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Introduction générale 

 

L’obtention de matériaux structurés à l’échelle micro et nanométrique à moindre coût est un 

défi qui se pose pour de nombreuses applications. C’est le cas par exemple en micro-

électronique où la miniaturisation des composants électroniques est nécessaire afin de répondre 

aux attentes du grand public pour constamment augmenter les performances comme les 

capacités de stockage de données. Les structures nanométriques permettent de conférer de 

nouvelles propriétés aux matériaux. Ainsi, les effets de confinements électroniques dans les 

systèmes nano-structurés peuvent amener de nouvelles propriétés électriques, optiques ou 

magnétiques. 

Les nanostructures peuvent être divisées en deux catégories : celles organisées en surface, 

comme les circuits imprimés sur des wafers de silicium et celles organisées en volume, comme 

les matériaux mésoporeux. Afin de former ces nanostructures, deux approches peuvent être 

choisies, très différentes l’une de l’autre. La première est l’approche descendante ou top-down, 

qui consiste au découpage (ou coupage) successif d’un matériau massique pour obtenir des 

dimensions nanométriques. Il s’agit typiquement de techniques comme la lithographie, qui 

requièrent la création préalable de nano-motifs à répliquer sur un matériau (masques de 

photolithographie par exemple). Cependant, cette étape préliminaire est très couteuse 

puisqu’elle nécessite des équipements sophistiqués et que les cadences de production sont 

lentes. La seconde approche est dite ascendante ou bottom-up et consiste en la formation 

spontanée de nanostructures par auto-assemblage. L’exemple le plus immédiat est celui des 

copolymères à blocs qui s’auto-assemblent en structures nanoscopiques très régulières et bien 

contrôlées (lamelles, cylindres, phase bicontinue gyroïde...). Contrairement à la première 

approche, on peut alors potentiellement obtenir à faible coût des quantités importantes de 

matériaux nano-structurés, comme par exemple pour le captage d’énergie ou pour la filtration. 

L’objectif de cette thèse est de montrer qu’en contrôlant la chimie aux interfaces, des 

organisations micro et nanoscopiques peuvent être obtenues spontanément pour divers 

matériaux polymères. Ce travail de thèse se découpe en deux parties. La première porte sur 

l’étude de l’organisation mésoscopique en volume de matériaux polymères contrôlée par la 

chimie supramoléculaire. On s’intéressera notamment à distinguer les contributions respectives 

des interactions directionnelles entre unités supramoléculaires (liaisons hydrogène), des 

interactions non directionnelles (ségrégation de phase induite par les forces de dispersion) et de 

la cristallisation de la chaine et des unités associatives. De plus, on démontrera le rôle essentiel 

des interactions secondaires des fonctions chimiques liant l’unité supramoléculaire à la chaine 

polymère. Ce travail s’appuie sur le savoir acquis au laboratoire Matière Molle et Chimie dans 

ce domaine, depuis la découverte des caoutchoucs auto-cicatrisants par Leibler et ses 

collaborateurs en 2008 et s’inscrit dans la suite des travaux de thèse de Jessalyn Cortese (2012). 

Le Chapitre 1 est une revue bibliographique sur l’organisation des polymères supramoléculaires 

en masse. Il permet au lecteur de dégager les paramètres clés à considérer pour obtenir un 

polymère supramoléculaire organisé à l’échelle nanoscopique et qui seront repris dans les 
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chapitres 2 à 4. On passera notamment en revue l’association supramoléculaire, la ségrégation 

de phase, la cristallisation (de la chaine et/ou de l’unité supramoléculaire) et on verra qu’il est 

possible de faire une analogie avec les copolymères à blocs. 

Dans le Chapitre 2, la synthèse et l’organisation en masse de polymères supramoléculaires, 

notamment de poly(propylène glycol) fonctionnalisé thymine (Thy) sont étudiées. En 

particulier, on identifie les contributions respectives à l’organisation des forces de dispersion 

entre la chaine et les unités supramoléculaires, des liaisons hydrogène entre unités associatives 

et des interactions secondaires entre liens attachant le motif supramoléculaire à la chaine 

polymère. Nous montrons que la nature chimique de ces liens est tout à fait prépondérante pour 

l’organisation, notamment lorsque celle-ci est induite par la cristallisation des unités 

supramoléculaires. Enfin, nous expliquons comment les unités supramoléculaires réduisent la 

mobilité des chaines polymères, et induisent un phénomène d’anti-plastification pour ces 

matériaux. 

Le Chapitre 3 est consacré à l’étude des propriétés thermiques, structurales et mécaniques de 

polyéthylènes supramoléculaires mono et bifonctionnalisés Thy et 2,6-diamino-1,3,5-triazine 

(DAT). Pour ces polymères supramoléculaires semi-cristallins, nous montrons que la 

ségrégation de phase est le moteur d’une organisation lamellaire, renforcée par la cristallisation 

des unités supramoléculaires thymine ou celle des chaines PE. Nous examinons notamment 

l’impact de la rigidité des interfaces entre unités supramoléculaires et chaines PE sur le type 

d’organisation, le confinement des chaines PE et leur cristallinité. Enfin, nous mettrons en 

évidence que l’organisation nanoscopique de ces matériaux est directement responsable de leurs 

propriétés mécaniques, le confinement des chaines PE dans les lamelles de la structure 

empêchant la formation de chaines de grandes masses. 

Dans le Chapitre 4, nous étudions des mélanges de polymères supramoléculaires PE et PDMS 

fonctionnalisés Thy ou DAT à leur(s) extrémité(s). Contrairement aux copolymères à blocs 

covalents dont les morphologies découlent de l’incompatibilité des blocs et de la fraction 

volumique de chacun, le comportement des copolymères supramoléculaires est plus complexe 

et dépend également de la force de l’association supramoléculaire ainsi que de la taille de 

chaque bloc. Les exemples de tels copolymères étant rares, nous présentons les études 

théoriques qui ont été réalisées pour permettre au lecteur d’appréhender toute la complexité de 

ces systèmes. Nous montrons que les copolymères supramoléculaires triblocs et multiblocs 

s’organisent en fondu et trouvent un bon accord avec ces prédictions. Cependant, nous verrons 

que la cristallisation non confinée du PE provoque la destruction complète de la micro-

séparation de phase, ce qui résulte en une altération des propriétés mécaniques de ces matériaux. 

La seconde partie de cette thèse porte sur l’étude du phénomène de structuration spontanée en 

surface de films acrylates photopolymérisés à l’air appelé auto-texturation. Ainsi, nous avons 

mis en évidence que la photopolymérisation de formulations acrylates en présence d’oxygène 

mène, dans certaines conditions, à des morphologies de surface très régulières de taille 

micrométrique. 

Le Chapitre 5 étudie le phénomène d’auto-texturation pour des films épais (> 500 µm) et met 

en évidence le rôle de l’inhibition par l’oxygène ambiant de la polymérisation radicalaire. Nous 
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montrons que ce phénomène résulte d’un équilibre entre les cinétiques de photopolymérisation 

et d’inhibition par l’oxygène en surface du film. La fabrication des films se faisant sous 

atmosphère ambiante, nous démontrons que le contrôle de la cinétique de polymérisation 

permet de moduler cet équilibre et donc l’auto-texturation. Typiquement, les paramètres 

ajustables sont, la concentration en amorceur, l’intensité des UV et le temps d’irradiation. Enfin, 

le type, la taille et l’orientation des morphologies peuvent être adaptés notamment avec le taux 

de réticulation ou l’épaisseur des films. 

Dans le Chapitre 6, nous montrons que le procédé d’auto-texturation est transposable à des 

films minces (20 µm) dans un cadre industriel. Les revêtements auto-texturés obtenus 

présentent des propriétés optiques ajustables par variation de paramètres externes à la 

formulation tels que l’intensité des UV et le temps d’irradiation (flous et clartés entre 1 et 95%). 

Enfin, des morphologies très régulières confèrent aux revêtements des propriétés optiques tout 

à fait singulières et nouvelles, comme par exemple un flou et une clarté élevés qui correspondent 

à un faible contraste mais à une grande netteté.
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Introduction 

Un polymère supramoléculaire est constitué d’une chaine polymère fonctionnalisée par une ou 

plusieurs unités supramoléculaires capables de s’associer entre elles ou avec un motif 

complémentaire par des liaisons non covalentes comme des liaisons hydrogène, des interactions 

π-π, des liaisons de coordination métal-ligand... L’avantage de ce type d’interactions est 

qu’elles peuvent être formées ou rompues en contrôlant des paramètres tels que la température, 

le pH ou la présence de molécules compétitrices. Les unités supramoléculaires pouvant 

s’associer avec elles-mêmes sont dites homo-complémentaires tandis que celles pouvant 

s’associer sélectivement avec une autre unité sont dites hétéro-complémentaires, à l’image des 

paires de bases de l’ADN adénine/thymine et cytosine/guanine. 

Dans le domaine de la chimie supramoléculaire, les unités capables de former des liaisons 

hydrogène sont les plus utilisées car elles offrent la possibilité de moduler la sélectivité et la 

force des interactions, typiquement entre 5 et 30 kJ/mol (contre 150-1000 KJ.mol-1 pour des 

liaisons covalentes). Une liaison hydrogène seule est trop faible pour former un polymère 

supramoléculaire alors qu’un réseau de liaisons hydrogène permet d’augmenter à la fois la force 

et la directionalité des interactions. Classiquement, et intuitivement, plus le nombre de liaisons 

hydrogène est important, plus la constante d’association résultante est élevée. Ainsi, Meijer et 

al. ont synthétisé l’unité ureido-pyrimidone (UPy) capable de se dimériser via quatre liaisons 

hydrogène parallèles avec des constantes d’association de l’ordre de 106 M-1.1,2 Avec six 

liaisons hydrogène, les constantes d’association peuvent atteindre 109 M-1.3 La force de ces 

interactions dépend de la position relative des groupements donneurs (D) ou accepteurs (A) 

dans le réseau de liaisons hydrogène. Ainsi, les associations ADA-DAD, DAA-ADD et AAA-

DDD peuvent former trois liaisons hydrogène parallèles mais ont des constantes d’association 

très variables, respectivement de 102, 104 et 105 M-1.4 Cela s’explique par l’apparition 

simultanée d’interactions secondaires électrostatiques entre groupes adjacents qui peuvent être 

défavorables (D-D ou A-A) ou favorables (A-D) (Figure 1). 

 

Figure 1. Interactions secondaires possibles pour des motifs supramoléculaires interagissant via 

trois liaisons hydrogène.5 

L’introduction des unités supramoléculaires peut être réalisée à une ou deux extrémités du 

polymère, au milieu de la chaine ou en fonctions pendantes le long de la chaine. La position et 

le nombre d’unités supramoléculaires de même que leur constante d’association et leur mode 

d’assemblage (dimères, clusters, interactions latérales) déterminent les propriétés 

macroscopiques du polymère. 

En 1990, Lehn et al. ont synthétisé les premiers polymères supramoléculaires à partir d’un 

mélange de petites molécules (diamidopyridines bifonctionnelles et dérivés d’uracile) capables 
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de former des chaines linéaires via des interactions à trois liaisons hydrogène. Contrairement à 

chacun des monomères, le polymère formé possède des propriétés de cristal liquide en masse.6 

Dans ce chapitre et les suivants, nous nous sommes intéressés uniquement au comportement en 

masse de polymères supramoléculaires fonctionnalisés à leur(s) extrémité(s). Cela permet 

notamment d’étudier l’influence des phénomènes de cristallisation (de la chaine et/ou de l’unité 

supramoléculaire) et de ségrégation entre les différents constituants du polymère. En effet, alors 

qu’en solution les interactions spécifiques (liaisons hydrogène) ont un rôle prédominant, en 

masse les phénomènes de ségrégation deviennent très importants, menant à des interactions non 

spécifiques et parfois à de l’agrégation lorsque la ségrégation est forte. 

En masse, on distingue les polymères supramoléculaires homogènes, c'est-à-dire constitués 

d’une seule phase regroupant la chaine polymère et les unités supramoléculaires, et les 

polymères présentant une séparation de phase résultant de la ségrégation des unités 

supramoléculaires et du polymère du fait de leur incompatibilité chimique. 

Dans ce chapitre, nous établissons une revue des polymères supramoléculaires de la littérature, 

en portant l’accent sur leur micro-séparation et leur éventuelle organisation mésoscopique. En 

identifiant les phénomènes et les interactions pertinents, on cherche à établir une relation entre 

la structure du polymère supramoléculaire et ses propriétés macroscopiques (viscosité, 

élasticité…). Nous conclurons par une analogie entre les polymères téléchéliques 

supramoléculaires et les copolymères à blocs. 

I. Polymères supramoléculaires : importance de la séparation 

de phase  

Lorsque l’unité supramoléculaire et la chaine polymère sont compatibles chimiquement 

(polarités similaires), les polymères supramoléculaires forment des matériaux homogènes 

(monophasiques). L’assemblage de tels polymères téléchéliques peut être décrit par la théorie 

des polycondensations.7 Deux hypothèses sont nécessaires : (i) l’association des unités 

terminales est totalement réversible et (ii) toutes les unités ont la même probabilité de 

s’associer, quelque soit la taille « virtuelle » de la chaine. Même si des cycles peuvent se former, 

leur quantité devient négligeable dans le fondu, équivalent à des solutions de très fortes 

concentrations. Dans ces hypothèses, le degré de polymérisation moyen Dn ne dépend alors que 

de la constante d’association K des unités supramoléculaires et de la concentration totale en 

chaines c :5 

Dn ≈ 2√Kc 

La distribution de taille des chaines dépend également de la constante d’association : plus la 

constante d’association est importante, plus la distribution des tailles de chaine est large et 

centrée vers de hauts degrés de polymérisation (Figure 2). 
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Figure 2. Distribution de la taille des chaines de polymères supramoléculaires téléchéliques 

pour différentes valeurs de constantes d’association.5 

On notera que des chaines monofonctionnelles, souvent appelées chain stoppers, peuvent 

limiter le degré de polymérisation en s’associant à l’extrémité d’une chaine difonctionnelle. Il 

est donc nécessaire d’obtenir des degrés de fonctionnalisation proches de 100% pour favoriser 

des polymères supramoléculaires de masses molaires virtuelles très importantes. 

Un tel système, chaines de PEG (2000 g/mol) fonctionnalisées à leurs extrémités par des unités 

thymine (Thy) et diaminotriazine (DAT), a été étudié par Krutyeva et al.8 Dans celui-ci, les 

unités supramoléculaires Thy et DAT ne sont pas agrégées, leur polarité étant comparable à 

celle de la chaine PEG. Par diffraction des neutrons (SANS), les auteurs ont montré qu’en 

fondu, les associations complémentaires Thy/DAT étaient plus favorables que les auto-

associations Thy/Thy et DAT/DAT (KThy/DAT = 617 L.mol-1), ce qui recoupe les résultats 

obtenus en solution dans le chloroforme (à 24°C, KThy/DAT = 835 L.mol-1, KThy/Thy = 7 L.mol-1 

et KDAT/DAT = 4 L.mol-1).9 L’association de chaines Thy-PEG-Thy avec des chaines DAT-PEG-

DAT par des liens Thy/DAT conduit à un polymère supramoléculaire de masse molaire 

virtuelle 10 fois supérieure à la masse molaire entre enchevêtrements du PEG (Me = 2000 

g/mol). Cependant, son comportement rhéologique suit une dynamique de Rouse 

caractéristique de fondus non enchevêtrés. Ces résultats a priori contradictoires peuvent en 

réalité s’expliquer en considérant la cinétique des interactions supramoléculaires. En effet, 

même si thermodynamiquement les interactions sont fortes, leur temps de vie peut être très 

court. Pour l’association Thy/DAT, ce temps de vie, estimé à quelques centaines de 

nanosecondes, permet de supprimer les contraintes topologiques des chaines voisines 

enchevêtrées par échange rapide entre paires associées. 

Pour obtenir des matériaux supramoléculaires de grande taille ou formant des réseaux, il est 

donc nécessaire de choisir des unités dont la cinétique d’association/dissociation est lente. C’est 

ce qu’ont réalisé Kramer et al. avec des copolymères statistiques de n-butyl acrylate et de UPy-

hexyl acrylate, UPy étant ainsi introduite de façon pendante.10 Les unités UPy dimérisées ayant 

une très forte constante d’association et un temps de vie élevé (estimé entre 4 et 100 s suivant 

la proportion de groupes UPy pendants) celles-ci jouent le rôle de points de réticulation 
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physique (interactions intermoléculaires) et permettent ainsi de former un réseau 

tridimensionnel transitoire. 

Cependant, on voit rapidement la limite de l’exercice qui consisterait à ne choisir ou ne 

synthétiser que des unités supramoléculaires ayant des stabilités thermodynamique et cinétique 

élevées. En effet, dans ce cas le caractère stimulable peut être fortement réduit. Pour augmenter 

le temps de vie des espèces associées, même avec des constantes d’association faibles, il faut 

les confiner spatialement. En d’autres termes, il est nécessaire de choisir le système 

supramoléculaire de sorte que les unités associatives se séparent de la phase polymère. Ainsi, 

des mélanges de dimères et de trimères d’acides gras fonctionnalisés par des unités aminoéthyl 

imidazolidone, di(amidoéthyl)urée et diamido tétraéthyl triurée ont permis d’obtenir un 

élastomère auto-cicatrisant (Figure 3). Dans ce réseau, les unités imidazolidone et urée 

associées par liaisons hydrogène forment des points de réticulation transitoires.11 La rapidité de 

cicatrisation et le caractère non auto-adhésif du matériau s’expliquent par la ségrégation des 

motifs associatifs polaires au sein d’une matrice polymère apolaire.12 

 

Figure 3. (A) Schéma de la synthèse du réseau de liaisons hydrogène formé à partir de diacides 

et de triacides gras greffés aminoéthyl imidazolidone, di(amidoéthyl)urée et diamido tétraéthyl 

triurée.11 (B) Auto-cicatrisation de l’élastomère supramoléculaire (photos Arkema). 
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II. Polymères supramoléculaires et micro-séparation de phase 

Dans la plupart des exemples de la littérature, la chaine polymère et les unités supramoléculaires 

ont des polarités différentes. Les chaines sont souvent peu polaires et amorphes tandis que les 

unités supramoléculaires sont polaires et rigides. Il en résulte des phénomènes de séparation de 

phase qui renforcent le degré d’interaction entre unités supramoléculaires en les concentrant 

localement.  

Différentes microstructures peuvent être obtenues selon l’architecture du polymère 

supramoléculaire et du mode d’interaction des unités associatives. Ainsi, avec des polymères 

téléchéliques, les agrégats d’unités supramoléculaires peuvent être connectés entre eux par des 

chaines polymères (ponts), non connectés (boucles) ou encore former des empilements 

ordonnés (Figure 4).13 En conséquence, en masse, même le motif supramoléculaire le plus 

simple peut s’agréger au-delà d’une simple dimérisation et permettre la formation d’un réseau 

supramoléculaire. Les agrégats supramoléculaires formés peuvent être vitreux ou cristallins. 

 

Figure 4. Microstructures possibles formées par la ségrégation et l’agrégation des unités 

supramoléculaires de polymères téléchéliques. Adapté de la référence.13 

Les polymères supramoléculaires ayant une Tg inférieure à la température ambiante et 

présentant une micro-séparation de phase ont les propriétés d’élastomères thermoplastiques.14–

17 En effet, les chaines polymères représentent la phase molle qui confère au matériau son 

élasticité tandis que les agrégats d’unités supramoléculaires servent de points de réticulation 

physique. Ces agrégats, liés chimiquement à la phase molle, forme des nano-domaines 

(typiquement de taille 5-100 nm) répartis dans le matériau. Cependant, contrairement aux points 

de réticulation chimique des élastomères traditionnels, ces agrégats supramoléculaires peuvent 

fondre ou se ramollir au-delà d’une certaine température (Tg ou Tm de l’agrégat), menant à un 

fondu de faible viscosité permettant la remise en forme du matériau. 

La séparation de phase est généralement faiblement organisée, les agrégats supramoléculaires 

n’étant pas ordonnés à longue distance, mais une organisation mésoscopique très régulière et à 

longue distance peut également apparaître dans certaines conditions. 
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1. Agrégation et cristallisation des unités supramoléculaires 

a. Mise en évidence des agrégats supramoléculaires 

Stadler et al. ont été précurseurs en 1990 dans la mise en évidence d’une séparation de micro-

phase pour des chaines de poly(butadiène) (PB) greffées de manière aléatoire par des unités 

acide 4-urazoylbenzoïque.18 L’association entre les unités supramoléculaires consiste en deux 

liaisons hydrogène et une interaction dipôle-dipôle entre deux carbonyles. Les clusters d’unités 

supramoléculaires liées à différentes chaines jouent le rôle de points de réticulation, créant un 

réseau thermoréversible (figure 5A).19 Cette agrégation est mise en évidence par la présence 

d’un maximum sur le diagramme de diffraction des rayons X aux petits angles (SAXS), révélant 

une micro-séparation de phase entre la matrice polymère apolaire et les motifs 

supramoléculaires polaires (Figure 5B). Ce pic indique qu’il y a une distance caractéristique 

entre les clusters dans l’échantillon. De surcroît, les agrégats d’acide 4-urazoylbenzoïque sont 

cristallins et leur fusion est observée en DSC vers 80°C.20 Au-delà de cette température, le pic 

de diffraction en SAXS disparaît ce qui indique la perte de la pseudo-organisation. Au 

refroidissement, la micro-séparation de phase ré-apparaît avec la cristallisation des agrégats 

supramoléculaires avec la même distance caractéristique que celle observée avant chauffage, 

ce qui montre la réversibilité du phénomène.20  

 

Figure 5. (A) Association entre des motifs 4-urazoylbenzoïque greffés sur des chaines de PB à 

différentes échelles.18 (B) SAXS à 30°C de chaines greffées avec 1 mol% (+), 2 mol% (△), 4 

mol% (○) et 10 mol% (□), adapté de la référence.20 

Un comportement similaire a été observé avec des chaines de poly(isobutylene) (PIB) 

fonctionnalisées avec des unités acide 4-urazoylbenzoïque.21 
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Figure 6. (A) Schéma du réseau physique formé par du PTHF fonctionnalisé cytosine aux 

extrémités. (B) Echantillons obtenus avec l’adénine (à gauche) et avec la cytosine (à droite).15 

Lillya et al. ont été les premiers à observer que la séparation de phase de polymères 

supramoléculaires téléchéliques, (chaines de poly(tetrahydrofuran) (PTHF) fonctionnalisées 

aux deux extrémités par des acides phthaliques) peut mener à un matériau présentant des 

propriétés d’élastomère thermoplastique.14 Sivakova et al. ont observé le même phénomène 

avec des chaines bifonctionnelles de PTHF fonctionnalisées par des nucléobases protégées (N6-

anisoyl-adenine et N4-(4-tert-butylbenzoyl)cytosine).15 Les auteurs ont mis en évidence une 

agrégation des unités terminales en micro-domaines cristallins au sein de la matrice molle de 

PTHF (Tg = -84°C). Les micro-domaines durs étant connectés entre eux par le biais de la 

matrice PTHF, ils se comportent comme des points de réticulation physique. Les matériaux sont 

donc des réseaux élastomères thermoplastiques (Figure 6A). Malgré l’utilisation d’une paire de 

nucléobases ayant une constante d’association faible (inférieure à 40 M-1), des films aux bonnes 

propriétés mécaniques ont été obtenus (Figure 6B). Ainsi, dans cet exemple, les propriétés des 

polymères supramoléculaires ne dépendent pas directement de la valeur de la constante 

d’association des unités supramoléculaires mais des phénomènes de ségrégation de phase. 

 

Figure 7. Images en TEM de PEB fonctionnalisé avec un motif bisurée (a) et de PB 

fonctionnalisé avec un motif bisuréthane (b).22 

Depuis ces premiers travaux, l’existence d’une micro-séparation de phase pour des polymères 

supramoléculaires difonctionnels a été observée dans de nombreux systèmes constitués d’unités 

supramoléculaires polaires et de chaines polymères apolaires de température de transition 

vitreuse inférieure à l’ambiante. On retiendra par exemple des systèmes de PB fonctionnalisé 

OH,23 de PTHF fonctionnalisé 2,4-diamino-1,3,5-triazine (DAT),24 ou des chaines de 
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poly(ethylene-co-butylene) (PEB) en étoile fonctionnalisées UPy à leurs extrémités.25 Cette 

séparation de phase n’est pas organisée à longue portée, comme ont pu l’observer en TEM 

Merino et al. par le marquage sélectif des domaines d’agrégats supramoléculaires de polymères 

téléchéliques PEB et PB fonctionnalisés par des unités bisurée ou bisuréthane (Figure 7).22 

b. Agrégats supramoléculaires cristallins  

Dans le système supramoléculaire PB greffé de manière aléatoire par des unités acide 4-

urazoylbenzoïque, Stadler et al. ont montré que la cristallinité des agrégats n’étaient pas due 

aux seules liaisons hydrogène entre unités supramoléculaires (formation de « chaines »), mais 

également aux interactions dipôle-dipôle entre ces « chaines » qui permettent l’apparition de 

domaines larges et organisés capables de cristalliser (Figure 5A).18 

Ainsi, la cristallinité des micro-domaines supramoléculaires est une indication que 

l’assemblage des motifs ne consiste pas uniquement en interactions frontales, le plus souvent 

des liaisons hydrogène complémentaires, mais aussi en interactions supplémentaires, dites 

secondaires, qui permettent leur meilleure organisation. Meijer et al. ont mis en évidence que 

la présence de liens urée ou uréthane entre une unité UPy et une chaine téléchélique de 

poly(carbonate) (PC), permet des interactions latérales additionnelles entre dimères de UPy, 

qui conduisent à leur empilement ordonné et donc à leur cristallisation (Figure 8).16 Ces 

empilements forment des fibres de longueur micrométrique observées en AFM.26 Le matériau 

se comporte comme un élastomère thermoplastique, les empilements cristallins jouant le rôle 

de points de réticulation physique, et s’écoule à la fusion des empilements supramoléculaires 

(100-150°C). En l’absence de liens urée ou uréthane, aucun empilement cristallin n’apparaît et 

le matériau se comporte comme un fondu de polymère enchevêtré. Un comportement similaire 

est obtenu avec des chaines de PEB,16 de poly(caprolactone) (PCL)27 et de 

poly(diméthylsiloxane) (PDMS).28 

 

Figure 8. Schéma représentant les empilements de dimères de UPy formés du fait des 

interactions entre les liens uréthanes utilisés pour attacher les unités UPy sur le polycarbonate.26 

Des agrégats cristallins ont aussi été obtenus avec des systèmes où l’unité supramoléculaire est 

une fonction pendante ou au centre de la chaine polymère. C’est le cas par exemple des chaines 

de PTHF fonctionnalisées en leur milieu par une unité bis-urée ou pour des chaines de PDMS 

avec des unités bis-urée pendantes29 ou centrales.30 Les motifs bis-urées de deux chaines 
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voisines s’empilent et forment des domaines cristallins sous la forme de fibres visibles par AFM 

(Figure 9).31 La micro-séparation de phase entre le PTHF mou et les micro-domaines cristallins 

de bis-urée est à l’origine des propriétés caoutchoutiques de ces matériaux. 

 

Figure 9. (A) Schéma représentatif de polymères PTHF fonctionnalisés en leur centre par une 

fonction bis-urée (avec un espaceur butylène). Les zones bleues correspondent aux domaines 

cristallisés de bis-urées, (B) image en AFM de l’échantillon en contraste de phase.31 

Les interactions latérales peuvent conduire à des organisations cristallines plus complexes. 

C’est le cas avec l’unité benzène-1,3,5-tricarboxamide (BTA) capable de s’organiser en hélice 

α (Figure 10) et qui greffée aux extrémités de chaines PEB conduit à une micro-séparation de 

phase avec une structure colonnaire formant des fibres. Ces fibres cristallines étant pontées 

entre elles par les chaines de polymère, le matériau possède également des propriétés 

d’élastomère thermoplastique.17 

 

Figure 10. Formation d’une hélice α par empilement de l’unité supramoléculaire benzène-1,3,5-

tricarboxamide.32 

Enfin, il faut noter que certaines interactions ne s’établissent qu’en cas de séparation de phase 

entre la chaine et le polymère. En effet, alors qu’un polycarbonate téléchélique fonctionnalisé 

UPy ne présente aucune séparation de phase, son homologue PDMS montre des micro-

domaines cristallins. Cela résulte de la très forte incompatibilité entre la chaine PDMS et UPy 

qui tend à rapprocher les unités supramoléculaires qui s’associent alors par interactions π-π.28 

c. Agrégats supramoléculaires non cristallins 

Comme nous l’avons déjà évoqué précédemment, la ségrégation des chaines polymères, pas ou 

peu polaires, et des agrégats supramoléculaires polaires, conduit à des matériaux ayant les 

caractéristiques d’élastomères thermoplastiques, où les agrégats sont des points de réticulation 
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physique. A la fusion de ces micro-domaines cristallins, on observe une brusque diminution de 

la viscosité. Cependant, certains systèmes supramoléculaires, bien qu’ayant un comportement 

d’élastomère, ne présentent qu’une diminution graduelle de la viscosité avec la température, 

comme cela a été mis en évidence par Meijer et al. avec des chaines PEB fonctionnalisées par 

des unités UPy à leurs extrémités (Figure 11).2 Dans ces systèmes, les agrégats 

supramoléculaires ne sont pas cristallins mais vitreux et seules les interactions 

supramoléculaires assurent la cohérence de l’agrégat. Ainsi, à mesure que la température 

augmente, l’équilibre thermodynamique entre unités associées et dissociées est déplacé vers 

l’état dissocié. Il en résulte une réduction du nombre d’agrégats et donc une diminution 

progressive de la viscosité. 

 

Figure 11. (A) Poly(éthylène-butylène) fonctionnalisé OH (à gauche) et fonctionnalisé UPy (à 

droite), (B) Evolution de la viscosité en fonction de la température pour le polymère non 

fonctionnalisé (pointillés) et fonctionnalisé UPy (trait plein).2 

 

 

Figure 12. Schéma des micelles interconnectées formées en mélangeant Thy-PIB-Thy et DAT-

PIB-DAT et zoom sur les interactions non spécifiques entre unités supramoléculaires au cœur 

des micelles, adapté de la référence.33 

L’étude rhéologique en température d’un mélange équimolaire de PIB téléchéliques 

fonctionnalisés par des unités supramoléculaires hétéro-complémentaires thymine (Thy) et 

diaminotriazine (DAT) a révélé que la viscosité du fondu ne suit pas le modèle d’une simple 

association Thy/DAT, mais plutôt celui d’une agrégation non spécifique des unités.33 Dans ce 

système, les unités Thy et DAT sont rassemblées au cœur de micelles. Ces micelles, 

probablement formées en solution et conservées lors de l’évaporation du solvant sont 
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interconnectées par les chaines PIB, ce qui donne un matériau avec un plateau caoutchoutique 

(Figure 12). 

2. Micro-séparation de phase organisée à longue portée 

Pour certains polymères supramoléculaires, l’agrégation des unités supramoléculaires peut 

mener à des micro-séparations de phase organisées à longue portée. L’organisation résulte le 

plus souvent de la cristallisation des unités supramoléculaires mais peut dans certains cas être 

observée sans que celles-ci ne cristallisent. 

a. Organisations induites par la cristallisation du motif supramoléculaire 

Cortese et al. ont découvert que des chaines téléchéliques de poly(propylène glycol) (PPG) 

fonctionnalisées par des unités thymine forment un matériau solide (Figure 13b). En revanche, 

le mélange de Thy-PPG-Thy avec son complémentaire DAT-PPG-DAT est un liquide visqueux 

(Figure 13c). Ce résultat semble contre-intuitif puisque, dans ce cas, les fonctions DAT 

s’associent sélectivement avec les thymines et la constante d’association Thy/DAT est bien 

supérieure aux constantes d’auto-association Thy/Thy et DAT/DAT.9 

 

Figure 13. Photos (a) de DAT-PPG-DAT, (b) de Thy-PPG-Thy et (c) du mélange équimolaire 

Thy-PPG-Thy + DAT-PPG-DAT.34 

L’analyse en SAXS de Thy-PPG-Thy révèle une organisation lamellaire à longue distance 

constituée d’une alternance de plans cristallins de thymines et de couches amorphes de PPG 

(Figure 14A).35 On observe une transition ordre/désordre (vers 85°C) associée à la fusion des 

plans de thymines et, réversiblement, une ré-apparition de l’ordre lamellaire au refroidissement 

(Figure 14B). La cristallisation des thymines est donc ici le moteur de l’organisation 

mésoscopique qui permet au matériau d’être solide. Dans le mélange, les paires associées 

Thy/DAT ne cristallisent pas, il n’y a donc pas de structuration, expliquant l’aspect de liquide 

visqueux obtenu.34 
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Figure 14. (A) Schéma de l’organisation lamellaire de Thy-PPG-Thy avec des feuillets de Thy 

cristallisés en alternance avec des couches amorphes de PPG. (B) SAXS à différentes 

températures de Thy-PPG-Thy au chauffage.35 

D’autres organisations lamellaires à longue distance résultant de la cristallisation de l’unité 

supramoléculaire sont reportées dans la littérature, comme par exemple des PEG téléchéliques 

fonctionnalisés par un dérivé de l’ureidopyrimidinone (U-DPy)36 ou des PDMS fonctionnalisés 

avec un dérivé O-benzylé de UPy (O-bnUPy).37 A chaque fois, l’apparition de la structure 

lamellaire résulte d’un empilement préférentiel des stickers en feuillets. Avec O-BnUPy, 

l’empilement est notamment induit par des interactions secondaires π-π entre le phényle et les 

cycles pyrimidines ainsi que des interactions CH-π.37 On notera qu’aucune structure autre que 

lamellaire n’a été observée à ce jour lorsque les unités supramoléculaires sont cristallisables. 

Ceci peut s’expliquer par le fait que les plans cristallins sont des interfaces rigides donc 

impossibles à courber pour former des structures cylindriques ou sphériques. 

b. Organisations induites sans cristallisation du motif supramoléculaire 

Binder et al. ont reporté les premiers l’observation d’une organisation à longue distance d’un 

polymère supramoléculaire sans cristallisation des unités associatives. Il s’agit d’une chaine 

monofonctionnelle de PIB greffée par un motif DAT (2900 g/mol) qui présente une structure 

cubique centrée (bcc) de périodicité 65 Å et une transition ordre-désordre réversible vers 90°C 

mises en évidence en SAXS (Figure 15A).13 L’étude rhéologique révèle l’absence de formation 

de polymères linéaires supramoléculaires mais la présence d’agrégats, correspondant à des 

clusters amorphes d’unités supramoléculaires micro-séparées. La structure cubique résulte de 

la formation de micelles de taille monodisperse avec un cœur polaire d’unités supramoléculaires 

agrégées et une coque apolaire de PIB (Figure 15B).33 Il semble que celles-ci soient formées en 

solution et qu’elles s’empilent, de manière analogue à des sphères dures, lorsque le solvant est 

évaporé. Les micelles persistent jusqu’à 110°C, température à laquelle la cohérence à longue 

distance est perdue. 
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Figure 15. (A) SAXS de PIB-DAT à différentes températures au chauffage, (B) Schéma des 

micelles de PIB-DAT organisées en réseau cubique centré à basse température et désordonnées 

à haute température.33 

De façon surprenante, l’homologue difonctionnel DAT-PIB-DAT n’est pas organisé. 

Contrairement au polymère monofonctionnel dont la chaine est liée à un unique cluster, une 

chaine téléchélique a la capacité de former des cycles (les deux extrémités de la même chaine 

sont dans le même cluster) ou de ponter deux clusters différents. Il en résulte un désordre plus 

important qui empêche la formation de micelles organisées à longue portée. 

 

Figure 16. SAXS de UPy-PDMS-UPy monodisperses pour différentes tailles de chaine (4, 8, 

16 et 24 motifs -Me2SiO-).37 

Très récemment, Meijer et al. ont découvert l’organisation de chaines monodisperses de PDMS 

fonctionnalisées UPy à leurs extrémités, sans cristallisation des unités supramoléculaires.37 

Remarquablement, le type de morphologie varie avec la fraction volumique en UPy, c'est-à-

dire en changeant la taille de la chaine polymère –(Me2SiO)n-. Ainsi, ils ont obtenu 

successivement des structures lamellaire (fUPy = 0,52, n = 4), hexagonale (fUPy = 0,35, n = 8) et 

T

bcc dis

BA



Chapitre 1 : Polymères supramoléculaires en masse 

26 

 

cubique centrée (fUPy = 0,21, n = 16) (Figure 16). Pour des fractions volumiques plus faibles 

(fUPy = 0,15, n = 24), l’échantillon est désordonné. 

Les auteurs ont montré que le caractère monodisperse des chaines de PDMS est indispensable 

à l’apparition de ces morphologies, celles-ci étant perdu même avec un indice de polydispersité 

de 1,14. Il semble donc que la séparation de phase entre la chaine PDMS et les unités UPy soit 

très peu marquée. Les auteurs suggèrent que l’auto-assemblage des polymères n’est pas dominé 

par des interactions directionnelles de type liaisons hydrogène mais plutôt par la micro-

séparation de phase entre les unités polaires UPy et la chaine apolaire PDMS, à l’image des 

copolymères à blocs. 

Comme nous l’avons vu précédemment, lorsque la cristallisation des unités supramoléculaires 

est moteur de l’organisation, la seule morphologie possible est lamellaire, les interfaces chaines 

polymères/unités associatives étant rigides. Lorsque les unités supramoléculaires ne sont pas 

cristallisables, les organisations à longue distance sont alors pilotées par la différence de polarité 

des chaines polymères et des motifs supramoléculaires. Les interfaces étant flexibles, toutes les 

morphologies deviennent accessibles, soit en faisant varier la taille de la chaine, soit en les 

induisant en solvant sélectif de la chaine (formation de colloïdes). 

Dans tous les systèmes décrits précédemment, les chaines polymères sont amorphes (Tg basse) 

et ne participent au phénomène de micro-séparation que par leur nature chimique pas ou peu 

polaire. Nous avons montré que la cristallisation des unités supramoléculaires pouvait conduire 

à une organisation mésoscopique, on cherche maintenant à relever l’incidence de la 

cristallisation de la chaine polymère sur la structuration. 

III. Polymères supramoléculaires semi-cristallins 

Les polymères supramoléculaires semi-cristallins ont été peu étudiés dans la littérature. La 

première explication est qu’il peut être difficile de greffer des unités supramoléculaires sur des 

chaines polymères sans fonctionnalité comme le polyéthylène ou le polytétrafluoroéthylène. La 

seconde est la complexité accrue de ces systèmes avec l’ajout en plus de liaisons H, de la 

ségrégation de phase et des interactions secondaires de la cristallisation de la chaine. 

Tout comme les polymères à chaines amorphes présentés précédemment, les polymères semi-

cristallins supramoléculaires peuvent présenter une micro-séparation de phase plus ou moins 

organisée, selon la polarité et le type d’unité associative utilisé. 

Par exemple, Cheng et al. ont étudié des chaines PEG (1000 g/mol) fonctionnalisées par un 

dérivé de l’ureidopyrimidinone U-DPy à une ou deux extrémités.36 Alors que la chaine PEG 

non fonctionnalisée fond et cristallise à 36 et 13°C respectivement, sa cristallisation est réduite 

et ralentie pour le composé monofonctionnel PEG-UDPy (cristallisation à 2°C) et totalement 

supprimée pour le composé difonctionnel. Ces résultats traduisent une forte diminution de la 

mobilité des chaines PEG imposée par les interactions entre motifs UDPy. Pour le PEG 

difonctionnel, en plus des liaisons hydrogène entre UDPy, la séparation de phase permet des 
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interactions secondaires π-π supplémentaires qui conduisent à la cristallisation des unités 

supramoléculaires, et par conséquent à une structuration lamellaire (Figure 17). 

 

Figure 17. Schéma représentant la structure lamellaire de DPy-PEG-DPy en masse à 

température ambiante.36 

De la même façon, Sijbesma et al. ont étudié des poly(caprolactones) (PCL) téléchéliques 

fonctionnalisés UPy avec un lien uréthane.27,38 Comme leurs homologues amorphes PC,26 

PEB16 et PDMS,28 ces polymères présentent un empilement cristallin des motifs UPy favorisé 

par les interactions secondaires entre liens uréthanes. La cristallisation des unités UPy a 

cependant une incidence notable sur celle de la chaine PCL : sa cristallinité diminue fortement 

comparé à celle de la même chaine non fonctionnalisée (jusqu’à 70% pour l’échantillon de 2200 

g/mol), et sa cinétique de cristallisation est fortement ralentie puisque celle-ci n’apparaît qu’à -

30°C contre 20°C pour la chaine non fonctionnalisée.38 

Lin et al. ont également observé une structuration lamellaire pour des chaines de PCL 

hétéroditopiques fonctionnalisées à une extrémité par un motif adénine et à l’autre par un motif 

complémentaire uracile (Figure 18A).39 En WAXS, les pics de diffraction caractéristiques de 

la chaine PCL cristallisée se décalent vers des distances plus grandes, suggérant que les unités 

supramoléculaires ne sont pas totalement expulsées des cristaux de PCL mais au contraire co-

cristallisent partiellement avec le PCL (liaisons hydrogène possibles avec les fonctions esters). 

Ceci s’observe également dans la diminution de la température de fusion de la chaine PCL avec 

l’augmentation de la fraction volumique en unité supramoléculaire (c'est-à-dire en diminuant la 

taille de la chaine), indiquant que les cristaux de PCL sont soit de plus en plus petits soit de 

moins en moins bien ordonnés. Parallèlement, la fusion du PCL devient bimodale (deux 

endothermes), indiquant un phénomène de fusion-recristallisation : les cristaux de PCL fondent 

puis recristallisent dans une structure plus ordonnée et fondent à une température supérieure 

(Figure 18B). Ces résultats montrent que la présence des unités supramoléculaires perturbent 

fortement la cristallisation du PCL : au refroidissement, les cristaux formés ne sont 

thermodynamiquement pas stables et fondent à une température inférieure à celle des cristaux 

de PCL non fonctionnalisé. De même, la cinétique de cristallisation des chaines PCL est très 

perturbée passant de 5 min pour une chaine non fonctionnalisée à 60 min pour une chaine A-

PCL-U de 4000 g/mol. 
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Figure 18. (A) Schéma de la morphologie lamellaire formée pour des chaines de PCL 

fonctionnalisées adénine à une extrémité et uracile à l’autre, (B) thermogrammes de chaines 

PCL de différentes tailles fonctionnalisées ou non.39 

Winey et al. ont étudié des polymères PE contenant des groupements polaires, acide acrylique, 

acide phosphonique et bromure de 1-méthylimidazolium, situés précisément tous les 9, 15 ou 

21 carbones.40 Avec des segments PE de 9 ou 15 carbones, aucune cristallisation n’est observée, 

ce qui s’explique par la petite taille des segments et par la réduction de leur mobilité du fait des 

liaisons H entre les groupes polaires pendants. Dans ce cas, les morphologies obtenues sont de 

type liquide, les agrégats d’unités polaires étant désordonnés (Figure 19, gauche). Les segments 

PE de 21 carbones cristallisent partiellement et génèrent des structures lamellaires décorées en 

surface d’agrégats supramoléculaires (Figure 19, milieu). Enfin, des structures cubiques 

(centrées avec 15 carbones ou faces centrées avec 21 carbones) sont mise en évidence pour des 

groupes pendants acide phosphonique avec une architecture géminale (deux groupes attachés 

au même carbone de la chaine de polymère). Pour ces échantillons, les chaines sont totalement 

amorphes du fait de la gêne stérique importante causée par la substitution géminale. La structure 

cubique découle de l’arrangement des agrégats d’acide phosphonique micro-séparés en un 

réseau cubique (Figure 19, droite). 

 

Figure 19. Différentes morphologies pour des copolymères à base de PE à température 

ambiante. En jaune sont représentés les cristaux de PE et en orange, violet et rouge les globules 

représentent les agrégats d’acide carboxylique, d’acide phosphonique et de bromure de 1-

méthylimidazolium.40 

A B
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Ungar et al. ont étudié une chaine de polyéthylène (PE) de 2700 g/mol mono-fonctionnalisée à 

son extrémité par un acide carboxylique.41 Une structure lamellaire à très longue portée est 

observée en SAXS avec 13 ordres de diffraction (Figure 20A), résultant de l’association des 

fonctions acide carboxylique. L’étude montre que l’échantillon est en réalité constitué d’un 

mélange de lamelles bicouches et monocouches avec, dans les deux cas, des chaines de PE 

étendues (Figure 20B). A la cristallisation des chaines, la structure bicouche se forme en 

premier puis, au cours du refroidissement, la structure monocouche interdigitée apparaît, due 

probablement à la présence d’impuretés de synthèse. 

 

Figure 20. (A) Schéma d’une monocouche et d’une bicouche obtenues pour C191H383CO2H (les 

points représentent les groupes CO2H), (B) SAXS à différentes températures de ce composé.41 

Ainsi, dans cet exemple, la ségrégation des fonctions acides carboxyliques et leurs interactions 

par liaisons hydrogène conduit à une micro-séparation de phase qui mène à la cristallisation des 

chaines PE en une structure bicouche. La cristallisation se développant au sein du matériau, la 

morphologie évolue vers une structure monocouche interdigitée vraisemblablement pour 

optimiser la compacité du système. 

Les polymères semi-cristallins supramoléculaires peuvent donc, comme leurs homologues 

amorphes, présenter une micro-séparation de phase. Cependant, les interactions 

supramoléculaires, et plus encore la cristallisation des unités associatives perturbent, voire 

suppriment, la cristallisation des chaines polymères. On observe ainsi, à différents degrés, une 

diminution du taux de cristallinité, de la cinétique de cristallisation, des températures de fusion 

et de cristallisation des chaines. Les unités supramoléculaires, bien qu’elles assurent une 

cohésion entre les chaines polymères, limitent fortement leur mobilité du fait de leur agrégation. 

 

Pour conclure, la nano-structuration de polymères fonctionnalisés à une ou deux extrémités par 

des motifs supramoléculaires nous amène à les considérer, non pas comme des unités pouvant 

se « polymériser » linéairement par interactions non covalentes, mais comme des copolymères 

constitués d’un bloc central, oligomère généralement peu polaire, amorphe ou semi-cristallin, 

et d’un ou deux blocs extérieurs, plutôt polaires et éventuellement capables de cristalliser. Dans 

A B

bicouche monocouche
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la plupart des systèmes relevés dans la littérature, ces matériaux présentent des phases 

lamellaires, induites par la cristallisation des unités supramoléculaires qui produisent des 

interfaces rigides. Les quelques morphologies à interface courbes observées (hexagonale ou 

cubique) nécessitent une absence totale de cristallisation (unités supramoléculaires et chaine 

polymère) ou une micro-séparation induite préalablement à la cristallisation/vitrification des 

unités supramoléculaires. Dans ce dernier cas, on peut utiliser un solvant sélectif pour que le 

polymère supramoléculaire s’organise. 

L’analogie de ces systèmes supramoléculaires mono ou difonctionnels avec les copolymères à 

blocs classiques semble donc fondée. 

IV. Analogie avec les copolymères à blocs 

Dans son article de 1980, référence incontournable dans le domaine, Leibler a développé une 

théorie sur la micro-séparation de phase des copolymères à blocs. Cette théorie permet 

notamment de prédire la morphologie attendue en fonction de la fraction volumique d’un des 

blocs et de la variable χN, avec χ le paramètre d’interaction de Flory qui traduit l’affinité des 

blocs entre eux et N le nombre d’unités monomères totales du copolymère.42 Cette théorie prédit 

que la micro-séparation de phase a lieu si χN > 10,5 pour les diblocs, ce qui a été vérifié pour 

de nombreux systèmes comme par exemple des copolymères PI-PS (Figure 21).43 

 

Figure 21. Diagramme de phase expérimental du copolymère dibloc PI-PS.43 

En regard des exemples donnés précédemment dans ce chapitre, il apparaît que les polymères 

supramoléculaires et les copolymères à blocs partagent plusieurs points communs. 

Premièrement, les morphologies observées pour les polymères supramoléculaires sont les 
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mêmes que celles des copolymères à blocs classiques. On trouve ainsi des structures 

lamellaire,35–37,39,41 cubique13,37,40 ou hexagonale.30,37 Ces morphologies, également obtenues 

pour des copolymères diblocs43,44 et triblocs45–47 suggèrent que l’unité supramoléculaire, bien 

que très petite comparée à la chaine polymère centrale, soit considérée comme un bloc à part 

entière. Un autre point commun est que les morphologies observées peuvent être très régulières 

et à longue portée, certains systèmes présentant de nombreux ordres de diffraction en 

SAXS.37,41 La taille des domaines micro-séparés est également du même ordre de grandeur que 

celles obtenues avec des copolymères à blocs (20-200 Å). 

Il n’est pas irréaliste de considérer que même de petite taille, l’unité supramoléculaire se 

comporte comme un bloc et concoure au phénomène de séparation de phase. En effet, même si 

les copolymères à blocs sont classiquement constitués de blocs de grandes masses, certains 

auteurs ont mis en évidence l’auto-assemblage de copolymères avec des blocs très petits 

(oligomères). Ainsi, Stupp et al. ont reporté l’auto-assemblage d’un copolymère tribloc avec 9 

unités poly(styrène), 9 unités poly(isoprène) et 3 unités bipéhnyl ester.48 Matsushita et al. ont 

observé que le copolymère tribloc constitué d’un long bloc central PS (11000 g/mol) et de deux 

petits blocs externes de 5 unités phosphate thymidine se micro-sépare en une morphologie 

cylindrique (le tribloc avec une seule unité thymidine est cependant désordonné).49 

Comme nous l’avons mentionné précédemment, Meijer et al. ont mis en évidence pour la 

première fois l’évolution de la morphologie d’un polymère supramoléculaire en fonction de la 

masse molaire de la chaine polymère centrale,37 un comportement en tout point comparable à 

celui des copolymères à blocs comme PI-PS43, PEO-PBO44 ou encore PS-PB-PMMA.46 Les 

auteurs avancent que les morphologies résultent de la séparation de phase entre le bloc polaire 

et rigide (UPy) et le bloc peu polaire et mou (PDMS) qui domine par rapport aux interactions 

directionnelles entre motifs supramoléculaires (liaisons hydrogène). Dans ce système, la faible 

propension des unités UPy à s’agréger de manière directionnelle ne leur permet pas de 

cristalliser, c’est donc bien les forces de dispersion qui sont à l’origine de la structuration. La 

O-benzylation des unités UPy ajoute des interactions secondaires π-π entre le groupe phényle 

et les cycles pyrimidine et permet leur cristallisation. Comme dans tous les cas où la 

structuration est pilotée par la cristallisation des unités supramoléculaires en plans rigides, on 

observe des morphologies lamellaires quelque soit la masse de la chaine PDMS. Pour ces deux 

systèmes cependant, l’évolution de la taille des lamelles en fonction du nombre d’unités PDMS 

suit une loi de puissance de 2/3, ce qui est caractéristique des copolymères à blocs fortement 

ségrégés.50 Comme pour les copolymères à blocs, la nano-structuration des systèmes PDMS-

UPy, fondée sur les seules forces de dispersion, dépend fortement de l’indice de polydispersité 

du bloc central PDMS qui ne doit pas dépasser 1,14 (1,3 pour les copolymères à blocs classiques 
51). Cette sensibilité accrue est certainement à l’origine du peu d’exemples reportés dans la 

littérature. Elle peut s’expliquer par la taille respective des blocs : les forces de dispersion, van 

der Waals et/ou dipôle-dipôle, sont très faibles mais seront d’autant plus efficaces qu’elles sont 

nombreuses. Dans les copolymères à blocs classiques nanostructurés, les blocs sont 

généralement de très grandes masses molaires (104 à 106 g/mol) : le nombre d’interactions 

compense la polydispersité des blocs. Dans le cas des polymères supramoléculaires nano-

structurés, le bloc central n’excède jamais 5000 g/mol et les unités supramoléculaires sont le 
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plus souvent à l’échelle de la petite molécule. Les interactions de dispersion, bien que non 

directionnelles, doivent cependant être localisées précisément pour être les plus nombreuses et 

efficaces possible. 

Les polymères supramoléculaires et les copolymères à blocs ont également en commun 

l’existence d’une transition ordre-désordre réversible. Dans les deux cas, au-delà de la 

température TODT, les organisations sont perdues, et retrouvées en repassant en dessous de cette 

température. Lorsque l’organisation est induite par la cristallisation des agrégats 

supramoléculaires, la transition ordre-désordre correspond exactement à la fusion des domaines 

cristallins.35,36 Lorsque l’organisation n’est pas induite par la cristallisation des unités 

supramoléculaires, la transition ordre-désordre correspond à la température à laquelle l’énergie 

thermique devient plus importante que les interactions associatives à l’origine de l’organisation 

(liaisons H, interactions π-π…).33,37 

Enfin, la dernière analogie entre polymères supramoléculaires et copolymères à blocs est 

l’existence d’un trou de corrélation en fondu. Ce trou de corrélation correspond à la distance 

moyenne entre les unités supramoléculaires, celles-ci ayant une forte densité électronique par 

rapport aux chaines polymères.34,35,37,40 De la même façon, au-delà de la transition ordre-

désordre, les copolymères à blocs ne sont pas totalement homogènes et la distance associée au 

trou de corrélation correspond à la distance moyenne entre les domaines enrichis en un 

polymère.42 

Ces points de comparaison montrent bien que les polymères supramoléculaires sont analogues 

aux copolymères à blocs. L’unité supramoléculaire doit donc être considérée comme un bloc à 

part entière, constitué d’une seule unité, qui peut être caractérisée par un paramètre de solubilité 

comme une chaine polymère. 

Conclusion 

Pour les polymères supramoléculaires, la seule constante d’association entre les unités 

supramoléculaires ne permet pas de prédire leur éventuelle organisation structurale en masse 

et/ou leurs propriétés macroscopiques (viscosité, module…). Il faut aussi - et surtout ! - prendre 

en compte les phénomènes de ségrégation de phase (forces de dispersion), d’interactions 

secondaires latérales (notamment entre les liens attachant les motifs supramoléculaires à la 

chaine), de cristallisation (chaine et/ou unité supramoléculaire) qui concourent à induire la 

nano-structuration. Il est maintenant établi que la cristallisation des unités supramoléculaires 

est un moteur de l’organisation mésoscopique des polymères supramoléculaires mono et 

difonctionnels. Lorsqu’elles peinent à cristalliser (encombrement stérique, interactions 

directionnelles « frontales » insuffisantes), l’ajout de segments ou fonctions capables de former 

des interactions supplémentaires (empilement π-π, liaisons H…), permet de générer des 

domaines très organisés. La cristallisation, tant du motif supramoléculaire que de la chaine 

polymère, induit des structures lamellaires, les interfaces motif/chaine étant rigides. Pour 

atteindre les morphologies à interfaces courbes (cubique, cylindrique), la micro-séparation doit 

être pilotée par les forces de dispersion et/ou des interactions non directionnelles. Dans ce cas, 
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unités supramoléculaires et chaines polymères doivent être choisies de sorte qu’elles soient très 

incompatibles et non cristallisables. Il apparaît donc que les caractéristiques des polymères 

supramoléculaires nanostructurés sont semblables à celles des copolymères à blocs classiques. 

Même si la cristallisation est le plus souvent le moteur apparent de leur organisation, il est 

intéressant de déterminer les rôles respectifs des forces de dispersion et des interactions 

secondaires dans ce phénomène. C’est ce que nous avons étudié et mis en évidence dans le 

chapitre suivant. 
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Introduction 

Une partie des résultats de ce chapitre ont été publiés dans l’article1 : Lamellar Mesoscopic 

Organization of Supramolecular Polymers: a Necessary Pre-ordering Secondary 

Structure, J. Lacombe and C. Soulié-Ziakovic, Polym. Chem. 2017, 8, 5954-5961. 

Comme nous l’avons évoqué précédemment, la cristallisation des unités supramoléculaires peut 

être le moteur de l’organisation mésoscopique de polymères supramoléculaires mono et 

difonctionnels. Ceci a été montré par exemple pour des chaines de poly(propylène glycol) 

fonctionnalisées aux extrémités par des thymines, qui présentent une structure lamellaire très 

régulière induite par la cristallisation des thymines terminales.2 On pourrait alors imaginer que 

la thymine, dont la maille cristalline est constituée de dimères associés par deux liaisons 

hydrogène parallèles, est une unité supramoléculaire de choix pour structurer tout polymère 

supramoléculaire. Cependant, Binder et al. n’observent aucune organisation pour des chaines 

de poly(isobutylène) (PIB) difonctionnelles thymine.3 Il apparaît donc que même si l’unité 

supramoléculaire s’(auto-)associe, elle peut ne pas cristalliser dans tous les systèmes, et par 

conséquent ne pas provoquer de structuration. 

Dans ce chapitre, on cherche à identifier les paramètres qui favorisent la cristallisation des 

unités supramoléculaires à l’origine de la micro-séparation de phase. Après avoir défini le 

système de notre étude, nous étudierons l’impact de la fraction volumique des unités 

supramoléculaires sur l’organisation, en faisant varier la taille et la fonctionnalité des chaines. 

Nous montrerons que l’agrégation, et éventuellement la cristallisation, des unités 

supramoléculaires est contrôlée à la fois par leur nature chimique (interactions possibles, 

volume) et par celle de la chaine polymère. Nous nous intéresserons notamment au rôle du lien 

entre la chaine et le motif supramoléculaire. Enfin, nous montrerons que l’agrégation des unités 

supramoléculaires restreint fortement la mobilité des chaines polymères auxquelles elles sont 

attachées. 

I. Définition du système supramoléculaire 

1. Polymères et couple d’unités supramoléculaires 

Dans cette partie, nous étudions des chaines mono et difonctionnelles de polymères amorphes 

(PPG, PDMS) et faiblement cristallines (PEG) de masses molaires comprises entre 460 et 4000 

g/mol. La fonctionnalisation par les unités supramoléculaires est réalisée à leur(s) extrémité(s) 

(Figure 22). 

Le couple supramoléculaire choisi est thymine/2,6-diamino-1,3,5-triazine (Thy/DAT), deux 

unités complémentaires. En effet, on trouve dans la littérature de nombreux systèmes où la 

thymine, nucléobase de l’ADN, est couplée via deux liaisons hydrogène avec sa base 

complémentaire, l’adénine.4–13 Cependant, cette interaction est faible (KThy/Ade ~ 102 M-1 14) et 

la thymine peut être associée plus fortement, via trois liaisons hydrogène, à la diaminopyridine 

(DAP)15–17 ou diaminotriazine (DAT)3,18–24 (KThy/DAT ~ KThy/DAP ~ 103 M-1 25,26) (Figure 23a). 
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On notera que des interactions de type π-π peuvent également exister, toutes ces molécules étant 

aromatiques. 

 

Figure 22. Unités de répétition des chaines étudiées : (A) poly(propylène glycol), PPG, (B) 

poly(diméthylsiloxane), PDMS et (C) poly(éthylène glycol), PEG. 

L’association Thy/DAT est par ailleurs sélective par rapport à l’auto-association de chaque 

unité supramoléculaire (Figure 23b), les constantes d’associations correspondantes étant très 

faibles (KThy-Thy ~ KDAT-DAT ~ 10 M-1).25 L’utilisation d’une telle paire supramoléculaire 

sélective pourrait donc être particulièrement adaptée pour former des copolymères à blocs 

supramoléculaires (cf. Chapitre 4). 

 

Figure 23. (a) Associations complémentaires entre thymine/adenine, thymine/diaminotriazine 

et thymine/diaminopyridine, (b) Auto-association (dimérisation) de la thymine et de la 

diaminotriazine. 

Le choix du couple Thy/DAT repose non seulement sur sa sélectivité mais aussi sur la valeur 

moyenne de sa constante d’association et le temps de vie de la paire associée assez long. En 

effet, les stabilités thermodynamique et cinétique de la paire associée Thy/DAT sont suffisantes 

pour permettre la formation de systèmes stables à température ambiante mais pouvant être 

dissociés à des températures raisonnables ou par ajout d’un solvant sélectif. A l’opposé, les 

unités supramoléculaires présentant de très fortes stabilités thermodynamique et cinétique, par 

exemple UPy (KUPy-UPy ~ 106 M-1),27 nécessitent (i) des températures très importantes pour la 

dissociation, ce qui peut entrainer une décomposition thermique du polymère et/ou de l’unité 
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supramoléculaire, (ii) une sensibilité ralentie aux stimuli (stabilité cinétique). De plus, la 

constante d’auto-association de UPy est tellement élevée qu’il est difficile d’obtenir en présence 

de l’unité complémentaire Napy (KUPy-Napy ~ 107 M-1) une association sélective UPy/Napy.28 

Enfin, comme nous le montrerons dans le paragraphe suivant, le greffage des unités Thy ou 

DAT peut être réalisé en peu d’étapes réactionnelles, ce qui est un avantage certain au 

développement de ces systèmes supramoléculaires.  

2. Synthèse des polymères supramoléculaires 

Le greffage de la thymine sur les chaines PPG, PDMS et PEG est réalisé par une amidification 

assistée par un agent de couplage (TBTU, O-(Benzotriazol-1-yl)-N,N,N′,N′-tetramethyluronium 

tetrafluoroborate) des fonctions amines terminales (Figure 24A). Les réactions sont 

quantitatives après 24 h (voir détails en annexe 2) et donnent des polymères fonctionnalisés 

thymine par un lien amide. Le greffage de la thymine par un lien ester est réalisé par une réaction 

d’addition de Michaël de la thymine sur les fonctions acrylates terminales de chaines PPG 

(Figure 24B). La réaction est également quantitative après 24 h (voir détails en annexe 2). 

Le greffage du DAT sur les chaines PPG consiste en une substitution nucléophile aromatique 

comme décrit par Cortese et al.20 (Figure 24C). Les conversions sont typiquement de 90% après 

24 h de réaction (voir détails en annexe 2). 

 

Figure 24. Schéma de synthèse de Thy-PPG-Thy avec un lien amide (A) et avec un lien ester 

(B) et DAT-PPG-DAT (C). 

La modification de la thymine greffée sur une chaine PPG est réalisée par une alkylation 

(méthyle et tert-butyle) de la fonction imide (Figure 25). La méthylation est quantitative en 15 

h et la tert-butylation en 74 h (voir détails en annexe 2). 
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Figure 25. Schéma de la méthylation et tert-butylation de Thy-PPG-Thy. 

II. Influence de la fraction volumique d’unités 

supramoléculaires sur l’organisation mésoscopique 

Une grande majorité des polymères supramoléculaires étudiés dans la littérature possèdent des 

masses molaires importantes.29–33 Seuls des polymères de petites masses, typiquement 

inférieures à 5000 g/mol, et fonctionnalisés à leurs extrémités ont présentés des organisations à 

longue portée, comme par exemple les PPG téléchéliques fonctionnalisés thymine décrit par 

Cortese et al.2 Si l’on se réfère à l’analogie avec les copolymères à blocs, on peut alors regarder 

l’influence de la fraction volumique d’unités moléculaires sur l’apparition de l’organisation. 

Les motifs supramoléculaires étant limités à une seule unité, cette fraction volumique dépendra 

donc de leur nombre (1 ou 2) et de la taille de la chaine polymère qui les porte. 

1. Influence de la taille des chaines polymères 

Les chaines téléchéliques de polypropylène glycol fonctionnalisées thymine par un lien amide 

s’organisent en phase lamellaire à longue portée. Cette organisation très régulière, alternance 

de plans cristallins de thymines et de couches amorphes de PPG, est pilotée par la cristallisation 

des thymines.2 La morphologie lamellaire résulte de l’interface rigide formée par les plans 

cristallins de thymines. On cherche à étudier l’influence de la longueur de la chaine PPG 

téléchélique, et donc de la fraction volumique en thymine, sur l’organisation nanoscopique. 

Pour cela, des chaines PPG difonctionnelles thymine de 460, 2050 et 4000 g/mol ont été 

synthétisées et étudiées. Leurs grandeurs thermiques et structurales sont rassemblées dans la 

Table 1. 

Contrairement aux PPG non greffés qui sont liquides, les trois composés sont solides et d’autant 

plus cassants que la chaine PPG est petite. Leur analyse thermique révèle la présence d’un 

endotherme au-delà de la température ambiante, associé à la fusion de plans cristallins de 

thymine.2 Comme on peut le constater sur la Figure 26, lorsque la masse molaire du PPG 

diminue de 4000 à 460 g/mol, la température de fusion des thymines augmente de 51°C à 

130°C. Cette augmentation de température de fusion avec la fraction volumique de thymines 

reflète des domaines cristallins plus grands et/ou plus réguliers.34 L’enthalpie de fusion 
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augmente également avec des chaines PPG plus petites (de 5 J/g à 43 J/g). Cependant, en 

prenant en compte la proportion massique de thymine dans chaque composé, on constate que 

l’enthalpie de fusion des thymines est constante pour les chaines de 460 et 2050 g/mol (environ 

90-100 J/g). En revanche, pour le PPG de 4000 g/mol, l’enthalpie corrigée n’est que de 66 J/g, 

ce qui suggère une cristallisation incomplète des extrémités des chaines. 

Table 1. Données thermiques et structurales pour Thy-PPG-Thy de différentes masses molaires. 

échantillon 
vol% sticker 

(ThyCH2CONH) 
Tm (°C) ΔHm (J/g) ΔHm (J/g)a 

dSAXS 

(Å) 

Thy-PPG460-Thy 38 130 43 91 28 

Thy-PPG2050-Thy 10 80 15 99 61 

Thy-PPG4000-Thy 5 51 5 66 83 

aEnthalpie de fusion des thymines en prenant en compte la fraction massique du groupe thymine + lien amide dans 

le polymère. 

 

Figure 26. DSC de Thy-PPG-Thy de 460, 2050 et 4000 g/mol à 10°C/min (exo down). 

On observe également que la cinétique de cristallisation des thymines est ralentie lorsque leur 

fraction volumique est soit trop importante (PPG 460 g/mol) soit trop faible (PPG 4000 g/mol). 

En effet, dans ces deux cas, aucune cristallisation n’est observée au refroidissement indiquant 

que le système a besoin de temps pour atteindre son état d’équilibre thermodynamique. 

Pourtant, ces deux observations résultent de deux phénomènes distincts. Lorsque la fraction 

volumique de thymine est importante (PPG 460 g/mol), l’absence de cristallisation au 

refroidissement est due à une Tg élevée (20°C) qui réduit fortement la mobilité des chaines en 

dessous de cette température. Au chauffage, une fois que la Tg est passée, les chaines ont 

suffisamment de mobilité pour cristalliser (cristallisation froide). Lorsque la fraction volumique 

de thymine est faible, la lente cinétique de cristallisation est due cette fois à la faible probabilité 
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des thymines de s’agréger dans le fondu de polymère. En un mot, les unités thymines sont trop 

dispersées (diluées) dans la phase de PPG amorphe et leur diffusion est fortement ralentie. 

L’analyse en SAXS des trois polymères montrent qu’ils sont organisés à température ambiante 

en lamelles très régulières, caractérisées par la présence d’ordres de diffraction pour les 

nombres d’onde q0, q1, q2, q3 et vérifiant q1/q0 = 2, q2/q0 = 3, q3/q0 = 4 (Figure 27). Comme 

attendu, la distance interlamellaire augmente avec la longueur de la chaine (de 28 Å pour 460 

g/mol à 83 Å pour 4000 g/mol). En effet, pour une structuration lamellaire, la distance inter-

lamelles s’obtient à partir de q0 avec la relation suivante : 

d =  
2π

q0
 

 

Figure 27. SAXS de Thy-PPG-Thy de (a) 460 g/mol, (b) 2050 g/mol et (c) 4000 g/mol. Le pic 

à 12 Å est caractéristique des cristaux de thymine. 

On constate cependant que la régularité de l’organisation diminue avec l’augmentation de la 

taille des chaines : alors que quatre ordres de diffraction sont observés pour le composé à 2050 

g/mol, on n’en observe plus que deux avec le composé à 4000 g/mol (Figure 27b,c). 

L’organisation étant induite par la cristallisation en plans des thymines, on peut penser que 

lorsque la « concentration » en thymine dans le polymère amorphe est trop faible, ces plans se 

forment difficilement et de façon éparse (comme observé avec la plus faible enthalpie de 

cristallisation), limitant leur longueur de corrélation. 

En conclusion, les organisations supramoléculaires dépendent fortement de la fraction 

volumique en unité supramoléculaire. Au-dessous d’un certain seuil, inférieur à 5 vol% pour 
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Thy-PPG-Thy (Table 1), il ne devrait plus y avoir d’organisation. Ce résultat a été observé par 

Meijer et al. pour des chaines PDMS monodisperses téléchéliques fonctionnalisées UPy.32 En 

augmentant la taille de la chaine PDMS (diminution de la fraction volumique de UPy), les 

auteurs observent les morphologies lamellaire (300 g/mol, fUPy = 52%), hexagonale (600 g/mol, 

fUPy = 35%), cubique centrée (1200 g/mol, fUPy = 15%), puis la disparition de l’organisation dès  

1800 g/mol (fUPy = 8%). De la même façon, Chazeau et al. ont observé une organisation des 

poly(n-butyl acrylate) fonctionnalisés tris-urée jusqu’à 23000 g/mol, correspondant à une 

fraction volumique de 1,5 vol%.35 La fraction volumique seuil est donc caractéristique de 

l’unité supramoléculaire. 

2. Influence de la fonctionnalité du polymère 

Afin d’étudier l’impact de la fonctionnalité du polymère, nous avons comparé deux chaines 

présentant la même fraction volumique de thymine (5%) mais une fonctionnalité différente, 

Thy-PPG4000-Thy et PPG2000-Thy. 

On constate en DSC que la température de fusion de la thymine des deux échantillons est 

comparable mais que les enthalpies correspondantes sont très différentes (Figure 28). En effet, 

l’enthalpie de fusion de la thymine du composé difonctionnel Thy-PPG4000-Thy est 12 fois plus 

importante que celle de composé monofonctionnel PPG2000-Thy (3,8 J/g contre 0,3 J/g). Ce 

résultat suggère que les thymines cristallisent davantage dans l’échantillon bifonctionnel que 

dans le monofonctionnel. Les Tg étant comparables (à peine plus de 3°C pour le bifonctionnel), 

la mobilité des chaines n’est pas responsable de ce résultat. 

 

Figure 28. DSC de PPG2000-Thy et Thy-PPG4000-Thy à 10°C/min (exo down). 

En SAXS, on observe que les deux échantillons possèdent une structure lamellaire. Leur 

fraction volumique en PPG étant identique, les spectres ont été normalisés par rapport au pic de 

l’amorphe apparaissant à q ~ 1,4 Å-1 (Figure 29). Le premier ordre de diffraction est bien plus 

intense pour Thy-PPG4000-Thy que pour PPG2000-Thy, ce qui est compatible avec les enthalpies 

mesurées par DSC. Comme nous l’avons montré précédemment, plus la proportion de thymine 

qui cristallise est importante, plus l’organisation est marquée. Pour le composé 

monofonctionnel PPG2000-Thy, on observe la superposition d’un trou de corrélation (pic large 
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et de faible intensité vers 0,15 Å-1) et des 4 ordres de diffraction de la structure lamellaire. Ce 

résultat suggère que l’échantillon est inhomogène avec une majorité de l’échantillon amorphe 

et une minorité organisé en lamelles assez régulières et pourrait indiquer que l’équilibre 

thermodynamique n’est pas atteint. 

 

Figure 29. SAXS de Thy-PPG4000-Thy et PPG2000-Thy à température ambiante. 

Ainsi, à même fraction volumique, l’organisation lamellaire sera d’autant plus à longue portée 

que la fonctionnalité des chaines sera importante. Dans le cas des polymères téléchéliques, les 

deux extrémités de la chaine sont ancrées dans des lamelles cristallines et forment une 

monocouche de PPG dans une lamelle. Les chaines PPG sont confinées entre deux plans 

cristallins de thymine. A l’inverse, dans le cas des polymères monofonctionnels, une seule 

extrémité de la chaine est ancrée dans des lamelles de thymine et la structure est plutôt de type 

bicouche interdigitée. En effet, la distance interlamellaire pour Thy-PPG2000-Thy est environ 

deux fois plus faible que celle de PPG2000-Thy (61 Å versus 112 Å). Les chaines PPG sont donc 

moins confinées et douées de plus de mobilité à une extrémité, ce qui limite la régularité de 

l’organisation lamellaire. 

III. Influence de la nature de la chaine polymère 

D’après ce qui précède, on voit que l’organisation lamellaire à longue portée de polymères 

supramoléculaires greffés thymine est induite par la cristallisation de ces dernières en plans 

cristallins, avec une efficacité d’autant plus marquée que leur fraction volumique est 

importante. Pourtant, bien que répondant à ces critères (fThy = 5,0 vol%), le polymère Thy-

PIB3500-Thy ne montre aucune organisation.3 On peut alors s’interroger sur le rôle et l’impact 

de la chaine polymère (polarité, Tg, Tm) sur le phénomène de structuration. Pour les mettre en 

évidence, nous avons choisi des chaines téléchéliques PDMS, amorphes et moins polaires que 

les chaines PPG, et des chaines PEG, faiblement cristallines et plus polaires. 



Chapitre 2 : Organisation de polymères supramoléculaires 

49 

 

1. PDMS téléchéliques fonctionnalisés thymine 

Trois polymères téléchéliques PDMS (1130, 1660 et 3040 g/mol) fonctionnalisés thymines par 

un lien amide ont été synthétisés selon le même protocole que les homologues PPG (annexe 2). 

Tout comme la série des PPG greffés thymine décrite précédemment, cette série de PDMS 

supramoléculaires est solide (Figure 30b), et le polymère d’autant plus cassant que la fraction 

volumique de thymine est importante (les polymères non greffés correspondants sont liquides, 

Figure 30a). 

 

Figure 30. Photos de a) H2N-PDMS1660-NH2 et b) Thy-PDMS1660-Thy. 

Leur analyse thermique révèle la présence d’un endotherme 120-140°C et d’un exotherme vers 

120-110°C (Figure 31a). La microscopie optique polarisée montre que les Thy-PDMS-Thy sont 

biréfringents jusqu’à la fusion (~ 140°C pour PDMS1660, Figure 31b) et isotropes au-delà 

(Figure 31c). Au refroidissement, la biréfringence ré-apparaît vers 110°C. Par analogie avec les 

PPG greffés thymine, la thymine cristallise dans la série Thy-PDMS-Thy. 

 

Figure 31. a) DSC de Thy-PDMS-Thy pour 1130, 1660 et 3040 g/mol à 10°C/min (exo down). 

b) Microscopie optique polarisée de Thy-PDMS1660-Thy à b) 20°C et c) 140°C. 

Pour les trois composés de la série, on note au chauffage la présence d’un petit endotherme 

juste avant celui de la fusion de la thymine (Figure 31a), traduisant un phénomène de fusion-

recristallisation. En effet, les cristaux de petites tailles ou avec des défauts, formés au 

refroidissement, fondent puis recristallisent en cristaux de tailles plus importantes et/ou avec 

moins de défauts qui fondent à leur tour à une température plus élevée. Pour confirmer ce 

phénomène, un recuit a été réalisé pour Thy-PDMS1660-Thy à une température intermédiaire 

des deux endothermes (120°C pendant 30 minutes, annexe 2). Après refroidissement, on 

100 µm

100 µm
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constate que l’enthalpie de fusion du premier endotherme est fortement diminuée alors que celle 

du second a augmenté. 

Comme pour la série Thy-PPG-Thy, la température et l’enthalpie de fusion des thymines 

augmentent avec leur fraction volumique (chaines PDMS plus courtes) (Table 2). En prenant 

en compte la fraction massique des thymines dans le polymère, on obtient une enthalpie 

corrigée qui ne varie pas significativement avec la masse de la chaine PDMS (75 – 85 J/g). Ce 

résultat suggère donc que toutes les thymines cristallisent. 

Table 2. Données thermiques et structurales pour la série Thy-PDMS-Thy. 

échantillon 
vol% sticker 

(ThyCH2CONH) 
Tm (°C) ΔHm (J/g) 

ΔHm,w
a 

(J/g) 

dSAXS à 

40°C (Å) 

Thy-PDMS1130-Thy 18,5 137 18,5 76 45 

Thy-PDMS1660-Thy 13,1 128 13,4 75 52 

Thy-PDMS3040-Thy 7,3 122 9,1 85 71 

aEnthalpie de fusion des thymines en prenant en compte la fraction massique du groupe thymine + lien amide dans 

le polymère. 

 

Figure 32. SAXS de Thy-PDMS1600-Thy à 40°C, 130°C et 150°C au chauffage. 

En SAXS, les Thy-PDMS-Thy présentent une organisation lamellaire dont la taille 

caractéristique croît avec la longueur de la chaine PDMS (45, 52 et 71 Å pour des chaines de 

1130, 1660 et 3040 g/mol respectivement). Sur le diagramme du Thy-PDMS1660-Thy on 

observe deux ordres de diffraction à température ambiante (Figure 32). Au-delà de la 

température de fusion des thymines, à 150°C, la structure lamellaire est perdue, et seul un trou 

de corrélation vers 1 nm-1 est présent. Au refroidissement, la structure lamellaire ré-apparaît dès 

la cristallisation des thymines (110°C). Comme avec la série des Thy-PPG-Thy, la structure 

lamellaire est donc induite par la cristallisation des thymines et il existe une transition ordre-

désordre correspondant à la fusion des clusters de thymine. 
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On note cependant que les pics sont plus larges et moins intenses que ceux observés pour les 

polymères de la série PPG, ce qui suggère que l’organisation est moins régulière avec les 

chaines PDMS, peut-être du fait de leur grande flexibilité. De plus, ce résultat peut aussi être 

dû à la différence de densité électronique entre les chaines polymères et la thymine cristallisée 

(densité estimée à 0,51 e/Å3), plus importante pour le PPG que pour le PDMS (0,33 et 0,39 e/Å3 

respectivement), ce qui ce traduit par un meilleur contraste en SAXS. 

2. PEG téléchéliques fonctionnalisés thymine 

Il n’existe pas de chaines poly(éthylène glycol) terminées par une fonction amine 

commercialisées à des prix raisonnables. Nous avons donc utilisé la Jeffamine ED-2003, 

copolymère tribloc H2N-PPGx-PEGy-PPGz-NH2 avec y = 43,4 et x + z = 5,6 (1H RMN, annexe 

2), qui peut être assimilé à une chaine PEG téléchélique diamine. En effet, on peut considérer 

que les groupes tri(propylène glycol) terminaux jouent le rôle d’espaceur entre l’unité 

supramoléculaire et la chaine PEG. Le greffage de la thymine par un lien amide est réalisé selon 

le même protocole que pour les polymères de la série PPG (annexe 2) et la fraction volumique 

en thymine est de 6,6 %. Le Thy-PEG1900-Thy obtenu est un liquide visqueux qui cristallise 

lentement à température ambiante en 24 h. 

 

Figure 33. DSC de H2N-PEG1900-NH2 (ED-2003) et de Thy-PEG1900-Thy à 10°C/min (exo 

down). 

Le thermogramme de Thy-PEG1900-Thy est comparé à celui de la Jeffamine ED-2003 initiale 

(Figure 33). On observe que l’exotherme (cristallisation froide des chaines PEG) et 

l’endotherme de fusion des chaines PEG sont abaissés respectivement à -26°C et 30°C après 

greffage des thymines (non greffés : 10°C et 42°C). De plus, l’enthalpie de fusion est très 

importante (82 J/g) et ne peut être attribuée à la fusion des thymines (de l’ordre de 5 J/g pour 

les homologues PPG et PDMS de fractions volumiques en thymine comparables). 
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En microscopie optique polarisée, on observe des cristaux qui disparaissent vers 30-40°C pour 

les deux échantillons (annexe 2). Au-delà de cette température, ils sont parfaitement amorphes. 

Les cristallites sont plus petits pour Thy-PEG-Thy suggérant qu’après le greffage des Thy, la 

cristallisation de la chaine PEG est difficile. 

Contrairement aux séries Thy-PPG-Thy et Thy-PDMS-Thy, on n’observe aucun autre 

endotherme à plus haute température, ce qui indique que les thymines ne cristallisent pas 

(PPG2050, Tm = 120°C ; PDMS1660, Tm = 128°C). Cependant, le greffage des thymines n’est pas 

sans effet sur les chaines PEG : leur température de fusion diminue de 12°C et l’enthalpie 

associée de 33%. La cinétique de cristallisation est également ralentie comme en témoigne 

l’apparition d’une cristallisation froide. Ainsi, même si les thymines ne cristallisent pas, elles 

restreignent la mobilité des chaines PEG et perturbent leur cristallisation. Les liaisons 

hydrogènes entre thymines36 mais aussi la rigidité des unités supramoléculaires peuvent être à 

l’origine de ce phénomène. 

La non cristallisation des thymines greffées sur une chaine PEG résulte de leur trop faible 

différence de polarité avec le polymère. En effet, les chaines PPG et PDMS sont peu polaires 

et donc peu, voire pas, miscibles avec les thymines, ce qui résulte en une ségrégation de phase 

des unités supramoléculaires propice à leur cristallisation et, par suite, à l’organisation 

lamellaire. La chaine PEG est par nature polaire, et comme les éthers-couronne, connue pour 

solvater les molécules polaires et les ions.37 Les thymines, unités très polaires, peuvent donc 

être « solvatées » par les chaines PEG, ce qui limite, voire empêche, leur 

agrégation/cristallisation et par conséquent l’apparition d’une organisation lamellaire. 

Pour vérifier l’absence d’agrégation, Thy-PEG1900-Thy a été analysé en SAXS (Figure 34). Au-

delà de la fusion de la chaine PEG (30°C), l’échantillon est parfaitement isotrope. L’absence 

de trou de corrélation, comme celui observé pour les séries Thy-PPG-Thy et Thy-PDMS-Thy 

en fondu, confirme que les thymines ne s’agrègent pas dans le fondu de PEG. A l’ambiante, 

deux pics apparaissent qui correspondent à une structure lamellaire peu marquée de taille 

caractéristique 92 Å (q0 = 0,68 nm-1 et q1 = 1,42 nm-1), pouvant être attribuée à une chaine PEG 

pliée en deux. En effet, le PEG est connu pour former des structures lamellaires avec une chaine 

étendue ou repliée en une taille fraction entière de la chaine étendue.38 La taille de Thy-PEG1900-

Thy peut être estimée à 182 Å selon l’expression : 

d = a. N + 2. dThy 

avec a la taille d’une unité monomère PEG (3,7 Å),39 N le nombre d’unités monomères (43,4) 

et dThy la taille du motif thymine avec un lien amide (11 Å 40). Ainsi, la distance mesurée en 

SAXS correspond bien à environ la moitié de la chaine PEG étendue, suggérant son repliement. 

Cependant, puisque ce repliement est un phénomène classique pour les chaines PEG, nous 

pouvons conclure que l’organisation observée à 30°C n’est pas induite par les unités 

supramoléculaires. 
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Figure 34. SAXS de Thy-PEG1900-Thy au chauffage à 25°C et 50°C. 

L’absence d’agrégation des unités supramoléculaires greffées sur des chaines polaires a déjà 

été rapportée dans la littérature. Par exemple, Baskaran et al. ont mis en évidence l’agrégation 

d’unités UPy lorsqu’elles sont greffées sur du polybutadiène mais pas lorsqu’elles le sont sur 

du poly(n-butyl acrylate) bien plus polaire.41 Krutyeva et al. ont montré par une analyse SANS 

l’absence d’agrégation des unités Thy et DAT greffées sur des chaines PEG.36 

L’ajout de segments apolaires entre unités supramoléculaires et chaine polaire peut permettre 

de restaurer la ségrégation de phase. En effet, Chen et al. ont observé la cristallisation de motifs 

U-DPy greffés sur du PEG avec un espaceur alkyle en C10 et l’apparition d’une micro-

séparation de phase lamellaire.33 Il semble cependant que dans le cas du Thy-PEG1900-Thy, 

l’espaceur tri(propylène glycol) entre la thymine et la chaine PEG ne soit pas suffisamment 

long et/ou apolaire pour induire une agrégation des unités terminales. 

 

Pour conclure, l’organisation lamellaire très régulière résulte d’une agrégation des unités 

supramoléculaires qui induit leur cristallisation. Pour que celle-ci ait lieu, la différence de 

polarité entre la chaine et l’unité supramoléculaire doit être suffisamment importante. Cette 

condition est également vérifiée même si les unités supramoléculaires ne sont pas 

cristallisables. C’est le cas du système de chaines monodisperses PDMS téléchéliques 

fonctionnalisées UPy qui, selon la fraction volumique de UPy, forment des organisations très 

régulières (lamellaire, hexagonale ou cubique centrée).32 

A la lumière de ces résultats, l’absence d’organisation du polymère Thy-PIB3500-Thy, point de 

départ de notre étude, apparaît donc comme une anomalie, les conditions étant remplies 

(différence de polarité et fraction volumique suffisantes). Dans ce polymère, la thymine est 

greffée par une cycloaddition azoture-alcyne de Huisgen (réaction click) créant un lien 1,2,3-

triazole entre la thymine et la chaine PIB, alors que dans le cas de nos polymères, le greffage 

est réalisé par amidification créant un lien amide. On a donc cherché à montrer comment ce lien 

peut induire la cristallisation des thymines et par conséquent l’organisation lamellaire. 
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IV. Organisation lamellaire des polymères supramoléculaires : 

une structure secondaire nécessaire pour pré-organiser 

1. Identification des interactions supramoléculaires responsables de la 

cristallisation des thymines 

Pour les polymères supramoléculaires organisés par la cristallisation des unités associatives, on 

peut se demander quel rôle jouent les liaisons hydrogène dans les phénomènes d’agrégation et 

de cristallisation de ces dernières. Pour le mettre en évidence, nous avons comparé les propriétés 

du Thy-PPG460-Thy, capable d’auto-association Thy/Thy par deux liaisons hydrogène, à celles 

d’homologues thymine-alkylés ne pouvant plus former de liaisons hydrogène Thy/Thy. 

Les liaisons hydrogène thymine-thymine ont été sélectivement supprimées par une alkylation 

du NH imide des thymines de Thy-PPG460-Thy. Pour suivre l’influence de l’encombrement 

stérique de ce substituant, les groupes méthyle et tert-butyle ont été introduits. La 1H RMN et 

l’infrarouge indiquent que l’alkylation de la thymine est quantitative et sélective (annexe 2). En 

effet, le NH amide n’est pas alkylé, probablement à cause de son pka plus important par rapport 

au proton imide (25 contre 14 dans le DMSO42,43). L’infrarouge confirme également ce 

résultat : après alkylation, la bande d’élongation du NH imide de la thymine à 3206 cm-1 

disparaît alors que celle du NH amide à 3300 cm-1, est toujours présente (annexe 2). 

De manière inattendue, le dérivé MeThy-PPG-ThyMe est solide, tout comme Thy-PPG-Thy 

(Figure 35b). En microscopie optique polarisée, on observe une biréfringence avec des croix de 

Malte suggérant une cristallisation des thymines, comme pour Thy-PPG-Thy (Figure 35c). 

L’analyse thermique de MeThy-PPG-ThyMe révèle la présence d’un endotherme et d’un 

exotherme à 130°C et 118°C (Figure 35a). Cela confirme que les thymines méthylées 

cristallisent (malgré une légère diminution de 14% de leur cristallinité), et même plus 

rapidement que les thymines. En effet, on observe la cristallisation des unités MeThy au 

refroidissement (118°C) alors que celle des unités Thy n’a lieu qu’au chauffage (cristallisation 

froide). Cette accélération de la cinétique de cristallisation peut résulter d’une mobilité accrue 

des chaines favorable à la formation des plans de thymines cristallins, traduite ici par une Tg 

plus basse (-7°C pour ThyMe contre 20°C pour Thy). Les thymines méthylées ne pouvant 

interagir par liaisons H et en supposant que la rigidité et le volume moléculaire de MeThy sont 

comparables à ceux de Thy, on peut penser que cette différence de Tg de 27°C reflète la 

contribution des liaisons hydrogène dans la diminution de mobilité des chaines de PPG. 

L’analyse SAXS du composé MeThy révèle une structuration de taille caractéristique 29 Å à 

40°C (Figure 36a). Le second pic large centré sur 12 Å peut correspondre à la superposition du 

deuxième ordre de diffraction de la structuration lamellaire de 29 Å (attendu à 4,3 nm-1) et du 

pic de diffraction caractéristique des cristaux de thymines (attendu à 5,2 nm-1, cf. Figure 27). A 

140°C, au-delà de la fusion des domaines de ThyMe, la structuration disparaît et un très léger 

trou de corrélation est observé. 
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Figure 35. a) DSC de Thy-PPG460-Thy, MeThy-PPG460-ThyMe et tBuThy-PPG460-ThytBu à 

10°C/min (exo down). Photos des échantillons b) MeThy-PPG460-ThyMe et d) tBuThy-PPG460-

ThytBu et en microscopie optique polarisée à 20°C de c) MeThy-PPG460-ThyMe et e) tBuThy-

PPG460-ThytBu. 

Le dérivé tBuThy-PPG460-ThytBu est un liquide visqueux qui ne présente ni endotherme ni 

exotherme en DSC (Figure 35a). L’absence de cristallisation des unités tBuThy peut s’expliquer 

par l’encombrement stérique du groupe tert-butyle qui empêche l’empilement compact des 

thymines. L’analyse SAXS confirme l’absence d’organisation dans cet échantillon (Figure 

36b). Un résultat similaire a déjà été observé dans la littérature par Van Beek et al. avec des 

chaines téléchéliques PCL greffées UPy modifiées par une unité adamantane.44 Tout comme 

avec le tert-butyle, les auteurs mettent en évidence la perte de la cristallisation des unités UPy 

du fait de l’encombrement stérique des motifs adamantane. On notera également que le groupe 

tert-butyle réduit la polarité de l’unité thymine et pourrait par conséquent limiter l’agrégation 

des fonctions terminales. 

 

Figure 36. SAXS à différentes températures de (a) MeThy-PPG460-ThyMe et (b) tBuThy-

PPG460-ThytBu. 
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Cortese et al. avaient émis l’hypothèse que le lien amide entre la thymine et la chaine PPG 

pouvait interagir par liaisons hydrogène et participer à la cristallisation des unités thymines.2 

Les dérivés de thymines alkylées donnent la possibilité d’étudier leur contribution puisqu’ils 

sont les seuls capables de faire des liaisons hydrogène. On peut notamment suivre en infrarouge 

l’évolution des bandes amides avec la température (Figure 37). En refroidissant depuis le fondu, 

les bandes d’élongation du NH amide (vers 3350 cm-1) et C=O amide I (vers 1640 cm-1) se 

déplacent vers de plus faibles nombres d’onde, alors que les bandes amide II (caractéristiques 

de la liaison C-N, vers 1550 cm-1) se déplacent vers des nombres d’onde plus grands. La 

diminution des fréquences de vibration NH et C=O avec la baisse de température indique que 

les liaisons hydrogène auxquelles elles participent sont progressivement renforcées. 

L’augmentation de fréquence de la bande amide II peut se rationaliser en considérant que la 

liaison hydrogène établie avec le C=O amide stabilise la délocalisation de la charge de la forme 

tautomère de la liaison amide (-HN-C=O ↔ -HN+=C-O-). Ainsi, la liaison C-N est plus courte 

(type double liaison) alors que la liaison C=O est plus longue (type liaison simple).45 Par 

conséquent, l’augmentation de la force des liaisons H (au refroidissement) stabilise la 

délocalisation et mène à une fréquence plus basse pour C=O et plus haute pour la bande amide 

II.46 

 

Figure 37. FT-IR en mode ATR de a) MeThy-PPG460-ThyMe et b) tBuThy-PPG460-ThytBu 

à différentes températures. 

Les C=O amide étant impliquées dans des liaisons hydrogène avec les NH amide d’une autre 

molécule, la position de la bande amide I (élongation C=O) et dans une moindre mesure de la 

bande amide II sont des indications de la longueur et de la force de ces liaisons H. Cela donne 

a

b
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notamment de précieuses informations sur les réseaux de liaisons hydrogène formés par les 

liens amides par analogie avec la structure secondaire des protéines (hélice α, feuillet β, 

aléatoire) définissant ceux formés entre liens peptides (amides). En masse, les protéines ayant 

une structure en hélice α présentent une bande amide I à 1662-1645 cm-1, celles ayant une 

structure en feuillet β l’ont à 1637-1613 cm-1 et celles ayant une structure aléatoire l’ont à 1645-

1637 cm-1.47 

Pour nos dérivés alkylés en fondu à 160°C, les liens amides présentent une structure aléatoire 

(1640 et 1649 cm-1). A 120°C, la bande amide I du dérivé méthylé se déplace à 1635 cm-1 

(région des feuillets β), ce qui indique que les liens amides s’alignent juste avant la 

cristallisation des unités MeThy à 118°C, c'est-à-dire juste avant la transition désordre-ordre 

(Figure 37a). Cette bande atteint 1628 cm-1 à température ambiante lorsque toutes les unités 

MeThy ont cristallisé en plans. En revanche, quelle que soit la température, la bande amide I 

du dérivé tBuThy reste dans la région aléatoire (diminution de 1650 à 1641 cm-1) démontrant 

ainsi que les liens amides restent désordonnés (Figure 37b). La diminution des fréquences 

caractéristiques du lien amide est plus important pour le dérivé MeThy que pour le dérivé 

tBuThy. Ceci suggère que les liaisons hydrogène amide/amide y sont plus fortes (+43 vs +24 

cm-1 pour la bande d’élongation NH, +13 vs +9 cm-1 pour la bande amide I et -37 vs -26 cm-1 

pour la bande amide II). Le renforcement de ces liaisons hydrogène est rendu possible par 

l’alignement (pré-organisation en « feuillet ») des liens amides, réalisable par l’empilement 

compact des unités MeThy peu encombrées, mais impossible avec les unités tBuThy trop 

encombrées. Enfin, il faut noter que les liaisons C=O de la thymine (1670-1660 cm-1) ne se 

déplacent pas avec la température, ce qui indique clairement que les thymines ne sont pas 

impliquées dans des liaisons hydrogène avec les NH amide. 

Pour le composé non alkylé Thy-PPG460-Thy, la région des carbonyles vers 1700 cm-1 est moins 

claire, les bandes C=O de la thymine (dans le plan et en dehors du plan) se superposant à la 

bande amide I (annexe 2). Cependant, l’organisation lamellaire de Thy-PPG-Thy et MeThy-

PPG-ThyMe étant similaire, on suppose que les liens amides se pré-organisent de la même 

manière avec la thymine et la thymine méthylée. 

Ainsi, on a mis en évidence que le lien amide joue un rôle majeur dans l’organisation 

mésoscopique des polymères supramoléculaires étudiés : alignés par des liaisons hydrogène, 

ceux-ci induisent une pré-organisation et un empilement des unités supramoléculaires qui 

permet leur cristallisation (pour Thy et ThyMe). Avec des unités trop encombrées (tBuThy), la 

ségrégation a lieu (mise en évidence en infrarouge de l’existence de liaisons hydrogène) mais 

sans pré-organisation. Ce sont donc les interactions secondaires, ici entre amides, qui sont 

responsables de la cristallisation des thymines, et donc de l’organisation, et non leurs 

interactions supramoléculaires « frontales » Thy/Thy. 

2. Nécessité de la structure secondaire pour la pré-organisation 

Pour confirmer que l’organisation lamellaire résulte de la pré-organisation des unités 

supramoléculaires en une structure de type feuillet β formée par liaisons hydrogène entre liens 
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amides, des thymines ont été greffées avec un lien ester sur une chaine téléchélique de PPG-

diacrylate de 800 g/mol (cf. I et protocole expérimental en annexe 2). 

Thy-COO-PPG800-OOC-Thy est un liquide visqueux qui ne présente aucun endotherme ou 

exotherme en DSC (Figure 38). Ainsi, les thymines greffées par un lien ester ne cristallisent 

pas, ce qui confirme que les liaisons hydrogène « frontales » Thy/Thy ne sont pas responsables 

de leur cristallisation. La température de transition vitreuse de ce composé est significativement 

supérieure à celle de la chaine initiale (-24°C versus -72°C pour le PPG800-diacrylate), ce qui 

indique une réduction de la mobilité de la chaine PPG, probablement due à l’agrégation des 

unités thymine comme déjà observé pour la série des Thy-PPG-Thy avec un lien amide. 

 

Figure 38. a) DSC de Thy-COO-PPG800-OOC-Thy et de Thy-CONH-PPG460-NHCO-Thy à 

10°C/min (exo down), b) photo macroscopique et c) en microscopique optique polarisée de 

Thy-COO-PPG800-OOC-Thy. 

 

Figure 39. SAXS de Thy-COO-PPG800-OOC-Thy à 30°C. 

Le spectre de SAXS de ThyCOO-PPG800-OCOThy à 30°C ne montre aucune organisation mais 

un trou de corrélation vers 2,4 nm-1 (Figure 39). Comme pour la série Thy-PPG-Thy avec un 

lien amide au-delà de la fusion des thymines, ce trou de corrélation manifeste la 
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ségrégation/agrégation des unités thymine dans le fondu de PPG, due à leur forte différence de 

polarité avec la chaine. 

En infrarouge, on note au chauffage un déplacement de la bande C=O thymine (1673 cm-1) vers 

les hauts nombres d’onde en chauffant (+19 cm-1), ce qui traduit un relâchement des liaisons 

hydrogène entre unités thymine (Figure 40). En revanche, on remarque que la vibration de la 

liaison C=O ester à 1727 cm-1 ne varie pas avec la température, ce qui indique que le lien ester 

ne forme aucune liaison hydrogène avec la thymine (même si la fonction C=O est en théorie un 

accepteur de liaison hydrogène). Ce résultat, de même que l’absence d’interaction des C=O 

thymine avec les liens amide dans les dérivés PPG alkyles (cf. Figure 37), montre qu’il n’y a 

pas d’interaction « croisée » entre ces différents fragments. Ainsi, les liaisons hydrogène sont 

en quelque sorte sélectives, soit « frontales » (Thy/Thy) soit « latérales » (amide/amide). Ceci 

résulte probablement du volume moléculaire et de la rigidité des unités thymine qui limitent les 

configurations permettant des interactions thymine/lien. 

 

Figure 40. FT-IR en ATR mode à différentes températures au chauffage pour Thy-COO-

PPG800-OOC-Thy. 

Ce sont donc bien les interactions secondaires entre les liens amides qui provoquent la 

cristallisation des thymines. Dans la littérature, Kautz et al. ont montré que l’unité UPy greffée 

sur des chaines apolaires nécessite la présence d’un lien urée ou uréthane pour s’aligner et 

former des domaines cristallins.48,49 

Ayant ainsi mis en évidence le rôle primordial du lien entre la chaine et l’unité supramoléculaire 

dans l’organisation des polymères, certains résultats de la littérature a priori contradictoires, 

par exemple l’absence d’organisation de Thy-PIB3500-Thy,3 peuvent s’expliquer. Bien que les 

conditions d’organisation soient favorables (forte différence de polarité PIB/Thy et fraction 

volumique de thymine suffisante), les interactions entre liens triazoles, introduits par le greffage 

des thymines, peuvent au mieux être de type . Ces interactions, directionnelles et à très 

courte distance, sont trop faibles en comparaison des liaisons hydrogène et échouent à pré-

organiser les thymines. 
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De la même façon, Cortese et al. ont montré qu’un PPG téléchélique fonctionnalisé DAT par 

un lien amine est un liquide visqueux non organisé.20 A l’opposé, Binder et collaborateurs ont 

observé une structure cubique centrée (bcc) pour un poly(isobutylène) fonctionnalisé DAT par 

un lien triazole.3,30 Cette différence de comportement peut s’expliquer de nouveau par des 

interactions secondaires des liens et des unités DAT. En effet, Baskaran et al. ont mis en 

évidence des interactions  entre le lien triazole et la fonction DAT41 qui doivent être 

suffisantes pour induire la structuration cubique centrée de PIB-DAT. Pour le DAT-PPG-DAT, 

le lien amine n’interagit pas avec DAT et les interactions secondaires NH/NH sont trop faibles 

pour favoriser une pré-organisation des DAT. 

Pour conclure, la structure chimique du polymère supramoléculaire téléchélique (ou 

monofonctionnel) doit être choisie avec soin pour induire une organisation mésoscopique très 

régulière. En premier lieu, la différence de polarité entre la chaine et l’unité associative est un 

pré-requis à leur séparation de phase, notamment à l’agrégation des unités supramoléculaires. 

Cette condition nécessaire n’est cependant pas suffisante… l’organisation mésoscopique repose 

sur des interactions secondaires des liens entre chaine et unités supramoléculaires (liaison 

hydrogène, , dipôle-dipôle). Lorsqu’elles sont suffisamment fortes (amide/amide, 

triazole/DAT), elles permettent de pré-organiser les unités supramoléculaires menant à une 

structuration régulière. Trop faibles ou trop peu directionnelles (ester/ester, amine/amine, 

triazole/triazole), bien qu’agrégées, les unités supramoléculaires ne sont pas pré-organisées 

(Figure 41). 

Dans le cas de nos systèmes téléchéliques, PPG et PDMS, nous suggérons que les liens amides 

définissent un arrangement régulier dans lequel ils sont alignés et forment une structure 

secondaire de type feuillet β, comme observé pour les protéines. Cet arrangement permet 

d’optimiser leurs interactions, la compacité des unités thymines nécessaire à leur cristallisation 

et par conséquent leur micro-séparation de phase avec les chaines de polymères.  

 

Figure 41. Schéma de la pré-organisation induite par les liens amides à l’origine de la structure 

lamellaire de Thy-PPG-Thy et Thy-PDMS-Thy. 
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Enfin, même si la structure chimique du polymère supramoléculaire est favorable à son 

organisation mésoscopique, la fraction volumique des unités associatives doit être suffisante. 

En deçà d’une certaine valeur, propre à l’unité supramoléculaire, l’agrégation/cristallisation 

n’est plus suffisamment efficace pour induire l’organisation. Les polymères supramoléculaires 

organisés appartiennent donc au domaine des oligomères, ce qui transparait dans les données 

de la littérature où presque aucune structuration n’est reportée pour des polymères de masses 

supérieures à 5000 g/mol. 

L’analyse thermique de nos systèmes, structurés ou non, montre que la température de transition 

vitreuse des chaines polymères est fortement affectée par l’introduction des unités thymine, 

même lorsque ces dernières sont alkylées ou lorsque les liens sont incapables de liaisons 

hydrogène. On a donc cherché à identifier la contribution des unités supramoléculaires et des 

liens sur la mobilité des chaines. 

V. Polymères supramoléculaires et transition vitreuse 

L’évolution de la transition vitreuse des chaines de polymère après le greffage d’unités 

supramoléculaires est peu étudiée dans la littérature. De plus, la dépendance de la Tg avec la 

masse molaire de la chaine polymère semble, en regard des résultats précédents, ne pas suivre 

les modèles utilisés pour les polymères classiques. Dans un premier temps, nous présenterons 

l’impact des unités supramoléculaires sur la Tg puis nous identifierons les phénomènes à 

l’origine de ces modifications (liaisons hydrogène, rigidité des unités supramoléculaires…). 

1. Tg des polymères supramoléculaires 

Plusieurs auteurs ont observé l’augmentation de la transition vitreuse de différentes chaines 

polymères après greffage d’unités supramoléculaires : PDMS bifonctionnel UPy,32 poly(éther 

cétones) fonctionnalisés DAT,21 poly(n-butyl acrylate) bifonctionnel thymine ou DAT,19 PS (et 

PI) monofonctionnels Upy.50 

Dans ce qui précède, nous avons également observé à plusieurs reprises l’augmentation de la 

Tg avec le greffage d’une unité supramoléculaire. Son évolution en fonction de l’inverse de la 

masse de la chaine est présentée pour les PPG téléchéliques non fonctionnalisés (NH2) et 

fonctionnalisés Thy et DAT (Figure 42). 

Pour les chaines PPG diamine, on constate que la Tg suit une loi linéaire avec l’inverse de la 

masse molaire de la chaine : la transition vitreuse augmente avec la taille de la chaine, comme 

attendu pour un polymère classique. En effet, la transition vitreuse est atteinte lorsque le volume 

libre pour les mouvements moléculaires devient très faible. Les extrémités des chaines ayant 

un volume libre supérieur à celui des unités monomères de la chaine, le volume libre total est 

d’autant plus important que le chaine est courte (effet des bouts de chaine), et la Tg d’autant 

plus faible. Ce résultat est modélisé par l’équation de Flory-Fox qui relie la température de 

transition vitreuse à la masse molaire Mn du polymère :51 
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Tg = Tg∞ −
k

Mn
 

avec Tg∞ la température de transition vitreuse pour une taille de chaine infinie et k un paramètre 

empirique relié au volume libre du polymère (caractéristique du polymère). 

 

Figure 42. Evolution de la température de transition vitreuse en fonction de l’inverse de la masse 

molaire de la chaine polymère pour les séries Thy-PPG-Thy, DAT-PPG-DAT et H2N-PPG-

NH2. Pour Thy-PPG-Thy, on a reporté les données des dérivés avec lien amide et ester. Le point 

à l’abscisse 0 correspond à la Tg∞ du PPG (-70°C). 

Pour le PPG diamine, on constate que celle loi est parfaitement valide avec Tg∞ = -70°C et k = 

3,9.103 K.g/mol. Ces valeurs expérimentales sont conformes à celles relevées dans la 

littérature : Tg = -70°C pour une chaine de 106 g/mol,52 et k = 2,4.103 K.g/mol.53 

Pour les polymères supramoléculaires Thy-PPG-Thy et DAT-PPG-DAT, on constate une 

déviation importante par rapport à l’équation de Flory-Fox. En effet, la température de 

transition vitreuse augmente en diminuant la taille des chaines, c’est-à-dire en augmentant la 

fraction volumique des unités associatives. L’évolution identique de la Tg, quelque soit l’unité 

supramoléculaire, suggère un comportement universel qui ne dépend pas de la force des 

interactions ou de la cristallisation des unités (Thy cristallise mais pas DAT). Enfin, on 

remarque que la Tg des PPG diamine et supramoléculaires converge vers la même valeur (autour 

de Tg∞ -70°C) pour des masses molaires supérieures à 2000 g/mol, ce qui indique que l’impact 

des unités supramoléculaires sur la mobilité des chaines est alors très faible. Dans ce cas, la 

dilution des unités supramoléculaires dans le fondu de PPG est suffisamment importante pour 

limiter les interactions pouvant induire un effet significatif sur la mobilité des chaines. 

La Figure 42 met cependant en évidence une relation linéaire entre la Tg des PPG 

supramoléculaires et l’inverse de la masse molaire de la chaine polymère. Ainsi, la théorie de 

Flory-Fox pourrait s’y appliquer en prenant un paramètre k négatif. Pour déterminer le sens 
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physique d’une telle valeur, on s’appuie sur le modèle développé par Bueche54 pour interpréter 

le paramètre k. Dans cette approche, le volume libre à la transition vitreuse ne dépend pas de la 

masse molaire de la chaine. En considérant que chaque extrémité de chaine contribue à un excès 

de volume libre θ, l’auteur propose que cet excès soit compensé par l’expansion thermique de 

la chaine. Il en résulte la relation suivante : 

k =  
2θρNa

∆α
 

avec ρ la densité du polymère, Na le nombre d’Avogadro et Δα = αa – αg les coefficients de 

dilatation thermique du polymère amorphe et vitreux. Nous pouvons en déduire que le seul 

paramètre susceptible d’être négatif, du point de vue physique, est l’excès de volume libre θ 

des bouts de chaine. Ainsi, contrairement aux polymères classiques, les polymères 

supramoléculaires seraient caractérisés par un volume libre des extrémités plus faible. 

Connaissant les coefficients de dilatation volumétrique du PPG à l’état vitreux et à l’état 

amorphe, nous pouvons déterminer l’excès de volume libre θ des extrémités des PPG diamine 

et des PPG supramoléculaires à l’aide de la formule précédente. A partir de la relation empirique 

de Simha et Boyer,55 on estime la valeur de Δα à 5,7.10-4 K-1 en prenant comme Tg une valeur 

de -70°C pour le PPG. 

Pour le PPG diamine, on estime θ = 1,8 Å3. L’ordre de grandeur du volume d’une unité 

monomère de PPG valant Mo/Na = 97 Å3, l’excès de volume libre pour chaque extrémité amine 

représente environ 2% du volume d’une unité monomère. Cette valeur, significativement plus 

faible que celle reportée dans la littérature par Pezzin et al. pour des chaines PPG avec des 

extrémités hydroxyle (θ = 11 Å3 56), pourrait s’expliquer par des liaisons hydrogène entre 

fonctions amines terminales. Cependant, ces valeurs confirment la tendance selon laquelle les 

extrémités des chaines de PPG ont un excès de volume libre plus faible que d’autres chaines 

polymères.56 

Pour les chaines PPG supramoléculaires (Thy ou DAT), on trouve θ = - 20,1 Å3 soit une 

diminution du volume libre terminal d’environ 20% du volume d’une unité monomère. Ce 

phénomène n’est possible que si les interactions entre les unités supramoléculaires, et 

éventuellement entre liens amide, sont suffisantes pour les compacter et donc réduire le volume 

libre des extrémités des chaines. Interactions et compaction des unités associatives terminales 

seraient donc responsables de la diminution de la mobilité des chaines PPG, et ce d’autant plus 

efficacement que les chaines sont courtes (concentration élevée des unités associatives + degrés 

de liberté moindres de la chaine). 

2. Phénomènes à l’origine de l’augmentation de la Tg des polymères 

supramoléculaires 

Dans la littérature, les auteurs observent l’augmentation de la Tg des chaines polymères lorsque 

des unités supramoléculaires y sont fixées mais ne discutent que très succinctement de l’origine 

du phénomène. Généralement, ils considèrent que la mobilité des chaines est restreinte par les 

liaisons hydrogène entre unités supramoléculaires, mais sans pour autant le démontrer. 
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Cependant, les phénomènes de ségrégation de phase, d’interactions secondaires, de l’éventuelle 

cristallisation des unités, de leur rigidité moléculaire (ce sont souvent des cycles aromatiques 

condensés ou non) sont autant de facteurs qui peuvent avoir un impact important. On cherche 

donc ici à estimer leurs contributions dans le phénomène d’augmentation de la Tg. 

En partant de l’hypothèse communément admise que, les liaisons hydrogène entre les unités 

supramoléculaires terminales sont responsables de la restriction de mobilité des chaines 

polymère, on n’explique pas l’augmentation de Tg observée pour des polymères de thymines 

alkylées. En effet, MeThy-PPG460-ThyMe présente une Tg à -7°C, c’est-à-dire 75°C plus haute 

que celle de son équivalent H2N-PPG460-NH2 (Tg = -82°C). Avec le dérivé non méthylé capable 

de liaisons hydrogène, la Tg passe à 20°C. Cette différence de 27°C entre les deux dérivés 

montre bien l’influence des liaisons hydrogène entre unités supramoléculaires mais surtout 

démontre que leur contribution au phénomène est relativement modeste. 

On pourrait alors penser que si les interactions sont plus fortes, leur effet est plus marqué. Or, 

les mélanges équimolaires de Thy-PPG-Thy et DAT-PPG-DAT présentent des Tg identiques 

aux Thy-PPG-Thy et DAT-PPG-DAT de même masse molaire (Table 3) (la constante 

d’association Thy/DAT est environ 100 fois supérieure aux auto-associations Thy/Thy et 

DAT/DAT). Ce résultat montre bien que la constante d’association des unités 

supramoléculaires n’est pas directement responsable de l’augmentation des Tg obtenue. 

L’impact des interactions entre liens amide n’est également pas significatif : la Tg du dérivé 

ThyCOO-PPG-OOCThy suit la même tendance que celle des Thy-PPG-Thy avec un lien amide 

(Figure 42). 

Table 3. Température de transition vitreuse des polymères téléchéliques PPG supramoléculaires 

de différentes tailles. 

 
Tg (°C) 

(Mn = 460 g/mol) 

Tg (°C) 

(Mn = 2050 g/mol) 

H2N-PPG-NH2 -82 -72 

Thy-PPG-Thy 20 -60 

DAT-PPG-DAT  30 -62 

Thy-PPG-Thy +  

DAT-PPG-DAT (1:1) 
30 -55 

MeThy-PPG-ThyMe -7 - 

tBuThy-PPG-ThytBu 1 - 

Ph-PPG-Ph -31 - 

Dans le même ordre d’idée, on pourrait avancer que la cristallisation ou vitrification des unités 

supramoléculaires induit une forte réduction de la mobilité des chaines, notamment au 

voisinage proche des domaines cristallins ou vitreux. En effet, ce phénomène a déjà été observé 

pour des polymères semi-cristallins, pour lesquels il a été montré l’existence d’une phase dite 

rigide-amorphe, à l’interface entre les phases amorphes et les phases cristallines, caractérisée 

par des chaines avec une mobilité réduite.57,58 L’existence d’une telle phase permettrait 

d’expliquer pourquoi on observe des Tg identiques que l’unité associative cristallise (Thy-PPG-

Thy avec un lien amide) ou pas (DAT-PPG-DAT, DAT pouvant former des verres59,60). 
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Cependant, cela ne permet pas d’expliquer pourquoi le mélange équimolaire Thy-

PPGThy/DAT-PPG-DAT présente la même Tg que les polymères seuls sans présenter de 

domaines rigides (Thy/DAT est non cristallin et non vitreux). 

La formation des agrégats supramoléculaires très polaires est propice aux interactions 

supplémentaires non spécifiques (dipôle-dipôle, π-π, hydrophobe…) entre les unités 

associatives. Ainsi, Long et al. ont montré que l’augmentation de Tg de PS et PI 

monofonctionnels UPy ne pouvait s’expliquer par un simple doublement de la masse molaire 

via un dimère de UPy, mais par la formation d’agrégats supramoléculaires.50 Pour vérifier la 

contribution de la ségrégation de phase sur le phénomène de restriction de mobilité des chaines, 

H2N-PPG460-NH2 a été greffé avec des unités phényles par un lien amide (détails en annexe 2). 

Le groupe phényle étant très peu polaire, on s’attend à l’absence de séparation de phase, ce qui 

est confirmé en SAXS par l’absence de trou de corrélation (annexe 2). 

Ph-PPG460-Ph présente une température de transition vitreuse de -31°C. Si l’on compare cette 

valeur à celle du dérivé MeThy-PPG460-ThyMe pour lequel l’unité MeThy est incapable de 

liaisons hydrogène mais suffisamment polaire pour s’agréger, la Tg est 24°C plus basse. Ce 

résultat suggère que l’agrégation contribue, dans une même proportion que les liaisons 

hydrogène entre unités supramoléculaires, à la restriction de mobilité des chaines. 

Cependant, comparé à l’oligomère initial, l’unité phényle - peu polaire, non agrégée et capable 

de seules interactions  – induit une augmentation de 51°C de la Tg. Il apparaît donc que 

c’est plutôt sa rigidité (conférée par son aromaticité), très importante par rapport à celle de la 

chaine PPG, qui contribue principalement à la restriction de mobilité des chaines, par un effet 

d’ancrage.61 La thymine et la 2,6-diaminotriazine, également aromatiques et rigides, ont donc 

le même effet sur les extrémités des chaines PPG, en plus des effets d’agrégation et de liaisons 

hydrogène. 

Enfin, on a noté que le dérivé tBuThy-PPG460-ThytBu, qui ne présente pas non plus 

d’agrégation (Figure 36b) ni de liaisons hydrogène, présente une Tg de 1°C, supérieure de 8°C 

à celle du MeThy-PPG460-ThyMe micro-séparé et de 32°C à celle du Ph-PPG460-Ph. On peut 

considérer que l’effet d’ancrage est ici renforcé par la présence des groupes tert-butyle, très 

volumineux qui réduisent encore d’avantage la mobilité de l’unité rigide thymine, et par 

conséquent celle de la chaine PPG. 

 

Pour conclure, nous avons montré que la Tg des polymères supramoléculaires téléchéliques suit 

une loi de Flory-Fox mais avec un volume libre réduit aux extrémités, ce qui n’a jamais été 

reporté dans la littérature. Cette réduction de volume libre terminal résulte des caractéristiques 

chimiques des unités supramoléculaires : leur polarité et donc leur capacité à 

s’agréger/cristalliser, leur capacité à former des liaisons hydrogène, leur rigidité et leur volume 

moléculaire et donc leur capacité agir comme une ancre aux extrémités des chaines. Parmi 

toutes ces contributions, c’est l’effet d’ancrage qui contribue principalement à la restriction des 

chaines. 
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Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons étudié les paramètres qui concourent à l’organisation 

méscoscopique de polymères supramoléculaires téléchéliques. Nous avons montré que la 

cristallisation des unités supramoléculaires, moteur de ces nanostructurations, n’est possible 

que s’il existe en fondu une ségrégation de phase entre les unités associatives et les chaines et, 

surtout, une pré-organisation des unités à l’intérieur des agrégats supramoléculaires par 

l’établissement de réseaux de liaisons hydrogène des liens les attachant aux chaines. Ainsi, les 

liens amide forment une structure secondaire en feuillets , comparable à celle des protéines, 

qui résulte en un arrangement compact cristallisable des thymines. 

Nous avons également montré que l’agrégation, et par suite la structure secondaire, sont 

limitées par la concentration des unités supramoléculaires. En deçà d’une certaine fraction 

volumique d’unités, il n’est plus possible de former des réseaux étendus de liaisons hydrogène, 

le matériau ne se structure plus. 

Enfin, nous avons montré que le greffage d’unités, supramoléculaires ou non, impacte 

fortement la mobilité des chaines et se traduit pas une augmentation importante de la Tg. L’effet 

d’ancre des unités terminales, essentiellement dû à leur rigidité et à leur volume moléculaire, 

est la première contribution à ce phénomène d’anti-plastification. Pour les polymères 

supramoléculaires proprement dits, le phénomène est amplifié par la polarité des unités qui 

permet la formation d‘agrégats (ségrégation de phase) et l’existence d’interactions 

supramoléculaires (liaisons hydrogène, , dipôle-dipôle, …).  Comme pour l’organisation 

mésoscopique, l’effet des unités supramoléculaires sur la mobilité des chaines diminue avec 

leur fraction volumique. 

Dans le chapitre suivant, nous allons nous intéresser à des polyéthylènes supramoléculaires 

mono et difonctionnels, dont la structure chimique a été choisie pour assurer leur organisation 

mésoscopique (différence de polarité, fraction volumique des unités associatives). Néanmoins, 

à l’inverse des systèmes PPG décrits dans ce chapitre, les chaines de PE sont cette fois 

cristallines. On étudiera donc l’impact de l’agrégation/cristallisation des unités 

supramoléculaires sur leurs propriétés thermiques, structurales et mécaniques. 
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Introduction 

Les polyéthylènes sont des matériaux, dits de commodité, utilisés dans de très nombreux 

produits du quotidien, comme les sacs et flacons souples pour le PEBD (basse densité) ou les 

tuyaux, jouets, ustensiles ménagers et boîtes de conservation pour le PEHD (haute densité). Le 

PEHD, constitué de longues chaines cristallines, présente d’excellentes propriétés mécaniques, 

de résistances thermique et chimique. Cependant, son fondu étant très visqueux (typiquement 

entre 1000 et 100000 Pa.s), sa mise en forme nécessite une énergie importante. Pour remédier 

à ce problème, on peut imaginer utiliser des oligomères PE (M < 3000 g/mol) fonctionnalisés 

à leur(s) extrémité(s) par des unités associatives. Ainsi, à haute température, ces unités sont 

dissociées et les PE supramoléculaires se comportent comme de petites molécules avec de 

faibles viscosités  et à température d’usage, les oligomères s’associent pour former des PE 

cristallins de hautes masses moléculaires. 

Dans ce chapitre, nous présentons la synthèse de polyéthylènes mono et difonctionnels modifiés 

à leurs extrémités par des unités associatives Thy et DAT. Leurs propriétés thermiques et 

structurales sont ensuite analysées montrant notamment comment les unités supramoléculaires 

peuvent impacter la cristallinité des chaines PE. Enfin, les propriétés mécaniques de ces 

matériaux sont étudiées et expliquées en fonction de leurs propriétés structurales. 

I. Synthèse de polyéthylènes supramoléculaires 

monofonctionnels et bifonctionnels 

Parce qu’il ne comporte aucune fonction chimique réactive, le polyéthylène présente une inertie 

chimique, désirable pour les applications, mais problématique si l’on souhaite le modifier 

chimiquement… Pour introduire des fonctions chimiques réactives, on pourrait envisager une 

copolymérisation de l’éthylène avec un monomère polaire, mais il n’existe aucun système 

connu permettant de contrôler la taille et la structure des chaines. La stratégie de synthèse des 

PE fonctionnels à une ou deux extrémités repose sur la polymérisation du PE par croissance de 

chaînes catalysée par un métal suivie de réactions de post-fonctionnalisation. Cette stratégie a 

été développée au Laboratoire Chimie, Catalyse, Polymères et Procédés (C2P2) de Lyon. 

1. Polymérisation du PE par croissance de chaine catalysée par un métal 

La polymérisation par croissance de chaine catalysée par un métal est un cas particulier de 

polymérisation par chimie de coordination et a été décrite pour la première fois par Gibson.1 

Elle utilise un couple de métaux qui permet le transfert rapide et réversible des chaines entre le 

métal actif M1 et le métal dormant M2 (Figure 43). 
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Figure 43. Polymérisation de l’éthylène par échange rapide et réversible de la chaine de 

polymère entre un métal dormant et un métal actif.1 

Ici, chaque étape d’addition de l’éthylène se fait sur une liaison M1-C. La chaine est ensuite 

transférée au métal dormant M2 en un échange rapide et réversible. La constante d’échange 

étant bien plus importante que la constante de propagation, la croissance des chaines est bien 

contrôlée et conduit à des distributions étroites de masses moléculaires (distributions de 

Poisson). Au final, tout se passe comme si la croissance des chaines avait lieu sur le métal 

dormant du groupe principal (agent de transfert, M2), réaction catalysée par le métal actif 

(catalyseur, M1). En fin de réaction, le produit est une structure macromoléculaire dont les 

chaines polyoléfines sont liées au métal dormant M2. 

 

Figure 44. Mécanisme de formation de PE-Mg-PE avec l’agent de transfert R-Mg-R’ et le 

catalyseur Cp*2LnCl2Li(OEt2)2.
2 

Les couples métalliques sont constitués de zinc, magnésium ou aluminium comme agents de 

transfert réversible M1 et de métaux de transition (titane, zirconium, chrome, fer, néodyme…) 

comme catalyseurs M2. En particulier, Mortreux et al.3 ont décrit un système, 

magnésium/lanthanide, capable de synthétiser un dialkylmagnésium avec de longues chaines 

alkyles dans des conditions douces (pression peu élevée) et limitant fortement la réaction 

secondaire d’élimination β-H formant un vinyle terminal. L’alkylation in situ d’un complexe 

lanthanidocène de type Cp*2LnCl2Li(OEt2)2 (Ln = Nd, Sm ou Y) par le butyl-éthyl magnésium 

produit une espèce active capable de polymériser l’éthylène par croissance de chaine catalysée 
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sur le Mg. Avec un rapport Mg/Ln élevé, le dialkylmagnésium transfère réversiblement les 

chaines en croissance entre le lanthanide et le magnésium de façon très efficace (Figure 44). 

La principale limitation de cette méthode est que la polymérisation n’est contrôlée que pour des 

masses moléculaires relativement faibles. En effet, les polyoléfines de masses supérieures à 

5000 g/mol précipitent, réduisant fortement la mobilité de la chaine PE : la réaction de transfert 

au groupe métallique principal M2 n’est alors plus possible. L’obtention de PE de grandes 

masses nécessiterait d’augmenter la température de réaction pour conserver le polymère 

soluble. Cependant, la réaction d’élimination β-H devient plus importante avec la température, 

conduisant à la génération de chaines terminées par un groupement vinyle (Figure 45). 

 

Figure 45. Schéma de la réaction d’élimination β-H : le métal capte un atome d’hydrogène sur 

le carbone en β de la chaine en croissance. 

Les conditions opératoires typiques (80°C, 3 bars) mènent à des PE de masses moléculaires de 

l’ordre de 500 à 5000 g/mol et à des indices de polydispersité inférieurs à 1,2. 

Dans le cadre de notre étude, c’est le système constitué d’un catalyseur de néodyme 

Cp*2NdCl2Li(OEt2)2 et d’un agent de transfert dialkylmagnésium qui a été utilisé. Les chaines 

de PE croissent sur le complexe de néodyme et sont échangées avec l’agent de transfert au 

magnésium. Les chaines sont stockées sur le magnésium et ne grandissent plus jusqu’à un 

nouvel échange avec le complexe de néodyme (Figure 46). 

 

Figure 46. Schéma de la croissance de chaine PE catalysée par le Nd et transfert au Mg.4 

La nucléophilie du carbone terminal lié au magnésium de l’espèce dormante PE-Mg-PE peut 

être exploitée pour introduire une fonctionnalité à l’extrémité de la chaine PE. Par exemple, 

l’addition de diiode I2 sur un équivalent de PE-Mg-PE permet de donner deux équivalents de 

PE-I avec une fonctionnalisation jusqu’à 97% (Figure 47). Pour des masses moléculaires 

importantes (Mn > 2000 g/mol), la fonctionnalisation est plus faible (73%). En effet, la 

polymérisation est alors moins contrôlée et favorise la β-élimination qui forme des fonctions 

vinyles terminales.5 
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Figure 47. Schéma réactionnel de la synthèse d’un PE-I monofonctionnel.5 

En utilisant un agent de transfert possédant une fonctionnalité terminale non réactive vis-à-vis 

du système catalytique ou protégée, on obtient in fine un PE téléchélique. L’intérêt d’un tel 

agent de transfert est que chaque chaine en croissance possède cette fonctionnalité (sauf en cas 

de réaction d’élimination β-H). A titre d’exemple, un bis(alkenyl) magnésium permet 

d’introduire une fonction vinyle terminale sur une chaine polyéthylène qui, après traitement à 

le diiode, donne une chaine α,ω-hétérodifonctionnelle vinyl-PE-I (Figure 48). 

 

Figure 48. Schéma réactionnel de la synthèse d’un PE α,ω-hétérodifonctionnel en partant d’un 

agent de transfert possédant une fonctionnalité vinyle.6 

En présence d’un agent de transfert non fonctionnel, la réaction de β-élimination donne des 

chaines PE non fonctionnelles et terminées par une fonction vinyle. En présence d’un agent de 

transfert fonctionnel, elle conduit à des chaines hétérodifonctionnelles terminées par une 

fonction vinyle et par la fonction de l’agent ainsi qu’à des chaines PE non fonctionnelles (Figure 

49). 

 

Figure 49. Produits secondaires obtenus par β-élimination en présence d’un agent de transfert 

fonctionnel bis(exo-alkenyl) magnésium. 

 

-H
Mgn n

n

H
Mg n Mgn n

H



Chapitre 3 : Polyéthylènes supramoléculaires 

77 

 

2. Polyéthylènes mono et bifonctionnalisés amine 

Sur la base de nos connaissances sur les PPG supramoléculaires pour lesquels les unités 

supramoléculaires sont introduites par greffage sur les fonctions amine terminales de chaines 

PPG, on a cherché à obtenir des PE terminés par une ou deux fonctions amine. 

Pour introduire une fonction amine terminale en fin de polymérisation, on utilise un agent de 

transfert porteur d’une fonction amine protégée. A l’issue de l’étape de polymérisation, un 

lavage acide permet d’obtenir une extrémité CH3 au niveau de carbone lié au Mg et, à l’autre 

extrémité, la fonction amine primaire déprotégée quantitativement (Figure 50). Cette synthèse, 

développée récemment au laboratoire C2P2, permet d’obtenir en une étape et quantitativement 

du PE-NH2.
7,8 

 

Figure 50. Schéma de la synthèse d’un PE-NH2 avec 100% de fonctionnalité.7 

Le polyéthylène téléchélique homobifonctionnel amine a été obtenu par post-fonctionnalisation 

de Vin-PE-I dont la synthèse a été présentée sur la Figure 48. Dans une première étape, l’iode 

terminal est éliminé pour donner Vin-PE-Vin. Les fonctions amine sont introduites par une 

réaction thiol-ène avec la cystémine protégée Boc. Après déprotection en milieu acide et 

neutralisation, le PE diamine est obtenu (Figure 51). 

 

Figure 51. Schéma de synthèse de PE téléchélique diamine. 
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La réaction d’élimination de l’iode est quantitative mais génère environ 1-2% d’impuretés 

issues de l’attaque nucléophile de t-BuOK sur l’iode. La réaction thiol-ène permet de greffer la 

cystéamine protégée sur 98% des extrémités vinyles du PE. Enfin, la réaction de déprotection 

est quantitative. 

Le taux de greffage est limité par la difficulté d’obtenir le Vin-PE-I avec un taux élevé de 

fonctionnalité en iode, c'est-à-dire supérieur à 90%. A basse température, la réaction de l’iode 

sur le dialkylmagnésium est lente et peu efficace, la fonctionnalité est donc faible. A plus haute 

température, la fonctionnalité en iode devient importante mais le diiode peut également 

s’additionner sur la fonction vinyle à l’autre extrémité du polymère. Les conditions optimales 

ont été obtenues à une température de 10°C permettant d’avoir 75% de Vin-PE-I, 12,2% de 

Vin-PE-Vin et 12,3% de H3C-PE-I. La réaction suivante d’élimination de l’iode donne donc au 

mieux 87% de Vin-PE-Vin pouvant ensuite être fonctionnalisé par des unités 

supramoléculaires. 

3. Polyéthylènes supramoléculaires fonctionnalisés Thy et DAT 

Le greffage de l’unité thymine peut être réalisé selon deux protocoles. Le premier, analogue à 

celui utilisé pour les chaines PPG,9 utilise la thymine acétique acide avec le TBTU (O-

(Benzotriazol-1-yl)-N,N,N′,N′-tetramethyluronium tetrafluoroborate) comme agent de 

couplage en présence d’une base encombrée (DIEA, N,N-diisopropyléthylamine) (Figure 52). 

Pour des PE de masse moléculaire 1000-2000 g/mol les taux de greffage sont d’environ 80%. 

 

Figure 52. Synthèse de PE-Thy par amidification avec TBTU comme agent de couplage. 

Le second protocole utilise la thymine acétique acide activée avec un pentafluorophénol, 

synthétisée en présence de DCC (dicylcohexylcarbodiimide) comme agent de couplage. Le 

greffage de cette thymine activée sur un PE terminé amine est ensuite quantitatif à 80°C en 3h 

(Figure 53, détails en annexe 2). 

 

 

Figure 53. Synthèse de la thymine activée pentafluorophénol et de son greffage sur PE-NH2. 
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Le greffage de l’unité supramoléculaire DAT sur un PE terminé amine est plus difficile et 

nécessite 3 jours de réaction à 110°C. Le protocole est adapté de celui utilisé pour des chaines 

poly(propylene glycol) (Figure 54).10 Le greffage est de l’ordre de 90% et peu d’impuretés sont 

générées pendant les 3 jours de réaction (détails en annexe 2). 

 

Figure 54. Greffage du DAT sur PE-NH2 par substitution nucléophile aromatique. 

Les réactions de greffage de la thymine et du DAT sur H2N-PE-NH2 sont ensuite les mêmes 

que celles réalisées avec les PE monofonctionnels. Pour des masses moléculaires en PE de 1000 

à 2200 g/mol, DAT-PE-DAT et Thy-PE-Thy ont été obtenus avec une fonctionnalité d’environ 

85% (RMN en annexe 2). 

II. Organisation induite par la cristallisation de l’unité 

supramoléculaire 

Au laboratoire, il a été mis en évidence que l’organisation lamellaire de polypropylène glycols 

(PPG) téléchéliques fonctionnalisés Thy est pilotée par la cristallisation des thymines en 

feuillets.9 Cette cristallisation résulte de la ségrégation de phase des chaines PPG apolaires et 

des unités supramoléculaires thymines polaires et de la pré-organisation de celles-ci par un 

réseau de liaisons hydrogène entre liens amide (cf chapitre 2). 

On s’intéresse ici aux polymères supramoléculaires pour lesquels la chaine PE est cristalline. 

Nous étudions notamment l’impact de la fonctionnalisation par la thymine sur la cristallisation 

des chaines PE et sur l’organisation mésoscopique qui peut en découler. 

1. Modèle de la dodécyl-thymine 

Afin de mieux appréhender le comportement d’un PE supramoléculaire porteur d’une fonction 

terminale thymine, nous avons synthétisé une dodécyl-thymine par amidification de la 

dodécylamine (annexe 2). 

L’analyse thermique de C12-Thy est présentée et comparée à celle du C12-NH2 initial sur la 

Figure 55. La dodécylamine présente un endotherme et un exotherme à 27°C et 19°C 

correspondant respectivement à la fusion et à la cristallisation des chaines C12.
11 Pour C12-Thy, 

le petit endotherme à 106°C peut avoir deux origines : il peut s’agir soit d’une transition cristal-

cristal comme observée pour des alkyles thymines avec un lien uréthane12 ; soit de la fusion des 

chaines C12. L’analyse infrarouge en température permet de trancher (annexe 2). En effet, alors 

qu’à 110°C on observe une bande large centrée sur 1472 cm-1, on constate au refroidissement 

l’apparition de bandes à 1480 et 1468 cm-1, caractéristiques des vibrations de déformation 

N
H

n

N

N

N

NH2

NH2

DAT-Cl,  DIEA

NH2n
toluene/DMF 2:1, 64h, 110°C



Chapitre 3 : Polyéthylènes supramoléculaires 

80 

 

symétriques et antisymétriques des CH2 cristallisés. Ainsi, l’endotherme à 106°C et l’exotherme 

à 104°C correspondent respectivement à la fusion et à la cristallisation des chaines C12. 

 

Figure 55. DSC de C12-NH2 et C12-Thy (exo down, 10°C/min). 

On observe également une fusion et une cristallisation à 211°C et 193°C qui, par analogie avec 

les séries PPG thymine, doivent correspondre à la fusion et la cristallisation des thymines. La 

microscopie optique polarisée confirme cette hypothèse : au refroidissement depuis le fondu, 

une biréfringence uniforme indiquant la présence de cristaux de très grande taille apparaît 

(Figure 56). En dessous de 100°C, de nombreuses craquelures apparaissent dans le cristal, 

suggérant une dilatation ou une compression de la structure cristalline formée, induite par la 

cristallisation des chaines dodécyles. 

 

Figure 56. Microscopie optique polarisée de C12-Thy à différentes températures. 

Refroidissement depuis le fondu à 10°C/min (échelle 100 µm). 

L’augmentation très importante de la température de fusion des chaines C12 de 27°C à 106°C 

pourrait s’expliquer par une stabilisation de la structure cristalline des chaines induite par la 

cristallisation des thymines.12 En effet, celle-ci pourrait jouer le rôle de template en positionnant 

les chaines C12 dans une orientation favorable à leur cristallisation. 

L’analyse structurale de C12-Thy a été réalisée en diffusion des rayons X aux petits angles 

(SAXS). On constate la présence de deux pics de Bragg très intenses à 3,42 et 6,84 cm-1 (Figure 

57). En notant q0 le vecteur d’onde associé au premier, le deuxième pic correspond à exactement 

2,00.q0, révélant une organisation lamellaire de taille caractéristique 18,4 Å. A 5,7 nm-1 (11 Å), 

220 C 180 C 80 C
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on retrouve le pic caractéristique de la thymine cristallisé (comme observé pour Thy-PPG-

Thy9). On remarque également une augmentation légère (3%) mais régulière de la taille des 

lamelles entre 40 et 200°C (d20°C = 18,4 Å ; d200°C = 18,9 Å).  Cette faible dilatation des lamelles 

peut résulter de la fusion des chaines alkyles. A 240°C, la structure lamellaire est perdue. Les 

thymines étant fondues à cette température, on peut en déduire que, comme pour la série PPG 

thymine, la cristallisation des thymines est responsable de l’organisation lamellaire du matériau. 

Il apparaît un pic large, centré sur 2,4 nm-1, associé à un trou de corrélation. Ainsi, la distance 

typique entre les unités supramoléculaires Thy polaires séparées des chaines alkyles fondues 

est de 26 Å.13  

 

Figure 57. SAXS de C12-Thy au chauffage à différentes températures. 

L’estimation de la taille moléculaire d’une chaine C12 pourrait permettre de modéliser 

l’organisation des molécules au sein des lamelles. La taille d’une chaine alkyle complètement 

étirée (conformation zig-zag plan) constituée de nc carbones a été modélisée par Tandford par 

la formule suivante :14 

lext = 1,265nc + 1,5 

Pour une chaine C12, la longueur étirée est de 16,7 Å. En prenant pour la thymine une taille 

d’environ 5,5 Å,15 on obtient pour C12-Thy 22,2 Å. Ainsi, l’écart interlamellaire déterminé 

expérimentalement est inférieur (18,4 Å), ce qui pourrait suggérer que les thymines sont 

orientées parallèlement aux interfaces Thy/C12 comme mis en évidence pour C10-Thy avec un 

lien uréthane (Figure 58). Cependant, lors de la cristallisation des thymines les chaines C12 sont 

fondues et ne sont donc pas en conformation zig-zag plan. Nous verrons dans la suite de ce 

chapitre un modèle pour rendre compte de la distance interlamellaire pour des oligomères 

fonctionnalisés thymine. 
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Figure 58. Structure cristalline de C10-Thy avec un lien uréthane.12 

En conclusion, C12-Thy avec un lien amide est structuré en lamelles avec une alternance de 

feuillets de thymines cristallisées et de lamelles de chaine C12 cristallisées et interdigitées. Ce 

type de structure a déjà été observée pour des chaines alkyles fonctionnalisées thymines avec 

un lien uréthane,12 ester16 ou alkyle.17 

On cherche maintenant à savoir si cette organisation évolue avec la taille de la chaine alkyle, 

notamment pour des chaines oligomères de PE d’au moins 80 carbones (masse moléculaire 

>1000 g/mol). 

2. Polyéthylènes monofonctionnels thymine 

L’analyse thermique de PE1700-Thy (fonctionnalité > 95%) est présentée en Figure 59. On 

observe une fusion à 183°C, température sensiblement plus élevée que celle de la fusion du 

polyéthylène (au maximum 141°C pour des chaines de 100 kg/mol et plus18). Par ailleurs, la 

faible enthalpie associée (24 J/g) suggère également qu’il s’agit plutôt de la fusion des 

thymines, par analogie avec les PPG fonctionnalisés Thy.9 Plus vraisemblablement, la fusion 

du polyéthylène correspond à l’endotherme à 111°C (au second chauffage, 121°C au premier) 

qui présente une enthalpie assez élevée de 125 J/g. 

La microscopie optique entre polariseurs et analyseurs croisés à différentes températures permet 

de confirmer cette hypothèse (Figure 60). A 200°C, aucune biréfringence n’est visible, 

indiquant que la totalité de l’échantillon est isotrope (état fondu). Au refroidissement, des croix 

de Malte apparaissent vers 170°C, caractéristiques de sphérolites cristallines, de tailles 

importantes (jusqu’à 300 µm de diamètre), alors que les sphérolites du PE-NH2, qui 

n’apparaissent qu’en dessous de 120°C, ne font que quelques micromètres. La grande taille des 

sphérolites de PE-Thy indique une cristallisation lente et/ou un nombre faible de sites de 

nucléation. Il semble en effet logique que le nombre de site de nucléation des cristaux de 

thymines soit plus faible dans PE-Thy que le nombre de site de nucléation des cristaux de PE 

dans PE-NH2 (fraction volumique en thymine estimée à 4,3 % pour PE1700-Thy). 
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Figure 59. DSC de PE1700-Thy (exo down, vitesse 10°C/min). 

En refroidissant PE-Thy, on observe un premier exotherme à 180°C qui correspond à la 

cristallisation des thymines puis un second à 102°C qui correspond à la cristallisation des 

chaines PE. Ces cristallisations successives sont visibles sur les images de microscopie optique 

polarisée : on note une augmentation de la biréfringence entre 170°C (cristallisation des 

thymines) et 80°C (cristallisation du PE) (Figure 60). 

 

Figure 60. Images en microscopie optique polarisée de PE1700-Thy (haut) et PE1700-NH2 (bas) à 

différentes températures obtenues lors du refroidissement de l’échantillon depuis 200°C à 

10°C/min (échelle 100 µm). 

On notera également que la température de fusion du PE passe de 121°C à 111°C entre le 

premier et le second chauffage, tout en conservant une même enthalpie (Figure 59). Cette 
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différence provient de l’histoire thermique de l’échantillon : au premier chauffage, il est issu de 

la précipitation de PE1700-Thy en fin de synthèse après refroidissement du milieu réactionnel, 

alors qu’au second chauffage, il est issu de la recristallisation depuis le fondu. 

En comparaison, PE1700-NH2 présente une température de fusion et de cristallisation du PE à 

117°C et 108° respectivement (cf. annexe 2). La température de fusion est proche de la valeur 

estimée par Broadhurst pour un PE de 1700 g/mol (120°C).18 On observe également un petit 

endotherme à 113°C précédant la fusion, pouvant caractériser des phénomènes de fusion-

recristallisation,19 la présence de deux populations de cristaux de tailles différentes ou une 

transition cristal/cristal comme la transition orthorhombique/hexagonale observée pour les 

paraffines.20 

Les taux de cristallinité du PE1700-NH2 et du PE1700-Thy sont respectivement de 67% et 46% 

contre 82% pour un PE non fonctionnel de masse moléculaire voisine (détails des calculs en 

annexe 3). Ainsi, l’introduction d’une fonction terminale, même modeste comme NH2, perturbe 

la cristallisation de la chaine et encore plus significativement après greffage de la thymine. Cette 

altération montre que les chaines ont plus de difficultés à s’organiser dans le fondu, ce qui 

pourrait s’expliquer par une restriction de mobilité due aux liaisons hydrogène entre fonctions 

terminales et/ou à leur ségrégation et/ou à leur cristallisation (avec les thymines). 

 

Figure 61. WAXS de (A) PE1700-Thy, (B) PE1700-NH2 à 20°C et (C) maille cristalline du 

polyéthylène (l’axe c correspond à l’orientation des chaines macromoléculaires).21 

Pour mieux comprendre les résultats précédents, les structures cristallines de PE-NH2 et PE-

Thy ont été déterminées par diffraction de rayons X. Aux grands angles (WAXS), on observe 
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pour les deux composés deux pics de Bragg intenses à 2θ = 21,5° et 23,8°, associés aux 

distances de 4,12 et 3,73 Å respectivement (Figure 61). Ces distances correspondent aux 

réflexions (110) et (200) d’un réseau orthorhombique classique de PE (a = 7,42 Å, b = 4,95 Å, 

c = 2,55 Å).21 On peut donc en conclure que la présence d’unités supramoléculaires aux 

extrémités du PE ne modifie pas la maille cristalline orthorhombique du polyéthylène. 

Pour PE1700-Thy, on observe des pics de diffraction à des angles inférieurs à 5°, suggérant une 

organisation à des distances de l’ordre de la dizaine de nanomètres (Figure 61A). L’analyse aux 

petits angles (SAXS) a donc été réalisée (Figure 62A). On constate que PE1700-Thy a une 

structure lamellaire caractérisée par des pics de diffraction à des vecteurs d’onde définis selon 

la suite suivante : q0, q1 = 2q0, q2 = 3q0, …, q8 = 9q0. Le nombre très important d’ordres de 

diffraction visibles indique que l’organisation est très régulière et à très longue portée. A partir 

du vecteur d’onde q0, on déduit une distance interlamellaire de 102 Å à 120°C. 

Au delà de 180°C, après la fusion des thymines, la morphologie lamellaire est perdue. Au 

refroidissement, elle réapparait avec la même taille caractéristique dès que la thymine cristallise 

(vers 180°C). La structure lamellaire de PE1700-Thy est donc induite par la cristallisation des 

thymines, tout comme la série PPG-Thy. Comparativement, le PE1700-NH2 n’est que très 

faiblement organisé, même si, juste avant la fusion du PE, on distingue deux épaulements 

pouvant correspondre à une structure lamellaire de taille caractéristique 117 Å à 100°C (Figure 

62B). Cette augmentation de la régularité de la structuration juste avant la fusion des chaines a 

déjà été mise en évidence dans la littérature.22 Elle résulte d’une plus grande mobilité des 

chaines avant leur fusion complète. 

Etonnamment, entre 40°C et 110°C (système tout cristallin), le premier pic q0 est absent (Figure 

62A). En effet, si on suppose que le pic observé à 1,35 nm-1 est le pic q0 et que le second à 2,02 

nm-1 est le pic q1 alors le ratio q1/q0 vaut exactement 1,5. Cela montre qu’il manque en fait le 

pic principal q0 situé à q0 = q1/2 = 0,67 nm-1 (correspondant à une distance interlamellaire de 

93 Å). L’absence du premier pic d’une structure lamellaire a déjà été reportée dans la littérature 

pour des copolymères triblocs.23,24 Dans ces systèmes, le premier pic disparaît pour une gamme 

de température (comme c’est le cas avec PE1700-Thy). L’explication proposée est qu’il peut 

exister, sur une certaine gamme de température, une configuration dans laquelle la densité 

électronique et la taille de chaque bloc soient telles que l’intensité diffractée est nulle pour q0.
23 

Il s’agit donc d’une extinction fortuite et non d’un changement notable de l’organisation du 

matériau. On peut donc en déduire que la structure de PE-Thy reste lamellaire sur toute la 

gamme de température étudiée, avec une distance interlamellaire de 93 Å à 40°C. 
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Figure 62. SAXS à différentes températures au chauffage de (A) PE1700-Thy et (B) PE1700-NH2 

(q²I en fonction de q représenté pour mettre en évidence les pics de faibles intensités). 

Enfin, on peut noter qu’au moment de la fusion des chaines de PE, la distance interlamellaire 

augmente brusquement d’environ 10%, passant de 93 Å à 102 Å, ce qui doit résulter de la 

densité plus importante de la phase cristalline du PE par rapport à sa phase amorphe (1,00 contre 

0,8525). Ainsi, une même masse de polymère occupe un volume plus faible à l’état cristallin 

qu’à l’état amorphe. De la même façon, la largeur à mi-hauteur des pics de Bragg est plus faible 

après la fusion du PE (au-delà de 120°C), traduisant une distribution plus étroite des distances 

interlamellaires. Ce résultat pourrait s’expliquer par une meilleure régularité de l’empilement 

des lamelles, facilité par une plus grande mobilité des chaines PE en fondu. 

On constate sur la Figure 62A en fondu (à 200°C), l’apparition d’un pic élargi vers 1 nm-1 

correspondant à un trou de corrélation traditionnellement observé pour les copolymères à 

blocs.13 Ce pic reflète la distance typique (63 Å) entre les unités supramoléculaires Thy polaires 

fortement diffusantes séparées par les chaines PE amorphes. 

A

B
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On a également cherché à estimer l’épaisseur des lamelles de thymines cristallisées en utilisant 

le modèle mathématique du spectre diffracté d’une structure lamellaire. Ce modèle permet de 

calculer le facteur de structure S(q) et le facteur de forme P(q) dont le produit permet de déduire 

l’intensité diffusée (annexe 5).26 Les paramètres définissant la structure lamellaire sont la 

distance interlamellaire L et son écart type σD, l’épaisseur d’une lamelle cristalline lc et son 

écart type σc. La variation du paramètre σc ne jouant pas significativement sur l’intensité 

diffractée, ce dernier a été fixé à 0,1 nm (annexe 5). La Figure 63A présente les facteurs de 

forme obtenus pour des épaisseurs variables de lamelles cristallines lc. On note que ce paramètre 

change drastiquement l’allure de P(q) : le facteur de forme s’annule pour des vecteurs d’onde 

q d’autant plus faibles que lc est élevé. De même, le facteur de structure S(q) pour L = 10,0 nm 

(distance interlamellaire mesurée en SAXS) tends d’autant plus vite vers 1 que son écart-type 

σD est important (Figure 63B). Ainsi, le nombre de réflexions observées est d’autant plus grand 

que la distribution de distances interlamellaires est étroite dans l’échantillon et que l’épaisseur 

des lamelles de thymines est faible. 

 

Figure 63. Evolution (A) du facteur de forme P pour différentes valeurs de lc (avec σc = 0,1 nm) 

et (B) du facteur de structure S pour différentes valeurs de σD (avec L = 10,0 nm). 

En ajustant les deux principaux paramètres du modèle, lc = 0,9 nm et σD = 0,35 nm, on obtient 

une bonne approximation des pics de Bragg expérimentaux pour la distance interlamellaire L = 

10,0 nm (σc fixé à 0,1 nm) (Figure 64). Enfin, l’épaisseur des lamelles de thymines ajustée dans 

ce modèle à 9 Å est proche de la dimension de deux thymines liées par des liaisons hydrogène 

minimisée par MM2 qui est de 11 Å.15 

Pour comprendre la forte intensité des pics diffractés en SAXS, on a déterminé la densité 

électronique de PE1700-Thy dans une lamelle. En effet, le contraste en SAXS est directement lié 

aux différences de densités électroniques dans l’échantillon. Le volume molaire de la thymine 

et du lien amide étant estimé à 111,5 cm3.mol-1 25 et le nombre d’électrons de ce groupement 

étant de 95, sa densité électronique est de 0,51 e/Å3. Concernant la chaine de PE, compte tenu 

de son taux de cristallinité (46%) et des volumes molaires de l’unité monomère CH2-CH2 

cristalline et amorphe (respectivement 33 et 28 cm3.mol-1 27), sa densité électronique est estimée 

à 0,31 e/Å3. La Figure 65A présente le profil de densité électronique selon un axe x 

perpendiculaire aux lamelles. 
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Figure 64. Modélisation du signal SAXS de PE1700-Thy à 180°C avec lc = 0,9 nm, σD = 0,35 

nm L = 10,0 nm et σc = 0,1 nm. 

La différence de densité électronique entre les phases 1 et 2 d’un échantillon est directement 

proportionnelle à l’intensité diffractée selon la formule :28 

I ∝ (ρ1 − ρ2)2  

On peut en conclure que la forte différence de densité électronique entre les thymines polaires 

et les chaines de PE apolaires est à l’origine du signal SAXS intense. Pour vérifier la validité 

du profil de densité électronique calculé ci-dessus, on le compare à celui extrait du spectre de 

diffraction SAXS expérimental, ce calcul étant rendu possible par le nombre important d’ordres 

diffractés (Figure 62A). La densité électronique dépend alors de l’intensité de chacun des ordres 

de diffraction In selon la formule29 : 

ρ(x) ∝ ∑(−1)αn√Incos (
2πnx

L
)

n

  

 

Figure 65. Profil de densité électronique de PE1700-Thy à température ambiante (A) théorique 

et (B) calculé à partir du spectre diffracté expérimental. 

avec L la distance interlamellaire déterminée en SAXS et αn un coefficient valant 0 ou 1 

représentant les phases relatives des ordres de diffraction. L’épaisseur d’une lamelle cristalline 

étant faible devant la distance interlamellaire, on peut supposer que les premiers ordres de 

diffraction sont de même signe.30 Dans ces conditions, on obtient le profil de densité 
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électronique (Figure 65B), en accord avec le profil théorique (Figure 65A). Le modèle pourrait 

être amélioré en distinguant les chaines de PE amorphes près des lamelles cristallines de 

thymine des chaines cristallines du reste de la lamelle. 

 

Relation nanostructure-propriétés thermiques 

Lorsque le PE1700-Thy est recristallisé depuis son fondu, nous avons montré qu’il est organisé 

en alternant lamelles de thymines cristallisées et couches de PE cristallisés. La diminution de 

la température de fusion des chaines PE par rapport à l’échantillon obtenu par précipitation 

s’explique par leur confinement à une dimension par les lamelles de thymines. Ce phénomène 

a déjà été reporté dans la littérature : le confinement de chaines polymères dans des domaines 

nanométriques induit leur cristallisation à des températures plus faibles.31 La cristallinité du PE 

étant également altérée (46%), on peut supposer qu’au voisinage des lamelles de thymines, les 

chaines PE sont trop peu mobiles pour s’arranger dans leur maille orthorhombique, ce qui 

empêche leur cristallisation. Il y aurait donc une nucléation homogène des chaines PE et non 

une nucléation aux interfaces comme observé pour d’autres systèmes.31 

Pour confirmer l’effet de confinement des chaines PE, on s’intéresse à un échantillon PE1500-

Thy ayant une fonctionnalité de seulement 80%. L’analyse thermique de cet échantillon révèle 

une fusion/cristallisation à 174°C/167°C attribuées aux lamelles de thymines (annexe 2). Pour 

les chaines PE, on observe une fusion bimodale à 110°C et 118°C. La température de fusion de 

118°C est compatible avec la prédiction de Broadhurst pour une chaine PE de 1500 g/mol, elle 

correspondrait donc à la fusion de chaines PE non fonctionnalisées et non confinés (20 % 

environ). L’endotherme à 110°C serait alors associé à la fusion des chaines PE fonctionnalisées 

Thy et confinées entre les lamelles cristallines de thymines. De ce résultat, nous pouvons en 

déduire que la précipitation du PE1700-Thy ne permet pas aux thymines de cristalliser en 

lamelles avant la cristallisation des chaines PE : celles-ci ne sont donc pas confinées, expliquant 

leur fusion à 121°C. 

L’organisation de l’échantillon PE1700-Thy précipité ne peut pas être caractérisée par SAXS, la 

préparation du capillaire nécessitant de fondre l’échantillon. On peut supposer néanmoins que 

l’échantillon précipité a une structure de type micellaire avec un agrégat de thymines 

cristallisées au centre et en périphérie des chaines de PE cristallisées. En effet, la précipitation 

de PE1700-Thy se produit en fin de réaction dans le toluène, bon solvant des chaines PE mais 

mauvais solvant des fonctions polaires Thy. Ainsi, par analogie avec le comportement de PPG 

fonctionnalisés thymine dans le toluène,32 on peut penser que la structure micellaire formée en 

solution est préservée lors du refroidissement et du séchage à 80°C, température inférieure à la 

fusion des thymines. Sur la Figure 66 est récapitulée l’organisation de PE-Thy en fondu, après 

précipitation et cristallisation depuis le fondu. 
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Figure 66. Schéma présentant la structure de PE-Thy après précipitation (à gauche), en fondu à 

180°C (au milieu) et après cristallisation du fondu (à droite). 

3. Polyéthylènes difonctionnels thymine 

Dans cette partie, on étudie un polyéthylène téléchélique thymine (fonctionnalisé à 85%, 1H 

RMN en annexe 2), son organisation mésoscopique et les conséquences qui en découlent pour 

la chaine PE. Comme pour le dérivé monofonctionnel, les résultats sont comparés à ceux du 

polyéthylène parent H2N-PE-NH2. 

L’analyse thermique des deux polymères est présentée Figure 67. Pour H2N-PE1200-NH2, on 

observe un endotherme à 108°C et un exotherme à 101°C correspondant respectivement à la 

fusion et à la cristallisation du PE. Le taux de cristallinité est estimé à 67%, similaire à celui 

d’un PE non fonctionnel de même masse (71%) (annexe 2). 

 

Figure 67. DSC de Thy-PE1200-Thy (A) et H2N-PE1200-NH2 (B) (exo down, 10°C/min). 

Pour Thy-PE1200-Thy, un endotherme à 191°C et un exotherme à 184°C sont obtenus, qui par 

analogie avec PE1700-Thy correspondent respectivement à la fusion et la cristallisation des 

thymines. La microscopie optique polarisée permet de confirmer ce résultat, des sphérolites de 

très grande taille (certaines supérieures à 1 mm) apparaissant dès 180°C au refroidissement 

(Figure 68). Comme pour les dérivés monofonctionnels, le composé parent H2N-PE-NH2 ne 

LThy-PE-Thy = 100 Å

LThy-Thy = 10 Å

T > 180 C

T > 180 C

T < 80 C

A B



Chapitre 3 : Polyéthylènes supramoléculaires 

91 

 

présente que des sphérolites de très petite taille (quelques micromètres), confirmant une très 

lente cristallisation des thymines comparée à celle du PE. 

Comme pour le composé monofonctionnel PE1700-Thy (Figure 60), mais de façon encore plus 

marquée, on observe pour Thy-PE1200-Thy un comportement différent entre les deux premiers 

cycles de chauffage (Figure 67A). Ainsi, au premier chauffage, on obtient un endotherme large 

à 113°C associé à la fusion des chaines PE, d’enthalpie 114 J/g, équivalant à un taux de 

cristallinité de 50%. Au refroidissement, la cristallisation des chaines PE est très ralentie et 

s’étale de 75°C à 10°C, avec une enthalpie très faible de 43 J/g. Au second chauffage, la fusion 

des chaines PE s’étale entre 30 et 70°C avec un taux de cristallinité de seulement 19%. Les 

cycles de température suivants montrent que le taux de cristallinité reste ensuite constant à 19%. 

La différence de comportement entre les premier et second chauffages est ici encore expliquée 

par le fait que l’échantillon précipité a une structure différente de l’échantillon recristallisé 

depuis le fondu du fait d’une histoire thermique différente. Cette faible cristallinité du PE est 

également confirmée en microscopie optique polarisée (Figure 68) : entre 180°C (cristallisation 

des thymines) et 20°C (PE cristallisé), on n’observe aucune évolution de la biréfringence, alors 

qu’elle augmentait pour PE1700-Thy (Figure 60). 

 

Figure 68. Images en microscopie optique polarisée de Thy-PE1200-Thy (haut) et H2N-PE1200-

NH2 (bas) à différentes températures au refroidissement de l’échantillon depuis 200°C à 

10°C/min (échelle 100 µm). 

Pour mieux comprendre l’altération des propriétés thermiques des chaines PE du Thy-PE1200-

Thy, on étudie son organisation en SAXS (Figure 69A). On observe une structure lamellaire 

dont la taille caractéristique vaut 51 Å à 40°C et augmente légèrement à 57 Å après la fusion 

du PE à 100°C. Comme pour PE1700-Thy, l’augmentation de la distance interlamellaire est due 

à la densité plus importante de la phase cristalline du PE par rapport à celle de la phase amorphe. 

On note également que la distance interlamellaire de Thy-PE1200-Thy est moitié de celle de 

PE1700-Thy, ce qui permet d’expliquer le très faible taux de cristallinité du PE difonctionnel. En 

effet, pour PE1700-Thy, les chaines polyéthylène ne peuvent pas cristalliser à l’interface des 
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lamelles de Thy. Pour Thy-PE1200-Thy, la mobilité des chaines est réduite à ses deux extrémités 

puisque celles-ci sont ancrées aux lamelles de Thy cristallines. 

 

Figure 69. SAXS Thy-PE1200-Thy (A) et H2N-PE1200-NH2 (B) au chauffage. 

En comparaison, le polymère parent H2N-PE1200-NH2 présente une structure lamellaire peu 

régulière de taille caractéristique 84 Å (2 réflexions de faible intensité, Figure 69B). On 

remarque que cette organisation est plus marquée à 120°C juste avant la fusion du PE. Il peut 

s’agir d’une conséquence de la plus grande la mobilité des chaines juste avant leur fusion 

(fusion graduelle caractéristique d’une augmentation des conformations gauche dans les 

chaines 33). Ainsi, une petite fonction polaire, même capable de former des liaisons hydrogène, 

n’est pas suffisante pour induire une organisation lamellaire régulière et à longue portée. 

 

Figure 70. Modélisation du trou de corrélation de Thy-PE1200-Thy à 210°C (fThy = 0,045, N = 

43, paramètres ajustés : Rg = 21,6 Å et χPE/Thy = 7,2). 

La modélisation du trou de corrélation observé en fondu à 210°C peut être faite en utilisant le 

modèle correspondant à des copolymères à blocs (annexe 4, Figure 70).13 On obtient un rayon 

de giration de 21,6 Å et un paramètre d’interaction de Flory entre les blocs χPE/Thy = 7,2, valeur 

comparable à celle calculée à partir des paramètres de Fedor (8,5).15 Ce résultat traduit la forte 
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incompatibilité, même à haute température, entre les fonctions thymines polaires et les chaines 

de polyéthylènes apolaires. 

D’après les résultats de DSC, la structure lamellaire ne se forme pas lors de la précipitation en 

fin de réaction, la température de fusion (113°C) et le taux de cristallinité (50%) indiquant que 

les chaines PE ne sont pas confinées. La structure micellaire de type cœur (Thy) / écorce (PE) 

probablement formée en solution dans le toluène est conservée après séchage. Ce n’est qu’après 

fusion des thymines que le matériau atteint son organisation d’équilibre (lamellaire). 

Le profil de densité électronique de Thy-PE1200-Thy calculé à partir de l’intensité diffractée 

correspond bien au modèle théorique déterminé à partir des densités du PE et de la thymine 

avec un lien amide (Figure 71). Ce profil de densité électronique est similaire à celui de PE1700-

Thy (Figure 65) même si la cristallinité du PE est très faible. 

 

Figure 71. Profil de densité électronique de Thy-PE1200-Thy à température ambiante (A) 

théorique et (B) calculé à partir du spectre diffracté expérimental. 

En conclusion, Thy-PE1200-Thy présente également une morphologie lamellaire, très régulière 

et à longue distance (Figure 72). Le confinement des chaines PE à chaque extrémité par les 

lamelles cristallines de thymine est tel que la température de cristallisation et le taux de 

cristallinité du PE chutent de façon spectaculaire. 

 

Figure 72. Schéma de la structure lamellaire supramoléculaire de Thy-PE1200-Thy en fondu et 

à température ambiante. 
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4. Distance interlamellaire contrôlée par la fraction volumique en Thy 

Quand la structure lamellaire est formée (à 180°C en refroidissant), les chaines de PE sont 

fondues. Ainsi, la comparaison de la distance interlamellaire avec la taille d’une chaine de PE 

étirée n’a pas de sens. La cristallisation des thymines étant à l’origine de l’organisation 

mésoscopique, il est raisonnable de penser que c’est leur fraction volumique qui peut en 

contrôler la distance interlamellaire L. Dans le modèle suivant, deux hypothèses sont faites : (i) 

toutes les thymines cristallisent et (ii) l’épaisseur des plans cristallins de thymine est constante 

et vaut dThy. On exprime la fraction volumique de thymines fThy en fonction du volume de la 

thymine VThy et le volume total VTot selon : 

fThy =
VThy

VTot
  

On a alors : 

VTot =
VThy

fThy
  

Or, les lamelles sont isotropes dans les deux directions y et z de leur plan donc on peut simplifier 

l’expression précédente en : 

L =
dThy

fThy
  

On a reporté sur la Figure 73 les distances interlamellaires des PE mono et bifonctionnels 

thymine et des alkyl-thymines (C12-Thy et C18-Thy). Le modèle précédent est en bonne 

adéquation avec les données expérimentales pour une épaisseur de lamelles de thymines dThy 

de 7 Å (proche des 9 Å modélisés pour PE1700-Thy, Figure 64). Cette valeur, plus faible que les 

11 Å estimés pour la longueur de deux thymines associées par liaisons hydrogène, suggère que 

les thymines sont inclinées par rapport aux chaines, comme il a été mis en évidence pour les 

alkyl-thymines (Figure 58). 

Pour aller plus loin, le modèle est également valide pour les dérivés PPG et PDMS mono et 

bifonctionnels thymine étudiés au chapitre précédent : tous les points suivent la même courbe 

maitresse. Il apparaît que quelle que soit la chaine amorphe (ou fondue), la distance 

interlamellaire de la morphologie dépend principalement de la fraction volumique en thymines. 

Ainsi, une chaine difonctionnelle de masse moléculaire M présentera la même distance 

interlamellaire qu’une chaine monofonctionnelle de masse moléculaire 2M. Enfin, le modèle 

confirme la conclusion établie au chapitre précédent : en deçà d’une certaine fraction volumique 

de thymines (environ 5 vol%), c’est-à-dire au delà d’une certaine longueur de chaine polymère, 

la distance interlamellaire diverge indiquant que la morphologie lamellaire est peu à peu perdue. 
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Figure 73. Evolution de la distance interlamellaire en fonction de la fraction volumique de 

thymine pour des chaines PE, PPG et PDMS mono et bifonctionnelles. Les points 

correspondant au C12-Thy et C18-Thy ont aussi été ajoutés. Le modèle proposé en fixant 

l’épaisseur des lamelles de Thy à 7 Å est tracé en pointillés. 

III. Organisation induite par la cristallisation de la chaine 

Pour la série des PPG fonctionnalisés DAT, l’unité supramoléculaire étant non cristallisable, 

aucune organisation mésoscopique n’est observée et seul un trou de corrélation est visible en 

SAXS.10 Jusqu’à présent, nous n’avons décrit que des systèmes organisés par la cristallisation 

de la thymine. On peut donc s’interroger sur l’éventuelle existence d’une organisation 

supramoléculaire sans la cristallisation de l’unité supramoléculaire. Pour cela, on étudie une 

chaine de polyéthylène fonctionnalisée DAT, la chaine PE étant cristalline contrairement au 

PPG totalement amorphe. 

1. Modèle du dodécyl-DAT 

Afin de mieux appréhender le comportement d’un PE supramoléculaire porteur d’une fonction 

terminale DAT, nous avons synthétisé une dodécyl-DAT en utilisant la dodécylamine (annexe 

2). 
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Figure 74. DSC de C12-DAT et de C12-NH2 (exo down, 10°C/min). 

En DSC, un seul endotherme correspondant à la fusion des chaines C12 à 109°C apparait (Figure 

74). Comme avec C12-Thy, l’augmentation conséquente de cette température de fusion par 

rapport au composé parent C12-NH2 (+82°C) trouve son origine dans l’effet template des DAT. 

Les unités DAT permettent une organisation favorable des chaines qui conduit à une structure 

cristalline très stable. Au refroidissement, on constate que la cinétique de cristallisation des 

chaines est si lente, que ce n’est qu’au chauffage qu’on l’observe à 49°C et 78°C (cristallisations 

froides). Pour l’expliquer, on suppose que la mobilité des chaines alkyles est fortement réduite 

par les interactions DAT/DAT qui ne cristallisent pas mais peuvent former des verres.34,35 

L’observation d’un saut de capacité calorifique vers 30°C, traditionnellement associé à une 

transition vitreuse, semble confirmer cette hypothèse. 

En microscopie optique polarisée, on observe que C12-DAT est isotrope au-delà de 110°C 

(annexe 2). Au refroidissement, des sphérolites apparaissent de taille significativement plus 

petite que celles de C12-NH2 (micro et millimétriques respectivement), ce qui suggère une 

organisation différente à l’échelle nanométrique. 

Pour le confirmer, on réalise une analyse en température de l’échantillon C12-DAT en SAXS 

(Figure 75). A 40°C, on observe une organisation lamellaire de taille caractéristique 23 Å (q0 = 

2,7 et q1 = 5,4 nm-1). L’unité supramoléculaire DAT étant non cristalline, c’est probablement 

les chaines alkyles cristallisées qui fixent l’organisation. A 40°C, on observe également un pic 

large à 1,5 nm-1 correspondant aux chaines alkyles amorphes (les cristallisations froides n’ont 

pas encore eu lieu). A partir de 80°C, la structure lamellaire de taille 23 Å disparaît au profit 

d’une nouvelle organisation lamellaire de taille caractéristique 32 Å (mise en évidence par 3 

ordres de diffraction q0, 2q0 et 3q0). Le pic vers 1,5 nm-1 a presque disparu confirmant les 

cristallisations froides des chaines alkyles (49 et 78°C). Enfin, au-delà 120°C, la structure 

lamellaire est perdue avec la fusion des chaines alkyles, et un trou de corrélation centré sur 2,1 

nm-1 (30 Å) apparait. 
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Figure 75. SAXS de C12-DAT à différentes températures au chauffage. 

Au refroidissement, la structure lamellaire de taille 32 Å réapparait vers 80°C mais le pic des 

chaines amorphes est très important, même à 40°C, indiquant que les chaines C12 n’ont pas 

encore cristallisé. 

La longueur moléculaire de C12-DAT, avec une chaine alkyle totalement étirée (zig-zag plan), 

peut être estimée à 22,2 Å (avec un calcul identique à C12-Thy). On peut en déduire qu’à 80°C, 

il se produit vraisemblablement une transition entre une structure lamellaire monocouche 

(chaines interdigitées) et une structure bicouche partiellement interdigitée. Il semble cependant 

que la morphologie d’équilibre soit plutôt la morphologie bicouche puisqu’en cas de 

refroidissement suffisamment lent, une bicouche devrait être observée à température ambiante. 

On cherche maintenant à savoir si cette organisation évolue avec la taille de la chaine alkyle, 

notamment pour des chaines oligomères de PE d’au moins 80 carbones (masse moléculaire 

>1000 g/mol). 

2. Polyéthylènes monofonctionnels DAT 

L’étude de PE1700-DAT fonctionnalisé à plus de 95% (1H RMN annexe 2) a été réalisée. 

Son analyse thermique révèle un seul endotherme à 119°C et un seul exotherme à 115°C (Figure 

76A). Ces transitions sont associées respectivement à la fusion et à la cristallisation des chaines 

PE. La cristallinité du PE est de 59%, ce qui est assez proche de celle de son parent PE1700-NH2 

(67%). Ainsi, une unité supramoléculaire non cristallisable ne perturbe que peu la cristallisation 

du PE. En microscopie optique polarisée, aucune biréfringence n’est observée à 120°C lorsque 

les chaines PE sont fondues (Figure 76C), ce qui confirme que l’unité supramoléculaire DAT 

ne cristallise pas. Après cristallisation du PE, la taille des sphérolites est identique pour le 

PE1700-DAT et son parent PE1700-NH2, indiquant que les phénomènes de nucléation/croissance 

des cristaux de PE sont similaires. 
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Figure 76. (A) DSC de PE1700-DAT (exo down, vitesse 10°C/min), (B) Images en microscopie 

optique polarisée de PE1700-DAT à différentes températures obtenues lors du refroidissement 

de l’échantillon depuis 200°C à 10°C/min (échelle 100 µm). 

La température de fusion du PE de 119°C correspond à celle prédite par Broadhurst18 pour une 

chaine PE de cette taille. On en conclut que l’oligomère supramoléculaire se comporte comme 

une molécule individuelle et non comme un oligomère de masse double. On n’observe pas de 

différence significative entre le premier chauffage (échantillon précipité) et le deuxième 

chauffage (fondu cristallisé). L’endotherme de fusion est cependant plus fin et de forme 

monomodale au deuxième chauffage, suggérant que la structure de l’échantillon est plus 

régulière. 

A 30°C, l’analyse SAXS de PE1700-DAT révèle la présence de pics à 0,29, 0,87, 1,47, 2,06 et 

2,68 nm-1 (Figure 78). En indexant le premier pic à q0, les suivants correspondent à 3,0q0, 5,1q0, 

7,1q0 et 9,2q0. Il s’agit donc d’une structure lamellaire de taille caractéristique 215 Å. La 

longueur moléculaire de PE1700-DAT, dans une structure lamellaire, peut être modélisée en 

prenant en compte le taux de cristallinité de la chaine (59%) selon l’expression : 

d =  dPE,c + dPE,a  + dDAT = nc

cPE

2
cos (φPE) + nalPE,a + dDAT  

avec nc et na le nombre d’unités CH2 cristallisées et amorphes, cPE le paramètre de la maille 

orthorhombique du PE, lPE,a l’épaisseur par carbone pour du PE amorphe, φPE l’angle formé par 

des chaines PE par rapport aux lamelles (fixé à 35°, valeur classique pour du PE22,36) et dDAT la 

longueur d’une unité DAT estimée à 5,5 Å.15 On trouve 116 Å, ce qui suggère que PE1700-DAT 

est arrangé en bicouche. 

L’extinction des ordres pairs de diffraction conforte ce résultat. En effet, celle-ci est la 

conséquence d’une symétrie particulière de la densité électronique de l’échantillon. En effet, 

d’après Ungar et al.,30 en notant x un axe perpendiculaire aux lamelles, la densité électronique 

est impaire par rapport aux points d’origine x = L/4 et 3L/4. Cela signifie que l’excès de densité 

électronique à l’interface DAT est exactement compensé par le défaut de densité électronique 

à l’interface CH3. Ce résultat expérimental peut être retrouvé en estimant les densités 



Chapitre 3 : Polyéthylènes supramoléculaires 

99 

 

électroniques des blocs PE et des interfaces DAT et H3C/CH3. A partir des volumes molaires 

de DAT (estimé à 91,3 cm3.mol-1 25) et de CH3 (33,5 cm3.mol-1 37), et du nombre d’électrons de 

ces groupes (65 et 9 respectivement), on estime la densité électronique de DAT-NH à 0,43 e/Å3 

et celle du CH3 à 0,16 e/Å3. En prenant en compte son taux de cristallinité, la densité 

électronique de la chaine PE est estimée à 0,32 e/Å3. Le profil de densité électronique calculé 

pour une lamelle est bien en accord avec les résultats expérimentaux : la densité électronique 

est impaire par rapport aux points x = L/4 et 3L/4 (Figure 77). 

 

Figure 77. Modélisation de la densité électronique de PE1700-DAT à température ambiante. 

 

Figure 78. SAXS de PE1700-DAT au chauffage à différentes températures. 

Ce type d’organisation bicouche a déjà été reporté pour un PE2680-COOH monodisperse.30 Les 

auteurs observent que les ordres impairs de diffraction sont bien plus intenses que les ordres 

pairs, indiquant la présence de lamelles bicouches et monocouches dans l’échantillon. De façon 

intéressante, c’est ce qu’on observe juste avant la fusion du PE (à 120°C) avec l’émergence 

d’ordres pairs de faible intensité, pouvant indiquer l’apparition d’une structure lamellaire 

monocouche de taille caractéristique 114 Å. Ainsi, juste avant la fusion du PE, la mobilité des 
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chaines leur permet de se réorganiser en monocouche puis de se désorganiser complètement 

lorsque la fusion est complète. 

Pour déterminer le phénomène à l’origine de l’organisation lamellaire de PE1700-DAT, on a 

enregistré ses spectres infrarouge à différentes températures en refroidissant depuis le fondu 

(Figure 79). A 200°C, on constate la présence d’une bande à 1569 cm-1 qui correspond aux 

vibrations d’élongation quadrant du cycle triazine (essentiellement composées de la vibration 

d’élongation de la liaison C=N).38 Au refroidissement, on observe une diminution de l’intensité 

de cette bande ainsi que l’apparition d’une deuxième à 1552 cm-1 dont l’intensité augmente. 

Cette dernière correspond à des liaisons C=N plus courtes du fait de leur participation dans des 

liaisons H avec des groupes amine du DAT. Son intensité croit juste avant la cristallisation du 

PE (124°C), ce qui suggère la formation d’agrégats de DAT dans le fondu de PE. Après la 

cristallisation du PE et l’apparition de l’organisation lamellaire, son intensité est encore plus 

forte, ce qui indique que les unités DAT sont encore plus confinées et s’associent donc plus 

fortement. 

 

Figure 79. FT-IR de PE1700-DAT à différentes températures en refroidissant depuis 200°C. 

Ainsi, l’organisation bicouche très régulière semble résulter de la combinaison de deux 

phénomènes. En premier lieu, la différence de polarité entre les fonctions DAT et les chaines 

de PE fondu est suffisante pour induire la ségrégation des unités supramoléculaires et par 

conséquent leur association par liaisons hydrogène (comme pour les chaines fonctionnalisées 

thymine). En second lieu, la cristallisation du PE implique un empilement des chaines formant 

une structure lamellaire très régulière. Celle-ci est possible du fait de la très faible polydispersité 

des chaines utilisées (< 1,2). En effet, si la distribution de masse des chaines était très 

polydisperse, l’organisation lamellaire ne serait pas si régulière. 

On peut penser que l’association des DAT est plus favorable en « frontal » (2 liaisons H 

parallèles et complémentaires) plutôt qu’en « latéral » (« empilement » des cycles aromatiques 

DAT). En effet, dans ce dernier cas, on devrait plutôt observer une structure monocouche, 

comme décrit pour des chaines PE greffées à une extrémité par une fonction acide 

carboxylique.30 
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Figure 80. Structure lamellaire bicouche de PE1700-DAT à température ambiante. 

En conclusion, bien que l’unité DAT ne soit pas cristallisable, PE1700-DAT s’organise en 

bicouche dans lesquelles les chaines PE sont inclinées par rapport aux lamelles de DAT. Cette 

organisation résulte de la cristallisation des chaines PE qui confine les unités DAT dans des 

lamelles régulières. La Figure 80 propose une structure de PE1700-DAT faisant apparaitre les 

zones où le PE ne peut cristalliser : proche des lamelles de DAT et au niveau des CH3. 

3. Polyéthylènes difonctionnels DAT 

Dans cette partie, on étudie un polyéthylène téléchélique DAT-PE1200-DAT (fonctionnalisé à 

85%, 1H RMN en annexe 2) et en particulier son organisation mésoscopique. Comme pour le 

dérivé monofonctionnel, les résultats sont comparés à ceux du polyéthylène parent H2N-PE1200-

NH2. 

L’analyse thermique de DAT-PE1200-DAT révèle une fusion monomodale du PE à 121°C pour 

l’échantillon obtenu après précipitation (premier chauffage) et une fusion bimodale à 113°C et 

121°C pour l’échantillon recristallisé depuis le fondu (deuxième chauffage) (Figure 81). Par 

analogie avec ce qui a été observé précédemment avec PE1700-Thy fonctionnalisé à 80%, les 

chaines difonctionnelles sont confinées entre des lamelles de DAT et fondent plus tôt (113°C) 

que celles non fonctionnalisées et non confinées (fusion à 121°C). 

Le taux de cristallinité de DAT-PE1200-DAT est très légèrement inférieur à celui de son parent 

H2N-PE1200-NH2 (62% vs 67%). La cristallisation des chaines PE est donc peu perturbée par le 

greffage des unités DAT non cristallisables, contrairement au greffage des thymines cristallines. 

En microscopie optique polarisée, les sphérolites qui apparaissent à 110°C sont de même taille 

(micrométrique) pour le dérivé DAT et son parent amine (annexe 2). Ainsi, on n’observe aucune 

cristallisation du DAT même avec une fraction volumique importante (11,4 % pour DAT-

PE1200-DAT). 

LDAT-PE-DAT = 215 Å

LDAT-DAT = 10 Å
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Figure 81. DSC de DAT-PE1200-DAT (exo down, vitesse 10°C/min). 

En SAXS, une structuration lamellaire de taille caractéristique 85 Å est observée (Figure 82). 

Les chaines étant bifonctionnelles, on aurait pu s’attendre à une organisation à plus longue 

distance que pour le PE1700-DAT. Cependant, le taux de greffage étant plus faible (85% vs  

95%), l’organisation est perturbée par les chaines non greffées. L’organisation lamellaire est 

aussi moins régulière que celle de son homologue greffé thymine, également fonctionnel à 85%. 

C’est ici l’effet de la rigidité des lamelles polaires qui se manifeste : alors que les lamelles de 

thymines sont cristallines et donc très rigides, les lamelles de DAT, même formées par 

agrégation des unités, sont plus molles. 

A la fusion des chaines, la structure lamellaire est perdue (140°C) et on n’observe plus qu’un 

trou de corrélation centré sur 1,27 nm-1 (distance associée 49 Å). Sa modélisation permet d’en 

déduire une valeur de χPE/DAT = 7,2 et un rayon de giration des chaines PE en fondu de 20,5 Å, 

deux valeurs comparables à celles estimées pour l’homologue thymine (courbe en annexe 4). 

Le paramètre d’interaction de Flory entre PE et DAT est plus élevée que la valeur estimée par 

la méthode de Fedor (3,0),15 mais on peut en déduire que, même en fondu, les blocs DAT et PE 

sont incompatibles. Ainsi, les incompatibilités de Thy et DAT avec le PE semblent 

qualitativement similaires. 

Au refroidissement, la même structure lamellaire apparaît à la cristallisation du PE (100°C), 

avec une taille de 89 Å, mettant en évidence la réversibilité de l’organisation avec la 

fusion/cristallisation du PE. Contrairement à son homologue thymine, la distance 

interlamellaire de DAT-PE1200-DAT ne varie pas avec la température, la densité du PE ne 

variant pas après à sa cristallisation. 
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Figure 82. SAXS de DAT-PE1200-DAT à différentes températures au chauffage. 

Comme pour PE1700-DAT, on peut estimer la longueur moléculaire de DAT-PE1200-DAT dans 

une struture lamellaire en prenant en compte le taux de cristallinité de la chaine et un angle 

d’inclinaison de 35° par rapport aux lamelles polaires de DAT. On trouve une valeur de 90 Å 

tout à fait comparable à la distance interlamellaire mesurée en SAXS de 89 Å. 

La modélisation de la densité électronique d’une lamelle de DAT-PE1200-DAT est comparable 

à celles de PE1700-Thy et Thy-PE1200-Thy (Figure 83). On remarquera cependant que l’écart de 

densité électronique entre le bloc PE et le bloc supramoléculaire est plus faible avec DAT 

qu’avec Thy, pouvant expliquer les intensités plus faibles obtenues en SAXS. 

 

Figure 83. Modélisation de la densité électronique de DAT-PE1200-DAT à température 

ambiante. 
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4. Mélange PE1700-Thy/DAT-PE1700 

On a établi que l’association Thy/DAT est favorisée par rapport aux auto-associations Thy/Thy 

et DAT/DAT.10 Dans cette section, nous étudions les associations sélectives de PE 

supramoléculaires monofonctionnels PE1700-DAT et PE1700-Thy. Des mélanges équimolaires 

en fonctions Thy et DAT ont été réalisés dans le toluène à chaud, puis les solutions ont été 

évaporées. 

 

Figure 84. (A) DSC du mélange équimolaire de PE1700-Thy/DAT-PE1700 (exo down, 10°C/min) 

et microscopie optique polarisée à (B) 100 °C et (C) 130°C (échelle 50 µm). 

Le thermogramme du mélange PE1700-Thy/DAT-PE1700 présente uniquement un endotherme à 

119°C et un exotherme à 112°C, correspondant respectivement à la fusion et à la cristallisation 

du PE (Figure 84A). L’association Thy/DAT n’étant pas cristalline,10 l’absence d’endotherme 

aux hautes températures indique que toutes les thymines sont associées sélectivement avec les 

DAT. De plus, le fait que la température de fusion du PE corresponde à celle prédite pour une 

chaine de 1700 g/mol,18 confirme qu’elles ne sont pas (ou peu) confinées entre lamelles rigides. 

Cela a également pour conséquence la faible diminution de cristallinité du PE, tout comme 

PE1700-DAT (56% vs 59%). L’absence de cristallites au-delà de la fusion du PE est par ailleurs 

confirmée en microscopie optique polarisée (Figure 84C). 

L’analyse SAXS en température du mélange est présentée sur la Figure 85. A 30°C, on observe 

trois pics à 0,28 nm-1, 0,86 nm-1 et 1,44 nm-1, indexés en q0, 3,1q0 et 5,1 q0. Par comparaison 

avec les résultats SAXS de PE1700-DAT, on peut conclure que le mélange PE1700-Thy/DAT-

PE1700 s’organise en lamelles bicouches de taille 224 Å. A 140°C, au-delà de la fusion du PE, 

la structure lamellaire est perdue, et on n’observe qu’un trou de corrélation, identique à celui 

de PE1700-DAT et PE1700-Thy fondus. Au refroidissement depuis le fondu, la structure réapparaît 

avec la cristallisation des chaines PE. 

La similitude entre les structures de PE1700-DAT et du mélange PE1700-Thy/DAT-PE1700 indique 

que la constante d’association n’a aucune influence sur l’organisation (KDAT/DAT = 4 M-1 ; 

KThy/DAT = 835 M-1 à 24°C 32). Ainsi, ce sont principalement les forces de dispersion entre les 

A
B

C 130 C

100 C
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chaines et leurs extrémités fonctionnalisées ainsi que la possibilité des unités supramoléculaires 

de cristalliser qui induisent l’organisation. 

 

Figure 85. SAXS du mélange équimolaire de PE1700-Thy/DAT-PE1700 à différentes 

températures au chauffage. 

5. Conclusion 

Les polyéthylènes fonctionnalisés avec des unités terminales non cristallines (DAT/DAT et 

Thy/DAT) s’organisent en lamelles avec une transition ordre-désordre correspondant à la 

fusion/cristallisation du PE. Contrairement aux systèmes ayant une unité terminale cristallisable 

(Thy/Thy), l’organisation est induite par la cristallisation des chaines PE. Avec les oligomères 

monofonctionnels, la ségrégation de phase favorise des structures bicouches, tandis qu’avec les 

bifonctionnels, des structures monocouche sont formées. Enfin, les lamelles non cristallisables 

étant moins rigides que les lamelles cristallines de thymines, le taux de cristallinité du PE est 

moins perturbé même lorsque la chaine est attachée aux lamelles aux deux extrémités (PE 

téléchéliques). Cependant, les organisations lamellaires obtenues avec des unités terminales 

non cristallines sont moins régulières qu’avec des unités terminales cristallines. Cela doit 

résulter de la rigidité de l’interface qui est beaucoup plus importante avec une interface 

cristalline (avec Thy). De plus, puisque la taille des lamelles correspond à la taille d’une chaine 

de PE étendue pour des extrémités DAT/DAT et Thy/DAT, on peut penser que la polydispersité 

non négligeable des chaines (1,1-1,2) contribue à apporter un certain désordre dans 

l’organisation. 
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III. Influence de la structuration sur les propriétés mécaniques de 

PE de faible masse molaire 

On s’intéresse dans cette partie à l’influence de la structuration mésoscopique sur les propriétés 

mécaniques des polyéthylènes supramoléculaires. 

Les poudres de polyéthylènes ont été mises en forme sous presse en fondu (3T, 20°C au dessus 

de leur température de fusion). Les échantillons de faibles masses molaires étant très fragiles, 

nous avons choisi la méthode de flexion 3 points afin d’analyser leurs propriétés mécaniques. 

1. PE non supramoléculaires 

Dans un premier temps, nous avons étudié un polyéthylène haute densité classique, c'est-à-dire 

ayant une masse moléculaire importante (environ 100.000 g/mol d’après une GPC dans le 

toluène à chaud), qui nous servira de référence pour l’étude des PE supramoléculaires. 

Cet échantillon n’étant pas fragile, il a été étudié en traction uniaxiale (10 mm/min). On obtient 

une courbe contrainte-déformation typique d’un PEHD (Figure 86). Le module d’Young est de 

0,5 GPa en prenant des déformations inférieures à 1%. La déformation à la rupture et la 

contrainte à la rupture valent respectivement 17,8 MPa et 1400%. La zone A correspond au 

régime d’élasticité linéaire pour lequel la contrainte varie linéairement avec la déformation, la 

zone B correspond au régime anélastique pour lequel la déformation ne varie plus linéairement 

avec la déformation. A partir du point C, le régime est plastique, c'est-à-dire qu’il y a une 

déformation résiduelle en cas de relâchement de la déformation. Il apparait un phénomène de 

striction, c'est-à-dire que la section de l’échantillon se réduit localement.  

 

Figure 86. Evolution de la contrainte en fonction de la déformation lors de l’application d’une 

déformation à une vitesse de 10 mm/min pour un PEHD de 100.000 g/mol. 

L’apparition de la striction induit une diminution de la contrainte avec la déformation et se 

traduit par un adoucissement de la courbe. La zone D correspond à un étirement à contrainte 

quasi-constante : la striction se propage sur toute la longueur de l’échantillon. Lorsque celle-ci 
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s’est entièrement propagée, une zone de durcissement apparaît (zone E) pour laquelle la 

contrainte augmente de manière conséquente avec la déformation jusqu’à la rupture de 

l’échantillon. 

Nous avons ensuite étudié un PEHD de faible masse moléculaire obtenu par polymérisation par 

croissance de chaine catalysée sur un métal (1030 g/mol). Le matériau, fragile, est étudié en 

flexion 3 points. Sur la Figure 87, on a reporté différentes courbes de contrainte-déformation 

obtenues pour trois barreaux de ce matériau. 

 

Figure 87. Evolution de la contrainte en fonction de la déformation lors de l’application d’une 

rampe de déformation de 0,05%/min à 20°C pour H3C-PE1030-CH3. 

On observe une certaine variabilité des résultats, attribuable aux petits défauts internes aux 

échantillons (microbulles d’air par exemple). Les courbes sont classiques de matériaux fragiles, 

c'est-à-dire qu’il y a rupture dans le domaine linéaire (avant la limite de plasticité). Un module 

de flexion de 2,4 ± 0.3 GPa, une déformation à la rupture de 0,31 ± 0.06% et une contrainte à 

la rupture 7,5 ± 2.5 MPa sont obtenus. L’augmentation significative du module par rapport au 

PEHD de haute masse moléculaire est à relier à la cristallinité plus importante du PE (71% pour 

PE1030 vs 59% pour PE100000). Même si la contrainte à la rupture n’est diminuée que de moitié 

par rapport à celle de PE100000, la déformation à la rupture est 4500 fois plus faible. Pour 

comprendre ces résultats, il faut considérer la microstructure d’un polyéthylène de haute masse 

moléculaire.  

Le polyéthylène PEHD est semi-cristallin avec une alternance de lamelles cristallines et 

amorphes (Figure 88). Dans une lamelle cristalline, les chaines se replient et s’organisent en 

maille orthorhombique. Les lamelles cristallines sont connectées ente elles, via la phase 

amorphe, par des chaines qui cristallisent dans différentes lamelles (chaines de liaison). 

Certaines chaines ont une extrémité se terminant dans la phase amorphe (cils), d’autres 

cristallisent dans la même lamelle avec un passage intermédiaire dans la phase amorphe 

(boucles).39 La proportion de chaines boucles et de chaines de liaison dépend notamment de la 

masse moléculaire. 
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Figure 88. Représentation de la morphologie du polyéthylène avec les 3 types de chaines 

possibles : chaines de liaison entre deux lamelles cristallines, avec des boucles dans une même 

lamelle cristalline et avec une extrémité dans la phase amorphe (cils). 

Brown et Ward ont étudié des échantillons de PE de différentes masses moléculaires et ont 

proposé que plus leur masse est importante, plus le nombre de chaines de liaison entre 

cristallites est important. Pour des chaines de faible masse (6100 g/mol), les matériaux sont 

fragiles, alors que pour des masses importantes (28000 g/mol), le nombre de chaines de liaison 

rend les matériaux ductiles.40 

Du fait de sa très faible masse, le PE1030 n’a que très peu de chaines de liaison entre les lamelles 

cristallines et ne peut subir de déformations importantes. De plus, sa masse moléculaire étant 

plus faible que la masse entre enchevêtrements (Me = 1850 g/mol 41), la phase amorphe n’est 

pas enchevêtrée, ce qui est nuisible aux propriétés du matériau, les enchevêtrements agissant 

comme des liens entre les cristallites. 

L’évolution du module de PE1030 avec la température est présentée Figure 89. Le module est 

globalement constant jusqu’à 0°C puis chute à 50°C. A partir de 100°C, l’échantillon fond et 

son module diminue très fortement (tanδ augmente alors fortement). La transition observée à 

50°C correspond à la transition α qui est observée pour tous les polymères semi-cristallins. Elle 

est associée aux mouvements des unités de la chaine dans les zones cristallines et est 

traditionnellement observée entre 0 et 100°C.39 La transition β qui correspond à la relaxation 

des branchements n’est pas visible, ce qui est classique pour le PEHD dont les molécules sont 

strictement linéaires (celle-ci apparaît entre -100 et 0°C).39 Enfin, la transition γ qui selon 

certains auteurs (Stehling et al.,42 Alberola et al.43) correspond à la transition vitreuse du 

polyéthylène, n’est pas observée ici puisque celle-ci est attendue entre -100 et -140°C (limite 

de température de -100°C avec la DMA du laboratoire). 
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Figure 89. Evolution du module de conservation et du facteur d’amortissement tan en fonction 

de la température (application d’une déformation de 4 µm à une fréquence de 1 Hz, chauffage 

à 3°C/min) pour H3C-PE1030-CH3. 

2. DAT-PE1200-DAT 

La courbe contrainte-déformation de DAT-PE1200-DAT est présentée Figure 90. La contrainte 

est parfaitement linéaire avec la déformation (régime élastique) et l’échantillon casse dans ce 

régime : le matériau a un comportement fragile. On mesure un module de 3,3 GPa, supérieur 

au PE1030 non supramoléculaire. La déformation et la contrainte à la rupture sont respectivement 

de 0,24% et 7,9 MPa, valeurs proches de celle du PE1030. Ces résultats confirment que le PE 

supramoléculaire ne se comporte pas comme un PE de grande masse. Bien que nous ayons 

montré que les interactions DAT/DAT existaient (par IR notamment) et maintenaient entre elles 

les couches de PE, les oligomères téléchéliques se comportent comme de petites molécules. 

Dans le matériau, toute se passe comme si chaque lamelle de PE de la structure mésoscopique 

était isolée du fait de la présence des lamelles de DAT. Il n’y a pas de chaines de liaison ni de 

chaines ni d’enchevêtrements pour donner des propriétés analogues au PEHD. 

 



Chapitre 3 : Polyéthylènes supramoléculaires 

110 

 

Figure 90. Evolution de la contrainte en fonction de la déformation lors de l’application d’une 

rampe de déformation de 0,05%/min à 20°C pour H3C-PE1200-CH3, Thy-PE1200-Thy et DAT-

PE1200-DAT. 

3. Thy-PE1200-Thy 

Ce matériau a été particulièrement difficile à mettre en forme, cassant dans le moule lors de sa 

cristallisation. La Figure 90 présente sa courbe contrainte-déformation, linéaire et donc, 

caractéristique d’un matériau fragile. Son module est de 390 MPa, sa déformation à la rupture 

de 1,89 % et sa contrainte à la rupture de 7,3 MPa. Ainsi, le module est 6 fois plus faible et la 

déformation à la rupture est 6 fois plus importante que son équivalent non supramoléculaire 

PE1030. Ces résultats ont la même origine, la cristallinité très faible du PE de Thy-PE1200-Thy 

(17% vs 71% pour PE1030), qui donne un matériau moins rigide et plus déformable. Il apparaît 

également que les lamelles cristallines de thymines ne compensent pas cette forte diminution 

de la cristallinité du PE. 

En conclusion, en plus de la structuration mésoscopique qui confine les chaines de PE à leur 

propre lamelle, la cristallisation des thymines induit une diminution significative des propriétés 

mécaniques du matériau en impactant la cristallinité des chaines. 

Conclusion 

Pour les PE supramoléculaires, l’idée initiale était de pouvoir obtenir des polymères de grandes 

masses en associant des oligomères téléchéliques par des liaisons hydrogène. Cependant, la 

ségrégation qui s’opère entre les chaines PE apolaires et les unités supramoléculaires résultent 

en une structuration lamellaire figée par la cristallisation du PE si les unités ne sont pas 

cristallisables (DAT/DAT ou Thy/DAT) ou déclenchée par la cristallisation des unités 

terminales (Thy/Thy). Dans ce dernier cas, la cristallinité du PE est très fortement impactée 

réduisant la rigidité du matériau. Cependant, même si la cristallinité du PE est peu altérée avec 

les unités supramoléculaires non cristallisables, les chaines PE restent confinées dans leurs 

lamelles, il n’y a pas de chaines de liaison, donc pas de formation de chaines PE de grandes 

masses ! 

Pour améliorer les propriétés mécaniques des PE supramoléculaires, on pourrait penser 

augmenter la taille des chaines oligomères, au moins au-delà du double de la masse moléculaire 

entre enchevêtrement du PE, c’est-à-dire 3700 g/mol. Comme nous l’avons mis en évidence au 

Chapitre 2, plus la chaine est longue, plus la fraction volumique de l’unité supramoléculaire est 

faible. Cette diminution induit une perte de la micro-séparation de phase, ce qui serait favorable 

pour limiter le confinement des chaines PE dans les lamelles. Cependant, l’augmentation de la 

taille des chaines réduit surtout la probabilité des interactions entre les unités terminales, donc 

celle de former de longues chaines. 

Si on admet que les propriétés mécaniques des PE supramoléculaires nécessitent à la fois un 

taux de cristallinité élevé (module élevé, unités non cristallisables) et une phase amorphe 
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capable de conférer une grande flexibilité au matériau, on peut penser au concept des 

copolymères à blocs supramoléculaires. Dans cette idée, le mélange d’une chaine PE 

téléchélique fonctionnalisée DAT et d’une chaine téléchélique amorphe fonctionnalisée Thy, 

devrait donner un matériau micro-séparé avec des nano-domaines liés par des interactions 

supramoléculaires Thy/DAT non cristallisables. Les résultats obtenus avec des oligomères 

supramoléculaires PDMS sont présentés dans le chapitre suivant. 
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Introduction 

Les polymères sont généralement immiscibles entre eux, leur entropie de mélange étant trop 

faible pour compenser les pénalités enthalpiques de leur incompatibilité chimique. Dans le cas 

des copolymères à blocs, pour lesquels les blocs incompatibles sont liés les uns aux autres par 

des liaisons covalentes, cette immiscibilité peut conduire à une micro-séparation de phase selon 

la fraction volumique de chaque bloc et le produit χN.1 Bien que les différentes morphologies 

résultantes (lamellaire, gyroïde, cylindrique…) permettent d’obtenir de nouveaux matériaux 

intéressants (membranes filtrantes, matériaux nanoporeux…), il subsiste certaines limitations, 

notamment dans leur mise en forme. Ainsi, parce que les blocs sont généralement de grandes 

masses moléculaires, les viscosités de fondus (état désordonné) sont très élevées. De plus, pour 

obtenir des structurations bien ordonnées, il est nécessaire de les recuire longuement pour 

permettre la diffusion de chaque bloc. 

La chimie supramoléculaire peut être un outil pour palier ces problèmes. Dans ce cadre, à partir 

d’une bibliothèque d’oligomères supramoléculaires, il serait possible de former des 

copolymères autrement inaccessibles par les voies de synthèse classiques. Le concept peut être 

étendu à toute architecture complexe, comme les brosses, les étoiles… En particulier, il 

deviendrait possible d’obtenir des multiblocs alternés (A-B)n en mélangeant deux polymères A 

et B fonctionnalisés aux deux extrémités par des unités hetéro-complémentaires. En effet, ce 

type de copolymère est très difficile à réaliser car cela nécessite des polymérisations itératives 

de chaque bloc, parfois suivies par une étape de purification.2,3 Par ailleurs, ces synthèses, 

longues et couteuses, ne peuvent être faites qu’avec des monomères utilisant des voies de 

polymérisation similaires (par exemple acrylates/acrylamides). 

Enfin, la réversibilité des liaisons supramoléculaires pourrait apporter des propriétés 

supplémentaires comme la possibilité d’obtenir des systèmes déclenchables par un stimulus. 

Par exemple, il est possible de contrôler la distance caractéristique d’une morphologie 

lamellaire4 ou de moduler la conductivité d’un copolymère en jouant sur la température.5 Les 

liaisons hydrogène pouvant être formées et rompues dans des conditions douces, le recyclage 

de ces matériaux serait assez aisé. De surcroît, la dynamique des liaisons hydrogène pourrait 

donner des morphologies très régulières, les défauts générés lors de la micro-séparation de 

phase pouvant alors être « corrigés ». 

Les copolymères supramoléculaires semblent prometteurs dans diverses applications : 

photovoltaïque organique,6 membranes nanométriques,7,8 matériaux aux propriétés auto-

cicatrisantes9 ou encore conducteurs ioniques.10 De tels systèmes pourraient également 

permettre d’encapsuler des principes actifs (polymersomes, vésicules) et de les libérer de 

manière contrôlée.11 Enfin, les copolymères supramoléculaires à liaisons de coordination 

pourraient permettre d’obtenir des matériaux luminescents, aux propriétés catalytiques ou 

encore des capteurs, par complexation de métaux. 

Dans une première partie, nous établirons l’état de l’art sur les copolymères à blocs 

supramoléculaires, en s’intéressant notamment aux copolymères possédant un bloc 

cristallisable. Puis, nous présenterons les propriétés thermiques et structurales de copolymères 
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supramoléculaires, tri- et multiblocs, constitués de blocs cristallins polyéthylène et de blocs 

amorphes PDMS. Enfin, nous nous intéresserons à leurs propriétés mécaniques. 

I. Copolymères à blocs supramoléculaires – une courte revue 

Comme nous l’avons mentionné précédemment, la structuration des copolymères à blocs 

classiques résulte de leur entropie de mélange et des pénalités enthalpiques de leur 

incompatibilité chimique. Pour les copolymères à blocs supramoléculaires, les changements 

entropiques et enthalpiques induits par l’association des unités supramoléculaires aux 

extrémités des chaines viennent compliquer cet équilibre délicat. L’emploi d’unités 

supramoléculaires hétéro-complémentaires fonctionnalisées sur les chaines incompatibles est 

un pré-requis. En effet, l’étude théorique, basée sur un modèle en champ moyen, pour des 

polymères supramoléculaires téléchéliques a montré que les unités homo-complémentaires 

favorisent la formation de mélanges biphasiques (séparation de phase macroscopique) tandis 

que des unités hétéro-complémentaires favorisent la formation de mélange monophasiques 

(polymères miscibles ou micro-séparés).12 Dans la littérature, on trouve essentiellement des 

copolymères supramoléculaires avec des chaines amorphes et plus rarement avec un bloc 

cristallin. 

1. Copolymères à blocs supramoléculaires avec des polymères amorphes 

Par analogie avec les copolymères à blocs traditionnels, la plupart des copolymères 

supramoléculaires sont constitués de blocs fonctionnalisés à une ou deux de leurs extrémités 

par des unités supramoléculaires. Dans ces conditions, et en utilisant un couple d’unités hétéro-

complémentaires, on peut en théorie obtenir des copolymères diblocs, triblocs et multiblocs. 

D’autres systèmes existent comme le mélange de deux chaines immiscibles à unités pendantes 

hétéro-complémentaires qui conduisent à un système supramoléculaire miscible.13,14 

a. Copolymères diblocs supramoléculaires 

Feng et al. ont développé un modèle pour des copolymères à blocs supramoléculaires constitués 

de deux chaines monofonctionnalisées par des unités hétéro-complémentaires.15 A partir de 

celui-ci, un diagramme de phase peut être tracé sous la forme 1/χN en fonction de h/χN avec h 

la diminution d’énergie induite par la formation d’une liaison supramoléculaire. χ dépendant de 

T et h étant proportionnel à 1/T, il apparaît que h/χN est indépendant de la température et qu’une 

augmentation de température résulte en une augmentation proportionnelle de 1/χN. 

Pour le dibloc A-supra-B avec des blocs de même taille (NA = NB = N), le diagramme de phase 

de la Figure 91A est obtenu. Celui-ci traduit l’équilibre entre l’énergie libre d’association, 

l’incompatibilité chimique des blocs polymères et la perte d’entropie translationnelle liée à la 

formation du copolymère (liaison supramoléculaire). Trois phases apparaissent : une région 

avec une macro-séparation de phase, une région avec une micro-séparation de phase lamellaire 

et une région monophasique désordonnée. Le diagramme suggère que pour obtenir la phase 

lamellaire, l’énergie de liaison h doit être du même ordre de grandeur que χN. En d’autres 
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termes, la diminution d’énergie liée à l’association supramoléculaire compense le coût 

énergétique lié à l’incompatibilité des blocs polymères. Plus précisément, la phase lamellaire 

est prédite pour 1/χN < 0,1 et h/χN > 0,5. Ainsi, pour une association supramoléculaire de 50 

kJ.mol-1, il faut une gamme de 10 < χN < 100 et pour une association de 20 kJ.mol-1 (comme 

Thy/DAT), la gamme se réduit à 10 < χN < 40. Pour de grandes valeurs de N, un système 

biphasique est attendu. En effet, la fraction d’unités supramoléculaires étant faible, peu de 

diblocs se forment sauf si l’énergie d’association est très importante. Pour de faibles valeurs de 

N, un système monophasique est attendu, le coût enthalpique d’immiscibilité étant trop faible. 

 

Figure 91. Diagramme de phase correspondant à l’équilibre thermodynamique pour un 

copolymère dibloc supramoléculaire symétrique (NA = NB = N) avec (A) φA = φB et (B) des 

fractions volumiques différentes.15 

Dans le cas de blocs symétriques (NA = NB) et lorsque l’association supramoléculaire compense 

l’incompatibilité des blocs, les morphologies dépendent, comme les copolymères à blocs 

classiques, de la fraction volumique de chaque bloc. Ainsi, pour des fractions volumiques 

identiques (φA = φB), la morphologie est lamellaire, mais pour des fractions volumiques 

différentes, les morphologies cubique face centrée, cylindrique ou encore gyroïde bicontinue 

apparaissent (Figure 91B). On peut penser que des copolymères supramoléculaires diblocs non 

symétriques conduisent aux mêmes morphologies. 

Un des premiers exemples de copolymères diblocs supramoléculaires a été décrit en 2004 avec 

des chaines PS et PEG monofonctionnalisées par un brin oligamide interagissant par six liaisons 

hydrogène paralèlles.16 Une micro-séparation de phase cylindrique, analogue à celle de 

copolymères PS-PEG covalents de mêmes masses molaires, a pu être observée par AFM 

(Figure 92). 

Différentes micro-séparations de phase ont ensuite été reportées, comme la phase lamellaire 

d’un mélange poly(4-triméthylsilylstyrène)/PS17 ou poly(D, L lactique)/PDMS18 ou la phase 

cylindrique d’un mélange PS/PI.19 Ces morphologies ont été identifiées en TEM et/ou en SAXS 

(Figure 93). 

A B
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Figure 92. Image AFM (mode tapping, hauteur) du mélange PS20k/PEG5k supramoléculaires. 

En insert, une image cryo-TEM du mélange.16 

 

 

Figure 93. A) Image TEM du mélange PDMS5,5k-UG/Napy-PLA4,5k. B) SAXS du mélange et 

des polymères initiaux.18 

Binder et al. ont étudié l’influence de la constante d’association des unités associatives sur la 

structuration de copolymères à blocs supramoléculaires constitués de poly(éthercétone) (PEK) 

et de PIB monofonctionnalisés soit avec le couple acide barbiturique/récepteur Hamiltonien (K 

~ 106 M-1) soit avec le couple thymine/DAT (K ~ 103 M-1).20 Dans les deux cas, une micro-

séparation de phase lamellaire est observée. Avec le système Thy/DAT, une macro-séparation 

de phase apparaît au-delà de la Tg du PEK (155°C), alors qu’avec le système acide 

barbiturique/récepteur Hamiltonien, elle n’est observée qu’à partir de 230°C, bien au-delà de la 

Tg du PEK. Ce résultat illustre l’importance de la constante d’association supramoléculaire : 

plus elle est élevée, plus la macro-séparation de phase est retardée. De plus, cette macro-

séparation est irréversible : en refroidissant le mélange reste macro-séparé (Figure 94). 

A B
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Figure 94. Effet de la température sur l’auto-assemblage de polymères supramoléculaires 

PEK/PIB à unités hétéro-complémentaires.20 

Plus récemment, Montarnal et al. ont observé pour la première fois différentes morphologies 

pour un copolymère supramoléculaire PS/PMMA avec un lien oligoamide à 6 liaisons 

hydrogène, en fonction des fractions volumiques des blocs.7 PS30k-supra-PMMA30k et PS30k-

supra-PMMA15k présentent des micro-séparations de phase respectivement lamellaire et 

cylindrique (Figure 95). De manière intéressante, PS15k-supra-PMMA30k n’est pas organisé, ce 

qui peut s’expliquer par la courbure de l’interface plus favorable vers le bloc PMMA que vers 

le bloc PS, le lien oligoamide du PMMA étant moins encombré que celui du PS. Ce résultat 

montre l’importance de l’interface, paramètre supplémentaire à considérer dans les systèmes 

supramoléculaires par rapport aux copolymères à blocs classiques. 

 

Figure 95. Images (phase) AFM de copolymères à blocs supramoléculaires PS et PMMA pour 

différentes tailles de blocs.7 

Certains auteurs ont observé une miscibilité totale de blocs supramoléculaires incompatibles 

(sans aucune micro-séparation de phase), comme par exemple le mélange de poly(benzyl 

méthacrylate) fonctionnalisé UPy et de poly(butyl acrylate) fonctionnalisé Napy. En chauffant, 

une macro-séparation de phase apparaît, montrant que la constante d’association UPy/Napy est 

trop faible pour se placer dans la zone de micro-séparation de phase lamellaire de la Figure 

91.21 

Enfin, l’homo-association de l’unité supramoléculaire peut conduire à un mélange de 

copolymères A-supra-A et A-supra-B, comme par exemple avec le système poly(butyl 

acrylate)-Napy/UPy-poly(benzyl méthacrylate).22 Il est donc préférable d’utiliser des unités 

associatives dont les constantes d’homo-association sont les plus faibles possibles, de sorte que 

l’association supramoléculaire soit sélective. 
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b. Copolymères triblocs supramoléculaires 

Lee et al. ont théorisé le comportement de copolymères triblocs supramoléculaires en utilisant 

un modèle en champ moyen23 (les notations sont identiques à celles utilisées pour les 

copolymères diblocs de la référence 15). Dans ces systèmes, un bloc difonctionnel B et un bloc 

monofonctionnel A, équipés chacun d’unités associatives hétéro-complémentaires, sont 

mélangés. Le système à l’équilibre peut être constitué de blocs non associés A et B, de 

copolymères diblocs A-supra-B et de copolymères triblocs A-supra-B-supra-A. En plus de la 

phase désordonnée et de la macro-séparation de phase (2φ), il apparaît des phases lamellaire 

(Lam), cylindrique à empilement hexagonal (Hex) et cylindrique à empilement hexagonal 

inversé (HexII) (Figure 96). Une des particularités de ce diagramme de phase est la transition 

ordre-désordre à deux lobes (contrairement aux copolymères diblocs traditionnels qui ne 

présentent qu’un seul lobe). Le lobe de faible intensité, vers φA = 1/3, correspond à la situation 

où les diblocs A-supra-B sont formés majoritairement, la proportion de blocs A étant trop faible 

pour former des triblocs. Le deuxième lobe, centré vers φA = 2/3, correspond à la situation 

inverse, la formation de triblocs est favorisée. En changeant les masses moléculaires des 

différents blocs (c’est à dire le rapport NA/NB), la taille relative des deux lobes varie. Ainsi, 

pour NA = NB, les copolymères diblocs sont favorisés et le lobe vers φA = 1/3 est plus important 

que celui à 2/3 (Figure 96B), alors qu’avec NB = 2NA, les triblocs sont symétriques et le lobe à 

φA = 2/3 est plus intense (Figure 96A). 

 

Figure 96. Diagrammes de phase en champ moyen représentés sous la forme 1/χN en fonction 

de la fraction volumique totale en A pour le copolymère supramoléculaire ABA dans le cas A) 

NB = 2NA et B) NB = NA (il faut noter que pour simplifier les calculs, les morphologies calculées 

ont été faites en 1D et 2D uniquement, mettant de côté les structures de type cubique, 

gyroïde…). N = NABA = 300 et h/χN = 0,63 (forte association).23 

Afin de mieux comprendre les diagrammes de phase, les auteurs ont également représenté les 

fractions respectives en blocs non associés A et B, diblocs AB et triblocs ABA en fonction de 

la fraction volumique en A. Pour les faibles fractions volumiques en A, le système est 

désordonné et principalement constitué de B. En augmentant la proportion de A, les fractions 

de AB et de ABA augmentent jusqu’à un maximum de diblocs vers φA = 1/3. En poursuivant 

l’augmentation de A dans le mélange, la proportion de diblocs diminue tandis que celle des 

A B
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triblocs continue de croître jusqu’à un maximum vers φA = 2/3. Enfin, pour les fractions 

volumiques en A très importantes, il n’y a plus assez de B et la proportion en triblocs diminue 

conduisant à un système désordonné (Figure 97). 

 

Figure 97. Fractions volumiques de blocs non associés A et B, dibloc AB et tribloc ABA en 

fonction de la fraction volumique en A A) pour NB = 2NA et B) pour NB = NA.23 

Les auteurs ont également montré que l’association entre unités supramoléculaires doit être 

suffisamment importante pour permettre la formation de tribloc et ainsi obtenir des mésophases. 

En changeant la force de l’association, on s’attend à un changement drastique des diagrammes 

de phases, les populations relatives des blocs non associés et des copolymères di et triblocs 

évoluant. 

Ainsi, outre la dépendance des morphologies avec χN et φ analogue à celle des copolymères à 

blocs traditionnels, la taille du copolymère N est également un paramètre de contrôle. Ceci 

résulte de la variation de la concentration en unités associatives selon la taille du copolymère 

(fraction volumique des unités supramoléculaires, comme définie au chapitre 2). De plus, les 

morphologies adoptées par les triblocs dépendent également du rapport NA/NB (Figure 96). 

 

Figure 98. Images TEM de mélanges PI14k-NH2/HO3S-PS14k-SO3H avec A) 70 wt% de PI et B) 

60 wt% de PI.4 

A B
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Huh et collaborateurs ont étudié un mélange de PS difonctionnalisé acide sulfonique et de PI 

monofonctionnalisé amine.4 Dans ce système, les interactions entre les blocs sont ioniques. A 

la stœchiométrie des blocs PI/PS, on observe une morphologie cylindrique alors qu’en 

s’éloignant de la stœchiométrie, la morphologie est lamellaire (Figure 98). En chauffant de 

110°C à 190°C, la distance interlamellaire croît de 20 nm à 55 nm. Cela peut s’expliquer par la 

dissociation des interactions ioniques à haute température qui conduit à la formation de blocs 

non associés qui gonflent la structure lamellaire. 

Un mélange de Thy-PI-Thy et de PS-DAP montre en AFM que la présence des unités 

supramoléculaires stoppe la séparation de phase macroscopique observée pour un mélange de 

PI et PS non fonctionnalisés. Les auteurs n’ont cependant pas déterminé si les mélanges PI/PS 

sont micro-séparés ou parfaitement miscibles.24 

Enfin, des triblocs supramoléculaires plus complexes de type ABC pourraient être envisagés en 

utilisant deux couples d’unités associatives hétéro-complémentaires orthogonales. Par exemple, 

Weck et al. ont synthétisé des copolymères supramoléculaires triblocs ABC en utilisant d’une 

part le couple acide barbiturique/récepteur Hamiltonien (liaisons hydrogène) et d’autre part, un 

couple métal/ligand (liaisons de coordination).25 

2. Copolymères à blocs supramoléculaires avec un bloc semi-cristallin 

La compétition entre la cristallisation d’un bloc et la micro-séparation de phase a été étudiée 

pour les copolymères à blocs covalents. Selon le degré de perturbation de la micro-séparation 

de phase, la cristallisation d’un bloc peut être confinée, templated ou éclatée (breakout). La 

cristallisation confinée correspond à une cristallisation restreinte au sein des micro-domaines 

d’une morphologie, comme nous l’avons observé pour les PE supramoléculaires au chapitre 

précédent. La cristallisation éclatée correspond à l’autre cas extrême pour lequel la 

cristallisation détruit la micro-séparation de phase (Figure 99). Son mécanisme n’est pas encore 

totalement compris. Cependant, une étude récente suggère que les chaines diffusent entre les 

micro-domaines et s’ajoutent à un cristal en croissance dans un micro-domaine au détriment 

des autres.26 Enfin, la cristallisation templated correspond à un régime intermédiaire dans 

lequel la cristallisation induit le soudage local de certains micro-domaines. 

Dans le cas de copolymères à blocs avec un bloc cristallisable et un bloc amorphe, trois 

températures caractéristiques vont permettre de prédire le type de cristallisation : la transition 

ordre-désordre de la micro-séparation de phase TODT, la température de cristallisation du bloc 

cristallin Tc et la transition vitreuse du bloc amorphe Tg. Selon l’enchainement de ces différentes 

transitions au refroidissement depuis le fondu, plusieurs cas peuvent être distingués : 

(i) TODT ≤ Tc : cristallisation à partir d’un état désordonné, induisant une structuration 

lamellaire avec une alternance de lamelles semi-cristallines et amorphes.27 

(ii) TODT > Tc > Tg : cristallisation à partir d’un état micro-séparé. Le confinement est 

dit flexible puisque l’un des blocs est amorphe lorsque l’autre cristallise.28 Dans ce 

cas, il peut y avoir différentes situations en fonction de la ségrégation entre les 

chaines en fondu. Si trop faible, la cristallisation du bloc semi-cristallin détruit la 
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micro-séparation de phase.29,30 Si très forte, il y a cristallisation confinée par la 

micro-séparation de phase.27,31 

(iii) TODT > Tg > Tc : cristallisation à partir d’un état micro-séparé. Le confinement est 

dit dur puisque le bloc amorphe est vitreux lorsque l’autre cristallise. Il y a 

conservation de la micro-séparation de phase obtenue dans le fondu.32–34 

Le type de cristallisation dépend également de la morphologie en fondu. En effet, contrairement 

à ce qu’ils ont observé avec une morphologie hexagonale, Loo et al. n’ont pas observé de 

cristallisation templated avec une morphologie sphérique en fondu.35 De plus, une cristallisation 

confinée est d’autant moins probable qu’elle se produit dans une phase bcc > Hex > Lam. Cette 

tendance résulte des différences d’inter-connectivité des micro-domaines dans chacune de ces 

micro-séparations de phase. 

 

Figure 99. Schéma illustrant les morphologies possibles pour des copolymères diblocs 

amorphe-cristallin lors de la cristallisation d’un des blocs. Adapté de la référence.36 

Lorsque le lien supramoléculaire entre les blocs est dynamique et dépend de la température, la 

situation est encore plus complexe et il est difficile de déterminer a priori le type de 

cristallisation. En effet, les unités supramoléculaires peuvent jouer le rôle de nucléi ou bien 

restreindre la cristallisation du bloc. Une macro-séparation de phase entre blocs semi-cristallin 

et amorphe peut également avoir lieu. 

a. Copolymères diblocs supramoléculaires 

Ostas et al. ont étudié des mélanges de PCL monofonctionnel Thy et de PIB monofonctionnel 

DAT.37,38 Aucune micro-séparation de phase n’a été mise en évidence en SAXS, ce qui résulte 

de la miscibilité partielle des blocs PCL et PIB, dont les tailles sont relativement petites (< 

10000 g/mol). Toutefois, l’association des blocs est avérée par la présence d’un trou de 

corrélation, traditionnellement observé pour des copolymères à blocs dans l’état désordonné. 

La cristallisation du PCL a donc lieu à partir d’un état désordonné, sans confinement. 

Cependant, le trou de corrélation persiste même après la cristallisation du PCL, ce qui suggère 

que les liens entre blocs restent intacts et qu’il n’y a pas de phénomène de macro-séparation de 

phase. 
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Dans le cas précédent, la cristallisation du PCL intervient bien avant la transition vitreuse du 

PIB. Avec le mélange PCL/PS, pour lequel la transition vitreuse du PS se produit préalablement 

à la cristallisation, les auteurs s’attendaient à une cristallisation confinée du PCL.39 En DSC, 

les Tg de chaque bloc sont visibles indiquant une séparation de phase, même si la Tg du PS est 

légèrement abaissée et celle du PCL légèrement augmentée (miscibilité partielle). De plus, la 

fusion du PCL est bimodale : l’une associée au PCL confiné par des micro-domaines de PS et 

l’autre associée au PCL non confiné. Ainsi, le bloc PS induit un confinement partiel des chaines 

PCL lors de leur cristallisation mais sans induire d’organisation régulière (Figure 100). 

 

Figure 100. Concept de la cristallisation des blocs PCL au sein du copolymère dibloc 

supramoléculaire PCL-Thy/DAT-PS.39 

 

Figure 101. AFM de PS39k-[Ru]-PEO10k. Morphologie cylindrique avec les cylindres orientés 

perpendiculairement au substrat.8 

Fustin et al. ont obtenu des copolymères diblocs PS-supra-PEO en utilisant des chaines 

monofonctionnalisées par le ligand terpyridine et en ajoutant du Ruthénium (II).8 Les auteurs 

ont mis en évidence en AFM la formation, selon la taille respective des blocs, des morphologies 

cylindriques ou sphériques (Figure 101).40 

Enfin, Inomata et collaborateurs ont étudié l’impact de la constante d’association des unités 

supramoléculaires pour un mélange de PEO et PS monofonctionnels interagissant via des 

liaisons ioniques.41 Des unités faiblement associées (H2N/CO2H, K ~ 50 M-1) conduisent à une 
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macro-séparation de phase, alors que des unités fortement associées (H2N/SO3H, K ~ 700 M-1) 

conduisent à une micro-séparation de phase lamellaire (Figure 102b). Dans ce cas, la 

cristallisation du PEO est confinée par les blocs vitreux de PS dans des micro-domaines durs. 

 

Figure 102. Mélanges PEO-SO3H/H2N-PS a) à l’état fondu et b) à température ambiante et 

PEO-CO2H/H2N-PS c) à l’état fondu et d) à température ambiante.41 

b. Copolymères multiblocs supramoléculaires 

Bien que la synthèse de copolymères multiblocs classiques soit difficile et que la chimie 

supramoléculaire offre une alternative, les copolymères supramoléculaires multiblocs ont été 

jusqu’ici assez peu étudiés. 

 

Figure 103. TEM du mélange HO2C-PEO8,6k-CO2H/H2N-PS-NH2 pour différentes tailles de 

chaines PS a) 5,8k, b) 19k, c) 30k et d) 76k.42 
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Nakahama et al. ont étudié un mélange de PS bifonctionnel amine et de PEO bifonctionnel 

acide carboxylique.42 Par infrarouge, ils ont mis en évidence la réaction acide/base, les blocs 

PS et PEG interagissant par liaisons ioniques entre groupes ammonium et carboxylates. Les 

analyses en SAXS et en TEM révèlent que les mélanges sont micro-séparés en une phase 

lamellaire, dont la distance caractéristique augmente avec la taille des chaines de PS (Figure 

103). 

Des copolymères multiblocs supramoléculaires associés par liaisons hydrogène ont été obtenus 

par Park et al. avec un mélange de PEG bifonctionnel 2,7-diamido-1,8-naphthyridine (DAN) et 

de poly(n-butyl méthacrylate) bifonctionnel guanosine urée (UG).43 La cristallisation de la 

chaine PEG révèle une séparation de phase, mais aucune étude n’a été conduite pour identifier 

une éventuelle organisation en masse des multiblocs formés. 

A partir des exemples de la littérature, on voit que pour limiter la propension des blocs à macro-

séparer du fait de leur incompatibilité chimique, il est essentiel que les associations 

supramoléculaires soient sélectives et fortes. Nous avons donc choisi deux blocs incompatibles, 

PE et PDMS, équipés chacun des unités complémentaires thymine (Thy) et diaminotriazine 

(DAT), dont l’association est sélectivement plus forte que leur auto-association. Les résultats 

obtenus pour des mélanges triblocs et multiblocs sont maintenant présentés. 

II. Copolymères triblocs PE-supra-PDMS-supra-PE 

On cherche à déterminer si le mélange de deux polymères incompatibles fonctionnalisés à une 

ou deux extrémités par des unités supramoléculaires homo ou hétéro-complémentaires mène à 

un système monophasique (miscibilité des chaines) ou à un système biphasique. Un mélange 

biphasique pourrait alors être micro-séparé comme pour les copolymères à blocs covalents, ou 

macro-séparé puisque les liaisons entre blocs sont non covalentes. Nous nous sommes 

particulièrement intéressés à l’impact de la température, de la fraction volumique et de la taille 

de chaque bloc, Fredrickson et al. ayant prédit numériquement que ces paramètres ont un rôle 

prédominant sur l’organisation des copolymères à blocs supramoléculaires,15,23 sans que cela 

ait été confirmé expérimentalement. De plus, la présence d’un bloc cristallin complexifie encore 

plus ce modèle théorique, la cristallisation de ce bloc pouvant détruire la micro-séparation de 

phase comme observé pour certains copolymères à blocs traditionnels. 

Nous avons étudié des mélanges de PE-DAT (ou PE-Thy) et de Thy-PDMS-Thy pour former 

un copolymère supramoléculaire tribloc PE-supra-PDMS-supra-PE. Dans la littérature, parce 

que les méthodes de polymérisation du PE et du PDMS sont très différentes et incompatibles, 

le premier étant obtenu par polymérisation de coordination et le second par condensation ou 

polymérisation par ouverture de cycle, les copolymères triblocs PE-PDMS-PE sont obtenus par 

polymérisation anionique successive du butadiène (bloc PB) et siloxanes (bloc PDMS) suivie 

d’une hydrogénation du bloc PB. Dans ce cas, les blocs PE résultant ne sont pas du polyéthylène 

linéaire mais du poly(éthylène-co-butène) avec des unités éthyles pendantes le long de la 

chaine.44 Pour une fraction volumique en PE de 0,55, une morphologie lamellaire a été reportée, 

alors qu’il n’y a pas de micro-séparation pour des fractions de 0,58 et 0,23. Un copolymère 
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dibloc PE-PDMS a également été synthétisé par condensation d’une chaine PE linéaire terminée 

acide carboxylique et d’une chaine PDMS fonctionnalisée alcool. Une morphologie sphérique 

est observée en TEM.45 

Dans un premier temps, nous avons vérifié l’incompatibilité chimique des polymères PE et 

PDMS, dans la gamme de masses moléculaires utilisée (1000-3000 g/mol). Un mélange 

équimolaire de H3C-PE1000-CH3 et de H2N-PDMS1660-NH2 a été réalisé en solution dans du 

toluène à chaud puis évaporé (voir détails en annexe 1). En microscopie optique polarisée, on 

observe clairement une macro-séparation de phase (PE en blanc et PDMS en noir) prouvant que 

les chaines sont incompatibles même à faibles masses moléculaires (Figure 104). 

 

Figure 104. Microscopie optique polarisée du mélange H3C-PE1000-CH3 et H2N-PDMS1660-NH2 

à 20°C après refroidissement depuis le fondu (130°C). 

1. Mélange de chaines fonctionnalisées par des unités auto-associatives Thy/Thy 

Un premier mélange PE1500-Thy/Thy-PDMS1660-Thy, en proportion 2 pour 1, a été réalisé pour 

déterminer s’il est possible de former un copolymère à blocs supramoléculaire sous l’action de 

la cristallisation des thymines. En effet, les thymines de chaque chaine pourraient co-cristalliser, 

permettant l’obtention d’un copolymère à bloc. 

Le thermogramme du mélange est comparé à celui du PE1500-Thy sur la Figure 105. On retrouve 

la température de transition vitreuse caractéristique du PDMS à -123°C et la 

fusion/cristallisation du PE à 110°C et 96°C respectivement. Un endotherme à 189°C et un 

exotherme à 181°C confirment la fusion/cristallisation des thymines. Pour déterminer 

l’éventuelle co-cristallisation des thymines du PE et du PDMS, on compare les enthalpies de 

fusion des deux endothermes à haute température. Pour PE1700-Thy et son mélange, celles-ci 

sont identiques (24 J/g), ce qui suggère que les thymines de chaque bloc co-cristallisent. On 

note par ailleurs une légère augmentation de cette température de fusion dans le mélange (+ 

9°C). Or, nous avons montré au Chapitre 2 que celle-ci est d’autant plus haute que leur fraction 

volumique est importante (ici, 5,3 % pour PE1700-Thy et 8,8 % pour le mélange). 
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Figure 105. DSC du mélange PE1500-Thy/Thy-PDMS1660-Thy à 10°C/min (exo down). 

En microscopie optique, le mélange apparaît fortement macro-séparé (Figure 106). A 200°C, la 

démixtion du PE fondu et du PDMS est nette. Au refroidissement, les thymines cristallisent et 

figent le mélange macro-séparé. 

 

Figure 106. Microscopie optique du mélange PE1500-Thy/Thy-PDMS1660-Thy A) à 200°C sans 

polariseurs et B) à 20°C entre polariseurs croisés. Echelle 100 µm. 

En conclusion, même s’il peut y avoir co-cristallisation des thymines du PE et du PDMS, les 

interactions entre thymines de deux chaines incompatibles ne suffisent pas à compenser 

l’incompatibilité chimique de ces dernières. Ainsi, comme les modélisations théoriques le 

suggèrent, il est préférable d’utiliser des interactions sélectives. 

2. Mélange de chaines fonctionnalisées par des unités hétéro-complémentaires 

Thy/DAT 

Le mélange de PE1500-DAT et de Thy-PDMS1660-Thy a été réalisé avec une stœchiométrie 

Thy/DAT (détails de préparation en annexe 1). Comme nous l’avons décrit déjà, l’association 

Thy/DAT est sélective et plus forte que les auto-associations Thy/Thy et DAT/DAT, elle 

pourrait permettre de contrebalancer l’incompatibilité chimique des chaines PE et PDMS. 

Macroscopiquement, le matériau obtenu est homogène et cassant (Figure 107A). En 

microscopie optique polarisée, à 130°C après la fusion des chaines PE, le mélange est 

A B200 C 20 C
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parfaitement isotrope (Figure 107B). En poursuivant le chauffage jusqu’à 200°C, des 

goutelettes apparaissent dans le mélange, traduisant une séparation de phase macroscopique 

entre le PE et le PDMS fondus (Figure 107C). Contrairement aux systèmes de Binder,20 le 

phénomène est réversible : au refroidissement, le mélange redevient homogène, et aucune 

macro-séparation de phase n’est observée après la cristallisation du PE (Figure 107D). 

 

Figure 107. A) Aspect macroscopique du mélange PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy. 

Microscopie optique B) à 130°C entre polariseurs, C) à 200°C sans polariseurs et D) à 20°C 

entre polariseurs après refroidissement depuis 200°C. Echelle 100 µm. 

Ce phénomène réversible de macro-séparation de phase a été suivi au chauffage et au 

refroidissement à partir de 170°C (Figure 108). A 220°C, la macro-séparation est bien visible 

avec des gouttelettes de 20 µm de diamètre. A cette température, on observe la coalescence des 

gouttelettes dont la taille augmente au cours du temps. Au refroidissement, la taille des 

gouttelettes diminue progressivement jusqu’à ce que le mélange redevienne homogène à 160°C 

(Figure 108F). Ces résultats pourraient traduire la rupture progressive des liaisons hydrogène 

entre unités Thy et DAT au cours du cycle de chauffage. Les chaines PE et PDMS, 

incompatibles, n’étant plus liées entre elles, macro-séparent comme nous l’avons observé pour 

des chaines non fonctionnelles (Figure 104). Au refroidissement, les interactions Thy/DAT se 

reforment et lient de nouveau les chaines entre elles, diminuant la macro-séparation de phase. 

In fine, ces ré-associations permettre la suppression de celle-ci à 160°C, bien avant la 

cristallisation du PE. Ainsi, si l’échantillon n’est pas maintenu trop longtemps à haute 

température (quelques minutes seulement), la séparation de phase macroscopique est réversible. 

En effet, cette expérience reproduite plusieurs fois sur le même échantillon montre toujours la 

même réversibilité de la macro-séparation de phase à haute température. 

Ce résultat est particulièrement inédit puisque, à notre connaissance, aucune séparation de phase 

macroscopique réversible n’a jamais été reportée pour des copolymères à blocs 

supramoléculaires, et il est communément admis que la macro-séparation de phase est un 

phénomène irréversible. En effet, pour Fredrickson et al., la macro-séparation induit une 

séparation physique entre les polymères qui empêche la réapparition d’une micro-séparation de 

phase.15 Ainsi, au refroidissement les copolymères à blocs supramoléculaires ne pourraient plus 

que se former aux interfaces des deux phases, du fait de la difficile diffusion des chaines au 

cœur des zones démixées. Expérimentalement, c’est ce qui est observé par Binder et al. pour 

ses copolymères PIB-supra-PEK.20 On peut donc supposer que dans notre système, la diffusion 

des chaines (et donc des unités Thy et DAT) est suffisamment rapide pour permettre la ré-

B C D130 C 200 C 20 CA
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association bien avant la cristallisation des chaines PE. Il est très probable que la petite taille 

des chaines et la grande flexibilité des chaines PDMS soient à l’origine du phénomène. 

 

Figure 108. Microscopie optique du mélange PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy à différentes 

températures en chauffant jusqu’à 220°C (température maintenue 1 minute) puis en 

refroidissant à 160°C (chauffage et refroidissement à 30°C/min, sans polariseurs). Echelle 100 

µm. 

Pour mieux comprendre la réversibilité de la macro-séparation de phase, le mélange a été étudié 

en infrarouge à différentes températures (Figure 109). On retrouve à 1568, 1551 et 1536 cm-1, 

les bandes caractéristiques des vibrations d’élongation quadrant du cycle triazine, résultant du 

couplage des différentes vibrations des atomes du cycle.46 A haute température, notamment à 

200°C, ces bandes sont plus intenses, ce qui pourrait traduire la rupture des liaisons hydrogène 

(NDAT---HNThy). Entre 1650 et 1750 cm-1, on observe plusieurs bandes associées à la thymine 

et au lien amide (le DAT n’absorbe que dans la gamme 1500-1650 cm-1). L’intensité de la bande 

C=Oamide liée à 1666 cm-1 diminue avec la température, et surtout notablement à la fusion du PE 

(vers 120°C), signe d’une rupture de liaisons hydrogène impliquant les liens amides. Au-delà 

de la fusion du PE, les vibrations d’élongation C=OThy (dans le plan et en dehors du plan à 1702 

et 1688 cm-1 respectivement) se déplacent vers les plus hautes fréquences, montrant là encore 

la rupture des liaisons hydrogène (DATNH2---O=CThy). 

A B C

F E D

170 C 200 C

160 C 190 C 220 C 
(1 min)

220 C 
(0 min)
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Figure 109. Infrarouge à différentes températures du mélange PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy 

au chauffage. 

L’évolution des bandes d’élongation C=O de la thymine (1688 et 1702 cm-1) a été suivie plus 

précisément sur un cycle chauffage/refroidissement 170-200-170°C (Figure 110), gamme de 

températures où la macro-séparation de phase est observée en microscopie (Figure 108). On 

note une nette augmentation de leur intensité dès 190°C, traduisant la rupture des liaisons 

hydrogène et correspondant exactement à la température à partir de laquelle les gouttelettes 

apparaissent. Au refroidissement, les bandes sont presque superposables à celles enregistrées 

au chauffage, ce qui montre que le phénomène est réversible et cinétiquement comparable. 

 

Figure 110. Infrarouge à différentes températures du mélange PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy 

au chauffage et au refroidissement (environ 10°C/min). 

 

L’analyse thermique du mélange PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy révèle la présence d’une 

transition vitreuse peu marquée vers -125°C qui correspond au PDMS (Figure 111). Le PE dans 

le mélange fond et cristallise à des températures similaires à celle du PE1500-DAT initial 

(respectivement 120 et 113°C, annexe 6). L’enthalpie de fusion du PE dans le mélange est de 

148 J/g. En ramenant au pourcentage massique de PE dans l’échantillon (62%), l’enthalpie de 
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fusion des blocs PE est de 239 J/g, soit un taux de cristallinité de 87%, très supérieur à celui du 

PE1500-DAT seul (72%). On a montré au Chapitre 3 que le PE1700-DAT et le PE1700-Thy/DAT-

PE1700 s’organisent en phase lamellaire et que cette structuration, en confinant les chaines PE 

entre couches amorphes de DAT ou de DAT/Thy, induit une légère diminution de leur 

cristallinité. Dans le cas du copolymère tribloc, les chaines PE ne sont pas confinées, ce qui 

suggère que l’enchainement PE/PDMS supprime le confinement, peut-être du fait d’interfaces 

plus molles. On notera enfin qu’il est difficile de déterminer si la thymine cristallise ou non 

dans le mélange PE/PDMS, sa température de fusion dans Thy-PDMS1660-Thy étant dans la 

même gamme de température que la fusion du PE. 

 

Figure 111. DSC du mélange PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy à 10°C/min (exo down). 

Le matériau PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy a également été analysé en microscopie optique 

en transmission (TEM). Le marquage n’est ici a priori pas nécessaire car la différence 

d’absorption des électrons entre le PDMS et le PE doit être suffisante pour obtenir un bon 

contraste. En effet, les atomes lourds de silicium doivent permettre de faire apparaître le PDMS 

plus foncé que le PE. L’image TEM révèle une morphologie lamellaire régulière avec une 

alternance de lamelles blanches (PE) et noires (PDMS) (Figure 112A). Cette morphologie est 

représentative de l’échantillon, l’image au plus faible grossissement montrant une multitude de 

lamelles (Figure 112B). Ce résultat suggère que le mélange PE/PDMS est micro-séparé à 

température ambiante et résulte de la cristallisation confinée du polyéthylène. Cependant, 

l’image au plus faible grossissement montre également une structure fibrillaire de lamelles, 

caractéristique des sphérolites. Or, ce type de superstructure ne se forme que lors de la 

cristallisation non confinée d’un bloc semi-cristallin dans des copolymères à blocs amorphe-

cristallin.26,47 
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Figure 112. Microscopie optique en transmission (TEM) du mélange PE1500-DAT/Thy-

PDMS1660-Thy à un grossissement de A) ×85000 et B) ×7000. 

A partir du cliché de la Figure 112A, on détermine la taille des lamelles à 109 ± 27 Å. Les 

épaisseurs des blocs PE et PDMS valent respectivement 79 ± 20 Å et 35 ± 19 Å. Le bloc PE 

représente environ 73% des lamelles, ce qui est comparable à la fraction volumique de PE dans 

le mélange (69%). On remarque toutefois que la variabilité de la taille des lamelles est plus 

grande que celles obtenues pour des copolymères à blocs classiques. Ces observations sont 

probablement à rapprocher de la nature des liens entre les blocs, plus faibles que des liens 

covalents mais également réversibles. Dans ce cas, l’association Thy/DAT étant dynamique, 

équilibrée et la stœchiométrie difficile à contrôler avec exactitude, des chaines non associées 

de PE et de PDMS doivent exister, menant à un gonflement local plus ou moins important des 

différents domaines. 

A

B
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Pour déterminer plus précisément la structuration du mélange, une analyse SAXS en 

température a été réalisée (Figure 113). A 30°C, on observe un pic à 0,35 nm-1 et une bosse 

large vers 0,8-0,9 nm-1, caractéristique des cristallites de PE.30,35,48 Le mélange ne semble pas 

organisé de manière régulière et pourrait être constitué de plusieurs structures (dont la structure 

lamellaire observée en TEM). Dès la fusion du PE à 130°C, une structure lamellaire devient 

clairement visible avec des pics q0 = 0,47 nm-1 et q1 = 0,97 nm-1 (2,0q0) et dont la distance 

interlamellaire associée de 134 Å. Cette structure persiste jusqu’à 170°C, où apparaît un trou 

de corrélation. Au refroidissement, la même structure lamellaire ré-apparaît à 160°C, puis 

disparait à la cristallisation du PE (120°C). La variation discontinue de la position du pic q0 au 

moment de la cristallisation du bloc PE est l’indication de sa cristallisation non confinée.47 

 

Figure 113. SAXS de PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy (ΦPE = 0,69, Thy/DAT = 1) à différentes 

températures au chauffage. 

Pour expliquer l’apparition d’une structure lamellaire au-delà de la fusion du PE deux 

hypothèses peuvent être faites. La première est que les thymines du PDMS cristallisent et ne 

fondent que vers 170°C. Cependant, aucun endotherme n’est observé en DSC sur cette gamme 

de températures. De plus, au chauffage, la structure lamellaire régulière est perdue de façon 

progressive, ce qui n’est pas cohérent avec ce qui a été observée avec les PE-Thy étudiés au 

Chapitre 3, dont la structure disparaît de façon soudaine à la fusion des plans de thymines. La 

seconde hypothèse est l’existence d’une micro-séparation de phase entre le PE fondu et le 

PDMS amorphe. La perte progressive de l’organisation semble cohérente avec les observations 

en microscopie optique et infrarouge qui montrent une rupture progressive des liaisons 

hydrogène entre unités Thy et DAT, jusqu’à la macro-séparation de phase. On a donc une 

transition ordre-désordre autour de 160°C. Ainsi, pour le copolymère PE-supra-PDMS-supra-

PE, on a la relation TODT > Tc(PE) > Tg(PDMS) avec un fondu faiblement ségrégé, la TODT n’étant 

que 40°C au dessus de la température de cristallisation du PE. Comme nous l’avons exposé au 

début de ce chapitre, dans ce cas, le confinement est flexible28 et la cristallisation non confinée 

du bloc semi-cristallin détruit la micro-séparation de phase.29,30 De plus, dans la littérature une 
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cristallisation non confinée à été obtenue à chaque fois que la micro-séparation de phase était 

lamellaire en fondu.47,49 Cela vient du confinement à seulement une dimension avec une 

morphologie lamellaire. 

Afin de rationnaliser la taille des lamelles de la micro-séparation de phase du fondu, on calcule 

la taille d’une chaine PE1500 fondue, avec l’expression n×lPE,a, n étant le nombre de carbones de 

la chaine et lPE,a l’épaisseur par carbone pour du PE amorphe (0,712 Å). On obtient 76 Å. La 

dimension de la chaine PDMS1660 est approximée à la distance interlamellaire expérimentale de 

Thy-PDMS1660-Thy de 52 Å. Ainsi, en considérant que les chaines PE externes sont 

interdigitées, la taille d’une lamelle PE-PDMS vaut 128 Å, en bon accord avec la valeur 

expérimentale (134 Å). 

On cherche ensuite à quantifier la ségrégation entre les blocs PE et PDMS. Pour cela, le produit 

χPE/PDMS×N est calculé pour le copolymère PE-supra-PDMS-supra-PE avec N le nombre total 

de monomères du copolymère, ici égal à 129. On utilise la valeur du paramètre d’interaction de 

Flory déterminée par Almdal et al. à différentes températures :50 

χPE,PDMS(T) =
90,7

T
− 0,0946 

A 130°C, température à laquelle la micro-séparation de phase est observée, χN vaut 16,8. A 

200°C, température à laquelle la macro-séparation de phase est observée en microscopie 

optique, χN vaut 12,5. Ainsi, en s’appuyant sur la théorie de Mayes et al. qui prédit une micro-

séparation pour des copolymères triblocs A-B-A pour χN > 16-18,51 les résultats suggèrent que 

la micro-séparation de phase observée à 130°C résulte bien de la formation d’un copolymère 

tribloc PE-supra-PDMS-supra-PE. 

On cherche enfin à comprendre la structuration du matériau aux températures inférieures à la 

cristallisation non confinée du PE, notamment pour expliquer l’origine des lamelles observées 

en TEM. L’allure du diagramme SAXS à 30°C suggère le mélange de plusieurs organisations. 

Dans la littérature, il est reportée qu’on observe une alternance de lamelles semi-cristallines et 

amorphes après une cristallisation non confinée.30,48,52 Cependant, la taille du bloc PE (77 Å) 

est significativement plus faible que celle d’une chaine étirée (cristalline) de 1500 g/mol 

(estimée à 106 Å). Une explication serait que les chaines PE ne sont pas orientées 

perpendiculairement à l’interface PE/PDMS mais parallèlement (Figure 114), résultat déjà mis 

en évidence pour des copolymères à blocs amorphe-cristallin.53,54 Il faut alors noter que 

l’alignement parallèle des chaines PE avec l’interface des lamelles contraste avec celui 

perpendiculaire dans les structures semi-cristallines d’homopolymères. 

Ainsi, il semble que le copolymère PE-supra-PDMS-supra-PE formé en fondu n’est pas détruit 

lors de la cristallisation du PE même si la micro-séparation de phase est perdue. 
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Figure 114. Schéma d’un repliement des chaines cristallines parallèlement à l’interface des 

lamelles pour un copolymère dibloc amorphe-cristallin après cristallisation non confinée, 

adapté de la référence.52 

3. Influence de la fraction volumique en PE 

Comme nous l’avons exposé précédemment, la théorie de Fredrickson et al. prédit une 

dépendance de la morphologie avec la fraction volumique des blocs pour les copolymères 

supramoléculaires, comme les copolymères à blocs covalents.23 Pour le vérifier, nous avons 

réalisé de nouveaux mélanges PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy à stœchiométrie Thy/DAT 

variable. Les ratio Thy/DAT de 0,24 à 2,00 correspondent à une variation de la fraction 

volumique en PE de 0,90 à 0,52 respectivement. Une fraction volumique de PE plus faible 

implique un fort excès de thymine par rapport au DAT (> 2), amené à cristalliser (Thy/Thy) et 

donc à compliquer le système. Nous avons choisi de ne pas étudier ces mélanges. 

On constate que si la fraction volumique de PE est trop importante (ΦPE > 0,80), les mélanges 

sont macro-séparés. Ce résultat traduit le fait qu’il n’y a pas suffisamment de liaisons 

supramoléculaires Thy/DAT entre blocs PE et PDMS pour compenser leur forte incompatibilité 

chimique. Ceci est en accord avec la modélisation qui prévoit une macro-séparation de phase 

au-delà d’une fraction volumique de 0,8-0,9 pour un mélange polymères monofonctionnel 

A/difonctionnel B ayant le même nombre d’unités monomères (NA =NB, Figure 96B).23 

Pour ΦPE = 0,77, on observe une structure lamellaire de taille caractéristique 131 Å au-delà de 

la fusion du PE, qui disparaît à la cristallisation du PE. Avec ΦPE = 0,60, une structure 

hexagonale après la fusion du PE est obtenue, caractérisée par trois pics à 0,50 nm-1 (q0), 0,88 

nm-1 (√3q0) et 1,00 nm-1 (√4q0) (Figure 115A). Sa taille caractéristique vaut 145 Å en utilisant 

la formule suivante : 

a =  
4π

√3q0

 

Cette structure disparaît à 170°C et réapparaît au refroidissement vers 160°C. Tout comme les 

mélanges précédents, celle-ci est détruite après la cristallisation du PE. 
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Figure 115. SAXS à différentes températures au chauffage de PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy 

(A) ΦPE = 0,60, Thy/DAT = 1,46 et (B) ΦPE = 0,52, Thy/DAT = 2,00. 

Par ailleurs, Loo et al. ont déterminé le type de cristallisation du bloc semi-cristallin pour une 

micro-séparation hexagonale en fondu selon la valeur du rapport (χN)Tc/(χN)ODT.35 La 

cristallisation est templated pour des valeurs (χN)Tc/(χN)ODT comprises entre 1,5 et 4. En 

dessous 1,5, celle-ci est non confinée. Pour le mélange précédent, (χN)Tc/(χN)ODT vaut 1,3, ce 

qui confirme que la cristallisation de PE est non confinée car la ségrégation des fondus de PE 

et de PDMS n’est pas suffisamment forte. 

 

Figure 116. Diagramme de phase expérimental pour le mélange PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-

Thy pour différentes fractions volumiques en PE et températures. La température de 

cristallisation du PE (environ 120°C) est représentée en pointillés. 

Enfin, avec ΦPE = 0,52, on retrouve une micro-séparation lamellaire au-delà de la fusion du PE 

de taille caractéristique 126 Å (Figure 115B). On a représenté sur la Figure 116 le diagramme 

de phase (partiel) du mélange PE1500-DAT/Thy-PDMS1660-Thy. En fondu, la variation de la 

fraction volumique de PE permet d’accéder à différentes morphologies, comme pour les 

copolymères à blocs covalents. En effet, si le volume d’un bloc est très supérieur à celui de 

l’autre, leur interface se courbe et conduit à des structures hexagonale (cylindres) ou cubique 

A B
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(sphères). Au delà de la fusion du PE (120°C), ce diagramme expérimental est qualitativement 

assez proche du diagramme théorique de Fredrickson. Cependant, le report des mélanges 

étudiés dans celui-ci ne correspond pas exactement aux prédictions. Cela résulte de l’asymétrie 

importante des blocs puisque NPE = 21 et NPDMS = 54. 

4. Influence de la taille des blocs 

Pour des copolymères à blocs covalents, la structuration des blocs est uniquement déterminée 

par la valeur de la fraction volumique d’un des blocs et du produit χN.1 Pour les copolymères à 

blocs supramoléculaires, la taille des blocs est importante (Figure 96 avec NB/NA = 1 et 2).23 

On a réalisé des mélanges de PE1500-DAT/Thy-PDMSx-Thy avec x = 1130, 1660 et 3040 g/mol 

correspondant aux cas NB/NA = 1/4, 2/5 et 3/4. Thy/DAT étant à la stoechiométrie, les fractions 

volumiques de PE correspondantes sont de 0,77, 0,70 et 0,54. 

Au-delà de la fusion du PE, le mélange avec le PDMS de 1130 g/mol est monophasique (annexe 

6), celui avec le PDMS de 1660 g/mol est lamellaire (taille 134 Å, mélange étudié dans le 

paragraphe 2.) et celui avec le PDMS 3040 g/mol est macro-séparé (annexe 6). Pour ce dernier 

mélange, la trop faible concentration en unités associatives doit rendre les associations entre les 

chaines incompatibles moins probables. 

III. Copolymères multiblocs –PDMS-supra-PE-supra-PDMS-

supra-PE- 

Avec des copolymères multiblocs, on s’attend à une micro-séparation de phase plus régulière 

et/ou pour de plus larges conditions expérimentales. Dans un premier temps, nous avons étudié 

des mélanges de chaines téléchéliques fonctionnalisées Thy puis des mélanges de chaines 

téléchéliques équipées de motifs hétéro-complémentaires (Thy/DAT). 

1. Mélange de chaines téléchéliques fonctionnalisées Thy 

Le mélange, équimolaire en thymine, de deux polymères bifonctionnels thymine (Thy-PE1200-

Thy et Thy-PDMS1600-Thy) est macroscopiquement hétérogène. Son analyse thermique, Figure 

117, révèle un endotherme et un exotherme à 186/175°C correspondant à la fusion et à la 

cristallisation des domaines de thymines greffées sur le PE (valeurs comparables à celles de 

Thy-PE1200-Thy pur, 191/184°C). L’endotherme à 124°C doit correspondre à la fusion des 

thymines greffées sur le PDMS (137/117°C pour Thy-PDMS1660-Thy pur). Enfin, les chaines 

PE cristallisent difficilement (petit endotherme élargi vers 50°C, environ 20 J/g), comme déjà 

observé pour Thy-PE1200-Thy (Chapitre 3). Pour résumer, le thermogramme du mélange 

correspond à la superposition de celui de chaque polymère, ce qui confirme la macro-séparation 

de phase entre le PE et le PDMS. 
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Figure 117. DSC du mélange Thy-PE1200-DAT/Thy-PDMS1660-Thy (10°C/min, exo down). 

La macro-séparation de phase est confirmée également en microscopie optique polarisée 

(Figure 118). Au-delà de la fusion des thymines greffées sur le PE (à 200°C), la séparation de 

phase macroscopique est très importante. Au refroidissement, on observe en dessous de 180°C 

la cristallisation de sphérolites, identiques à celles observées pour Thy-PE1200-Thy et le 

figement de la macro-séparation de phase. 

 

Figure 118. Microscopie optique du mélange Thy-PE1200-DAT/Thy-PDMS1660-Thy A) à 20°C 

entre polariseurs et B) à 200°C sans polariseurs. Echelle 100 µm. 

En conclusion, aucun copolymère multibloc supramoléculaire ne peut être obtenu en 

mélangeant Thy-PE1200-Thy et Thy-PDMS1660-Thy. Il est probable qu’en fondu, les interactions 

entre Thy soient trop faibles pour compenser l’incompatibilité des chaines PE et PDMS. Pour 

palier ce problème, on mélange des chaines porteuses de motifs complémentaires Thy/DAT, 

dont l’association est forte et non cristallisable. 

2. Mélange de chaines téléchéliques fonctionnalisées par des motifs 

complémentaires et sélectifs Thy/DAT 

On a réalisé le mélange, équimolaire en Thy/DAT, de DAT-PE1200-DAT et Thy-PDMS1660-

Thy). On obtient un solide cassant macroscopiquement homogène. Son analyse thermique, 

Figure 119, révèle la présence d’une Tg à -123°C caractéristique du PDMS. L’endotherme à 

116°C et l’exotherme à 102°C correspondent à la fusion/cristallisation du PE, par analogie avec 

20 CA B 200 C
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ce qui est observé pour DAT-PE1200-DAT seul (Chapitre 3). Bien que la fusion des thymines 

du Thy-PDMS1660-Thy pur soit observée entre 117 et 137°C (proche de la fusion du PE), 

l’analyse de l’enthalpie de l’endotherme à 116°C suggère qu’il n’y a pas de cristallisation des 

thymines dans le mélange. En effet, cette enthalpie vaut 71 J/g, mais 170 J/g en ramenant à la 

fraction volumique du PE dans le mélange (42 wt%). Cette valeur correspond à un taux de 

cristallinité de 68% comparable aux 62% du DAT-PE1200-DAT. Comme pour les copolymères 

triblocs, la légère augmentation de la cristallinité dans le mélange pourrait résulter d’une micro-

séparation de phase entre les chaines PE et PDMS. On peut donc conclure que les thymines 

sont associées aux DAT. 

 

Figure 119. DSC du mélange DAT-PE1200-DAT/Thy-PDMS1660-Thy (10°C/min, exo down). 

La microscopie optique polarisée confirme les résultats de DSC puisqu’aucune séparation de 

phase macroscopique n’est observée même à 160°C (annexe 6). La microscopie optique en 

transmission (TEM) montre une structuration lamellaire (Figure 120). Il n’a pas été possible 

d’obtenir de meilleurs clichés, l’échantillon étant trop fragile pour permettre des coupes très 

fines. La taille caractéristique de la structure est de 73 ± 3 Å avec un bloc PE de 53 ± 6 Å et un 

bloc PDMS de 20 ± 5 Å. La proportion du bloc PE dans la totalité de lamelle est de 73 %, ce 

qui est significativement plus élevé que la fraction volumique du PE dans le mélange (47 %). 

Il apparaît donc que le mélange n’est pas homogène à température ambiante. 

 

Figure 120. Microscopie optique en transmission (TEM) du mélange DAT-PE1200-DAT/Thy-

PDMS1660-Thy à un grossissement ×85000. 

50 nm 50 nm

A B
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L’analyse du mélange en SAXS à différentes températures est présentée Figure 121. A 30°C, 

on observe des pics larges et peu définis. Le pic de plus grande intensité est à 0,88 nm-1 (71 Å) 

en accord avec la distance mesurée sur le cliché TEM à température ambiante. Après la fusion 

du PE, un pic fin apparaît à 1,15 nm-1, correspondant à 55 Å dans l’hypothèse d’une micro-

séparation de phase lamellaire. Cependant, l’absence du second ordre de diffraction sur le 

spectre à 130°C ne permet pas de déterminer le type de morphologie de la micro-séparation de 

phase. A 140°C, celle-ci disparaît au profit d’un trou de corrélation. La même évolution est 

observée au refroidissement. Il semblerait que la température de transition ordre-désordre soit 

proche de 140°C, soit inférieure à celle des copolymères supramoléculaires triblocs. Le fait 

d’avoir un mélange de chaines difonctionnelles induit donc une diminution de la ségrégation 

des oligomères PE et PDMS. 

 

Figure 121. SAXS de DAT-PE1200-DAT/Thy-PDMS1660-Thy à différentes températures au 

chauffage. 

Ainsi, comme pour les copolymères supramoléculaires triblocs, la micro-séparation de phase 

est formée dans le fondu et est détruite par la cristallisation non confinée du PE. 

3. Propriétés mécaniques des copolymères multiblocs supramoléculaires 

Les propriétés mécaniques du copolymère multiblocs DAT-PE1200-DAT/Thy-PDMS1660-Thy 

ont été étudiées en DMA en flexion 3 points (Figure 122). La contrainte et la déformation à la 

rupture du mélange valent respectivement 0,21 MPa et 1,5% et le module de flexion est de 15 

MPa. Il y a donc une diminution catastrophique du module de flexion par rapport à celui DAT-

PE1200-DAT (3,3 GPa) et seulement une très légère amélioration de la déformation à la rupture 

(0,24%). L’absence de cristallisation confinée du PE dans le mélange explique ces résultats. Si 

la cristallisation du PE était confinée par une micro-séparation, il pourrait y avoir à la fois un 

module et une déformation à la rupture importants. En effet, Mohajer et collaborateurs ont 

obtenu un matériau au comportement de type caoutchouc renforcé pour des copolymères 

triblocs polyéthylène-poly(éthylène propylène)-polyéthylène, propriétés résultant de la micro-
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séparation sphérique du PE cristallin dans une phase continue de PEP amorphe.55 Dans notre 

cas, pour forcer une cristallisation confinée, il faudrait avoir une ségrégation plus forte entre les 

deux polymères fondus. 

 

Figure 122. Evolution de la contrainte en fonction de la déformation pour le mélange DAT-

PE1200-DAT/Thy-PDMS1660-Thy et DAT-PE1200-DAT à 25°C. 

Conclusion 

Nous avons mis en évidence que la micro-séparation de phase de mélanges de polymères 

supramoléculaires ne peut être obtenue que si l’association supramoléculaire compense 

l’incompatibilité chimique des blocs. Il est donc essentiel, dans nos systèmes, d’introduire des 

associations Thy/DAT. 

Dans cette restriction, nous avons retrouvé certaines prédictions faites par des modèles 

théoriques construits par Frederickson pour des copolymères triblocs supramoléculaires. 

Certains mélanges présentent au-delà de la fusion des chaines PE, une micro-séparation de 

phase. La morphologie, lamellaire ou hexagonale, dépend alors de la fraction volumique de 

chaque bloc et de la valeur de χN tout comme les copolymères à blocs covalents, mais aussi de 

la taille respective des blocs. 

Nous avons également montré que la micro-structuration en fondu repose sur les interactions 

supramoléculaires entre unités thymine et DAT. A haute température, ces liaisons se rompent 

et la macro-séparation de phase apparaît. En refroidissant, les liaisons se reforment et 

permettent la restauration de la micro-séparation de phase, phénomène inédit dans la littérature. 

Cette réversibilité s’explique par la facilité des chaines macro-séparées à diffuser dans 

l’échantillon fondu. 

Lorsque les chaines PE cristallisent, les micro-séparations de phase sont détruites par la 

cristallisation non confinée du PE. Le non confinement est due à une trop faible ségrégation 

entre les domaines fondus de PE et de PDMS. Ces propriétés structurales expliquent les pauvres 

propriétés mécaniques de ces copolymères à blocs : les chaines de PE cristallisées ne sont pas 
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suffisamment confinées dans les nano-domaines pour apporter la rigidité et la flexibilité 

recherchées. 

Pour observer une cristallisation confinée, et donc une conservation des micro-structures depuis 

le fondu, il faudrait renforcer l’incompatibilité des monomères, par exemple en utilisant des 

blocs plus longs ou d’autres blocs amorphes avec une Tg supérieure à la cristallisation du PE, 

comme le polystyrène. Cependant, augmenter l’incompatibilité des chaines nécessite 

d’augmenter également les associations supramoléculaires pour les compenser, il faudrait donc 

choisir une autre paire d’unités complémentaires et sélectives. 
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Introduction 

Il a été observé de manière fortuite que la photopolymérisation de certains monomères acrylates 

sous atmosphère ambiante conduit à des films présentant spontanément des morphologies bien 

définies en surface (lamelles, hexagones…). Dans ce chapitre, on cherche à comprendre ce 

phénomène et à identifier les paramètres qui contrôlent les morphologies. Dans une première 

partie, nous présenterons la photopolymérisation radicalaire et les phénomènes de texturation 

induits par le gonflement par un solvant. Nous mettrons ensuite en évidence le rôle de la 

cinétique de photopolymérisation dans le phénomène d’auto-texturation. Enfin, nous 

montrerons comment contrôler la taille, le type et l’orientation des texturations. Une partie de 

ces résultats a été publiée dans l’article :1 

Controlling Self-Patterning of Acrylate Films by Photopolymerization, J. Lacombe, C. 

Soulié-Ziakovic, Polym Chem 2017, 8 (7), 1129–1137 

I. Photopolymérisation radicalaire conventionnelle 

La photopolymérisation est une polymérisation, généralement radicalaire mais aussi cationique, 

amorcée par irradiation lumineuse. Le principal avantage de la photopolymérisation comparé à 

la polymérisation à amorçage thermique ou rédox est qu’elle est très rapide et qu’il est possible 

de la contrôler avec l’intensité lumineuse. De plus, elle est réalisée sans solvant et sans 

chauffage, ce qui la rend intéressante d’un point de vue économique et environnemental. Enfin, 

elle permet un contrôle spatial et temporel de la polymérisation, la réaction ne se produisant 

qu’au niveau des zones éclairées et pouvant être  suspendue et redémarrée en 

éteignant/rallumant la lampe, ce que ne permet pas une polymérisation amorcée par voie 

thermique. La principale limitation de la photopolymérisation est la relative faible pénétration 

de l’énergie lumineuse au travers d’une épaisseur importante. C’est pourquoi ce procédé est 

essentiellement utilisé dans l’industrie pour des applications de surface comme les revêtements 

(vernis sur métal, papier, bois et plastiques), les adhésifs ou encore en photolithographie pour 

fabriquer des circuits imprimés. 

La polymérisation radicalaire, qu’elle soit amorcée par irradiation ou thermiquement, se 

décompose en trois étapes principales. La première étape, dite d’amorçage, permet la formation 

de radicaux à partir d’un amorceur. Ces radicaux réagissent avec des monomères et permettre 

la croissance des chaines à l’étape de propagation. Enfin, la croissance des chaines s’arrête à 

l’étape de terminaison. Nous allons plus particulièrement nous intéresser aux spécificités de la 

photopolymérisation, notamment à l’étape d’amorçage. Nous mettrons en particulier l’accent 

sur l’effet de l’oxygène sur la cinétique de photopolymérisation, le phénomène d’auto-

texturation n’étant observé que lorsque la réaction est conduite en présence d’air. 
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1. Amorçage photochimique 

Différents type d’amorceurs existent et sont classés selon leur mode de dégradation : amorceurs 

thermiques (peroxydes ou dialkyldiazènes), redox ou photochimiques. Pour un amorçage 

photochimique, le photo-amorceur absorbe des photons lumineux, et passe dans un état excité 

I* par promotion d’un électron vers une orbitale de haute énergie. Pour se faire, la bande 

d’émission de la source lumineuse et la bande d’absorption du photo-amorceur doivent se 

superposer sur une certaine gamme de longueur d’onde (la plupart du temps dans l’ultraviolet). 

L’état excité I* se désexcite ensuite pour redonner I en émettant un photon ou de la chaleur, ou 

bien en formant des radicaux par rupture homolytique. Souvent, la photolyse du photo-

amorceur génère deux radicaux différents : 

I + hν → I∗ 

I∗ → R˙ + R′˙ 

Parce qu’elles absorbent fortement dans l’UV et que leurs rendements quantiques sont élevés 

(nombre de chaines en croissance générées par photon absorbé), les cétones aromatiques sont 

communément utilisées. Sous irradiation, il y a rupture homolytique de la liaison entre le 

carbone du carbonyle et le carbone en α. Par exemple, la 2,2-diméthoxy-2-phényl acétophénone 

(DMPA) forme un radical méthyle et un radical benzoyle qui peuvent tous deux réagir avec un 

monomère et amorcer la propagation (Schéma 1).2 

 

Schéma 1. Photolyse de la DMPA conduisant à la formation de radicaux méthyle et benzoyle.2 

Dans la deuxième étape de l’amorçage, les radicaux générés réagissent avec la fonction vinyle 

d’un monomère selon : 

R. + M → RM1
˙  

La loi de vitesse de l’amorçage photochimique est donnée par la relation suivante3 : 

Ri = 2ΦIa (1) 

avec Ia l’énergie absorbée et Φ le rendement quantique. Le facteur 2 correspond aux deux 

radicaux formés à partir de l’amorceur (comme avec la DMPA). En utilisant la loi de Beer-

Lambert, on peut relier l’énergie absorbée Ia à l’énergie de la lumière incidente I : 

Ia = εICIe
−εCID (2) 
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avec D l’épaisseur de l’échantillon traversée par la lumière incidente d’intensité I, ε le 

coefficient d’absorption molaire et CI la concentration en amorceur. La vitesse d’amorçage peut 

être ré-exprimée selon : 

Dans l’hypothèse où l’épaisseur du système irradié et la concentration en amorceur sont faibles, 

l’exponentielle peut être approximée par 1. La vitesse d’amorçage s’exprime donc 

proportionnellement à l’intensité lumineuse et à la concentration en amorceur3 : 

Ri = 2ΦεICI (3) 

2. Propagation 

La réaction de propagation consiste en la croissance de la chaine polymère par réactions 

successives du radical formé RM1
˙ avec des monomères : 

RM1
˙ + M → RM2

˙  

RMn
˙ + M → RMn+1

˙  

Classiquement, on fait l’hypothèse que la réactivité du radical ne dépend pas de la taille de la 

chaine. Ainsi, chaque étape de propagation a la même constante de vitesse kp. La vitesse de 

propagation s’exprime alors : 

Rp = kp[M] (
Ri

2kt
)

1
2

~ kp[M] (
ΦεICI

2kt
)

1
2
 (4) 

avec kt la constante de terminaison et [M] la concentration en monomère. 

3. Terminaison et transfert 

La réaction de terminaison correspond à l’arrêt de la croissance d’une chaine et peut se produire 

selon deux mécanismes : la recombinaison ou la dismutation. La recombinaison consiste en la 

formation d’une liaison covalente entre deux macro-radicaux. La dismutation consiste au 

transfert d’un hydrogène entre deux macro-radicaux menant à une chaine avec une extrémité 

insaturée et une autre avec une extrémité saturée (Schéma 2). On notera que, pour les acrylates, 

la terminaison se fait essentiellement par recombinaison alors que, pour les méthacrylates, c’est 

essentiellement par dismutation. 
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Schéma 2. Mécanismes des réactions de terminaison par recombinaison (haut) et dismutation 

(bas) pour l’acrylate de butyle et le méthacrylate de méthyle. 

La vitesse de terminaison s’exprime en fonction de la constante de terminaison kt : 

Rt = 2kt[M˙]² (5) 

avec kt = ktc + ktd ; ktc et ktd étant respectivement les constantes de terminaison par 

recombinaison et dismutation. 

Des réactions de transfert peuvent également avoir lieu : le transfert d’un groupe labile 

(hydrogène, halogène…) conduit à la terminaison de la chaine en croissance et à la formation 

d’un nouveau radical duquel peut croître une nouvelle chaine : 

RMn
˙ + XR′ → RMnX + R′˙ 

Les réactions de transfert peuvent se faire avec le solvant, le monomère, l’amorceur ou le 

polymère. Dans ce dernier cas, le transfert d’un proton d’une chaine polymère terminée forme 

un radical propageant qui conduit à un point de réticulation entre deux chaines polymère. Les 

réactions de transfert induisent une diminution de la taille des chaines mais, si la constante de 

réamorçage est du même ordre de grandeur que celle de propagation, il n’y a pas d’effet sur la 

vitesse de propagation.3 

4. Effet de l’oxygène sur la polymérisation 

Jusqu’à présent, la polymérisation radicalaire a été décrite dans le cas limite où on travaille en 

en l’absence totale d’oxygène (atmosphère inerte). En présence d’oxygène (atmosphère 

ambiante notamment), la situation est plus complexe. Tout d’abord, l’oxygène peut désactiver 

l’état photo-excité I* de l’amorceur (quenching en anglais). Néanmoins, les photo-amorceurs 

traditionnellement utilisés donnent des états excités de durée de vie suffisamment courte (10-6 

s 4) pour que l’impact de l’oxygène soit limité. 
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Son effet le plus important est d’inhiber la propagation par réaction avec les carboradicaux. La 

constante d’inhibition étant extrêmement élevée (kO2 ~ 109 M-1s-1 5), c’est la diffusion de 

l’oxygène jusqu’aux radicaux qui contrôle la cinétique de la réaction d’inhibition. Il se forme 

des radicaux peroxydes peu réactifs vis-à-vis des doubles liaisons, ce qui réduit, voire empêche, 

le réamorçage de la chaine. A titre d’exemple, la constante de réaction de ROO˙ avec un 

monomère méthacrylate de méthyle est de 0,24 M-1s-1 contre 515 M-1s-1 pour un carboradical 

(Schéma 4).6 Les deux principales réactions des radicaux péroxydes sont : (1) la recombinaison 

avec un carboradical avec une constante de réaction de l’ordre de 108 M-1s-1 7 et (2) l’extraction 

d’un hydrogène sur une petite molécule ou sur une chaine de polymère (notée D-H sur le 

Schéma 4), générant un radical réactif (constante de réaction également de l’ordre de 108 M-1s-

1 7). 

En début d’irradiation, la concentration en oxygène dissout dans la formulation est importante 

(environ 10-3 M 8). La polymérisation est alors inhibée, la probabilité de réaction des radicaux 

générés avec l’oxygène étant importante. On observe donc une période d’induction de la 

polymérisation le temps que tout l’oxygène dissous soit consommé. On notera que la réaction 

d’extraction d’un hydrogène par des radicaux péroxydes permet une consommation accélérée 

de l’oxygène. En effet, le radical généré peut réagir avec une molécule d’oxygène et donner un 

nouveau radical péroxyde. Ainsi, un mécanisme dit de peroxydation de chaine a lieu : à partir 

d’un seul radical initial, plusieurs molécules d’oxygène sont consommées (Schéma 3). Decker 

et Jenkins ont montré que, par radical amorcé, jusqu’à 8 molécules d’oxygène peuvent être 

consommées.9 

Selon Bowman et al., le temps d’induction dépend principalement de la concentration en 

oxygène dissous [O2]dissous et de la vitesse d’amorçage Ri et peut être exprimé selon la formule 

suivante :10 

tinduction =
[O2]dissous

Ri
 (6) 

Ainsi, pour diminuer le temps d’induction, on pourra augmenter la concentration en amorceur 

et/ou l’intensité lumineuse. De plus, en dégazant les formulations avec un gaz inerte, on s’attend 

également à une diminution plus importante du temps d’induction. 

Dans un système fermé, la polymérisation ne démarre que si la concentration en oxygène 

dissous est suffisamment faible. Dans un système ouvert où l’oxygène est présent en quantité 

« infinie » et diffuse à partir de la surface de la formulation, la polymérisation n’a lieu que si 

les radicaux sont formés plus rapidement que l’oxygène ne diffuse. Dans ce cas, une 

concentration stationnaire en oxygène dissous est atteinte lorsque la consommation de 

l’oxygène est compensée par sa diffusion. On a alors la relation suivante : 

kO2[O2]stationnaire ~ kp[M] (7) 

Decker et Jenkins ont déterminé que la concentration d’oxygène stationnaire est de l’ordre de 

5.10-6 M pour des monomères acrylates.9 Ainsi, la polymérisation ne commence que lorsque la 

concentration en oxygène dissous a diminué de plus de 99%. 
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Schéma 4. Schéma réactionnel de la photopolymérisation radicalaire avec les étapes 

d’amorçage, propagation et terminaison en présence d’oxygène (inspiré de la référence 11). 

Pour une photopolymérisation à l’air, en faisant l’hypothèse que le mécanisme principal de 

terminaison des chaines est l’inhibition par l’oxygène (puisque kO2 >> kp), la vitesse de 

propagation dépend alors de la vitesse d’amorçage Ri et de la vitesse d’inhibition de l’oxygène 

RO2 selon la relation suivante : 3,12 

Rp =
kp[M]Ri

RO2
 (8) 

La vitesse d’inhibition de l’oxygène dépend de la constante de réaction de l’oxygène avec des 

radicaux kO2 et de la concentration en oxygène dissous dans la formulation [O2] : 

RO2 = kO2[O2] (9) 

La vitesse de propagation s’exprime alors par : 

Rp~
kp[M]ΦεICI

kO2[O2]
 (10) 
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Pour conclure, nous avons mis en évidence que les principaux paramètres qui contrôlent la 

cinétique de photopolymérisation sont la concentration en amorceur et l’intensité lumineuse. 

Nous avons également montré le rôle majeur de l’inhibition de l’oxygène lorsque la 

photopolymérisation est réalisée en atmosphère non inerte. Nous verrons comment cette 

inhibition est à l’origine du phénomène d’auto-texturation des films acrylates photopolymérisés 

à l’air ambiant. 

II. Phénomènes de texturation induits par le gonflement en 

solvant 

La texturation de la surface de films ou gels polymères peut être induite par gonflement d’un 

bon solvant du polymère (gonflement externe) ou par son monomère (gonflement interne). 

1. Gonflement d’un hydrogel 

Tanaka et al. ont été les premiers à observer l’apparition de morphologies à la surface 

d’hydrogels de polyacrylamide gonflés par l’eau.13 Les gels de polyacrylamide sont des 

polyélectrolytes qui gonflent fortement en présence d’eau du fait de la pression osmotique 

exercée par les contre-ions du gel. Au début du gonflement, les auteurs observent des textures 

uniformes d’hexagones déformés et dont la taille caractéristique augmente au cours du temps, 

à mesure que l’eau gonfle l’hydrogel (Figure 123). Lorsque la taille des textures avoisine celle 

de l’échantillon, la surface du film retrouve son aspect lisse : le gel est alors gonflé de façon 

homogène sur toute son épaisseur. 

 
Figure 123. Apparition de textures à la surface d’un film de polyacrylamide lors de son 

gonflement par de l’eau et évolution dans le temps de ces morphologies. 

Tanaka et al. ont expliqué la formation de ces structures de la manière suivante. La cinétique 

de gonflement du gel est gouvernée par la diffusion du réseau polymère dans le solvant. Au 

début du gonflement, seule une très fine couche de gel à la surface est gonflée. Cette couche 

subit deux contraintes opposées : sa surface extérieure est libre de gonfler alors que sa surface 
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inférieure ne le peut pas puisque celle-ci est attachée au reste du gel non gonflé. Si la pression 

osmotique est faible, ces deux contraintes s’accommodent par un étirement de la surface du gel 

perpendiculairement à sa surface. En revanche, si la pression osmotique est importante, ces 

deux contraintes ne peuvent plus s’accommoder et la surface du gel flambe faisant apparaître 

une texture. La taille caractéristique des textures est proportionnelle à l’épaisseur de la couche 

gonflée, seule grandeur caractéristique du système. Avec le temps, le gonflement augmente, 

tout comme l’épaisseur de la couche gonflée, ce qui explique que la taille des textures 

augmente. 

Le modèle théorique développé par Tanaka s’appuie sur la logique introduite par Euler14 pour 

décrire l’instabilité mécanique d’un cylindre soumis à une force de compression. Les calculs 

mènent aux résultats suivants : 

1. la condition nécessaire à l’apparition d’une instabilité de surface est que la pression 

osmotique due au gonflement P soit supérieure à une pression osmotique critique Pc. 

Cette pression osmotique critique dépend du module de la surface du gel Et et de celui 

de la partie non gonflée Eb :  

texturation ⇔ P > Pc 

Pc =
2

3
(EtEb)1/2 

(11) 

2. la taille caractéristique des texturations est alors liée au rapport des modules en surface 

et en dessous du gel et à l’épaisseur du film : 

λ =  
2π

√3
(

Et

Eb
)

1/4

hfilm (12) 

3. à la limite d’apparition des texturations, les auteurs prédisent une texture parfaitement 

hexagonale. Lorsque le gonflement est plus important, c'est-à-dire P > Pc, les hexagones 

se déforment et coalescent comme observé sur la Figure 123. 

2. Gonflement par un solvant de films acrylates photopolymérisés  

L’observation de nouvelles morphologies a été faite par Guvendiren et al. lors du gonflement 

par l’eau de films de poly(2-hydroxéthyl méthacrylate) (poly(HEMA)) photopolymérisés à 

l’air.15 

L’inhibition par l’oxygène des radicaux à la surface du film pendant la photopolymérisation 

conduit à un gradient de réticulation dans l’épaisseur du film. En effet, le taux de réticulation 

est plus faible en surface que dans le reste du film, l’oxygène ne pouvant diffuser profondément 

dans la formulation. L’ajout d’une goutte d’eau (bon solvant du poly(HEMA)) sur ces films à 

gradient de réticulation, fait apparaître des texturations à l’endroit où la goutte a été déposée. 

Après que la goutte d’eau a diffusée dans le film, les texturations restent présentes. Guvendiren 

et al. ont également mis en évidence que l’inhomogénéité du film est cruciale pour le 

phénomène de texturation : un film homogène (sans gradient de réticulation) ne texture pas par 

gonflement avec de l’eau. 
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Différentes morphologies peuvent être obtenues en changeant le taux de réticulation des films 

acrylates (variation du pourcentage du réticulant éthylène glycol diméthacrylate, EGDMA, 

Figure 124). Ainsi, en faisant varier le taux de réticulation de 0 à 2 wt% en EGDMA, des 

morphologies aléatoire, lamellaire, cacahuète (peanut) et hexagonale apparaissent 

successivement. A 4 wt%, les films sont lisses. 

 
Figure 124. a) Images au microscope optique de la surface de films de poly(HEMA) gonflés 

par l’eau. Les images au dessus sont colorées RGB, b) schémas des différentes morphologies 

et de leurs trois vecteurs d’onde k1, k2 et k3 correspondants. 

L’origine de ces morphologies est expliquée sur la base des conclusions de Tanaka et al. 

L’épaisseur de film gonflé en surface subit des contraintes opposées : sa partie supérieure est 

libre de s’étendre alors que sa partie inférieure ne l’est pas, attachée à la partie non gonflée du 

film. Pour des taux de réticulant supérieurs à 4 wt%, le module du film est élevé, ce qui traduit 

d’après la formule (11), une pression osmotique critique Pc supérieure à la pression osmotique 

due au gonflement P ; les films sont donc lisses. En diminuant le taux de réticulant, la pression 

critique Pc diminue, menant à la condition P = Pc, la morphologie hexagonale apparaît comme 

prédit par Tanaka et al. En diminuant d’avantage le taux de réticulant, la condition P >> Pc est 

remplie et les hexagones se déforment et coalescent pour former successivement les 

morphologies cacahuète, lamellaire et aléatoire. 

Il est intéressant de noter que, bien que le polymère poly(HEMA) soit vitreux à température 

ambiante (Tg = 57°C), il peut se déformer au cours du gonflement par un bon solvant. En effet, 

le solvant joue ici le rôle de plastifiant et permet de donner aux chaines du réseau suffisamment 

de mobilité pour le flambage de la surface. Après que la goutte a diffusée dans le film, la 

plastification diminue et le polymère redevient vitreux, figeant ainsi les texturations de surface. 
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3. Auto-gonflement de films acrylates photopolymérisés 

Il a été reporté par Crosby et Chandra que le 2-phénoxyéthyl acrylate (PEA) photopolymérisé 

sous atmosphère ambiante, donne spontanément un film texturé en surface (pas de gonflement 

externe).16 Les auteurs ont appellé ce phénomène l’auto-texturation. Pour en comprendre 

l’origine, ils ont mis en évidence que la photopolymérisation sous atmosphère inerte du même 

monomère donne un film lisse et ont proposé le mécanisme suivant : lors de l’irradiation, 

l’oxygène présent dans l’air piège des radicaux à la surface du film inhibant ainsi la 

polymérisation à la surface. Il se forme alors une couche liquide de monomères non réagis au 

dessus du film réticulé. En effet, la diffusion de l’oxygène étant limitée à une faible épaisseur 

de la formulation (environ 15 µm 12), un film bien réticulé est obtenu aux épaisseurs plus 

importantes. Par analogie avec les travaux de Tanaka et al., la couche liquide en surface 

(monomères = bon solvant du polymère) gonfle alors le film en dessous et génère des 

texturations si la pression osmotique du gonflement est suffisamment importante (Figure 125). 

 
Figure 125. Mécanisme d’auto-texturation des films acrylates photopolymérisés proposé par 

Crosby et al.16 

Dans les conditions de leur étude, les auteurs n’ont observé qu’une morphologie aléatoire 

(Figure 126) et dont la taille caractéristique varie linéairement avec l’épaisseur du film. 

Ces résultats appellent beaucoup de questions. Le mécanisme proposé par Crosby suggère que 

l’auto-texturation est un phénomène universel pour tout monomère photopolymérisable. Dans 

ce cas, est-il possible de l’observer avec d’autres monomères, acrylates, méthacrylates ou 

autres ? En effet, malgré l’apparente simplicité du mécanisme de texturation 

(photopolymérisation d’un monomère sous air) et l’utilisation industrielle de cette technique, 

aucune autre observation n’a jamais été reportée. On peut donc se demander quels sont les 

paramètres de la photopolymérisation qui peuvent permettre l’apparition de l’auto-texturation 

et s’il est possible en les ajustant de contrôler les morphologies afin d’obtenir des textures 

régulières comme des hexagones ou des lamelles. 
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Figure 126. Image en microscopie optique et en profilométrie optique de la texturation aléatoire 

formée par auto-texturation. 

III. Importance de la cinétique de photopolymérisation dans 

l’auto-texturation 

Selon Crosby et al. la photopolymérisation résulte de l’inhibition de la polymérisation par 

l’oxygène ambiant.16 Cependant, cette inhibition n’a pas été quantifiée par ces auteurs et l’on 

peut se demander quelles sont les conséquences d’une inhibition plus ou moins importante par 

l’oxygène sur le phénomène d’auto-texturation. 

1. Quantification de l’inhibition par l’oxygène 

Nous avons utilisé l’infrarouge en mode ATR (Attenuated Total Reflectance) pour mesurer la 

conversion au-dessus et en dessous d’un film photopolymérisé sous atmosphère ambiante. 

L’inhibition de la polymérisation par l’oxygène de l’air doit logiquement diminuer la 

conversion à la surface supérieure du film. On cherche ainsi à mettre en évidence le gradient de 

réticulation sur l’épaisseur du film. 

La conversion est mesurée en suivant la disparition de la bande de torsion (twisting) du 

CH2=CH à 809 cm-1 de la fonction acrylate par rapport à la vibration d’élongation (stretching) 

acrylate C=O à 1722 cm-1 choisie comme référence.17 La conversion est déterminée à partir de 

la formule suivante : 

αacrylate = 1 −
A809

t̅̅ ̅̅ ̅̅

A809
0̅̅ ̅̅ ̅̅

 (13) 

avec A809
0̅̅ ̅̅ ̅̅ = A809

0 /A1722
0  et A809

t̅̅ ̅̅ ̅̅ = A809
t /A1722

t  les absorbances normalisées de la fonction 

acrylate avant irradiation et après une irradiation d’un temps t respectivement. 

Des films de PEA (2-phénoxyéthyl acrylate) avec 0,4 mol% d’amorceur (2,2-diméthoxy-2-

phénylacétophénone, DMPA) et 2 mol% de réticulant (tripropylène glycol diacrylate) sont 

obtenus après une irradiation de 30 s avec une lampe UV d’irradiance UVA 53 mW/cm². La 
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photopolymérisation est réalisée sous atmosphère inerte (N2, tableau 1, gauche) ou sous 

atmosphère ambiante (air, tableau 1, milieu). 

Sous atmosphère ambiante, la surface du film est texturée. La conversion en surface est 

significativement plus faible (61%) que la conversion en dessous du film (97%). La conversion 

quasi-totale en dessous du film s’explique par la forte épaisseur de la formulation (1 mm), trop 

importante pour que l’oxygène ambiant puisse y diffuser sur le temps de l’irradiation. Sous 

atmosphère inerte, en revanche, la surface du film est lisse et les conversions sont identiques 

au-dessus et en dessous du film (97%). Ces résultats montrent bien que l’oxygène ambiant 

inhibe la polymérisation en surface. 

Il faut noter que la concentration en oxygène dissous dans les monomères acrylates 

(typiquement 10-3 mol.L-1 8) ne joue pas un rôle important dans le phénomène d’auto-

texturation. En effet, la photopolymérisation sous air d’une formulation dégazée à l’azote donne 

un film texturé de la même façon et avec les mêmes conversions que la formulation non 

dégazée. 

monomère 
phenoxyethyl 

acrylate 

phenoxyethyl 

acrylate 
lauryl acrylate 

atmosphère N2 air air 

Image de la 

surface 

   
dessus – 

dessous 

conversions 

97% - 97% 61% - 97% 34% - 97% 

Tableau 4. Images en microscopie optique de la surface des films et leurs conversions au-dessus 

et en dessous pour le PEA sous atmosphère inerte (N2), à l’air et pour l’acrylate de lauryle à 

l’air (0,4 mol% d’amorceur, 1 mm d’épaisseur, 30 s d’irradiation). Echelle 200 µm. 

Comme observé par Crosby et al., la photopolymérisation doit être réalisée en présence 

d’oxygène pour faire apparaître l’auto-texturation.16 Cependant, la photopolymérisation dans 

ces conditions d’une formulation d’acrylate de lauryle (LA) donne un film lisse et collant en 

surface, avec des conversions au-dessus et en dessous de 34% et 97% respectivement (tableau 

1, droite). Ainsi, si l’inhibition par l’oxygène de l’air est une condition nécessaire à l’auto-

texturation, elle n’en est pas une condition suffisante et d’autres paramètres doivent être 

identifiés, notamment la vitesse de polymérisation du monomère. 

2. Relation entre cinétique de polymérisation et auto-texturation 

Pour différents monomères acrylates et méthacrylates, la cinétique de photopolymérisation 

pendant l’irradiation est suivie par infrarouge en mode ATR. Une goutte de formulation 

(monomère, réticulant et amorceur) est placée sur le cristal de diamant et irradiée sous UV 

pendant 15 s. Un spectre infrarouge est acquis toutes les 0,4 s. Pour permettre cette cadence de 

mesure, un détecteur MCT (Mercury Cadmium Telluride) refroidi à l’azote liquide a été utilisé. 
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On a reporté sur la Figure 127 les conversions mesurées en dessous du film pendant 

l’irradiation. Pour toutes les formulations, on observe une période d’induction d’environ 4 s, 

due à la présence d’inhibiteurs dans les monomères (dérivés d’hydroquinone) et d’oxygène 

dissous. Ainsi, les premiers radicaux formés par la dissociation de l’amorceur sont piégés par 

l’oxygène dissous et les inhibiteurs jusqu’à la consommation totale de ces derniers. La 

polymérisation des monomères peut alors commencer. Selon le type de monomère, les profils 

cinétiques sont assez différents et peuvent être classés en trois catégories. Les monomères PEA 

et HEA (2-hydroxyéthyl acrylate) polymérisent très rapidement (conversions en dessous de 

98% en 5-7 s) et forment des films texturés en surface. Les monomères acrylates LA (lauryl 

acrylate), EHA (2-éthyhexyl acrylate) et n-BA (n-butyl acrylate) polymérisent plus lentement 

(conversions en dessous entre 40% et 80%) et donnent des films lisses et collants en surface. 

Enfin, les deux monomères méthacrylates, HEMA (hydroxyéthyl méthacrylate) et PEMA (2-

phénoxyethyl méthacrylate) polymérisent très lentement (conversions en dessous vers 10%) et 

ne forment pas de films après 15 secondes d’irradiation. 

 

Figure 127. Profils de polymérisation pour différents monomères (méth)acrylates. La 

conversion en dessous du film est mesurée pendant la photopolymérisation par IR-ATR 

(amorceur 0,4 mol%, réticulant 4,5 mol%). Images des surfaces après 15 s d'irradiation. Echelle 

200 µm. 

En augmentant la concentration d’amorceur à 2 mol%, la cinétique de polymérisation des 

monomères acrylates LA, EHA et n-BA s’accélère (Figure 128). Après 15 s d’irradiation, les 

conversions en dessous des films sont supérieures à 90%. On constate également que leurs 

surfaces sont texturées alors qu’elles étaient lisses avec 0,4 mol% d’amorceur. En revanche, il 

n’a pas été possible d’accélérer suffisamment la cinétique de polymérisation des monomères 

méthacrylates HEMA et PEMA pour obtenir des conversions importantes en 15 s d’irradiation. 
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Figure 128. Profils de polymérisation pour différents monomères acrylates. La conversion en 

dessous du film est mesurée pendant la photopolymérisation par IR-ATR (amorceur 2 mol%, 

réticulant 4,5 mol%). Images obtenues après 15 s d’irradiation. Echelle 200 µm. 

Ces résultats montrent que le phénomène d’auto-texturation dépend de la cinétique de 

photopolymérisation. Comme exposé dans la première partie, la vitesse de polymérisation Rp 

en présence d’oxygène dépend de la vitesse d’inhibition de l’oxygène et de la vitesse 

d’amorçage (équation (10)). 

La photopolymérisation étant réalisée sous air ambiant et les monomères ayant des propriétés 

chimiques proches, la vitesse d’inhibition en surface est considérée comme constante dans 

toutes les expériences. 

Les constantes de propagation kp des différents monomères sont données à 20°C et 1 atm dans 

le tableau 2. En accord avec l’équation (10), plus la constante de propagation est élevée, plus la 

cinétique de polymérisation est rapide (Figure 127). De même, plus la concentration en 

amorceur est importante, plus la polymérisation est rapide. Ainsi, les deux monomères ayant 

les constantes de propagation les plus élevées texturent dès 0,4 mol% d’amorceur alors que les 

autres monomères acrylates de kp plus faibles ne texturent que pour 2 mol% d’amorceur. Il est 

donc possible d’accélérer la cinétique de polymérisation en augmentant la quantité d’amorceur. 

Les acrylates étant une famille de monomères caractérisés par des constantes de propagation 

élevées, les vitesses de polymérisation sont très rapides et il est possible d’auto-texturer leurs 

films en optimisant les conditions expérimentales (Tableau 5). En revanche, les méthacrylates 

ont des constantes de propagation environ 10 fois plus faibles impliquant des cinétiques de 

polymérisation bien trop lentes, même avec de forts taux d’amorceur (limite de solubilité de 

DMPA d’environ 10 mol%), pour générer de l’auto-texturation. 
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Surface film 

        

λ [µm] - - 166 ± 11 99 ± 5 192 ± 7 187 ± 16 81 ± 7 98 ± 12 

kp [L.mol-1.s-1]a) ~ 1000 1100 13000 14300 16700 16700 ~ 17000 17500 

référence Figure 127b) 18 19 20 21 21 Figure 127b) 22 

Tg (°C) 32 57 -49 43 -50 -3 5 -16 

aValeurs à 20°C et 1 atm. bValeurs extrapolées à 20°C et 1 atm à partir des données de la littérature et des résultats 

de la Figure 127. 

Tableau 5. Surface de film pour différents monomères (méth)acrylates (amorceur 2 mol%, 

réticulant 4,5 mol%, épaisseur 0,4 mm, irradiation 60 s). La taille caractéristique des 

texturations, la constante de propagation ainsi que la température de transition vitreuse sont 

aussi ajoutées. Echelle 200 µm. 

On voit donc que la cinétique de photopolymérisation doit être suffisamment rapide pour 

contrebalancer l’inhibition très importante par l’oxygène en surface. Si elle est trop lente, 

l’oxygène diffuse profondément dans la formulation. Il en résulte que le gonflement par les 

monomères non réagis en surface est plus faible, le reste du film étant déjà gonflé par des 

monomères inhibés. 

 

Figure 129. Profil de température pour la photopolymérisation du tert-butyl acrylate (2 mol% 

amorceur, 4,5 mol% réticulant, épaisseur 0,5 mm), mesuré avec un thermocouple. 

La texturation du film de tert-butyle acrylate peut paraître surprenante car, contrairement aux 

autres acrylates de l’étude, son polymère a une température de transition vitreuse supérieure à 

la température ambiante (43°C). Cependant, la photopolymérisation est une réaction très 

exothermique et la texturation apparaît alors que la température est localement élevée (67 °C 

au maximum, Figure 129), ce qui donne aux chaines du réseau polymère suffisamment de 

mobilité pour plisser le film. 

PEMA HEMA n-BA t-BA EHA LA PEA HEA
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Enfin, d’après l’équation (10), l’intensité des UV est aussi un paramètre de contrôle de la vitesse 

de polymérisation. Pour le confirmer, l’intensité des UV a été augmentée et l’on constate qu’une 

formulation qui texture sous 53 mW/cm² donne des films lisses pour des intensités UV plus 

importantes (855 mW/cm²) et plus faibles (0,4 mW/cm²) (Figure 130). Il semble donc qu’il 

existe une gamme d’intensité UV pour laquelle l’auto-texturation apparaît (de l’ordre de 10 à 

600 mW/cm² pour le PEA dans les conditions de la Figure 130). Ce résultat montre que si la 

cinétique de photopolymérisation est extrêmement rapide, il n’y a plus d’auto-texturation, car 

la diffusion de l’oxygène devient négligeable. Dans ces conditions, la couche liquide de 

monomères non réagis en surface est trop fine pour induire une contrainte de gonflement 

suffisante pour faire flamber la surface du film. Le film s’étire alors perpendiculairement à sa 

surface.13 

De la même façon, on constate qu’il existe une gamme de concentration en amorceur qui mène 

à des films auto-texturés. En effet, toutes choses égales par ailleurs une formulation de PEA à 

0,4 mol% d’amorceur texture, tandis qu’à 0,05 mol% le film est lisse (Figure 130). A 8 mol%, 

une texturation hexagonale très peu marquée est observée, indiquant la limite supérieure film 

texturé/film lisse. 

 

Figure 130. Influence de l’intensité des UV et de la concentration en amorceur sur le phénomène 

de texturation (PEA, réticulant 2 mol%, irradiation 30 s). Echelle 200 µm. 

Pour conclure, la cinétique de photopolymérisation, contrôlable notamment par l’intensité des 

UV et la concentration en amorceur (équation (10)) doit être suffisamment rapide pour générer 

de l’auto-texturation. On peut supposer que cette gamme cinétique est centrée sur une vitesse 

Rp proche de la vitesse inhibition de l’oxygène en surface. Pour faire varier la vitesse 

d’inhibition, il faudrait contrôler la concentration en oxygène dans l’atmosphère, comme l’ont 

fait Crosby et Chandra. Dans ce cas, pour une formulation donnée (vitesse de polymérisation 

Rp fixée), si la quantité d’oxygène dans l’atmosphère est trop importante ou trop faible, le 

phénomène d’auto-texturation diminue, voire disparaît.16 Ce résultat confirme que la vitesse 
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d’inhibition de l’oxygène en surface fixe la gamme de vitesses de polymérisation qui permet 

de générer des films auto-texturés. 

On a résumé sur la Figure 131 les 4 situations possibles. Sans inhibition de l’oxygène 

(irradiation sous atmosphère inerte), il ne reste aucun monomère non réagis en surface pour 

gonfler le film, ce dernier reste lisse (cas A). En présence d’oxygène, si la cinétique de 

polymérisation est extrêmement rapide, la diffusion de l’oxygène à la surface de la formulation 

est négligeable. Le gonflement est alors insuffisant pour générer une auto-texturation (cas B). 

Si la polymérisation est trop lente, l’inhibition domine et le film, déjà gonflé de monomères 

non réagis, ne peut gonfler davantage : la surface du film est lisse et collante (cas D). Enfin, si 

les cinétiques de polymérisation et d’inhibition par l’oxygène sont similaires, la couche liquide 

de monomères non réagis à la surface des films est suffisante pour induire, en gonflant le film, 

une contrainte conduisant à l’auto-texturation. 

 

Figure 131. Différentes situations lors de la photopolymérisation d’une formulation acrylate en 

fonction de la vitesse de polymérisation Rp, et de la vitesse d’inhibition de l’oxygène RO2. (A) 

irradiation sous atmosphère inerte, le film est lisse, (B) à l’air mais avec Rp extrêmement 

important par rapport à l’inhibition de l’oxygène, le film est lisse, (C) à l’air avec un Rp élevé 

adapté à la vitesse d’inhibition, une couche liquide de monomères inhibés permet d’auto-

texturer. (D) avec un faible Rp, le film est lisse et collant. 

IV. Etude de la formation et de la stabilité des texturations 

L’auto-texturation apparaissant en surface du film au cours de la photopolymérisation et ayant 

mis en évidence que l’inhibition de l’oxygène joue un rôle crucial dans ce phénomène, il serait 

intéressant de quantifier les conversions à cette surface supérieure pendant l’irradiation. On 

pourrait alors déterminer à quel moment les textures apparaissent. Nous avons donc mesuré les 

conversions sur les faces inférieure et supérieure de films réalisés pour différents temps 

d’irradiation par infrarouge en mode ATR. Les mesures sont effectuées immédiatement à la fin 

de l’irradiation afin de limiter les effets de post-polymérisation. En effet, à la fin de l’irradiation, 
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des radicaux continuent de propager, ce qui augmente la conversion.7 Ce phénomène de post-

polymérisation est mis en évidence sur la Figure 132. On constate qu’après 10 s d’irradiation, 

la conversion de la face supérieure du film est très faible (environ 20%) et croit lentement 

jusqu’à atteindre une valeur de 76% après 24 h, quand tous les radicaux résiduels se sont 

propagés ou ont été piégés. 

 

Figure 132. Mise en évidence de la post-polymérisation : évolution de la conversion à la surface 

du film en fonction du temps après une irradiation de 10 s. La conversion après 24 h est 

constante et vaut 76%. 

Les conversions des faces supérieure et inférieure de films obtenus pour différents temps 

d’irradiation sont présentées Figure 133A. La Figure 133B montre les texturations 

correspondantes et leur évolution dans le temps. La ligne en pointillés indique l’apparition des 

textures. En dessous de 5 s d’irradiation, le film est totalement lisse. A 10 s, une morphologie 

hexagonale apparaît. A partir de 15 s d’irradiation, la morphologie est de type cacahouète et se 

déforme pour des irradiations plus longues. La conversion maximale en dessous du film est 

atteinte après 10 s (98%) et correspond exactement à l’apparition des texturations. A la surface 

du film, la conversion est plus faible et plus lente : elle atteint un maximum de 60% après 

environ 30 s d’irradiation. De plus, les morphologies évoluent avec elle : hexagonale pour 30%, 

cacahouète pour 40% et cacahouète déformé pour 60%. Au-delà de 30 s d’irradiation, lorsque 

la conversion en surface atteint son palier, les texturations n’évoluent plus. 

La moindre conversion et la cinétique de polymérisation ralentie en surface du film traduisent 

l’inhibition par l’oxygène, très importante du fait de l’apport constant d’oxygène pendant 

l’irradiation. En supposant que l’épaisseur de la couche liquide de monomères inhibés en 

surface h est d’environ 15 µm (correspondant à l’épaisseur pouvant être parcourue par 

l’oxygène sur le temps d’irradiation),12 et en prenant un coefficient de diffusion D de 5.10-7 

cm².s-1,23 le gonflement prend environ 5 s en utilisant la formule suivante : 
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t ~ 
h2

D
 (14) 

Ce temps est qualitativement en accord avec l’observation : les textures apparaissent après 10 

s d’irradiation (Figure 133). L’existence d’un gradient de réticulation dans l’épaisseur du film 

explique probablement pourquoi le phénomène d’auto-gonflement est si rapide, notamment en 

comparaison du gonflement des gels polyacrylamides de Tanaka et al. (les morphologies 

apparaissent après 30 min de gonflement 24). 

 

Figure 133. (A) Conversions sur les faces supérieure et inférieure de films de PEA pour 

différents temps d’irradiation mesurées juste après irradiation. La ligne en pointillés correspond 

à l’apparition des texturations. (B) Evolution dans le temps, après irradiation, de la surface des 

films obtenus pour différents temps d’irradiation (0,4 mol% amorceur, réticulant 2 mol%, 

épaisseur 1 mm). Echelle 200 µm. 

Enfin, dans les 24 heures qui suivent la fin de l’irradiation, la surface de certains films évolue. 

Au- delà de ce temps, les morphologies n’évoluent plus (même après 3 ans de conservation !). 

La morphologie hexagonale obtenue après 10 s d’irradiation disparaît progressivement jusqu’à 

mener à un film lisse (Figure 133B-b). La morphologie cacahouète obtenue après 15 s 

d’irradiation évolue vers une morphologie hexagonale (Figure 133B-c). Au-delà de 30 s 

d’irradiation, les morphologies n’évoluent pas significativement. Ainsi, plus le temps 

d’irradiation est important, et par conséquent la conversion en surface proche de son maximum, 

moins la texturation des films évolue. Ce phénomène pourrait s’expliquer par la post-

polymérisation, d’autant plus importante que le temps d’irradiation est faible. Si ce temps est 

trop faible, les monomères non réagis continuent à diffuser plus profondément dans le film 

puisque la cinétique de post-polymérisation est bien plus lente que la cinétique de 

polymérisation. Le gonflement devient alors homogène sur une grande épaisseur du film qui ne 

texture plus (équilibre des contraintes). 
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V. Paramètres contrôlant les texturations 

Nous avons montré précédemment que différentes morphologies peuvent être obtenues en 

changeant le monomère acrylate (cf. Tableau 5) ou le temps d’irradiation (Figure 133). 

Cependant, d’autres paramètres peuvent également influer sur le type et la taille des 

morphologies comme l’épaisseur des films ou le taux de réticulant. 

1. Influence de l’épaisseur des films et du taux de réticulation 

Des films de PEA avec 0,4 mol% d’amorceur (DMPA), différents taux de réticulant SR306 (0-

16 mol%) et d’épaisseurs variables (0,4-2,2 mm) ont été préparés. La durée de l’irradiation a 

été fixée à 30 s afin d’obtenir des texturations stables comme montré sur la Figure 133. Dans 

ces conditions, la taille caractéristique λ des texturations varie de 50 à 300 µm et leur amplitude 

A (déterminée à l’aide d’un profilomètre optique) varie entre 1 et 50 µm. Des exemples de 

morphologies hexagonale et lamellaire en trois dimensions sont présentées sur la Figure 134. 

 

Figure 134. (A) Caractéristiques des texturations :  longueur d’onde et A amplitude. Images 

en profilométrie optique de films de PEA avec (B) 10 mol% de réticulant et (C) sans réticulant 

(0,4 mol% d’amorceur, épaisseur 1 mm, irradiation 30 s). 

On observe que les texturations de surface sont des wrinkles (rides) caractérisées par des 

ondulations faibles et peu profondes, contrairement aux creases qui sont des plis marqués 

comme pour les texturations observées par Tanaka et al. (Figure 123).25 De manière générale, 

les déformations induites par un gonflement de l’ordre de 1-2 % sont des wrinkles alors que 

pour des déformations plus larges (au-delà de 33 %), ce sont des creases.26 
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Figure 135. Morphologies de films de PEA (amorceur 0,4 mol%, irradiation 30 s), (A) pour 

différents taux de réticulant avec une épaisseur de 1 mm, (B) pour différentes épaisseurs avec 

un taux de réticulant de 2 mol%. Echelle 200 µm. 

L’augmentation du taux de réticulant modifie le type de morphologie en surface : lamellaire à 

0 mol%, cacahouète à 9 mol% et enfin hexagonale à 12 mol% (Figure 135A). Cette évolution 

est comparable à celle de films de HEMA de taux de réticulation variable gonflés par l’eau.15 

Pour des taux de réticulant supérieurs à 16 mol%, les films ne texturent plus (6 mol% pour les 

films de HEMA). On constate que la taille caractéristique  des texturations ne varie pas 

significativement avec le taux de réticulant (Figure 136A) mais augmente linéairement avec 

l’épaisseur des films (Figure 136B). Ce comportement a déjà été reporté dans la littérature avec 

PEA16 ou pour des films polymères texturés par gonflement externe.13,15,27,28 Ces deux résultats 

sont qualitativement en accord avec les équations (11) et (12) de la théorie de Tanaka et al.13 

En effet, le module élastique augmentant avec le taux de réticulant, la pression osmotique 

critique Pc augmente également jusqu’à ce que la condition P > Pc ne soit plus vérifiée. Ainsi, 

au-delà de 16 mol% en réticulant, le module du film est suffisamment élevé pour qu’il n’y ait 

plus de texturation. En supposant qu’avec l’augmentation du taux de réticulant le rapport Et/Eb 

reste constant (Et module de la couche supérieure gonflée et Eb module de la couche inférieure 

non gonflée), la taille caractéristique λ est constante d’après l’équation (12), ce qui est observé 

expérimentalement. A un taux de réticulant constant, le modèle donne une taille λ des 

texturations variant linéairement avec l’épaisseur des films. En estimant le module de la couche 

inférieure à 10 MPa (classique pour un élastomère), le module de la couche supérieure peut être 

évalué à environ 30 Pa à partir de la pente de la Figure 136B. Cette valeur, très faible, sous-

estime probablement les propriétés mécaniques de la surface du film. En effet, le modèle de 

Tanaka a été établi pour des hydrogels homogènes alors que les films acrylates 

photopolymérisés ne le sont pas, compte tenu du gradient de conversion/réticulation dans leur 

épaisseur. 
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Figure 136. Evolution de la taille caractéristique λ des texturations (A) en fonction du taux de 

réticulant et (B) en fonction de l’épaisseur des films (monomère PEA, amorceur 0,4 mol%, 

épaisseur 1 mm, irradiation 30 s). 

Le type de morphologie dépend également de l’épaisseur des films (Figure 135B). Par exemple, 

en augmentant l’épaisseur de 0,4 à 1,8 mm, les textures passent d’une morphologie lamellaire 

à hexagonale en passant par cacahuète. Cette dépendance du type de morphologie avec 

l’épaisseur du film n’a été observée dans la littérature que pour des films de γ-butyrolactone 

photopolymérisés en présence d’un pigment absorbant. Selon les auteurs, un gradient de 

modules dans l’épaisseur est généré du fait de l’absorption des UV par le pigment.28 Ce gradient 

est inversé par rapport à nos films acrylates : les modules les plus importants sont situés en 

surface et sont plus faibles en dessous du film. En augmentant l’épaisseur du film, il a été 

observé que les morphologies évoluent de cacahuète à lamellaire, c'est-à-dire dans l’ordre 

inverse de nos observations. Cette similitude de comportement démontre que les morphologies 

formées par auto-texturation sont universelles et résultent directement du gradient de 

réticulation des films photopolymérisés. 

Sur la Figure 135B, on note que les films dont l’épaisseur dépasse 2 mm ne texturent plus. Ce 

résultat peut s’expliquer par le modèle de Crosby et al. qui exprime la déformation compressive 

ε induite par le gonflement d’une couche d’épaisseur hliq d’un film d’épaisseur hfilm
16 : 

ε ~ 
hliq

hfilm
 (15) 

Il vient alors que la contrainte compressive  induite par le gonflement peut s’écrire sous la 

forme suivante, Eb étant le module du film : 

σ ~
Ebhliq

hfilm
 (16) 

Ainsi, l’augmentation de l’épaisseur du film hfilm résulte en la diminution de la contrainte 

compressive σ. Par analogie avec P < Pc, lorsque σ devient plus faible que σc, les texturations 

A B
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disparaissent comme observé au-delà de 2 mm pour PEA. Il faut noter que cette épaisseur-seuil 

change légèrement selon le monomère acrylate. Par exemple, pour HEA, les morphologies ne 

sont plus observées au-delà de 1 mm. On note enfin que pour de très faibles épaisseurs (< 0,5 

mm) et faibles taux de réticulant (< 1 mol%), la morphologie est aléatoire (Figure 137). Selon 

la théorie de Tanaka, la première morphologie à apparaître pour P = Pc est hexagonale. Les 

autres sont des déformations de cette morphologie originelle, due au gonflement lorsque P > 

Pc. La texture aléatoire doit donc correspondre au cas P >> Pc (gonflement très important), la 

symétrie hexagonale étant totalement perdue.13 

 

Figure 137. Diagramme de phase d’existence des morphologies en fonction de la concentration 

en amorceur et de l’épaisseur du film (monomère PEA, amorceur 0,4 mol%, irradiation 30 s). 

Echelle 50 µm. 

Le type de morphologie peut donc être contrôlé à la fois par le taux de réticulant et l’épaisseur 

des films. Le diagramme des domaines d’existence des morphologies en fonction de ces deux 

des deux paramètres est présenté sur la Figure 137. Ce diagramme peut être utilisé pour cibler 

une morphologie donnée : à une épaisseur de film donnée pour laquelle la taille des texturations 

λ est fixée, on peut choisir une morphologie particulière en réglant le taux de réticulation. 

2. Mise en évidence de réactions de transfert au polymère 

On peut noter que même sans réticulant (0 mol%, Figure 135A), un film de PEA se forme avec 

une morphologie lamellaire. Ce film est insoluble dans le toluène ce qui, de façon inattendue, 

montre qu’il est réticulé. L’analyse 1H RMN du monomère PEA n’a pas permis de mettre en 

évidence la présence d’acrylate difonctionnels. On suspecte alors que la réticulation est due à 

des réactions de transfert au polymère pendant la polymérisation.29 Pour vérifier cette 

hypothèse, un agent de transfert, le dodécanethiol, est ajouté à une formulation de PEA sans 

réticulant. En effet, les agents de transfert sont connus pour transférer leur proton au radical 

random
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généré sur la chaine de polymère, empêchant ainsi la propagation d’une nouvelle chaine à partir 

de ce site.30 A 2 mol% de dodécanethiol, la formulation est un liquide visqueux après 

irradiation, indiquant que la réticulation a été drastiquement réduite. Pour vérifier que le 

dodécanethiol agit bien comme agent de transfert et non comme plastifiant, la même expérience 

est réalisée en présence de décanol. A 2 mol% de décanol, la formulation irradiée donne un film 

insoluble, confirmant ainsi que ce sont bien des réactions de transfert qui sont responsables de 

la réticulation non contrôlée du PEA (Figure 138). On pourrait alors utiliser l’agent de transfert 

comme un paramètre supplémentaire pour contrôler la morphologie. Par exemple, une 

formulation de PEA avec 2 mol% de réticulant donne un film texturé. Cependant, si on ajoute 

2 mol% d’agent de transfert le film obtenu est lisse. Dans ce cas, on suppose que le film est 

insuffisamment réticulé et que les contraintes générées en surfaces sont relaxées rapidement, 

supprimant l’auto-texturation. 

 

Figure 138. Photos de la surface de films de PEA obtenus en présence de dodécanethiol (agent 

de transfert) ou du décanol (référence), avec 2 mol% ou sans réticulant (amorceur 0,4 mol%, 

épaisseur 1 mm, irradiation 60 s). 

3. Gamme commune du taux de réticulant 

Il apparaît que la gamme de taux de réticulation pour laquelle les monomères acrylates de 

l’étude forment des films texturés est quasiment toujours la même, 2-8 mol% (Figure 139). Ce 

résultat met en évidence que l’auto-texturation ne peut apparaître que pour des gammes de 

modules similaires, et montre l’universalité du phénomène malgré les différences de polarité, 

d’hydrophilie ou de densité des monomères. Pour le n-BA, LA et EHA, il existe un taux de 

réticulation minimal en dessous duquel il n’y a aucune auto-texturation. En effet, contrairement 

au PEA, leurs réactions de transfert au polymère sont moins importantes. Ainsi, si le taux de 

réticulation est trop faible et ne peut être augmenté par ces réactions de transfert, le film relaxe 
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ses contraintes en surface et ne plisse pas. Proche des limites supérieures et inférieures de 

texturation, (respectivement 2 mol% et 11 mol% pour n-BA), le film a une morphologie 

hexagonale, correspondant à P = Pc (Figure 140). Entre ces deux limites, P > Pc et les hexagones 

coalescent pour former une morphologie cacahuète. 

 

Figure 139. Gamme des taux de réticulation permettant l’auto-texturation pour différents 

monomères acrylates (amorceur 2 mol%, épaisseur 0,3 mm, irradiation 60 s). 

 

Figure 140. Morphologies des films acrylates pour différents taux de réticulant (amorceur 2 

mol%, épaisseur 0,3 mm, irradiation 60 s). Les barres noires correspondent à la gamme de 

réticulant permettant l’auto-texturation. Echelle 100 µm. 

Avec PEA, la réticulation involontaire due aux réactions de transfert ne permet pas d’observer 

la morphologie hexagonale à faible taux de réticulant. Avec HEA, on obtient aussi un film 

réticulé en l’absence de réticulant. Pour ce monomère, l’analyse 1H RMN révèle la présence 
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d’acrylate bifonctionnel résiduel (environ 1 mol%), sous-produit de la réaction de synthèse du 

HEA. 

4. Texturations orientées 

Dans ce qui précède, les texturations obtenues ne sont pas orientées. Cela résulte du fait que les 

contraintes générées à la surface du film sont biaxiales et d’intensité similaires dans ce plan. 

Pour les orienter, des films pré-polymérisés sont soumis à une contrainte uniaxiale. 

La pré-polymérisation consiste à irradier une formulation (PEA, 0,5 mol% d’amorceur, 2 mol% 

de réticulant) pendant 5 s. D’après la courbe de la Figure 133, à ce temps d’irradiation, les 

conversions en surface et en dessous du film sont loin de leur valeur-plateau et le film est lisse 

(Figure 133). Ce film pré-polymérisé est alors démoulé de la coupelle et irradié pendant 60 s 

sous une déformation uniaxiale (estimée à environ 20-30%) (Figure 141). 

 

Figure 141. Etapes pour générer des texturations orientées : pré-polymérisation du film suivie 

d’une irradiation sous déformation uniaxiale (appliquée manuellement et estimée à 20%). 

 

 

Figure 142. Image de la surface des films après irradiation sous déformation uniaxiale. Les 

texturations forment des lamelles orientées perpendiculairement à la direction de déformation. 

Les texturations obtenues sont des lamelles orientées perpendiculairement à la direction de 

déformation (Figure 142). Un résultat similaire est reporté dans la littérature avec un substrat 

souple précontraint avant dépôt d’une couche rigide en surface (couche métallique ou silice 

UV 5 s
UV-curable liquid formulation

substrate

pre-polymerized smooth film

substrate

pre-polymerized smooth film

detached

ε ~ 20%

UV 60 s

wrinkled film
ε

ε
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obtenue par oxydation du PDMS).31 Lorsque la déformation du substrat est relâchée, 

l’inadéquation des modules d’Young des deux couches induit des ondulations lamellaires 

perpendiculaires à la direction de déformation. On peut noter que les morphologies n’ont pas 

une très grande régularité. Puisque la déformation est appliquée manuellement, celle-ci n’est 

probablement pas homogène sur la totalité du film. 

Conclusion 

L’existence d’un gradient de réticulation dans l’épaisseur du film a été mise en évidence en 

mesurant les conversions de la surface et du bas de films photopolymérisés à l’air. Ce résultat 

confirme l’inhibition de la polymérisation en surface du film. Les monomères non réagis à la 

surface du film forment alors une couche liquide qui gonfle spontanément le réseau polymère 

en dessous, et génère des contraintes relâchées par flambement de la surface du film lorsque la 

pression osmotique est suffisante. Nous avons montré que pour obtenir ces conditions d’auto-

texturation, il faut une adéquation entre la vitesse d’inhibition de l’oxygène en surface et la 

vitesse de polymérisation de la formulation. Sous atmosphère ambiante, quand l’oxygène peut 

diffuser en continu dans la formulation acrylate, l’auto-texturation ne peut apparaître que si la 

vitesse de polymérisation est très importante. C’est le cas pour les monomères acrylates, 

caractérisés par des constantes de polymérisation très élevées. Néanmoins, dans une certaine 

limite, une cinétique de polymérisation moyenne peut être accélérée par augmentation de la 

concentration en amorceur ou de l’intensité des UV. Si la vitesse de polymérisation est 

extrêmement rapide (intensité UV très importante), l’inhibition de l’oxygène en surface devient 

négligeable et l’auto-texturation n’a pas lieue. 

Différentes morphologies très régulières, hexagonale, cacahuète, lamellaire, sont obtenues. 

Nous avons identifié que l’épaisseur du film contrôle à la fois le type et la taille caractéristique 

des texturations et que le taux de réticulant ne contrôle que le type de morphologie. Comme 

prédit par la théorie de Tanaka,13 le gonflement génère d’abord une morphologie hexagonale 

qui, avec des gonflements plus importants, se déforme en textures cacahuète puis lamellaire et 

enfin aléatoire. 

Cette génération de morphologies de surface, spontanée et rapide, semble adaptable à tous 

monomères polymérisables par voie radicalaire et caractérisés par des constantes de 

propagation très importantes, comme par exemple l’acrylonitrile, l’acétate de vinyle ou encore 

les acrylamides. 

Enfin, la photopolymérisation étant la technique la plus rependue industriellement pour 

fabriquer des revêtements (films minces de quelques micromètres d’épaisseur), et en se 

souvenant que le type et la taille des morphologies dépendent de l’épaisseur du film, on peut se 

demander quelle est l’épaisseur limite en dessous de laquelle l’auto-texturation cesse d’exister. 

Les résultats de cette étude, en collaboration avec Saint-Gobain Recherche, sont présentés dans 

le dernier chapitre. 
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Introduction 

Cette étude a été réalisée en collaboration avec Saint-Gobain Recherche. L’ensemble des 

résultats est confidentiel. 

Les films acrylates auto-texturés ont des propriétés optiques intéressantes. En effet, comme on 

peut le constater sur la Figure 143, alors qu’un film lisse est parfaitement transparent, un film 

texturé est mat. On peut alors penser à utiliser des films acrylates auto-texturés comme 

revêtements, de verre par exemple, pour leur conférer des propriétés optiques bien définies. 

Ayant identifié les paramètres qui contrôlent l’auto-texturation dans le chapitre précédent, il 

pourrait être possible de moduler ces propriétés, comme le flou ou la clarté. 

Industriellement, les verres mats sont obtenus par sablage ou par attaque chimique à l’acide 

fluorhydrique HF de leur surface. Néanmoins, ces deux techniques ne permettent pas de 

contrôler le degré de flou, sans parler de la manipulation et du recyclage de HF, acide 

extrêmement corrosif et dangereux. 

 
  

Figure 143. Photos en transparence de films de PEA texturé (à gauche) et lisse (à droite). 

Epaisseur 1 mm, irradiation 60 s, amorceur 0,4 mol%, taux de réticulation a) 2 et b) 12 mol%. 

Dans une première partie, nous étudierons l’auto-texturation de films minces et l’adaptation du 

procédé à une échelle industrielle utilisant un convoyeur UV (procédé mobile avec des 

intensités UV très élevées). Les propriétés optiques de revêtements texturés HEA (morphologie 

aléatoire) et PEA (morphologies régulières) seront ensuite présentées. 

I. Auto-texturation de films minces et irradiation en dynamique 

Les revêtements industriels classiques ont des épaisseurs maximales de 20 µm et sont réalisés 

avec un convoyeur : les formulations sont placées sur un tapis mobile et sont polymérisées sous 

un faisceau UV statique. Dans le chapitre précédent, notre étude se limitait à des films de 400 

µm minimum, l’irradiation était réalisée dans un four, c’est-à-dire en statique et sous une 

irradiation modérée. Nous avons cherché dans un premier temps à transposer nos connaissances 

des films « épais » obtenu en statique au procédé industriel. 

a b
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1. Obtention de films minces – Contrôle de l’épaisseur 

Afin d’obtenir des films d’épaisseur de l’ordre de 20 µm sur des plaques en verre, nous avons 

utilisé une barre de Mayer de 26 µm. Il s’agit d’une barre métallique entourée d’un fil d’un 

certain diamètre (Figure 144). L’épaisseur du film liquide après application de la barre est 

directement proportionnelle à celle du fil de la barre de Mayer. En effet, les rainures entre les 

spires de fil déterminent précisément la quantité de liquide qui va passer au travers de la barre. 

 

Figure 144. Schéma d’une barre de Mayer constituée d’un fil de diamètre défini enroulé autour 

d’une barre métallique. La quantité de formulation qui passe entre les rainures permet de 

contrôler l’épaisseur du film obtenu. 

La formulation acrylate est déposée en ligne à une extrémité du substrat en verre et étalée avec 

la barre. La formulation est ensuite rapidement (< 10 s) polymérisée sous irradiation UV. 

Les films obtenus sont auto-texturés de façon homogène sur des surfaces d’environ 15x15 cm² 

(Figure 145a). La microscopie optique révèle des texturations aléatoires de taille caractéristique 

15,5 ± 1,2 µm, significativement plus faible que celles des films « épais » étudiés au Chapitre 

5 (Figure 145b). Ce résultat est en accord avec le fait que la taille des texturations est 

proportionnelle à l’épaisseur du film. 

L’épaisseur de ces films auto-texturés a été mesurée avec précision à 18 µm à l’aide d’un 

profilomètre à stylet. La différence entre les épaisseurs théorique et expérimentale résulte de 

deux phénomènes. D’une part, la réaction étant très exothermique, une petite fraction de la 

formulation s’évapore au cours de la photopolymérisation (perte de masse déterminée 

expérimentalement à environ 7%). D’autre part, la polymérisation radicalaire s’accompagne 

d’un retrait.1,2 En effet, la formation de liaisons covalentes au cours de la réaction rapproche les 

unités monomères (compacité plus importante qu’entre monomères interagissant par liaisons 

faibles type Van der Waals ou dipolaires). L’ordre de grandeur du retrait pour des monomères 

acrylates est de 10% en volume.2 

formulation substrate to be coated

wire coils
rod
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Figure 145. a) Photo macroscopique et b) microscopique de films de HEA (1 mol% amorceur, 

2 mol% réticulant, 10 s d’irradiation à 200 mW/cm² obtenus avec une barre de Mayer de 26 

µm). 

On peut s’interroger sur la limite inférieure de l’épaisseur du film à partir de laquelle l’auto-

texturation disparaît. En effet, l’inhibition par l’oxygène de la formulation en surface crée un 

gradient de réticulation dans l’épaisseur du film. On comprend alors que plus le film sera mince, 

moins le gradient sera marqué dans son épaisseur (inhibition sur toute l’épaisseur possible) et 

par conséquent moins la surface pourra texturer (contraintes dues au gonflement trop faibles, 

chapitre 5). Néanmoins, avec une barre de Mayer de 6 µm, les revêtements sont toujours 

texturés, bien qu’inhomogènes sur la surface de verre du fait d’un démouillage rapide de la 

formulation avant sa photopolymérisation. Il faudrait dans ce cas traiter le substrat en verre 

(greffage chimique par exemple) afin d’améliorer le mouillage de la formulation acrylate. 

2. Photopolymérisation avec un convoyeur UV 

La photopolymérisation est une technique largement utilisée en milieu industriel pour obtenir 

des revêtements. Elle fait appel à un convoyeur UV, dans lequel la formulation photosensible 

est placée sur un tapis mobile qui amène le film sous la lampe UV. On peut alors modifier des 

surfaces importantes à une cadence élevée. Nous avons cherché à adapter le procédé d’auto-

texturation que nous avons étudié dans un four UV (statique) à ce procédé d’irradiation 

dynamique. 

Comme nous l’avons vu au chapitre 5, le temps d’irradiation de la formulation est un paramètre 

important qui contrôle l’apparition et la stabilité de la texturation. Dans le cas du PEA dans un 

four UV avec une intensité de 200 mW/cm2, nous avions établi que les texturations apparaissent 

dès 10 s et sont considérées comme stable à 30 s. 

On a cherché à relier les temps d’irradiation aux vitesses du convoyeur UV. Pour cela, un 

radiomètre mesurant la puissance maximale UV (l’irradiance) et l’énergie UV totale reçue a été 

placé sur le tapis du convoyeur. On fait l’hypothèse, qu’en un point, l’irradiance passe de 0 à 

Pmax puis repasse à 0, sur un temps qui correspond au temps d’irradiation. Dans ces conditions, 

le temps d’irradiation en ce point peut s’exprimer selon la formule : 

100 µm
15 cm

a b
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tirradiation =
Ereçue

Plampe
 

Sur la Figure 146, on a reporté l’inverse du temps d’irradiation déterminé par la formule 

précédente en fonction de la vitesse du convoyeur. La relation est linéaire, ce qui indique que 

la détermination du temps d’irradiation avec le radiomètre a du sens. La pente de la droite a la 

dimension de l’inverse d’une distance, distance qui correspond à la largeur de la zone irradiée 

dans la direction de déplacement du convoyeur et estimée ici à 4,2 cm. On le voit donc, les UV 

sont fortement focalisés dans le convoyeur utilisé. 

 

Figure 146. Evolution de l’inverse du temps d’irradiation en fonction de la vitesse du 

convoyeur. 

 

 

Figure 147. Photo d’un film de HEA (2 mol% réticulant, 1 mol% amorceur, épaisseur 20 µm) 

obtenu dans un convoyeur UV à 2 m/min et 600 mW/cm². 

De la courbe précédente, on quantifie le temps d’irradiation en fonction de la vitesse du 

convoyeur, ce qui nous permet de revenir à un paramètre connu de l’auto-texturation. Par 

exemple, à la vitesse minimale du convoyeur de 2 m/min, le temps d’irradiation d’une bande 

de largeur 4,2 cm est de 1,3 s. Ainsi, les temps d’irradiation dans le convoyeur sont bien plus 

faibles que ceux utilisés dans le four UV (minimum 10 s). Pour compenser ce temps 

d’exposition, on augmente l’intensité des UV au-delà de 600 mW/cm² (contre 200 mW/cm² 

pour le four UV statique). Dans ces conditions (Figure 147), les films texturent aussi bien que 

ceux réalisés en statique (Figure 145a) pendant 10 s avec une intensité de 200 mW/cm². 
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Ce résultat prouve qu’augmenter la cinétique de polymérisation en augmentant la puissance des 

UV permet d’obtenir des revêtements auto-texturés pour des temps d’irradiation plus courts. 

II. Propriétés optiques de revêtements auto-texturés 

aléatoirement 

Nous avons cherché à quantifier précisément les propriétés optiques des films auto-texturés 

réalisés avec le convoyeur UV, notamment la transmittance, le flou (haze) et la clarté (clarity). 

Le flou est défini comme la lumière diffusée à des angles supérieurs à 2,5°. Un flou important 

entraine une atténuation de contraste et une image d’apparence terne et voilée. La clarté est 

définie comme la lumière diffusée à des angles inférieurs à 2,5°. Une clarté élevée permet de 

voir de fins détails à travers l’échantillon et correspond à une image nette. Le flou et la clarté 

ne sont donc pas liés : un flou important n’implique pas une faible clarté et inversement. Plus 

de détails concernant la mesure des propriétés optiques peuvent être trouvés en annexe 7. 

L’objectif de cette partie et de la suivante est de pouvoir faire le lien entre la morphologie de 

surface des revêtements (longueur d’onde , amplitude A, type de texturations…) et leurs 

propriétés optiques. 

1. Incertitudes de mesure des propriétés optiques 

Des incertitudes de plusieurs natures quant à la mesure des propriétés optiques doivent être 

prises en compte : incertitude liée à l’appareil (Hazemeter®), incertitude liée à l’homogénéité 

du flou sur toute la surface du film, incertitude liée à la reproductibilité des films. 

L’incertitude liée à l’appareil de mesure a été estimée à 0,5% en mesurant le flou trois fois à un 

même endroit du film. L’incertitude liée l’homogénéité du flou a été déterminée par une mesure 

en 5 points différents d’un film de 15x15 cm² (la surface sondée est de 3x3 cm²). Pour 

l’ensemble des films réalisés dans différentes conditions (vitesse du convoyeur, puissance UV), 

l’incertitude est de l’ordre de 3-4%, ce qui est non négligeable et tient principalement aux 

inhomogénéités d’épaisseur du revêtement (dépôt manuel). En effet, nous verrons dans la suite 

que les propriétés optiques dépendent de l’épaisseur du film. 

Enfin, la reproductibilité des propriétés optiques a été évaluée à 2-3% par des mesures faites 

sur des films différents obtenus dans les mêmes conditions. Cette valeur caractérise une bonne 

reproductibilité de la texturation des films et donc de leurs propriétés optiques. 

L’incertitude globale des propriétés optiques mesurées (flous et clarté) est donc de l’ordre de 

5%. 

2. Influence de l’épaisseur du film 

La variation du flou en fonction de l’épaisseur du film est reportée sur la Figure 148. Les 

formulations ont été déposées avec des barres de Mayer de 6 à 60 µm. Au-delà de 50 µm 

d’épaisseur, les films ne sont plus texturés, le flou est nul. Dans ce cas, la contrainte due au 
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gonflement est inférieure à la contrainte critique du film, comme nous l’avons observé au 

chapitre 5 avec des films de PEA de 2 mm d’épaisseur ou plus. L’épaisseur-seuil au-delà de 

laquelle les films ne texturent plus dépend donc du monomère mais également de la puissance 

UV (50 mW/cm² utilisée pour PEA et 800 mW/cm² pour HEA). 

Le flou dépend de l’épaisseur du film : à 35 µm, celui-ci est deux fois plus faible qu’à 15 µm. 

Plus précisément, on observe une courbe avec une forme « en cloche ». L’explication de cette 

allure peut être faite en s’appuyant sur les résultats de Chandra et Crosby avec du PEA qui ont 

étudié l’évolution de l’amplitude des texturations en fonction de l’épaisseur des films.3 Ils ont 

obtenu une courbe similaire, montrant que l’amplitude des texturations diminue lorsque 

l’épaisseur des films est trop importante ou trop faible. Il semble donc que c’est l’amplitude des 

morphologies qui contrôle le flou. 

Comme nous l’avons mentionné plus haut, les films très fins, en deçà de 10 µm, texturent. 

Cependant, le phénomène de démouillage est important et ce, d’autant plus que le film est plus 

mince. Il n’a donc pas été possible de mettre en évidence une épaisseur limite, celle-ci étant 

inférieure à 6 µm. 

 

Figure 148. Influence de l’épaisseur du film sur le flou pour des formulations de HEA, 1 mol% 

amorceur, 2 mol% réticulant, à 4 m/min et 800 mW/cm². 

3. Influence du temps d’irradiation et des paramètres cinétiques 

a. Temps d’irradiation 

La variation du flou des revêtements en fonction de la vitesse du convoyeur (inversement 

proportionnelle au temps d’irradiation) est présentée Figure 149. On constate que le flou 

diminue avec une vitesse de convoyeur plus rapide, ce qui peut s’expliquer par une diminution 

de l’amplitude des texturations. En effet, dans le Chapitre 5, nous avons mis en évidence que 

les texturations sont d’autant moins marquées que le temps d’irradiation est faible (faible 

conversion en surface). Pour des vitesses de convoyeur faibles (temps d’irradiation long), le 

flou atteint une valeur constante : les texturations n’évoluent plus. 
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Figure 149. Influence de la vitesse du convoyeur sur le flou à différentes concentrations en 

amorceur pour des films de HEA, 2 mol% réticulant, 800 mW/cm², épaisseur 20 µm. 

On observe également que la variation du flou dépend de la concentration en amorceur. Ainsi, 

à 0,5 mol% en amorceur, le flou peut varier de 95% à 1% en faisant varier la vitesse du 

convoyeur de 2 à 10 m/min, alors qu’il ne varie que de 55% à 1% pour 1 mol% d’amorceur. 

D’un point de vue industriel, ce résultat est très intéressant, car il devient possible d’obtenir, à 

partir d’une même formulation, une gamme de flou par simple modification de la vitesse du 

convoyeur. De plus, les vitesses de convoyeur typiquement utilisées en industrie (> 5 m/min) 

permettent d’obtenir une gamme complète de flou. 

Les flous les plus importants et la gamme de flou la plus étendue sont obtenus pour une 

concentration en amorceur de 0,5 mol%. Autour de cette valeur, le flou diminue et la gamme 

accessible se réduit. Pour expliquer ces résultats, il faut se rappeler que le phénomène d’auto-

texturation nécessite un équilibre entre l’inhibition par l’oxygène en surface et la cinétique de 

photopolymérisation (Chapitre 5). Ainsi, pour des concentrations en amorceur inférieures à 0,5 

mol%, l’inhibition par l’oxygène devient plus importante que la cinétique de polymérisation ; 

et au-delà de 0,5 mol c’est l’inverse. 

La modulation des propriétés optiques est également visible à l’échelle macroscopique, comme 

on peut l’observer sur la Figure 150. L’augmentation du flou s’accompagne d’une diminution 

importante du contraste : la barre noire ne peut plus être distinguée du fond gris pour des flous 

supérieurs à 55%. La clarté augmente avec la vitesse du convoyeur et se traduit par plus grande 

netteté des images : les écritures derrière le revêtement peuvent être lues pour des clartés 

supérieures à 75%. On notera enfin que la transmittance des revêtements est constante et élevée 

(> 90%) quelques soient les conditions de réalisation des revêtements et les propriétés optiques 

qui en découlent. Il n’y a donc qu’une très faible absorption de la lumière incidente par le 

revêtement. Pour mémoire, un substrat de verre standard possède une transmittance de 94% de 

la lumière incidente due à 5% de réflexion et 1% d’absorption. 
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Figure 150. Photos en transmission et propriétés optiques des revêtements pour différentes 

vitesses de convoyeur pour des films de HEA, 1 mol% amorceur, 2 mol% réticulant, 800 

mW/cm². 

b. Paramètres cinétiques 

Comme nous l’avons montré dans le Chapitre 5, la vitesse de polymérisation dépend du 

monomère mais également de la puissance de la lampe UV et de la concentration en amorceur, 

qui régissent la vitesse d’amorçage. 

L’influence de la puissance de la lampe UV et de la concentration en amorceur sur le flou des 

revêtements est reportée sur la Figure 151. Pour les faibles concentrations en amorceur (0,25 et 

0,5 mol%), le flou est constant sur presque toute la gamme de puissances UV accessible. Sa 

valeur très élevée (90%) indique que les conditions d’auto-texturation sont optimales (équilibre 

inhibition par l’oxygène et cinétique de polymérisation). Pour des concentrations en amorceur 

plus élevées, le flou présente un maximum pour une intensité UV de 1000 mW/cm² (puissance 

65%). Si l’intensité UV est plus importante ou plus faible, le flou diminue. En effet, dans ces 

deux cas, la cinétique de polymérisation devient respectivement plus rapide ou plus lente que 

l’inhibition par l’oxygène. A partir de 1,5 mol% d’amorceur, les revêtements sont lisses et non 

texturés, la cinétique de polymérisation étant bien trop rapide. 

  

Figure 151. Influence de la puissance UV sur le flou de films de HEA, 2 mol% réticulant, 3 

m/min, épaisseur 20 µm pour différentes concentrations en amorceur (100% de puissance 

correspond à 1,5 W/cm²). 

Vitesse convoyeur 

(m/min)
2 3 4 5

Image en 

transmission

Flou (%) 55 36 10 1

Clarté (%)

Transmittance (%)

10 15 75 97

90 91 92 92
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On note cependant, que les variations autour du flou maximal sont faibles (gamme UV de 55-

70%, « plateau de flou »), ce qui est intéressant à l’échelle industrielle, les lampes UV des 

convoyeurs pouvant présenter de faibles différences d’intensité (maximum 10%) au cours du 

temps ou sur leur longueur. 

La variation du flou avec la concentration en amorceur a ensuite été étudiée (Figure 152). 

Comme pour l’intensité UV, les courbes présentent un maximum à 0,5 mol% en amorceur, 

quelle que soit la vitesse du convoyeur entre 2 et 4 m/min, qui traduit l’équilibre entre 

l’inhibition de l’oxygène et la vitesse de polymérisation. Autour de cette valeur de 0,5 mol%, 

le flou diminue puisque l’on s’éloigne de la situation d’équilibre. On peut noter que les 

propriétés optiques des films sont très dépendantes de la concentration en amorceur : à 0,5 et 

1,25 mol% de DMPA, le flou passe de 95% à 15%. 

 

Figure 152. Influence de la concentration en amorceur sur le flou pour des films de HEA, 2 

mol% réticulant, 800 mW/cm², épaisseur 20 µm à différentes vitesses du convoyeur. 

 

 

Figure 153. Images en profilométrie optique pour un film de HEA (1% mol en amorceur, 2% 

mol en réticulant, épaisseur 20 µm, intensité 600 mW/cm²) a) en 2D et b) en 3D. 

Les paramètres cinétiques qui contrôlent la vitesse de polymérisation, tels que le temps 

d’irradiation, l’intensité des UV et la concentration en amorceur, permettent donc également de 

+ 3.0

- 3.0

µm

a b
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contrôler les propriétés optiques des revêtements auto-texturés. On a donc cherché à relier les 

caractéristiques de la texturation aux propriétés optiques. En profilométrie optique, on peut 

observer l’image en 3 dimensions de la surface des revêtements de HEA auto-texturés (Figure 

153). La morphologie est aléatoire et n’évolue pas avec les paramètres expérimentaux étudiés. 

L’état de la surface peut être caractérisé par le facteur de rugosité Ra qui rend compte de 

l’amplitude des texturations : 

Ra =
1

L
∫ |z(x)|dx

L

0

 

avec L la longueur de l’échantillon selon l’axe x (dans le plan du film), et z(x) l’altitude du 

point à l’abscisse x. La fonction Ra est calculée à partir de l’image 3D obtenue en profilométrie 

optique, et permet de caractériser de manière reproductible l’amplitude des texturations sur une 

zone de l’échantillon. 

 

Figure 154. Evolution du flou et de la clarté en fonction du paramètre de rugosité Ra pour des 

films de HEA (20 µm, 2 mol% réticulant) obtenus avec des concentrations en amorceur et 

intensités UV variables. 

On a reporté Figure 154 l’évolution du flou et de la clarté en fonction de la rugosité des 

revêtements. On constate que le flou augmente avec la rugosité (et donc l’amplitude des 

texturations) pendant que la clarté diminue. Ce résultat montre clairement que l’amplitude des 

texturations contrôle le flou et la clarté des films de HEA. La variation du flou est plutôt linéaire 

avec la rugosité et semble tendre vers 0% pour des rugosités plus faibles que 0,05 µm et vers 

95-100% pour des rugosités supérieures à 0,5 µm. L’évolution de la clarté avec la rugosité se 

décompose en deux régimes. De 0,1 à 0,25 µm, la clarté diminue rapidement de 95% à 10%, 

puis semble stable au-delà de 0,25 µm. 

Pour finir, nous avons reporté l’évolution du flou en fonction de la clarté pour les revêtements 

de HEA (Figure 155). On constate que les deux paramètres sont liés : lorsque l’un augmente, 

l’autre diminue, ce qui peut se traduire par : une augmentation de contraste entraine une 

diminution de la netteté. Intuitivement, on serait tenté de dire que c’est logique, cependant, ces 

deux paramètres ne sont théoriquement pas directement reliés. Cette dépendance apparente 
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pourrait être due au caractère aléatoire des texturations de films de HEA (Figure 153). Nous 

avons donc cherché à obtenir des films avec des morphologies régulières. 

 

Figure 155. Evolution du flou en fonction de la clarté pour des revêtements de HEA d’épaisseur 

20 µm avec un taux de réticulant de 1 mol% pour différents taux d’amorceur et intensités UV. 

III. Propriétés optiques de revêtements à morphologies très 

régulières 

1. Etude de la morphologie 

En appliquant les mêmes conditions expérimentales qu’avec HEA, les films minces de PEA ne 

texturent pas et leur surface est collante, signe que la vitesse de polymérisation de PEA est trop 

faible par rapport à l’inhibition de l’oxygène. Après une première irradiation avec une vitesse 

de convoyeur de 3 m/min et une puissance très importante de 1,5 W/cm², le film est collant et 

lisse mais texture après un second passage. 

En microscopie optique, les films de PEA présentent une morphologie très régulière, lamellaire 

avec 4 mol% en réticulant et 1,5 mol% en amorceur (Figure 156a). La taille caractéristique λ 

des texturations est déterminée sur l’image de microscopie à 7 ± 0,5 µm. La régularité de la 

morphologie peut être mise en évidence par sa transformée de Fourier réalisée avec le logiciel 

ImageJ (Figure 156b). On observe un premier anneau dont le rayon q est inversement 

proportionnel à λ et un second situé à 2q, ce qui est cohérent avec une texturation lamellaire 

(analogue à la diffraction des rayons X d’une structure lamellaire, Chapitres 2, 3 et 4). En faisant 

passer un laser au travers des revêtements, on observe également un cercle parfaitement défini 

correspondant aussi à la transformée de Fourier de la texturation (Figure 156c). En mesurant le 

rayon du cercle projeté sur l’écran et connaissant la distance entre le film et l’écran, on peut 

remonter à la taille caractéristique des texturations. En effet, la diffraction d’une ouverture 

circulaire d’une source monochromatique génère une tache centrale avec des anneaux de 

diffraction. Le rayon du premier anneau de diffraction est relié au diamètre de l’ouverture que 

l’on note ici ρ selon la formule :4 
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ρ = 1,63
Dλlaser

Rtâche
 

avec D la distance film-écran (ici, 30 cm), λlaser la longueur d’onde du laser (633 nm) et Rtâche 

le rayon de la tâche principale (3 cm). Expérimentalement, on trouve une longueur 

caractéristique des texturations de 10 µm, proche de la valeur λ = 7 µm mesurée sur la Figure 

156a. 

 

Figure 156. Film de PEA a) en microscopie optique, b) transformée de Fourier par Image J et 

c) transformée de Fourier avec un laser en transmission (1,5 mol% amorceur, 4 mol% réticulant, 

3 m/min, 2 passages à 1,5 W/cm², épaisseur 20 µm). 

L’amplitude de la texturation lamellaire a été évaluée par AFM. L’image de la surface des 

revêtements révèle une amplitude d’environ 500 nm, très régulière sur l’ensemble de 

l’échantillon (Figure 157). 

 

Figure 157. Surface observée par AFM du film de PEA, 1,5 mol% amorceur, 4 mol% réticulant, 

3 m/min, épaisseur 20 µm, 2 passages à 1,5 W/cm². 

Comme nous l’avons montré pour des films « épais » (Chapitre 5), il est possible, à épaisseur 

de film constante, d’accéder à d’autres morphologies en faisant varier le taux de réticulation. 

a

50 µm

b

c
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Pour les films minces de PEA (20 µm), la variation du taux de réticulation entre 2 et 25 mol% 

de réticulant n’induit pas de changement de morphologie, mais s’accompagne d’une 

augmentation significative de la taille caractéristique des texturations lamellaires (Figure 158). 

Ce résultat contredit ce qui a été observé pour les films « épais » au Chapitre 5. Cela pourrait 

résulter du fait qu’avec des films minces, la couche liquide de monomères non réagis est 

particulièrement importante par rapport à l’épaisseur du film. 

 

Figure 158. Morphologies de films de PEA (1,5 mol% amorceur, 3 m/min, 2 passages 1,5 

W/cm², épaisseur 20 µm) pour différentes concentrations en réticulant a) 2 mol%, b) 10 mol% 

et c) 25 mol%. Echelle 100 µm. 

En faisant varier la concentration en amorceur, on accède cette fois à d’autres morphologies : 

lamellaire à 1,50 mol%, la texturation évolue vers l’hexagonale à 2,00 mol%, devient 

totalement hexagonale à 2,25 mol% avant de disparaitre à 2,40 mol% (Figure 159). On notera 

que la taille caractéristique des morphologies ne varie pas. Cette évolution des texturations avec 

le taux d’amorceur s’explique par une cinétique de polymérisation de plus en plus rapide par 

rapport à l’inhibition de l’oxygène. 

 

Figure 159. Morphologies de films de PEA (4 mol% réticulant, 3 m/min, 2 passages à 1,5 

W/cm², épaisseur 20 µm) en fonction de la concentration en amorceur a) 1,5 mol%, b) 2,0 mol% 

et c) 2,25 mol%. Echelle 100 µm. 

a b c

2.25 mol% amorceur

2.00 mol% amorceur1.50 mol% amorceur

a b c
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2. Etude des propriétés optiques 

Contrairement à ce qui a été observé pour les films de HEA de morphologie aléatoire, le film 

de PEA à morphologie lamellaire (Figure 156a) présente la particularité de présenter à la fois 

un flou et une clarté élevés (92% et 87% respectivement). L’étude de plusieurs films de PEA 

révèle qu’il n’y a pas de dépendance entre le flou et la clarté : des films avec un flou important 

peuvent présenter indistinctement une clarté faible ou élevée (Figure 160). On suppose que ces 

propriétés optiques originales résultent de la grande régularité des morphologies en surface. Ces 

résultats sont très prometteurs car il n’existe actuellement aucune technique classique 

permettant d’avoir un verre mat avec un flou et une clarté importants simultanément. Les 

propriétés optiques des revêtements de PEA sont donc nouvelles. 

 

Figure 160. Evolution du flou en fonction de la clarté pour divers films minces auto-texturés de 

HEA et de PEA. 

L’observation au travers de ces films aux propriétés optiques particulières permet de visualiser 

plus facilement la différence entre les notions de flou et de clarté. Un film avec un flou élevé et 

une clarté faible est voilé : on ne peut pas voir net à travers (Figure 161a). Un film avec un flou 

et une clarté élevés permet de lire nettement les lettres de la bouteille derrière le film voilé 

(Figure 161b). Un film avec un flou faible et une forte clarté permet de voir nette la bouteille 

en arrière-plan et sans voile (Figure 161c). Le flou est donc bien relié au contraste de l’image 

et la clarté à sa netteté. 
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Figure 161. a) film de HEA avec H = 90% et C = 10%, b) film de PEA avec H = 92% et C = 

87%, c) film de PEA avec H = 15% et C = 99%. 

Conclusion 

De la même façon que les films « épais », les films minces acrylates de monomères très réactifs 

(HEA, PEA) peuvent texturer entre 6 et 50 µm d’épaisseur de manière très homogène (surfaces 

de 15x15 cm²). Leurs propriétés optiques (flou et clarté) peuvent être modulées en changeant 

des paramètres internes à la formulation (taux d’amorceur) et des paramètres externes 

(puissance UV, vitesse du convoyeur). Les gammes de flou et de clarté accessibles sont de 1% 

à 95%. Cette variation est liée à la taille des morphologies mais surtout à leur amplitude. Alors 

que pour les films de HEA ces deux paramètres sont liés et évoluent en sens contraire, pour les 

films de PEA, il est possible de les faire évoluer de façon indépendante. Cette différence de 

comportement est attribuée à la régularité des morphologies : aléatoire pour HEA, lamellaire 

ou hexagonale pour PEA. 

Ainsi, les propriétés optiques de ces revêtements sont particulièrement intéressantes. Leurs 

propriétés mécaniques et d’adhésion sont actuellement à l’étude. 

  

H = 92%, C = 87% H = 15%, C = 99%H = 90%, C = 10%

a b c
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Conclusion et Perspectives 

 

Les matériaux structurés, organisés à l’échelle nano ou micrométrique, possèdent des propriétés 

remarquables pour de nombreuses applications, par exemple pour contrôler la porosité ou les 

propriétés barrière d’une membrane ou conférer un flou ajustable à un revêtement. Ces 

organisations, qu’elles soient surfaciques ou volumiques, sont gouvernées par les interfaces qui 

s’établissent pendant la synthèse ou la mise en forme du matériau. Dans ce travail de thèse, 

nous avons utilisé la chimie supramoléculaire pour contrôler les interfaces de structures 

nanométriques homo et copolymères et la chimie radicalaire pour contrôler la cinétique à 

l’interface air/acrylate de films auto-texturés. 

Dans la partie sur les polymères supramoléculaires, nous avons démontré que, contrairement à 

ce qui est communément admis, les liaisons supramoléculaires ne peuvent induire seules une 

nano-structuration, mais que celle-ci résulte de nombreux paramètres, liées à la nature chimique 

des chaines polymères et des unités supramoléculaires, tels que la ségrégation et la 

cristallisation. Il apparaît ainsi que la ségrégation chaines/motifs supramoléculaires en fondu 

est un pré-requis à l’organisation mésoscopique, et que la cristallisation, de la chaine ou du 

motif, permet la formation d’organisations lamellaires très régulières. Il y a donc des transitions 

ordre-désordre liées aux températures de fusion/cristallisation d’une des parties du polymère 

supramoléculaire. Nous avons également montré que les unités supramoléculaires ne 

cristallisent pas du fait des liaisons hydrogène entre elles mais de la formation d’une structure 

secondaire de liaisons hydrogène entre les liens latéraux qui les attachent à la chaine (amide 

dans notre étude). Ces interactions latérales permettent alors d’aligner et de rapprocher les 

unités, capables ou non de former des liaisons supramoléculaires, qui forment des plans 

cristallins à l’origine de l’organisation lamellaire. 

Nous avons également montré que les propriétés thermiques et structurales des polymères 

supramoléculaires dépendent fortement de la fraction volumique des unités supramoléculaires. 

En deçà d’une certaine fraction, propre à chaque motif supramoléculaire, les matériaux ne sont 

plus organisés, la concentration des motifs étant trop faible pour induire une ségrégation 

efficace. Pour l’unité thymine cristallisable, nous avons montré que, quelque soit la nature de 

la chaine polymère dans son état amorphe ou fondu, les dimensions de l’organisation lamellaire 

sont contrôlées par la fraction volumique de l’unité. De même, la fraction volumique impacte 

la mobilité des chaines, ce qui peut être observé par une augmentation spectaculaire de la Tg 

(anti-plastification). Contrairement à ce qui est généralement avancé, l’effet d’ancrage apporté 

par les unités supramoléculaires en bout de chaine n’est pas due aux liaisons hydrogène 

(contribution modeste au phénomène) mais surtout à leur rigidité (motifs le plus souvent 

aromatiques). 

Parmi les polymères supramoléculaires, les polyéthylènes que nous avons étudiés ont la 

particularité d’être semi-cristallins. Leurs caractéristiques chimiques leur permettent de 

s’organiser en lamelles, mais la cristallisation de la chaine PE est perturbée par les unités 

supramoléculaires, et de façon encore plus marquée avec la cristallisation préalable de la 
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thymine. Dans tous les cas, les chaines PE sont confinées entre les lamelles supramoléculaires 

et ne peuvent former de grandes chaines. La diminution de cristallinité et l’absence de chaines 

de liaison entre lamelles de PE cristallin expliquent les propriétés mécaniques de ces matériaux, 

peu déformables et avec un faible module pour les dérivés thymine. 

A partir de notre bibliothèque de polymères supramoléculaires mono et difonctionnels, nous 

avons réalisé des mélanges PE/PDMS pour former des copolymères tribloc et multibloc 

supramoléculaires. Nous avons montré que les mélanges sont micro-structurés dans le fondu 

(au-delà de la fusion du PE) grâce aux interactions supramoléculaires Thy/DAT qui compensent 

l’incompatibilité des blocs PE/PDMS. Au-delà d’une certaine température, les paires se 

dissocient provoquant une macro-séparation de phase, mais celle-ci est réversible puisque les 

paires se réassocient en refroidissant, induisant la réapparition de la nano-structuration. 

Cependant, la cristallisation du PE détruit la micro-séparation de phase obtenue en fondu. Nous 

avons montré que la cristallisation non confinée du PE est induite par une insuffisante 

incompatibilité entre les chaines PE et PDMS. Cette insuffisance est attribuée à la petite taille 

des chaines (~ 1700 g/mol) et pourrait être corrigée par des chaines plus longues, par l’emploi 

de chaines à polarité plus contrastée ou de chaines ayant une Tg supérieure à la cristallisation 

du PE comme par exemple le poly(vinyl cyclohexane). On serait alors dans le cas TODT > Tg 

>Tc(PE) et, la cristallisation du PE devrait être confinée par les nano-domaines vitreux et ainsi 

préserver la nanostructure. Bien que les exemples de copolymères à blocs supramoléculaires 

soient rares dans la littérature, nous avons pu nous reporter à des études théoriques prédisant 

leur comportement. Ainsi, en faisant varier la fraction volumique de PE, soit en jouant sur la 

stœchiométrie Thy/DAT lorsque les blocs on la même taille, soit en jouant sur la taille des blocs 

quand la stœchiométrie est 1/1, nous avons obtenu des nano-structurations (lamellaire, 

hexagonale) ou des macro-séparations de phase conformément aux prédictions. 

L’idée première de ce travail était de pouvoir former des polymères de grandes masses par 

association supramoléculaires d’oligomères à leurs extrémités. On espérait ainsi pouvoir 

faciliter la mise en forme à haute température, les viscosités des fondus étant faibles quand les 

liaisons sont rompues, mais retrouver de bonnes propriétés mécaniques à température ambiante, 

quand les interactions supramoléculaires sont restaurées. La nano-structuration en lamelles est 

en réalité un frein à cette approche. Le greffage d’unités supramoléculaires sur du PE 

n’améliore pas ses propriétés mécaniques justement parce les chaines sont confinées dans les 

lamelles et qu’il n’y a pas formation de grandes chaines permettant des liaisons entre lamelles 

ou des enchevêtrements dans les domaines amorphes. Comme nous l’avons montré, la 

ségrégation entre chaines polymères et unités supramoléculaires est le pré-requis de la nano-

structuration. Il faudrait donc concevoir un autre système pour lequel les unités en bout de 

chaines ont une polarité comparable à celle de la chaine et pouvant régir de façon réversible, 

par exemple avec la température. Dans cette perspective, la chimie covalente réversible pourrait 

être particulièrement prometteuse, notamment la fonction imine issue de la réaction réversible 

d’une amine et d’un aldéhyde, groupe peu volumineux, peu rigide et peu polaire 

comparativement à Thy et DAT. Cette fonction est échangeable, sans catalyseur, avec une 

amine, un aldéhyde ou une imine et peut également être rompue (équilibre fortement déplacé) 

par exemple en présence d’eau (catalyse acide). 



Conclusion et perspectives 

205 

 

Dans la seconde partie de ce travail, nous avons étudié un phénomène qui permet de générer 

rapidement (en quelques secondes) des morphologies micrométriques très régulières en surface 

de films polymères par simple photopolymérisation en présence d’air : l’auto-texturation. Son 

mécanisme n’était que partiellement compris dans la littérature. Ainsi, nous avons montré la 

nécessité d’un équilibre entre cinétiques de polymérisation et d’inhibition par l’oxygène à la 

surface des films. La photopolymérisation étant réalisée à l’air, l’inhibition est en permanence 

très importante, il est donc nécessaire d’utiliser des systèmes photopolymérisables très réactifs, 

en ajustant des paramètres cinétiques tels que l’intensité des UV ou la concentration en 

amorceur. Nous avons également mis en évidence que le phénomène d’auto-texturation peut 

être obtenu pour une large gamme d’épaisseurs de films allant de 2 mm jusqu’à moins de 6 µm 

(sans parvenir à identifier une épaisseur minimale). Enfin, les films minces (20 µm) auto-

texturés présentent des propriétés optiques singulières qu’il est possible de contrôler en jouant 

sur les mêmes paramètres cinétiques, dont certains très simples à mettre en application dans 

l’industrie (temps d’irradiation, intensité UV). On peut ainsi décliner tout une gamme de flou 

et de clarté (1-95%), soit de façon opposée (fort flou, clarté faible) soit de façon concomitante 

(flou et clarté élevés), ce qui n’avait jamais été décrit. L’utilisation de films acrylates auto-

texturés comme revêtements sur du verre semble très intéressante d’un point de vue industriel 

puisque l’obtention de verres mats se faisant actuellement par sablage ou utilisation d’acide 

fluorhydrique très toxique. 

Les propriétés mécaniques et d’adhésion au verre restent néanmoins à améliorer. En effet, 

l’adhésion au verre et la résistance à la rayure de nos revêtements sont moyennes. Une 

possibilité serait de les insérer dans un système de verres feuilletés ou bien de faire un dépôt en 

surface d’une couche dure et transparente ayant un indice optique plus important que celui du 

polymère. On pourrait également penser à ajouter des nanoparticules pour renforcer les films. 

Celles-ci pourraient aussi leur conférer de nouvelles propriétés (catalytique, antimicrobienne, 

de captage) tout en conservant leurs propriétés optiques originales. 

Enfin, il pourrait être intéressant d’étudier d’autres monomères de constantes de réactivité très 

importantes comme l’acrylonitrile, l’acétate de vinyle ou encore les acrylamides. Etendre le 

phénomène d’auto-texturation à d’autres monomères ayant des propriétés chimiques et 

physiques différentes pourrait être prometteur afin d’exploiter l’auto-texturation au niveau 

industriel.
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Annexe 1 : Matériels et Méthodes 

Réactifs et solvants 

Les réactifs et les solvants ont été achetés chez Sigma-Aldrich, Alfa Aesar ou TCI et utilisés 

sans aucune purification. En particulier, les inhibiteurs présents dans les monomères 

(méth)acrylates n’ont pas été éliminés. 

Auto-texturation 

Les films d’acrylates ont été obtenu par polymérisation amorcée par les UV 

(photopolymérisation) d’une formulation composée d’un monomère acrylate, un réticulant 

(tri(propylène) glycol diacrylate, SR306) et d’un amorceur photochimique (2,2-dimethoxy-2-

phenylacetophenone, DMPA). La concentration en DMA est variée de 0,4 à 2 mol% et la 

concentration en réticulant est variée entre 0 et 16 mol%. Les formulations sont irradiées dans 

une boite de Pétri en verre (50 mm diamètre, lavée à l’acétone) avec un four UV (Dymax 2000-

EC) d’intensité UVA de 53 mW.cm-2 (mesurée avec un radiomètre EIT Power Puck II) pour 

une durée variable (5 – 120 s). Les épaisseurs des films ont été variées de 0,3 à 2,5 mm et 

mesurés avec un pied à coulisse (erreur ± 5%) dans le chapitre 5. Dans le chapitre 6, les films 

fins obtenus ont des épaisseurs de l’ordre de 20 µm (mesurés avec un profilomètre à stylet 

Dektak de Bruker) et ont été irradiés à une intensité variable. Les profils de température pendant 

la polymérisation ont été mesurés avec un thermocouple. 

Le test de polymérisation sous atmosphère inerte a été réalisé en utilisant un sac à gant 

Atmosbag® de Sigma-Aldrich gonflé à l’azote. 

IR-ATR 

Les cinétiques de polymérisation des formulations acrylates ont été suivies en infrarouge 

Bruker-Tensor 37 équipé avec un accessoire ATR SPECAC Goldengate. Les mesures ont été 

réalisées à une cadence importante (un spectre tous les 0,4 s, résolution 4 cm-1) en utilisant un 

détecteur Mercure Cadmium Tellure (MCT) refroidit à l’azote liquide. Une goutte d’une 

formulation photosensible est déposée sur le diamant de l’ATR et est irradiée par des UV. 

La conversion est mesurée en suivant la disparition de la bande de torsion (twisting) du 

CH2=CH à 809 cm-1 de la fonction acrylate (815 cm-1 pour les méthacrylates) et en prenant 

comme référence la vibration d’élongation (stretching) acrylate C=O à 1722 cm-1.1 La 

conversion est déterminée à partir de la formule suivante : 

αacrylate = 1 −
A809

t̅̅ ̅̅ ̅̅

A809
0̅̅ ̅̅ ̅̅

  

avec A809
0̅̅ ̅̅ ̅̅ = A809

0 /A1722
0  et A809

t̅̅ ̅̅ ̅̅ = A809
t /A1722

t  les absorbances normalisées de la fonction 

acrylate avant irradiation et après une irradiation d’un temps t respectivement. 

Les conversions au dessus et en dessous du film ont été mesurées juste après la fin de 

l’irradiation (afin d’éviter que la post-polymérisation soit trop importante) en enlevant les films 
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de leur boite de Pétri et en plaçant chaque surface du film sur le dimant ATR. Il faut noter que 

du fait de la faible pénétration des ondes évanescentes infrarouge dans l’échantillon, les 

conversions mesurées correspondent à une moyenne de conversion sur une couche de quelques 

micromètres au niveau de la surface analysée. 

Observation des texturations 

La surface des films texturés a été imagée avec un microscope optique Zeiss en mode réflexion. 

Les tailles de texturations ont été déterminées à l’aide du logiciel ImageJ® en faisant une 

moyenne des distances entre 2 maxima d’intensité (15 mesures à deux endroits de 

l’échantillon). Les images en 3D des morphologies ont été réalisées avec un profilomètre 

(Microsurf 3D Fogale Nanotech) par interférométrie en lumière blanche. 

Synthèse des copolymères à blocs supramoléculaires 

Les polymères à mélanger sont dissous dans différentes proportions (0,02-0,1 mmol) dans du 

toluène à chaud (100°C environ) à une concentration d’environ 1,0.10-2 M. Puis le toluène est 

évaporé lentement à 70°C en utilisant une atmosphère saturée en toluène. Une fois le toluène 

évaporé, les mélanges sont séchés sous vide une nuit à 80°C. 

SAXS 

L’équipement consiste en une caméra SAXSess (Anton Paar, Graz) connectée à un générateur 

de Rayons X Debyeflex 3003 (GE-Electric) opérant à 40 kV et 50 mA avec un tube de cuivre 

scellé. Un faisceau collimaté en ligne est obtenu. Les radiations diffusées sont mesurées en 

mode transmission et enregistrées avec un détecteur une dimension MYTHEN-1k (Dectris) 

dans une gamme de nombre d’onde q de 0,1 à 7 nm-1. Des capillaires de diamètre 1,0 mm sont 

utilisés et une exposition de 60 s a été réalisée 5 fois. Pour chaque température, un temps 

d’équilibration de 15 min est fixé avant le début de l’irradiation. 

POM 

La microscopie optique polarisée a été faite à différentes températures en mode transmission 

en utilisant un microscope Leica Leitz DMR et une platine chauffante Linkam Scientific 

LTS350. 

DSC 

Les expériences ont été réalisées sous hélium (25 mL/min) sur un instrument TA Q1000. Tous 

les échantillons sont d’abord chauffés au-delà de leur fusion (jusqu’à 200°C) pendant 2 min 

pour éliminer leur histoire thermique puis un cycle de refroidissement (jusqu’à -100 ou -150°C) 

et de chauffage à 10°C/min ont été réalisés. 

1H RMN 

Les spectres ont été réalisés à 297 K avec un spectromètre Bruker ADVANCE 400 à 400 MHz 

et les déplacements chimiques ont été référencés par rapport au pic de solvant résiduel. Pour 

l’analyse des polyéthylènes, un spectromètre DRX 400 opérant à 400 MHz à 363 K est utilisé. 

Dans ce cas, le solvant est un mélange tétrachloroéthylène/benzène deutérés (2/1 v/v). 
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DMA 

Les échantillons de PE testés en DMA ont été préparés par compression/moulage en chauffant 

les poudres 20°C au-delà de leur température de fusion préalablement mises dans un moule de 

forme parallélépipédique et en appliquant 3 T. Les tests en DMA ont été réalisés en flexion 3 

points sur un instrument TA Q800 : une rampe de déformation à 0,05%/min est appliquée à 

20°C et la contrainte est mesurée. 

TEM 

Les échantillons ont été coupés en fines sections à -100°C en utilisant un ultra-cryomicrotome 

(Leica Utracut). Ceux-ci n’ont pas été marqués. En effet, les chaines de PDMS étant constituées 

d’atomes de Silicium qui sont bien plus lourds que le Carbone ou l’Hydrogène, un contraste 

naturel entre le PDMS et le PE est obtenu. Le microscope utilisé est un CEM 902 Zeiss opérant 

sous une tension d’accélération de 80 kV. 
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Annexe 2 : Synthèses et caractérisations 

 

I. PPG, PEG et PDMS supramoléculaires 

Synthèse de Thy-PPG-Thy 

 

Dans un ballon de 250 mL, 0,40 g (2,2 mmol) de thymine acide acétique sont dissous dans 50 

mL de DMF. 2,0 g (1,0 mmol) de H2N-PPG-NH2 (Jeffamine D-2000) suivis de 0,80 g (2,5 

mmol) de O-(Benzotriazol-1-yl)-N,N,N′,N′-tetramethyluronium tetrafluoroborate (TBTU) et 

1,1 g de carbonate de potassium (8,0 mmol) sont ajoutés. Le mélange réactionnel est chauffé 

24 heures à 90°C sous agitation en utilisant un condenseur. En fin de réaction, le ballon est 

refroidi puis 100 mL d’eau distillée sont ajoutés. Le polymère est extrait avec 3 x 100 mL de 

chloroforme et les phases organiques sont lavées avec 2 x 100 mL d’eau distillée. Les phases 

organiques sont ensuite séchées avec du sulfate de magnésium anhydre MgSO4, filtrées et 

évaporées à l’évaporateur rotatif. Enfin, le produit est séché sous vide une nuit à 120°C. Un 

solide cassant de couleur jaune est obtenu. La fonctionnalité est estimée à 100% en 1H RMN 

dans le DMSO-d6. 

 

1H RMN de Thy-PPG2000-Thy (DMSO-d6 297 K). 
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IR-ATR de Thy-PPG460-Thy à différentes températures. 

 

Synthèse de Thy-PEG-Thy 

 

Dans un ballon de 250 mL, 0,40 g (2,2 mmol) de thymine acide acétique sont dissous dans 50 

mL de DMF. 2,0 g (1,0 mmol) de H2N-PPGx-PEGy-PPGz-NH2 (Jeffamine ED-2000, annoncé 

x + z = 6 et y = 39) suivis de 0,80 g (2,5 mmol) de O-(Benzotriazol-1-yl)-N,N,N′,N′-

tetramethyluronium tetrafluoroborate (TBTU) et 1,1 g de carbonate de potassium (8,0 mmol) 

sont ajoutés. Le mélange réactionnel est chauffé 24 heures à 90°C sous agitation en utilisant un 

condenseur. En fin de réaction, le ballon est refroidi puis 100 mL d’eau distillée sont ajoutés. 

Le polymère est extrait avec 3 x 100 mL de dichlorométhane et les phases organiques sont 

lavées avec 2 x 100 mL d’eau distillée. Les phases organiques sont ensuite séchées avec du 

sulfate de magnésium anhydre MgSO4, filtrées et évaporées à l’évaporateur rotatif. Enfin, le 

produit est séché sous vide une nuit à 120°C. Un solide cassant de couleur légèrement jaune est 

obtenu (qui cristallise lentement à température ambiante). La fonctionnalité est estimée à 100% 

en 1H RMN dans le DMSO-d6. 
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1H RMN de Thy-PEG2000-Thy (DMSO-d6 297 K). 

 

1H RMN de H2N-PEG2000-NH2 (Jeffamine ED-2003) (CDCl3 297 K). 
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Photos en microscopie optique polarisée à 20°C (x10) de H2N-PEG-NH2 (ED-2003) (à gauche) 

et Thy-PEG1900-Thy (à droite). 

 

Synthèse de Thy-PDMS-Thy 

 

Dans un ballon de 250 mL, 0,80 g (4,4 mmol) de thymine acide acétique sont dissous dans un 

mélange de 25 mL de DMF et 25 mL de toluène. 2,0 g (2,0 mmol) de H2N-(CH2)3-PDMS-

(CH2)3-NH2 (Gelest, AM-12) suivis de 1,6 g (5,0 mmol) de O-(Benzotriazol-1-yl)-N,N,N′,N′-

tetramethyluronium tetrafluoroborate (TBTU) et 2,1 g de N,N-diisopropyléthylamine (16,0 

mmol) sont ajoutés. Le mélange réactionnel est chauffé 24 heures à 60°C sous agitation en 

utilisant un condenseur. En fin de réaction, le ballon est refroidi puis 100 mL d’eau distillée 

sont ajoutés. Le polymère est extrait avec 3 x 100 mL de chloroforme et les phases organiques 

sont lavées avec 2 x 100 mL d’eau distillée. Les phases organiques sont ensuite séchées avec 

du sulfate de magnésium anhydre MgSO4, filtrées et évaporées à l’évaporateur rotatif. Enfin, le 

produit est séché sous vide une nuit à 120°C. Un solide cassant de couleur jaune est obtenu. La 

fonctionnalité est estimée à 100% en 1H RMN dans le THF-d8. 
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1H RMN de Thy-PDMS1660-Thy (THF-d8 297 K). 

 

DSC de Thy-PDMS1660-Thy recuit 30 min à 120°C (exo down, 10°C/min). 
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Synthèse de Thy-PPG-Thy avec un lien ester 

 

Dans un ballon de 250 mL, 0,95 g (7,5 mmol) de thymine  sont dissous dans 50 mL de DMF 

anhydre. Une solution de tert-butoxide de potassium dans du THF à 1 M est ensuite ajoutée 

(0,03 g, 0,25 mmol) suivie du poly(propylène glycol) diacrylate (2,0 g, 2,5 mmol). La réaction 

est réalisée à 60°C sous agitation pendant 24 heures. En fin de réaction, le ballon est refroidi 

puis 100 mL d’eau distillée sont ajoutés. Le polymère est extrait avec 3 x 100 mL de 

chloroforme et les phases organiques sont lavées avec 2 x 100 mL d’eau distillée. Les phases 

organiques sont ensuite séchées avec du sulfate de magnésium anhydre MgSO4, filtrées et 

évaporées à l’évaporateur rotatif. Enfin, le produit est séché sous vide une nuit à 120°C. Un 

liquide marron visqueux est obtenu. La fonctionnalité est estimée à 100% en 1H RMN dans le 

DMSO-d6. 

 

1H RMN de Thy-PPG800-Thy (lien ester) (DMSO-d6 297 K). 
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Synthèse de (MeThy)2-PPG 

 

Dans un ballon de 250 mL, 1,0 g de Thy-PPG460-Thy (1,3 mmol) sont dissous dans 200 mL de 

DMF anhydre. 7,0 g de carbonate de potassium (50,6 mmol) sont ensuite ajoutés et le milieu 

réactionnel est ensuite dégazé 30 min sous azote. Enfin, 3,6 g (25,3 mmol) d’iodométhane sont 

ajoutés dans le ballon sous azote. Le milieu réactionnel est agité pendant une nuit à température 

ambiante. 100 mL d’eau distillée sont ajoutés et le polymère est extrait avec 3 x 100 mL de 

chloroforme et les phases organiques sont lavées avec 2 x 100 mL d’eau distillée. Les phases 

organiques sont ensuite séchées avec du sulfate de magnésium anhydre MgSO4, filtrées et 

évaporées à l’évaporateur rotatif. Enfin, le produit est séché sous vide une nuit à 120°C. Un 

solide cassant de couleur jaune est obtenu. La fonctionnalisation est estimée à 100% en 1H 

RMN dans le DMSO-d6. 

 

1H RMN de MeThy-PPG460-ThyMe (DMSO-d6 297 K). 

 

IR-ATR de MeThy-PPG460-ThyMe à différentes températures. 
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Synthèse de (t-BuThy)2-PPG 

 

Dans un ballon de 250 mL, 0,5 g de Thy-PPG460-Thy (0,6 mmol) sont dissous dans 50 mL de 

DMF anhydre. 0,22 g de carbonate de potassium (1,6 mmol) sont ensuite ajoutés et le milieu 

réactionnel est ensuite dégazé 30 min sous azote. Enfin, 0,25 g (1,3 mmol) de 1-iodo-2,2-

diméthylpropane sont ajoutés dans le ballon sous azote. Le milieu réactionnel est agité pendant 

74 h à 160°C (en utilisant un condenseur). 100 mL d’eau distillée sont ajoutés et le polymère 

est extrait avec 3 x 100 mL de chloroforme et les phases organiques sont lavées avec 2 x 100 

mL d’eau distillée. Les phases organiques sont ensuite séchées avec du sulfate de magnésium 

anhydre MgSO4, filtrées et évaporées à l’évaporateur rotatif. Enfin, le produit est séché sous 

vide une nuit à 120°C. Un liquide marron visqueux est obtenu. La fonctionnalisation est estimée 

à 100% en 1H RMN dans le DMSO-d6. 

 

1H RMN de tBuThy-PPG460-ThytBu (DMSO-d6 297 K). 
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Synthèse de DAT-PPG-DAT 

 

Dans un ballon de 250 mL, 0,59 g (3,9 mmol) de carbonate de potassium, 2,0 g (1 mmol) de 

H2N-PPG-NH2 (Jeffamine D-2000) et 0,57 g (3,9 mmol) de 2-chloro-4,6-diamino-1,3,5-

triazine sont dissous dans 50 mL de DMF. Le milieu réactionnel est agité pendant 24 h à 120°C 

(en utilisant un condenseur). 100 mL d’eau distillée sont ajoutés et le polymère est extrait avec 

3 x 100 mL de chloroforme et les phases organiques sont lavées avec 2 x 100 mL d’eau distillée. 

Les phases organiques sont ensuite séchées avec du sulfate de magnésium anhydre MgSO4, 

filtrées et évaporées à l’évaporateur rotatif. Enfin, le produit est séché sous vide une nuit à 

120°C. Un liquide légèrement jaune visqueux est obtenu. La fonctionnalisation est estimée à 

88% en 1H RMN dans le DMSO-d6. 

 

1H RMN de DAT-PPG2000-DAT (DMSO-d6 297 K). 
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Synthèse de Ph-PPG-Ph 

 

La réaction du greffage du phényle sur un PPG diamine 460 g/mol est réalisée en masse. Le 

PPG diamine (2,0 g, 4,7 mmol) est chauffé à 160°C sous un flux d’azote. Puis l’acide 

phénylacétique (1,39 g, 10,2 mmol) est ajouté et le milieu réactionnel est agité à 160°C pendant 

24 heures sous un flux d’azote. En fin de réaction, l’échantillon est récupéré sans purification. 

La réaction est quantitative (1H RMN). 

 

1H RMN de Ph-PPG460-Ph (DMSO-d6 297 K). 

 

SAXS de Ph-PPG460-Ph à 30°C. 
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II. Polyéthylènes supramoléculaires 

H3C-PE1200-CH3 

 

DSC de H3C-PE1200-CH3 (exo down, 10°C/min). 

 

Polymérisation du PE-NH2 

La polymérisation est similaire à celle décrite avec vin-PE-I mais en utilisant un autre agent de 

transfert MgR2, avec R étant le N,N-bis(trimethylsilyl)propan-1-amine (voir ci-dessous). 

 

Dans un ballon contenant 400 mL de toluène sec, on introduit 21,7 mL (4,77 mmol) de MgR2 

(à 0.22 M dans le dibuyl-éther). La solution est transférée sous atmosphère d’argon dans un 

réacteur de 500 mL et on transfère ensuite dans celui-ci une solution de 21,4 mg de catalyseur 

de Nd (33 µmol). L’argon est éliminé sous vide et le réacteur est pressurisé à 3 bars d’éthylène 

à 70°C. La pression est maintenue constante dans le réacteur à l’aide d’un réservoir. Quand la 

quantité d’éthylène désirée a été consommée, le réacteur est dégazé et la température est 

ramenée à 20°C. 

Une solution de méthanol/HCl est ajoutée et le milieu est agité pendant 1 heure. La suspension 

résultante est versée dans une solution de méthanol/NaOH à 1 M et agitée pendant 1 heure. Le 

polymère est ensuite filtré, lavé au méthanol puis séché. 

Une masse de 15,0 g de polymère est récupérée avec une fonctionnalité de 100% (1H RMN). 
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1H RMN de PE1500-NH2 (TCE/C6D6 363 K). 

 

DSC de PE1700-NH2 (exo down, vitesse 10°C/min). 

 

IR-ATR de PE1700-NH2 à 20°C. 
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On n’observe que les bandes caractéristiques du PE :  

- 2915 et 2847 cm-1 : CH2 stretching antisymétrique et symétrique. 

- 1472 et 1462 cm-1 : CH2 bending antisymétrique et symétrique. 

- 729 et 719 cm-1 : CH2 rocking antisymétrique et symétrique. 

 

Synthèse C12-Thy 

 

La thymine-1-acétique acide (2,07 g, 11 mmol) a été dissoute dans du DMF (100 mL). La n-

dodecylamine (1,89 g, 10 mmol), du TBTU (4,54 g, 14 mmol) et de la DIEA (5,2 mL, 30 mmol) 

sont ensuite ajoutés. Le milieu réactionnel est agité à température ambiante pendant 15 heures. 

50 mL d’eau sont ajoutés et le milieu réactionnel est extrait avec du toluène (2 x 30 mL), lavé 

avec de l’eau (2 x 30 mL), séché avec du sulfate de magnésium, filtré puis séché sous vide une 

nuit à 120°C. Une poudre blanche est obtenue. Le greffage est total d’après la 1H RMN. 

 

1H RMN de C12-Thy (DMSO-d6 297 K). 
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IR-ATR de Thy-C12 à différentes températures. 

 

Synthèse de Thy-PFP 

La synthèse est adaptée de celle décrite par Egholm et al.2 

 

Dans un bicol de 100 mL, 5.0 g (27.15 mmol) de thymine acétique acide et 5,0 g (27,15 mmol) 

de pentafluorophénol sont dissous dans 40 mL de DMF sec. Puis, une solution de 6,72 g de 

N,N’-dicylcohexylcarbodiimide (32,58 mmol) dans 20 mL de DMF sont ajoutés sous argon au 

goutte à goutte dans le ballon refroidit à 0°C. La réaction est ensuite laissée une nuit à 

température ambiante sous bonne agitation. Puis le ballon est mis 1 heure à -18°C puis la 

dicylcohexylurée est filtrée. Le filtrat est récupéré et placé dans un ballon de 2 L dans lequel 

sont ajoutés 700 mL d’éther puis 700 mL d’éther de pétrole. Le ballon est enfin placé 24 h à -

18°C afin de faire cristalliser un solide blanc. Celui-ci est récupéré par filtration, lavé avec de 

l’éther de pétrole puis séché sous vide 3 h à 100°C. On obtient 7,6 g d’un solide blanc 

(rendement 76%). En 1H RMN, on note la présence de 12 mol% de thymine acétique acide. 
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1H RMN de Thy-PFP (DMSO-d6 297 K). 

 

PE1500-Thy F = 80% 

 

DSC de PE1500-Thy avec une fonctionnalité de 80% (exo down, vitesse 10°C/min). 

 

Synthèse de PE-Thy 

 

N

O
H
N O

O

O

FF

F

F F

a
a DMSO

H2O

b

b

c

c

d

d

CHCl3

*
*

*
*

* Thy-CO2H

DMF

n
H2N

toluene/DMF 10:1 
3h, 100°C

n
N
H

N

O
H
N O

O

O

F

F

F

F

F
O

NHN

O

O



Annexes 

 

227 

 

Dans un bicol de 250 mL équipé d’un réfrigérant à eau, 2,74 g (1,6 mmol) de PE1700-NH2 ont 

été dissous sous argon dans 150 mL de toluène à 100°C. Une solution de 1,13 g (3,2 mmol) de 

Thy-PFP dans 10 mL de DMF sec sont ajoutés dans le ballon. Le milieu réactionnel est agité à 

100°C pendant 3 h puis celui-ci est refroidi et dilué avec 300 mL de méthanol. La suspension 

obtenue est filtrée et le solide récupéré est lavé avec du méthanol (3 x 100 mL) puis séché sous 

vide une nuit à 80°C pour donner une poudre blanche. La fonctionnalité est estimée en 1H RMN 

à environ 100%. 

 

1H RMN de PE1700-Thy (TCE/C6D6 363 K). 

 

  

IR-ATR de PE1700-Thy à différentes températures. 

- 3339 cm-1 : vibration d’élongation NH amide. 

- 1703 cm-1 : vibration d’élongation C=O dans le plan de la thymine (celle en dehors du plan 

est cachée entre ce pic et le suivant). 
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- 1662 cm-1 : vibration d’élongation C=O amide. 

-1553 cm-1 : bande amide II. 

 

Synthèse C12-DAT 

 

La n-dodecylamine (1,89 g, 10 mmol) a été dissoute dans 80 mL d’un mélange eau/éthanol 

(50/50 v/v). NaHCO3 (1,01 g, 12 mmol) et du 2-chloro-4,6-diaminotriazine (DAT-Cl, 1,65 g, 

11 mmol) sont ajoutés et la suspension obtenue est agitée à 100°C pendant 24 heures. En fin de 

réaction, le milieu réactionnel est devenu transparent indiquant la réaction du DAT. Le milieu 

réactionnel est refroidi et le précipité obtenu est filtré, lavé à l’eau et séché sous vide une nuit à 

120°C. Le greffage est total d’après la 1H RMN. 

 

1H RMN de C12-DAT (DMSO-d6 297 K). 
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Images en microscopie optique polarisée de C12-DAT et de C12-NH2 à différentes températures. 

Refroidissement depuis le fondu à 10°C/min (échelle 100 µm). 

 

Synthèse de PE-DAT 

 

Dans un bicol de 1 L équipé avec un réfrigérant à eau, 5,66 g (3,33 mmol) de PE1700-NH2, 0,97 

g (6,67 mmol) de DAT-Cl sont dissous sous argon dans un mélange de 300 mL de toluène et 

150 mL de DMF à 110°C. 5,8 mL (33,3 mmol) de DIEA sont ensuite ajoutés et la solution est 

agitée à 110°C pendant 64 h. Le milieu réactionnel est refroidi puis dilué avec du méthanol 

(300 mL) et la suspension obtenue est filtrée. Le solide blanc obtenu est ajouté dans 250 mL de 

toluène et la suspension est chauffée à 90°C puis filtrée à cette température. Le filtrat est ensuite 

refroidi, dilué avec 300 mL de méthanol puis filtré. Le solide récupéré est ensuite lavé avec du 

méthanol (3 x 100 mL) et séché pour donner une poudre blanche. La fonctionnalité est estimée 

d’après la 1H RMN à 89%. 
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1H RMN de PE1700-DAT (TCE/C6D6 363 K). 

 

 

IR-ATR de PE1700-DAT à différentes températures. 

- 3321 cm-1 : vibration d’élongation NH du DAT. 

- 1550 cm-1 : vibrations d’élongation quadrant du cycle triazine. 

- 1366 cm-1 : vibration de déformation C-N aromatique. 

- 814 cm-1 : vibrations d’élongation sextant hors du plan du cycle triazine. 
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Polymérisation du vin-PE-I 

 

Une solution de (di(10-undecyl)magnésium) dans de l’éther dibutylique (concentration 0,24 M 

– vérifié par titrage colorimétrique) est diluée dans 400 mL de toluène sec (ratio toluène/Bu2O 

40/1). La solution est transférée sous atmosphère d’argon dans un réacteur de 500 mL et on 

transfère ensuite dans celui-ci une solution de catalyseur de Nd ((C5Me5)2NdCl2Li(OEt2)2) tel 

que [Mg/Nd] = 150 dans 10 mL de toluène. L’argon est éliminé sous vide et le réacteur est 

pressurisé à 3 bars d’éthylène à 75°C. On observe une légère augmentation (5°C environ) de la 

température en début de polymérisation du fait de l’exothermie de la réaction. Il est possible de 

contrôler la taille des chaines en suivant la diminution de pression de l’éthylène dans le ballast 

qui fournit l’éthylène au réacteur. Ainsi, en notant la pression initiale et en visant une certaine 

masse molaire de PE, on peut savoir à quelle pression il faut arrêter la polymérisation. On 

observe une diminution linéaire avec le temps de la pression en éthylène dans le ballast. Lorsque 

la pression a atteint la pression finale calculée pour avoir la masse de PE voulue, l’éthylène est 

remplacé par de l’argon dans le réacteur et le système est refroidit jusqu’à 20°C avec une 

circulation d’eau. Le PE précipite alors rapidement vers 60°C. 

La deuxième étape consiste en la fonctionnalisation in-situ dans le réacteur par l’iode du 

polymère. 

Une fois le réacteur à 10°C, une solution concentrée de diiode (0,8 M) dans du THF (telle que 

[I]/[Mg] = 4) est ajoutée dans le réacteur sous argon puis agitée pendant 1 heure. La réaction 

est exothermique car on observe une augmentation de 5°C de la température du réacteur. En fin 

de réaction, du méthanol est ajouté pour faire précipiter le PE. Celui-ci est filtré et lavé avec 

beaucoup de méthanol afin d’éliminer le diiode non réagis. Le PE est ensuite séché sous vide à 

50°C pendant une nuit. D’après l’intégration 1H RMN, on obtient 75,5 % vin-PE-I, 12,3% vin-

PE-vin et 12,3% I-PE-CH3. 

 

 

1H RMN Vin-PE1200-I (TCE/C6D6 363 K). 
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Synthèse du vin-PE-vin 

n n
I

t-BuOK

toluene:THF 8:1 95°C, 15h  

Une solution de 1 g de vin-PE-I est dissoute dans 40 mL de toluène avec 10 équivalents de t-

BuOK (1 M dans le THF). Le milieu réactionnel est dégazé sous argon et chauffé à 95°C 

pendant 12 heures. Le ballon est ensuite refroidit à température ambiante. Le PE est précipité 

avec du méthanol, filtré, lavé avec du méthanol puis séché sous vide une nuit à 80°C. D’après 

l’intégration en 1H RMN on obtient 86,2% de vin-PE-vin et 12,0% de vinyl-PE-CH3. 

 

1H RMN de Vin-PE1200-Vin (TCE/C6D6 363 K). 

 

Synthèse de la boc-cystéamine 
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Dans un ballon de 500 mL, 90 mL d’eau distillée sont dégazé à l’argon puis la cystéamine 

hydrochloride (10 g, 88 mmol), NaOH (3,52 g, 88 mmol) et NaHCO3 (8,87 g, 105,6 mmol) 

sont ajoutés. Le ditert-butyl dicarbonate est ensuite ajouté au goutte à goutte (19,21 g, 88 mmol) 

puis la réaction est laissée 4 h à température ambiante sous argon. Le produit est extrait avec de 

l’acétate d’éthyle (2 x 50 mL), séché avec MgSO4 et concentré à l’évaporateur rotatif. Le liquide 

obtenu est purifié sur colonne de silice avec 1:3 éther/éther de pétrole comme éluant pour 

donner un liquide incolore. 
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1H RMN de la boc-cystéamine (CDCl3 297 K). 

 

Synthèse du bocNH-PE-NHboc 

 

Une solution de 0,2 g de vin-PE-vin dans 8 mL de toluène contenant 10 équivalents de boc-

cystéamine et 0,5 équivalents d’AIBN est dégazée sous argon et chauffée à 90°C. Après 4 h de 

réaction. Le ballon est ensuite refroidit à température ambiante. Le PE est précipité avec du 

méthanol, filtré, lavé avec du méthanol puis séché sous vide une nuit à 80°C. 

D’après l’intégration 1H RMN, on obtient 84,9% de bocNH-PE-NHboc et 11,8% de bocNH-

PE-CH3. 

 

1H RMN de bocNH-PE1200-NHboc (TCE/C6D6 363 K). 
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Synthèse de H2N-PE-NH2 

 

Dans un bicol de 1 L, 9,3 g (3,655 mmol) de bocNH-PE-NHboc sont ajoutés à 750 mL de 

toluène. Après avoir dégazé le milieu sous argon, le ballon est chauffé à 100°C puis 65 mL de 

dioxane sec et 56 mL (730,9 mmol) d’acide trifluoroacétique sont ajoutés. Le milieu réactionnel 

est chauffé à 80°C pendant 8 heures avec un léger flux d’argon. Après refroidissement à 

température ambiante, le PE est précipité avec du méthanol, filtré, lavé avec du méthanol puis 

séché sous vide une nuit à 80°C. 

Puis le PE récupéré précédemment est mis dans un bicol de 1L avec 700 mL de toluène et 20 

équivalents de t-BuOK (1M dans le THF). Après avoir dégazé à l’argon, la réaction est réalisée 

à 95°C pendant 1 heure. Après refroidissement à température ambiante, le PE est précipité avec 

du méthanol, filtré, lavé avec du méthanol puis séché sous vide une nuit à 80°C. D’après 

l’intégration 1H RMN, il y a 84,9% de H2N-PE-NH2 et 11,8% de H2N-PE-CH3. 

 

1H RMN de H2N-PE1200-NH2 (TCE/C6D6 363 K). 

 

 

IR ATR de H2N-PE1200-NH2 à 20°C. 
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Synthèse de Thy-PE-Thy 

 

Dans un bicol de 500 mL, 4,0 g (1,70 mmol) de H2N-PE-NH2 sont dissous dans du toluène à 

105°C sous argon. Une solution de 1,19 g (3,40 mmol) de Thy-PFP dans 20 mL de DMF sec 

sont ajoutés. Le milieu réactionnel est mis sous agitation 3h à 105°C sous argon. Après 

refroidissement à température ambiante, le PE est précipité avec du méthanol, filtré, lavé avec 

du méthanol puis séché sous vide une nuit à 80°C. D’après l’intégration en 1H RMN, il y a 

84,9% de Thy-PE-Thy et 11,8% de Thy-PE-CH3. 

 

1H RMN de Thy-PE1200-Thy (TCE/C6D6 363 K). 

  

IR-ATR de Thy-PE1200-Thy à différentes températures. 

- 3336 cm-1 : bande d’élongation NH amide. 
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- 1698 cm-1 : vibration d’élongation C=O dans le plan de la thymine. 

- 1659 cm-1 : vibration d’élongation C=O amide. 

- 1556 cm-1 : bande amide II. 

 

Synthèse de DAT-PE-DAT 

 

Dans un bicol de 1 L, 3,9 g (1,66 mmol) de H2N-PE-NH2, 0,96 g (6,63 mmol) de 2-chloro-4,6-

diamino-1,3,5-triazine sont dissous dans 310 mL de toluène sec et 160 mL de DMF sec. Le 

ballon est dégazé sous argon et chauffé à 110°C. 4,28 g (33,15 mmol) de N,N-

diisopropylethylamine sont ajoutés et la réaction est laissée 64 h à 110°C avec un léger flux 

d’argon. Après refroidissement à température ambiante, le PE est précipité avec du méthanol, 

et filtré. Le solide récupéré est ajouté dans 250 mL de toluène et la suspension est chauffée à 

90°C puis filtrée à cette température. Le filtrat est refroidit, dilué avec du méthanol (3 x 100 

mL), filtré puis séché sous vide une nuit à 80°C. D’après l’intégration en 1H RMN, il y a 84,9% 

de DAT-PE-DAT et 11,8% de DAT-PE-CH3. 

 

1H RMN de DAT-PE1200-DAT (TCE/C6D6 363 K). 
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110°C 135°C 

Images en microscopie optique polarisée de DAT-PE1200-DAT à différentes températures 

obtenues lors du refroidissement de l’échantillon depuis 200°C à 10°C/min (échelle 100 µm). 

 

 

IR-ATR de DAT-PE1200-DAT à différentes températures. 

- 3326 et 3187 cm-1 : vibrations NH et NH2 du DAT. 

- 1557 cm-1 : vibrations d’élongation quadrant du cycle triazine. 

- 1350 cm-1 : vibration de déformation C-N aromatique. 

- 814 cm-1 : vibrations d’élongation sextant hors du plan du cycle triazine. 
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Annexe 3 : Calcul du taux de cristallinité du PE 

Il est possible de calculer le taux de cristallinité du polyéthylène en prenant en compte 

l’enthalpie de fusion du PE 100% cristallin ΔHm
100% et avec la fraction massique en PE φ dans 

l’échantillon : 

χc =  
∆Hm

φ. ∆Hm
100%

 

Enfin, l’enthalpie de fusion d’un PE 100% cristallin dépend de la température de fusion du PE 

avec la formule suivante :1 

∆Hm
100% = 93.22 + 4.249. 10−3. Tm

2 − 7.413. 10−6. Tm
3  

D’après Broadhurst, la température de fusion d’un PE ayant x d’unités méthylène CH2-CH2 par 

chaine est défini par la formule suivante :2 

Tm(x) = 414.3
x − 1.5

x + 5.0
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Annexe 4 : Modélisation du trou de corrélation 

La théorie de micro-séparation de phase de copolymères à bloc explique l’origine du trou de 

corrélation.3 

-Cette théorie prédit qu’il y a un maximum pour la fonction de corrélation S(q) qui est 

proportionnelle à l’intensité I(q). 

-La visibilité du trou de corrélation dépend de la différence de densité électronique entre les 2 

blocs : plus elle est importante, plus le pic est important. 

S(q) =
1

F(x) − 2χN
 

Avec χ le paramètre d’interaction de Flory entre les blocs A et B et N le nombre d’unité 

monomère total du copolymère (N = NA+NB). 

avec : 

F(x) =
g(1, x)

g(f, x)g(1 − f, x) −
1
4 [g(1, x) − g(f, x) − g(1 − f, x)]²

 

et : 

g(f, x) = 2
fx + e−fx − 1

x²
 

x = q²Rg² 

Rg étant le rayon de giration correspondant à une chaine de N monomères et f la fraction en 

bloc A (f = NA/N). 
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Modélisation du trou de corrélation de Thy-PE1200-Thy et DAT-PE1200-DAT à 200°C (fThy/DAT 

= 0,045, N = 43) Paramètres ajustés : Rg = 21,6 Å et χPE/Thy = 7,2 pour Thy-PE1200-Thy et Rg = 

20,5 Å et χPE/DAT = 7,1 pour DAT-PE1200-DAT. 
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Annexe 5 : Modélisation du signal SAXS d’une structure 

lamellaire 

P(q) est le facteur de forme moyen résultant de cristaux lamellaires isolés avec comme 

hypothèse une distribution gaussienne de l’épaisseur des lamelles cristallines centrées sur lc et 

avec σc comme écart type :4 

P(q) =
∫ pc

2(q)
+∞

0
. hc(z)dz

∫ hc(z)dz
+∞

0

 

avec hc(z) la distribution gaussienne des épaisseurs : 

hc(z) =
1

√2πσc
2

e
−

(z−lc)2

2σc
2

 

et pc²(q) le facteur de forme d’une lamelle unique : 

pc
2(q) = (

sin (
qz
2 )

qz
2

)2e−q2σc
2
 

Le facteur de structure S(q) d’un empilement de lamelles avec une distance interlamellaire 

suivant une distribution gaussienne centrée sur L et d’écart type σD vaut : 

S(q) =  
sinh (

q2σD
2

4 )

cosh (
q2σD

2

4 ) − cos (qL)

 

On en déduit enfin l’intensité diffusée par : 

I(q) =  P(q)S(q) 

 

Evolution de P(q) pour différentes valeurs de σc avec lc = 1 nm. 
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Annexe 6 : Copolymères supramoléculaires PE/PDMS 

PE1500-DAT 

 

DSC de PE1500-DAT à 10°C/min, exo down. 

 

PE1500-DAT/Thy-PDMS1130-Thy 1/1 

 

SAXS à différentes températures au chauffage. 
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PE1500-DAT/Thy-PDMS3040-Thy 1/1 

 

Microscopie optique polarisée à 20°C après refroidissement depuis le fondu. 

 

DAT-PE1200-DAT/Thy-PDMS1660-Thy 1/1 

 

Microscopie optique polarisée a) à 20°C après refroidissement depuis le fondu entre 

polariseurs et b) à 160°C sans polariseurs. Echelle 100 µm. 

  

a b
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Annexe 7 : Mesure du flou, de la clarté et de la transmittance 

Ces trois propriétés optiques sont mesurées à l’aide d’un hazemeter® sur des zones homogènes 

de 3x3 cm². Le flou et la clarté sont définies dans deux normes ASTM D1003 et ASTM D1746. 

En considérant un rayon incident, une partie de sa puissance est transmise et l’autre est réfléchie. 

A cause de la rugosité de la surface, la lumière incidente est diffusée dans toutes les directions. 

La clarté est définie comme la lumière diffusée sur les petits angles (< 2,5°) alors que le flou 

est défini comme la lumière diffusée pour les grands angles (> 2,5°). 

 

Schéma présentant comment les mesures de flou et de clarté sont déterminées d’après les 

normes ASTM. 

Enfin, la transmittance T correspond au ratio de l’intensité transmise It sur l’intensité initiale 

I0 : 

T =  
It

I0
 

Les propriétés de flou et de clarté dépendent donc de l’état de la surface, et notamment de la 

rugosité. Malgré ce que tendent à montrer la figure précédente, ces deux données ne sont pas 

corrélées : un flou important n’implique pas une faible clarté et inversement. 
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Résumé 
Les propriétés des matériaux découlent en 

partie de leur organisation à l’échelle nano ou 

microscopique. Dans cette thèse, on montre 

qu’en contrôlant la chimie aux interfaces, des 

organisations très régulières peuvent être 

obtenus spontanément dans divers matériaux 

polymères. 

Dans une première partie, la chimie 

supramoléculaire a été utilisée pour contrôler 

l’organisation en masse de polymères greffés 

à une ou deux de leurs extrémités par la 

thymine (Thy) ou la 2,6-diamino-1,3,5-triazine 

(DAT), deux unités supramoléculaires 

complémentaires s’associant par liaisons 

hydrogène. Quelque soit la nature de la chaine 

polymère (PE, PDMS, PPG), les matériaux 

présentent des organisations lamellaires 

nanoscopiques très régulières lorsque l’unité 

terminale (Thy) et/ou la chaine (PE) 

cristallisent. Les contributions respectives à 

ces organisations de la ségrégation de phase, 

de la cristallisation, des liaisons 

supramoléculaires et des interactions 

secondaires ont été déterminées. Il a été 

montré que le confinement des chaines 

polymères dans les lamelles empêche la 

formation de chaines de grandes masses 

molaires. Cependant, les interactions 

supramoléculaires Thy/DAT permettent de 

former des copolymères à blocs 

supramoléculaires en mélangeant des chaines 

incompatibles fonctionnalisées par ces unités. 

Dans une seconde partie, nous avons 

montré que la texturation spontanée de films 

acrylates photopolymérisés à l’air est 

gouvernée à l’interface formulation/air par 

l’équilibre des cinétiques de polymérisation et 

d’inhibition par l’oxygène. Des morphologies 

microscopiques très régulières, hexagonales, 

lamellaires ou cacahuètes, sont obtenues en 

contrôlant différents paramètres 

expérimentaux et ce pour une large gamme 

d’épaisseur de film (6 µm – 2 mm). L’auto-

texturation confère aux films des propriétés 

optiques singulières (flou, clarté) qui peuvent 

être modulées en ajustant les caractéristiques 

de la morphologie. 

 

Mots Clés 
Chimie supramoléculaire, liaisons hydrogène, 

organisation nanoscopique, copolymères à 

blocs, photopolymérisation, auto-texturation 

Abstract 
Materials properties very often derive from 

their nano or micro-scale organization. In this 

thesis, we evidence that controlling the 

chemistry at the interfaces allows obtaining 

spontaneously very regular organizations in 

various polymer materials. 

In the first part, supramolecular chemistry 

has been used to control the organization in 

the bulk of polymer grafted at one or both 

extremities by thymine (Thy) or 2,6-diamino-

1,3,5-triazine (DAT), two self-complementary 

supramolecular units interacting via hydrogen 

bonds. Whatever the polymer nature (PE, 

PDMS, PPG), materials present very regular 

nanoscale long-range ordered lamellar 

organizations if the end group crystallize (Thy) 

and/or the chain crystallize (PE). Respective 

contributions to these organizations of phase 

segregation, crystallization, supramolecular 

interactions and secondary interactions have 

been determined. It was shown that the 

confinement of chains in lamellae prevent the 

formation of high molecular weight chains, 

resulting in poor mechanical properties. 

However, Thy/DAT interactions allow creating 

supramolecular block copolymers by mixing 

incompatible chains functionalized with these 

units. 

In the second part, we have studied the 

spontaneous formation of patterns at the film 

surface of acrylate film during their 

photopolymerization under air. This 

phenomenon occurs if there is a balance at the 

film surface between the polymerization and 

the oxygen inhibition rates. Very regular 

microscale patterns (hexagons, lamellae, 

peanuts) have been generated by controlling 

some experimental parameters (UV intensity, 

initiator concentration) for a wide range of film 

thicknesses (6 µm – 2 mm). Self-patterning 

gives interesting optical properties to the films 

(haze, clarity) which can be modulated by 

adjusting the patterns wavelength and 

amplitude. 
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photopolymerization, self-patterning 


