr istal l ins se 



comportent jusqu'a la str ict ion comme une charge solide indéformable 

(soiid f i i lers)  puis, au cours du post étirage de cette str!ction, comme une 

charge plas.tique (plastic f l l lers). 

E l  le  permet enfin d'expliciter l'augmentation en cours d'kt irage de 

la distance moyenne entre enchevêtrements actifs, augmentation qui 

constitue une condition suffisante pour t'interprétation moléculaire du 

modèle mécanique que nous avons développé. 



Nous montrons dans cette étude que suivant un procédé t rès  simple 

(étirage à l 'état  solide avec une vitesse qui peut être relativement élevée) 

1 les copolymeres de l'éthylène permettent d'obtenir des f ibres dont les . 

caractéristiques mécaniques sont t rès intéressantes. De glus, ces PE 

i of f rent l a  possibi l i té d'une certaine diversité au niveau des propriétes 

1 élastiques. On peut ainsi fabriquer des f ibres en visant un module 

élastique plutôt élevé et  une é last ic i té  résiduelie assez l imitée, ou au 

contraire un module plus faible associé à un domaine élastique beaucoup 

plus étendu. Le choix i n i t i a l  porte sur la concentration du cornonomère 

introduit au moment de l a  synthése du polymère, qui détermine le  taux de 

c r is ta l l in i té  du matériau i n i t i a l  e t  consécutivement ses performances 

mécaniques après l ' k t  irage. 

Par ail leurs, il est également possible de t ra i te r  le  taux d'étirage 

comme un paramètre supplémentaire et  une modél isat ion peut alors êt re 

u t i l e  pour prévoir le module d'Young de la fibre. Dans cette optique, nous 

développons une modéi isat ion proposée par Grubb, qui permet d'interpréter 

de façon très satisfaisante l 'évolution ou module d 'e las t l c~ té  des 

copolymères avec l'étirage. Ce modèle cons~ste  en I'associat ion en 

parallèle de deux branches dont la  plus rigide, correspondant à une 

fract ion volumique b du matériau , ne comprend qu'une faible proportion f 
de phase amorphe. I l  se si tue comme un moyen terme entre l a  simple 

assocfation en serie des phases cr is ta l l ine e t  amorphe et  te modele 3 

phase rtgide contlnue dcnt il dérive directement. 



Dans ce contexte, nous proposons, pour déterminer le paramètre f', 

une méthode originale fondée sur l'analogie formelle qu: existe eritre la 

courbe de tract ion d'un caoutchouc et  12s courbes contrainte-défornation 

des f ibres de copolymères, analogie part icul  ierement évidente pour les PE 

de basse densi té. Nous montrons que les variations du paramètre #: ainsi 

déterminé, correspondent directement à l 'évolution du moduie d'élast ic i té 

en fonction du taux d'étirage, pour tous les matériaux dont nous disposons. 

Nous établ issons également pour un des copolymères, l'existence d'une 

corrélation entre l ' é v o l u t i ~ n  du parametre f et  cel le de ses propriétes 

viscoélast iques. 

D'autre part, nous abordons par l'analyse thermique :e paramètre 

b et  nous vér i f ions pour deux copolymères très di f férents que, 

conformément aux hypothèses de l a  modélisation, il ne varie pas au cours 

de l 'étirage. De plus, les variat ions conjuguées de # b e t  E avec l e  taux 

d'étirage des f ibres et  pour les sept copolymères, nous permettent 

d'étayer l'hypothèse d'une densité d'enchevêtrements de la  phase amorphe 

l iée au taux de c r is ta l i in i té  du matériau in i t ia l ,  hypothèse que nous 

confortons par l'analyse directe des courbes contrainte-déformation des 

fibres. 

Par ail leurs, l 'application de cette mode1 isatlon rilécanique 

implique une t rès  faible influence de l'augmentation du taux de 

c r is ta l l in i té  et ne t ient  pas compte de l'accroisçement de l'orientation, 

tous deux observés au cours de l'étirage. Cette conclusion est appuyée par 

l'étude de l 'évolution du module élastique des f ibres après t ra i  ternents de 

recui t  qui met en évidence une diminution t rès nette du module 

d'élasticité alors que l 'orientation globale des f ibres n'est pas affectée et 

que le taux de c r is ta l l in i té  augmente légèrement. 



Enfin, s i  ce modèle est d'abord analogfque, c'est à d i re  qu'Il n'est 

pas directement fondé sur la  structure microscopique du matériau, i l  est 

compzlt i ble avec l'approche moléculaire que nous proposons. Cett? 

agproche est basée sur les propriétés des copo!ymères à l 'étirage, tel  les 

que nous les avons caractérisées, e t  la rétract ion quasi-totale des f ibres 

à la  fusion, mise en évidence par d'autres auteurs, Elle repose sur le  

concept de l'extension progressive du réseau physique formé par les 

enchevêtrements. Mais e l le  considère également, en prenant en compte les 

points de jonction des chaînes amorphes sur les blocs cr istal l ins,  un 

réseau complexe qui est supposé être en permanence à un maximum 

d'extensibi l i té augmentant au cours de l'étirage, Cette description permet, 

suivant l'analyse de Grubb, de prévoir la variat ion part icul ière du moduie 

d'é 1 ast i c i  t é  que nous avons observée. 

Pour prolonger et  compléter ce travail ,  on peut tenter d'aborder 

l'hypothèse du réseau toujours tendu en étudiant I 'orientation du matériau 

tout au long de l 'étirage. L'évolution de l 'orientation mesurée 

parallèlement à l'augmentation de l a  contrainte appliquée à une f ibre de 

copolymère préalablement ét i ree devrait également apporter des 

informations supplémentaires. Des essais prél iminaires de suivi de ia  

biréfringence d'étirement ont démontré la nécessi t é  de mesurer alors avec 

précision l'épaisseur de la  f ibre au cours de la déformation. Par ai  1 leurs, 

d'autres expérimentations permettraient de c o n f ~ r t e r  la modélisation que 

nous avons présentée. En part  icul ier, l'étude de l 'évolution des propriStés 

viscoélastiques avec l 'ét irage pourrait être général isée 21 l'ensemble des 

copolymères en vue d'effectuer une comparaison globale de toutes les 

f ibres. 

Enfin, dans un domaine différent, il serai t  t rès intéressant 

d'étudier par le  calcul ou en réalisant des structures modèles, 

l ' interact ion entre les phases cr is ta l  1 ine et amorphe ; ceci pourrait 



fournir une estimation du module élastique de la phase élastomère et 

permet i r e  de prévoir son comportement dans une soi 1 ic i  tat  ion mécanique 

élastique. 

Ainsi. cette étude permettrait d'acquérir une connaissance plus 

complète des différents éléments composant ces fibres qui constituent 

par elles-mêmes de véritables structures composites orientées, 



1 )  PREPARATION DES ECHANTILLONS 

Les echsnti 1 Ions des différents matériaux sont prelevks dans des 

plaques d'épaisseurs comprises entre 0.2 et 2 mm suivant leç techniques 

de caractérisation abordées. Ces plaques sunt obtenues par moulage en 

compression après fusion du pol ymere a 180°C. pour les PE i à 4 e t  6 

160°C pour les PE 5 à 7. Le poiymere est maintenu sous pression 3 cette 

température pendant 10 min pour obtenir une relaxation complète des 

macromolécules. Les plaques sont ensui t e  refroidies à l-s'/min environ. 

Comme la cristsllisation du PE est. rapide, le taux de cristall initb du 

matériau est proche de celui obtenu par recristallisation isotherme. Des 

éprouvettes en forme d'haltéres sont ensuite découpées a l'aide d'un 

emporte-pièce ; leur longueur ut i le est de 24 mm pour une largeur de 5 

mm. Dans certains cas que nous mentionnerons , nous avons uti l isé des 

eprouvettes plus petites. 



2)  ETIRAGE DES EPROUVETTES 

Les éprouvettes sont étirbes dans une machine de tract ion J.J. 

Llayd équipée d'une enceinte chauffante. La vitesse de dkpiacement de l a  

traverse mobile est fixée à une valeur constante de 50 mmjmin. De ce 

fai t ,  l a  vitesse de déformation des hprouvettes diminue au f u r  e t  8 mesure 

de l'étirage, l a  vitesse in i t ia le  valant E'O = 3,s IO-' s-'. 

Pour l'étude des courbes d'étirage des di f f  érents PE, piusieurs 

températures comprises entre 20 e t  120°C ont été retenues (Cf Figure 1) 

l'épaisseur in i t ia le  des eprouvettes htant de 1 ,'F m m  environ. Dans te cas 

par t icu l ier  du PE 1, un a u t i l i sé  des eprouvettes plus petites, de 

dimensions u t i les  16 X 4 mm, pour permettre, compte tenu des 

dimensions de l'enceinte chauffante, un étirage jusqu'à l a  rupture en une 

seule 6tape. La vitesse de déplacement de l a  traverse n'étant pas modifiée, 

l a  valeur de 18 v i  tesse de déformation in i t ia le  est légèrement supérieure 

( €'a = 5,2 1 0 - ~  S- '1. 

l 

En ce qui concerne l'btude de t a  variation des caractéristiques 

physiques des f ibres en fonction de leur taux d16tirage, les éprouvettes 

sont toutes étirées 6 8O0C, avec une {litesse de déformation in i t ia le  

- r 
&'O = 2 2  1 oe2 ç- et selon l e  protocole suivant : 

L'éprouvette en forme d'halteres est placee entre les  mors de la  

machine de t ract  ion, dans l'enceinte prechauf fée 3 ta tempérrsttrre de 



l 'étirage. Aprés les quelques minutès nécessaires Èi l a  remontée de l a  

I I r  -  etr ripé rature jusqu'a sa valeur de consigne, I'bprouvette est  itirbe à l a  

l t ungueur désirée. On stoppe alors l a  traverse mobile et sirnul tankment on 

1 ouvre l a  porte de l'enceinte chauffante. La terripérature chute alors jusqu'à 

l'ürnbi ante et  l a  contrainte mesurbe, qui d ic ro î t  d'abord rapidement, prend 

une valeur sensiblevient constante. A ce moment, on descend l a  traverse 

rricrbile et  on l ibére l a  fibre. II faut noter que les conditions de cette étape 

de relaxat ior~ e t  de refroidissement est importante car etles clnt une 

incidence mesurable sur l es  valeurs du module d'élasticité. 11 est dclric 

nécessaire de f i  xer un protocole preci s et  f aci 1 ement reproductible. 

Lès taux d'btirage sont déterminés à pa r t i r  de l a  variat ion de 

l'espacement et'itre des repéres marques à l'encré, distants de 1,s mm sur  

l 'échantil lon isotrope. Cette mesure est e f f  ectuée plus de 12 heures aprbc; 

l 'btirage ce qui assure une relaxation cornplite des fibres. 



31 ANALYSE ISENTHALPICIUE DIFFEREI\ITIELLE !DSCj 

ET MESURES DE DENSITE 

La OCiC est urt rnoyen d'investigation très puissant dans l'étude des 

pol yrrikres semi-cristal 1 ins cornrie l e  FE. E l  l e  petmet d'abord de mesurer 

l'enthalpie de fusion AHF d'un échantillon e t  connaissant sa masse m d'en 

déduire son taux de cristall intk massique ftr% suivant la relation : 

ou A HT est l'enthalpie de fusion massique d'un cristal parfait ,  

infiniment long, de PE f A H0r = 69 cill/g ) (77). On peut éventuellement 

en diiduire un taux de cristallinti! volumique FC en tenant cr~rnpt-e des 

densi tes de chaque phase : 

n i  ,O est la densi té  de l'échantil lcrn e t  p l a  densi t h  du c r i s t ~ l  de r= 

FE(& = 1 g/cm3) (78) . p peut être mesurée directement dans une colonne 

% gradient de densitl! au calculée en utilisant le  modéle à deux phases de 

Kilian suivant l a  relation : 



où 4 est l a  densité de l a  phase amorphe ( /3, = 0,855 ~ ~ / c m ~ )  (79). Cet te  

dernihre équation permet également de calcul e r  le taux de cristallintb 

massique à partir de l a  mesure de 1a densi t é  du rnaténau (80) : 

Remarquons que si l'analyse thermique e t  l a  mesure de la densité 

sont deux méthodes également utilisées pour estimer l e  taux de 

cristall inité d'un FE, les résultats qu'elles fournissent peuvent 6tre 

sensiblement diffkrentç surtout pour les pal ymères faiblement 

cristallins. En effet, ces deux méthodes reposent sur le concept d'un ' 

systerne biphasé et ne prennent pas en compte l'existence éventuelle d'une 

phase paracristalline, plus dense que l'amorphe, mais qui ne présenterait 

pas des intiractions internes de type cristallin (81 , 82). De plus, 

l'analyse thermique considére une enthalpie de fusion valable pour 

l'ensemble de l a  phase cristalline. O r  A HOF décroît légérernent quand les 

dimensions des blocs cristall ins deviennent plus petites et leur 

température de fusion plus basse. En conséquence, les taux de cristaIlinit6 

estimés par DSC sont systématiquement sous Svalués. 

Par ailleurs, la  DSC permet de visualiser l a  distribution des tailles 

des cristaux. En effet, chaque bloc cristallin, caractérisé par son 

épaisseur 1, fond a une temperature T (1 1 que l'on peut calculer en 

utilisant l a  relation de Thomson. 

où T, est la  température de fusion d'un cristal de PE infiniment long 



f T, = 14I0C) e t  2 l'énergie de surface du cr is ta l  ( 2 = 0,08 J / ~ ~ I  (44). 

f4ous retiendrons de cet te  l o i  que l'augmentation de l a  tempkrature de 

fusion est l iée % un épaississement des cristaux. 

Les courbes de fusion sont enregistrées au moyen d'un analyseur 

thermique DSC -2 de f erkin-Elmer. La \ri tesse de chauffe est de 1 O0/rnin 

sauf cas part icul iers précisés dans l e  texte, où l'on recherche une anal yse 

plus f ine du cornportement à l a  fusion. La vitesse de chauffe est alctrs 

rarnenée 6 2,S0/min. Les échantil lons ont des masses comprises entre 2 et  

5 mg mesurée 6 t'aide d'une balance de précision permettant d'atteindre l e  

t / l00  de mg. Les enthalpies de fusion des échantillons sont obtenues par 

iritégration des pics au pianimétre ou par pesée des courbes de fusiori, 

%prés tracé de Ta ligne de base définie par l a  droite re l ient  les part ies 

l inéaires avant le début e t  aprés l a  fusion compléte du polymére. La 

ca l i  brat ion en ternpérature e t  en énergie est réalisée ü pa r t i r  de l a  fusion 

de l'Indium ( TF i n  = 430 1< ; &, HF i n  = 6,8 cal/g). 

Les mesures de densi t é  sont effectuées dans une colonne 3 gradient 

de densi t é  constitué par le système isopropanol - eau. 



4) MESURES D'ORIENTATION PAR DlCHROlSME IR. 

On aborde par ce t te  technique l 'orientation d'un polymère en 

ut i l isant  une source polarisée qui permet, en ne retenant qu'une des deux 

composantes du champ électr ique des radiations IR de met t re en évidence 

une répart i t ion anisotrope des moments électriques dipolaires dont l a  

variation est responsable de l 'act iv i  t é  du mode normal IR. 

Un étirage uniaxial produisant une structure qui posséde une 

symétrie de révolution (331, deux mesures d'absorbante suff isent pour 

caractériser l 'orientation. On en déduit 19. rapport dichroïque D : 

ou A" e t  A l  sont les  absorbantes mesurées avec une lumière- IR polarisée 

respectivement, parallélement e t  perpendiculairement à l'axe d'étirage. 

Ce rapport dichroique dépend de 18 direction du moment de transition, 

caractéristique de la  vibration, par rapport 4 l a  chaîne et  de l 'orientation 

moyenne de la  chaîne par rapport à l'axe d'étirage. En effet ,  s i  1s chaîne 

est parfai ternent orientée l e  rapport dichrotque vaut : 

où E " et  EL sont les coeff ic ients d'extinction parallèlement et 

perpendiculairement à l'axe d l t i rage,  e t  f.P l'angle que f ô i  t l a  direction 



du moment de transi t ion arec l'axe de l a  chaîne { ic i  confondu avec l'axe 

d'kt i rage). 

Dans l e  cas général, l 'orientation n'est que part ie l le et on peut l a  

mudiii iser en supposant une fraction, F, de chaines parfaitement orientees 

e t  l a  f ract ion cornpl6mentaire (1 -  FI admettant utle distr ibut ion 

d'ürientation purement aléatoire. Le rapport dichroïque devient : 

ou E est l e  coeff icient d'extinction de l a  f ract ion non orientée qui, compte 

tenu de la  symétrie de rbtlolution, est l i é  aux coeff ic ients & " e t  EL 

suivant la  relat ion : 

Des Equations 35 e t  36, on t i r e  Ia  valeur de F: 

e t  l'on ident i f ie  le  paramètre à l a  fonction d'orientation [Cf Equation 4). 

Les spectres en lumiére polarisée sont obtenus à l'aide d'un 

spectrométre IR à transfurmbe de Fourier Nicolet 7139 équipé d'un 

polaiseur Perkin - Elmer a g r i l le  d'or. 

Pour év i ter  tout e f f e t  parasite dû a ?a polarisation préexistante de 



l a  source, le  polariseur est orienté une fu is  pour toutes, e t  c'est 

l 'échantil lon qui est tourné de 90" pour l'étude des deux polàrisatior~s 

orthogonal es. 

Les bandes d'absorption d 1894 cm- ' et 1080 cm- que nous avons 

étudiées sont peu intenses et  necessitent une épaisseur d'échantillon 

relativement importante. Pour l e  PE 1, des éprouvettes de 1 mrn 

d'bpaisseur pour les faibles taux d'étirage et de 2 mm pour les taux plus 

importants ont é t é  étirées. On obtient ainsi des f ibres ayant une épaisseur 

comprise entre 500 et  850 p . Pour l e  PE 6, l'épaisseur des éprouvettes 

de départ a été f ixee à 1,8 mm , ce qui f ourni t des f ibres dont I'hpaisseur 

varie entre 600 e t  140 p suivant le taux d'étirage. 

Des échantitlons prélevés sur ces fibres sont f ixés sur ilne carte 

br is to l  s'adaptant directement sur l e  porte-bchanti 1 ton Nicolet. La carte 

est préalablement percbe daun or i f ice circulaire 3 l'aide d'un forêt de 2 mm 

de diamètre. De ce fa i  t, l a  surface éclairée est t rès  pet i te ce qui implique 

un gain important au niveau du détecteur et une accirmulation de 200 

interférogrammes par le  spectromètre. M6me dans ces conditions l e  bru i t  

de fond reste assez important v is  fi v is  du signal, mais on s l'avantsge non 

négligeable de s'affranchir totalement du phénoméne de modulation du 

spectre IR qui intervient généralement pour les f i l m s  minces et rend trbs 

aléatoire l e  tracé de la l igne de base. Dans nos conditions expérimentales, 

l'épaisseur de i 'échantil lon étant comparable aux dimensions de l a  surface 

éclairée, les  spectres ne sont pas modulés. 

Pour les deux bandes 3 1894 cm-' e t  1080 cm-' les  abscirbances 

sont toujours inférieures à 0.5 (par rapport 3 l a  l igne de base) c'est i dire 

dans l e  domaine de l inhar i té de 13 fui  de Geer - Lambert (38). 



Au départ, nous avons envisage l'étude de l a  polarisation de la 

bande à 1378 cm-' qui nkcessite l e  déconvolution du massif complexe 

entre 1330 e t  1400 cm-'. Celle-ci s'avère d'autant plus d i f f i c i l e  que les 

pics fürrnant ce massif correspondent à des vibrations égaiement 

sensibles à l 'orientation des chaînes rnacrornoléculaires. De plus, dans l e  

cas du PE 6, les échantillons prépares pour l'btude de cette bande intense 

à pa r t i r  d'éproinvette d'épaisseur 500 y ,  se révélent encore trop épais en 

ce qui concerne \es taux d'étirage A<4. De ce fait.  nous présentons des 

résul tats sur les PE 1 e t  PE 6 pour les bandes à 1894 et  1080 cm-'  

uniquement. 



5) MESURE DE L'ORIENTATION PAR BIREFRINGENCE 

D'ETIREMENT 

Sans entrer dans les  détails de l a  théorie, on peut simplement 

l rappeler que l a  birkfringence d'un matériau est due à i ' an i so t r~p ie  des 

iridices optiques des Slérnents qui le  constituent. Si ces elbments sont. 

uriet-ttbs au hasard, I'anisotrùpie disparaît au niveau rnacrocuspique et l e  

rnatériau n'est pas bir6f  t-ingent. Par contre, s' i ls sont orientes suivant une 

direction preférentielle, il apparaît une biréf  ringence. Pour un étirage 

uniaxial, l a  sywtétrie de révolution de l 'orientation permet de se l i m i t e r  6 

une seule mesure de biréfringence, A = nu - ni-, où n' e t  ni- sont 1 es 

indices optiques du matériau paralletement et  perpendiculairemeirt à l'axe 

d'étirage. 

I Les mesures sont effectuées à l'aide d'un microscope Lei tz équipé 

d'un systeme de polsrisation de l a  lumiére visible (lumière blanche). 

L'échantillon est placé 3 45" des axes croisés du poIariseur e t  de 

l'anal yseur. La différence de chemin optique dile 6 l a  biréfringence de 

l 'échantil lon est compensée par un compensateur de type Ehringhsuss 6 

lsme de calcite. .Les f ibres d'un PE donné sont obtenues 6 par t i r  

d'éprouvettes ayant toutes l a  meme épaisseur i n i  t iale. On s 'aper~u i  t en 

ef fe t  que les val einrs d'angle lues sur l e  cornpensatetrr varient assez peu 

d'un échantil lon à l'autre, l'augmentation de l a  biréiringence étant 

approsti mat ivement compensée par l a  diminution de l'épaisseur. 

L'épaisseur in i t ia le  des éprouvettes est de 600 p pour le  PE 1 - 3 e t  4 et 

de 1 mm pour l e  PE 6. 



61 MESURE DU MODULE D'ELAÇTICITE - 

Les fibres des différents PE sont obtenues par étirage 

d'éprouvettes dont l'épaisseur init iale est yoisine de 1 ,? mm. t a  mesure du 

module élastique est effectuée 6 l a  température ambiante, dans une 

machine de traction Instron. t a  longueur des échantillons testés est de 50 

mm. La vitesse de l a  traverse mobile est fixée fi 1 mrnimin ce qui 

correspond à une vitesse de deformation E' = 3,3 l ~ - ~ s - '  . LEI valeur du 

module E est déduite de l a  pente fi l'origine de l a  courbe de traction. La 

méme courbe de contrainte-déformation sert également à. l a  determination 

du paramètre f (Cf sème Partie 2 3) 



7 )  TRAITEMENTS DE RECUIT 

Les recui t v  ont été effectués sur des f ibres obtenues par étirage a 

un taux A = 10 d'éprouvettes de PE 4 (Cf 2). les épaisseurs in i t ia les 

valant respectivement 1.7 mm pour les essais mécaniques e t  la  DSC d'une 

part  e t  0,6 mm pour les mesures de biréfringence d'autre part. t e s  f ibres 

sont placées dans un porte-échantillon qui permet, en bloquant leurs 

extrérnit-és, d'effectuer un recui t  6 longueur constante (si l a  f ibre n'est 

pas -fixfie, on observe une rét ract ion d'autant plus importante que l a  

température est élevée). Le porte-bchantillon est ensui t e  placé dans un 

bain chauf fant thermostaté de glycérol choisi pour son incompat-i b t l i  ti! 

avec l e  PE. Un 6vit.e ainsi tout phénuméne de gonflement. Il est nécessaire 

de contrôler t r&s  précisemment l a  température du bain, car les résultats 

montrent que la  variat ion du modute élastique est e f fect ive dans rnn 

domaine restreint  de température de recuit, con-tpfis entre 1 10 et 1 20°C. 

Pour ce faire, on u t i l i se  une régulation électroniqine Eurotherm qui 

corrige t r ks  rapidetment les perturbations thermiques induites par 

I'intrrrrduction du porte-&chant1 l lon  dans le bain. La température est ainsi 

contrfiibe à 0,l0 prks. A pa r t i r  de 12bQC, l a  f ibre forid dans l e  

porte-hchanti 1 lun, cet-te t-empératilre étant t rés  proche de ce1 l e  mesur& 

au sommet du pic de fusion (Cf Figure Sb). 

Le module de l a  f ibre est mesuré dans les minutes qui suivent l e  

recui t  car l a  l itt-krst-ure donne des ~xemp les  de reprise du module 

d'élasticité au bout de quelques heures. Toutefois, comme des mesures 



effectuées quelques jours aprSs le  t rs i  tetnent ont confirmé les premières 

valeurs, cette prbcauticin semble superflue dans te  cas de PE 4. 

Par ailleurs, les rriùdules d'élastici té sont mesures à part i r  

d'échantillon de fibre de 25 mrri de longueur. Comme l a  vitesse de l a  

traverse est ramenhe à 0,s wirrii'rnin, on garde \a rneme valeur 

E' = 3,3 s-'. Les autres caractérisations (paramètre f ,  taux de 

cr is ta l l in i  t é  par DSC, biréfringence) sont effectuées dans les conditions ' 

définies dans cette partie expérimentale. 

Enfin, les valeurs du module élastique, du parsmétre #; de l a  

biréfringence e t  du taux de cr istal l ini  té pour l a  f i t ire de référence (n'ayant 

pas subi de traitement de recuit) sont les moyennes de 4 mesures 

indépendantes. 



81 PIESURES MECANJQUES DYNAMIQUES 

Les mesures dynamiques sont effectuées sur un Rhéovibron Togo 

Baldwin DDVII - B dans une gamme de température comprise e g r e  - 135 

e t  + 45°C. La fréquence de 1 10 Hz a é té  sélectionnée pour les 

températures inférieure 3 - 60°C dans l e  but de déplacer l e  maximum de l a  

t ransi t ion Y dans une zone accessible à notre équipement basse 

température. D'autre part, nous avons choisi la fréquence de 3,s Hz pour 

les températures supérieures 6 - 60°C pour permettre l 'appsritian de la 

t ranf  i t ion Ct avant fa rétract ion thermique des échantillons. En effet, 

cette rét rsct ion perturbe fortement les mesures au dessus de 45°C. Les 

f ibres sont etirees dans les conditions definies plus haut (Cf 2) 6 par t i r  

d'éprouvettes de 15 mm de longueur et  de 0,2 mm d'épaisseur. Comme la  

diminuticin de 19 section des f ibres avec le taux d'étirage compense 

approximati~rement l'augmentation du module élastique, tous les 

échantillons sont testés dans les mêmes gammes de force e t  de 

déformation. 
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L'étude du comportement à l'étirage de différents copolymères- éthylène- 

butène montre l'influence marquante du taux de cristallinité que nous relions 

à des différences au niveau de la densité des enchevêtrements du réseau 

macromoléculaire. 

Par ailleurs nous avons étudié l'évolution des caractéristiques physiques 

des fibres avec le taux d'étirage et nous développons un modèle analogique 

permettant d'interpréter les propriétés élastiques des fibres. Ce modèle 

consiste en une association en parallèle de deux branches dont la plus 

rigide, correspondant à une fraction volumique b du matériau, ne comprend 

qu'une faible proportion f de phase amorphe. 

Pour déterminer expérimentalement le paramètre f nous proposons une méthode 

originale, reposant sur l'analogie des fibres avec la courbe de traction 

d'un réseau caoutchoutique. Parallèlement, la détermination du paramètre 

b est estimée par analyse thermique différentielle. L'évolution de ces 

deux paramètres avec le taux d'étirage est conforme aux hypothèses de la 

modélisation et permet de rendre compte de l'augmentation du module élastique 

des fibres. 

1 Enfin nous proposons une approche moléculaire de la déformation des copoly- 

mères de l'éthylène basée sur 1 'extension pr.ogressive du réseau défini 

par les enchevêtrements subsistant à l'issue de la cristallisation. Cette 

description introduit également le concept d'un réseau complexe, englo- 

bant les nczuds physiques constitués par les points d'ancrage des chaînes 

amorphes sur les blocs cristallins, que nous supposons en permanence tendu 

après la propagation de la striction et dont l'extensibilité augmente au 

cours de l'étirage par suite du dépliement des chaînes liantes à la surface 

'des blocs cristallins. 

MOTS-CLES : POLYETHYLENE - COPOLYMERES ETHYLENE-BUTENE - ETIRAGE A L'ETAT 
SOLIDE - FIBRES - MODULE D'ELASTICITE - MODELE  CAN NIQUE 


