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INTRODUCTION

Les fibres polyamides aromatiques (ou fibres « atas») sont des fibres polyméres
synthétiques a hautes performances connues pour udisation dans les matériaux
composites, les gilets pare-balles, les cablesstdrdages, ou les vétements de protection
contre le feu. Leurs excellentes propriétés mécmsigen traction (module élastique et
résistance mécanique élevés, faible déformatienl, faible densité et leur bonne résistance
chimique ont rendu leur emploi adapté a d’autremalnes comme les géotextiles pour des

applications de renforcement des sols et les cabdgyplications maritimes.

Il'y a encore quelques années, les géotextilessa da fibres polyesters notamment
étaient largement utilisés pour le renforcementsitds alcalins. Cependant, leur dégradation
prématurée dans ces environnements spécifiguesessie le développement de solutions
alternatives, telles que les géotextiles a badibdes aramides, employés depuis une dizaine
d’années. De méme, depuis une trentaine d’annégdjbres synthétiques, dont les fibres
aramides, sont de plus en plus utilisées danséeles et cordages a applications maritimes.
En effet, leur lIégereté et leurs bonnes propriéésaniques spécifiques en traction, ont
conduit au remplacement progressif des céables . daes fibres aramides sont ainsi
employées pour des applications nécessitant desitépde charge importantes, telles que le
gréement des bateaux, I'amarrage de plateformeslipéts ou les cables d’instrumentation
et de manutention en mer.

Ces deux applications souléevent une problématiquanuune : les fibres aramides
constituent-elles une solution durable (1) poureleforcement des sols basiques et (2) pour
I'utilisation en mer ? La connaissance du compogtetma long-terme de ces fibres est
primordiale, en génie civil ou les durées de vieguises peuvent atteindre une centaine
d’années, et pour l'utilisation prolongée et/ouétée des cables et cordages a applications
maritimes.

L’'objectif de ce travail sera de répondre a cetteblgmatique en réalisant des
vieillissements accélérés en laboratoire dans réifts milieux proches des conditions
d’utilisation. Il s'agira pour cela d'évaluer la gl@dation en identifiant des indicateurs de
vieillissement fiables, et de contribuer a une haeik compréhension des mécanismes de
dégradation mis en jeu dans ces environnementgigpés. Pour les applications maritimes,
I'objectif sera également d’évaluer I'influence kEau de mer et du vieillissement en eau de
mer sur le comportement en fluage-recouvranceildessfaramides.
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Pour atteindre ces objectifs, cette étude seraé&bven quatre parties :

La premiére partie présentera un état de I'art sur les fibres arasniddisées dans les
applications qui nous intéressent.

Dans la premiére sous-partie, le contexte de ikatilon des fibres aramides pour le
renforcement des sols et pour les cables et cosdagpplications maritimes sera présente.

La deuxiéme sous-partie décrira les fibres aramétiediées en abordant des aspects tels
gue la synthese, la mise en ceuvre, la structueersbrphologie, les propriétés mécaniques et
les différentes relations structure-propriétésleab

La troisieme sous-partie dressera un état de diest études de durabilité réalisées dans
différents milieux humides.

Enfin, la derniére sous-partie traitera du compoeet en fluage et en fatigue des fibres
aramides.

0 Ladeuxieme partiesera dédiée a la présentation des types de fbbaesides étudiées
et des conditions de vieillissement auxquelleseallg été soumises. Les techniques d’analyse
et de caractérisation physico-chimiques, struadgramorphologiques et mécaniques, ainsi
gu'une méthode d'essai permettant de déterminer dasametres viscoélastiques et
viscoplastiques seront également décrites dars jgaittie.

o La troisieme partie traitera de différents aspects du vieillissemerdrblytique des
fibres aramides.

Dans les quatre premieres sous-parties (*), leamgmes de dégradation seront étudiés a
différentes échelles, de I'échelle macromoléculail&chelle morphologique en passant par
I'échelle microstructurale. Les évolutions induitpar le vieillissement seront mises en
relation avec les propriétés fonctionnelles, céslire les propriétés mécaniques.

La sous-partie suivante (*) portera sur l'influerd® I'ensimage, dont le réle premier est
de protéger les fibres vis-a-vis de I'abrasion,lawdégradation hydrolytique.

La derniére sous-partie (*) présentera une étodgparative du vieillissement des fibres
aramides et polyesters en milieu modérément basijgs conclusions de cette étude
devraient permettre de justifier ou non de l'uéitisn des fibres aramides comme solution de
remplacement des fibres polyesters pour le renfioece des sols alcalins. Nous terminerons
cette partie en tentant d’estimer la durée de egfibres aramides en conditions basiques.

0 La quatrieme partie (*) sera consacrée a I'étude du comportement eisstique et
viscoplastique des fibres aramides. L’objectif dettec derniére partie sera d’évaluer
I'influence de 'eau de mer et du vieillissement kudéformation en fluage-recouvrance, et
de conclure sur la nécessité de prendre en comptenan ces facteurs dans le
dimensionnement des cables a applications maritimes

o Enfin nous conclurons et proposerons diverses petisps relatives a cette étude.

(*) Ces parties ou sous-parties sont rédigées eglaas et présentées sous forme
d’articles soumis dans différents journaux a comité lecture. Ce choix n’a cependant que
peu de conséquences sur l'organisation des padgies étant suffisamment découplées les
unes des autres, sont rédigées comme l'auraierdedig parties en francais.
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ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

I. Introduction

Depuis les années 80, les fibres aramides conmaisse fort développement dans de
multiples secteurs.

Parmi les applications les plus « récentes », onver les géotextiles utilisés pour le
renforcement des sols mais aussi les cables etagesda applications maritimes. Ces
applications requiérent a la fois de trés bonnepmn#tés mécaniques spécifiques en traction
et une faible déformation en fluage, ainsi qu'urarie conservation de ces propriétés au
cours du temps dans les conditions environnementalecernées.

Cette étude bibliographique vise a définir I'étatl@rt sur le comportement a long terme
des fibres aramides : elle sera composée de quaaties.

La premiéere partie définira les applications relkedi a cette étude, en l'occurrence les
géotextiles et les cables et cordages a applicatioaritimes, en citant quelques exemples
d’utilisation actuelle des fibres aramides dans d@®aines. La deuxieme partie présentera
indépendamment les deux grandes catégories des fadmamides étudiées, c'est-a-dire les
fibres Twaron(de méme nature chimique que les fibkevlar) et les fibresTechnora Apres
un bref rappel sur leur mode de synthése et de mmseeuvre, les difféerents modéles
structuraux seront décrits ; puis une descriptjgprefondie de leur comportement mécanique
sous différents types de sollicitations, a savnitraction mais aussi en compression axiale et
en cisaillement transverse, sera réalisée. Enéins adette partie, nous relaterons les relations
structure-propriétés établies par différents agteUne troisieme partie recensera les études
de durabilité dans difféerents milieux humides, @&trd/ant les mécanismes de dégradation
hydrolytigue mis en jeu ainsi que les conséquescaedes proprietés mécaniques. Enfin, la
guatrieme et derniére partie traitera du comportendes fibres aramides en fluage et en
fatigue. Un modele permettant de prédire le congpoent viscoélastique et viscoplastique
des fibres aramides sera également détaillé.
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Il.  Applications

L'utilisation des fibres aramides dans les géolextipour des applications de
renforcement et dans les cables et cordages &appfis maritimes est relativement récente.

1.1 Géotextiles

[1.1.1 Définition

Les géotextiles sont utilisés en France depuisate¥es 70 [1]. lls appartiennent a la
famille des géosynthétiques désignant I'ensemble matériaux de synthése utilisés en
géotechnique pour les travaux de renforcementasisdinissement [2].

Les géosynthétiques comportent deux grandes c#@égar distinguer de par leur
comportement vis-a-vis de l'eau [2]:

- les géomembranes, produits minces, souples, canginétanches aux liquides ;
- les géotextiles et produits apparentés (géogriliEoespaceurs, géoconteneurs...),

matériaux permeéables pouvant étre tissés, norstmsdricotés, pouvant remplir des
fonctions mécaniques et hydrauliques notamment.

[1.1.2 Fonctions
Les fonctions mécaniques assignées aux géotestildd2]:

- le renforcement : amélioration de la stabilitédetla résistance d’'une structure par
l'utilisation des propriétés mécaniques du géokexti

- la protection : amortissement des agressions reedesur une structure afin d'en
préserver les caractéristiques fonctionnelles ;

- la résistance a I'érosion externe : préventionlale@légradation d’un matériau par
entrainement de particules sous l'action d’agressaiimatiques ;

- la séparation : prévention du mélange, sous agtiécanique, de deux matériaux
différents adjacents tels que des sols, des déesbidies ou des matériaux granulaires.
Les fonctions hydrauliques considérées sont [2]:

- la filtration : rétention d’'une fraction calibréde sol, de déchet ou de matiere en
suspension tout en laissant liborement circulefliedes ;

- le drainage : collecte et évacuation des liquitedes gaz.
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[1.1.3 Modes d’assemblage

On distingue deux modes d’assemblage [2]:

- les tissés qui sont des nappes constituées dimacevisement de nappes de fils ou de
bandelettes ;

- les non-tissés qui se présentent sous forme deesamnstituées de filaments continus
ou de fibres coupées, disposés de facon aléatoitEse pas différents procédés
mécaniques, thermiques ou chimiques.

[1.1.4 Géotextiles a base de fibres aramides

Il y a encore quelques années, les géotextilessa e fibres polyéthylene téréphtalate
étaient couramment utilisés pour le renforcemesntsdds. Compte-tenu de leur vieillissement
prématuré en milieu alcalin (sols traités a la ghaw ciment, au laitier, ou au voisinage de la
peau superficiel de béton durci), il est mainter&@abli d’exclure leur emploi a des pH10
et de considérer leur utilisation a pH9 avec predefB8]. Des solutions de remplacement
telles que les géotextiles a base de fibres patyiaes, utilisées depuis une dizaine d'année
pour le renforcement des sols, ont donc été endésag

Ainsi, Blivet et al. [4] ont rapporté une étude de cas portant sutifation de géotextiles
bi-module, composés a la fois de cables aramidde eébles polypropylene. Ces géotextiles
ont été employés pour le renforcement des remldtisle la structure d’'une chaussée
présentant des risques d’effondrements due a Eepcé de carrieres sous-terraines (Figure
1). Les auteurs précisent que le géotextile deorenitilisé est destiné a limiter les
déformations en surface occasionnées par un éVaitoedrement du sol, jusqu’a réparation
de l'ouvrage. La structure de la chaussée étanposée de limons traités a la chaux et au
ciment, dont le pH est proche de 11, le dimensioreme du renforcement a été réalisé en
prenant en compte un coefficient de sécurité li€ravironnement physico-chimique (1,05).
Un autre coefficient de sécurité liée au fluagedatextile (1,54) a également été considéré.

Figure 1 : Mise en place du géotextile de renforeetde la déviation sud-ouest de Meaux
(source : www.n-schilling.com)
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D’autres exemples d’utilisation des géotextilesmades ont €également été rapportés.
Ainsi, des géotextiles comportant des fibres arasii@ét des fibres polyesters ont été
développés pour renforcer une chaussée construitdessus d’'un passage souterrain [5].
Cependant, aucune précision quant a I'environnemkysico-chimique du géotextile n’est
apportée par les auteurs.

[I.2 Applications maritimes

Les fibres aramides sont utilisées depuis une dimeatd’années pour les cables et

cordages a applications maritimes. Les différerstigactures et utilisations des cordages
seront présentées dans cette partie.

[1.2.1 Les différents types de cordages

Il existe trois principaux types de cordages [6]:
- les cordages torsadés (Figure 2)

lls sont fabriqués en torsadant des « meches »ne@ckes pliées », puis en torsadant les
« meches pliées » en «torons », et enfin en targakks «torons » en « cordage ». En
général, un léger torsadage des « meches » peramélbrer la résistance mécanique en
traction. Pour les cordages, un torsadage « eXcessnéliore la résistance en fatigue mais
diminue la résistance mécanique en traction.

Figure 2 : Cordage 1 + 6 toronné (25 tonnes) a bdedibres aramides

Le torsadage est défini par le « twist multipliefTM , tel que :

tpi x~/denier
73

™ = (1)

10
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Dans cette équatioripi caractérise le torsadage en « turns/inch deeier représente la

masse linéique La dépendance du twist-multiplier vis-a-vis derdaistance mécanique des
meéches résulte de la combinaison du transfert degehentre filaments et de la concentration
de contrainte qui se produit lorsque les filamedwsplus faible déformation a la rupture
rompent. Lorsqu’on impose un torsadage a une mérh@ugmente le transfert de charge
entre filaments ce qui permet d’obtenir une rupaméraction « nette » : dans ce cas, seuls les
filaments qui rompent au voisinage de la contraiatela rupture contribuent a une
concentration de contrainte. Cependant, le tors&adagmente également I'angle d’hélice des
filaments vis-a-vis de l'axe de la méche, ce qujesire une augmentation de la non-
uniformité du chargement des filaments de la médhexiste donc unTM pour lequel la
résistance mécanique est optimale : pour les medbeBbresKevlar, celui-ci vaut 1,1.
Notons par ailleurs que Goreisbi al [7, 8] ont modélisé le comportement d’'un cordage
torsadé a partir du comportement des fibres.

- les cordages tressés (Figure 3)

lls sont fabriqués par entrecroisement d’'un ménmmalme de fils ou de filaments. Un fil
passe alternativement au-dessus et en-dessousulpinsieurs autres fils.

Figure 3 : Cordage tressé a base de fibres aram{@eshnora T220) avec une enveloppe de
fibres polyesters tressées et une gaine élastomere

- cordages a « filaments paralléles » (Figure 4)

Les filaments sont disposés parallelement. Lesdilwont ainsi orientées dans I'axe du
cordage, permettant d’optimiser la résistance muariongitudinale. Les fibres peuvent étre
imprégnées d’une résine polyuréthane afin de ceaségur orientation. Pour les applications
maritimes, une gaine a flottabilité positive petne @mployée de fagcon a augmenter le rapport
« résistance mécanique/masse » du cordage.

! La masse linéique s’exprime généralemendemier (1 denier = 1 gramme/ 9 000 métres de longueur) ou
en tex (1 tex = 1 gramme/ 10 000 meétres de lomyueu

11
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Figure 4 : Extrémité d’une ligne d’instrumentatiorbase de fibres aramides (Kevlar 29)

protégée par une gaine de polyéthylene retirée3summ

[1.2.2 Cables et cordages en fibres aramides

Depuis les années 80, les principales applicatmasaniques en milieu maritime des
cables et des cordages a base de fibres aramitldessuivantes :

Les cordages utilisés pour le gréement des bateauxemplacement des cables en
acier [9]. Dans ce cas, les cordages sont de typerdages tressés » et sont
enveloppés de cables tressés Mylon ou en polyester pour protéger les fibres
aramides de l'abrasion externe et de la dégradatimms UV. Pour minimiser

I'abrasion interne, en particulier lorsqu’ils soutilisés avec des poulies, les fils
peuvent étre enveloppés de fils polyesters ou rgékaa des fibres polypropyléne par
exemple [9].

Les cables utilisés pour déployer, localiser eupérer les ancres employées pour
'amarrage de plates-formes ou des navires de éomaayin [9].

Les cables d’amarrage de plates-formes pétrolifesRiewald [10] rapporte que,

dans les années 80, l'utilisation des fibres aramiplour des applications offshores
s’est soldée par un échec. En effet, plusieursossgs » lignes d’amarrage
(représentant plusieurs centaines de tonnes de forta rupture) préinstallées en
attendant la mise en place d’'une plate-forme fhd&aont rompu a de faibles charges.
Cet échec a été attribué a un manque de connaiss@imccomportement en

compression des fibres aramides. Cette expérietrés, colteuse, a retardé
lintroduction des céables synthétiques offshore,isima réussite de I'amarrage de
plates-formes avec des lignes en polyester depgisahnées 90 [11-14] a relancé
I'intérét pour les fibres hautes performances. Agichui, on s’intéresse en particulier
aux cables polyaramides et HMPE (polyéthylene haadule) pour la mise en place
d’équipement en grande profondeur (> 2000 metres).

Les cables de remorquage et d’amarrage de baf@&lxSwenson [16] rapporte que
jusque dans les années 80, 'amarrage naval &@itstvement assuré par des cables
en Nylon, en polyester et en polypropylene. Les acciderdquients de rupture de
cables ont conduit au développement et a I'utibsatle cables a base de fibkesvlar

et de cables « composite&evlar-Nylon[16].

12
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Les fibres aramides sont également utilisées poautreés applications telles que le
renforcement de cables conducteurs (pour I'acdoisile données en mer ou pour effectuer
des opérations en fonds marins) ou le renforceahecfbles a fibres optiques [9].

A I'lFREMER, les céables et cordages a base de dilmmmides sont principalement
utilisés pour deux types d’applications [17]:

- Les cables aramides sont utilisés depuis unezgirie d'années pour les lignes de
mouillage d’instrumentation en mer (Figure 4). thgt de cables présentant une
charge a la rupture de 3 ou 5 tonnes, auxquelsfig@stdes instruments de mesure de
température et des courants marins par exempldohgseurs utilisées sont de I'ordre
de 3 a 4 km. Ces cables peuvent rester un a deurramer avant d'étre retirés. A
'IFREMER, ces lignes d’instrumentation sont a wsagnique pour le mouillage
d’instrumentation colteuse mais peuvent étre i6éds pour des applications moins
critiques. Les charges subies par les cables lerd'utilisation sont relativement
faibles ; les contraintes les plus élevées sontiqames durant l'installation et la
récupération des cables.

- Depuis plusieurs années, des cordages a basbrds éiramides (Figure 3 et 5) sont
eégalement utilisés pour la manutention en mer. @aglications nécessitent de
descendre des équipements pesant jusqu’a 5 toramsslels fonds marins (jusqu’a
6000 metres de profondeur), afin de réaliser désabipns de forage, de carottage ou
de dragage, puis de remonter les équipements fateubans le cas du carottage, des
échantillons sont extraits des fonds marins, ceemliiert une capacité de charge plus
importante.

Figure 5 : Le « Suroit », bateau de ''FREMER, ¢ude 6 km d’'un cordage tressé a base de
fibres Technora pour des opérations de manutergioprofondeur

Maintenant que les différentes applications redstia notre étude ont été décrites, nous
allons nous intéresser aux fibres aramides utgisée plus spécifiguement a leur mode de
synthese et de mise en ceuvre, leur structure etmetphologie, et enfin a leurs propriétés
mécaniques.

13
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1. Fibres aramides

Deux grandes catégories de fibres aramides solisée8 pour les applications de
renforcement de sols et la cablerie marine : lbese$i polyp-phénylene téréphtalamide)
(PPTA) parmi lesquelles on distingue les fibiiesaron et Kevlar, et les fibres copolpf
phényléne/3,4’-diphényl éther téréphtalamide) oueliIechnora Ces deux types de fibres
seront présentés indépendamment.

[11.1 Fibres Twaron et Kevlar

[11.1.1 Synthese et mise en ceuvre

Synthétisée pour la premiere fois en 1965 par Kkvdke la société Du Pont de Nemours
[6], la fibre para-aramide a été commercialisée H#& sous la marque dépod€eviar®
(Figure 6). A partir des années 80, d’autres fikrggara-aramides » telles queliwaron®de
Teijin ont été produites et commercialisées.

Figure 6: poly(p-phényléne téréphtalamide) (TwaebiKevlar) [6]

Le poly(-phénylene téréphtalamide) (PPTA) est obtenu parcpalyensation d’'une
diamine aromatique et d'un dichlorure d'acide, eolvant organique [18]. Le
hexaméthylphosphoramide, le N-méthyl pyrrolidondeetliméthyl acétamide peuvent étre
utilisés en tant que solvants, seuls ou mélangés, douvent en présence d’un sel inorganique
tel que le chlorure de lithium ou le chlorure ddcicem [18]. Le schéma réactionnel de la
synthese dievlar est présenté en Figure 7 [6].

NHZO—NHZ + mco@—coa
PPD TCl
| Solvant Amide

T prco{_ Yo} +2ma

PPD—T

Figure 7 : Synthése du PPD-T (ou PPTA) par polyemsation du p-phényléne diamine
(PPD) et du chlorure de téréphtaloyle (TCI) [6]

Le polymeére issu de cette réaction est ensuité igat précipitation dans I'eau, neutralise,
lavé et finalement séché. Les fibres sont alors snéseceuvre par un procédé développé par
Blades [19, 20] : le « dry-jet wet spinning », ofilage a voie humide en jet sec » (Figure 8).

14
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Une solution anisotropique de PPTASO, a 20% massique en polymere est extrudée a 80°C
au travers d’'une filiere, a la vitesse de 0,1-0/6.rha solution passe ensuite au travers d’'un
espace d’air d’environ 5 mm d’épaisseur et préégidans de I'eau a 1°C. Ce procédé permet
de conserver l'orientation cristalline de la salatianisotrope. Enfin, les filaments ainsi
obtenus sont lavés, neutralisés, séchés et finaltdnobinés.

Figure 8 : Schéma du procédé de mise en ceuvre \darkmr « dry-jet wet spinning » [6]

Bien souvent, la mise en ceuvre des fibres syntiEtigomporte une ou plusieurs étapes
pendant lesquelles un ensimage est appliqgué eacsur€et ensimage peut avoir différentes
fonctions comme par exemple limiter les phénomeresrasion liés a la mise en ceuvre et/ou
a l'application spécifigue [21]. Cet ensimage egéhdyalement composé d'un mélange
complexe de lubrifiants, d’antistatiques, d’émutsits, etc. [21]

[11.1.2 Structure et morphologie

Difféerentes études ont montré que la structurefidess PPTA était intimement liée a leur
procédé de synthése et de mise en ceuvre [6, 22| &3principaux modéles de structure, a
savoir la structure moléculaire, la structure défaadts cristallins, la structure fibrillaire, la
structure en « feuillets plissés », la structurpeau-cceur », ainsi que la distribution des
microvides proposés par différents auteurs [24-8ddont développés ici.

111.1.2.1 Structure moléculaire

A partir d’études de Diffraction des Rayons X, Nait [32] a proposé un modele pour le
cristal et la structure moléculaire des chaineP®E&A, dans lequel la maille élémentaire est
de type monoclinique centrée (ou pseudo-orthorhqud)i L’auteur suggere egalement que
des liaisons hydrogene sont formées dans les 1@y entre chaines adjacentes, comme
représenté en Figure 9.
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Figure 9 : Représentation d’un plan de liaisons dogine entre deux chaines adjacentes.
Projection paralléle a I'axe a [32]

I11.1.2.2 Structure des défauts cristallins et arrangement des
cristallites

Panaret al [27] ont mis en évidence par Microscopie Eledfjaor en Transmission
(MET), I'existence de plans de défauts normauxaad’de la fibre et équidistants de 30 a 40
nm, pour les fibres PPTA préalablement attaquékacae chlorhydrique et exposées a un
rayonnement plasma (la méthode n’est pas détgplédes auteurs). Les auteurs précisent,
apres avoir déterminé la viscosité inhérente deedi attaquées, que la distance entre les
plans de défauts correspondrait a la taille degnelsade PPTA. lls suggerent donc que ces
plans de défauts constituent des sites d’attagéfénentiels pour les protons H

Par ailleurs, les auteurs ont également déterman®jifraction des Rayons X aux Grands
Angles (WAXS), une taille longitudinale apparentesdcristallites de 80 nm (d’apres les
auteurs, cette valeur est proche de la taille tadgiale réelle des cristallites pour le pic de
diffraction (001)) qui représente plus de deux faigériodicité de 30-40 nm des plans de
défauts. A partir de ces observations, Patal ont proposé un modéle de structure (Figure
10) dont les plans de défauts seraient constitegséabs de 50% des bouts de chaine et seraient
traversés par une méme proportion de chainesstirée
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30-40nm

dihh rﬁ

Figure 10 : Modele de structure des bouts de chparePanar et al. [27]

Morganet al [26], quant & eux, ont observé par Microscopiecibnique a Balayage
(MEB) le faciés de rupture en traction de fibkes/lar 4% avant et aprés une attaque a I'acide
chlorhydrique. Les auteurs ont ainsi proposé un éfeodtructural pour I'arrangement des
cristallites de PPTA (Figure 11) tel que les badgschaines seraient disposés aléatoirement
en zone de peau et auraient tendance a se regemgene de cceur. D’apres les auteurs, ces
défauts formeraient en zone de cceur des plansmbicpdaires a I'axe de la fibre, et distants
d’environ 200 nm, soit pres de six fois I'épaissdas cristallites du modele de Paeaial
Les auteurs affirment que cette distance entre plems riches en bouts de chaines
correspondrait a la longueur moyenne des chainesomaléculaires. Dans ce modéle, les
cristallites sont assimilées a des cylindres der6@e diamétre.

Individual

crystallite
Core Chain end distribution
u}ll [ _L in core crystallites

206250 nm I

|| T Tl Planes with

| concentration

| 1] ;\of chain ends

| Individual

’ | macromaolecule

= - average length
_—I I—_BU nm ~—G0 nm——l 220 nm

Skin 0.1-1 gm thick
random chain end
distribution

D |

1

Figure 11 : Modéle de structure des bouts de chpareMorgan et al. [26]

2 |l existe différents types de fibrégevlar (Kevlar 29 Kevlar 49 Kevlar119 etc.) et TwaronTwaron 1000,
Twaron 2300, Twaron 2200qui différent par leur méthode de mise en ceuvngae la composition et la
proportion d’ensimage. Par exemple, les fidkewlar 49 résulteraient d’'un post-traitement a 600°C derefib
Kevlar 29
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Enfin, Li et al.[31] ont défini un modéle de structure des défautgallins en se basant
sur des observations par MEB de profils de rupéumréraction des fibrekevlar et Kevlar 49
apres attaque a l'acide chlorhydrique, et sur desemwvations par MET et par MEB de
sections longitudinales et transversales aprés haitelment ionique a I'argon. Les auteurs
ont ainsi mis en évidence que le cceur des fibrecasstitué de cristallites cylindriques
d’environ 200 nm de longueur (distance qui corresjpait d’aprés les auteurs a la longueur
moyenne des chaines macromoléculaires) et de S@erdiametre, dont les extrémités
forment des plans normaux a I'axe de la fibre. @el@he structural, représenté en Figure 12,
est similaire a celui proposé par Morgatral. [26]. Li et al.[31] suggérent que la résistance
mécanique dans l'axe de la fibre est assurée pprésence de cristallites plus longues qui
traversent ces plans « faibles », mais aussi parélsence de chaines qui assurent la cohésion
entre deux couches de cristallites consécutivespi@s les auteurs, la cohésion latérale entre
les cristallites ne serait assurée que par desohiai de van der Waals. Ces auteurs ont
également observé un arrangement radial des Gtesal

RADIAL

AXIAL

S/(U!;.\

Figure 12 : Modéle structural de Li et al. [31]

111.1.2.3 Structure fibrillaire

Panaret al. [27] rapportent que la rupture en traction deseBbPPTA est de type
« fibrillaire ». Par ailleurs, les auteurs indigueue I'observation par MET de la surface de
fibores PPTA apres attaque a I'acide chlorhydrighele I'apparition de lignes longitudinales
distantes de 600 nm et traversées par des bandd&falgs périodiques équidistantes de 35
nm. Les auteurs ont confirmé I'existence d'une cdtre fibrillaire en observant par
microscopie optique la dissolution d'une fibre PPd@ans I'acide nitrique a 80% : la fibre
PPTA aurait tendance a se diviser en fibrilles vittlialisées avant d’étre intégralement
dissoute. D’apreés les auteurs, cette expériencéda@ue le solvant pénétre préférentiellement
dans les régions interfibrillaires. A partir de césservations, Panat al.[27] ont proposé un
modele de structure fibrillaire superposé a lacttme des défauts cristallins, constitué de
fibriles de 600 nm de diametre environ, soit eonirdix fois le diametre des cristallites
cylindriques déterminé par let al.[31] et Morganet al. [26]. Ces fibrilles seraient orientées
dans I'axe de la fibre et seraient liées entresgiir des « fibrilles d’attache », comme illustré
en Figure 13. Notons que I'existence de ces fémill’attache n’est pas mentionnée dans les
modeles structuraux de &t al.[31] et de Morgaret al.[26].
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Figure 13 : Modele de structure fibrillaire par Panet al. [27]

[11.1.2.3 Structure en « feuillets plissés »

Dobb et al [29, 30] ont montré I'existence d'une structune & feuillets plissés »
superposée a la structure fibrillaire, pour legeibKevlar 49 en combinant WAXS et
Microscopie Electronique en champ sombre. D’apegsauteurs, ces feuillets sont des plans
constitués de chaines paralléles liées entre pHegles liaisons hydrogene et sont empilés
radialement (Figure 14). Les plis entre les segmeet la structure en « feuillets plissés »
sont, d’apres les auteurs, distants de 250-300trforraent des angles de 170° environ [29].
lls suggérent que ces feuillets peuvent étre aksind un regroupement de cristallites de
méme orientation.

Figure 14 : Modéle structural en « feuillets plissépar Dobb et al. [29]

Ce type de structure a également été mis en éwadearcPanaet al. [27] (Figure 15). En
effet, les auteurs ont constaté par MEB que laurepfragile d’une fibre PPTA attaquée a
I'acide chlorhydrique présente des « marches » 5®3D0 nm minimum au niveau de la
section. D’'aprés les auteurs, ce profil de ruppn@viendrait du fait que la dégradation se
produirait préférentiellement au niveau des «plide la structure, ou les chaines seraient
sous tension et donc plus réactives. lls ont égatmbservé la périodicité de 500-600 nm de
la structure plissée par microscopie optique.
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Figure 15 : Schéma des « feuillets plissés » paraPat al. [27]

[1.1.2.4 Structure « peau-caceur »

Enfin, Panaret al. [27] ont montré par MEB et par Microscopie opgqggue les fibres
PPTA présentent une structure de type peau-coeguré-il6), superposée a la structure en
« feuillets plissés ». Les auteurs ont mis en éddaine structure fibrillaire tres orientée dans
la zone de peau, et une structure fibrillaire mainentée associée a la présence de la majorité
des microvides dans la zone de cceur. Ce niveactistaliest également représenté dans les
modéeles de Morgaet al.[26] et de Liet al.[31]. Dobb et Robson [24] ont de plus montré par
MET que I'épaisseur de la zone de peau varie stikaype de fibres PPTA. Ainsi, ils
rapportent que I'épaisseur de la zone de peau dwesfKeviar 29 et Kevlar 49
(respectivement 12,6 et 12,1 um de diametre) \i@,3 a 1,um ; celle-ci serait de I'ordre
de 0,15um pour les fiboreFwaron(12,5 um de diametre).

FIBER AXIS

Figure 16 : Modéle de structure peau-cceur par Paataal. [27]
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I11.1.2.5 Porosité

Différents auteurs se sont intéressé a la présgaqeorosité au sein de la structure des
fibres PPTA. Ainsi, Doblet al. [28] ont caractérisé la taille et la distributidas microvides
des fibreKevlar 29etKevlar 49par Diffraction des Rayons X aux Faibles AngleAXS) et
par MET. D’aprés leurs observations, les auteudgjirent que ces microvides peuvent étre
assimilés a des cylindres de taille réguliere, dmfwngueur est orientée parallélement a I'axe
de la fibre. Dobbet al. ont également déterminé la largeur des microvulsSAXS. lls
rapportent des valeurs de I'ordre de 7,6 nm paaifilresKevlar 29et de 10,6 nm pour les
fibres Kevlar 49 En observant par MET des fibr&gvlar 29 et Kevlar 49imprégnées de
sulfure d’argent, les auteurs déterminent égalememtapport longueur sur largeur d’environ
4. Leeet al.[33] ont déterminé par SAXS des dimensions difiees. En effet, ces derniers
rapportent une largeur de 10,8 nm pour une longdeut0,6 nm pour les microvides des
fibresKevlar 29 et une largeur de 4,7 nm pour une longueur dé i, pour les microvides
des fibresKevlar 49 Lee et al. [33] suggérent que le diamétre des microvides fiees
Kevlar 49 est plus faible que celui des fibrEgvlar 29 du fait que les fibreKevlar 49
subissent un post-traitement a 600°C sous tenBiose basant sur leurs résultats de SAXS et
sur leurs mesures de densité, les auteurs indiguentes vides de plus grandes dimensions
existent également au sein de la structure dessfiteviar 49

Dobbet al [28] ont également observé par MET que les mides/des fibre&evlar 29
et Kevlar 49imprégnées de sulfure d’argent sont particulier@ngencentrés dans les zones
périphériques. Les auteurs font remarquer que lossreations entrent en contradiction avec
le modéle de structure peau-coeur proposé par Ramr[27]. Dobbet al suggerent donc
I'existence de deux populations de microvides : n@srovides isolés non-imprégnés de
sulfure d’argent qui ne peuvent pas étre obseraédViET, et les microvides connectés a la
surface de la fibre par de fins capillaires. Dane autre étude, Dobé&t al [24] ont mis en
evidence par MEB l'existence de vides entre lesmsegs de la structure en « feuillets
plissés » dans la zone de cceur des fibwearon Les auteurs expliquent que ces défauts se
développeraient lors la mise en ceuvre par évapardti solvant et de la solution coagulante
au cours de I'étape de séchage [24, 28].

Par ailleurs, Morgan et Pruneda [25] et Penn esdmar[34] ont détecté des traces
d’'impuretés de N&O, issues du procédé de mise en ceuvre dans lesKibwea 49 Morgan
et Pruneda [25] suggérent que ces impuretés ségégs dans les zones interfibrillaires lors
de I'étape de séchage. Ces impuretés imposeramenpression osmotique dans les régions
environnantes ce qui génererait des microvidesaded sphérique. Les auteurs suggerent que
les microvides sphériques adopteraient, apresgéticaKevlar 29 une forme ellipsoidale
pour leKevlar 49

Cette partie a mis en évidence I'existence d’'umectire complexe (arrangement des
cristallites, structure fibrillaire, structure erfeuillets plissés », structure peau-cceur) et de
défauts au sein de la structure des fibres PPTangptle bouts de chaines, microvides). Dans
la partie suivante, nous décrirons les mécanisraagtbrmation et de rupture en traction des
fibores PPTA en relation avec I'évolution de I'orggation structurale détaillée précédemment.
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[11.1.3 Propriétés mécaniques en traction
[11.1.3.1 Comparaison des caractéristiques mécaniques

Le Tableau 1 présente un inventaire des caradtgrst physiques et des propriétés
mécaniques en traction de différents types dediBeTA, relevées dans la littérature.

A titre comparatif, Yang [6] rapporte que la réaigte mécanique spécifique des fibres
Kevlar est 5 fois plus importante que celle d’un cablaeer, deux fois plus importante que
celle des fibres délylon de polyester et de verre. De méme, il précise lgumodule
spécifique des fibreKevlar est environ deux fois supérieur a celui de 'aeiedes fibres de
verre, quatre fois supérieur a celui des polyesttraeuf fois supérieur a celui des fibres de
Nylon

Intéressons-nous désormais aux mécanismes de @dilmmnmis en jeu sous sollicitation
mécanique en traction.

111.1.3.2 Mécanisme de déformation en traction

Les mécanismes de déformation en traction dessfiBRETA ont été largement étudiés par
Northolt et al. [35-38]. Ainsi, les auteurs suggerent que la déédion totale résulte de la
rotation et de I'élongation des cristallites [3#§. ont montré que I'élongation des cristallites
constitue une déformation purement élastique, ajoesla rotation des cristallites, gouvernée
par les liaisons hydrogéne entre chaines adjacer®site d’'une composante réversible et
d’'une composante irréversible. Ces mécanismes foenagtion ont été illustrés par Ericksen
[39] (Figure 17).

FIBER
AXIS
L' LATTICE
FIBER SHEAR
AXIS
g FIBER
AXIS
INITIAL
B |8 BOUNDARY
ORIENTATION SLIP
FINAL
ORIENTATION

Figure 17 : Représentation de la rotation de dexistallites, d’'un angles, par rapport a
I'axe de la fibre & un anglg;. La rotation (A) est réalisée par déformation éseau
cristallin ('angle de valence des cristallites gasde aa a). La rotation (B) est réalisée via
le glissement des cristallites et I'angle de vakedes cristallites reste constant. [39]
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Allen et Roche [46] ont également étudié le comgruent en traction des fibrésevlar
29, Kevlar 49etKevlar 149(Figure 18).
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Figure 18 : (a) Courbes contrainte-déformation let fnodule-déformation de différentes
fibres Kevlar [46]

Les auteurs rapportent que le module des fikdar 29 et Kevlar 49 est relativement
constant dans la gamme de déformation 0,1-0,4%oukutle 0,5% de déformation, ils
observent une chute du module correspondant agen &aulement de la courbe contrainte-
déformation. Au-dela de 0,5% de déformation, le u@daugmente avec la déformation
jusqu’a un plateau ou jusqu'a la rupture. Leursultass révélent également que le
comportement en traction des fibré&evlar 149 est différent: le module augmente
continuellement et plus fortement avec la déforamatLes auteurs ont attribué la déformation
en traction des fibres PPTA a une ouverture réblersies plis de la structure en « feuillets
plissés » décrite par Dol al [29, 30] et Panagt al.[27].

Cette interprétation est en accord avec les résuttane étude antérieure, combinant
mesures de biréfringence sous charge statiqueadifin laser et microscopie optique,
réalisée par Yan@t al. [47] sur les fibresKevlar et Kevlar 49 Les auteurs ont attribué
'augmentation de la biréfringence au cours dedfomnation a I'évolution de la structure
macroscopique et de la structure microscopiquesiAils ont montré qu’a faible déformation
(gamme de déformation pour laquelle le module @stivement constant) 'augmentation de
la biréfringence pouvait étre due a une réoriemtati’espéces macroscopiques, telles que les
fibrilles ou les segments de la structure en «l&dsiplissés ». A plus forte déformation
(gamme de déformation pour laquelle le module augeneapidement), les auteurs ont
interprété l'augmentation de la biréfringence comleerésultat de la réorientation des
cristallites.

Northolt et al. [37] ont observé, pour les fibres PPTA, une ménmuéion de module
avec la déformation en traction. lls expliguentteeévolution par la combinaison de
I'orientation séquentielle des cristallites darmxé de la fibre qui conduit a une augmentation
de module, et de la rotation plastique des critgalljui conduit & une diminution de module.
La dépendance du module vis-a-vis de l'orientatitas cristallites sera plus amplement
détaillée dans la partie 111.3.1.
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Enfin, Yeh et Young [43] ont eux aussi étudié lenportement en traction des fibres
Kevlar 29 Kevlar 49 et Twaron. Les courbes module-déformation des fibrésvlar
présentées par ces auteurs ne comportent pas te @bumodule entre 0,4 et 0,5% de
déformation ; ils observent une augmentation mam®idu module jusqu’a la rupture. En se
basant sur les travaux de Northat al. [35, 36, 38], les auteurs interprétent cette
augmentation de module comme le résultat de I'tatean progressive des cristallites dans
I'axe de la fibre.

Intéressons-nous maintenant aux meécanismes deeuidraction.

111.1.3.3 Mécanisme de rupture en traction

Différentes études ont été réalisées pour expli|peemécanismes de rupture en traction.
Les fibres peuvent présenter différents faciesugéure [48]. Hodsomt al. [49] ont observé,
par MEB, trois faciés de rupture pour des fibregaines deKevlar 49 attribués a différents
modes de propagation des fissures.

- Le premier mode de rupture impliquerait essemieént une propagation transversale
des fissures a travers la zone de peau et de c@6ur4p, 50]. La rupture est
perpendiculaire a I'axe de la fibre, Figure 19{4#)].

- Le second mode de rupture impliquerait une com&imacomplexe de propagation
transversale et longitudinale des fissures a tsalerone de peau et de ceeur [26, 49,
50]. La rupture engendre un « éclatement » axigfithelles, Figure 19-(b) [49].

- Enfin, le dernier mode de rupture serait initiée [@ propagation transversale d’'une
fissure a travers une portion de la zone de peéunéfglement pas sur toute la
circonférence de la fibre), suivie de la propagatangitudinale de la fissure le long
de la fibre [26, 49, 50]. La rupture, représentéé-igure 19-(c) [49], donne lieu a une
excoriation hélicoidale de la zone de peau.

(a) (b)

Figure 19 : (a) Rupture perpendiculaire a I'axe lddfibre, (b) rupture par éclatement axial,
(c) rupture par excoriation, observées par MicrgsieoElectronique a Balayage [49]
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D’aprés Bunsell [42] la rupture en traction desrdgKevlar 49 est caractérisée par
I'éclatement axial des fibrilles (rupture « fibalte »). De méme, Hearlet al. [51] ont
rapporté que la rupture des fibkesvlar 29et Kevlar 49est de type fibrillaire.

Pour expliquer la rupture en traction des fibkevlar 49,Morganet al. [26] ont proposé
un mécanisme basé sur la structure des bouts dieeshda Figure 20 illustre la propagation
en deux dimensions d’'une fissure au travers desszde fortes concentrations en bouts de
chaine et de la zone de peau. D’'aprés les autkupsopagation d'une fissure dans les
directions longitudinales, qui nécessite seulentemupture des liaisons hydrogéne, serait
privilégiée [26].

/

Figure 20 : Propagation d’'une fissure a travers lmes riches en bouts de chaines
macromoléculaires dans une fibre PPTA [26]

Konopasek et Hearle [52] ont également proposé axpdication quant a l'origine du
profil de rupture en traction des fibres unitaidesdeux types d€evlar. D’apres ces auteurs,
une fissure se développerait au niveau d’'une inepdn en surface. Ainsi, les contraintes de
cisaillement se concentreraient au niveau de cautiéf mesure que la charge augmente.
Comme le module et la résistance mécanique soatgdwés en traction qu’en cisaillement,
la fissure se propagerait dans les directions tadgiales provoquant I'éclatement axial d'un
premier « paquet » de fibrilles. Un nouvel interstserait ainsi ouvert, ce qui conduirait de
nouveau a une concentration des contraintes ddlensant au niveau de ce défaut et a
I'éclatement axial d’'un second « paquet » de fidsil La rupture serait ainsi propagée de
« paguets » en « paquets » jusqu’'a la ruptureetatel la fibore. Ce schéma de rupture est
présenté en Figure 21.

26



PARTIE | Etude bibliographique

L ] =

Figure 21 : Représentation schématique du développéd’une rupture en traction de fibres
Kevlar [52]

Lee et al. [33] ont, quant a eux, proposé un mécanisme deimnai@en traction pour les
fibres Kevlar 29 et Kevlar 49 en se basant sur des résultats obtenus par SAX&nigue.
Les auteurs considérent deux populations de midesvi. des microvides de 10 nm de
longueur et des microvides de taille plus impogafieés dimensions ne sont pas précisées).
D’aprés ces auteurs, lorsqu’une contrainte enitraast appliquée, les microvides de petite
taille se multiplieraient, alors que les microvidisplus grande taille « grossiraient » dans la
direction de I'axe de la fibre. Les auteurs suggegeie pour une contrainte en traction élevée,
les « petits » microvides coalescent. Les auterésigent que la croissance des microvides
dans les directions longitudinales est en accoet d& mécanisme de rupture en traction
proposé par Konopasek et Hearle [52].

Enfin, Brownet al.[53] ont mis en évidence par Résonance Paramagedklectronique
gue des coupures de chaines se produiraient pewtéfarmation voisine de la déformation a
la rupture en traction, pour les fibrésvlar 49 Ces coupures de chaines sont attribuées aux
chaines qui traversent les plans riches en boutshdines, mentionnés dans les différents
modeles structuraux présentés précédemment. D'agesfuteurs, le mode de rupture en
traction des fibreKevlar 49 résulterait de deux phénoménes compétitifs : uinpméne
majoritaire lié au glissement des chaines les paesapport aux autres qui conduirait a leur
extraction des cristallites, et un phénomene miaioe lié aux coupures de chaines.

D’autres auteurs se sont également intéresses raypxigiés mecaniques sous d'autres
types de sollicitations, comme la compression axial

[11.1.4 Propriétés mécaniques en compression axiale

Deteresaet al [54] ont comparé les caractéristigues mécaniglessfibresKevlar 49en
compression axiale et en traction. La Figure 22] [pBesente les courbes contrainte-
déformation en traction et en compression axialefilbies unitaires deKevlar 49 et de
différents Twaron Pour les fibreKevlar 49 les auteurs ont ainsi déterminé un module
elastique similaire (130 GPa) pour les deux modesadllicitation. Cependant, les auteurs
rapportent que la limite d’élasticité en compress{0,5%) représente un cinquieme de la
déformation a la rupture en traction (2,5%), et tpueésistance mécanique en compression
axiale (0,7 GPa) représente environ 20% de lataésie mécanique en traction (3,4 GPa).
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Les auteurs rapportent cependant que méme si istase en compression des fibres
Kevlar 49 (0,7 GPa) est inférieure a celle des fibres deevet de carbone, elle reste

supérieure a celle de la plupart des fibres polgser

3000 L

4 ©  Twaron LM
2500 j A Twaron HM
O  Kevlar49

1500

500

T T T T

Fibre Stress, o,/ MPa
;

Fibre Strain, e;/ %

Figure 22 : Courbe contrainte-déformation en tractiet en compression du Twaron haut-
module (Twaron HM), du Twaron bas-module (Twaron EMdu Kevlar 49 [55]

Deteresaet al [54] et Andrewset al [55] ont également observé par MEB et par
microscopie optique respectivement, les évolutiom@phologiques des fibreKevlar 49
induites par compression axiale. lls observent péjtion de bandes de cisaillement
permanentes (c’'est-a-dire visibles aprés déchang@mee partir d’'une déformation en
compression critique; d’environ 0,5% d’apres Deteresaal. (Figure 23-(b)) et entre 0,3 et
0,4% d’apres Andrewst al. Detereseet al. rapportent que les bandes de cisaillement sont
hélicoidales, inclinées de 50 a 60° par rappodxelde la fibre, et deviennent plus étroites et
nombreuses a mesure que la déformation augmentmébDee, ces auteurs ont observé qu’a
partir d’environ 3% de déformation en compressa®yg glissements latéraux de segments de
fibre se produisent (Figure 23-(c)).

Figure 23 : Images de Microscopie Electronique dagage d’une fibre de Kevlar 49 (a)
non-compressée, (b) apres une déformation en casipred’environ 2% et (c) aprés une
déformation en compression supérieure a 3% [54]
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De plus, Deteresat al. [54] ont montré que ces bandes de cisaillemenvgrguétre
annihilées apres application d’'une faible chargetraotion sur la fibre compressée. Les
segments de la fibre pourraient ainsi se réaligeles fibres recouvrer leur module de
traction d’origine. Les auteurs interpretent lanfation des bandes de cisaillement comme le
résultat du pliage, de la rotation et du glissente® chaines de PPTA les unes par rapport
aux autres. Ces mémes auteurs se sont egalemérdgsgds au comportement des fibres
Kevlar 49en cisaillement transverse.

[11.1.5 Propriétés mécaniques en cisaillement transverse

Ainsi, Deteresaet al [54] ont déterminé les propriétés en cisaillemigahsverse des
fibres Kevlar 49 en réalisant des essais de torsion. Le moduleisdgllement des fibres
unitaires (1,8 GPa) est environ 70 fois plus faidple le module de traction. Lafitte [56] a
déterminé un rapport module de cisaillement sur uteodle traction de 56 pour les fibres
Kevlar 29 Par ailleurs, Deteres al. ont montré que la résistance mécanique en todssen
fibres Kevlar 49 (0,18 GPa) est environ 20 fois plus faible queésistance mécanique en
traction (3,4 GPa). Enfin, cette étude révele guddformation a la rupture en torsion (10%)
est 4 fois plus élevée que la déformation a laungpen traction (2,5%). Les auteurs précisent
gue le module de cisaillement transverse des fikestar 49est faible devant celui des fibres
de verre et de carbone, mais reste supérieur adeela plupart des fibres polymeres.

Deteresat al [54] ont également étudié le mécanisme de défiimman torsion. Ainsi,
ils suggérent que la déformation plastique en darsse produisant pour une déformation
supérieure a 10%, serait due a la fissuration tadgiale des fibres. D’aprés les auteurs, les
fissures, probablement générées a la surface diess fou la contrainte en cisaillement est
maximale, se propageraient vers le cceur des fdwes 'augmentation de la déformation en
torsion.

Cette partie a mis en évidence la forte anisotrdpeefibreKevlar et Twaron Ainsi, les
fibores PPTA sont trés « performantes » en tractinais leur sollicitation en compression
axiale et en cisaillement transverse doit étre id@&née avec précaution, en particulier pour
les cébles et les cordages a applications maritimes fibresTechnora introduites plus
récemment sur le marché, présentent égalementouieeaiisotropie. Dans la partie qui suit,
le mode de synthése et de mise en ceuvre, aindagsteucture des fibreSechnoraseront
décrites. Les propriétés mécaniques en tractiorfildess Technoraseront ensuite rapportées
et comparées a celles d’'autres fibres commerciafeparticulier a celles des fibres PPTA.
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[11.2 Fibres Technora

[11.2.1 Synthése et mise en ceuvre

Les fibresTechnora(ou copolyp-phénylene/3,4’-diphényl éther téréphtalamide),uFég
24), sont produites par Teijin depuis 1985 [57].

.
"
un T N aan

{

Figure 24 : copoly(p-phénylene/3,4'- diphényl éttégephthalamide) (Technora®)

Les fibresTechnorasont considérées comme des fibres para-aramideséme titre que
les fibres PPTA, malgré I'introduction d’'un cycleomatique en configuration méta dans le
copolymeére. Ces fibres résultent de la copolymtéasalu dichlorure de I'acide téréphtalique
(TCI), du p-phényléne diamine (PPD), et du 3,4’-diaminodiphéier (3,4’-POP) [57-59]
(Figure 25). La copolymérisation s’effectue en aalvorganique en présence de sel alcalin.
Les solvants utilisés sont I'hexaméthylphosphoramiidMPA), le N-méthyl-2-pyrrolidone
(NMP) ou le diméthyl acétamide (DMAc). Les selsadilts pouvant étre utilisés sont le
chlorure de calcium ou le chlorure de lithium. Lapolymérisation s’effectue a des
températures comprises entre 0 et 80°C durant heuges, et a des concentrations de 6 a
12% en polymere. La réaction est interrompue pautaf’agents neutralisants tels que
I'hnydroxyde de calcium, 'oxyde de calcium, le canlate de calcium ou le carbonate de
lithium.

mNH;@—NHz +nN HC—@—O—@ NH, +CICO —@—COCI

i “KNH ON”)T {NHOo—ONH}"-
{co@co}} +2HC

Figure 25 : Syntheése du Technora [57]

Ici, m et n sont exprimés en mol%, et m + n = 100%.

Yang [57] estime que la fraction en 3,4’-POP esaudnoins 30%, et probablement égale
a 50%. En considérant une proportion molaire de2%@b de TCl, PPD et 3,4-POP
respectivement, Blackwekt al. [60] ont montré par Diffraction des Rayons X que |
séquence des comonomeres est completement aléatoire
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Le copolymére est ensuite filtré et extrudé paplecédé « dry-jet wet-spinning » et
précipité dans une solution aqueuse contenant 35-88 CaCl ou de MgC} [57]. Les
filaments obtenus sont finalement lavés, étiré6 del0 fois leur longueur puis séchés a haute
température [57].

I11.2.2 Structure
111.2.2.1 Conformation de chaine

La Figure 26 [61] présente la conformation des geougnts 3,4’-POP qui ne comporte
gu’'un léger décalage de I'axe de la chaine au niveapontage C-O-C, et s’approche donc
d’'une conformation linéaire. Imuro et Yoshida [Gl]ggere ainsi que les fibr@gchnora
peuvent atteindre un haut degré d’orientation fiegréent des chaines macromoléculaires.

Figure 26 : Conformation de chaine du 3,4’-POP-T][6
[11.2.2.2 Structure cristalline

Blackwell et al [60, 62, 63] ont étudié la structure des fibfeshnorapar Diffraction des
Rayons X. Ces auteurs ont ainsi mis en évidenceotiaptation cristalline élevée dans 'axe
de la fibre. lls ont également montré par cettbrepie que les fiboreSechnorasont moins
cristallines que les fibrdsevlar.

Yang [57] rapporte que méme lorsqu’ils sont totaatrétirés, les segments flexibles de
3,4-POP bouleversent l'organisation des liaisonsirbgéne entre chaines de PPD. Par
conséquent, ces segments flexibles constituentzdess de défaut au sein de la structure
cristalline. Les auteurs rapportent que ces déefanttgénéralement tendance a se rassembler
et a former des zones amorphes.

Imuro et Yoshida [61] ont proposé un modele stmadtdes fibresTechnora illustré en
Figure 27. Ces auteurs suggerent (sans précisdedbsiques d’analyses utilisées) que le
copolymere comporte a la fois des séquences aléstoet des séquences en « blocs »,
distribuées alternativement. De méme, ils rappoder les segments rigides de PPD ont une
périodicité de 110-130 A, alors que les segmeetstfles de 3,4'-POP ont une périodicité de
70-90 A: l'unité de répétition est donc de 200 dAvieon. Enfin, ces mémes auteurs ont
montré par WAXS et par des mesures de densité apuéidresTechnoraont une structure
dense et uniforme, et que celles-ci ne présentantdp structure peau-cceur (contrairement
aux fibresKevlar et Twaron).
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Figure 27 : Modéle structural des fibres Techno8a]
Intéressons-nous maintenant aux propriétés méaamgutraction des fibordgchnora

[11.2.3 Propriétés mécaniques en traction
[11.2.3.1 Comparaison des caractéristiques mécaniques

Yeh et Young [43] ont réalisé des essais de tnadtio des fibre§echnoraunitaires. Les
auteurs rapportent une réesistance mécanique de @B GPa, un module d’Young de 73 + 4
GPa et un allongement a la rupture de 4,7 + 0,2%.mM&me, Ferreira [41] rapporte une
résistance mécanique de 2,58 + 0,35 GPa, un matiMEung de 65,0 + 4,5 GPa et un
allongement a la rupture de 3,6 = 0,5% pour desdilbinitaires d&echnora T221L'auteur a
€galement rapporté un diametre moyen de i@4our ces derniéres.

A titre comparatif, les courbes contrainte-défolioratde cables de différentes fibres
industrielles sont présentées en Figure 28 [64].

257 carbon Technora®

- 25
(HT,

PPTA(reg) - 20

15 -

- 10
polyester

Tensile strength (cN/dtex)
Specific strength (x 105cm)

nylon

Elongation (%)

Figure 28 : Courbes contrainte-déformation de défées fibres et cables commerciaux [64]
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D’aprés la Figure 28, la résistance mécanique Bgeéeiet le module spécifique des fibres
Technorasont supérieurs a ceux des fibres de verre, degtelr, deNylon et des cables en
acier. De méme, la résistance mécanique spécifigadibresTechnoraest supérieure a celle
des fibres carbone et PPTA, mais le module spéefides fibresSTechnoraest inférieur a
celui de ces derniéres.

111.2.3.2 Mécanisme de déformation en traction

Différents auteurs se sont intéressés aux mécasidmdéformation en traction des fibres
Technoraet aux conséquences sur le module. Ainsi, Yehainyg [43] ont montré que le
module des fibreFechnoraprésente deux maxima, respectivement a 76 GPa (p8Us de
déformation) et a 82 GPa (pour 2,6% de déformat{Bigure 29). Comme pour les fibres
PPTA, les auteurs interprétent les augmentatiomaallule comme le résultat de I'orientation
progressive de I'arrangement des chaines dans dlaXa fibre a mesure que la déformation
augmente. De méme, ils expliquent les diminutiarceassives de module (qu’ils n’observent
pas pour les fibres PPTA) par des glissements eh#ines.

==

2 8 8 3 8 8
{edo} sninpop

DDU 1 2 k] 4

o

Strain (%)

Figure 29 : Courbes contrainte-déformation de fibfieechnora [43]

Par ailleurs, Ferreira [41] a comparé la défornmafiola rupture des fibréBechnoraet
Kevlar 29: celle-ci est de I'ordre de 3,6 + 0,5% pour ldwds Technoraet de 3,2 + 0,4%
pour les fibreKevlar 29 L’'auteur explique cette différence par la prégede groupements
éthers flexibles dans les chainesTéehnora

Les mécanismes de déformation en traction expicins cette partie illustre la relation

étroite entre les propriétés mécaniques en tra@idiorganisation structurale, tant pour les
fibres PPTA que pour les fibr@gchnora
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I11.3 Relations structure - propriétés mécaniques en traction

De nombreux auteurs se sont intéressés aux redatjanlient d’'une part la structure
cristalline (c’est-a-dire I'orientation et la talldes cristallites, et la perfection cristalling) e
d’autre part la taille des chaines macromoléciudamex propriétés mécaniques (module
élastique et résistance mécanique) des fibres PRdfans qu’aucune étude spécifique aux
fiboresTechnoran’a été publiée a notre connaissance.

111.3.1 Influence de lI'orientation des cristallites

Northolt et al. [36-38, 65] ont proposé un modéle « en série guaine fibore PPTA est
considérée comme un assemblage de fibrilles ideggigaralleles les unes aux autres (Figure
30). Chaque fibrille est constituée de cristallitgdindriques disposées bout a bout. Dans
chaque cristallite, les chaines polymeéres sontlples les unes aux autres, mais forment une
distribution d’orientationo(¢) autour de I'axe de la fibre.

Fibril
axis

SN

L

Figure 30 : Représentation schématique d’une fioplar Northolt [65]

Northoltet al.[35, 36] ont ainsi établi une relation entre lanpdaisance des fibres PPTA,
S,;, le paramétre de distribution d’orientation desaioks polymeéres initiale(,sin2 ¢>, et le

module de cisaillement entre les chaines, g :
S, =E T+ Asin’g) (2)

avecA=é—M 3)

ou E, est le module élastique des cristallites paraBeleur axe de symétrie, g le module de

cisaillement dans un plan qui contient I'axe de &trim, etv,, le coefficient de Poisson pour

une contrainte le long de cet axe. D’apres cetédioa, plus les cristallites sont orientées dans
I'axe de la fibre, plus le module est élevé.
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Plusieurs auteurs [44, 66, 67] ont vérifié expéritalement les tendances décrites par la
relation de Northoliet al En effet, aprés différents traitements thermiguwes études ont
confirmé que plus les cristallites des fibres PRbAt orientées dans I'axe de la fibre, plus le
module est élevé (Figure 31). Par exemple, Raocal [44] ont montré que l'angle

d'orientation ¢, des fibresKevlar 29soumises a un recuit de 10 heures a 500°C passe de
12,2 a 21° alors que le module diminue de 78 a #&.Q. eeet al. [66] ont attribue

I'orientation des cristallites dans I'axe des flyreonduisant a une augmentation du module
élastique, a la disparition des plis de la stricam « feuillets plissés » décrite précédemment.

1100 160
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Figure 31 : Evolution du module de traction en fooie de I'angle d’orientation des
cristallites de fibres Kevlar, (a) par Lee et &4] et (b) par Rao et al. [67]

[11.3.2 Influence de la perfection cristalline

Panaret al. [27] ont mis en évidence l'existence d’'une struetparacristalline pour les
fiores PPTA. La notion de paracristallinité expgka par Alexander [68] et introduite par
Hosemann [69] prend en considération que la dimendes mailles cristallines et que la
distribution de la densité électronique varientndunaille a I'autre. Ces irrégularités au sein
de la structure induisent un élargissement desdaadiffraction et donc une sous-estimation
de la taille des cristallites [68]. La déterminatiu parameétre de paracristallinig, , permet
ainsi de calculer la taille réelle des cristallifé8].

Ainsi, Raoet al. [67] rapportent que le module des fibksvlar est non seulement régi
par I'orientation des cristallites, mais aussi |@aperfection cristalline. D’aprés ces auteurs,
plus le parametre de paracristallinité est failslest-a-dire plus la perfection paracristalline
est élevée), plus le module de traction est élEigufe 32-(a)). En modifiant les équations de
Northolt et van Aartsen [35], Raat al. ont établi une relation entre le module et lacitme
cristalline des fibres :

VE, = (/E, +D,g} ) + Alsin* ) (4)
avec <sin2 ¢)> le parameétre de distribution d’orientation dbaines polymeres initialés, le

module de la fibreE, le module d’'une chaine linéair®, et A les constantes du matériau
[67].
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En réalisant des traitements thermiques sous teniseeet al. [66] ont également mis en
évidence l'existence d'une corrélation entre le nledde traction et le paramétre de
paracristallinitég, des fibreKevlar (Figure 32-(b)). Ces auteurs ont montré que larsgu
diminue de 2,33 a 1,96%, le module augmente de ¥30aGPa [70]. lls expliquent que la
diminution deg, , c’est-a-dire I'amélioration de la perfection taiine, peut étre attribuée a
I'alignement des chaines dans l'axe de la fibreadlimination de défauts de structure,
comme par exemple les chaines « pliées » de latsteuen « feuillets plissés ». D’aprées les
auteurs, I'amélioration de la perfection cristadliconduirait donc a une amélioration de
I'orientation des chaines, et donc a une augmentake module. Hindeleh [71] a également
mis en évidence l'existence d’une relation entrpdeametre de paracristallinité et le module
d’Young de fibreKevlar 29soumises a différents traitements thermiques.
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Figure 32 : Evolution du module de traction en fiima du paramétre de paracristallinité de
fibres Kevlar, (a) par Rao et al. [67] et (b) paeé et al. [66]

Dans une autre étude, Hindeleh, Halim et Ziq [##]raontré, a partir d’essais de traction
associés a des analyses par Diffraction des Ra)}orgue le module d’Young de fibres
Kevlar 29augmente avec le taux de cristallinité. Par exepggres un traitement thermique a
500°C, ils ont déterminé une augmentation de modelé3,9 a 79 GPa alors que le taux de
cristallinité passe de 67,6 a 75,2%. De méme, Hiémdet Abdo [45] ont montré que le
module des fibre&Kevlar 49augmente linéairement avec le taux de cristadlifftigure 33).
Par exemple, aprés un traitement thermique a 50&°Gnt observé une chute de module de
113 & 30 GPa pour une diminution du taux de clisii# de 75,5 a 51%. Hindeledt al.[73]
ont montré que le parametre de paracristallinité ¢éaux de cristallinité des fibrégvlar 49
sont directement liés. Les auteurs suggerent quaur de cristallinité peut donc étre
considéré comme une mesure de la perfection dingtal
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Figure 33 : Evolution du module de traction en foore du taux de cristallinité de fibres de
Kevlar 49 traitées thermiquement [45]

[11.3.3 Influence de la taille des cristallites

Plusieurs auteurs se sont également intérességlaeihce de la taille des cristallites sur
les propriétés mécaniques en traction. En compdeaniropriétés mécaniques en traction et
les caractéristiques structurales déterminées p#XSV de différentes fibres PPTA
commerciales, Dobb et Robson [24] suggerent quendelule augmente avec la taille
apparente latérale des cristallites. En effet,neslules des fibreKevlar 29 et Kevlar 149
sont respectivement de 77,1 GPa et de 166,6 GPa @e la taille apparente latérale des
cristallites ACQipest de 4,51 nm pour keevlar 29et de 9,14 nm pour [€evlar 149 Cette
méme tendance a été confirmée par Hindelehl. [72] pour des fibreKevlar 29 traitées
thermiqguement. Ainsi, ils ont montré que le modii¥oung passe de 63,9 a 79 GPa aprés 15
minutes a 300°C, alors que la taille apparentedbtéles cristallites AGg passe de 4,37 a

5,92 nm et ACgy passe de 3,56 a 4,22 nm. Cependant, les autentsrpiétent pas cette
corrélation.

De méme, Raet al.[44, 67] ont montré que la résistance mécanigoendie lorsque la
taille latérale apparente des cristallites augmé@fiture 34). Ainsi ils rapportent que, pour les
fibres Kevlar 29 exposées 10 heures a 500°C, A8t ACSy augmentent respectivement
de 44% et de 32%, correspondant & une diminutiorésistance mécanique de prés de 98%
[44]. Les auteurs proposent une analogie avecniésux pour lesquels la résistance
mécanique est d’autant plus importante que laeteiis cristaux est réduite.
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Figure 34 : Evolution de la résistance mécaniquecafa) ACSo et (b) ACSy de fibres de
Kevlar 29 [67]

yNes

L’ensemble de ces études montre que les propr@éEsaniques en traction des fibres
PPTA sont intimement liées aux caractéristiquasctirales. Intéressons-nous maintenant a
I'influence de la masse molaire moyenne des chajolsnéres.

[11.3.4 Influence de la masse molaire moyenne des chaines

Quelques études ont mis en évidence l'existenceedtorrélation entre la taille des
chaines de PPTA (caractérisée par leur masse mofaiyenne) et les propriétés mécaniques
en traction. Ainsi, Yoon [74] a établi un modelerpettant de lier la résistance mécanique de
fibres polymeres trés orientées a la masse mataogenne et a la distribution des masses
molaires moyennes. L'auteur a développé une appratithématique en s’appuyant sur la
modélisation de la résistance mécanique des maxécamposites renforcés avec des fibres
courtes [75]. Dans ce modéle, les auteurs ont dér&sique la charge macroscopique est
transférée le long de la fibre principalement g interactions latérales entre chaines. La
rupture de la fibre intervient lorsque la force d#sractions entre chaines adjacentes dépasse
une valeur critique. Dans ce modéle, les bouts daines constituent des sites de
concentration des interactions entre les chain&gpré&s Yoon, la dépendance de la masse
molaire moyenne des chaines polymeres vis-a-vik désistance mécanique des fibres est
ainsi liée a la relation entre la densité de baoletchaines et la masse molaire moyenne. La
validation expérimentale de son modéle pour degdilpolyesters aromatiques confirme que
la résistance mécanique des fibres trés orientéds régie par les interactions
intermoléculaires.

38



PARTIE | Etude bibliographique

Termonia et Smith [76] ont également proposé un éfeogermettant d’établir une
relation entre la masse molaire moyenne des chainks résistance mécanique des fibres
PPTA. Pour ce, les auteurs ont considéré que métion en traction totale dépend soit du
module de cisaillement associé aux liaisons sed¢msdéiaisons hydrogene), soit du module
de traction des chaines de fibres PPTA de diffésentasses molaires moyennes (M). Ainsi,
les auteurs ont calculé que pour des masses n®lafégieures a 10 000 g.nplle module
de cisaillement est faible devant le module detivacd’ou la fibre est testée principalement
en cisaillement. Le module théorique de la fibré @&srs relativement faible et dépend
fortement de la masse molaire moyenne. De pluse &6000 et 100 000 g.mblles auteurs
montrent que la résistance mécanique théoriquéitites PPTA évolue avec M

Weyland [22] s'est quant & lui intéressé a I'éviolutde la ténacifédes fibres PPTA en
fonction de leur viscosité inhérente (liée a la seamolaire moyenne). L’auteur a ainsi mis en
évidence l'existence d’une relation linéaire emte deux caractéristiques, a partir de résultats
obtenus pour des fibres PPTA issues de différerdsépés de mise en ceuvre (Figure 35).
Cependant, cette tendance n’a pas été interprétée.

L

Tenacity
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Figure 35 : Ténacité des fibres PPTA en fonctiomedé@scosité inhérente obtenue par
différentes méthodes de mise en ceuvre (de di#Sreaurces) [22]

De méme, en utilisant les caractéristiques de ilBBTA mises en ceuvre différemment,
Northoltet al.[23] ont montré que le module sonidu la masse molaire moyenne des fibres
PPTA étaient proportionnels. Ainsi, lorsque la neag®laire moyenne en nombre passe de
11 000 & 15 200 g.md(correspondant & une augmentation de la massermat@yenne en
masse de 34 700 & 45 700 g.plle module augmente de 87,3 & 99,1 GPa. Les rauteu
suggerent que l'augmentation de la taille moyenem ahaines améliorerait 'orientation des
fibres lors de la mise en ceuvre, conduisant a ugmantation du module élastique.

Aprées avoir étudié I'évolution des propriétés mégaes en traction des fibores PPTA en
fonction de différentes caractéristiques strucagat chimiques, la partie suivante traitera de
I'évolution des propriétés mécaniques des fibremmades exposées a différents milieux
humides.

® Résistance mécanique exprimée en g/denier
* Le calcul du module sonique, appelé égalementdutealynamique » repose sur la détermination dypsehe
propagation d’'une onde acoustique longitudinal&@guence fixée au sein d’'un matériau.
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IV. Vieillissement hydrolytique

Les fibres aramides sont soumises a des contranigonnementales différentes suivant
le type d’application envisagé. Ainsi, pour undisdkion en extérieur, les fibres aramides
peuvent étre exposées au rayonnement ultra-violj. (Différentes études ont montré que
ces expositions affectaient les propriétés mécasidua7]. En effet, les rayons UV induisent
des mécanismes de formation de radicaux qui peuseiit conduire a des scissions
permanentes de chaines, soit donner lieu a dembétaisons développant des irrégularités
au sein de la structure moléculaire [78]. Dans ddre de notre étude, les principales
contraintes environnementales considérées sontiaesaa) aux sols alcalins pour les fibres
aramides utilisées dans les géotextiles et (bpaul’de mer pour les cébles a applications
maritimes. L’action des UV est négligeable pour @esx types d’application et ne sera donc
pas développée dans cette partie. En revanchdiffésentes études traitant de la dégradation
en milieu humide sont recensées dans cette partie.

IV.1 Hydrolyse en milieu neutre

Du fait de la présence de fonctions amides, legsilPPTA effechnorasont sensibles a
I'hydrolyse. Le mécanisme de I'hydrolyse d'une fobme amide, rapporté par plusieurs
auteurs, est présenté en Figure 36 [25, 79, 80].

0 H 0
J(( :}—c—N—(: % =2, n% >—c’/< >+ n% >—NH2>
" OH
Figure 36 : Mécanisme de I'hydrolyse du PPTA

Ce mécanisme de dégradation induit des scissioebaiees au niveau de la liaison C-N
de la fonction amide qui conduisent a la formatierbouts de chaines acide et amine.

Différents auteurs ont montré que ces coupureshdimes entrainent une diminution de la
résistance mécanique. Par exemple, en considéndhexjste une relation linéaire entre la
résistance mécanique etyMpour des masses molaires moyennes en masse unééria
40 000 g.mat, et que les constantes cinétiques obéissent bbud@rrhénius, Morgaret al
[81] ont établi une relation exprimant la diminutide la résistance mécanique des fibres
PPTA,A,, avec le temps d’exposition, t, en atmosphere dami

A, = (RH/100Qk te EKs@)/RT )

avec ket Ks des constantes cinétiques, T la température, Rknlitité relative du milieu, E
I'énergie d’activation de I'hydrolyse ety (exprimée en pourcentage de la résistance
mécanique de la fibre a un instant t) la contraameliquée.
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D’aprés cette relation, I'application d’'une conttai provoquerait une augmentation du
taux de dégradation en abaissant la barriere djEmessociée aux réactions chimiques de
dégradation. De méme, l'augmentation de la tempéraet de I'humidité relative se
manifesterait par une augmentation du taux de dégom. Enfin, plus les fibres sont
exposées longtemps en environnement humide, phasixede dégradation est important. Les
auteurs ont rapporté les taux de dégradation désiatance mécanique de fibiesvlar 49
exposees a 100% d’humidité relative, de 100 a 2@@jdsqu’a 281 jours (Tableau 2).

Tableau 2 : Taux de dégradation hydrolytique deglsistance mécanique de fibres Kevlar 49
en fonction de la température a 100% d’humiditatiee.

Température (°C) Temps (jours) Taux moyen de dégicm
de la résistance mécanique (%/ah)

200 2 12 426
175 4 5 585
175 4 5 466
150 14 1563
125 32 199

125 40 264

100 162 64

100 281 76-86

Apres avoir tracdn(do/dt) = f (1/T) pour leurs données expérimentales et extrapolé les

parametres de I'équation (5) pour des tempérafpites faibles, les auteurs ont estimé une
diminution de la résistance mécanique des filikeslar 49 exposées a 100% d’humidité
relative de 0,6%/an a 23°C et de 12%/an a 65°C.

Imuro et Yoshida [61] se sont quant a eux intéreiskévolution de la résistance
mécanique de fibres PPTA &echnora(HM-50) exposées a 100% d’humidité relative a
différentes températures. Les auteurs ont montrépegs 400 heures (soit ~17 jours) a
120°C, la résistance mécanique des fibres PPTAndienide plus de 80% alors que la
résistance mécanique des fibfieschnora(HM-50) reste stable (Figure 37). Cependant, au-
dela de 120°C, la résistance mécanique des fibehnoradiminue (Figure 38). Par
exemple, aprés 100 heures d’exposition a 180°C,algsurs rapportent une chute de
résistance mécanique de l'ordre de 60%.
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Figure 38 : Résistance des fibres Technora (HM-B®)TA et polyesters exposées pendant

100 heures a 100% d’humidité relative a différeritaapératures [61]

Imuro et Yoshida [61] expliquent la meilleure consgion de la résistance mécanique des
fibresTechnorapar :

la présence de liaisons éther moins réactivesighement que les liaisons amides,
I'existence de régions amorphes trés orientéedimitent la pénétration de I'eau et

d’agents chimiques au sein des fibfeghnora
I'absence de différence apparente entre les régiastallines et les régions amorphes,

d’ou une morphologie uniforme et dense pour leefibechnora

Le Tableau 3 rassemble des données publiées pacik&té Teijin quant a la stabilité des
fioresTechnoraet PPTA (« ordinaires ») dans I'eau.
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Tableau 3 : Résistance mécanique résiduelle dessfibechnora et PPTA apres immersion
dans I'eau a différentes températures [64]

Résistance mécanique résiduelle (%o)
Température (°C Temps (heures) Technora PPTA
« ordinaire »
100 100 100 90
160 100 84 17
180 100 40 10

D’aprés le Tableau 3, les diminutions de résistaméganiques apres immersion dans
'eau sont moins importantes pour les fibr&gchnora que pour les fibres PPTA
« ordinaires ». Par ailleurs, il apparait que legsimutions de résistance mécaniques sont
d’autant plus importantes que la température eseél

Leeet al.[33] se sont quant a eux intéressés aux conségsielecl’hydrolyse sur I'état de
surface des fibreKevlar 49 Ainsi, leurs observations par MEB révelent qusuaface des
fibres Kevlar 49non-vieillies est « lisse », alors qu’elle devienugueuse » apres différents
traitements a 100% d’humidité relative (40 jourd2b5°C, 14 jours a 150°C et 2 jours a
200°C). Les auteurs suggerent que ces dégradatmmssirface peuvent étre a l'origine des
diminutions de résistance mécanique observées apslyse. De méme, ces auteurs ont
remarqué par SAXS que la largeur des microvidedidess Kevlar 49augmente d’un facteur
2 environ apres les différents traitements hydrglygs mentionnés précédemment.

IVV.2 Hydrolyse en milieux acides et basiques

Imuro et Yoshida [61] ont comparé les évolutionslaleésistance mécanique de fibres
PPTA etTechnora(HM-50) immergées dans une solution aqueuse am@assique en 0,
a 95°C, et dans une solution aqueuse a 10% massiqidaOH a 95°C (Figure 39). Les
auteurs ont montré que, dans ces conditions, teesflTechnorasont plus stables que les
fibores PPTA. En effet, d’aprés ces auteurs, apfs Heures d'immersion dans la solution
d’acide sulfurique, les fibre§echnora présentent une perte de ~10% de la résistance
mécanique, alors que les fibres PPTA présententpente de ~90%. De méme, aprés 100
heures d'immersion dans la solution de NaOH, |lbeefiTechnoraprésentent une perte de
~25% de la résistance mécanique, alors que lessfiBPTA présentent une perte de ~80%.
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Figure 39 : Résistance des fibres Technora (HM&M®MPTA (a) dans une solution a 40%
massique en }¥$Q, a 95°C et (b) dans une solution a 10% massiqudadH a 95°C [61]

La société Teijin a rapporté les résultats d’'uned@tsur I'évolution de la résistance
mécanique des fibréechnoraet PPTA (« ordinaires » et « haut module ») damsimnent de

Portland (Tableau 4).

Tableau 4 : Résistance mécanique résiduelle (%fidess Technora et PPTA dans un ciment
de Portland a différentes températures [64]

Résistance mécanique résiduelle (%)
Tempeérature (°C)| Temps (heureS) Technora PPTA PPTA
« ordinaire » | « haut module »
95 100 98 23 67
180 15 70 13 25

D’apres le Tableau 4, les fibr@®chnorasont plus stables que les fibores PPTA dans le

ciment de Portland.

Par ailleurs, les données publiées par la sociéébnt de Nemours révelent que la
résistance mécanique des fibkasvlar est plus affectée en milieu basique qu’en miliede
[82]. La Figure 40 illustre I'influence du pH sur lanservation de la résistance mécanique de
fibres Kevlar exposées a une atmosphére saturée en eau pelBdaatres a 154°C. Cette
étude révele que la résistance mécanique résidietidibresKevlar est maximale pour des
pH de 6-7. Ainsi, plus on s’écarte des conditiomsitres, plus les pertes de résistance
mécanique sont importantes. Par ailleurs, il eétipé dans cette étude que la ténacité des
fibresKevlar reste inchangée aprés une exposition a pH7 a @é&f&ht plus de 200 jours.

® Le pH du ciment est compris entre 12,6 et 13,5
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Figure 40 : Stabilité hydrolytique du Kevlar a 184en fonction du pH de I'eau [82]

Springeret al. [83] ont réalisé des traitements hydrolytiques fithees Kevlar 49 et
Twaron 1055en conditions agressives, a savoir une journés e entre 100 et 180°C, 4
jours dans une solution a 10% massique en NaOH@, @@ 4 jours dans une solution a 40%
massique en $¥$0, a 90°C. A titre indicatif, il est rapporté que ksistance mécanique des
fibres Kevlar 49 chute de 46%, 71% et 75% respectivement aprésiré gans la solution
acide a 90°C, 4 jours dans la solution basique°&€ @@ une journée dans l'eau a 180°C. De
méme, les auteurs précisent que le module dimirudé6&do, 27% et 41% respectivement
apres 4 jours dans la solution acide a 90°C, 4sjolans la solution basique a 90°C et une
journée dans l'eau a 180°C. Ces valeurs montreet lgurésistance meécanique est plus
affectée que le module dans les conditions étudiéeg-igure 41 présente I'évolution du
module de traction de fibrdsevlar 49 et Twaron 1055immergées dans différents milieux
[83]. De méme, la Figure 42 [83] illustre la dimiimn de la résistance mécanique de fibres
Kevlar 49et Twaron 1055mmergées dans la solution basique a 90°C.

g 80
2
g 60
% .
L
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2 b) Twaron1055@
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s 70 “"t_'_--‘.
e ‘x:"“"’"-“ﬁtr::.‘..‘.Tf.’. """ .
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Figure 41 : Evolution du module de traction (a) digses Kevlar 49 et (b) des fibres Twaron
1055 en fonction du temps d'immersion dans diffé&serolutions a différentes températures
[83]
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Figure 42 : Evolution de la résistance mécaniquedgs fibres Kevlar 49 et (b) des fibres
Twaron 1055 en fonction du temps d’'immersion daressolution basique a 90°C [83]

A patrtir de leurs données expérimentales, Spriagat. ont ainsi établi une relation entre
la résistance mécanique et le temps d'immersion en considérant deux psuegle
dégradation, telle que :

B ~t ~t
o =0, expT +a, expr—) (6)

1 2

aveca, et a, représentant la proportion gt et 7, les temps de chacun des deux processus
de dégradation, af, la résistance mécanique initiale. Les deux prarsepsurraient, d’apres

les auteurs, étre attribués a la dégradation de zanes différentes (cceur et peau, ou fraction
cristallisée et non-cristallisée) ou a des molécuylieis ou moins soumises a des contraintes
internes (chaines liées ou libres). Ces mémes gutel montré par WAXS pour les fibres
Kevlar 49 que la dégradation hydrolytique pouvait entraimee augmentation de la taille
latérale apparente des cristallites accompagnépeddiminution de leur taille apparente
longitudinale. Ainsi les auteurs rapportent que A 8aille latérale des cristallites dans les
directions normales au plan (110)) diminue de ~3¥e® 4 jours dans la solution acide a
90°C, et augmente de ~8% et ~13% respectivemeast apjours dans la solution basique a
90°C et une journée dans I'eau a 180°C. De ménsstitapporté que AG§ (taille latérale
des cristallites dans les directions normales an (200)) diminue de ~3% apres 4 jours dans
la solution acide a 90°C, et augmente de ~5% e¥~tdspectivement aprés 4 jours dans la
solution basique a 90°C et une journée dans I'ea808C. Enfin, les auteurs indiquent que
ACSyo; (taille longitudinale des cristallites dans lesedtions normales au plan (002))
diminue de ~7% aprés 4 jours dans la solution agi@®°C, de ~3% aprés 4 jours dans la
solution basique a 90°C et de ~5% apres une joutaas I'eau a 180°C. Ces observations
ont été interprétées par les auteurs comme letaésid la coupure des molécules d’attache
(décrites dans le modéle structural d’arrangemesst loouts de chaine) entre cristallites
consécutives, qui recristallisent a la surfaceatissallites préexistantes.
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Enfin, Gu [84] a observé, par MEB, I'apparition aécrocavités et de micro-défauts en
surface de fibreKevlar 49immergées pendant 4 semaines dans une solutiéh radssique
en HSO,. De méme, l'auteur a observé I'apparition de niissures en surface de fibres
Kevlar 49immergées pendant 4 semaines dans une soluti#nraassique en NaOH [85]. La
température des solutions n’est cependant passpepar I'auteur.

IV.3 Hydrolyse en eau de mer

Riewald et al. [9, 86] ont étudié la durabilité des fibr&evlar 29 et Kevlar 49 dans
différents environnements dont I'eau de mer. Lesews indiquent que la résistance
mécanique des fibrdsevlar 29 et Kevlar 49diminue de 1,5% aprés un an d’'immersion en
eau de mer. Les auteurs n’ont pas interprété tmttiance.

La société Teijin a publié quelques résultats quafd stabilité des fibreSechnoraet
PPTA (« ordinaires » et « haut module ») dans I'daumer [64]. Ainsi, aprés 1000 heures
d'immersion dans I'eau de mer a 95°C, les fibFeshnoraconservent 98% de leur résistance
mécanique, alors que les fibres PPTA « ordinairest»« haut module » conservent

respectivement 85% et 89% de leur résistance neaoani

Springeret al [83] ont quant a eux étudié I'effet de I'additide 10% massique de NaCl
dans 'eau. lls ont montré qu’aprés un an d’'imnwersians I'eau salée entre 100 et 180°C, la
diminution de la résistance est limitée pouKkvlar 49 mais que la présence de NaCl n'a
gue peu dinfluence sur la dégradation des fibremron 1055(Figure 43). Cet effet n'a

cependant pas été interprété par les auteurs.
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Figure 43 : Evolution de la résistance mécanique fileres (a) Kevlar 49 et (b) Twaron 1055
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Enfin, peu d'études traitant de l'influence d'unkeacge sur la dégradation des fibres
aramides en eau de mer ont été relevées. Notomndamp un résultat de Riewald [9] qui
montre que la résistance mécanique des fikedar 29et Kevlar 49immergées pendant 90
jours dans I'eau de mer a 35% de la charge a laumgt a une pression de 55 MPa ne
diminue que de 2% et de 0% respectivement.

Dans la plupart des cas, les études de durabilithiBeux basiques relevées ici ont été
réalisées a haute température, sur des temps edlotsa dans des conditions trés agressives
peu représentatives des conditions d’utilisatios géotextiles dans les sols traités. Pour les
vieillissements réalisés dans l'eau de mer, peuddenées sont rapportées a notre
connaissance ; seuls quelques résultats ponctuelété relevés, ce qui ne permet pas de
déduire les cinétiques de dégradation. Par ailldar€omportement « mécanique » a long
terme doit étre considéré dans le cadre d’apptinatspécifiques telles que le renforcement

des sols ou les céables et les cordages.

V. Comportement mécanique a long-terme

Le comportement mécanique a long terme des film@wsides comprend le fluage et la
relaxation, et la fatigue en tension, en compressioen flexion.

V.1 Fluage et relaxation

Le fluage est un aspect incontournable du dimengiment des géotextiles et des cables a
applications maritimes. Par exemple, le dimensiorere des géotextiles nécessite la
détermination d'un coefficient de sécurité lié tuafe [4]. En effet, le fluage des géotextiles
se traduit par une augmentation continue de I'gonent des nappes, provoquant une
réduction concomitante des sections, d’ou une aatatien des contraintes [87].

Les mécanismes de déformation en fluage mis emijei que les lois de comportement
en fluage et I'évolution des propriétés mécaniceresraction suite a un essai de fluage seront
rapportés dans cette partie. Ensuite un modéle gitamt de caractériser le comportement
viscoélastique et viscoplastique des fibres arasmsgea détaillé.

V.1.1 Mécanismes de déformation en fluage

L'essai de fluage consiste a imposer une contradomstante a un matériau, a une
température donnée, et a suivre sa déformatiolans clu temps.

Ericksen [39] a réalisé des essais de fluage admhpe ambiante (20-22°C) et dans une
atmosphere de 20 a 40% d’humidité relative, jusqi€a charges proches de la charge a la
rupture. Ces travaux ont permis d’attribuer la défation en fluage des fibores PPTRRD
49-111°, Kevlar 49 et Kevlar 204 la rotation des cristallites uniquement. D’aptauteur,
cette déformation implique le cisaillement des tatisges dans les zones interfibrillaires
gouverné par les liaisons hydrogéne et les liaisengan der Waals.

® Les auteurs considérent que le PRD 49-111 estefgant une fibre PPTA.
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Ericksen explique la composante réversible de tatiom des cristallites par le concept
d’ « élasticité a retardement » : sous I'actionn@'contrainte statique, les liaisons hydrogéne
passent de leur position initiale a d’autres posgistables. Une fois la contrainte relachée,
elles retrouvent leur configuration initiale. Langposante irréversible pourrait étre attribuée,
d’apres l'auteur, a une diminution du nombre dessite formation des liaisons hydrogéne au
cours de la déformation en fluage.

Ferreira [41] rapporte que malgré la présence daspéthers qui introduisent de la
flexibilité dans la structure des fibr&echnora leur déformation en fluage est plus faible que
celle des fibre&Kevlar. Pour expliquer ce comportement, Ferreira s’appuredes résultats de
Diffraction des Rayons X (le mode n’est cependa® précisé). L'auteur rapporte ainsi que
le réseau cristallin des fibrd®chnoraest moins bien « défini » que celui des fibkevlar.
Ferreira estime ainsi que les liaisons latéralast gdus « nombreuses » dans les zones
interfibrillaires des fibre§echnoraqu’entre les cristallites des fibr&evlar. En considérant
gue la déformation en fluage est gouvernée (ajgoentation et le glissement des cristallites
pour les fibreKevlar, et (b) par des glissements dans les zones inidleires pour les fibres
Technora I'auteur explique la plus faible déformation dmafje des fibreFechnoradu fait
d’interactions latérales plus importantes pourdmrsieres.

V.1.2 Lois de comportement en fluage

Rao et Farris [88] décomposent le fluage des fiaramides en trois étapes (Figure 44) :
- le fluage primaire pendant lequel la déformatioit sne évolution logarithmique avec
le temps de charge,
- le fluage secondaire pendant lequel la déformasioit une évolution qui dépend
linéairement du temps de charge,
- et le fluage tertiaire au cours duquel la vitedeedéformation augmente jusqu’a la
rupture.
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Figure 44 : Courbe typique de fluage d’'une mech&edar 29 jusqu’a la rupture [88]
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Lafitte et Bunsell [56, 89] ont suivi la déformati@n fluage des fibresevlar 29 entre
50% et 90% de la charge a la rupture, a 23°C. garEi45 présente la déformation en fluage
des fibreKevlar 29pour une charge représentant 50% de la contrailsteupture, a 23°C.
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Figure 45 : Comportement en fluage de fibres Ke2a 50% de la contrainte a la rupture,
a 23°C (chaque courbe correspond a une échellemgs différente) [56]

D’apres ces auteurs, les courbes expérimentaleswds vérifient la relation suivante :
t+r1
& =T M, Iog(—j +M it (7)
T

avec 7 une constante de temps,le temps,M, le taux initial de déformatiol le taux
final de déformation ets, la déformation en fluage telle que = &-¢& ou & est la
déformation totale ef; la déformation lorsque la charge appliquée esiraé.

Les auteurs ont noté de plus que le parambttede I'équation (7) qui caractérise un

processus de fluage secondaire n’a que peu d’'mflisur la déformation jusqu’a 70% de la
charge a la rupture ; a partir de cette chargeéquet un processus de fluage secondaire
intervient.

Ericksen [39], quant a lui, propose une relatiazelément différente pour les fibres PPTA
(PRD 49-11l, Kevlar 49 et Kevlar 29

E(t)sy, =&'(0, 1) +a(o,7)logt (8)

avec £(t) la déformation en fluages' représentant la déformationtss , t§, un nombre
positif arbitraire eta(o,r )un parametre indépendant du temps mais qui vaee &

température, la charge appliquée et les caradtgrest environnementales. Ericksen précise
gue la recouvrance suit une évolution similaire.
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De méme, Ferreira [41] a montré que la déformagioriluage des fibreSechnora T220
etKevlar 29a 15, 30 et 65% de la contrainte a la rupture ieéuifie loi logarithmique avec le
temps de vieillissement, analogue aux équationst({®) vérifiées pour les fibres PPTA :

& (t)=a+ blogt) (9)

avec &, (t ) I'allongement relatif au cours du temps, t le tenfpn s),a la déformation a
I'origine et b la pente de la droitg (t) = f (logt ))

V.1.3 Influence du fluage sur les caractéristigues mécaniques
en traction

Ericksen [39] a étudié l'influence du fluage sumedule de traction des fibr&gvlar 49
Ainsi, il a montré que le module des fibres augrmemtec la déformation en fluage (Figure
46). L'auteur interpréte cette augmentation de nedomme le résultat de l'orientation des
cristallites au cours du fluage.
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Figure 46 : Evolution du module élastique lors thafie d’une fibre de Kevlar 49 a
température ambiante [39]

De méme, Riewald [9] a effectué des essais dedlaagne charge représentant 40% de la
charge a la rupture et s’est intéressé aux coneégsed’une période de fluage sur la
résistance mécanique. Ainsi, les résultats révéajantles pertes de résistance mécanique de
meéches d&evlar 29et deKevlar 49sont nulles aprés 90 jours de fluage dans I'air.

De nombreuses études ont été réalisées sur le ctmm@mt en fluage. Il apparait que la
déformation peut étre prédite a partir d’équatiéteblies et vérifiées par plusieurs auteurs.
Cependant, l'utilisation des fibres aramides deaess dables a applications maritimes, par
exemple, nécessite de pouvoir prédire leur compmte a long terme lors de cycles de
chargement-déchargement complexes.
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V.2 Modélisation du comportement viscoélastique et
viscoplastique

Chailleux et Davies [90] ont développé un modélermtant de prévoir le comportement
viscoélastique et viscoplastique des fibFesron

En se basant sur les mécanismes de déformatiorcufal® étudiés par Northodt al.
[36, 37, 65, 91] abordés dans la partie précédédeguteurs considerent que la déformation

totale, £(t,0), résulte d'une composante réversible, (t , )ée au comportement
viscoelastique non-linéaire, et d’'une composante-néeersible viscoplastique,,(t), telle
que :

E(t’ 0') = gnlve(t) + gvp (t) (10)

La composante viscoélastiqgue des fibres aramidegxgsimée a partir de I'équation
développée par Schapery [92, 93], basée sur destheges thermodynamiques. Pour un
chargement uniaxial en conditions isothermes, -@lfgeut s’écrire :

£ = (@)D, + () [AD(@() - 0(2) HE DD a7 (a1

avec D, et AD(®) les complaisances de fluage instantanées et tmansi ®(t ) et d(7)
sont les temps réduits définis tels que :

o(t) = j:—t et d(7) = % (12)

0 7o 0 7o

ou a, est le facteur d’accélération. Ce facteur déeicbuplage entre la contrainte et le
temps pour le comportement de la complaisanceudgél. Les parametreg, g,, 0, et a,

dépendent de la contrainte et représentent le cdemppent non-linéaire du matériau.
Initialement : g, (OFg,(0)=g,(0)=a,(0)=1. Dans ce cas particulier, 'équation correspond
au principe de superposition de Boltzmann et déoritomportement viscoélastique linéaire.

La composante viscoplastique est, quant a ellejitdégar la fonction de plasticité de
Perzyna [94]. Dans leur modéle, Chailleux et Daviessidérent qu’une déformation
viscoplastique ne se produit que lorsque la camiadépasse une valeur caractéristiqmg,

La déformation viscoplastique est donc fonctionlaecontrainte appliquée et du temps :
P(o,t). Les auteurs considérent que pour des chargemsentessifso,(t,), o,(t,), ...,

o), ..., 0,t,), la déformation viscoplastique s'accumule quagg=o, et que
I'incrément Ae‘pde la déformation viscoplastique résultant de latreinte g, appliqguée
pendantAt =t,, —t peut étre exprimeé ainsi :

Ag', =[P(0,,t.) - P(a,,t)] +[P(0,0) - P(c, 0)] (13)
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Les auteurs obtiennent alors :
£ =5, = Y A [P(0,.4) ~ P01 [P(6, 0) - Plo, O} (14)

0sio<o,
avecp=
14 1 siazay

La contrainte d’ecoulement, est definie telle quer, = max’, (o;).

La déformation en fluage, correspondant a une ewargo. appliqguée entret=0ett st
peut étre écrite comme suit :

t
a

g

‘sc (t) = gODOac + gngJcAD[ j+ P(Jc,t) (15)

La déformation en recouvrance peur 0 pour t > {peut étre exprimée telle que :
&(t) = QZQ{AD& ul -tlj -AD(t -H)J +P(a.t) (16)

Pour éliminer la déformation résiduell®(o,,t de I'expression de la recouvrance, la
relation utilisée par Lai et Bakker [95,, = &.(t) — &, (t st appliquée :

&, (t) = g,D,o, + gza{ glAD[t—lj +AD(t -t)) —AD(t—l +1 —tl]:l a7
a a

ag g

Comme la déformation en fluage suit une loi de tggarithmique avec le temps [89, 91],
la complaisance instantanée peut étre exprimée tglle AD(t) = D,log,,(t+ 1) D,
correspond au taux de déformation en fluage. Latimmale plasticité est aussi choisie de
facon a ce qu'elle présente une réponse logaritienk(o,,t) = o(p + D, log,,(t +1)) avec

p la composante instantanée de la déformation irsésde et D, le taux de déformation
plastique.

On peut donc écrire :

t
£.(t) = g,Dyo, + glgzachlogm(a— +1J +0,(p+D,log,(t+1) (18)

g

£ (1) = 9oDyT + gleac{gﬂogm(L +1j +log,(t -t +1) - |0910[t—1 - +1ﬂ (19)
a a

a ag
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Les auteurs ont alors suivi la déformation d’'uneineede fibre§waron 1000au cours de
cycles de fluage-recouvrance a six niveaux de ehamgjssants jusqu’a 50% de la charge a la
rupture. lls ont ainsi pu identifier les parametdesviscoélasticité aux différents niveaux de
charge en ajustant les courbes théoriques aux deraxperimentales de(t e} dec,, (t )

Cette méthode permet de modéliser la déformatiofibdes Twaron 1000soumises a un
cycle de charge-décharge complexe. Les auteursrembrgue la courbe théorique présente
une corrélation satisfaisante avec les donnéesiengritales (Figure 47).

8000 8000 9000
Time {s)

Figure 47 : Comparaison de la déformation déterraiegpérimentalement a la déformation
prédite par le modeéle [90]

L'utilisation des céables et cordages a applicatiom&itimes requiert également une
connaissance de leur comportement en fatigue esiotenen compression et en flexion
cyclique. Bien que ce type de sollicitations neséagas spécifiguement I'objet de notre étude,
nous les aborderons brievement dans la partie rsigiva

V.3 Fatigue et chargements cycliques

V.3.1 Fatigue en tension cyclique

Lafitte et Bunsell [96] ont réalisé des tests dayts mécanique sur des fibres unitaires de
Kevlar 29 jusqu'a 90% de la charge a la rupture, a urguisgce de 50 Hz et a 20°C. Deux
types d’'essais ont été considérés: pour les prenessais, 'amplitude de charge est
maintenue constante, mais la charge maximale yaeir les seconds, la charge maximale
est constante, mais I'amplitude de charge variedurée de vie des fibré&evlar 29soumises
a un chargement cycligue a différents niveaux degghmaximale et a deux amplitudes de
charge est présentée en Figure 48.

54



PARTIE | Etude bibliographique
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Figure 48 : Durée de vie de fibres Kevlar 29 sowsia une charge cyclique (de fréquence 50
Hz) a différentes charges maximales appliquée$°& 2(a) pour une amplitude de 12,5 g et
(b) pour une amplitude de 10 g. P(%) représenteolmbre de fibres testées intactes. [96]

D’apres la Figure 48, la durée de vie des fibremimie lorsque la charge maximale
augmente, pour une méme amplitude de charge. DeemiBapparait que la durée de vie des
fibres diminue lorsque I'amplitude de charge augmebafitte et Bunsell ont montré qu’en
fonction de la charge maximale et de 'amplitudecarge des essais de fatigue, la durée de
vie moyenne des fibres pouvait étre supérieurentirieure a celle des fibres soumises a un
chargement statique. Les auteurs ont ainsi diséirdgux types de rupture : la rupture en
fatigue et la rupture en fluage. La Figure 49 pméseles deux domaines de rupture
mécanique. Les points situés au-dessus de la tdgneipture en fluage correspondent aux
tests cycliques qui donnent des durées de vielphguies qu'un test de fluage dont la charge
est égale a la charge maximale du test cyclique. p@&nts en-dessous de cette ligne
correspondent a une rupture accélérée a cause atgeohent cycligue et peut donc étre
appelée «rupture en fatigue ». Dans tous les leasauteurs indiquent que les facies de
rupture observés sont identiques aux facies demeien traction.
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Figure 49 : Effets de I'amplitude de charge et delharge maximale appliquée sur la durée
de vie de fibres Kevlar 29. La ligne en traits ptereprésente la rupture en fluage a des
temps d’essais équivalents [96]

Dans une étude antérieure, Bunsell [42] s’est @3t au comportement en fatigue en

tension cyclique des fibrégevlar 49.Ses résultats ont ré

vélé que, tout comme pouibliess

Kevlar 29 la duré de vie en fatigue des fibiesvlar 49diminue a mesure que I'amplitude de

charge appliquée augmente.

D’autre part, Lafitte [56] s’est intéressée a I'iatmn

du module élastique d’'une fibre

Kevlar 29 soumise a une sollicitation cyclique en tensiorsiem a différents niveaux de

charge maximale et amplitudes de charge. Commr#lien Figure 50, le module augmente
d’abord rapidement au cours des dix premiers cyplgis tend a se stabiliser ensuite, quelles
gue soient les conditions de chargement. L’autedique que le comportement de la fibre est
similaire dans les trois cas de chargement étueti€emble indépendant de I'amplitude et de
la charge maximale. Cependant, Lafitte constateaugenentation du module plus importante

pour les charges maximales plus élevées.
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Figure 50 : Evolution du module au cours d’une istkti
fibres de Kevlar 29 [56]
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De méme, Ferreira [41] a étudié I'évolution deitadité de fibres unitaires d€evlar 29
et deTechnorasoumises a des essais de fatigue en tension+temadt une charge maximale
de 20 cN (soit environ 68% de la charge a la rg)tukprés chaque chargement les fibres
subissent une décharge jusqu’a 2 cN. L'auteuréaitarquer qu’apreés 10 cycles, la courbe de
traction des fibreKevlar 29 garde la méme allure qu'avant I'essai de fatigeelle-ci
présente deux pentes distinctes caractériséegpanddules Hdans la premiere partie de la
courbe) et E(dans la deuxieme partie de la courbe). Les résuttvelent cependant une
augmentation des modules d’environ 20% que lautexplique par l'orientation et le
glissement des cristallites lors de la fatigue.&spR0 a 40 cycles, Ferreira rapporte que la
courbe de traction comporte désormais 3 pentestrdiasieme pente est semblable a la
premiere et inférieure a la deuxiéme. L’auteur rppriete cette troisieme pente comme la
conséquence de « micro ruptures » observées papsoapie optique. Apres 80 cycles,
I'auteur distingue toujours une troisieme penteeagiicette fois inférieure a la premiére. Ceci
manifeste, d’aprés l'auteur, la présence de ruptphes importantes dans la structure interne.
Cette diminution de Fest plus conséquente apres 200 cycles et les egpont donc, d’'aprés
Ferreira, plus importantes. Pour les fibfleschnora,Ferreira rapporte que quel que soit le
nombre de cycles effectués, les courbes contrdigfi@mation obtenues apres les essais de
fatigue présentent deux pentes. L'auteur distingmiec deux modules :(Eans la premiere
partie de la courbe et,Hans la deuxieme partie de la courbgé®lue peu aprés les cycles
tension-tension, alors que&igmente légérement.

V.3.2 Fatigue en compression cyclique

Des études de fatigue en compression ont égaletienéalisées. Par exemple, Deteresa
et al [54] ont rapporté I'évolution de la résistancecarfique de fibreKevlar 49soumises a
des essais de fatigue en compression axiale, éeatities amplitudes de déformations. Ainsi,
apres 100 cycles a 1,2% de déformation en compredsgis auteurs constatent une perte de
résistance mécanique en traction de 10% seulement.

Intéressons-nous désormais a la durée de vie loles faramides soumises a de la fatigue
en flexion cyclique.

V.3.3 Fatigue en flexion cyclique

Il a été montré par de nombreux auteurs que laeddeévie des cordages et des fibres
unitaires en flexion dépend de nombreux parameétras:

- le rapport diametre des poulies sur diamétre degages [41],

- la nature et le nombre de poulies [41],

- la charge appliquée [41, 86],

- la structure du cordage [41, 86, 97],

- la proportion et la nature de I'ensimage [86, 98],

- la présence d’'une « couverture » (ou gainage)dal,

- I'humidité et la température [86, 97], etc.
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L’influence de ces parametres ne sera cependantigtadlée de facon exhaustive, la
fatigue en flexion ne faisant pas spécifiquementtjét de notre étude. Notons toutefois qu’un
ensimage (lubrifiant ou élastomeére) peut étre gpplien surface pour améliorer la durée de
vie en fatigue en flexion des cables synthétiquelinatant I'abrasion entre fibres [21, 86, 97,
98]. A titre d’exemple, Moraes D’Almeidet al.[98] ont étudié I'influence de 'imprégnation
d’une résine polyuréthane (4% massique) sur le cotmment en fatigue en flexion de cables
tressés d&evlar 29 Leurs résultats révélent que le polyuréthane ianeehotablement les
propriétés en fatigue : par exemple, pour une eheggrésentant ~40% de la contrainte a la
rupture, la durée de vie des fibres imprégnéegreston 4 fois supérieure a celle des fibres
non-imprégnées. Les auteurs expliquent que I'impaiign de polyuréthane limite I'abrasion
interne des filaments lorsqu’ils sont soumis a plessions internes. De méme, Hetnal.
[86] rapportent que I'imprégnation d’un cable arfilents paralleles avec une résine néoprene
améliore la durée de vie en fatigue en flexion daateur 4 environ.

A titre comparatif, Ferreira [41] rapporte que laré de vie en fatigue en flexion des
cables torsadés a base de fibFeshnoraest sept fois plus importante que celle des cables
torsadés a base de fibrEevlar 49 pour une charge a la rupture d’environ 19% et 18%
respectivement. De méme, Petrina [99] a noté quikilée de vie en fatigue en flexion des
cordages tressés a base de fiireshnoraest cing fois supérieure a celle des cordageséses
a base de fibresevlar 29 a 25% de la charge a la rupture.

VI. Conclusion

Cette étude bibliographique a permis de montrerlgsgerformances meécaniques et la
résistance chimique des fibres aramides sembletitnément liées a leur structure
moléculaire, a leur microstructure et a leur motpbe. Ainsi, les caractéristiques
structurales (orientation des cristallites, tadkes cristallites et perfection cristalline) et les
caractéristiques physico-chimiques (taille des rdmipolymeéres) peuvent étre corrélées aux

propriétés mécaniques en traction.

L’évolution de ces caractéristiques en milieu hueradégalement fait 'objet de quelques
études. Ainsi, il a été établi que I'hydrolyse ddwines polyméres (qui conduit a une
diminution de la taille des chaines) induit une iduion de la résistance mécanique.
Cependant, les études de « durabilité » ont él&sééa en atmosphere saturée ou dans des
milieux tres agressifs, & haute température, et bmivent sur des temps tres courts. Par
ailleurs, seulement quelques résultats sur la ceasen des propriétés mécaniques dans
'eau de mer ont été rapportés. L’ensemble de tedes donnent des indications quant a la
stabilité des fibres aramides dans différents mmMlilumides, mais ne peut en aucun cas
permettre de justifier ou non l'utilisation desrs aramides dans les géotextiles pour le
renforcement des sols modérément basiques (pH9)petldans les céables et cordages a
applications maritimes. Ainsi, il apparait qu'urtede de durabilité dans ces environnements
spécifiqgues semble étre nécessaire. De méme, teiszance du comportement en fluage des
fibres aramides parait indispensable a l'optimigatiu dimensionnement des géotextiles et
des cables a applications maritimes. Bien que spéd ait été largement abordé dans la
littérature, l'influence d'un milieu humide et duieillissement hydrolytique sur la
déformation en fluage-recouvrance n’a pas faitjgod’études spécifiques.
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Au cours de cette étude, nous nous intéresserams aldéévolution des caractéristiques
physico-chimiques, structurales, morphologiquephgfsiques en relation avec les propriétés
mécaniques en traction de fibres aramides vieilliass différents milieux. L'objectif sera
notamment d’identifier et de mieux comprendre l&camismes de dégradation mis en jeu et
de tenter de donner une estimation de durée dedams ces conditions. Cette étude de
durabilité sera complétée par I'étude de l'influende 'eau de mer et du vieillissement
hydrolytique sur le comportement viscoélastiqueistoplastique des fibres aramides.

59



- PARTIE 2 -

MATERIAUX
&
TECHNIQUES EXPERIMENTALES



PARTIE Il Matériaux & Techniques expérimentales

MATERIAUX & TECHNIQUES EXPERIMENTALES

L'objectif de cette partie sera d’abord de préselde types de fibres aramides étudiées
ainsi que les conditions de vieillissement auxeselelles ont été soumises. Puis les
différentes techniques d’analyse et de caract@isaphysico-chimiques, structurales,
morphologiques et mécaniques seront décrites. Elafirméthode d’essai utilisée pour
modéliser le comportement viscoélastique et vissijue des fibres aramides sera
présentée.

. Matériaux

Deux grandes catégories de fibres aramides pradpée Teijin Aramid ont été étudiées :
les fibres Twaron constituées de poly(p-phénylene téréphtalami@®TA), et les fibres
Technora constituées d’'un copolymere, a savoir le copepiipnyléne/3,4’-diphényl éther
téréphtalamide) (Figure 1).

T;HN CPNHO{) C‘* " Tm

poly(p-phenylene terephthalamid@waron

copoly(paraphenylene/3,4'-oxydiphenylene terephthale) Technora

Figure 1: Formule chimique des fibres Twaron ethrera

Parmi les fibore§waron nous nous sommes intéressés aux fibregron 1000t Twaron
1010 qui sont constituées du méme polymére mais qui oM@ proportion massique
d’ensimage différente : en effet, les fibréwaron 1000comportent 0,6 a 1% massique
d’ensimage, alors que les fibrésvaron 1010comportent 0,14% massique d’ensimage. Les
fibres Twaron 1000sont utilisées a la fois dans les cables a agitamaritimes et dans les
géotextiles.

De méme, parmi les fibresSTechnora nous avons choisi d'étudier les fibres
Technora T240, Technora T200w et Technora TOOOfihess Technora T24utilisées dans
les géotextiles, comportent 2,5% massique d’ensmigs fibresTechnora T200ywitilisées
dans les cables & applications maritimes, compod®na 12% d'un ensimage destiné a
améliorer la fatigue en flexion en milieu humidengsine finish »). Enfin, [@echnora TO00
ne contient pas d’ensimage. La densité linéiquespropriétés mécaniques en traction des
fibres aramides étudiées, fournies par la sociétgnTAramid, sont listées dans le Tableau 1.
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Tableau 1 : Densité linéique et propriétés mécaesqdes fibres Twaron et Technora

Densité Contrainte 8 Ténacité | Déformation| Module
linéique la rupture | (mN/tex) | alarupture| tangent*
mesurée (N) (%) (GPa)
(dtex)
Twaron 1000 1730 350 2023 3,55 71
Technora T240 1670 420 2515 48 74
Technora T200w 1875 400 2133 4.8 63

* mesuré entre 300 et 400 mN/tex

[I. Méthodes de vieillissement

Les fibres ont été vieillies dans quatre milieuifaients : dans des solutions tampons de
NaCO; a pH9 et pH11, dans I'eau déionisée et dans ld@aumer. Le pH des solutions
tampons a été controlé et ajusté toutes les semditeau déionisée et 'eau de mer ont été
brassées et renouvelées en permanence. L'eau sfgopst produite par un systeme de
purification d’eauRios L'eau de mer naturelle provient directement dstliaire de Brest et a
été filtrée pour éliminer toute trace d’activitdloigique. Le pH de I'eau de mer est compris
entre 8 et 8,6 (a 14°C) ; la concentration ensgticomprise entre 32,8 et 33.4 g/L.

Quatre températures ont été considérées pour cltaquaition de vieillissement : 20, 40,
60 et 80°C. La variabilité de la température estge a + 2°C. Les vieillissements a pH9 et
pH11 ont été réalisés dans des bains thermostaigsd 2-(a)), et les vieillissements dans
I'eau déionisée et dans I'eau de mer dans des ¢heasostatées (Figure 2-(b)).

10

(a) (b)

Figure 2 : (a) solutions tampons a pH9 et pH11 dessbains thermostatés, (b) cuves
thermostatées d’eau douce et d'eau de mer
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Par ailleurs, pour évaluer la dégradation par tleeoxydation, des vieillissements ont été
réalisés dans des étuves ventilées sous air &80.+

Pour s’affranchir de toute dégradation liée aworsyultra-violets, les vieillissements ont
été effectués a I'abri de la lumiere. Les vieilfisgents ont été poursuivis jusqu’a un an et
demi. Les échantillons prélevés ont été stock&sraaimbiant, a humidité controlée (silicagel)
et a l'obscurité.

Le Tableau 2 résume les conditions des vieillissggpour chacun des matériaux étudiés.

Tableau 2 : Récapitulatif des conditions de viesément

pH11 pH9 Eau déionisée Eau de mer Air
(20-80°C) | (20-80°C)| (20-80°C) (20-80°C) (80°C)
Twaron 1000 4 v v v v
Twaron 1010 v v
Technora T240 v v v v
Technora T200w v v v
Technora TO0O v v

lll. Techniques d’analyses et de caractérisations
llI.1 Caractérisations physico-chimiques

[11.1.1 Spectrométrie Infrarouge a Transformée de Fourier

La Spectroscopie Infrarouge a Transformée de FoURIF) est basée sur |'absorption
d'un rayonnement infrarouge par le matériau anali@de permet, via la détection des
vibrations caractéristiques des liaisons chimicerdse deux atomes, d'identifier les fonctions
chimiques en présence.

Ainsi, l'intensité relative des pics caractérisggudes fonctions amides et de I'ensimage a
éte suivie par IRTF en mode « Attenuated Totalédtdince » (ATR).

Le principe de 'ATR consiste a mettre en contacttristal (dans notre étude, le diamant)
avec I'échantillon a analyser. Le faisceau infrgewircule dans le cristal. Si l'indice de
réfraction du cristal est supérieur a celui deHaillon, alors le faisceau subit des réflexions
totales au-dela d'un certain angle d’incidenceirtdiface échantillon/cristal. En ATR, on
travaille donc au-dela de I'angle critique. En itéalne onde, dite onde « évanescente »,
émerge du cristal et est absorbée par I'échantillest cette onde qui « produit » le spectre
infrarouge observeé.
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Pour les analyses, un spectrométiigolet impact 410associé a un dispositif ATR
Diamant Durascopea été utilisé. Les spectres ont été enregistrés awe résolution de
2 cmi* et une accumulation de 32 spectres, et traités laegicielOmnic 3.1 Les essais ont
éte réalisés a I'échelle de la méche et répétisftig par prélevement.

[11.1.2 Viscosimétrie capillaire

La viscosimétrie capillaire permet de déterminer Mscosité d'une solution de
concentration en polymere connue afin de mettré&wadence d’éventuels phénomeénes de
coupures de chaines induits par le vieillissemeatir ce, un viscosimeétre capillaire de type
Ubbelohde DIN de Schott Instruments a été utildsux méthodes ont été mises au point :

- Pour les fibre§waron la viscosité est calculée & partir de quatre eotrations : 5.10
g/mL, 10° g/mL, 1,5.1C g/mL et 2.1C g/mL. Les fibres sont préalablement dissoutes dans
I'acide sulfurique concentré a 96% pendant 2 heaf®@3°C sous agitation. Au-dessus de cette
température, des dégradations de chaines dandd’aaifurique peuvent se produire [1, 2].
La solution homogéne obtenue est ensuite verség ldaviscosimetre préalablement rincé
avec de l'acide sulfurique a 96% et avec la satuéicanalyser, et laissée a 25°C pendant une
dizaine de minutes. Le temps d’écoulement de latisol dans le capillaire est alors mesuré 3
fois avec la méme solution. Les viscosités inh@wet réduites calculées sont extrapolées a
la concentration de 0 mg/dL. La masse molaire mogeen masse est alors déterminée a
partir de la relation de Mark-Houwink établie pdeiPPTA dans I'acide sulfurique concentré
a96% [3] :

[n] = 8x10°M** (1)
avec ] la viscosité extrapolée a C = 0 g/mL.

La dégradation est également évaluée en considararsicosité réeduite, .., mesurée a
2.10° g/mL :

— (t t0)
’7 L. = ‘2
réduite tOC ( )

avec C = 2.18 g/mL, t le temps d'écoulement de la solution & Z.1mL, t,le temps
d’écoulement de la solution d’acide sulfurique &906

- Pour les fibresTechnora la viscosité est calculée a partir de trois catregions
comprises entre 3.10g/mL et 1,5.1G g/mL. Pour des concentrations supérieures, lepsem
d’écoulement ne sont pas répétables. Les fibres m@alablement dissoutes dans l'acide
sulfurique a 96% pendant 3 heures a 60°C soustiagitd.a solution obtenue comporte des
fractions insolubles qui sont récupérées par fitirasur fritté n°2. Les fractions insolubles
sont alors placées sous agitation dans l'eau ldistiséchées pendant une nuit a 50°C et
pesées. Apres filtration, la solution limpide estsée dans le viscosimetre préalablement
rincé avec de I'acide sulfurique a 96% et avemlat®n a analyser, et laissée a 25°C pendant
une dizaine de minutes. Le temps d’écoulementlest mesuré 6 fois avec la méme solution.
Les viscosités réduites, calculées pour les saolgtiale concentration corrigée, sont
extrapolées a 0 g/mL.
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[11.1.3 Chromatographie d’Exclusion Stérique

La Chromatographie d’Exclusion Stérique (SEC), #meaussi Chromatographie a
Perméation de Gel (GPC), est une méthode de chognagiie en phase liquide permettant
de séparer et d’identifier des macromolécules @ction de leur volume hydrodynamique.
Elle est notamment utilisée pour évaluer la distitn en masse des chaines polyméres. On
utilise pour cela une colonne a phase stationmainstituée de particules, le plus souvent de
forme sphérique, d’'un matériau ou d’'un gel présgniae structure poreuse.

Le mécanisme d’exclusion stérique est fondé sgullébre thermodynamique entre deux
phases, le solvant interstitiel dans le volume nmret le solvant contenu dans le volume
poreuxV, . Si K est le coefficient de partage, le volume d’élutignd’'une macromolécule
est défini par :

V.=V, +KV, (3)

L'évolution du coefficient de partagé est fonction, d’'une part de la taille de la chaine
macromoléculaire et de sa topologie, d’autre paraddistribution de la taille des pores, et a
une origine purement entropique.

Ainsi, les grosses molécules, dont le diamétresegérieur a celui des pores de la phase
stationnaire, sont exclues et donc éluées en fi@u niveau du volume moN,. En
revanche, les petites et moyennes molécules soé¢®plus tardivement, car incluses dans le
gel, leur migration est freinée. C’est pourquoi $etutés sont élués dans I'ordre inverse des
masses molaires. La Figure 3 illustre le principdadChromatographie d’Exclusion Stérique.
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Figure 3 : Schéma du principe de la Chromatograghiexclusion Stérique

Ces analyses ont été réalisées pour les fibnegon 1000chez Teijin Aramid. Les fibres
ont été dissoutes dans I'acide sulfuriqgue concefitréng/mL) et la séparation des chaines
polyméres a été réalisée au moyen d’'une coldmmbaxmodifiée (25& 6,2 mm) en utilisant
I'acide sulfurigue concentré comme phase mobilel (hL/min). Un détecteur UV
fonctionnant a 340 nm a été utilisé pour la débectA partir des chromatogrammes obtenus,
les valeurs de IM(masse molaire moyenne en masse) ont été calcertéeslisant la version
1.1 du logicielGPC Cirrus(Polymer Labs). Des fibréBwvaron 1010et un trimere d’aramide
ont été choisis comme références.
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[11.1.4 Analyse Thermogravimétrique

L’'analyse thermogravimétrique est une techniquenaligse thermique permettant de
mesurer la quantité et la vitesse de variation @sse d’'un échantillon en fonction de la
température et du temps. Elle permet d’évalueretqérte ou gain de masse lorsqu’'un
matériau se décompose, se déshydrate ou s’oxyde.

La température de décomposition des fibfeshnoraet Twarona été mesurée au moyen
d’'une thermo-balancbletzsch STA 409. E’augmentation de la température du four a été
programmeée a 10°C/min jusqu’a 1150°C. Les analgsegté effectuées sous air synthétique
a un débit de 80 mL/min. Les échantillons, d’enni5 mg, ont été stockés préalablement en
présence de silicagel a température ambiante. beaégs ont été traitées avec le logiciel
Proteus Analysis

[11.1.5 Densimétrie

La méthode de détermination de la densité est forgilg le principe de la poussée
d’Archiméde. Les échantillons sont successivemerég dans l'air et dans le dodécane, dont

les masses volumiques sont respectivemeptet O, 4scane LE diSpositif de pesée est installé
sur une balanc&lettler AE 240(Figure 4) dont la précision est estimée a + Ogl bes
échantillons ont été préalablement pesés, séchésul@s a 90°C [4] sous vide et stockés a
30°C en présence de silicagel afin de préveniodtetreprise d’humidité.

T

1. Plateau de la balance Mettler

5 2. Etrier, placé sur le plateau
3 } 3. Porte pierre
6 4. Coupelle de suspension
—— 5. Thermomeétre

J ——7 6. Bécher contenant le dodécane
T i
1 7. Support indépendant pour le bécher
Figure 4 : Dispositif expérimental utilisé pour legesures de densité

La densité a été mesurée a 20 + 1°C selon la méltbgid suivante :

- détermination de la masse de I'’échantillon daas I’
M, =My, =V WPar = Veen Lech = Pair)  (4)

avecV,

éch?

le volume de I'échantilloni,,,, sa masse &t,,, sa densite.
- détermination de la mas$¢, de I'échantillon dans le solvant :

M 2 = méch _Véch |mdodécane:\/éch |Ipéch - Iododécane) (5)
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La densité des échantillons peut alors étre cadcsddon la relation suivante :

M, x odécane M, x air
Pecn = — pdl\jl M clal.2 (6)
1 2

avec O, yseae = 0,7487 etp,, = 6.10%
Les densités calculées ont été corrigées en pramanbmpte la proportion d’ensimage
résiduel et sa densité, afin de déterminer la tierki polymére uniqguement. Le détail du

calcul est fourni dans 'Annexe 1.

[11.2 Caractérisation morphologique : Microscopie Electronique
a Balayage

Des observations microscopiques ont été réaliséesmayen d'un Microscope
Electronique a Balayage (MEBhilips XL30en mode Electrons Secondaires (SE), avec une
tension d’accélération de 10 a 15 kV et une digtashe travail de 10 mm. Le principe du
MEB consiste a bombarder le matériau d’électronmaires incidents, ce qui entraine
I'émission d’électrons secondaires. Les images mi#e en mode Electrons Secondaires
résultent d’un contraste topologique de la surte€échantillon.

Trois types d’observations ont été réalisés :
- I'état de surface des fibres,
- les sections préalablement attaquées a I'acidersjde a 96%,
- les profils de rupture en traction des fibres.

Pour I'observation des sections attaquées a |'amidferique a 96%, les fibres sont, dans
un premier temps, disposées parallelement les angsautres et imprégnées de résine
epoxyde. L’échantillon est ensuite découpé a l'atdene micro-trongonneusé&truers
Accutom-50perpendiculairement a la section des fibres. Easla surface de I'échantillon
est polie en 5 étapes jusqu’a une taille de graiil dm. Les sections des fibres sont alors
observées apres immersion dans I'acide sulfurig@@2a a température ambiante, suivie d’'un
rincage abondant a I'acétone, puis d’'un sécha@®dwrinutes a 50°C.

[11.3 Caractérisation structurale : Diffractiond  es Rayons X aux
Grands Angles

La structure cristalline des fibrdsvarona été étudiée par Diffraction des Rayons X aux
Grands Angles.

Les matériaux cristallins peuvent étre considérésime des assemblages de plans
réticulaires (Figure 5) de densité atomique plusrmins élevée. Ces plans sont séparés par
des distances caractéristiques notées»x appelées distances interréticulaires. Les iootat
de la Figure 5 donnent quelques notions élémestaorcernant I'organisation d’un cristal.
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noeud L L

maille

Figure 5: Organisation tripériodique d'un cristal

Avec un rayonnement de longueur d'onde suffisamnpentite, on peut obtenir des
diffractions par les plans réticulaires. Cetteeéitbn est d'autant plus intense que le plan est
dense, c'est-a-dire riche en atomes.

Un faisceau de rayons X incident de longueur d'ondemprise entre 0,1 A (rayons dits
durs) et 50 A (rayons dits mous) n’est réfléchi pae famille de plans (hkl) que s'il rencontre
ces plans sous un certain argledit angle de Bragg, défini par la loi de Wulffegyg :

singd = nA
hkl

(7)

avec A la longueur d’onde du faisceau de rayonsdXla distance interréticulaireq I'angle
d’incidence des rayons X et I'ordre de diffraction.

La Figure 6 représente les phénomenes d'interfésepatre les différents ordres de

)
\ / .
\\/ |
o

Figure 6 : Principe de la loi de Wulff-Bragg
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Deux modes de diffraction ont été considérés datte étude : la diffraction équatoriale
en mode réflexion (réalisée au LCPC) et la difimctméridionale en mode transmission
(réalisée chez Teijin Aramid). Le premier mode d#&attion permet de mesurer la taille
latérale apparente des cristallites, le second npedenet de mesurer la taille longitudinale
apparente des cristallites.

[11.3.1 Diffraction équatoriale

L’intensité de diffraction équatoriale a été ensé@ie en mode réflexion au moyen d’un
diffractomeétre Philips PW 1830en géométried/20 (Figure 7) équipé d'un compteur
proportionnel. Les corrections des diffractogrammbtenus comprennent un lissage sur 11
points, ainsi que le calcul et la suppression thd fcontinu.

0 - 20

détecteur
fube fixe

Echantillon mobile

@) (b)

Figure 7 : (a) Diffractometre Philips PW 1830, @pnfiguration Bragg-Brentané-26

Les fibresTwaron 1000ont été disposées parallelement sur une plaqualielum et
exposées a des rayonnements COK= 1,79 A) avec un angleédXariant de 4 & 70° (Figure
8). Les pics de diffraction équatoriale ont étéaméolués ave®rigin Pro en utilisant une
fonction de Pearson VII symétrique, comme réalséNarcellan pour les fibres polyamide
66 [5].

Tube arayons X Détecteur a rayons X

Figure 8 : Schéma du montage diffractométrique @sitjpn équatoriale. Les fibres Twaron
sont représentées en jaune.
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La taille apparente latérale des cristallites daagdirections normales aux plans (110) et
(200) a été déterminée en mesurant la largeurt@antieur des pics résolus, puis en utilisant la
formule de Scherrer [6]:

= KA

L :m (8)

avecL,, la taille moyenne des cristallites dans la dimecfierpendiculaire aux plans (hKi),

la longueur d’onde du rayonnemefi,la largeur & mi-hauteur des pics résolus exprierée
radians et K une constante fixée a 0,9.

Notons, comme rappelé par Yang [7], que la tailpasente des cristallites est une
grandeur qui n’'est liée qu’empiriguement a la ¢artkelle des cristallites, a leur forme, a la
proportion en défauts cristallins et au taux dstatiinité.

[11.3.2 Diffraction méridionale

L'intensité de diffraction méridionale a été enstgie en mode transmission au moyen
d’'un diffractométreBruker D8 en géométried/26 équipé d’'un systeme optique permettant
d’obtenir un faisceau de Rayons X parallele et ncbramatique. Ce systeme est constitué
d’un miroir de Gobel focalisant de 60 nm produisamtrayonnement Cuk(A = 1,54A) et de
fentes de Soller de 0,12° (angle de divergenceditfeactometre est muni d’'un détecteur a
scintillation et d’un chargeur automatique pernméttde stocker plusieurs échantillons. Les
fibres Twaron 1000enroulées parallélement les unes aux autres soadie métallique ont
été exposeées a des rayonnements, Guic un angle@variant de 6 a 50° (Figure 9). Les
pics de diffraction méridionale ont été déconvoleésutilisant une fonction de Pearson VII
aymétrique.

Tube arayons X Détecteur a rayons X

\

Figure 9 : Schéma du montage diffractométrique @sitppn méridionale. Les fibres Twaron
sont représentées en jaune.

La taille apparente longitudinale des cristallitess les directions normales aux plans
(002) et (004) a egalement été determinée a pherdia formule de Scherrer (8) en mesurant la

largeur a mi-hauteur des pics résolus. Pour laradifion méridionale, I'élargissement
instrumental des pics de diffraction a été pric@mpte dans I'équation de Scherrer.
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l1l.4 Caractérisations mécaniques

[11.4.1 Essais de traction
I11.4.1.1 Sur fibres unitaires

Les essais de traction ont été réalisés a I'éclumdlda fibre unitaire, au moyen d’'une
machine de tractio@wick 1474munie d’'une cellule de 5 N étalonnées annuellemisg
données ont éteé traitées avec le logiiestXpert La longueur initiale a été fixée a 80 mm
environ et la vitesse de déformation a 8 mm/mirs kssais ont été réalisés a 20 + 1°C.
L'incertitude élargie de la cellule de 5 N calculgsur une charge de 0,5 N est de 0,09% ;
I'incertitude élargie de I'extensométre calculéaipain allongement de 5 mm est de 0,06%.
Pour s’affranchir des risques liés au glissemestfitees dans les mors, les extrémités des
fibres ont été immergées dans une résine époxyuesdé sur 2 bouts d’aluminium, de sorte a
garantir un serrage suffisant au niveau des massagticulation de la résine. Le diametre
des fibres, environ 1gm en moyenne, a été mesuré avec une précisionQje #m avant
chaque essai au moyen d’'un micromeétre ladeéutoyo LSM-500§Figure 10) fixé a la
machine de traction. Une quinzaine d’essais val&dég considérée pour chaque échantillon.
Un essai est considéré comme valide lorsque laireste produit sur la longueur de la fibre
testée, et non au niveau des extrémités. Le mattuteaction a été mesuré entre 0,3 et 0,6%
de déformation.

Figure 10 : Mors de traction avec la téte de micetra laser Mitutoyo LSM-500S montée
directement sur un montant de la machine de tracti@ faisceau laser est ajusté
perpendiculairement a la fibre (qui est en positi@nticale) au moyen d’'un systeme de vis
micrométrique permettant de controler la positianld téte du micrométre laser dans les 3

dimensions.

111.4.1.2 Sur méches

Les essais de traction ont également été réalifésheelle de la méche au moyen d'une
machine de tractiomstron 5566munie d’'une cellule de 500 N (Figure 11). Les dmesont
éte traitées avec le logiciMerlin. La longueur initiale (longueur mesurée entren&ss) a
été fixée a 500 mm environ et la vitesse de défboma 50 mm/min. Les essais ont été
réalisés en atmosphere controlée a 50 + 5% d’hitémelative et a 20 + 2°C.
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Figure 11 : Machine de traction Instron 5566

[11.4.2 Essais d’abrasion

Pour tester la résistance en abrasion de mechfisrde aramides, des essais d'abrasion
« yarn-on-yarn » ont éteé réalisés selon la norm&508B-00 [8].

Le schéma du dispositif est présenté en Figure 12.

Crank and Yarn , Pulley

./ Attachment 70 mm

0

Gear Motor

E

E

q -

o Tension

Weight

Interwrapped
Yarn Region

Figure 12 : Dispositif utilisé pour tester la ré&sce des fibres en abrasion « yarn-on-yarn »,
d’apres la norme CI 1503-00

Des « cycles d’abrasion » (un cycle = un tour debvequin) ont été réalisés dans lair,
dans 'eau douce et dans I'eau de mer a températabéante. Chaque échantillon a été testé
jusqu’a 9 fois a 4 charges différentes compriséxeel®0 et 590 g (soit entre 0,4 et 2,3% de la

charge a la rupture).
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I11.4.3 Nanoindentation
[11.4.3.1 Préparation des échantillons

Il a été montré que la préparation des échantillpasr la nanoindentation était de
premiere importance. En effet, les résultats olstemel sont fiables que si les indentations
réalisées sont significativement plus profondes lguepographie de I'échantillon [9]. C’est

pourquoi les essais de nanoindentation ont étéséSahpres un polissage fin (jusqu’a une
taille de grain de 1m) de la surface des sections de fibres enrobéessaee époxyde.

111.4.3.2 Essais de nanoindentation

Les essais de nanoindentation consistent a mettreoatact un “indenteur” avec la
surface d’'un échantillon et d’évaluer sa pénétradicharge ou profondeur spécifique.

La Figure 13 présente (a) une courbe « charge-@diogt » typique et (b) une illustration
du processus de déchargement indiquant les paesn@tri caractérisent la géométrie du
contact [10]. Dans ce cas, la profondeur de péigtrast le déplacement a l'intérieur de
I'échantillon a partir de sa surface. Les méthatkesalcul du module élastique et de la dureté
de I'échantillon sont basées sur les travaux d@let al.[11].

A partir de la courbe charge-pénétration, on pédude le déplacement maximial,, , 1a
charge maximale sur I'échantilloB,,, et la rigidité de contack. S représente la pente de la

tangente de la courbe de déchargement pour lehpluisniveau de charge. La profondeur de
contacth, est liée au comportement en déformation du maiéta la forme de l'indenteur.

En effet,h, =h_, —hs, comme illustré en Figure 13 :

Cc ma

I:)max
h —h x_g? (9)

avec £ une constante qui dépend de la géométrie de fitede (0,72 pour un indenteur
Berkovitch).
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Figure 13 : (a) Courbe “charge-pénétration” typiquéb) et illustration du processus de
déchargement présentant les parametres qui caraetdtrla géométrie du contact

Pour un indenteur Berkovitch parfaitement « acélé surface de projectioA peut étre
calculée a partie de I'équation (10) suivante :

A=2456h? (10)

La dureté est, quant & elle, définie comme la @haftgndentation sur la surface de
projection, comme explicité par I'équation (11) :

P
H=-m (11
A 1D
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Le module élastique réduik, , peut étre calculé a partir de I'équation (12) :

2p
S=20E =2 EJA (12
JaVA 43
avec a le rayon de contact ef une constante qui dépend de la géométrie de fiede
(1,034 pour un indenteur Berkovitch).

Le module élastique réduitz,, prend en considération a la fois la déformaticle
I'indenteur et la déformation de I'échantillon tple :

1) 1) g
E E  E

Dans I'équation (13)E, (=1140 GPa) ev, (=0,07) représentent le module élastique et le

coefficient de Poisson de l'indentel, et v le module élastique et le coefficient de Poisson
de I'échantillon.

Les essais de nanoindentation ont été réalisésogeamd’un systéme de nanoindentation
commercial Nanoindenter XPMTS Nano Instruments) a température ambiantet(23C)
avec une technique de mesure continue de la d(€&#®1). Dans cette technique, une force
oscillante a fréquence et a amplitude contréléesiwggerposée a la force nominale appliquée.
Le matériau, qui est en contact avec la force lastéd, répond avec une phase et une
amplitude de déplacement spécifique.

Un indenteur constitué d'un diamant de forme pydale a 3 cbtés (indenteur
Berkovitch) a été utilisé. La fonction « surfacetitisée pour calculer la surface de contact
A. a partir de la profondeur de contalgt a préalablement été calibrée en utilisant un

échantillon étalon.

Le systeme de nanoindentation est couplé avec aroseope optique afin de controler la
surface de I'échantillon. Les coordonnées précidesla position de l'indenteur sont
déterminées en temps réel par observation micragpeep

La vitesse de déformation lors du chargement afiéé& & 0.05 3. Pour de mémes
conditions de chargement, Une amplitude de 3 nametfréquence de 70 Hz ont été choisies.
Les essais de nanoindentation ont été realisé®msidérant la séquence suivante : dans un
premier temps, une fois que l'indenteur entre emaxi avec la surface, celui-ci est enfoncé
dans le matériau & une vitesse de déformationGfedjusqu’a une profondeur de 120 nm ;
ensuite, la charge maximale est maintenue pendast Bnalement, I'indenteur est retiré de
la surface avec la méme vitesse de déformationpque le chargement, jusqu’a ce que la
charge atteigne 10% de la charge maximale.
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[11.4.4 Essais de fluage-recouvrance
Le comportement viscoélastique et viscoplastiquefibees aramides a été caractérisé en
réalisant des cycles de fluage-recouvrance a mkvdalcharges croissants, dans l'air et dans
I'eau de mer, a température ambiante. Les essait®néalisés a I'échelle de la méche sur un
« banc de fluage », représenté en Figure 14.

Acquisition des
données (PC2) == --mmmmm oo oo

E Caméras numériques Q
Capteur

de force

\\ \1
Y) Meche de fibres ()/  Contréle de Ia charge

appliquée (PC1)

Poulie

Eau de mer

Figure 14 : « Banc de fluage-recouvrance » équipé dysteme de chargement-
déchargement avec suivi numérique de la déformdibprdans I'eau de mer).

Dans la version initiale, le chargement et le dégdraent étaient réalisés manuellement
en suspendant des poids a une extrémité de la neéstiée ('autre extrémité étant fixée a un
montant du banc de fluage). Cependant, ce systéoessite des interventions ponctuelles et
répétées pendant les 8 heures de I'essai. Un sysiénchargement automatique a donc été
développé : un moteur électrique servo-contrléaesté lorsque la charge mesurée par le
capteur de force s’éloigne de la charge prédéfibieux caméras numériques ont été
disposées au dessus du banc de fluage afin de enesurcontinu le déplacement de deux
marqueurs fixés sur une portion centrale de la méektée, en fonction de la charge. Les
caméras ont été calibrées avant chaque essai perminer le facteur pixel/mm. Un
programme de corrélation d'images, développé &REMER & partir du logicieMatlab™,
permet de transformer le déplacement en déformatiautilisant la longueur initiale mesurée
entre les marqueurs (typiquement 1,5 metre).

Deux types de fibres ont fait I'objet de cette éudes fibresTwaron 1000et les fibres
Technora T200wSix niveaux de charges, représentant 17 a 60P4 clearge a la rupture ont
été choisis : 5, 7, 9, 11, 13 et 15 kg. La duréetdaue période de fluage et de recouvrance a
ete fixée a 40 minutes. La Figure 15 illustre lguahce de fluage-recouvrance réalisée, en
présentant les différents niveaux de charge choisis
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Figure 15 : Séquence de chargement-déchargemeirsielpmur la caractérisation du
comportement viscoélastique et viscoplastiqueitiessfaramides

Le Tableau 3 récapitule les conditions des eséalsés.

Tableau 3 : Conditions d’essais de fluage-recougean

Systéme manuel Systéme motorisé
Air Eau de mer Air Eau de mey

Twaron 1000 v
non-vieilli

Twaron 1000 v
eau de mer, 20°C, 549 jours

Techr}o_ra} T200w v v v
non-vieilli

Technora T200w v
eau de mer, 20°C, 549 jours

Technora T200w v
eau de mer, 80°C, 549 jours

Les données ont été traitées a partir du logldiehti, développé par Chailleux et Davies
[12]. Plus de détails sur le traitement des donséasfournis dans la publication N°7.

Aprés avoir décrit les matériaux d’étude, les cbads de vieillissement, et les techniques

d’analyse et de caractérisations utilisées, ins&mes-nous maintenant aux meécanismes de
dégradation mis en jeu dans ces différentes comditile vieillissement.
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DEGRADATION HYDROLYTIQUE DES FIBRES ARAMIDES

A. MECANISMES DE DEGRADATION

Cette partie regroupe quatre articles traitantatfets du vieillissement sur les évolutions
des caractéristiques des fibres aramides et deségoances de ces évolutions sur les
propriétés meécaniques. Plus précisément pour keesfifwaron nous avons essayé de
déterminer les évolutions macromoléculaires, stnades, physiques et morphologiques
induites par le vieillissement et d’estimer 'effi®¢ chaque caractéristique sur les propriétés
fonctionnelles. Cette approche multi-échelles aletgant été adoptée pour les fibres
Technora

L'objectif de cette partie est de contribuer a aanél la compréhension des mécanismes
de dégradation mis en jeu dans des conditions amamentales proches des conditions
d'utilisation. Ces études apporteront égalementpremier élément de réponse quant a la
stabilité des fibres aramides pour les applicatigmécifiques que sont les géotextiles et les
cables et cordages a applications maritimes.
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DEGRADATION OF ARAMID FIBRES UNDER ALKALINE AND
NEUTRAL CONDITIONS: RELATIONS BETWEEN CHEMICAL
CHARACTERISTICS AND MECHANICAL PROPERTIES

G. DEROMBISE, L. VOUYOVITCH VAN SCHOORS, P. DAVIES

! Division for Material Physicochemistry, Laboratoi@entral des Ponts et Chaussées, Paris, France
2 Technology Research Department, IFREMER (Frenate®®esearch Institute), Brest, France

. Abstract

Aramid fibres are high performance materials whiaekie been used in various fields such
as heat and cut protection, composites, rubbeforeement, ropes and cables, fabrics (etc.)
and are today proposed in geotextiles for alkagjreind reinforcement, as well as in cables
for marine applications for a few years. Howevhere is a lack of experience on the long-
term behaviour of aramid fibres in wet and alkalieevironments. Aging studies have
therefore been performed ofwaron 1000fibres under different conditions (sea water,
deionised water, pH9 and pH11). Hydrolytic degremtathas been evaluated by FTIR and
viscosimetry measurements, which have been coecblaith tensile tests measurements. The
tensile strength follows a logarithmic evolutiortlwaging time, whereas the modulus remains
constant. A linear relation between the tensilergjth and the reduced viscosity of
hydrolytically-aged fibres has been highlighted.irggindicators have been proposed which
allow the hydrolytic degradation to be quantified.

Keywords: aramids, fibres, aging, degradation, hydrolysis

[1. Introduction

Twaron 1000fibres, produced by Teijin Aramid, are high penfi@ance fibres based on
poly(p-phenylene terephthalamide) (PPTA, Figure 1) sintddfevlar fibres [1].

H H o] o]
{-O-+-0H,
Figure 1: Twaron molecular structure

The high tensile modulus and tensile strength [dfBPTA fibres combined with a good
chemical resistance in most organic solvents ange@eps salt solutions [1, 2] and a low
density [7] make them an interesting option forilcengineering applications such as
geotextiles, as well as for marine uses such asesropnd instrumentation lines.
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However, their use in soil reinforcement applicasias quite recent [8, 9]. They are being
considered as a potential replacement for polyette/lterephthalate geotextiles, which
display premature aging in alkaline grounds (limeated grounds, or in contact with

hardened concrete, etc.) [10]. In marine applicetithere is greater experience, up to 30
years [2, 11], but there are few published dataging behaviour [2]. This limited experience

raises some important durability issues, parti¢ylmr civil engineering structures where the

required lifetime may be 100 years.

The PPTA hydrolysis mechanism has been identifietliavolves a scission of the amide
N-C linkage, yielding acid and amine end-functi¢t®] (Figure 2).

o H 0
(OO} = 40~ ) O
\ 2
0 oH
Figure 2: Hydrolysis of PPTA

Several authors have studied the kinetics of thigdiysis of PPTA [12, 13]. For example,
Morgan et al. [12] established that the fibres strength degradafi, increases with time,

relative humidity, temperature and applied load:
A =(RH/10Q k te &/ 4,

where RH is the relative humidity; land Ks are constants, E the activation energy for
hydrolysis and, the applied stress expressed as a percentage bbitl strength at a given
time t. They reported an average strength loss@8fo(per year for unloadd€evlar 49fibres

in a 100% relative humidity environment at 23°Cd a 12% per year at 65°C. Even though
the degradation kinetics after sea water exposave hot been studied in details, some results
have been published: for instance, Riewald [2] remba 1.5% strength loss feviar 29
andKevlar 49yarns after one year immersion. Springeal.[13] showed that the addition of
10% NacCl to pure water reduced the tensile stredgtjradation oKevlar 49fibres due to a
“shielding” effect, whereas it remained unchangedTiwaron 1055fibres. This latter point
has not been explained. The authors also evaldlagechechanical properties of PPTA fibres
subjected to “aggressive” hydrolytic treatmentanaly 4 days in K50, (40%) at 90°C and

in NaOH (10%) at 90°C, and one day in water at 120°C. Theutus and tensile strength
were both affected but the property drops wereelaig acid and basic solutions than in a
neutral environment. The tensile strength evolgiaere fitted by the following equation:

o=0,(q exp_Tt +a, exp;—t) )

1 2

where a, and a, represent the amounts, andand 7, the decay times of two degradation

processes. From the authors, these two processgsenassigned to two different fibre
regions (core and shell or crystalline and noniatijae regions) or to structural elements
being stressed differently (loose and taut tie mdkes).
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The influence of the chain characteristics on tleemanical properties has been examined
in previous studies [14-17]. The theory for theesgth of highly oriented Liquid Crystal
Polymer developed by Yoon [14] is based on the apsion that the ultimate strength is
determined by the strength of intermolecular bogdiih specifies that the tenacity of fully
extended, rod-like polymer chains depends on thightteaverage molecular mass and its
distribution. Termonia and Smith [15] proposed @ckastic model which enabled them to
estimate the tensile strength of PPTA fibres aargtfon of the average molecular weight.
They considered that the total tensile strain igeegoed either by the tensile modulus (primary
bonds) or by the shear modulus (secondary hydragenls) depending on the molecular
weight. In this way, the authors showed that theatdy of PPTA fibres with molecular
weights, M, ranging from 10,000 to 100,000 g/moties approximately as #. Weyland
[16] indicated a linear relation between the inhergscosity and the tenacity of PPTA fibres
processed by different methods. In a similar wagrthblt et al. [17] showed that the sonic
modulus and the number average molecular massirsarly related, using data from
different processing experiments: the modulus emee from 87.3 to 99.1 GPa, as, M
increases from 11,000 to 15,200 g/mol. The autarpdained that the increase in the average
chain length may improve the degree of orientaitotihe domains of the anisotropic solution,
which results in a higher modulus.

In must be noted that these relations betweenhhm ¢ength and the tensile properties of
PPTA fibres have been established from data basechanging manufacturing conditions.
To our knowledge, no similar relation has been icoréd from hydrolytic aging data.

In the present paper, the hydrolytic degradatiomwéron 1000fibres immersed in sea
and deionised water, as well as in alkaline sohgtis evaluated by FTIR, viscosimetry and
tensile tests. The relationship between the redweszbsity (related to the weight average
molecular mass) and the mechanical propertiespoeed.

lll. Experimental

1.1 Materials

The Twaron type 1006ibre studied in this paper, in the form of 168&xdyarn, is a para-
aramid fibre produced by Teijin Aramid.

l1l.2  Aging methods

The fibres were studied in four aging environmearn samples were immersed in
buffer sodium carbonate salt solutions at pH9 antilp in deionised water and in natural sea
water. The pH of the buffer solutions was contiblénd adjusted every week. The sea water
was taken directly from the Brest estuary andriieto remove biological activity. Its pH
was measured between 8.04 and 8.57 (at ~14°C);csaltentration is 32.8-33.4 ¢/L.
Deionised water was produced byRaswater purification system. Four temperatures were
considered for each aging condition: 20, 40, 60 8C. Over the aging period considered
here the temperature variability is estimated 2t Q@.
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The deionised water and sea water were circulatimcontinuously renewed. Agings were
also performed in an oven heated at 80 + 1°C, demoto evaluate the effect of temperature
alone on the fibre characteristics. All agings wpegformed in total darkness to avoid any
UV degradation.

111.3 Analysis and characterization

FTIR spectroscopy analysis of the fibres was peréat in Attenuated Total Reflectance
(ATR) mode with aNicolet impact 410spectrometer andurascope Diamond ATR
equipment. The spectra were recorded with a reésalaf 2 cm', and an accumulation of 32
spectra. The spectra were analysed V@MNIC 3.1software. Each scan was made with a
yarn, composed of 1000 filaments, and repeatee tirees per sample and aging condition.

Viscosity measurements were carried out using abeldihde DIN (Schott Instruments)
capillary viscosimeter, at 25°C. The weight averag#ecular mass was calculated from the
Mark-Houwink relationship established by Arpin a8ttazielle [18]:n = 8x10° M™% For
that purpose, four concentrations between %.40nL and 2.10 g/mL were chosen. The
reduced viscosity comparisons were performed ferl#tter concentration. The fibres were
beforehand dissolved in sulphuric acid concentrae®6% for two hours at 60°C with
magnetic stirring. Above this temperature of digfioh, additional degradation can occur in
sulphuric acid [19].

The tensile tests were performed on unitary fibuesg aZwick 1474tensile testing
machine with a 5 N force sensor and a rate of extenof 10%/min, at 20°C. The fibre
diameter, ~12um on average, was measured before each test uslagem micrometer
Mitutoyo LSM-500§Figure 3) mounted on the tensile testing machlie precision of the
laser micrometer is £ 0.4m. Around fifteen valid measurements were consitiéoe each
condition and duration of aging. The tensile modulvas calculated between 0.3 and 0.6%
elongation.

Figure 3: Tensile clamps with laser micrometer heamlinted on the tensile testing machine.
The metal foils are fixed to the tensile clamps Whitary fibre is put in vertical position and
adjusted to be perfectly perpendicular to the plahthe laser beam using a 3-D controlled
micrometric screw system.

81



PARTIE Il Dégradation hydrolytique des fibres alides

V. Results and discussion

The measurements made to follow degradation atevoftypes, surface measurements
(FTIR) and bulk fibore measurements (viscosimetrinese will therefore be presented
separately. Then the mechanical properties witldscribed.

IV.1 Evaluation of the surface degradation: FTIR

The evolution of the normalised intensity of theake related to the amide functions,
which are sensitive to hydrolysis, was followednder to evaluate the surface degradation of
Twaron 1000fibres. An infrared spectrum ofwaron 1000as-received fibres is given in
Figure 4.
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Figure 4: FTIR spectrum of as-received Twaron 10bfes

In order to perform semi-quantitative analysis, peaks were normalized using the peak
located at ~820 cthattributed to the C-H deformation of aromatic ringsr which the
intensity appeared to be constant throughout thegaduration. The peaks related to the
amide functions were attributed in the followingywéhe first peak located at ~1636 ¢iis
related to the C=0 vibration (amide 1), the secand1538 crit is related to the combined
motion of N-H bending and C-N (amide I1), and thstlat 1305 chis related to the C-N, N-

H and C-C combined vibrations (amide IlI) [20-22].

Table 1 presents the evolution of the normaliseenisity of a peak related to the amide
functions (amide I) fomwaron 100(ibres after one year aging for different condigo
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Table 1: Normalised intensity of the peaks relatethe amide | of Twaron 1000 fibres
as-received and after one year aging

Amide | normalised intensity (%)

As-received 100+ 1.7

20°C 96.7+ 1.6
pH11

80°C 96.2+0.9

20°C 97.1+3.2
pH9

80°C 96.1+0.4

o 20°C 96.7+0.9

Deionised water

80°C 96.9+0.6

20°C 97.4+0.4
Sea water

80°C 944 +1.2

It appears that the decrease in the peak relatdtetamide functions depends neither on
the temperature nor on the environment, exceptem water at 80°C where the surface
degradation is slightly larger. This trend is comid in Figure 5, which illustrates the
evolution of the amide | peak @fvaron 100fibres aged at 80°C in different conditions.

= pH11, 80C

4 pH9, 80C

102 <+ Deionised water, 80C
e Seawater, 80C

100+

©
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Figure 5: Evolution of the normalised intensitytioé peaks related to the amide function
(amide 1) of hydrolytically-aged Twaron 1000 fibres

The amide peak evolution curves follow similar tterfor all the aging conditions: the
normalised intensity decreases from the beginningging and levels off from ~7 days at
80°C. The surface hydrolysis is thus a short-teregraddation process which tends to
equilibrium. At 20°C, the trend is similar for @bnditions but the surface degradation levels
off for longer aging time (after ~41 days). Consamly, the temperature accelerates the
surface hydrolysis without affecting the degradatiate after one year aging.
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IVV.2 Evaluation of the bulk degradation: viscosity
measurements

After evaluating the surface degradation of hydroally-agedTwaron 1000fibres, the
bulk degradation will be studied by viscosimetry.

The weight average molecular mass of as-recelwearon 1000fibres is ~32,000 g/mol.
However, as the reduced viscosity at 2 mL does not require any extrapolation to be
calculated, it will be used here, as it is a morecise indicator to follow low degradation
rates.

Figure 6 represents the decrease in the reducedsitg with aging time at pH11, pH9, in

deionised water and in sea water. From a serigest§ on three as-received samples, the
precision of the reduced viscosity at 2*mL was estimated at + 20 mL/g.
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Figure 6: Evolution of reduced viscosity at 231@/mL (a) at pH11, (b) at pH9, (c) in
deionised water, and (d) in sea water
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At pH11, the reduced viscosity follows a logaritieneivolution with aging time at 40, 60
and 80°C. The same logarithmic evolution is obsgepH9, in deionised water and in sea
water, at 80°C. For all conditions, it appears tiat higher the temperature, the higher the
degradation rate after one and half years agingekample, after one and half years aging at
pH11, the reduced viscosity decreases by 64% &&,80Rereas it decreases by 13% at 20°C.
Hydrolysis is thus accelerated by the temperaageuggested by Morgahal. [12].

Figure 7 groups the degradation curve3waron 100fibres in different environments at
80°C.
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Figure 7: Evolution of the reduced viscosity at®/mL of Twaron 1000 fibres aged under
different conditions at 80°C

It appears that the hydrolytic environment hasgaicant influence on the degradation:
the degradation is larger at pH11 than in sea axdnied water, and larger in sea and
deionised water than at pH9. The higher degradaatain deionised and sea water than at
pH9 may be explained by an additional reaction ooog under the former conditions.
Indeed, a possible hydrolysis of amide groups kg eatalysis could be superimposed on the
hydrolysis by basic catalysis. Further work is rezktb explain the kinetics. The degradation
curves of fibres aged in sea and deionised wagakanost superimposed, revealing that the
reduced viscosity is not affected by the preseridéat’| salt in the water. The aging in air at
80°C reveals that thermo-oxidation degradation ¢ @& serious concern towards chain
degradation.

The reduced viscosity curves shown above cannbttee by the equation (1) established
by Morganet al. for tensile strength evolutions: the mechanismslved appear to be
different, but the fibre grades studied here atelm®same as those in the previous work [12].
Moreover, Morgaret al.[12] established their kinetics for 100% relatiuamidity exposure,
whereas the agings considered here have beenmpedarnder immersion. However, the data
can be fitted by logarithmic laws, and modelled dnuation (2) (to which an additional
constant term has been added) established by &prcal. [13] for the tensile strength
evolutions.
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For Twaron 1000fibres aged at pH11 and 80°C, the data are bésd fusing two decay
functions (with an adjusted coefficient of deteration > 0.998): two degradation processes
may be thus considered. At pH9 and 80°C, the dadaest fitted using one decay function
only (adjusted R2 > 0.96). In a similar way, in sea deionised water at 80°C, the data are
best fitted using one decay function (adjusted R282). This suggests that there may be one
predominant degradation process under these aginditons. The corresponding decay
parameters, calculated from Springgral’s equation, are listed in Table 2 except for the
aging at pH9 and 80°C which gives physically unptaiele parameters.

Table 2: Weights and decay times of functions tséitithe reduced viscosity ax20° g/mL
degradation curves from equation (2)

a, (%) | a,(%) | 7,(days)| 7,(days)

pH11, 80°C 61 39 12 162
Deionised water, 80°C 100 - 230 -
Sea water, 80°C 100 - 157 -

At pH11, the two processes have the following ctiarstics: the first one is predominant
and has a relatively short decay time, whereaselsend displays a much longer decay time.
Wide-Angle X-Ray scattering measurement3wfaron 1000ibres aged at pH11 and at pH9
[23], as well as in deionised and sea water reaeahcrease in the lateral apparent crystallites
size (ACS), as observed by Springéral. [13] for Kevlar 49fibres after different hydrolytic
treatments. The latter authors attributed thisdéase to the recrystallization of degraded “tie
molecules” at the surface of the crystallites. Ehése-molecules” are mentioned in the
structural models proposed by Paearal. [24] and Liet al. [25] for PPTA fibres. Indeed,
Panaret al. [24] suggested that the core of PPTA fibres wadoédcomposed of periodic
crystallites layers linked together in the fibreedtion by extended chains passing through
two consecutive layers. As Morgan and Pruneda E@jgested that the water molecules
preferentially accumulate in the interfibrillar feg, the increase in the lateral ACS could also
be related to the destruction of the tie-fibrildjigh, according to Panat al.[24], ensure the
cohesion between adjacent fibrils. Finally, it @bbk attributed to the degradation of potential
imperfectly crystallized chains located at the acef of the crystallites. At pH9, this
degradation leading to an increase in the late@6Anust be the only degradation process
that occurs, as only one decay function is needefit tthe data. At pH11, an additional
degradation process has to be considered: forniostat may be the degradation of the
crystallites themselves, which would be a lowere rdegradation process as the water
molecules do no penetrate into the crystallites].[®Ve suggest that the hydrolysis may
preferentially occur at both ends of the chainghasamide linkage adjacent to the chain end
group is more exposed to hydrolysis [24].
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IVV.3 Influence of PPTA chains degradation on the ten  sile
properties

Chain scission phenomena have been highlighted inotihe core and at the surface of
hydrolytically-aged Twaron 1000 fibres. The consequences of the degradation on the
mechanical properties will be studied in the folllogvsection.

Figure 8 shows a typical stress-strain curve amdodulus-strain curve for as-received
Twaron 1000ibres.
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Figure 8: Stress-strain and modulus-strain cunasals-received Twaron 1000 fibres

The modulus curve first decreases with strain miimum located around 0.5% strain,
then increases up to the tensile break, which ecoordance with other studies [28-30]. The
modulus of aged fibres displays exactly the samedtrand similar values for a given strain
rate up to the tensile break. That is why the maslgbn be compared in any strain range; in
this study, we have chosen 0.3-0.6%. No significhaieter changes have been noticed for
any condition or duration of aging: all the diammstare ranging from 11.3 to 1én. The
initial tensile strength is 3.23 + 0.45 GPa, arel ttnsile modulus is 80 + 11 GPa. However,
to avoid any error due to the slight differencesasueed in diameters, the tensile properties
will be expressed in Newtons and then normalized.

Yeh and Young [4] reported that the tensile modutislifferent grades oKevlar and
Twaronfibres increases with strain up to the tensil@kr&ased on studies by Northettal.
[31-33], the authors attributed the increase in mhedulus to an increase in molecular
alignment along the fibre axis during tensile defation. Our modulus-strain curves display a
similar behaviour with the exception of an init@écrease in the modulus observed up to
~0.5% strain. This initial decrease in the modwosld be explained by H-bonds or tie-fibrils
disruptions prior to the orientation of the chaioards the fibre axis.

87



PARTIE Il Dégradation hydrolytique des fibres alides

IV.3.1 Tensile strength

The tensile strength dfwaron 1000fibres have been evaluated at different aging .time
The evolution curves are presented in Figure 9.
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Figure 9: Evolution of the tensile strength withiraggtime (a) at pH11, (b) at pH9, (c) in
deionised water, and (d) in sea water

At pH11 and 80°C, in sea and deionised water aC8@ie tensile strength degradation
follows, to a first approximation, a logarithmicaution with time. At pH9 and 80°C, the
tensile strength degradation seems to follow aalinevolution, but it could also be a
logarithmic evolution which would not be clearly shle within the accuracy of
measurements. Moreover, for all conditions, theh&igthe temperature, the larger the
degradation. It is confirmed, once more, that thegrddation is accelerated by the
temperature. For instance, after 7 days at pH11 8¢ the drop in strength is already
greater than after 18 months at 20°C, suggestirage@leration factor close to 80. More work
Is needed to quantify this factor more preciseBbl€ 3 reports the residual tensile strength of
Twaron 1000ibres after one and half years aging in differeomditions at 80°C.
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Table 3: Residual tensile strength of Twaron 10bf§ after one and half years aging at
80°C in different conditions

Residual tensile strength (%)
As-received 100 + 14
pH11, 80°C 207
pH9, 80°C 62 + 20
Deionised water, 80°Q 58+7
Sea water, 80°C 72+10
Air, 80°C 92 +12

After one and half years at 80°C in air, the stterdgpgradation is close to 8%: thermo-
oxidation is thus not a serious concern for thesiterstrength. However, the degradation is
significant in wet environments. It appears tha tlegradation is larger at pH11 than in the
other conditions. After one and half years at piHé & deionised water the degradation in
tensile strength is similar, and is slightly lowerder sea water exposure.

As the tensile strength and the reduced viscosiynsto follow similar evolutions, except

at pH9, these two characteristics must be closdated. Figure 10 plots the reduced viscosity
versus the residual tensile strength.
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Figure 10: Relation between the reduced viscogiBs40° g/mL and the normalised tensile
strength of Twaron 1000 fibres aged under diffecamditions
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The tensile strength and the reduced viscositybeaoorrelated, to a first approximation,
using a linear relationship (adjusted coefficierfit determination > 0.934), which is in
accordance with results from a previous study [I8]s correlation supports the hypothesis
that the tensile strength is governed by the latetarmolecular bonds, as shown previously
by Yoon [14]. It seems unlikely that the disruptiohhydrogen bonds within the crystallites
can occur, as the water does not penetrate intactysallites [27]. The degradation of
interfibrillar lateral bonds, as the “tie-fibrilshentioned by Panaat al [24], would be a more
likely process. This assumption is supported byilseease in the lateral apparent crystallite
size of the hydrolytically-aged fibres [23]. Thecdsase in the tensile strength may also result
from the degradation of the “tie-molecules” men&drby Panaet al.[24] and Liet al.[25].

Further work is needed to identify the nature of thonds which are degraded during
hydrolysis.

Figures 11-(a) and 11-(b) focus on the relationdigpween the tensile strength and the
reduced viscosity, respectively at pH11 and pH$,iardeionised and sea water.
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120 1 A pH9, 80C 120 ¢ Sea water, 80C
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Figure 11: Relation between the reduced viscogi. 50° g/mL and the normalised tensile
strength of Twaron 1000 fibres aged (a) at pH11 pH@, and (b) in deionised and sea water

The slight deviation from the straight line, obshat pH9 (Figure 11-(a)), may come
from additional structural changes occurring untl@s aging condition. The deviation
observed for aging under sea water exposure (Figiréh)) may result from a different
degradation mechanism. Indeed, as the surfacedigm is slightly larger in sea water than
in deionised water, and the bulk degradations ianédas, it is likely that the core degradation
is less important in sea water. The salinity ofevatould thus limit the water diffusion into
the fibres, as well as accelerating the surfaceadiegion. As the residual tensile strength is
higher after aging in sea water than in deionisetew which differs from Springest al's
results [13], one might conclude that the core dégtion governs the residual strength to a
greater extent.
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IV.3.2 Tensile modulus

Figure 12 shows the evolution of the tensile moslulieasured between 0.3 and 0.6%
strain with aging time for all conditions.
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Figure 12: Evolution of the tensile modulus withregtime (a) at pH11, (b) at pH9), (c) in
deionised water, and (d) in sea water

The tensile modulus ofwaron 1000fibres aged under different conditions does not
display any significant evolution after aging. Evefter one year at pH11 and 80°C, the
modulus decreases by only ~5% whereas the tersfiegth decreases by ~70%. It may be
noted that similar trends were observed by Zheira. [22] for Twaron 2000aged under UV
irradiation: after a 144h UV exposure, the tenacitgp they observed was close to 55%
whereas the decrease in the tangent modulus (neebauf.5% strain) was lower than 10%.

Northolt et al. [17] proposed a relation between the strength &edniodulus of well-

oriented PPTA, which is in accordance with thepexmental data: tensile strength increases
with modulus. The experimental data obtained inpitesent study do not show this trend.

91



PARTIE Il Dégradation hydrolytique des fibres aiides

To explain this behaviour, an analogy with composihaterials reinforced by
unidirectional long fibres is proposed, as illustthin Figure 13. The fibrils of PPTA fibres
may act as the long fibres of composites, wheieasi¢-fibrils mentioned by Panat al.[24]
may be assimilated to an equivalent matrix material

Composites: matrix
PPTA fibres: interfibrillar regions
(where the tie-fibrils are located)

Composites: long fibres
PFTA fibres: fibrils

Figure 13: Analogy between composites reinforcetl Wing fibres and PPTA fibrillar
structure (described by Panar et al. [24])

In composites, the load transfer between the filmensured by the matrix through shear
stresses at the interface. In PPTA fibres, the koanisfer between fibrils may occur in the
interfibrillar regions via angled tie-fibrils whiobnsure shear transfer by tension-compression.
The disruption of these tie-fibrils may thus lintite load transfer between the fibrils. Thus,
when the tension stress in a bundle of “isolatedigltudinal fibrils (that is to say no longer
linked with other fibrils) reaches the strengthtbé& weakest link of the fibrils, the fibrils
break and cease to sustain load. Thus, for the seweé of loading, the stresses in other
fibrils suddenly increase, resulting in a higheslability of failure for these other fibrils. On
the contrary, when the tie-fibrils are not damagiay can play an important role in the
redistribution of stresses along the broken fibalsd for the global strength of the fibre. The
fragments of broken fibrils may continue to beas #xternal loading up to a critical size.
Moreover the degradation of the tie-molecules (@hapassing through two consecutive
crystallites) mentioned by Panar al. [24] and Liet al.[25] may generate structural defects
that also increase the probability of failure imgi®n, thus decreasing the fibre tensile
strength. These two phenomena can explain the ateia fibre tensile strength.

On the contrary, the tensile modulus of compositgemials depends exclusively on the
volume fraction of the matriny,, , and on the volume fraction of the fibré&s,, as defined by
the rule of mixtures:

E =ViE. +VyEy (3)

where E, is the longitudinal modulus of the composkg, the tensile modulus of the fibres
and E,, the tensile modulus of the matrix. The connechetween fibres and matrix does not
enter into this expression, and does not influeiheevalue of the equivalent modulgs.
Moreover, here the equivalent modul&, (axial modulus of angled links) is negligible
comparing tde; .
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Consequently, while the degradation of the tieibis very important for the strength of
the fibre, it may not induce any change in longmatl modulus, as the volume fraction of the
fibrils and the volume fraction of the interfibaH regions are conserved during aging.

In addition, as the modulus of PPTA fibres depemnt$he orientation along the fibre [3-5,
31-35], it may be concluded that the macromolecalains retain their initial orientation
during hydrolytic aging, despite on chain degrautati

V. Conclusions

Twaron 1000fibres have been aged under alkaline conditiokRt® (@nd pH11), in natural
sea water and in deionised water. Several conclssitay be proposed:

- Hydrolytic degradation occurs at the surface effibre.

- The hydrolytic bulk degradation follows a logantlt law with time and is
accelerated by the temperature.

- The reduced viscosity decrease is larger at pHafm in sea and deionised water, but
larger in sea and deionised water than at pH9.

- Two degradation processes may be involved at pWhich may be attributed to the
degradation of the tie fibrils/molecules and/or erfpctly crystallized chain segments
on the one hand, and to the degradation of thetatlyss on the other. Only one
degradation process may operate at pH9, in sea watk in deionised water: the
degradation of the tie fibrils/molecules and/or erfpctly crystallized chain segments.

- A linear correlation can be made between the redugscosity and the tensile
strength.

- The tensile modulus is unchanged even after aamgehalf year aging period. The
physico-chemical and structural changes involvechdbhave any influence on the
tensile modulus.

This work shows that the reduced viscosity is dulseging indicator which can be used
to predict the remaining strength ©fvaron 1000fibres after hydrolytic degradation. This
should enable the long-term durability of thesed#to be quantified. This approach is now
being extended to other aramid fibres.
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L'étude précédente nous a permis d’évaluer la diggien des fibore§waron 1000dans
I'eau douce, dans I'eau de mer, a pH9 et a pHlisiAles résultats révelent qu’aprés un an et
demi de vieillissement, la résistance mécaniquelastaffectée a pH11 que dans I'eau douce
et dans I'eau de mer, et est plus affectée daasl Iduce et dans I'eau de mer qu’'a pH9.
Cependant, d’aprés cette étude, le module ne sep#seevoluer, quelles que soient les
conditions de vieillissement. Des analyses viscégsigues ont mis en évidence que les
diminutions de résistance mécanique observéespomipalement dues a phénomeénes de
coupure de chaines macromoléculaires. En effetrelagon linéaire entre la viscosité réduite
(qui est liée a la taille des chaines) et la réstst mécanique en traction a été établie. Par
ailleurs, les mécanismes de dégradation semblemtd@férents en fonction du milieu. En
effet, les scissions de chaines polymeres onttétbuges a deux processus a pH11, et a un
seul processus a pH9, dans I'eau douce et dansdemer.

Apres avoir étudié la dégradation induite par lemillissements a [I'échelle
macromoléculaire, nous nous sommes intéressésvalxtiéns microstructurales des fibres
Twaron 1000vieillies a pH9 et a pH11. Cette étude a pour abfje’identifier les processus
de modification structurale mis en jeu dans ceditimms. Nous avons également évalué
I'influence de ces évolutions sur les propriétésaméques en traction.
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STRUCTURAL EVOLUTION OF ARAMID FIBRES AGED IN
ALKALINE ENVIRONMENTS
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. Abstract

Aramid fibres are high performance materials preplos geotextiles for alkaline ground
reinforcement. To study their durability in suchvieanment, accelerated aging has been
carried out at pH9 and at pH11 for up to one arbiymars. First, the lateral and longitudinal
crystallite sizes have been determined before &#eda&ging under these conditions by Wide-
Angle X-Ray Scattering. Next, the tensile fractavefaces have been observed after different
aging times by Scanning Electron Microscopy. Finatholecular weight changes have been
evaluated by Size Exclusion Chromatography. Thigkwleighlights the dependence of
structural changes on the aging conditions. A stirat degradation scheme is proposed.

Keywords: aramids, fibres, alkaline environment, degradatamging, WAXS, tensile failure,
SEC
ll. Introduction

Twaron 1000fibres, produced by Teijin Aramid, are high penfiance fibres based on
poly(p-phenylene terephthalamide) (PPTA, Figure 1) sintdafevlar fibres [1]. Today they
are being proposed in geotextiles for treated mmilforcement. These applications require
long term durability in alkaline environments.

H H ] ]
o0
] N—=2=C C
n
Figure 1: Twaron molecular structure.

The mechanical properties of PPTA fibres have [stenvn to be affected by exposure to
water [2, 3]. It is known that hydrolysis involvascission of the amide N-C linkage, yielding
acid and amine functions (Figure 2) [3, 4].
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o H 0
(‘Z‘—N‘ BN c// +on NH
\ 2
. OH

Figure 2: Hydrolysis of PPTA.

Springeret al. [5] followed the evolution of the mechanical prapes of Kevlar 49and
Twaron 1055subjected to “aggressive” hydrolytic treatment@mely 4 days in bSO, (40
wt%) at 90°C, 4 days in NaOH10 wt%) at 90°C, and one day in water at 120°CeyTh
showed that the modulus and tensile strength atte dftected, but the property drops were
larger in acid and basic solutions than in a néetmaironment.

The tensile strength data were fitted by the follmpequation:

! -t
o=0,(a, expr— +a, expr—) 1)

1 2

where a, and a, represent the amounts, andand 7, the decay times of two degradation

processes. According to the authors, these twoepsas may be assigned to two different
fibre regions (core and shell or crystalline anch-goystalline regions) or to structural
elements being stressed differently (loose and ti@umolecules). They reported that the
lateral apparent crystallite size (ACS) Kévlar 49fibres increases after 4 days in g&Sa)y

(40 wt%) at 90°C, 4 days in NaOH (10 wt%) at 901@ ane day in water at 180°C. Their
results reveal that the increase in the lateral A€%ccompanied by a decrease in the
longitudinal ACS. For example, AGS increases by 8% and Aggd increases by 5%,
whereas AC&, decreases by 3% after 4 days in NaOH (10 wt%) 4C90he authors
suggested that these structural changes may eusdtt to the breakage of the tie-molecules
passing through consecutive crystallites mentiomeBanaret al. and Liet al's structural
models [6, 7]. Springeet al. [5] proposed that the degraded tie-molecules niegn t
crystallize at the lateral surface of the pre-éxgstrystallites, leading to an increase in the
lateral ACS.

Several models have been proposed for the struciuPTA fibres. Panaet al. [6]
proposed a structure with a high proportion of eatsl chains passing through a periodic
chain-end layer. Moreover, they suggested a fariitructure, superimposed on the chain-
ends structure, consisting of 600 nm-wide fibrileented along the fibre axis and linked
together by tie-fibrils. These authors also proposeperimposed pleated and skin-core
structures for PPTA fibres. lat al.[7] considered the core of thé€evlar 49fibres as an
assembly of 200 nm-long and 50 nm-wide cylindricaistallites, the extremities of which
constitute layers normal to the fibre axis. Thestallites ofKevlar 49fibres observed by
Morgan et al [8] have similar dimensions: 200 nm-long and 60-wide. Li et al. [7]
suggested that the tensile strength of the fibsegnsured by longer crystallites passing
through the crystallite-end layers, and by polyrdeains that ensure the cohesion between
two crystallite layers. In their model, the coheshetween the crystallites is only due to van
der Waals interactions.

Several authors have proposed mechanisms for tisdetdailure of PPTA fibres [8-12],
based on the different structural models descréueave. For instance, Hodset al. [10]
distinguished three kind of tensile breaks #evlar 49 single filaments. The authors
attributed these different failure modes to différerack propagation pathways.

99



PARTIE Il Dégradation hydrolytique des fibres aiides

The first failure mode involves essentially trarrseecrack propagation through the fibre skin
and core; the resulting tensile break is normatht fibre axis [8-10]. The second failure
mode involves a complex combination of skin-coransverse and longitudinal crack
propagation; the resulting tensile fracture displaxial splitting [8-10]. The third failure
mode is initiated by transverse crack propagatiwaugh a portion of the skin, followed by
longitudinal crack propagation along the fibre aXike resulting tensile break presents a skin
peeling longitudinally along the fibre axis and aeging from the body of the fibre [8-10].
Morgan et al. [8] suggested that crack propagation can readiiguo in the longitudinal
directions because it requires only the rupturéyafrogen bonds. They specified that crack
propagation occurs preferentially in the chain-eledfects layers after chemical degradation
has further weakened these layers via chain soissio

The present work aims at identifying the structwl@gradation induced by aging under
moderately alkaline conditions. First, X-Ray Diffteon has been carried out to evaluate the
changes in the lateral and longitudinal crystalkiee. Then, the tensile breaks of aged
filaments have been observed by Scanning ElectraesroBtopy. Finally, Size Exclusion
Chromatography has been performed to follow théncthigtribution evolutions.

lll. Experimental

1.1 Materials

The Twaron type 100fibre studied in this paper, in the form of 1688xdyarn, is a para-
aramid fibre produced by Teijin Aramid.

1.2 Aging methods

Yarns were studied in two aging environments. Ysaimples were immersed in buffer
carbonate sodium salt solutions at pH9 and pH1&. gt was controlled and adjusted every
week. Four temperatures have been considered ¢bragang condition: 20, 40, 60 and 80°C.
Over the aging period considered here the temperaariability is estimated at + 2°C.

111.3 Analysis and characterization

[11.3.1 Wide angle x-ray scattering
[11.3.1.1 Equatorial Scans

The equatorial intensity was recorded in reflectioode using #hilips PW 1830X-Ray
diffractometer in/26 geometry and a proportional counter. A bundlearbpel yarns laid on
a silicium disc was exposed to CpK-Rays with an angle®varying from 4 to 70°. The
equatorial diffraction peaks were fitted using angyetrical Pearson VIl function, as applied
by Marcellanet al.for polyamide 66 fibres [13].
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The apparent crystallite size (ACS) normal to th&0) and (200) planes was evaluated
from the full width at half maximum of the resolvpdaks using Scherrer’s equation [14]:

KA
ACSy =55 @

where ACS,, is the mean dimension of the crystallites perpandr to the planes (hkl), is

the wavelength (1.79 A for the CaKadiation),Bo is the full width at half maximum of the
resolved peaks in radians, K is a constant thaassigned a value of 0.9. The standard
deviations indicated in this study are calculatemhtf a series of three X-Ray Diffraction
(XRD) scans per sample.

111.3.1.1 Meridional scans

These measurements were carried out @ruker D8 diffractometer in6/20 geometry,
equipped with parallel beam optics. The optics tredf a primary 60 mm Gobel focussing
mirror (a parabolic Ni/C multilayer device) proundj Cuk, radiation, and 0.12° Soller slits.
The diffractometer is equipped with scintillatioetector and autochanger. The yarns were
wound on a metal frame sample holder, taking che¢ the filaments are parallel. The
meridional diffraction peaks were fitted using asymmetric Pearson VII function. The
apparent crystallite size normal to the (002) ad@4] planes was evaluated from the full
width at half maximum of the resolved peaks usinthe®rer's equation (2) in which
instrumental peak broadening is taken into accolihe hydrolytically-aged fibres were
analysed twice.

[11.3.2 Scanning Electron Microscopy

A Philips XL30Scanning Electron Microscope was used in the skogrelectrons mode,
at 12 kV voltage and at a working distance of 10.rfifre fibres were observed by Scanning
Electron Microscopy (SEM) in two ways. First, trecg8ons were examined after two minutes
immersion in 96% BBOy, at ambient temperature. These fibres were firsinged as parallel
bundles and coated in epoxy resin. The samples tiverecut perpendicularly to the sections
of the fibres, polished and coated with gold. Th&®, treatment is expected to dissolve the
less crystalline regions afwaron 1000fibres first. Next, the tensile fracture surfavesre
inspected. These filaments had been subjectechsilédoading up to fracture (see below).
They were then placed on adhesive carbon tab$iatdhe tensile fracture features could be
observed, and coated with gold.

[11.3.3 Tensile testing
Single fibres were tested to failure usingwick 1474tensile testing machine with a 5 N

load cell and a rate of extension of 10%/min, atQ0These tests are described in more
details elsewhere [15-17].
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[11.3.4 Size Exclusion Chromatography

Size Exclusion Chromatography (SEC) was performgddissolving the sample in
concentrated 5O, (1 mg/mL) and separating this using a modiftbax column (250 x
6.2 mm) and concentrate$, as the mobile phase (0.1 mL/min). A UV detectograging
at 340 nm was used. From the chromatograms, thedues were calculated using Cirrus
version 1.1 GPC software (Polymer Labs). Four inp@s per sample were carried out. As
references in the SEC analysishwaaron (PPTA) yarn, type 1010 and an aramid trimer were
used.

V. Results and discussion
V.1 Structural evolution

IV.1.1 Lateral Apparent Crystallite Size
First, the lateral Apparent Crystallite Size (AQ®#)s been determined at different aging
times. Table 1 groups the ACS ®Waron 1000fibres after one year aging under the two
alkaline conditions, calculated from equatorial XB&ta using the Scherrer equation (2).

Table 1: Lateral Apparent Crystallite Size of Twart000 fibres after one year aging.

ACS110(nm) ACSoo(nm)
As-received 5.84 +0.13 5.26 + 0.09

20°C 5.91 + 0.20 5.35 + 0.09
pH11
80°C | 6.25+0.04 5.50 + 0.02
oMo 20°C 6.00 + 0.11 5.39 £ 0.10
80°C | 6.21+0.08 5.43 + 0.08

It appears that AG3 and ACSg both increase after one year under all conditidims,
increase being larger at 80°C than at 20°C. Thee@se in the lateral ACS does not depend
strongly on the pH: it varies from 6 to 7% for AG$ and from 3 to 5% for ACS, for all
conditions. Figure 3 presents the evolution of ldteral ACSoo with time at pH11 and at
pH9, at 80°C.
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Figure 3: Evolution of the lateral Apparent Crysit size (ACg&y) at pH11 and at pH9, at
80°C. The lines estimate the ACS evolution.

For the two conditions, AGg and ACSqo follow the same kind of evolution: they
increase roughly from the beginning of aging tad@§s aging and start levelling off up to one
year aging. It is thus a short-term process. Ittrbasnoted that the lateral apparent crystallite
size determined here is an estimate of the critstaéigions size, as the lattice distortions are
not taken into account in Scherrer’'s equation [T4le stress release of the structure which
could potentially occur during aging has been negtkin the following discussion.

It has been shown by Panat al. [6] that a 80% nitric acid solvent can penetrate
selectively between fibrils. Moreover, Morgahal. [18] suggested that the water molecules
preferentially accumulate in the interfibrillar rteg. From these considerations, it is likely
that the interfibrillar regions are more exposedhydrolysis. The increase in the lateral ACS
noted in our study could be thus attributed todbgradation of the tie-fibrils introduced by
Panaret al.[6] which may recrystallize on the surface of préséng crystallites.

Figure 4 presents a representative SEM picturbesection of Fwaron 100Cilaments
aged for one and half years at pH11 and 80°C, afté650, treatment.
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Figure 4: SEM picture of a Twaron 1000 fibre ageddne and half years at pH11 and 80°C,
after 2 minutes in 96% 1$Q, at ambient temperature. The white arrows indicateral
“links” which may correspond to the “tie-fibrils"mtroduced by Panar et al. [27].

The HSOy-treated section ofwaron 1000filaments aged at pH11 and 80°C (Figure 4)
displays the fibrillar structure described by Pagtaal. for PPTA fibres [6]: most of the fibrils
are oriented in the fibre direction. This pictudscareveals the presence of some lateral
“links” that may correspond to the tie-fibrils die fibrillar structure. It may be noted that
some lateral links remain after one and half yaapH11 and 80°C.

The increase in the lateral ACS observed here neaguie to the degradation of Paear
al.’s tie-fibrils, as discussed above. Alternativatycould be due to imperfectly crystallized
chains located at the surface of the crystalliéesl/or to the degradation of “tie-molecules”
that would ensure the cohesion between adjacestatiites. These less ordered fractions may
crystallize on the surface of pre-existing crysd once degraded.

In order to evaluate whether there is a correlabetween the tensile strength and the
lateral ACS, the two characteristics have beertgdan Figure 5.
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Figure 5: Correlation between the lateral Appar&riystallite size of hydrolytically-aged
Twaron 1000 fibres.
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It appears that the lateral ACS and the tensilength are correlated, with a p-value of
~0.019 at pH11 and ~0.025 at pH9 for AgSThe lateral ACS seems to follow, to a first
approximation, a linear relation with the tensiteesgth. Considering a similar lateral ACS
which can be seen as a similar degradation rat&atefal “links” (such as “tie-fibrils”)
between adjacent crystallites, the tensile strengthower at pH11l than at pH9. This
difference may be explained by the degradation radtteer type of molecules at pH11.
Meridional X-Ray Diffraction measurements have bemarried out to check whether
longitudinally-oriented chains are degraded undedenately alkaline conditions.

IV.1.2 Longitudinal Apparent Crystallite Size

Table 2 groups the longitudinal ACS ®Bivaron 1000fibres after one year aging at pH9
and at pH11 calculated from meridional XRD datangshe Scherrer equation (2). As for the
lateral ACS, the longitudinal ACS determined heyean estimate of the crystallite regions
size. The stress release of the structure whicldgoossibly occur during aging has again
been neglected.

Table 2: Longitudinal Apparent Crystallite Size @Y®f Twaron 1000 fibres after one year

hydrolytic aging.
ACSo02(nm) | ACS04(NM)

As-received 62.7 20.9

62.5 18.9
pH11, 80°C

61.5 18.7

70.0 19.5
pH9, 80°C

68.9 19.3

It may be noted that AG& obtained from meridional scans is about ten tifagger than
the lateral ACS determined from equatorial scarschvis in accordance with other studies
[19, 20]. These results reveal that both A&8nd ACSo4 decrease slightly (respectively by
~0.3% and ~9.6%) after one year at pH11l and 80%s Would be consistent with the
degradation of the tie-molecules passing throughsecutive crystallites, as proposed by
Springeret al.[5]. This assumption is supported by Pagiaal. who suggested that the chain-
end defects layers are more permeable to protothisasn susceptible to be hydrolysed [6].
Indeed, these authors reported that the averagghlesi PPTA chains hydrolysed with
hydrochloric acid corresponds to the periodic spgcietected by Electron Microscopy
attributed to the chain-end defects layers [6].

After one year at pH9 and 80°C, the evolution of tbngitudinal ACS is different
according to whether AG& or ACSyo4 is considered. Indeed, for these conditions, &S
increases by ~11.6% whereas AgiSlecreases by ~6.7%. In any case it appears that the
crystal size is lower at pH11 than at pH9. To supfgwese interpretations, the tensile breaks
of agedTwaron 1000ibres have been observed by SEM.
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V.2 Tensile breaks

Some SEM pictures of representative single fibmesite breaks of as-received and
hydrolytically-agedirwaron 100fibres are shown in Figure 6.

Figure 6: SEM pictures of the tensile breaks of iomal000 fibres (a) as-received, (b) after
one and half years at pH9 and 80°C and (c) aftex and half years at pH11 and 80°C. The
pictures have been taken with a same magnifyingep¢¥b00)

From Figure 6, it is clear that the mechanisms Iwvea in tensile fracture depend on the
aging condition and time. Broken samples of asivecelwaron 100Cfilaments display axial
splitting, as observed by Bunsell fidevlar 49fibres [21]. In a similar way, Hearkt al.[22]
reported thaKevlar 29andKevlar 49are characterized by a fibrillar tensile failure.
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The fracture surfaces diwaron 1000filaments aged for one and half years at pH9 @7€8
still display axial splitting, but the splits arae average shorter than those of the as-received
fibres. The fracture surfaces ©fvaron 1000filaments aged for one and half years at pH11
and 80°C are quite different; splitting is not obsel and the fracture planes are
perpendicular to the fibre axis. A SEM picture &igher magnification is shown in Figure 7.

AccV SpotMagn Det WD — 10pm
100kv 40 2500x SE 106

Figure 7: SEM picture of the tensile fracture ofdran 1000 filament after one and half
years aging at pH11 and 80°C (magnification x2500)

The SEM results indicate that the fibres aged dtlpéhd 80°C for one and half years fail
through crack propagation in a number of parallahes perpendicular to the fibre axis.
These features have been previously observed byali[7] for HCl-etchedKevlar fibres, by
Morgan et al. [8] for HCI-etchedKevlar 49fibres, and by Panaet al. [6] for HCI etched
PPTA fibres, with a minimum step between the plaraying from 200 to 300 nm. lat al.
[7] and Morganet al. [8] reported that this spacing corresponds tocttystallite thickness,
and Panaet al. [6] reported that it is consistent with the distarbetween the pleats of the
pleated structure.

The tensile failures observed in this study appedre consistent with X-Ray Diffraction
results. At pH11, the degradation of the tie-molesun the chain-end defect layers may
favour the transverse crack propagation resultiniggmsile breaks normal to the fibre axis. At
pH9, the tensile breaks remain fibrillar, indicatithat longitudinal crack propagation may
still be predominant. However, as the observed $matigths are shorter than for as-received
fibres, some minor transverse crack propagation stilyoccur due to the slight degradation
of the tie-molecules between consecutive crystallit To further examine these
interpretations, SEC analyses have been performed.

V.3 Mass distribution evolution

The average molecular masses and the polydispamngigxes ofTwaron 1000fibres
before and after one and half years aging in maoelgralkaline environments are grouped in
Table 3. The corresponding chromatograms are shmowigure 8.
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Table 3: Molecular masses and polydispersity indexeas-received and hydrolytically- aged
fibres, obtained from SEC analyses.

Mn(g/mol) | My (g/mol) | M, (g/mol) D
As-received 10900 32900 54000 3.0
pH11, 80°C, 549 days 4300 14000 2300d 3|3
pH9, 80°C, 549 days 8600 26600 44000 3|1
—— As-received
- pH11, 80C
100
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Elution time (min)

Figure 8: Chromatograms of as-received and hydiofty-aged Twaron 1000 fibres.

The M, evolutions are consistent with the viscosity measients from a previous study

[17]. The degradation is significantly higher atJdHthan at pH9. As for the polydispersity
index (D), it remains constant at pH9, but it irages slightly at pH11.

A superposition of representative chromatogramasefeceived fibres and fibres aged at
pH11 and 80°C for one and half years is given iguFé 9. The mass distributions of as-
received fibres and of fibres aged at pH9 and 8&¥Csimilar.
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Figure 9: Superposition of the chromatograms ofexeived and aged Twaron 1000 fibres.

After one and half years aging at pH11l and 80°Cméy be noted that the main
distribution gets narrower. This observation wobl consistent with the degradation of the
tie-molecules passing through consecutive crystallias proposed from the meridional X-
Ray Diffraction results. These tie-molecules mayldreger polymer chains, for which the
length tends to reach the average length of thetallized chains as the degradation
progresses, resulting in a slightly narrower masgidution. However, it can be noted that
the polydispersity index increases slightly undese conditions. Actually, it appears that the
distribution tail spreads slightly. Smaller polymarain fractions have thus been generated
after one and half years aging at pH11 and 80°GhAshain-end defects layers described in
different structural models [6-8] are more expogedhydrolysis [6], the smaller chain
fractions observed at pH11l may be attributed toesalegraded chain ends. Thereby, the
chain ends scission may enhance the water molgaretration into the chain-end layers,
and thus favour hydrolysis of the tie-moleculesspasthrough consecutive crystallites. This
may explain why the degradation of the tie-molesydassing through consecutive crystallites
is higher at pH11 than at pH9, as deduced from }-Biffraction measurements. Moreover,
it must be mentioned that the higher concentrabibhydroxide at pH11 may accelerate the
degradation kinetics, which would explain the diéfece in the structural degradation
observed at pH9 and at pH11.

A previous study has shown that in moderate alka¢éinvironments (pH9 and pH11) the
chemical degradation dfwaron 1000fibres can be fitted by Springet al!s equation (1),
using one decay function at pH9 and two decay fanstat pH11 [17]. We assumed thus that
the degradation may be attributed to one degradairocess at pH9 and two degradation
processes at pH11. From the results presentedwengropose that the processes involved at
pH11 may be on one hand the degradation of tie-cotds/fibrils, and on the other the
degradation of the crystallites themselves in thaircend defects layers. At pH9, the
degradation of the tie-fibrils and, to a lower eiethe degradation of the tie-molecules
between consecutive crystallites is proposed.
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V. Conclusions

Within the framework of a durability studfwaron 1000fibres have been aged at pH9
and pH11 at temperatures ranging from 20 to 801&. Structural characteristics (lateral and
longitudinal apparent crystallite size) have beetednined by Wide-Angle X-Ray Scattering
after different aging times. Size Exclusion Chroogaaphy analyses and SEM observation of
the tensile breaks suggest that the scheme proposiedv may explain the structural
degradation:

- At pH11, the degradation of lateral “links” betveadjacent crystallites, such as the tie-
fibrils, would be accompanied by the degradationtlué tie-molecules passing through
consecutive crystallites. Smaller chain fractiombjch may be attributed to some degraded
crystalline fractions such as the chain-ends, aregated under this condition.

- At pH9, the hydrolytic degradation of lateralrikis” between adjacent crystallites, such
as the tie-fibrils, may occur. The degradation tbé tie-molecules passing through
consecutive crystallites may operate as well bat lesser extent than at pH11.

These structural features have been shown to Iselgloelated to the tensile strength of
the fibres. For example, a linear correlation camiade between the lateral crystallite size
and the tensile strength. The influence of othercstiral characteristics, such as changes in
porosity, is currently being studied.
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Dans cette partie, nous avons complété la caraatiénm physico-chimique des fibres
Twaron 1000vieillies a pH9 et a pH11 par une approche micoastirale. Nous nous sommes
en particulier intéressés a I'évolution de la éidlpparente des cristallites déterminée par
Diffraction des Rayons X. Ainsi, 'augmentation ldetaille latérale apparente des cristallites
a été attribuée a la destruction de liaisons Iegrantre cristallites, comme les « fibrilles
d’attache », alors que la diminution de la taitbeditudinale apparente a été associée a la
coupure des molécules d'attaches qui traversemt deuches de cristallites consécutives.
D’apres les résultats de notre étude, il semblé g9, la destruction des liaisons latérales
prédomine sur la coupure des molécules d’attadbes gu'a pH11, les deux phénomenes
coexistent. Ces résultats ont été confirmés péséovation des faciés de rupture en traction.
D’autre part, d’aprés nos résultats, il apparaé tputaille latérale apparente des cristallites et
la résistance mécanique en traction sont fortenvemtélées. Enfin, il semble que les
processus de dégradation mis en jeu a pH9 et a pitht été identifiés. A pH9, seule la
destruction des liaisons latérales et éventuellérdes molécules d’attache se produirait. A
pH11 la destruction des liaisons latérales et del€enles d’attache, ainsi que la dégradation
des bouts de chaines des cristallites pourraiégrvienir.

Dans l'étude suivante, I'analyse de la dégradatiera poursuivie en déterminant les
variations de densité des fibrésvaron 1000vieillies a pH9 et a pH11, afin de suivre un
développement éventuel de porosité dans ces comslitL’'état de surface des fibres sera
également examiné. Nous nous intéresserons aukinfle des évolutions physiques et
morphologiques sur les propriétés mécaniques.
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. Abstract

The recent use of aramid fibres in geotextileggfound reinforcement raises fundamental
durability issues, in particular in alkaline soWsere they are subjected to hydrolysis. To
study the degradation mechanisms in such an emaigat) accelerated aging at pH9 and at
pH11 has been carried out for up to one and halfsyd=rom density measurements and SEM
observations, a development of porosity has beemated at pH9. Nanoindentation
measurements support the structural and morphalogitanges observed in the different
aging conditions considered here. This work dessrithe morphological evolutions that
occur and the morphology-properties relationshipindu aging in moderately alkaline
environments.

Keywords: aramids, fibres, alkaline environment, aging, piypSEM, nanoindentation

[1. Introduction

Twaron 1000 fibres are high performance fibres based on pghyenylene
terephthalamide) (PPTA, Figure 1) &svlar fibres [1]. Today, they are proposed in
geotextiles for treated soils reinforcement.

H H 0 0
oo
M N—-0C C
n
Figure 1: Twaron molecular structure.

Because of the presence of amide-linkages, thbsesfare sensitive to hydrolysis [2, 3].
The degradation in the presence of water involvescission of the amide N-C linkage,
yielding acid and amine functions (Figure 2) [3, 4]

E—E —-HZO n c//o + n MH
\OH 2
Figure 2: Hydrolysis of PPTA.
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Springer et al. [5] evaluated the mechanical properties degradatibiKevlar 49 et
Twaron 1055fibres immersed in “aggressive” wet environmen@mely 4 days in k50O,
(40%) at 90°C, 4 days in NaOH.0%) at 90°C, and one day in water at 180°C. Wiewed
that the modulus and tensile strength are botltciaffie but the property drops are larger in
acid and basic solutions than in a neutral enviremm

The structure and morphology of PPTA fibres havenbstudied extensively [6-11]. The
highly-crystalline and highly-oriented structure BPTA fibres have been shown to be
composed of several superimposed structural leaet®ng which are the chain-end defects
and the crystallites arrangement [6-8], the fibrilstructure [6], the pleated sheets structure
[6, 9, 10] and the skin-core structure [6, 7, 1A$r example, Panaat al. [6] proposed a
structure with a high proportion of extended chgassing through a periodic chain-end
layer. Moreover, they highlighted a fibrillar sttuce, superimposed on the chain-ends
structure, consisting of 600 nm-wide fibrils oriedtin the fibre axis and linked together by
tie-fibrils. Finally, these authors showed that fiteils are uniformly axially oriented in the
skin region, whereas the fibrils are imperfectlghed and ordered in the core region. These
authors suggested that a large proportion of vaidgresent in the fibre core.

The inherent porosity dfevlar 29andKevlar 49fibres was studied by Dolxdd al.[12].
They highlighted rod-shaped microvoids with theind axes approximately parallel to the
fibore axis in the peripheral regions, by Small-AegK-Ray Scattering (SAXS) and by
Transmission Electron Microscopy (TEM). The authsltiewed by SAXS that these voids are
regular in size, around 6 nm in diameter and 25lemg; and connected by a fine capillary
network to the surface of the fibre. They suggested some completely isolated voids are
also present in the core. According to these asihtbese inherent microvoids would arise
during the solidification of the polymer in the gogating bath of the extrusion process, and
would tend to affect the tensile strength of theds. Leeet al. [13] determined different void
dimensions by SAXSKevlar 29fibres voids are 10.8 nm-wide and 10.6 nm-longerehs
Kevlar 49 fibres voids are 4.7 nm-wide and 10.7 nm-long. yrBpeculated that the lower
void width of Kevlar 49 fibres compared tdevlar 29 fibres results from an additional
thermal treatment under tension for the former. édoer, they highlighted that the void
dimensions ofKevlar 49 fibres are larger after different hydrolytic tneents. Indeed, the
voids are 10.0 nm-wide and 10.8 nm-long after 4&dader 100% relative humidity (RH) at
125°C, 7.6 nm-wide and 11.0 nm-long after 14 dayden 100% RH at 150°C, and 9.8 nm-
wide and 8 nm-long after 2 days under 100% RH aGf@0These authors also determined by
density measurements that the void fraction in@edom 3.38% for as-receivécevlar 49
fibres to 17.1% after 40 days under 100% RH at €253 21.4% after 14 days under 100%
RH at 150°C, and to 19.0% after 2 days under 10090aR200°C. Based on their SAXS
results and density measurements, the authorsatedicthat much larger voids are also
present in th&evlar 49fibres.

Morgan and Pruneda [14] and Penn and Larsen [lfgcts®l some residual pBO,
impurities in theKevlar 49fibres introduced during the manufacturing procéésrgan and
Pruneda [14] suggested that these are in the fdremall clusters that get trapped in the
interfibrillar regions upon shrinkage during théré drying stage. They suggested that the
NaSO, impurities are a source of microvoid formationstigallarly in the later stage of
drying when trapped aqueous JS&), concentrations impose osmotic pressure upon the
surroundings.
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In another study, Dobbt al. [11] described a defective core where the segmantise
pleat structure are interrupted by holes, Tovaron fibres. The authors suggested that the
voiding of the core regions results from subsequess of solvent from the interior and
eventual removal of coagulant during the dryingepss [11, 12].

Within the framework of a durability study in arkaline environment, PPTA fibres have
been aged at pH9 and pH11 for up to one and aybalk. The degradation dfvaron 1000
fibres in a moderately alkaline conditions hasadsebeen evaluated in previous studies by
different techniques (tensile tests, Fourier Tramekd Infrared spectrometry, viscosimetry,
Wide-Angle X-Ray Diffraction, Size Exclusion Chrotagraphy, etc.) [16, 17]. In this study,
the morphological changes (porosity, surface-statduced by aging will be followed
throughout the aging duration, and correlated withmechanical properties.

lll. Experimental

[11.1 Materials

The Twaron type 1004ibre studied in this paper, in the form of 1688xdyarn, is a para-
aramid fibre produced by Teijin Aramid.

[11.2 Aging methods

Yarns were studied in two aging environments. Ysaimples were immersed in buffer
carbonate sodium salt solutions at pH9 and pH1ar tenperatures have been considered for
each aging condition: 20, 40, 60 and 80°C. Over dgang period considered here the
temperature variability is estimated at + 2°C.

111.3 Analysis and characterization

[11.3.1 Density measurements

The determination of the density of the fibres asdxl on the Archimedes principle. The
samples were successively weighed at 20 + 1°C ibiemh air and once immersed in
dodecane, for which the densities gz and p,, ... Ff€SPectively. Then, the density of the

fibres, 0., Was calculated using the following relation:

X — X .
pfibres - rnl Iododecane m2 10a|r (1)
m -m,

wherem, is the mass weighed in aim, is the mass weighed in dodecane.

The fibres were dried beforehand for 48 hours vaeuum oven at 90°C [18] to remove
the water absorbed by the fibres, and then stdr8@°&€ with silicagel.
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[11.3.2 Scanning Electron Microscopy

A Philips XL30Scanning Electron Microscope was used in the SkggrElectrons (SE)
mode, at 12 kV voltage and at a working distanc&®fnm. The surface state of the fibres
was observed before and after hydrolytic aging. fliives were laid on adhesive carbon tabs
and then coated with gold. The sections were al@meed after one and half minutes
immersion in 96% k50O, at ambient temperature. For this, the fibres wamanged as
parallel bundles in epoxy resin, and then cut padtpeilarly to their section. The embedded
fibres were then polished perpendicularly to tiseiction and coated with gold.

[11.3.3 Nanoindentation

For these measurements, the samples were firsan@e@s for the SEM examinations of
the sections described above. Nanoindentation iegtdve the contact of an indenter on a
material surface and its penetration to a specifeatl or depth. Load is measured as a
function of penetration depth. Figure 3 shows acslpload-penetration curve (a) and an
illustration of the unloading process showing pasters characterizing the contact geometry

(b) [19, 20].

Loading
~
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1
1
1
1
1
|
1
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1
1
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Displacement, h

(b)
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P
Surface profile after l
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Initial surface

f<—>a :

Surface profile
«—— under load

Figure 3: (a) A typical load-displacement curve gbjlthe deformation pattern of an elastic-
plastic sample during and after indentation [19] 20
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In this case, penetration depth is the displacemémthe sample starting from its surface.
Calculation methods to determine modulus and haglaee based on the work of Olivadr
al. [20]. The maximum displacement,dy the maximum load on the sample,.fand the
contact stiffness, S, are obtained from the loatkpration curve. S is the slope of the tangent
line to the unloading curve at the maximum loadaaint. The contact depth Is related to
the deformation behaviour of the material and thege of the indenter. In falog = hpax— hs
as shown on Figure 3:

Pmax
—eg @

-~

h.=h

C max

where¢ is a constant that depends on the geometry ofnithenter (0.72 for a Berkovich
indenter).

For a perfectly sharp Berkovitch indenter, projdcieea A can be calculated by Equation
(3) as follows:

A=2456h7 (3)

The reduced elastic modul&scan be calculated with the relationship below:

where a is the contact radius ghds a constant depending of the geometry of thentet
(1.034 for a Berkovitch tip).

The reduced modulus,, Bvhich accounts for deformation of both the inderged the
sample is given by:

2 _,2
1 _[-v?), 1-v?) )
E, E E,
In the above equation; Baken as 1140 GPa) and(0.07) are the elastic properties of the
diamond indenter. E andare the elastic modulus and Poisson’s ratio oEtreple.

Indentation tests were performed with a commercranoindentation system
(Nanoindenter XPMTS Nano Instruments) at room temperaturet2I3C with a continuous
stiffness measurement (CSM) technique. In thisrigghe, an oscillating force at controlled
frequency and amplitude is superimposed onto a malnaipplied force. The material, which
Is in contact with the oscillating force, respomdth a displacement phase and amplitude.

A three-sided pyramid (Berkovitch) diamond indenters employed for the indentation

tests. The area function, which is used to caleutantact area Arom contact depthchwas
carefully calibrated by using a standard sampliey po the experiments.
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The nanoindentation system is coupled with an aptiucroscope in order to control the
surface of the samplen situ The precise coordinates of the position of theemt are
determined simultaneously to the observation oftiréace.

Strain rate during loading was maintained at 0.65as all the samples, with a 3 nm
amplitude, 70 Hz oscillation using identical loader conditions. The nanoindenter tests were
carried out in the following sequence: firstly,eafthe indenter made contact with the surface,
it was driven into the material with constant straate, 0.05 S to a depth of 120 nm:;
secondly, the load was held at maximum value fors6@nd finally, the indenter was
withdrawn from the surface with the same rate asliltg up to 10% of the maximum load
was reached.

The indentation measurements were performed appedgly every micrometer along a
diameter line of the fibre sections (Figure 4), evhrepresents around 13 measurements per
section.

7
1
1

' fibre diameter (~12m)

Figure 4: Fibre transversal section. The crossemglthe diameter line represent the
indentation measurements

V. Results and discussions

IV.1 Density evolutions

The presence of finish has been shown to havendisant influence on the density of the
Twaron fibres [21]. Indeed, the density is 1.445 + 0.G06 fibres with 0.14 wt% finish
content Twaron 1010, whereas it is 1.425 £ 0.019 for fibres with Q.&vt% finish content
(Twaron 1000. These values are similar to those reported bjynT&ramid [22]. To take into
account this finish effect, a correction was perfed using FTIR-ATR data. After identifying
the peak related to the finish, evaluating the iemg finish content at different aging time,
an “apparent” densityd * , related to the density of the polymer only (tlsato say without
any finish content), has been determined.
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d* _ M polymer d fibre (6)
M polymer d fibre M finish M polymer
= +1-d. +

d fibre d d
polymer finish polymer

where M, ... and M., are the weight percentages of the polymer and fithish
respectively,dg,. is the measured density arni]
(that is to say without any finish)d . ... has been assumed to be equal to the density of the

as-received’'waron 1010fibres after removing the residual finish conteftie calculation is
detailed elsewhere [23].

is the density of the polymer alone

olymer

The apparent density evolution at pH11 and pH9eperted in Figure 5 and Table 1.
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Figure 5: Evolution of the apparent density of Taral000 fibres aged (a) at pH11, and (b)
at pH9

Table 1: Apparent density values of Twaron 100@e8kafter one year aging at pH11 and at

pH9
Apparent density

As-received 1.449 + 0.020

20°C 1.449 £ 0.004
pH11

80°C 1.434 £ 0.003

20°C 1.435 + 0.004
pH9

80°C 1.414 + 0.005
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Figure 5 indicates that the apparent densitywéron 1000fibres aged at pH11 remains
constant at 20°C, and decreases slightly at 801CpH9, the apparent density follows a
logarithmic evolution with time. A short-term clakporosity development occurs thus under
the latter conditions. Another remark is that thengity standard deviation of as-received
fibres is much larger than for aged materials, pbiy due to some variation of the finish
content along the yarns. From Table 1, it appdaas the apparent density ®fvaron 1000
fibres aged at pH9 is lower than for those agquHtl, for the same aging temperature. This
would suggest that the closed porosity developrngehigher at pH9 than at pH11. Different
degradation processes, that involve different derekent of the porosity levels may thus
occur at pH9 and at pH11. Further work is needegkain this.

It is important to examine how the development ofogity observed at pH9 affects the
mechanicals properties in tension. First, the nts®aa tensile strength and the apparent
density ofTwaron 100Cibres aged at pH9 have been plotted in FigufEh@. evolution of the
tensile strength with aging time for the differanditions has been reported in a previous
study [16].

A pH9, 80C
120 - & pHY, 20€
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Figure 6: Normalised tensile strength versus thpaapnt density of Twaron 1000 fibres aged
at pH9 up to one year

It appears that the apparent density and the éessiéngth seems to be correlated: the
lower the apparent density, the higher the pordswel, the lower the tensile strength, as
suggested by Dobet al. [12]. A second order polynomial relation can fietdata to a first
approximation.

In another study [16] we have shown that the tensitength and the reduced viscosity
measured at 2.10g/mL (which is correlated with the chain lengtH) Twaron 1000fibres
aged at pH11 are linearly correlated. It has bemedthat the fibres aged at pH9 deviate
slightly from this linear relation: for the sameaah degradation rate (that is to say for the
same reduced viscosity at 23§/mL), the tensile strength loss is larger at ki at pH11.
The development of bulk porosity at pH9 may explhis trend. This result would confirm
that the porosity affects the tensile strengttsuaggested by Morgaet al. [7].
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To examine the presence of void regions, SEM olasiens both of the surface state and
of the fibre sections after 80, treatment were carried out.

IV.2 Morphological examinations

IV.2.1 Surface state

Figure 7 group the SEM observationsTefaronfibres before and after one year aging in
an alkaline environment.

AccV SpotMagn Det WD F—————— 10m AccV  Spot Magn
S 12.0kV 6.0 25

gn Det D ————1 10um
00x  SE 0.0

AccV  Spot Mag
120kV5.0 2500x SE 10.0 120kV 6.0 2500x SE
B

(a) (c)

Figure 7: SEM observations of Twaron 1000 fibresgsreceived, (b) after one year at pH9
and 80°C, and (c) after one year and at pH11 antC80

The surface oTwaron 1000as-received fibres is smooth and does not dispigydefects
(Figure 7-(a)). After one year at pH9 and 80°C, fitwes display some local finish
rearrangement and some fibril removal leaving lardinal grooves at the surface (Figure 7-
(b)), attributed to abrasion probably due to theisg of the aging solutions. After one year at
pH11 and 80°C, the fibres present some local rahdonented hexagonal shapes (Figure 7-
(c)), which may be due to rearrangement of someidgpagent embedded in the surface. It
must be emphasized that the diameter remains canfstiaall conditions. No evidence of
open porosity can be seen on these surface stMepiiires.

IV.2.2 H,SO,-etched sections

Hydrochloric acid-etching is a well-known techniqueed to study the structure of
polymer fibres by revealing defects or amorphougores [6-8]. Indeed, HCl-etching via
chain hydrolysis will preferentially occur in legerfect crystalline regions as a result of
greater diffusion and solubility of the acid in bBuregions [7]. We have thus immersed
Twaron 1000as-received fibres for five weeks in HCI 37% atb@ént temperature. As the
surface and the cross-section remain intact dfisrtteatment, the fibres were immersed for
one and a half minutes in 96%%0,, which is a solvent for PPTA fibres. It is likelyat the
less perfect crystalline and more exposed regialhdevprimarily dissolved.
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Figure 8 group some representative SEM picturekl,&0,-etched sections ofwaron
1000 fibres before and after one year aging in an slka¢nvironment. Several fibres were
studied for each condition. All the pictures prdasdnhere have been taken after a same
H,SQO, treatment. It should therefore be noted that tlepimology of HSOs-etched sections
strongly depends on the time of immersion and ardli reproducible.

-~ ’
ot Magn  Det WD F—— &um n Det WD ———— 5um

AccV  Spot Mag ACcV  Spot Mag
16.0kV 6.0 4000x SE 100 16.0kV 60 4000x SE 10.0

(b) ()

Figure 8: Sections of Twaron 1000 fibres (a) asereed, (b) after one year at pH9 and 80°C,
and (c) after one year at pH11 and 80°C, obserwe8BEM after one and half minutes
immersion in HSQ, (96%) at ambient temperature. The white arrow iatks the presence of

porosity.

n Det w0 1 &5um

AccV  Spot Mag
16.0kV 6.0 4000x SE 101

The sections of as-received fibres are smooth amibtiseem to be affected by theS@,
treatments (Figure 8-(a)). In a similar way, thetiems of fibres aged during one year at pH11
and 80°C do not display any defects (Figure 8-(eldwever, the sections of fibres aged
during one year at pH9 and 80°C (Figure 8-(b)) ldiggome holes with an ellipsoidal cross-
section, which the larger diameter is orientedhim tadial directions. These holes are located
in the core of the fibres, and are most probabbated in the interfibrillar regions, as
suggested by Morgan and Pruneda [14].

These observations support the different evolutibthe apparent density depending on
the aging conditions: there would be some developnoé porosity under aging at pH9,
whereas it would be insignificant at pH11.

Nanoindentation experiments have been performedribrm these observations.

V.3 Nanoindentation

Nanoindentation experiments were performedamron 1000fibres before and after one
and half years aging at pH9 and 80°C or at pH11 &0f€. Figure 9 groups the modulus
measurements by nanoindentation along a fibre demme
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Figure 9: Evolution of the modulus measured by maghentation along the fibres diameter.

The dashed lines represent the fibre extremities.

First, for all conditions, it appears that the mead modulus is slightly higher at the
edges of the fibre diameter, except for the fitaged at pH11 and 80°C. Two interpretations
can be proposed:

It may be due to a denser structure and a betiemtation in the fibre skin than in the
core, as proposed by several authors [6, 7, 1J8nHivthe skin thickness can not be
determined precisely from these measurements, yt Ibeaconcluded that the “skin
effect” is not wider than 1 pm, which would be incardance with Dobb and
Robson’s observations [11]. These authors meagheedkin thicknesses of different
PPTA fibre grades, from TEM observations of silgiiphide impregnated fibres.
They determined a skin thickness varying from @31t um forKevlar 29 and
Kevlar 49fibres (for a diameter of 12.6 um and 12.1 umeespely), and a skin of
0.15 pm forTwaronfibres (for a diameter of 12.5 pm).

The higher modulus at the fibre extremities magodbe attributed to the filling of

microvoids located in the outer regions by the itigepoxy resin, as showed by
Leeet al, during the sample preparation.
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It appears that the elastic modulus is higher fgdralytically-aged fibres than for as-
received fibres. In a previous study, we showed/Abgie-Angle X-ray Scattering (WAXS)
that the longitudinal apparent crystallite size @Gncreases significantly (from 6 to 7% for
ACS;;0) for Twaron 1000fibres aged for one year at pH11 and at pH9, &CdQa7]. This
increase in the lateral apparent crystallite sias attributed to the recrystallization of lateral
“links”, such as tie-fibrils, tie-molecules or imgbectly crystallized chains, at the surface of
pre-existing crystallites. As imperfectly crystaéd material further crystallizes during aging,
the increase in the lateral ACS may be thus reglaadean increase in “lateral crystallinity”.
The higher modulus measured by nanoindentatiom affing may be caused by the increase
in the crystallinity, as suggested by Beake andge#tgfor poly(ethylene terephthalate films)
[24]. It may be noted that the local properties soead by nanoindentation are not
representative of the global tensile propertieghastensile modulus (measured between 0.3
and 0.6% strain) oTwaron 1000fibres has been shown to remain constant througthau
aging duration, for all the conditions consideredeh[16]. Moreover, it can be noted that the
elastic modulus values measured by nanoindentati®mot in the same range as the elastic
modulus determined by tensile tests (~80 GPa ®itehsile modulus). This may be due to a
“scale effect”. as the indenter penetrates into gtracture, it may separate the fibrils by
breaking some lateral links (such as the “tie-ffirdescribed by Panat al. [6]) resulting in
lower elastic modulus.

Finally, Figure 9 illustrates that the local elasthodulus of aged fibres depends on the
pH, and on the location along the diameter linalebd, for the fibres aged in the two
conditions, the modulus values are in a similageanp to ~4 um from the border of the
fibres. In the centre, beyond ~4 um from the bqrther modulus is significantly lower for the
fibres aged at pH9 and 80°C. In various fields atenals science, it has been established that
the higher the porosity level, the lower the etastibdulus measured by nanoindentation [25-
31]. The trend observed here may thus be relatéuetbigher closed porosity development at
pH9 and 80°C than at pH11 and 80°C.

From these results and interpretations, the mododaasured by nanoindentation may
result from a combination of an increase in thes@linity, which would increase the
modulus value, and an increase in the porosityl,lei&ch would reduce it.

V. Conclusions

Twaron 1000fibres have been aged in a moderately alkaliner@mwient for up to one
and a half years. The evolution of the apparensitieinas been evaluated throughout the
aging duration and has been shown to depend asgihg conditions.

At pH11, the apparent density decreases slightbr @ne year aging at 80°C, whereas it
remains constant at 20°C. No evidence of porogtyetbpment has been observed 086;-
etched sections.

At pH9, the apparent density decreases signifigafter one year aging at 80°C. In this
condition, the apparent porosity follows a logarith evolution with aging time. A
development of porosity has been detected gb(ytetched sections. The apparent density
decreases slightly after one year aging at pHR28I@.
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Nanoindentation experiments appear to support tldservations. The local elastic
modulus of the inner regions has been shown tamWwerl after aging at pH9 and 80°C than
after aging at pH11 and 80°C. This effect may te$tdm a higher closed porosity
development at pH9 and 80°C than at pH11 and 8G°Gas been noted that the elastic
modulus of as-received fibres is significantly lovtkan for the hydrolytically-aged fibres.
This latter trend may be the result of an increagsbe crystallinity after aging in the different
conditions considered here.

Finally, this study has indicated an inverse catreh between the porosity level and the
tensile strength. As shown in a previous study, IHteer is also strongly related to the
molecular weight. Further analyses, such as Smadld X-Ray Scattering, are therefore
needed to quantify this effect.
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La dégradation des fibreBwaron 1000vieillies a pH9 et a pH11l a été caractérisée a
différentes échelles. Dans une premiere étude, awoBs suivi la dégradation des chaines
macromoléculaires au cours du vieillissement ; g@suous avons évalué les variations
microstructurales induites par ces coupures denelBgienfin nous nous sommes intéresseés au
développement de porosité au sein de la structesefidres. Dans cette derniere étude, la
densité des fibres a été suivie tout au long dullisgement. A pH9, on observe une
diminution significative de la densité, attribuée @éveloppement d’'une porosité fermée. A
pH11, la densité évolue peu : il n’y aurait dons pa peu de développement de porosité dans
ces conditions. Ces résultats ont été confirmé¢ @aservation au MEB de sections de fibres
soumises préalablement a un traitement&@ & 96% et par nanoindentation.

L’ensemble de ces études nous a permis d’attritasechutes de résistance mécanique a
différents phénoménes. A pH9, la diminution destésice mécanique serait principalement
due a la coupure des chaines polymeres mais angsipportion moindre, au développement
de la porosité. A pH11, seule la coupure des cBging/meres serait responsable des chutes
de résistance mécaniques observeées.

Dans la partie suivante, nous étudierons la dégoadd’'un autre type de fibres aramides,
a savoir les fibredfechnora T240dans I'eau douce, a pH9 et & pH11. Pour celas nou
adopterons également une approche multi-échellesi@ttérisant la dégradation a I'échelle
macromoléculaire et morphologique. De méme, noiwans I'évolution de la densité et des
propriétés mécaniques au cours du vieillissement.
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DEGRADATION OF TECHNORA FIBRES IN ALKALINE AND
NEUTRAL ENVIRONMENTS

G. DEROMBISE, L. VOUYOVITCH VAN SCHOORS, P. DAVIES

!Laboratoire Central des Ponts et Chaussées, 58avantl Lefebvre, 75732 Paris cedex 15, France
2IFREMER, Centre de Brest, BP 70, 29280 Plouzangnée

. Abstract

Technorafibres are high performance aramid fibres whichehbeen used in ropes and
protective clothing for many years. They are alew ibeing proposed in geotextiles for soil
reinforcement. However, there is a lack of expereon the long-term behaviour Béchnora
fibres in an alkaline environment (lime-treated wgrds, etc.). Consequently, aging studies
have been performed under different conditionsoftised water, pH9 and pH11). Hydrolytic
degradation has been evaluated by FTIR, viscosyn@&BA, density measurements, SEM,
and by tensile tests measurements. Some chaind#gma and finish rearrangements have
been highlighted, bufechnorafibres retain their mechanical properties forthé conditions
considered here.

Keywords: Aramids, fibres,;Technora hydrolysis, long-term behaviour

[1. Introduction

Because of the premature aging of polyethylenepkdhalate fibres in alkaline ground
(lime, cement or slag treated soils, next to the £ hardened concrete, etc.) [1], other
materials are being considered for ground reinfoe®. These includdechnoraaramid
fibres [2, 3], which are well-known for their use iopes and cables, in textiles for heat and
cut protection and in compositéBechnorafibres are based on copoly(paraphenylene/3,4'-
oxydiphenylene terephthalamide) (Figure 1) [4].

j[HN ~ ¢ a ' NHOC — ’._\H H—ﬁ HH—_.; ﬁ\r(}\/‘“-;TNHGU ——)\rm#

\ ) \
hd Y
poly(p-phenylene terephthalamide) poly(3,4’-diphenyl ether terephthalamide)
(PPTA) (3,4-POP-T)

Figure 1: copoly(paraphenylene/3,4'-oxydiphenylarephthalamide) (Technora®)
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Imuro and Yoshida [5] proposed a structural modelTfechnorafibres (HM-50 grade)
consisting of both random sequences in an altergaistribution and block copolymer parts.
The well-oriented and fully-extended macromoleculaains are composed of 70-90 A long
flexible segments made of poly(3,4’-diphenyl ettexephthalamide) sequences (3,4’-POP-T)
and 110-130 A long rigid segments made of gslienylene terephthalamide) sequences
(PPTA). There is no evidence of any skin-core $tmecinTechnorafibres.

Technorafibres contain amide functions that are sensitov@ydrolysis [6], although the
dilution of aramid-linkages by less chemically riae ether-linkages contributes to better
chemical resistance than pure aramids [5]. Thediytic degradation mechanism involves
scission of the amide N-C linkage, yielding acid amine functions (Figure 2) [5-7].

o} H o]
% }—LN—( :>7L——HZO nj(( Fc{ >+ n% >—NH;>
" CH
Figure 2: Hydrolysis of amide functions

Imuro and Yoshida [5] reported that the tensilersgth ofTechnora(HM-50) fibres does
not decrease after 400 hours exposure in 120°Casatlisteam, whereas it decreases by 80%
for PPTA fibres. In a similar way, the tensile sgth of Technorafibres was shown to
decrease by 25% after 100 hours exposure in a % MdaOH solution at 95°C, whereas it
decreases by 80% for PPTA fibres. The short terdrdlysis resistance ofechnorafibres
appears to be considerably better than that oflatdnaramids, but their long-term behaviour
in water and in moderately alkaline solutions hasbeen studied yet. This work studies the
degradation mechanism @&chnorafibres under these conditions by identifying tihamges
in physico-chemical, structural and morphologidahmcteristics and their influence on the
mechanical properties.

lll. Experimental

[11.1 Materials

The Technora T24(Gibre studied in this paper, in the form of 167#4@xyarn, is a para-
aramid fibre produced by Teijin Aramid.

l11.2 Aging methods

Three aging environments have been chosen. Yarmpleamvere immersed in buffer
sodium carbonate salt solutions at pH9 and pH1d, iandeionised water. The pH of the
buffer solutions has been controlled and adjustedyeweek. Deionised water was produced
by aRioswater purification system, circulating and contnsly renewed. Four temperatures
have been considered for each aging condition4@060 and 80°C. Over the aging period
considered here the temperature variability isvestiéd at + 2°C.
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I11.3 Analysis and characterization

[11.3.1 Fourier Transformed Infrared spectrometry

FTIR spectroscopy analysis of the fibres was peréat in Attenuated Total Reflectance
(ATR) mode with aNicolet impact 410spectrometer andurascope Diamond ATR
equipment. The spectra were recorded with a résalaf 2 cm*, and an accumulation of 32
spectra. The spectra were analysed V@MNIC 3.1software. Each scan was made with a
yarn, composed of 1000 filaments, and repeatee timees per sample and aging condition.

[11.3.2 Viscosity measurements

Viscosity measurements were carried out using abeldihde DIN (Schott Instruments)
capillary viscosimeter, at 25°C. The reduced viggaseasurements were performed at three
concentrations betweenxB0* g/mL and 1.810° g/mL. The fibres were dissolved in 50 mL
of sulphuric acid concentrated at 96% for threerti@at 60°C with magnetic stirring. The
remaining insoluble fractions after dissolution evextracted and weighed to calculate the
true concentration of the solution.

[11.3.3 Thermogravimetric analysis

Thermogravimetry continuously measures the masa sample subjected to a steady
increase in temperature. The thermal analyser is@dNetzsch STA 409.Hhe data are
processed witlProteus Analysisoftware. The temperature of the furnace was progred to
rise at constant heating rate of 10°C/min up toOfC5 The tests were performed under a
synthetic air flow of 80 mL/min. For each test, ~B§ of material was weighed and stored in
the same temperature and relative humidity comirotlonditions before analysis.

111.3.4 Density measurements

The samples were successively weighed at 20 + @hi°@mbient air and immersed in
dodecane, which appears to be inert and not alsdrpethe Technorafibres. Then, the
density of the fibres .., was calculated using the following relation:

X -—m, X .
dfibres — rnl Iododecane 2 palr (1)
m, -m,

wherem, is the mass weighed in am, is the mass weighed in dodecapg, is the density
of air, and P ,4ecane IS the density of dodecane. The fibres were doigfdrehand for 48 hours

in a vacuum oven at 90°C [9] to remove the wateodled by the fibres, and then stored at
30°C with silicagel.
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The relative porosity ratey,,..,,» Was estimated by transposing a relation usealtulate
the density of composite materials [8] to fibresteaning some finish:

M, . M
Vporosity =1- dfibres{ finish POlymerj @)

d finish d polymer

where M 4., and M are respectively the finish and the polymer (iBgb say without

polymer
any finish) weight percentaged,,,,, andd
densities.

are respectively the finish and the polymer

polymer

[11.3.5 Scanning Electron Microscopy

Scanning electron micrographs of the fibres wekenao detect surface defects induced
by aging. APhilips XL30Scanning Electron Microscope was used in the Seagrielectron
(SE) mode, in order to observe the surface topograph 12 kV voltage and a working
distance of 10 mm.

[11.3.6 Tensile tests

Tensile tests were performed on single fibres uaidgvick 1474tensile testing machine
with a 5 N force sensor and a rate of extensiod@/min, at 20°C. The fibre diameter,
~11.7um on average, was measured before each test uksgranicrometeMitutoyo LSM-
500Smounted on the tensile testing machine. The poetisf the laser micrometer is £ 0.1
um. Around fifteen valid measurements were consitléoe each condition and duration of
aging. The tensile modulus was calculated betwegard 0.6% elongation.

V. Results and discussion

Several characteristics have been followed durgigga the surface and bulk chemical
degradation, physical evolutions and the surfaate sdf the fibres. Then, the influence of
these characteristics on the mechanical propdréisedeen evaluated.

IV.1 Evaluation of the surface degradation: FTIR-AT R

A FTIR-ATR spectrum offechnora T24@&s-received fibres is given in Figure 3.
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Figure 3: FTIR-ATR spectrum of as-received Techridt4o0 fibres

After extraction of the finish with deionised watdrambient temperature, FTIR analyses
of the isolated finish enable the peak located2823 cni to be attributed to the finish. As
Technorafibres contain PPTA sequences similaTt@aronfibres, the spectra display some
peaks related to the amide functions in common: [th@] peak located at ~1639 Ciis related
to the C=0 vibration and the peak at ~1306'¢srelated to the C-N, N-H and C-C combined
vibrations. The peaks related to the amide funstiohPPTA and 3-4’-POP-T sequences are
not clearly separated.echnoradisplays extra peaks due to the 3,4-POP-T semsertbe
peak located at ~1264 ¢nis related to the C-O vibration of the ether fuantiand the peak
at ~770 critis related to C-H deformation of meta-substitutazhaatic rings [4]. In order to
perform semi-quantitative analysis, the peaks werenalised using the peak located at ~824
cmi® attributed to the C-H deformation of the PPTA sem@earomatic rings which remains
constant throughout the aging duration.

Table 1 groups the evolutions of the peaks reltdetthe amide | functions ofechnora
T240fibres aged in alkaline and neutral environments.

Table 1: Normalised intensity of the peaks relatethe amide | functions of Technora T240
fibres as received and after one year

Amide | (%)
As-received 100+ 0.4
80°C 97.2+16
pH11
20°C 98.9+1.2
80°C 955+0.2
pH9
20°C 99.1+0.6
o 80°C 97.1+17
Deionised water
20°C 100.8+1.0
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The small decrease in the amide | peak varies legtWeand 5% for all conditions. This
decrease highlights that some chain degradationroat the surface of the fibres during
aging. It appears that the pH does not have angifsignt influence on the surface
degradation. It must be noted therefore that thghdri the temperature, the larger the

degradation.

I\VV.2 Evaluation of the bulk degradation

The reduced viscosity dfechnora T240ncreases slightly from ~441 + 60 mL/g to ~497
mL/g after one year at pH11 and 80°C, to ~450 ndffgr one year at pH9 and 80°C, and to
~492 mL/g after one year in deionised water at 80Fke influence of the finish on the
reduced viscosity have been explained elsewheile Ifldppeared that the presence of finish
lowers the reduced viscosity significantly. As theduced viscosity evolution of aged
Technora T24@ibres may result from a combination between finismoval and potential
chain scissions, it is impossible to evaluate Tleehnora T24(bulk degradation reliably.

IV.2.1 Viscosimetry

Thermogravimetry analyses have been performedv®@mplementary information.

An example of a thermogravimetric curve togethethwhe derived thermogravimetric
curve is given on Figure 4 fdrechnora T24@&s-received fibres.

IV.2.2 Thermogravimetry analysis
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Figure 4: Thermogravimetric and derived thermogragtric curves of Technora fibres
heated up to 1100°C at 10°C/min under syntheti@aitosphere
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The first weight loss up to 140°C, which was fouadlepend on the storage conditions, is
attributed to the sorbed water departure. From 2@40 ~422°C, the weight loss is assigned
to the finish decomposition. Finally, the beginnoighe most important weight loss at 474 +
4°C was identified as the onset decomposition teatpee of the polymer. The polymer
decomposition from 474 + 4°C to ~863°C consist$wad slopes which may be attributed to
the decomposition of the PPTA and the 3,4’-POP-dusaces, as reported by Ozawa [9].
This assumption is supported by the thermogravimetirve of PPTA fibres which display
only one slope for the main decomposition [11].

Table 2 groups the decomposition temperaturéBechnora T24Gibres as-received and
after one year aging in different conditions.

Table 2: Decomposition temperatures of Technora0Tihtes measured by TGA

Decomposition temperature (°¢)
As-received 474
pH11, 80°C, 364 days 463
pH9, 80°C, 364 days 462
Deionised water, 80°C , 364 days 476

The decomposition temperature decreases by ~1QG&C @ie year at pH11 and pH9 at
80°C, and does not decrease in deionised wated°at. 8'lhe hypothesis suggesting that the
lower the decomposition temperature the largerctie@n degradation has been shown to be
acceptable [11]. Indeed, it is likely that lower lewular weight chains are decomposed at
lower temperature. Moreover, the presence of firdsles not have any influence on the
decomposition temperature [11]. The present ressitggest that hydrolytic aging of
Technora T240ibres may involve some chains degradation at pht® at pH11, which could
not be highlighted by viscosity measurements, budhér analyses, such as Size Exclusion
Chromatography for instance would be required &oifgl this.

IV.3 Physical evolutions: density measurements

The presence of finish has been shown to havendisant influence on the density of the
Technorafibres [11]. For instance, the density is 1.398.802 for as-received fibres without
finish (Technora TOOPwhereas it is 1.387 + 0.003 for as-received &brith 2.5 wt% finish
content Technora T24) These values are in accordance with the density39 reported by
Teijin Aramid [12]. Consequently, an “apparent” diy, related to the density of the polymer
alone (that is to say without any finish conteriias been calculated from FTIR-ATR
measurements by determining the finish loss througthe aging duration. The calculation is
detailed elsewhere [13].

It appears that the evolution in the relative pityosate of Technora T24(®ibres aged
under different conditions is negligible.
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V.4 Surface state evolutions: SEM

Figure 5 groups SEM pictures ©&chnora T240ibres before and after one year aging at
pH11, at pH9 and in deionised water, at 80°C.

AccV  SpotMagn  Det WD
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Figure 5: SEM pictures of Technora T240 fibresdajreceived, and after one year (b) at
pH11 and 80°C, (c) at pH9 and 80°C, and (d) in desed water at 80°C

After one year at pH9 and in deionised water atC8ahe fibres do not display any
extensive surface defects. Local finish rearrangenmethe form of small aggregates has been
therefore observed in these conditions. After oearyat pH11 and 80°C, the fibres display
local randomly oriented hexagonal shapes, whichastréuted to finish rearrangement as
well.

Multi-scales analyses performed in this study revea hydrolytic aging involves some
degradation fofTechnora T24(ibres. At first, slight chain degradation at therface has
been highlighted by FTIR-ATR for all conditions. @iy Thermogravimetry reveal that bulk
chain degradation could possibly occur at pH9 amHd 1. Although, no evidence of density
evolutions have been noticed for all conditionsaly, the surface state of hydrolytically-
aged fibres display some finish rearrangements.pisent, we can wonder how the
mechanical properties are affected by these eoisiti
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IV.5 Mechanical properties evolutions

Figure 6 shows typical stress-strain and modultgrstcurves for as-receiveiechnora
T240fibres.
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Figure 6: Stress-strain and modulus-strain curnasas-received Technora T240 fibres

The modulus curve first decreases with strain tmiaimum at 1.2-1.5% strain, then
increases to reach a maximum at 3-3.3% strain imadlyf decreases up to the tensile break.
The modulus of aged fibres displays exactly theeséiand and similar values for a given
strain rate up to the tensile break. That is wte/ miodulus can be compared in any strain
range; in this study, we have chosen 0.3-0.6%.

Based on the work of Northolt and van der Hout [Mgh and Young [15] suggested that
the increase in the modulus with strain resultsnfirystallites orientation towards the fibre
axis. Their modulus-strain curve display a simiteshaviour with the exception that their
modulus first increases up to 0.3% strain. It issthikely that the different behaviour at low
deformation observed here may be due to the apipicaf a preload force prior to their
tensile tests; however it was not indicated byathors.

No significant evolution in diameter has been nofed any condition or duration of
aging: all the diameters are ranging from 11.3%® Lm. The initial tensile strength is 3.70 +
0.42 GPa, and the modulus is 86 + 7 GPa. Howewegvbid any error due to the slight
differences in measured diameters, the tensilegoties will be expressed in Newton and
then normalised.
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Table 3 groups the mechanical properties afteramaehalf years aging for all conditions.

Table 3: Residual mechanical properties after ond half years aging

Normalised tensile | Normalised tensile modulys
strength (%) (%) at 0.3- 0.6% strain

As-received 100 + 13 100+ 8

80°C 96 + 10 103 +8
pH11

20°C 101 +13 99 + 14

80°C 96 + 10 100 + 10
pH9

20°C 97 +7 100 + 11

80°C 95+ 10 100+ 6
Deionised water

20°C 98 +9 100+9

The decrease in the tensile strength is very shghall conditions: it reaches only ~4%
after one and half years aging at pH11 and 80°@sé&lstrength losses are too small to be
fitted. There is no significant influence of the @i the tensile strength degradation, but it
appears to be slightly larger at higher temperatliegarding the tensile modulus measured
between 0.3 and 0.6% strain, it remains constaet aine and half years aging under all
conditions. Given the coefficients of variation thle results, around 10% differences are
clearly not significant. Indeed, the tensile modufallows a linear relation with aging time
(with an adjusted coefficient of determination eds 0.998) for which the slope is close to 0
(~0.03). It is known that the modulus of high peniance fibres is governed by the chain
orientations [14, 16, 17]. The chain scissions aweg during hydrolytic aging do not affect
the tensile modulus, and thus the chain orientation

V. Conclusion

Technora T24Gibres have been aged under alkaline conditiobt (and pH11) and in
deionised water for up to one and half years. @hght chain degradation has been revealed
at the surface for all conditions, and some bulirdéation may occur at pH9 and pH11 only.
The surface state of hydrolytically-aged fibrespthy some finish rearrangements, in the
form of small aggregates at pH9 and in deionisetrvand in the form of randomly oriented
hexagonal shapes at pH11.

It appears that these evolutions do not affect rtfexzhanical properties significantly.

Indeed, the residual tensile strength is highen %% after one and half years aging under
all conditions, and the tensile modulus remainsstamt throughout the aging duration.
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The multi-scales analyses performed here have esdethe high stability ofechnora
fibres in neutral and moderately alkaline condioRrom a “durability” point of view, the
Technorafibres appear to be a suitable solution for afl@liground reinforcement as
replacement of less hydrolytically-resistant matstisuch as polyester fibres.
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B. INFLUENCE DE L'ENSIMAGE

Les études précédentes ont permis d’évaluer laadatgon hydrolytique de deux types de
fibres aramides, a savoir les fibréwaron 1000et les fibresTechnora T240dans différents
milieux. Les fibresTechnora T240montrent une grande stabilité jusqu’a un an etidiam
vieillissement dans I'eau douce, a pH9 et a pHldmma 80°C. La dégradation des chaines
en surface a été mise en évidence, mais la dégmadah masse reste a confirmer.
L'observation par MEB de I'état de surface desdibme révéle que des réarrangements
d’ensimage. L’ensemble de ces évolutions n’indui de faibles diminutions des propriétés
mécaniques en traction. En effet, les fibfexhnora T24Gonservent plus de 95% de leur
résistance mécanique et le module reste stableljegugue soient les conditions de
vieillissement considérées.

Les deux derniéres études ont révélé que des m@ameents d’ensimage pouvaient se
produire au cours du vieillissement. En effet, fises Twaron 1000et Technora T240
comportent une faible proportion d’ensimage destimétamment a faciliter la mise en ceuvre
et a limiter les phénomenes d’abrasion entre filasgvoir Annexe 2). Dans la partie
suivante, nous traiterons de l'influence de cetreage sur la durabilité des fibrésvaronet
Technora Pour cela, des fibres ensimées et non-ensiméesv@r une plus faible proportion
d’ensimage) vieillies dans les mémes conditionsgo@s seront caractérisées par différentes
techniques et notamment par des essais de traction.
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INFLUENCE OF FINISH TREATMENT ON THE DURABILITY OF
ARAMID FIBRES AGED UNDER AN ALKALINE ENVIRONMENT

G. DEROMBISE, L. VOUYOVITCH VAN SCHOORS, M-F. MESSOU, P. DAVIES

IDivision for Material Physicochemistry, Laboratoi@entral des Ponts et Chaussées, Paris, France
“Testing and Technology Research Department, IFREfEch ocean institute), Brest, France

. Abstract

Aramid fibres are high performance materials whitdve been used in ropes and
protective clothing for many years. They are alsovrbeing proposed in geotextiles for
ground reinforcement. The influence of the surfiwish composition and content has been
studied in the field of cables and textiles, burénis no published data concerning the effect
of a finish treatment on the hydrolytic degradatidxramid fibres with different finish
contents have been aged in an alkaline environniém.degradation has been identified by
FTIR, viscosimetry, TGA, SEM and tensile tests. Fechnorafibres, the presence of finish
appears to limit the tensile strength loss of adafibires at pH11 by limiting abrasion, as well
as bulk and surface degradation. Hevaron fibres, higher finish content only has a slight
influence on the fibres durability at pH11 and pH$ limiting abrasion and bulk degradation.

Keywords: aramids, fibres, aging, finish, hydrolysis

[1. Introduction

A few years ago, geotextiles based on polyethytengphthalate fibres were commonly
used for alkaline ground reinforcement applicatidiewever, when they were observed to
display premature aging under these conditionse(lioement or slag treated soils, next to the
skin of hardened concrete, etc.) [1], alternatigkittsons were developed, among which are
geotextiles made of aramid fibres [2, 3]. Two typésaramid material are considered here:
Twaronfibres, based on polg{phenylene terephthalamide) (PPTA) similaitevlar fibres,
and Technorafibres, based on copoly(paraphenylene/3,4’-oxyeiptene terephthalamide)

(Figure 1).
{_Hm {C:w NHOG {%Go }n

poly(p-phenylene terephthalamid@aror®)

{HN @ KHO0 @ CO}—E HN —<T—@©, NHaC @w— m:a}
copoly(paraphenylene/3,4'-oxydiphenylene terephthale) Technor®)

Figure 1: Aramid molecular structures
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TwaronandTechnorafibres both contain amide functions that are $emsto hydrolysis
[4, 5]; although, Imuro and Yoshida [6] reportedttthe dilution of aramid-linkages by ether-
linkages as inTechnorafibres may contribute to provide the latter witatter hydrolytic
stability. The mechanism of PPTA hydrolysis hasrbielentified and involves scission of the
amide N-C linkage, yielding acid and amine funcsi¢s, 5] (Figure 2).

Q H 0
(‘I‘—N‘ i n C// + n MH
\ 2
n OH

Figure 2: Hydrolysis of PPTA

Springeret al. [7] evaluated the influence of basic and acid bidic treatments on the
mechanical properties of PPTA fibres. They showed both modulus and tensile strength
were affected, but the property drops were largeacid and basic solutions than in a neutral
environment.

The processing of polymeric fibres generally in@sic finish application step in order to
improve their durability, performance and/or praadslity. The finish formulations are
varied and depend on the applications: they canobgposed of lubricants (to prevent yarn
abrasion), antistatics (to avoid yarn decohesiahfaailitate their winding), emulsifiers, anti-
oxidants, anti-microbial additives, etc [8]. Thélulence of the finish composition and content
on the bending fatigue life of cables [9] and oa pinocessing of non-woven fabrics [10] have
been studied. For instance, Moraes D’Almeadaal [9] showed the bending fatigue life of
Kevlar 29braids is improved by a factor of four after ingmation in a polyurethane resin (4
wt%) that limits internal abrasion. In a similar yaVagner and Ahles [10] highlighted that
the addition of an antistatic and lubrication oiledaid on Kevlar fibres improves the
processing of non-woven fabrics. However the infiee of the finish on the hydrolytic
degradation of aramid fibres has not been discusseetails previously.

In the present paper, the degradatioMwhronandTechnorafibres with different finish
contents in an alkaline environment has been eteduand correlated with mechanical
properties.

lll. Experimental

1.1 Materials

Two kinds of aramid fibres have been studied is gaperTwaronandTechnorafibres,
both produced by Teijin Aramid. ThEwaron 1000and Twaron 1010Qin the form of 1680
dtex yarn, are based on the same polymer but h#feeetht finish contents: respectively 0.6-1
wt% and 0.14 wt%. In a similar wayechnora T24@ndTechnora TOOGibres, in the form
of 1670 dtex yarns, are based on the same polyatérdzhnora T24Mas 2.5 wt% of finish
whereaslechnora TOO0Gs finish free.
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l1l.2  Aging methods

Yarn samples were immersed in buffer sodium cargosalt solutions at pH9 and pH11
up to one year aging. Two temperatures have besnsied for each aging condition: 20 and
80°C. Over the aging period considered here th@éeature variability is estimated at + 2°C.

l11.3 Analysis and characterization

FTIR was performed in Attenuated Total Reflectanmede (ATR) mode with &icolet
impact 410 spectrometer andurascope Diamond ATR equipment. The spectra were
recorded with a resolution of 2 €mand an accumulation of 32 spectra. The spectra we
analyzed with OMNIC 3.1 software. Each scan wasenad a yarn, composed of 1000
filaments, and repeated three times per sampleamdition.

Viscosity measurements were carried out using abeldhde DIN (Schott Instruments)
capillary viscosimeter, at 25°C. Fowaron fibres, the weight average molecular mass was
calculated from the Mark-Houwink relationship edified by Arpin and Strazielle [11); =
8x10° M*®. For that purpose, four concentrations betweeh03 g/mL and X10° g/mL
were chosen. The reduced viscosity comparisons penfermed at 210° g/mL. The fibres
were beforehand dissolved in 50 mL of sulphuridamncentrated at 96% for two hours at
60°C with magnetic stirring. Above this dissolutimmperature, additional degradation can
occur in sulphuric acid [12]. FoFechnorafibres, the reduced viscosity measurements were
conducted from three concentrations betwegh03 g/mL and 1.810° g/mL. The fibres
were dissolved in 50 mL of sulphuric acid conceetlaat 96% for three hours at 60°C with
magnetic stirring. Because of the presence of elinkages, Technorafibres are more
susceptible to strong acid exposure than are pareid Twaronfibres [13]. The remaining
insoluble fractions after dissolution were extrdctand weighed to calculate the true
concentration of the solution.

Thermogravimetric Analysis (TGA) continuously measu the mass of a sample
subjected to a steady increase in temperaturethEmmal analyser used id\&etzsch STA 409
E. The data are processed withoteus Analysisoftware. The temperature of the furnace was
programmed to rise at constant heating rate of ABRCup to 1150°C. The tests were
performed under a synthetic air flow of 80 mL/mikor each test, ~25 mg of material was
weighed and stored in the same temperature antveslaumidity controlled conditions
before analysis.

Scanning electron micrographs of the fibres wendopmed to detect potential surface
defects induced by aging. The pictures were takigh avPhilips XL30Scanning Electron
Microscope in the Secondary Electron (SE) modeyder to observe the surface topography,
at 12 kV voltage and a working distance of 10 mm.
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Tensile tests were performed on single fibres usidgvick 1474tensile testing machine
with a 5 N load cell and a rate of extension of0%Imin at 20°C. Similar conditions have
been chosen in previous studies [14, 15]. The fibaeneter was measured before each test
using a laser micrometdfitutoyo LSM-500Snounted on the tensile testing machine. The
precision of the laser micrometer is + Quin. Around fifteen valid measurements were
considered for each condition and duration of aghgneasurement is considered as valid
whenever the tensile fracture does not occur niearctamps. The tensile modulus was

calculated between 0.3 and 0.6% elongation.

V. Results and discussion

IV.1 Influence of the finish on the surface degrad  ation

IV.1.1 Twaron fibres

The evolution of the normalised intensity of theake related to the finish and amide
functions have been followed by Fourier Transforrivdchred (FTIR) in order to evaluate the
surface hydrolysis ofwaronfibres with different initial finish contents. Amfrared spectrum
of Twaron 100Qas-received fibres is shown in Figure 3.
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Figure 3: FTIR spectrum of as-received Twaron 10bfes

In order to perform semi-quantitative analysis, pleaks were normalised using the peak
located at ~820 cthassigned to the C-H deformation of aromatic rinfgs, which the
intensity appears to be constant throughout thegaduration. The intensity of the peak
located at 1109 cthhas been shown to depend on the finish conteist:significantly larger
for Twaron 1000fibres (0.6-1 wt% of finish) than fofwaron 1010fibres (0.14 wt% of

finish). This peak has thus been attributed tditieh.
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The amide function peaks have been identified bmwe: the first peak located at ~1636tm
is related to the C=0 vibration (amide 1), the setat ~1538 cis related to the combined
motion of N-H bending and C-N (amide 1), and thstlat 1305 cfhis related to the C-N, N-
H and C-C combined vibrations (amide Ill) [16-18].

Table 1 groups the normalised intensity of the paakated to the finish and to the amide
functions (amide | at 1636 c¢thfor Twaron 1000andTwaron 101(fibres after one year aging
at pH11 and pH9. The normalised intensity of a peak ratio, expressed in %, between the
intensitryr/]lof this peak and the intensity of an m&mat peak (in our case the peak located at
~820 cnY).

Table 1: Normalized intensity of the peaks relatethe amide | and finish of Twaron fibres
as-received and after one year

Twaron 1010 Twaron 1000
(0.14 wt% of finish) (0.6-1 wt% of finish)
Amide | Finish Amide | Finish
As-received 100 £ 0.5 100 £ 2.8 100 £ 1.7 100+ 4.p
H11 80°C 98.6+1.7 91.8+1.3 96.2+0.9 85+0.1

p

20°C 98.4+2.6 949+1.1 96.7+ 1.6 87.7+0B
oHO 80°C 96.8+1.7 87.8+15 96.1 +0.4 81.4+0B

20°C 985 +1.2 91.7+25 97.1+3.2 81.1+2p

It appears that the finish removal does not deprahgly on the temperature. However,
the pH seems to affect it to a greater extentmbee the solution is basic, the lower the finish
loss. This result indicates that the presence @Cain the solution may form a “protective
layer” at the surface of the fibres that would lirnthe finish removal. As for the chains
degradation, the decrease in the peak related ieaiomctions appears to depend neither on
the temperature nor on the pH. The hydrolysis rateed here are relatively low (between 1
and 4% decrease) and similar fbwaron 1000and Twaron 1010fibres. Thus, the finish
content does not have any influence on the sutigdeolysis ofTwaronfibres.

IV.1.2 Technora fibres

In a similar way, the evolution of the normalisatensity of the peaks related to the finish
and amide functions have been followed in orderetaluate the surface hydrolysis of
Technorafibres with or without initial finish contents. Amfrared spectrum oTechnora
T240as-received fibres is shown in Figure 4.
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Figure 4: FTIR spectrum of as-received TechnoraQrtddres

The peaks were normalised using the peak locateeB24 cnt attributed to the C-H
deformation of PPTA sequence aromatic rings, foictvthe intensity and area appeared to be
constant throughout the aging duration. By comparivetweenTechnora T240and
Technora TOOGpectra, the peak located at ~2923'¢ras been attributed to the finish. This
latter peak has been normalised using the peals,andach appeared to be a more reliable
method to evaluate the finish departureTethnora T24Gibres. AsTechnorafibres contain
PPTA sequenced,echnoraandTwaronfibres spectra have some peaks related to theeamid
functions in common: the peak located at ~1639" inrelated to the C=0O vibration and the
peak at ~1306 cthis related to the C-N, N-H and C-C combined vilmasi The peaks
related to the amide functions of PPTA and 3-4’ PS8Buences are not clearly dissociated.
Technoradisplays extra peaks due to the 3-4’ POP sequetieepeak located at ~1264 ¢m
is related to the C-O vibration of the ether fuoatiand the peak at ~770 ¢iis related to
C-H deformation of meta-substituted aromatic rifigy.

Table 2 groups the normalised intensity of the peakated to the finish and to the amide
functions (amide 1) folfechnora T24@ndTechnora TOOGibres after one year aging at pH11
and pH9.

Table 2: Normalised intensity/area of the peakatesd to the amide | and finish of Technora
TO0O and Technora T240 fibres as-received and afteryear

Technora TO0O Technora T240
(0 wt% of finish) (2.5 wt% of finish)
Amide | (%) Amide | (%) Finish (%)
As-received 100+ 1.1 100+ 0.4 100 + 32.7
80°C 87.8+04 97.2+16 176+4.9
pH11
20°C 97.8+1.3 98.9+1.2 6.7+1.2
Ho 80°C 94.6 £0.9 955+0.2 16.1+2.3
p
20°C 97.3+2.3 99.1+0.6 12.7+5.9
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These results indicate important finish removaldiiconditions. At pH11, it appears that
the finish removal is influenced by the temperattine higher the temperature, the lower the
finish loss. This may be explained by a cross-tigkof the finish accelerated at the higher
temperature. At pH9, the temperature dependenteedinish loss is not obvious within the
accuracy of measurements. However, it may be cdadldhat the finish removal is of the
same order for all the conditions considered h&sefor the chains degradation, the decrease
in the peak related to amide functions dependshentémperature and on the pH: this
decrease is especially marked at pH11l and 80°CTéohnora TOO(ibres. At pH11 and
80°C, the presence of finish would thus limit tlegchdation of amide functions by forming a
“protective layer” towards surface hydrolysis. Foe other conditions, the presence of finish
has little influence on the surface degradation.

IV.2 Influence of the finish on the bulk degradati  on

After evaluating the influence of the finish on tearface hydrolysis offwaron and
Technordfibres, its influence on the bulk degradation hasrbstudied by viscosimetry.

IV.2.1 Twaron fibres

By comparingTwaron 1000andTwaron 1010as-received fibres, it appears that the finish
content does not have any significant influencehenreduced viscosity. Indeed, the reduced
viscosity is 1105 mL/g fomwaron 1000fibres and 1150 mL/g fofwaron 1010fibres. The
weight average molecular mass is not significamtfiected by the finish content: s
32,100 g/mol fofTwaron 1000fibres, 32,200 g/mol fofwaron 101(ibres. Although, as the
reduced viscosity at<10° g/mL does not involve any extrapolation to be elited, it is a
more precise indicator to highlight low degradatrate. It will be chosen in the following
discussion.

Figure 5 displays the reduced viscosity at@* g/mL of Twaron 1000andTwaron 1010
fibres aged at pH11 and pH9. From a series of thxperiments, the precision of the reduced
viscosity at 10° g/mL has been estimated at + 20 mL/g for Tivearon 1000as-received
fibres, and at £ 15 mL/g for tHBwaron 1010as-received fibres.
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Figure 5: Evolution of the reduced viscosity at 20° g/mL for Twaron fibres aged (a) at
pH11 and (b) at pH9

At pH11, the reduced viscosity ®fvaron 1000andTwaron 101(ibres display the same
logarithmic evolution (Figure 5-(a)). At pH9, theduced viscosity also follows a logarithmic
evolution with time, and the degradation appearsetglightly larger fomwaron 1010fibres
(Figure 5-(b)).

The logarithmic evolutions observed here have lpgeniously interpreted as the result of
two degradation processes at pH11, namely theuwbsin of the tie-molecules/fibrils and the
degradation of the crystallites, and one degradairocess at pH9, namely the destruction of
the tie-molecules/fibrils only [20]. The resultsveal that the finish content may not change
the degradation mechanisms: the degradation cofvesaron 1010fibres seem to conserve
a logarithmic relation with time. Moreover, it agpe that the higher the initial finish content,
the lower the degradation rate. The finish may thettsas a “protective layer” that limits the
diffusion of the solution into the fibre, loweritige bulk degradation.

IV.2.2 Technora fibres

As for Twaron fibres, viscosity measurements ©échnorafibres aim at highlighting
chain scissions occurring during aging. Table 3upgsothe reduced viscosity dechnora
fibres with or in the absence of finish treatmdftom a series of three experiments, the
precision of the reduced viscosity has been estichat £ 60 mL/g for th@echnora T24@&s-
received fibres, and at + 30 mL/g for thechnora TOO@s-received fibres.

Table 3: Reduced viscosity of Technora TO00 antiaa T240 fibres, as-received and
after one year aging, expressed in mL/g

Technora TO00 Technora T240
(0 wt% of finish) (2.5 wt% of finish)
As-received 498 441
pH11, 80°C 469 497
pH9, 80°C 466 450
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By comparingTechnora T24@&nd Technora TOOGs-received fibres, it appears that the
presence of finish lowers the reduced viscosityifigantly. The finish used for these fibres
may thus be a low molecular mass compound thatestiine global reduced viscosity.

For Technora TOO(ibres, the reduced viscosity decreases signifigashain scission
does therefore occur under these conditions. Tleedse is similar at pH9 and at pH11,
indicating that the pH has no significant influermcethe bulk degradation.

For Technora T240ibres, the reduced viscosity evolution may refain a combination
between finish removal, leading to an increasenereduced viscosity, and chain scissions,
leading to a decrease in the reduced viscosity. glbleal increase in the reduced viscosity
observed both at pH9 and at pH11l must result freedgminant finish departure. These
results do not allow chain scissions phenomenae thighlighted, but this does not mean than
they do not occur. Thermogravimetry analyses haentperformed to give complementary
information.

V.3 Influence on the thermal characteristics

An example of a thermogravimetric curve togethethwhe derived thermogravimetric
curve is given on Figure 6 fGwaron 1000as-received fibres.
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Figure 6: Thermogravimetric and derived thermogragtric curves of Twaron 1000 fibres at
10°C/min under synthetic air atmosphere

The first weight loss up to 175°C depends on theage conditions. It is thus attributed to
the sorbed water departure. From 175°C to the dposition, the weight loss is assigned to
the finish decomposition. Finally, the beginningtibé most important weight loss at 498°C
was identified as the onset decomposition temperaitithe PPTA itself. In a similar way,
for as-receivediechnora T24(ibres, the sorbed water removal is located betwarabient
temperature and 140°C, the residual finish conbattveen 140°C and the decomposition
temperature.
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IV.3.1 Twaron fibres
Table 4 groups the decomposition temperaturévedronfibres measured by TGA. From
a series of five experiments, the precision ofdeeomposition temperature measurement has
been estimated at + 4°C.

Table 4: Decomposition temperatures of Twaroneoas received and after one year aging

Twaron 1010 Twaron 1000
(0.14 wt% of finish) (0.6-1 wt% of finish)
As-received 495°C 498°C
pH11, 80°C 473°C 479°C
pH9, 80°C 489°C 496°C

It appears that the decomposition temperatur@wéaron 1000and Twaron 1010as-
received fibres are close: the finish content h#te linfluence on the decomposition
temperature of as-received fibres. The decomposigmperature decreases after one year at
pH11 and 80°C for both kinds dfwaron but slightly more forTwaron 1010fibres. In a
similar way, after one year at pH9 and 80°C, theod®gosition temperature decreases for
Twaron 1010fibres, whereas it remains unchanged Tovaron 1000fibres. Therefore, it
appears thus that the higher the initial finishteaty the less the decomposition temperature
of hydrolytically-agedlrwaronfibres decreases.

By analogy with viscosity measurements, it can lmed that the decomposition
temperature globally decreases with reduced vigcdsideed, it is likely that low molecular
weight chains decompose at lower temperature. Rloshnassumption, it appears that the
finish content ofTwaronfibres has a slight influence on the hydrolytigdlation: the lower
the initial finish content, the lower the decompiosi temperature, and thus the larger the
chain degradation rate. As mentioned in the previsection, the finish may thus act as a
protective layer which limits hydrolytic degradatioThermogravimetric analysis could thus
prove to be a complementary technique to viscositgasurements to reveal chain
degradations.

IV.3.2 Technora fibres

Table 5 groups the decomposition temperature$Seshnorafibres measured by TGA.
From a series of tests on six samples, the precisiothe decomposition temperature
measurement has been estimated at + 4°C.
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Table 5: Decomposition temperatures of Technona§ilas-received and after one year

aging
Technora TO0O Technora T240
(0 wt% of finish) (2.5 wt% of finish
As-received 474°C 472°C
pH11, 80°C 452°C 463°C
pH9, 80°C 457°C 462°C

It appears that the decomposition temperatur€echnora T24@&nd Technora TOO@s-
received fibres are similar: the presence of firisis little influence on the decomposition
temperature. After one year at pH11 and at pHD&C8this temperature decreases for both
kind of Technorafibres. The decrease is slightly larger fbechnora TOOCfibres for all
conditions. The presence of finish limits the deposition temperature decrease.

By analogy with viscosity measurements, it can lmed that the decomposition
temperature offechnora TOO@ibres decreases with the reduced viscosity. AsTiwaron
fibres, it would be likely that low molecular weigbhains decompose at lower temperature.
As the decomposition temperature is lowerTechnora TOOGor all aging conditions, it can
be concluded that the degradationTeichnorafibres is larger without finish treatment. The
finish may thus act as a protective layer whichtsnmydrolytic degradation. As TGA permit
to reveal chain degradations foechnorafibres, it could be considered as a complementary
technique to viscosimetry. The evolution of theuwst viscosity observed previously for
Technora T240ibres do thus come from a combination betweenincl@gradations and
finish removal.
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IV.4 Influence of the finish on the surface state

IV.4.1 Twaron fibres

Figures 7 and 8 group the SEM observation$wéronfibres aged under different basic
conditions.

AccV SpotMagn Det WD —————— 10pm AccV  Spot AccV SpotMagn Det WD ——————— 10ym
12.0 k! )

10.0kV 5.0 2500x SE 10.0 KI.TIF 0kV 50 2500x SI 120kV 6.0 2600x SE 10.0
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Figure 7: SEM observations in SE mode of TwarorDlfilires (a) as-received, (b) after one
year at pH11 and 80°C, and (c) after one year a®@fd 80°C
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Figure 8: SEM observations in SE mode of TwarorDIfifres (a) as-received, (b) after one
year at pH11 and 80°C, and (c) after one year a®@fd 80°C
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It should be noted that there is no significantletton of the diameter of waronfibres
over the aging period considered here: whateveratfing condition, it remains between
~11.5and 12.2 um.

The surfaces ofwaron 1000and Twaron 1010as-received fibres do not display any
defects. After one year at pH9 and pH11, the fibviés lower finish content globally display
more fibril departure resulting in more longitudiggooves at the surface. These defects may
be attributed to abrasion probably due to theisgrof the aging solutions. It appears thus that
the resistance to abrasion is improved with higimesh content. After one year at pH11 and
80°C, Twaron 1000fibres present some excoriated layers (some ofethgeem to be
hexagonal), which may be due to rearrangement wfesdrawing agent embedded in the
surface.
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IV.4.2 Technora fibres

Figures 9 and 10 group the SEM observationbeahnorafibres.
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Figure 9: SEM observations in SE mode of Techn@@0Tibres (a) as-received, (b) after
one year at pH11 and 80°C, and (c) after one yegqt9 and 80°C
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Figure 10: SEM observations in SE mode of Techii@40 fibres (a) as-received, (b) after
one year at pH11 and 80°C, and (c) after one ye¢gqH9 and 80°C

The fibres diameter has been measured using teerdasrometer and by SEM. There is
again no significant evolution of the diameter Tgchnorafibres over the aging period
considered here: whatever the aging conditionentains between ~11.5 and 12.4 pum. The
surfaces offechnora T24@ndTechnora TOO@s-received fibres do not display any defects.
After one year at pH9 and 80°C, the fibre withanish globally displays more fibril removal
than Technora T240resulting in more longitudinal grooves at theface. As forTwaron
fibres, these defects may be attributed to abrgsiobably due to the stirring of the solutions.
It appears thus that the resistance to abrasiomoioved with higher finish content. After one
year at pH11l and 80°ClTechnora TOOOand Technora T240fibres both display some
excoriated layers, which may again be due to ragament of drawing agent on the surface.
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IV.5 Influence on the mechanical properties

After evaluating the changes in physico-chemicabermal and morphological
characteristics of hydrolytically-aged aramid fifrét is interesting to investigate how they
affect the functional properties. Tensile testsentberefore carried out to identify the changes
responsible for mechanical property evolutions. 8wid any error due to the slight
differences measured in diameters, the tensilegoties have been expressed in Newtons and
then normalised with respect to the initial valdderefore, the slope of the force-strain
curves does not provide the tensile modulus buepsesentative of the residual stiffness of
the fibres.

IV.5.1 Twaron fibres

Figure 11 groups the tensile strength change$waron 1000and Twaron 1010fibres
aged at pH11 and pH9.

Twaron 1000-pH9, 80C
Twaron 1000-pH9, 20C
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Figure 11: Evolution of the tensile strength of Terafibres aged at pH11 and pH9

It appears that the tensile strength drop is laaggH11 than at pH9 and larger at 80°C
than at 20°C. At pH11 and 20°C, there is no infeesof the finish content on the tensile
strength degradation rate. In the other condititimsie is only a slight influence of the finish
content on the tensile strength evolution: thengfiie degradation is slightly higher with a
lower initial finish content.

At pH11 and 80°C, it appears that the degradasaccelerated at the beginning of aging
in the absence of finish, but the degradation regash a similar value at longer aging times.
Consequently, the higher the finish content, theemihe fibres are “protected” towards
tensile strength degradations. This may be ateibud the lower bulk degradation and less
surface damage observed for the fibres with hifjhesh content.

Table 6 presents the residual stiffnes§waronfibres after one year aging at pH11 and
pH9.
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Table 6: Residual stiffness of Twaron 1010 and Dwar000 after one year aging at pH11

and pH9
Twaron 1010 Twaron 1000
(0.14 wt% of finish) (0.6-1 wt% of finish)

As-received 1007 % 100+ 13 %

80°C 92 +14 % 96 +10 %
pH11

20°C 94 +13 % 97 +13 %

80°C 96 + 8 % 97 +11 %
pH9

20°C 99 +7 % 97 +11 %

The residual stiffness does not vary significardiser the aging time considered here.
Whatever the aging conditions, the finish contemgsinot have any significant influence on
the tensile modulus: its value levels off throughaging. As explained previously [20], the
structural changes induced by aging at pH9 and p&ffelt the tensile strength but not the
stiffness.

IV.5.2 Technora fibres

Figure 12 groups the tensile strength evolutiong efhnora T240Gand Technora T0O0O
fibres aged at pH11 and pH9.
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Figure 12: Evolution of the tensile strength of Mieara fibres aged at pH11 and pH9

The decrease in the tensile strength is not saamti for all conditions, except at pH11
and 80°C for theTechnora TOOOfibres where the decrease reaches almost 30%.
Consequently, the presence of finish protects ithred towards tensile strength degradations
occurring at pH11 and 80°C. At pH9, the tensilersgth is not affected by the presence of
finish, even though slightly higher bulk degradatiand more surface damage have been
observed for th&echnora TOO0OAt pH11 and 80°C, the higher surface degradatio@ oh
Technora TOOOfibres may explain the larger tensile strength rel@se. The surface
degradation of echnorafibres would thus govern the tensile strength eoretion.
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The high stability ofTechnorafibres in water and in moderately alkaline corutis has
been reported elsewhere [21]. Imuro and Yoshidgp@8fulated that the superior chemically-
resistance off echnoraarises from the total effect of (a) the dilutiohavamid linkages by
less chemically-reactive ether-linkages, (b) trghlorientation of the amorphous part, which
prevents water and chemical agent from penetrattoghe fibre, and (c) its dense structure.

Table 7 presents the residual stiffnes§ethnorafibres after one year aging at pH11 and
pH9.

Table 7: Residual stiffness of Technora TO0O arahiliera T240 after one year aging at
pH11 and pH9

Technora TO0O Technora T240
(0 wt% of finish) (2.5 wt% of finish)
As-received 100+ 9 % 100 + 8 %
80°C 100 + 8 % 102 +7 %
pH11
20°C 99+6 % 98+ 7 %
80°C 100 + 8 % 97 +5 %
pH9
20°C 92 +10 % 103+9 %

Once again, the stiffness does not vary signifigaser the aging time considered here [21].

V. Conclusions

The influence of the finish on the durability ®fvaron and Technorafibres under an
alkaline environment has been evaluated by FTIB;ogity measurements, TGA and tensile
tests. Several conclusions may be proposed:

- Finish departure has been revealed under exptsiasic conditions.

- For Twaron fibres, higher finish content appears to reduce ténsile strength
degradation. The finish may act as a barrier thightdy limits bulk hydrolytic
degradation, and improves the resistance to abra&ior all conditions, the finish
content does not affect the stiffness.

- For Technorafibres, the presence of finish appears to redheeténsile strength
degradation at pH11 and 80°C only. In these camstithe finish may act as a barrier
that limits bulk and surface hydrolytic degradati@amd improves the resistance to
abrasion. Even though the bulk degradation andsabrare also limited at pH9 and
80°C with higher finish content, the tensile stiéngonservation is not improved. The
surface degradation is thus a serious concernefmile strength conservation in an
alkaline environment. For all conditions, the fmigontent does not affect the

stiffness.
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The finish content is shown to have some influeoceghe aramid fibres durability. The
life-time of aramid geotextiles may be improved application of a non-soluble finish
treatment.
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C. QUELLE SOLUTION POUR LE RENFORCEMENT DES SOLS
BASIQUES ?

L'étude précédente a montré que non seulementifemme permettait de limiter
I'abrasion entre les filaments, mais pouvait aysser un réle de protection vis-a-vis de
I'hydrolyse.

En ce qui concerne les fibr@svaron la diminution de résistance mécanique a pH9 et a
pH11 est Iégérement moins importante pour les dilm@mportant une proportion massique
d’ensimage plus élevée. Cependant, la proporti@ngifnage ne semble avoir aucune
influence sur la conservation du module élastique.

En ce qui concerne les fibr@gchnora la diminution de résistance mécanique est plus
importante pour les fibres non-ensimées, a pH1808€ seulement. De méme, la présence
d’ensimage ne semble avoir aucune conséquencé&sgoiution du module.

Apres avoir caractérisé finement ces deux typefibdes aramides, la partie suivante vise

a comparer la durabilité de différentes fibres Bgtiques utilisées ou proposées pour le
renforcement des sols modérément basiques. Aesspriopriétés mécaniques en traction des
fibres Twaron 1000 Technora T24@et polyesters vieillies a pH9 et a pH11 dans uéenm
gamme de température seront comparées. L'objextibtte étude comparative est de justifier
ou non l'utilisation des fibres aramides en solutole remplacement des fibres polyesters
dans ces environnements spécifiques. Pour compiégeconclusions, nous tenterons ensuite
d’estimer la durée de vie des fibres aramides dasgonditions de vieillissement.
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COMPARISON OF THE MECHANICAL PERFORMANCE OF THREE
HIGH TENACITY FIBRES IN AN ALKALINE ENVIRONMENT

G. DEROMBISE, P. DAVIES, S. LAVAUD?, N. BARBERIS,
L. VOUYOVITCH VAN SCHOORS

'Division for Material Physicochemistry, Laboratoi@entral des Ponts et Chaussées, Paris, France
“Testing and Technology Research Department, IFRE#Ech ocean institute), Brest, France

. Abstract

A few years ago, geotextiles based on polyesteedibvere commonly used for treated
ground reinforcement. However, these materials I&n@vn a premature aging under these
conditions. Consequently, alternative solutions enhdoeen developed, among which are
geotextiles based on aramid fibres. This study aansomparing the evolution of the
mechanical properties, namely the residual terssikngth and the residual stiffness, of PET
and two aramid fibresT(varon 1000and Technora T24p aged in moderately alkaline
environments. It has been revealed here that aripnéd are a great improvement in terms of
stiffness conservation. The tensile strengths of RRd Twaron 1000fibres both decrease
significantly with aging time, whereas the dropniénor for Technora T24(ibres. These
differences in the evolution of mechanical promertiresult from various degradation
mechanisms related to the microstructural charaties of the fibres.

Keywords: polyesters, aramids, geotextile, aging, alkalireugd, mechanical properties.

[1. Introduction

For nearly forty years, polyester fibres have based in geotextiles for reinforcement
applications. They were chosen because of theid goechanical properties (high mechanical
strength, high modulus, low creep) and their lowtcélowever, as for all polymers, these
materials are not inert, but evolve with time. fpalyesters, the main degradation for the
application considered here is hydrolysis. Thisctiea is characterized by chain breaks
localized at ester functions that generate alcaimol acid functions (Bellenget al, 1995)
(Figure 1). The reaction is very slow in neutratieonment and strongly accelerated in basic
environments (e.g. soils treated with lime). Indd&liaset al. (1998) have shown for various
PET grades that, at a 20°C temperature, the testsdagth of PET drops by 0.06% to 0.31%
per year at pH7, by 0.35% to 0.77% per year at paid by 4.10% to 25% at pH12. The
lifetime could therefore vary from more than a ceptat pH7, down to a few years at pH
greater than 12. As a result, the use of PET gat#exin long-term reinforcement
applications (up to 70 years) in alkaline soil®\@&d¢ recommended for pH between 9 and 10,
and is strictly prohibited for pH exceeding 10 (Betonet al, 1997; Orsat and Mc Creath,
1999).
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n

Figure 1: Hydrolytic degradation of polyesters.

Today, geotextiles based on aramid fibres, whichehaeen used for a decade for soil
reinforcement (Auray and Simons, 2007; Bliegetal, 2006), are being proposed as a possible
replacement solution for polyester geotextileslkaline environments. The generalization of
this polymer is however limited, due to the higkests of this kind of polymer. Moreover,
some studies on aramids in a 100% relative humatityosphere (Morgaet al, 1984) and in
aggressive alkaline solutions (Springsral, 1998) revealed that these polymers are also
subjected to hydrolysis (Figure 2). In this casere is a scission of the amide linkage to
generate amine and acid chain-end functions.

(01104 = {04} 40

Figure 2: Hydrolytic degradation of aramids.

Z—I

As an example, Imuro and Yoshida (1986) have coetpéne evolution of mechanical
properties of aramid fibres based on pplghenylene terephthalamide) (PPTA, Figure 3-(a))
and copoly(paraphenylene/3,4’-oxydiphenylene tettegdamide) (HM-50, Figure 3-(b)) in
very basic environments and at high temperatures.

=) -oe () Tm
poly(p-phenylene terephthalamide)

HN—{()>—H\—< o i { w—' wroe —{ ‘f—c<+
{ Ormif Cha
(b) copoly(paraphenylene/3,4'-oxydiphenylene tettegdamide)

Figure 3: Molecular structure of aramids.

The authors noted that the tensile strength of HIMibres decreases by 25% after 100
hours in a 10 wt% NaOH solution (pH ~ 13.5) at 95WBereas in the same conditions, the
tensile strength of PPTA fibres decreases by 80%wd¥er, the long-term behaviour of
aramid fibres in moderately alkaline conditions §otd pH11) remains to be explained.

This paper compares the evolution of tensile ptgggeof PET and two kinds of aramid
fibre (Twaron 1000andTechnora T24Paged in moderately basic conditions (pH9 to pH11)
for up to one and half years. Some reasons fordifierences in behaviour will also be
discussed, based on the different evolutions of nfierostructural and morphological
characteristics. The use of aramid geotextilesnaaltaernative solution for PET geotextiles in
treated soils will then be justified or not, depigdon the physico-chemical environment.
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[1l. Materials and methods

[11.1 Studied materials

The PET fibres studied here are in the form of ogeotextiles with a tensile strength of
100 kN/m. Two types of aramid fibres manufacturgdrijin Aramid were studiedfwaron
1000 (1680 dtex), based on popyphenylene terephthalamide), amdchnora T24Q(1670
dtex) which is a copolymer based on copoly(parapleee/3,4’-oxydiphenylene
terephthalamide). The main physical and mechanpraperties of these products are
presented in Table 1.

Table 1: Comparison of physical and mechanical elbteristics of PET and aramid fibres.

PET Twaron 1000 Technora T24(
Average diametefn) 22.2+1.0 121+ 0.6 116+ 05
Density (kg/nf) 1.36 +0.01 1.42 + 0.02 1.39 + 0.01
Failure strain (%) 105+15 35+ 03 4.2 +0.5
Tensile strength (GPa) 1.1+£0.1 3.2+04 3.74: 0.
Tangent modulus (GPa)* 15+£2 80+11 8617

* The tangent modulus was measured at 2 to 5%léessain for PET fibres, and at 0.3 to
0.6% for aramid fibres

[11.2 Aging methods

The durability of these fibres was studied in thesevironments. PET geotextiles and
aramid fibres were immersed in basic buffer sohgiof sodium carbonate salt at pH9 and
pH11. Two temperatures were considered for eaatgagethod: 45 and 75°C for PET fibres,
and 40 and 80°C for aramid fibres. Temperatureabdity is estimated to be + 2°C. In order
to evaluate the thermo-oxidation degradation alagég was also performed in an oven in
air at 75 = 1°C for polyesters and 80 + 1°C fomaigs.

[11.3 Mechanical characterization: tensile tests

Tensile tests were performed on single fibres uaidgick 1474tensile testing machine,
at ambient temperature. The average diameter of fid&s was measured by Scanning
Electron Microscopy (SEM); the diameter of aramiokds was measured before each test
with a laser micrometavlitutoyo LSM-500SFrom 15 to 50 valid tests were considered for
each time and aging condition. In order to makeompmarison between the three kinds of
fibres, and to characterize the real evolution @chanical characteristics during aging, in
considering potential evolutions in fibres diametee were interested in this study in the
residual strength and in the residual stiffnesscivttian be respectively linked to the tensile
strength and to the tangent modulus. The stiffneas measured between 2 and 5% of
deformation for PET fibres, and between 0.3 an@dfér aramid fibres. These mechanical
characteristics were expressed in Newtons and niaedabased on their initial value.

164



PARTIE Il Dégradation hydrolytique des fibres alides

V. Results and discussion

IV.1 Consequences of aging on mechanical propertie s

Mechanical properties in tension of aged matenadse measured in order to evaluate the
effect of an alkaline environment on the mecharpcaperties of polyester and aramid fibres.

In this study, we mainly focused on the evolutidritveo characteristics: the residual tensile
strength and the residual stiffness.

IV.1.1 Residual tensile strength

Figure 4 represents the evolution in the resideasite strength of polyester and aramid
fibres (i.e.Twaron 1000andTechnora T240as a function of aging time in air, at pH11 and at
pH9, at 75°C or at 80°C.
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Figure 4: Residual tensile strength evolution offP&hd aramid fibres (Twaron 1000 and

Technora T240) respectively aged at 75°C and 80f@ to one and half years (a) in air,
(b) at pH11, and (c) at pH9.
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Figure 4-(a) shows that thermo-oxidation has naiBaant influence on the residual
tensile strength up to one and half years aging5aC or at 80°C, for all the materials.
Several physico-chemical analyses have confirmeddtability (Van Schoorst al, 2008;
Derombiseet al, (a) and (b)).

In an alkaline environment, the evolutions in tksidual tensile strength depend on the
nature of the fibres and on the pH (Figures 4-(i) 4-(c)). For th&echnora T240Gibres, the
tensile strength decreases by less than 5% afeerand half years aging for all conditions.
Several physico-chemical analyses reveal that thieses show only slight surface and bulk
chemical degradation when aged in basic solutives at the higher temperature (Derombise
et al, (b)).

For PET andTwaron 1000fibres, Figures 4-(b) and 4-(c), the residual ilenstrength
decreases with aging time for the conditions. lyrba noted that the drop in the residual
tensile strength is larger at pH11 than at pH9. Phehas thus a strong influence on the
residual tensile strength conservation.

More specifically, at pH9 (Figure 4-(c)), similavadutions are observed for PET and
Twaron 1000fibres: the residual tensile strength decreases sear function with aging
duration.

For Twaron 1000fibres, the decrease in the residual tensile gtreat pH9 has been
attributed to the degradation of tie-moleculesigband to the development of a closed
porosity in the bulk (Derombisat al. (a), (c) and (d)). For PET, this decrease at pbificcbe
ascribed to the drop of the polymer chains averagkecular mass. For both kinds of fibres,
the drop reaches 40% after one and half years atagiHhe higher temperature (80°C for
Twaron 1000and 75°C for PET). At lower temperatures (40°CTararon 1000and 45°C for
PET), the decrease in the residual tensile stremegithes 10% for PET and 30% fowaron
1000 fibres, after one and half years. Note that theptmeture is an accelerator of the
mechanical property degradation in moderate alkadimvironments.

Although, at pH11, different evolutions are obseri@ PET andr'waron 1000ibres: the
residual tensile strength decreases with aging @®ea linear and logarithmic function
respectively. It should be noted that the PET 8hwoeuld not be tested after 6 months aging at
pH11 and 75°C, as they became too brittle to bellledn

The logarithmic evolution observed fawaron 1000fibres has been shown to be the
result of two degradation processes occurring dtlplthe degradation of tie-molecules/fibrils
on the one hand and the degradation of the crigetathn the other hand (Derombigteal. (a)
and (c)). FofTwaron 1000fibres, the larger drop in the residual tensiterggth at pH11 than
at pH9 is mainly attributed to the more numerouairthreaks occurring at pH11, which was
reported in previous studies (Derombiseal. (a) and (c)). For example, SEC analyses
revealed that the average molecular mass dropO#y & pH11 and only by 20% at pH9,
after one and half years of aging at 80°C (Derométsal. (c)). It has been shown that the
reduced viscosity (related to the average molecubass) and the tensile strength of
hydrolytically-agedrwaron 100Cfibres are linearly related (Derombiskal, (a)).
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For PET fibres, the decrease in the residual tensitength can not be exclusively
attributed to the drop in the average polymer chanmolecular mass for all conditions (Van
Schoorset al, 2008). Indeed, the decrease in the average mataoass are of similar orders
of magnitude at pH11 and at pH9 (for example, 3@4rebse after 6 months aging at 75°C),
whereas the drop in the residual tensile strergyignificantly larger at pH11 than at pH9.
Thus another characteristic governs the tensilength of the PET fibres: their diameter
(Haghighat Kish and Nouri, 1999). Indeed, SEM imagalysis of the fibre sections reveals
that the average diameter of PET decreases by thane25% after only 6 months aging at
pH11, whereas it remains constant after one andybals aging at pH9 and in air, at 75°C
(Figure 5). This leads to the conclusion that al pHhe chemical degradation of PET fibres
mainly occurs at the surface, resulting in the aigson of polymer chains in surrounding
environment. Under these conditions, some chemdiegfadation also occurs in the bulk, but
to a lower extent. On the contrary, it appears #tgiH9, the degradation occurs exclusively
in the bulk of the fibre. Fofwaron 1000and Technora T240aging at pH9 and pH11 does
not involve any reduction in the fibre diametergiiie 5).
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Figure 5: Evolution of the average diameter of P&iIO aramid fibres (Twaron 1000 and

Technora T240) respectively aged at 75°C and 80pGp one and half years (a) in air, (b)
at pH11 and (c) at pH9.
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SEM photos are shown in Figure 6 to illustrateréabuction in the diameter of PET fibres
in contrast with the stability in the diameter odmid fibres.
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Figure 6: SEM pictures of (a) PET, (b) Twaron 1@0@ (c) Technora T240 fibres; from left
to right, as-received, after one and half yearsnggat pH9 at the higher temperature (75°C
for PET and 80°C for aramids), and after one antf iaars at pH11 at the higher
temperature. Note that the magnifying power is 26@0 PET fibres and 2500for aramid
fibres.

IV.1.2 Residual stiffness

Figure 7 represents the evolution of the normaliz=idual stiffness of PET and aramid
fibres at 75°C and 80°C respectively, as a functibaging time in air, at pH11, and at pH9.
The stiffness has been measured between 2 and #f¥tnd¢ion for polyesters, and between
0.3 and 0.6% deformation for aramids, correspondinthe deformation range of fibres in
use. Indeed, deformation of polyesters does notexk&%, whereas aramids are loaded to
very low strains.

Figure 7-(a) shows that thermo-oxidation has nai@ant influence on the residual
stiffness up to one and half years aging at 75°& 80°C, for all the materials.
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Figure 7: Evolution of the normalized residual fstéss of PET and aramid fibres (Twaron
1000 et Technora T240) aged at 75°C and 80°C rdsmby, up to one and half years (a) in
air, (b) at pH11 and (c) at pH9.

In alkaline environments, the evolution in the desil stiffness depends on the nature of
the fibre (Figure 7-(b) and 7-(c)). F@waron 1000and Technora T24Gramid fibres, the
residual stiffness remains stable for all condgioeven after one and half years aging.
Northolt et al. (Northolt et al, 1980, 1985) have shown that the tensile modufuesramid
fibres mainly depends on the orientation distriitiof the crystallites. Consequently, the
chemical degradation observed under these condititmes not induce any change in the

crystallite orientation or any decohesion betwdendhains for aramid fibres (Derombise
al., (a) and (b)).
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As for the tensile strength, the stiffness of PHirels could not be measured after 6
months aging at pH11 and 75°C, as they becamerittie ibo be handled. Indeed, the residual
stiffness of PET fibres is significantly affectey bydrolytic aging. It drops about 40% after
one and half years at pH9 and 75°C, and about &6 & months at pH11 and 75°C. This
means that aged materials tend to be deformed eswmiéy for a given stress. The materials
could not therefore be fully exploited in reinfonecent applications. The decrease in the
residual stiffness at pH9 may also be attributedhto drop in the average polymer chains
molecular mass in these conditions. Indeed, thdlenm@degraded chains tend to move more
easily. Consequently, the cohesion between thensha the polymer matrix decreases,
yielding a drop in the residual stiffness. At pHbbth the degradation of the polymer chains
and the decrease in the fibres diameter contritautee reduction in the residual stiffness. At
lower temperatures (40°C), smaller drops of redicktdfness are observed. Indeed, it
decreases by 10% at pH9 and by 20% at pH11, afteramd half years. At pH11, these
decreases could be related to the drops of averajyecular masses, about five times less
important at 20°C than at 80°C, and they could akseelated to diameter decreases of a few
per cent (~ 2%).

These results show that aramid fibres constitugeeat improvement for the conservation
of the residual stiffness in alkaline environmefise evaluation of the physico-chemical and
structural modifications induced by aging illusesithat the same causes do not necessarily
produce the same consequences on the fibres stffiMdore precisely, the chemical and
morphological analyses of PET amdaron 1000fibres aged at pH9 reveal that a drop in the
average molecular mass mainly occurs in these tondi For aramid fibres, considered as
100% crystalline, these chain breaks do not involvain re-orientations or decohesion, and
thus do not affect the residual stiffness. On thatrary, PET fibres are semi-crystalline (42%
crystalline fraction), so the chain cleavage indudecohesion in the polymer chains which
strongly affects the fibres residual stiffness. sTlwomparative study indicates that the
microstructural characteristics of a polymeric ébgovern both its intrinsic properties and
their evolution with time.

V. Conclusion

In order to study and compare the long-term behavad two kind of aramid fibres
(Twaron 1000andTechnora T240trade names) and polyester fibres in a moderalkbfine
environment, accelerated laboratory agings werelwcted for up to one and half years. The
evolution of the mechanical properties has beetuated and interpreted from chemical and
microstructural points of view.

The residual tensile strength decrease of PETdihes been attributed to chain breaks at
pH9, and both to chain breaks and reduction in ditemat pH11. In a similar way, the
residual stiffness drop observed at pH9 has beenwrskto be due to chains breaks, that induce
decohesion in the polymer matrix, and also to icgmt reductions in diameter at pH11.

The residual tensile strength decreas@wéron 1000fibres has been attributed to only
chain scission at pH11, and to both chain breakistlae development of a closed porosity at
pH9. Despite the chain scissions, the stiffnessamesnconstant under all the conditions
studied here.
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The minor residual tensile strength decreas€emhnora T240ibres has been attributed
to a small number of chain breaks. The residud@ine8s again remains constant in the
conditions considered here.

Given this conservation of tensile stiffness, adanfibres represent a significant
improvement in comparison with PET fibres. With pest to residual tensile strength,
Technora T240ibres appear to be the best solution, in termgdupbility, for reinforcement
applications in treated soils.
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VIIl. Complément: prédiction de la durée de vied es fibres
aramides en milieux alcalins

Dans la partie précédente, nous avons comparéduiwo des propriétés mécaniques des
fibres polyesters et polyaramides jusqu’'a un andemni de vieilissement en milieux
modérément alcalins (pH9 et pH11). Dans les cambtid’étude, il apparait que les fibres
aramides conservent 100% de leur module alors gueddule des fibres polyesters chute
avec le temps de vieillissement. Par ailleurs,ifairtition de la résistance mécanique des
fibres polyesters effwaron 1000 immergées a pH9 est linéaire avec le temps de
vieillissement, alors qu’a pH11 la diminution derésistance mécanique est linéaire pour les
fibres polyesters et logarithmique pour les fibfe@garon 1000 La diminution de résistance
mécanique des fibreBechnora T24Qeste quant a elle minime (< 5%) quelle que sait |
condition considérée, méme a 80°C.

Pour les fibres polyesters, des extrapolationsrir ke lois d’Arrhenius ont été réalisées
dans le but d'estimer la durée de vie a 20°C ;ectmpérature étant considérée comme
légerement supérieure a la température d'utilisattonsi, d’apres leurs résultats, Vouyovitch
Van Schooret al.[1, 2] ont prédit des chutes de résistance méuarig |'ordre de 0,2%/an
a pH9 et de 0,4%/an a pH11 accompagnées de chatasdlle beaucoup plus conséquentes.

VIIl.1 Conditions d’utilisation de la loi d’Arrhen ius

La méthode « Arrhenienne » est basée sur I'expioitad’essais de vieillissement
accélérés a des températures supérieures a larsnmpéd’utilisation et sur I'hnypothése que
les durées de vie obéissent a la loi d’Arrhenius4]3 Cette méthode est frequemment et
parfois abusivement utilisée pour la prédiction destes de vie des polymeres. En effet, la
prédiction d’'une durée de vie par une loi d’Arrhenin’est valable que dans le cas d'un
vieillissement régi par un mécanisme de dégradati@mentaire.

Ainsi Verdu [4] rapporte que la cinétique chimigdian mécanisme unitaire conduisant a
la disparition d’une espéce de concentratpeut s’écrire :

— =-KC* soit g—s =-Kdt (1)

avec K la constante de vitesse@tl'ordre de la réaction.

L’équation d’Arrhenius donne la variation de la stamte de vitess& en fonction de la
température absolue :

K=K, exp(—%j (2)

avec E I'énergie d’activation de la réaction de degraataitonsidérée eR la constante des
gaz parfaits.
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Par ailleurs, pour que l'on puisse appliquer lescepts de la cinétique chimique a
I’évolution d’'une propriété physique, il faut quepropriété physique considérée se comporte
cinétiquement comme la concentration d’une espBitgigue [5].

Dans le cas de nos vieillissements hydrolytiquesséul mécanisme de dégradation
considéré est I'hydrolyse. D’autre part, nous avétabli I'existence d’'une relation linéaire
entre la résistance mécanique et la viscosité téadu2.10 g/mL des fibred'waron 1006].

Les conditions d’application de la loi d’Arrhenipsur la détermination des durées de vie
semblent donc étre vérifiées dans ce cas précis.

D’autre part, Verdu [4] précise que ce modeéle dédigtion n’est valide que si les
conditions suivantes sont satisfaites :

- lintervalle entre la température d'utilisation da température maximale des
vieillissements accélérés ne comporte pas de ti@msgiransition vitreuse ou fusion) ;

- lintervalle entre la température de vieillisserheaccélérée la plus faible et la
température d’utilisation ne doit pas dépasser 20°C

Ces deux conditions sont respectées dans le acagsdéeillissements accélérés. En effet,
Lafitte [7] a mis en évidence pour les fibkesvlar 49I'existence d’une transition, associée a
la Ty, autour de 300°C, par Calorimétrie Différentigll®alayage sous azote a 20°C/min. De
méme, il a été rapporté par plusieurs auteurs [7que la fusion des fibreKevlar est
superposée a leur décomposition. Or, nos vieilliesds ont été réalisés a des températures
comprises entre 20 et 80°C.

Les durées de vie des fibréwaron 1000en milieux alcalins et neutres peuvent danc
priori étre raisonnablement prédites en utilisant undédiype Arrhenius.

VIIl.2 Prédictions des durées de vie des fibres Twa ron 1000

D’aprées notre étude, les diminutions des propriéésaniques semblent étre minimes
pour les fibregechnora T240dans les conditions étudiées. Ainsi, la prédicte la durée de
vie de ces fibres n’est pas réalisable. Nous penpos toutefois une approche Arrhenienne
pour prédire les propriétés mécaniques des fibweon 100G long terme.

VII.2.1 Vieillissements a pH11

A pH11, il a été montré que les évolutions de tésie mecanique (Figure 1) suivent une
relation du type :

Rm=Rm, - KInt (3) [9]
avec Rm la résistance mécanique résiduelle normalig&ms, la résistance mécanique initiale

normalisée (= 100%), t le temps de vieillissemdfitest un facteur d’accélération que I'on
considére comme obéissant a une loi d’Arrhenius.
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Figure 1 : Evolution de la résistance mécaniquemalisée avec le temps de vieillissement a
pH11 a différentes températures [6]

Dans un premier temps, nous avons tr&m@= f(Int) en considérant I'ensemble des

points des courbes d’évolution logarithmique derdaistance mécanique (Figure 2); le
parametreK étant ainsi déduit de la pente des droites obtenues
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Figure 2 : Détermination du facteur d’accélératidh a partir des courbes d’évolution de la
résistance mécanique

Nous avons ensuite déterminé les parametres deila’Arrhenius (2) en tragant
InK = f (/T) (Figure 3). En admettant queK et1/T suivent une relation linéaire (R2 =

0,9488), LnK, et E ont été déduits respectivement de I'ordonnée rdgliee et de la pente
des droites obtenues.
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Figure 3 : Détermination des parameétres de la I@irdhenius a partir des courbes
d’évolution de la résistance mécanique

D’apres la Figure 3, on peut remarquer toutefois lg@s points de la Figure 3 forment une
légere courbure. Celinat al. [9] rapportent que cette courbure est due a déaxtions
compétitives présentant des constantes cinétiquesdépendent de la température. Les
auteurs proposent dans ce cas de calculer les ememmde la loi d’Arrhenius
indépendamment pour les hautes et les basses tdnmeér Dans le cadre des applications
qui nous intéressent, cette approche semble inuiele I'extrapolation des parametres a la
température d’utilisation (20°C) est suffisante.

Ainsi, la résistance mécanique résiduelle extrapadé 20°C est rapportée dans le
Tableau 1, avec I'extrapolation a long terme deéfastance mécanique résiduelle a partir des
parameétres de la loi d’Arrhenius déduits des caurb&périmentales. L'intervalle des
estimations de la durée de vie déduites par uné’Aarhenius est calculée en prenant en
compte les incertitudes des parametre&, et E. L'incertitude sur la prédiction de la durée

de vie par extrapolation de la courbe expérimenda0°C est, quant a elle, calculée en
prenant en compte l'incertitude du facteur d'aca#lénK .

Tableau 1 : Extrapolation a long terme de la rémmste mécanique résiduelle des fibres
Twaron 1000 immergées a pH11 et a 20°C

Extrapolation par une loi| Extrapolation de la courb¢
d’Arrhenius expérimentale a 20°C
R apres 20 ans 84-89% 89 + 3%
Rmr apres 50 ans 82-88% 88 + 3%
R apres 100 ans 81-87% 87 + 3%
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Bien que la résistance mécanique résiduelle estisode légérement plus élevée en
extrapolant les valeurs de la courbe expérimerda0°C, les diminutions de résistance
mécanique des fibreBvaron 1000sont minimes a pH11 et 20°C. Néanmoins, de trésdgs
réserves doivent étre émises quant a ces prédiction effet, les extrapolations ont été
réalisées en considérant que la résistance méeaniquindéfiniment (ici jusqu’a un siécle)
une évolution logarithmique avec le temps de v&sé#ment. On peut donc s’interroger sur la
légitimité d’utiliser des lois d’extrapolation deype Arrhenius pour extrapoler des
caractéristiques qui ont une évolution logarithmeigm fonction du temps de vieillissement.

VIIL.2.2 Vieillissements a pH9

A pH9, il a été montré que les évolutions de rasise mécanique (Figure 4) suivent une
relation du type :

Rm=Rm, - Kt (4) [6]
avec Rm la résistance mécanique résiduelle normalig&ms, la résistance mécanique initiale

normalisée (= 100%), t le temps de vieillissemdftest un facteur d’accélération que I'on
considere comme obéissant a une loi d’Arrhenius.
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Figure 4 : Evolution de la résistance mécaniquemalisée avec le temps de vieillissement &
pH9 a différentes températures [6]

La durée de vie des fibr@svaron 1000vieillies a pH9 est estimée en utilisant la méme
méthode que pour les fibres vieillies a pH11. &gant donné que la résistance mécanique
évolue linéairement avec le temps de vieillissememaramétrek est déduit directement de
la pente des droites.

On détermine ensuite les paramétres de la loi d&rius (2) en tracarih K = f (1/T).
En admettant quén K et 1/T suivent une relation linéaire (R2 = 0,9158)K, et E sont
déduits respectivement de I'ordonnée a l'origindeeta pente des droites obtenues.
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La résistance mécanique résiduelle extrapolée @ 28f rapportée dans le Tableau 2 avec

I'extrapolation a long terme de la résistance miggen résiduelle a partir des courbes
expérimentales.

Tableau 2 : Extrapolation a long terme de la rémigte mécanique résiduelle des fibres
Twaron 1000 immergées a pH9 et a 20°C

Extrapolation par une loi | Extrapolation de la courbe
d’Arrhenius expérimentale a 20°C
R aprés 10 ans 66-76% 72 £ 16%
R apres 20 ans 31-51% 44 + 32%
R aprés 50 ans -* -*

* la résistance mécanique résiduelle est nulle

A pH9 et 20°C, quelle que soit la méthode d’exttapion choisie, il apparait que les
estimations a long terme de la résistance mécanigsigluelle sont trés dispersées, en
particulier pour I'extrapolation a partir des coesbexpérimentales a 20°C. Ceci est tres
probablement lié la dispersion des mesures et aibte$ diminutions observées dans ces
conditions. On peut noter également que les dudéesge déterminées ici sont plus élevées a
pH11l qu’a pH9. Cette tendance surprenante peuel@ment s’expliquer par des profils de
dégradation différents : la résistance mécaniqiteuse évolution loi de type logarithmique
avec le temps de vieillissement a pH11 alors quédestance mécanique suit une évolution
linéaire a pH9. L’évolution linéaire observée a pH@t néanmoins étre considérée avec
précaution du fait des faibles diminutions obsesvéede la dispersion des mesures. Cette
évolution linéaire pourrait, par exemple, tendresven profil logarithmique. En effet, il est
difficile de concevoir que les fibré&varon 1000 soient plus stables a pH11 qu’a pH9, alors
gue les vieillissements accélérés réalisés pendaah et demi a 80°C indiquent une perte de
résistance mécanique deux fois plus importante Blpiii’'a pH9 [6]. La détermination des
propriétés mécaniques a des temps de vieillisseplesntiongs apparait donc indispensable a
une prédiction plus réaliste et plus fiable deuegé de vie des fibrégvaron 1000 aussi bien
a pH9 gu’'a pH11.
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PARTIE IV Comportement viscoélastique et viscolglastdes fibres aramides

COMPORTEMENT VISCOELASTIQUE ET VISCOPLASTIQUE
DES FIBRES ARAMIDES

L’étude précédente a permis de comparer |'évoluties propriétés mécaniques des fibres
polyesters et polyaramides (fibr&svaron 1000et Technora T24Den milieux modérément
alcalins (pH9 et pH11). Ainsi, les résultats ontélé que la résistance mécanique des fibres
Twaron 1000et polyesters diminuait significativement. A pH1#yolution de la résistance
mécanique suit une loi de type logarithmique aeetemps pour les fibreBwaron 1000 et
une loi linéaire pour les fibres polyesters. A pHrésistance mécanique diminue suivant
une loi linéaire a la fois pour les fibr&svaron 1000et les fibres polyesters. Ces différentes
évolutions ont été expliquées par des mécanismeegiadation différents. Cependant, pour
les fibresTechnora T240les chutes de résistance mécaniques restent regmdrar ailleurs,
le module de traction des fibres polyesters dimialees que celui des fibres aramides reste
stable, quelles que soient les conditions.

Cette étude suggere d’utiliser en priorité lesefdfechnora T24@our les applications a
long terme en sols basiques. L'estimation de laeuwe vie des fibreswaron 1000ne
permet cependant pas d’exclure leur utilisationrHa Jy les pertes de résistance mécanique
étant relativement faibles a température ambiahteune conclusion certaine ne peut étre
faite quant a la durée de vie des fibesaron 1000a pH9. La poursuite de ce travalil
d’extrapolation a long terme avec des temps ddlisggment plus longs pourrait sans doute
apporter plus de précision.

La partie suivante est consacrée a I'étude deldémice de lI'eau de mer et du
vieillissement en eau de mer sur le comportemestodlastique et viscoplastique des fibres
aramides. Cet aspect, souvent négligé dans leslsale dimensionnement des cébles et
cordages a applications maritime, est particuli@snimportant dans le cadre d’utilisations
répétées et/ou prolongées en mer. L'objectif dee@dtide est de compléter I'approche multi-
échelles du vieillissement réalisée jusqu'a présemr une approche numérique du
comportement viscoeélastique et viscoplastique idbess aramides.
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LONG-TERM MECHANICAL BEHAVIOUR OF ARAMID FIBRES IN
SEA WATER
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L. VOUYOVITCH VAN SCHOORS, P. DAVIES

! Division for Material Physicochemistry, Laboratoi@entral des Ponts et Chaussées, Paris, France
2 Division Structures et Matériaux pour les Infragttures de Transport, Laboratoire Central des
Ponts et Chaussées, Bouguenais, France
® Technology Research Department, IFREMER (Frenate®®&esearch Institute), Brest, France

. Abstract

Aramid fibres are high performance materials pregos ropes and cables for marine
applications. Used in taut leg configuration, treuld replace steel cables, especially for
deep sea conditions. In this case, the synthibtied are loaded in tension for a long period in
a more or less aggressive environment. In ordeassess the durability of this highly
crystalline material, long-term mechanical behavibas to be understood. However, the
response is time dependent and exhibits a nonrlieffact with stress (or strain). So, to
understand these mechanical properties, it is sacgso take into account both the loading
level and the evolution of the stress/strain respowith time. In this paper, two types of
aramid fibres are studie@waronand Technora The aging protocol consists of immersing
the materials in sea water at different temperatuvkechanical properties are measured using
static tensile tests and creep-recovery tests. Alinear viscoelastic-viscoplastic model,
based on the Schapery formulation, is used topreeithe results. It allows discriminating
between the instantaneous and the time dependsgtnse as well as the reversible and non-
reversible phenomena (plasticity). First, this e allows the overall mechanical
behaviour of theTwaron and Technorafibres to be compared, considering creep rate,
plasticity and instantaneous moduli. Then, usirgséhmechanical parameters, the effect of
the testing condition, air or sea water is studigdally, the effect of aging in sea water is
quantified for both fibres.

[1. Introduction

High performance ropes and wires based on aranidsfihave been used for over thirty
years for marine applications such as handlingsliteioy and scientific instrument mooring
lines, pendant lines on drilling platforms, etc.[Their high specific tensile properties and
excellent chemical resistance make them a serioopetitor to steel wires. However the taut
leg configuration rather than the catenary form cmmly employed for steel cables, requires
careful consideration to be given to the behavimfuthese materials under static and cyclic
loads over long periods.
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Two types of aramid fibres which can be used forimgaapplications are thEwaronand
Technoragrades, both produced by Teijin Aramid. Thwaronfibres are based on popy
phenylene terephthalamide), whereas th&echnora fibres are based on
copoly(paraphenylene/3,4'-oxydiphenylene terephthale) (Figure 1).

JEHN @fﬁfﬁ%woo (_j}—oo )f

poly(p-phenyle71e terepht?alamide) (Twaron®)

copoly(paraphenylene/3,4'-oxydiphenylene terephathae) (Technora®)

Figure 1: Aramid molecular structures [2,3]

Both fibres exhibit a highly crystalline and highdyisotropic structure which has been
described extensively by several authors [4-9]spite of their highly oriented molecular
structure, creep and recovery cannot be ignoredh\wdrgg lengths are subjected to long-term
loading (20 years or more for a floating offshodatjorm which may be moored in 3
kilometres water depth).

Northolt and colleagues [10-13] studied the defdromamechanism in tension of aramid
fibres. The authors suggested that the overaihstesults from the rotation and elongation of
the crystallites. They showed that the crystalBtengation is purely elastic whereas the
crystallite rotation is composed of a reversiblel an irreversible part. The non-linear
behaviour of aramid fibres is illustrated by theess-strain curve (accompanied by a
modulus-strain curve) displayed in Figure 2.

35 . T . T . T : 110

- 105

- 100
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-85

- 80

75

Strain (%)

Figure 2: Stress-strain and modulus-strain curveé3waron 1000 single fibre

It may be noticed that the tensile curves devidttes linearity. Indeed, the modulus
curve of Twaron 1000fibres first decreases with strain to a minimuroated around 0.5%
strain, then increases up to the tensile break.
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Baltussen and Northolt [14] showed that both the-lmear viscoelastic and viscoplastic
deformation must be taken into account in ordentalel creep of PPTA fibres correctly.

The non-linear viscoelastic and viscoplastic betawiof Twaron 1000yarns has been
successfully modelled by Chailleux and Davies [Bfsed on Northolt and colleagues’ work
on the deformation behaviour of aramid fibres [12, 16] the authors divided the total strain
into a reversible part, related to the non-linemceelastic behaviour, and a non-reversible
viscoplastic part, as follows:

E(t, U) = gnlve(t) + gvp (t) (1)

For the non-linear viscoelasticity, they applieg #pproach developed by Schapery [17,
18]. The viscoplastic component was expressed uRergyna’s approach [19]. Considering
the expressions for the creep rate proposed byig&sh and Northolt [16] and by Lafitte and
Bunsell [20], the authors expressed the creepnsgit) at a given stresg, as function of

time:

g

t
gc(t) = goDoJc + ngZJCDl Ioglo{a_"'l) +Jc(m+ Dp IOglo(t +1)) (2)

In this expressionp, is the instantaneous creep compliance. The nealiparametens,,
0, ,g, and a,depend on the stresB, corresponds to the creep rate,is the instantaneous
component of the irreversible strain abg corresponds to the plastic strain rate.

The relation used by Lai and Bakker [2¥. =&.(t,) — €&, (t , Was applied to eliminate
the plastic strain componer#, can be thus expressed as follows :

.. (1) = 9,D,0, + glea{gllogm[i +1j +log(t =, +1) - Iogm(t—l -ty +1ﬂ 3)
a a

g g

Chailleux and Davies determined the parameters wataps (2) and (3) from creep-
recovery tests. An example of a creep-recoveryeuepresenting the evolution of the creep

strain £,(t ) and the recovery straig, (t) as function of time, is displayed in Figure 3.
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Figure 3: Example of a creep-recovery curve of afom 1000 yarn£,(t) and &, (t)
represent the creep strain and the recovery stadia time t, respectively.

The authors developed an experimental set-up tesunedhe creep and recovery strains
using a laser transducer [15]. They suspended g5@dongTwaron 1000yarns and fixed a
support to the lower end to take the weights (Upa% of the ultimate tensile strength). They
determined the parameters by fitting the theorktinaves to the experimental datagf(t )

and &.(t). The model developed by Chailleux and Davies plesia tool capable of
predicting the strain response under any compladitg sequence in air.

After a comparison of the viscoelastic and viscsiita behaviour and the tensile
properties of two types of aramid fibres, namé&lyaron 1000and Technora T200wibres,
two aspects will be examined in this study. Fiteg influence of test conditions will be
studied, in order to establish whether performimg testing of new yarns immersed in sea
water results in different results to those frostden air. Then, the influence of aging will be
studied, by performing the same tests on yarns lwhiexd previously been subjected to a
prolonged immersion in sea water. These aspectefarensiderable importance for marine
applications of aramid cables and ropes, as vevydia are currently available to allow their
long-term behaviour to be predicted.

[ll. Experimental

1.1 Materials

Two types of aramid fibres, used for cables an@ésdp marine applications, were studied
here:Twaron 1000andTechnora T200vibres, both produced by Teijin Aramid. Thevaron
1000fibre, in the form of 1680 dtex yarns, is basedpaty(p-phenylene terephthalamide)
(PPTA). This fibre contains 0.6 to 1 wt% of finisthe Technora T200Mibre, in the form of
1670 dtex yarns, is based on coppiphenylene/3,4’-diphenyl ether terephthalamide)isTh
fibre contains 10 to 12 wt% of a “marine finishhrang at improving bending fatigue in wet
applications. Some results fdwaron 1010and Technora TOO@rade fibres, with very low
finish levels, are also discussed as these werktasglibrate the FTIR study.

184



PARTIE IV Comportement viscoélastique et viscolglastdes fibres aramides

[11.2 Aging methods

Yarn samples were immersed in natural sea wateugaio one and half years. The sea
water was taken directly from the Brest estuary fdteted to remove biological activity. The
sea water was circulating and continuously renewedpH value was measured to be
between 8.04 and 8.57 (at ~14°C); salt concentratgo32.8-33.4 g/L. A range of aging
temperatures was studied but results for two walldiscussed in this paper: 20 and 80°C.
Over the aging period considered here the temperaariability is estimated at £ 2°C. The
temperature controlled circulating sea water taarkspresented in Figure 4.

Figure 4. Temperature controlled circulating seateratanks

l11.3 Fourier Transformed Infrared analysis

FTIR analysis was performed in the Attenuated T&aflectance (ATR) mode with a
Nicolet Impact 41Gpectrometer anDurascope DiamondTR equipment. The spectra were
recorded with a resolution of 2 émand an accumulation of 32 spectra. The spectra we
analysed withOMNIC 3.1 software. Each scan was made with a yarn, compotd®00
filaments, and repeated three times per sample.airheof this analysis was to follow the
normalised intensity of a peak related to the finis

Semi-quantitative analysis was thus performed aftEmntifying several peaks, as
described elsewhere [22-24]:

- For Twaron 1000fibres, the peak located at 1109 thas been attributed to the finish,
by comparison with th&waron 1010fibres which have a lower finish amount (0.14 w6
finish). The peak height was normalised using teakplocated at ~820 ¢hassigned to the
C-H deformation of aromatic rings, for which théeinsity appears to be constant throughout
the aging duration. A FTIR spectrumDivaron 100dibres is presented on Figure 5.
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Figure 5: FTIR spectrum of as-received Twaron 10bes

- For Technora T200wfibres, the peak located at 2916 tims been attributed to the
finish, by comparison with th€echnora TOOGibres which does not contain any finish. The
peak height was normalised using the peak located880 cnt assigned to the C-H
deformation of aromatic rings, for which the intéypsppears to be constant throughout the
aging duration. A FTIR spectrum @e&chnora T200viibres is presented on Figure 6.
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Figure 6: FTIR spectrum of as-received TechnoraOi2€@ibres
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[11.4 Static tensile tests

The tensile tests were carried out on both singlke$ and on yarns.

The tensile tests on single fibres were performenhguaZwick 1474tensile testing
machine with a 5 N load cell and a rate of extamsib10% of gauge length/min, at 20°C.
The fibre diameter was measured before each tésg aslaser micrometavlitutoyo LSM-
500Smounted on the tensile testing machine. The poetisf the laser micrometer is + 0.1
um. Around fifteen valid measurements were consitlése each sample.

The tensile tests on yarns were performed usintpstnon 5566tensile testing machine
with a 500 N load cell, at 20 + 2°C and 50 + 5%atiek humidity. The gauge length (yarn

length measured between the tensile clamps) wa® a5 and the strain rate was 50
mm/min.

l11.5 Characterization of the viscoelastic and vi  scoplastic
behaviour

[11.5.1 Creep-recovery system

In a previous study [15] the creep-recovery dataewmeasured on yarns suspended
vertically, to which weights were attached manuallpis system was not suitable for wet
tests so a horizontal test bed was designed atici Bigiure 7. In the initial version, used for
tests in air described here and some sea waterrsions, loads were again applied manually
by deadweights. However, this requires an opetattre present at precise times during the
8-hour test cycle. An automated loading system thasefore developed, based on a servo-
controlled electric motor and a PC which activatiesl motor when the measured load varied
by a pre-determined amount from the required |daeb digital cameras above the test bed
record the movements of two markers, fixed to thetr@l portion of the yarn, continuously,
together with the load. The cameras are calibratiethe start of each test in order to
determine the pixel/mm factor. The height of eaaimera can be adjusted to optimise this. An
image correlation programme, developed in-houseguBatlati] software, transforms the
displacements into strain using the initial disebetween the markers (typically 1.5 meters).
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Figure 7: Creep-recovery system

[11.5.2 Creep-recovery sequence

Based on Northolet al!s study [12], Chailleux and Davies showed, frontamplex
creep-recovery sequence, that the residual stfaiiwaron 1000yarn accumulates when the
load increases and remains constant when the ydoaded to a load below that encountered
previously. They determined thus the viscoelastid aiscoplastic parameters from creep-
recovery tests using six increasing stress lewgdst¢ 50% of the ultimate tensile strength).
Here, it is assumed that the mechanical histogrased when the fibre is loaded at a level
which is superior to the previous maximum loading.

In this study, we have chosen a sequence compolseik dncreasing stress levels
representing 20 to 60% of the ultimate tensilengfile (UTS) forTwaron 1000yarns and 17
to 52% of the UTS fofechnora T200warns, Figure 8. Each creep and recovery persts la
approximately 40 minutes.

25

Strain (%)

08

! L ! ! !
o 05 1 18 2 25 3
Time (s) w10

Figure 8: Example of creep-recovery strain versogetrecording
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[11.5.3 Identification of the model parameters

The parameters are obtained by fitting the thewaktiurves to the experimental data of
&, (t) and &.(t )15]. Fitting is performed using unconstrained nioiear optimisation

algorithms in the least square sense. First, alskmpethod is used in order to approach the
solution. Then, refined results are determined gigin interior-reflective Newton method.
This is programmed usingatlab/7/ software.

The multi-variable optimisation is first performed the parameters concernig (t , )
i.e. g,D,, 9,D,, a, and g,. Then taking into account the results of thistfisgep, the

optimisation procedure is applied to the parameaiéte plastic strain component concerning
£.(t). This method enables the viscoelastic and visstiplgparameters to be determined

independently. Also, the parametexs and g, were found to be independent of the load. The
optimisation was therefore performed f@y= 1 andg, = 1.

Four parameters are thus evaluated here: the taseous complianagD,, the creep
rate g,D,, the instantaneous plasticityl, and the plastic ratd . In a creep-recovery
experiment, these parameters can be linked to #terral response as shown on Figure 9.

Strain Strain increasing with time = [g,D,log(t+1)+D,log(t+1)]o,

i Instantaneous
» strain decrease at t;* = goDy0,,

' Instantaneous S
' strain at ty* = (goDg+m)a; el
| Strain decreasing with time = (g,D;)(log[(t+1)/(t-t;+1)]) O,

'
Y

0=0 4 Time
Stress=0, Stress=0

Stress
Figure 9: Description of the viscoelastic and viglastic parameters in a creep-recovery
experiment

It must be noted that the parametefwas always found to be negligible. So, plasticity

phenomenon occurs only instantaneously. This lg@eameter will thus not be discussed in
the following sections.
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I11.5.4 Test conditions

The different creep-recovery test conditions ararsarized in Table 1.

Table 1: Conditions for the creep-recovery tests

Comportement viscoélastique et viscolglastdes fibres aramides

Manual load-unload

Motor-driven load-unload

system system

Air Sea water Air Sea water|
Twaron 1000 v
As-received
Twaron 1000 v
Sea water, 20°C, 549 days
Technora T200w v v v
As-received
Technora T200w v
Sea water, 20°C, 549 days
Technora T200w v

Sea water, 80°C, 549 days

V. Results and discussion

V.1 Static tensile properties

IV.1.1 Twaron 1000 fibres aged in sea water

The tensile properties diwaron 1000fibres before and after one and half years aging i
sea water at 20°C are grouped in Table 2.

Table 2: Tensile properties of Twaron 1000 fibreg@eceived and after one and half years in
sea water at 20°C, mean values and standard dewvistti

Twaron 1000

Twaron 1000

-4

as-received sea water, 20°C, 549 day$
Single fibre Yarn Single fibre Yarn

Ultimate Tensile Strength —
UTS (GPa) 3.23+0.45| 2.19+£0.14 3.27+x0.23 1.72%0.]
Tangent 20% of the UTS 79+£12 65+3 85+9 58+4
modulus 40% of the UTS 91+13 69+3 94 +7 655
(GPa) 60% of the UTS| 100 + 13 7744 102 +9 71+6
Breaking strain (%) 354+034 327041 34031 | 3.18+0.22
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The single fibre tests are performed on sampleslémno metal plates so there is no end
movement of fibres, whereas the static yarn tesésraunded pneumatic grips. Single fibre
strengths are significantly higher than those messon yarns, for which it is difficult to
ensure a uniform loading over all fibres. Indeéd, tiltimate tensile strength of single fibres
remains constant after one and half years agirsganwater at 20°C whereas it decreases by
~21% at the yarn scale.

The tangent modulus increases with the stress ddr kind of tensile tests, as shown
previously elsewhere [12]. However, consideringtdesile tests performed on yarns, a slight
decrease in the tangent modulus is observed afiegan sea water, whereas it remains
relatively constant considering the tensile testdised on single fibres. It is thus likely that
some decohesion within the yarns may occur durgiggain sea water, resulting in a slightly
lower modulus for a same stress level. At the begm of the tensile tests, the filaments
would not be all oriented in the yarn directiongdavould tend to orientate as stress increases.

Decohesion off'waron 1000yarns may be explained by the circulation of sagewin the
thermostated aging tanks, and by some finish deqgaim sea water. Figure 10 illustrates the
finish removal followed by Fourier Transformed bufed in Attenuated Reflexion mode.

O Twaron 1000-sea water, 20C

104—_ ® Twaron 1000-sea water, 80C
102 A  Twaron 1010-as received
100 %
é:l/ 98 —- ‘
> 96 1
‘944 \
& 0] |
E 92 ] b\@xw%}
90 —_—
o] ] -
§ « }% : 2
Z ] ] % 77”77’*"%
80
78 T T T T T T T T T

0 50 100 150 200 250 300 350 400
Aging time (days)

Figure 10: Evolution of the normalised intensitytiodé FTIR peak related to the finish of
Twaron 1000 fibres

For the two aging temperatures, it appears thafitigh content decreases rapidly at the
beginning of aging in sea water and then stabiliz@® 41 days aging onwards. After one
year aging in sea water at 80°C, the residualtfieentent is similar to that dfwaron 1010
fibres, for which the finish content is 0.14 wt%.
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IV.1.2 Technora T200w fibres aged in sea water

The tensile properties dfechnora T200vfibres before and after one and half years aging
in sea water at 20°C and at 80°C were only measurg@rns, results are grouped in Table 3.
Valid tensile tests could not be performed on sirfgires because of slippage at the tensile
clamps, most probably due to the high finish con{@® to 12 wt%) ofTechnora T200w

fibres.

Table 3: Tensile properties of Technora T200w yasseceived and after one and half
years in sea water at 20°C, mean values and stahdaviations

Technora T200W Technora T200wW] Technora T200w
as-received sea water, 20°C| sea water, 80°C,
549 days 549 days
Ultimate Tensile Strength —
UTS (GPa) 2.55+0.26 2.63+0.33 2.26 +£0.13
Tangent 17% of the UTS 71+2 63+5 71+4
modulus 35% of the UTS 61+4 58 +2 63+3
(GPa) 52% of the UTS 677 62+5 62 +2
Breaking strain (%) 4.00 £0.38 4.47 £0.28 3.70.18

Here the tensile strength remains constant afterasd half years aging in sea water at
20°C, and even after the same period at 80°C yt detreases by around 11%. Thechnora
fibre grade therefore appears more suitable thenTtharon grade for long-term marine
immersion. For the same stress level, the tangeduias decreases slightly after one and
half years aging in sea water at 20°C, and remaonstant after one and half years aging in
sea water at 80°C (note that at 17% of the UTSsémant modulus decreases respectively by
8% and 20% for the fibres aged at 80 and 20°C)YoA3waron 100(fibres, this may be due
to some decohesion within the yarns during aging.

In a similar way, decohesion dfechnora T200wyarns may be explained by the
circulation of sea water in the thermostated agamks, and by some finish departure in sea
water. Figure 11 illustrates the finish removaldaled by Fourier Transformed Infrared in
Attenuated Reflexion mode.
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Figure 11: Evolution of the normalised intensitytloé FTIR peak related to the finish of
Technora T200w fibres

It is interesting to note that in this case at 20t finish content offechnora T200w
fibres decreases linearly with aging time, wher@a80°C, there is only a slight decrease in
the finish content. It may be that at the highengerature, crosslinking of the finish occurs.
This point must therefore be considered with cawytas details of the finish compositions are
not available.

IV.2 Viscoelastic and viscoplastic properties

IV.2.1 Comparison between Twaron 1000 and Technora
T200w fibres

Figure 12 shows the evolution of the viscoelastid giscoplastic parameters as function
of applied load for as-receivefiwaron 1000fibres in comparison witiTechnora T200w
fibres. The motor-driven system was used for tlesgeriments.
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Figure 12: Viscoelastic and viscoplastic paramet@)ysg0DO0, (b) g1D2 and (c) m, in sea
water at ambient temperature, using the motor-dril@ding system. The lines connect the

average values.
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The parameters ofwaron 1000fibres presented here are in a similar range ¢seh
determined previously in air by Chailleux and DaJig5].

It appears that the viscoelastic and viscoplasirameters do not follow the same trends
for Twaron 1000and Technora T200wibres. As a general remark, it can be noted that
viscoelastic and viscoplastic parameters are mioredr” (in other words, depend less on the
applied load) for th&@echnora T200uibres than for th&waron 100fibres.

The instantaneous compliance appears to be stabl¢hé lower loads and tends to
decrease up to 60% of the UTS fowaron 1000fibres, whereas it increases slightly as load
increases fol echnora T200viibres. It may be pointed out that these trendsraaccordance
with the evolution of the tangent modulus deterrdifrem static tensile tests (Tables 2 and
3). Moreover, the creep rate of the two materiabnss to diverge at higher loads. Finally, the
instantaneous plasticity diwaron 1000fibres is lower than that ofechnora T200wibres
for the lower loads. At higher loads, the instaptaurs plasticity ofTwaron 1000fibres
increases rapidly and becomes higher than thaeofinora T200vibres.

This difference may be partially explained in teroigleformation mechanisms. Yeh and
Young [25] showed that the modulus Bivaron fibres increases continuously with strain,
whereas the modulus-strain curveT@chnorafibres displays two maxima around 0.3 and
2.6% strain. The authors suggested that these tredsdn modulus result from molecular
slippage due to less efficient lateral H-bonds Tiachnora structure. These additional
irreversible motions may explain the higher insd@ebus plasticity offechnorafibres for
lower loads, but the difference observed at higbads still remains to be explained.

IV.2.2 Influence of sea water on the viscoelastic and
viscoplastic parameters of Technora T200w fibres

Technora T200viibres were first tested in air and in sea waddie¢ overnight soaking) to

study the influence of sea water on the viscoalamtid viscoplastic parameters. The results
are presented on Figure 13. The manual loadin@systas used for these experiments.
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Figure 13: Viscoelastic and viscoplastic paramet@)sg0DO, (b) g1D2 and (c) m, in air and
in sea water at ambient temperature, using the rabloading system. The lines connect the
average values.
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The trend of decreasing instantaneous moduluse@sang gODO0) with increasing load is
revealed in Figure 13-(a); this effect is accerdgdatvhen tests are performed in sea water. The
creep rate is also higher, particularly at low w#&Bigure 13-(b)). The irreversible strain (m)
is not affected, Figure 13-(c).

Ericksen [26] showed that the deformation of arafibdes PRD 49-111, Kevlar 49nd
Kevlar 29 under creep is governed by the crystallite rotgtthe mechanism involves shear
stresses that are governed by hydrogen and vawdals bonds in the interfibrillar regions.
Wanget al. [27] carried out creep tests dfevlar 49filaments under equilibrium moisture
conditions. They observed higher creep activatioergy under low relative humidity (5%)
than under high relative humidity (95%). To expldéims behaviour, they argued that the
bonding force between crystallites connected byamotayer of water molecules, formed
under low relative humidity, is stronger than thadtween crystallites connected by a
multilayer of water molecules, formed under higlatige humidity.

It is likely that multilayers of water moleculesdormed under immersion in sea water. It
may explain the higher instantaneous compliancerebd for the higher load levels (from
~30% of the ultimate tensile strength). The wat@ewules may favour the instantaneous
crystallite rotation by weakening the hydrogen mbeétween the crystallites, resulting in a
lower instantaneous modulus. In a similar way,géeetration of sea water into the structure
may explain the higher creep rates.

IV.2.3 Influence of aging on the viscoelastic and viscoplastic
parameters of aramid fibres

IV.2.3.1 Twaron 1000 fibres

In order to simulate the influence of longer imn@ns bothTwaronandTechnorafibres
were then subjected to creep-recovery cycles gitelonged aging. Given that the tests
described above had shown an effect of the tesira@maent, all subsequent tests were
performed in sea water.

Figure 14 shows the influence of an 18 month agiegod in sea water at 20°C on the
behaviour offwaron 100(fibres.
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Figure 14: Viscoelastic and viscoplastic paramet@)sg0DO, (b) g1D2 and (c) m of Twaron
1000 yarns as-received and aged in sea water. ds$te tvere performed in sea water at
ambient temperature, using the motor-driven loadiggtem. The lines connect the average

values.
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In Figure 14-(a) the increasing stiffness at higlead level is apparent, with lower
stiffness at low loads for the aged samples. Craggs at low loads are also lower after aging,
while the irreversible strain is again unaffected.

At the lower loads, the instantaneous modulusvietdor Twaron 1000ibres aged in sea
water. And yet, it has been shown from tensilestpstformed on single fibres that the tensile
modulus remains constant after one and half yegirgyan sea water at 20°C (Table 2). The
decrease in the instantaneous modulus observednhayeresult from decohesion of the
filaments in the yarn, which is probably favouredfimish removal in sea water. Indeed, the
tensile tests performed at the yarn scale reveslight decrease (~11%) in the tangent
modulus measured at 20% of the ultimate tensiength accompanied by a decrease in the
finish content above 65%, after one and half yeajisng in sea water at 20°C. As for the
tensile tests, it is likely that the filaments aret all aligned in the yarn direction at the
beginning of the creep-recovery tensile test anyg ong@ntate with increasing load. The strain
involved in this process may be included in the load creep rates calculation.

IV.2.3.2 Technora T200w fibres

Figure 15 shows the influence of aging in sea wate€t0 and 80°C on the behaviour of
Technora T200warns.
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Figure 15: Viscoelastic and viscoplastic paramet@sg0DO, (b) g1D2 and (c) m of
Technora T200w yarns as-received and aged in séarwEhe tests were performed in sea
water at ambient temperature, using the loadingsading motor-driven system. The lines

connect the average values.
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The main effect noted here is a drop in initidifséss (by about 20%) after aging at 80°C.
This may be again due to decohesion of the fibmake yarn in the aging tanks and then on
the horizontal test frame. Re-tensioning the yarning loading on the creep test bed at low
loads brings the fibres back to their initial stad@d at higher loads there is no longer an
influence of aging on the different parameters.sThatructural strain” removal may then
appear as an apparent permanent strain, and resatgertical offset of all the values of m
for the aged samples (Figure 15-(c)). As frechnora T200wcould not be tested at the
unitary fibre scale, the inherent mechanical progeicould not be measured independently of
this “yarn effect”. Further work is thus requireddonfirm these interpretations.

The viscoelastic and viscoplastic parametersTethnora T200wfibres aged at 20°C
determined for the lower load also need to be oo, as only one point is available in
these conditions.

V. Conclusions

This paper presents results from a study of thkiente of sea water aging on the
mechanical behaviour of two grades of aramid fipfegaron 1000andTechnora T200w

Static tensile tests indicate up to 20% reductiorstrength after one and half years in sea
water at 20°C but little change in modulus. Thetd®wet appear well-suited to marine
applications but further work is needed to quarttigir long-term durability in sea water.

An automated creep-recovery procedure has beenopexk enabling the parameters for
a non-linear viscoelastic-viscoplastic model toitbentified between 17% and 60% of the
ultimate tensile strength.

First, it is shown that th&echnora T200vand Twaron 1000fibres behave differently in
creep-recovery tests. The most striking differecamacerns the instantaneous compliance: it is
stable for the lower loads and tends to decrease 60% of the UTS fofwaron 100(ibres,
whereas it increases slightly as load increasesTémhnora T200wfibres, which is in
accordance with static tensile tests.

This work reveals a significant influence of thetsecondition folTechnora T200viibres.
The creep rate and instantaneous compliance aherighen the tests are performed in sea
water, most probably due to a weakening of latétadbounds which would favour the
crystallites rotation. The determination of thecaislastic and viscoplastic parameters in sea
water is thus necessary to predict the long-temeirecovery behaviour of aramid fibres for
marine applications.

Finally, the influence of aging in sea water on plagameters is not evident from the tests
performed here. The slight differences observedaiged samples may result from yarn
decohesion that occurs during aging. Even thoughatling results in a significant reduction
of the static tensile strength, the viscoelastid @iscoplastic behaviour within the load range
studied here are not strongly affected after prgdahimmersion in a seawater environment.
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CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

Comme nous avons pu le voir tout au long de cétieee I'utilisation des fibres aramides
dans les géotextiles pour le renforcement des ao#dins et dans les cables et cordages a
applications maritimes souleve d’importantes qoestien termes de durabilité. Pour répondre
a cette problématique, des vieillissements accelérélaboratoire ont été réalisés sur deux
types de fibres aramides utilisées pour ces apgitaspécifiques, a pH9, a pH11, dans l'eau
douce, dans I'eau de mer et dans l'air, dans unargade température comprise entre 20 et
80°C pendant un an et demi. Puis, les fibres igsilont été caractérisées a différentes
échelles, plus spécifiguement a I'échelle macromdéére, structurale, morphologique et
macroscopique, dans le but d’identifier et d’anr@ianotre compréhension des mécanismes
de dégradation mis en jeu dans ces conditions.

Tout d’abord, les résultats de cette étude ont {ged@® montrer que, concernant les fibres
Twaron 1000 la résistance mécanique est plus affectée a pjdéldans I'eau douce et dans
I'eau de mer, et est plus affectée dans I'eau detidans I'eau de mer qu’a pH9, apres un an
et demi de vieillissement. Cependant, aucune éwoluidte module n'a été observée, quelles
gue soient les conditions. De plus, les vieilliseata réalisés dans l'air n'ont engendré
aucune conséquence sur les propriétés mécanigées @ 80°C. L'ensemble de ces résultats
associés aux analyses multi-échelles ont ainsiipatfidentifier les mécanismes mis en jeu
dans les différentes conditions étudiées.

Dans l'eau douce et dans I'eau de mer, les chutesésistance mécanique observées
semblent étre essentiellement dues a la diminudera taille des chaines. En effet, des
mesures de viscosité ont permis de mettre en ésadiéxistence d’'une relation linéaire entre
la viscosité réduite (liée a la taille des chalretda résistance mécanique.

A pH9, la diminution de la résistance meécaniqueldendtre principalement liée a des
phénomenes de coupure de chaines, attribués astiauctmn des liens transversaux entre
cristallites adjacentes (comme les « fibrilles @ahe »). De plus, dans cet environnement, un
développement de porosité fermée mis en évidencalgm mesures de densité contribue
également, dans une moindre mesure, a la rédud®iden résistance mécanique.

A pH11, la diminution de la résistance mécaniquet @re attribuée uniquement aux
coupures de chaines macromoléculaires, une relltiéaire entre la viscosité réduite et la
résistance mécanique ayant été mise en évidencpluBedes analyses par Diffraction des
Rayons X ont permis de localiser ces coupures dénel au niveau des liens transversaux
entre cristallites adjacentes et des moléculesatla¢ entre cristallites consécutives.

Concernant les fibreBechnora T240la dégradation dans I'air, dans I'eau douce, 8 pH
a pH11l a été suivie en adoptant cette méme démanciiteééchelles. Les résultats n’ont
révélé que peu (voire pas) d’évolution des progsiéhécaniques jusqu’a un an et demi de
vieillissement dans toutes les conditions, mémeplas agressives (pH11l et 80°C). Cette
étude a ainsi permis d’'attester la grande stalulbtées fibres en milieu aqueux plus ou moins
basique.
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Par la suite, nous nous sommes intéressés a émtkide I'ensimage sur la durabilité des
fibores Twaronet Technoraen environnement modérément alcalin. Nous avoransi mettre
en évidence que :

- Pour les fibresTwaron I'ensimage limiterait Iégérement I'hydrolyse, das pertes de
résistance mécanique sont plus faibles pour lesdilsomportant une proportion massique
d’ensimage plus élevée. Cependant, 'ensimage n®leeavoir aucune influence sur le
module élastique, quelles que soient les conditilengieillissement.

- Pour les fibre§echnora 'ensimage n’aurait un effet positif sur la réarsce mécanique
gue dans les conditions les plus agressives (pHBD%). De plus, comme pour les fibres
Twaron le module élastique ne semble pas étre influpac€ensimage.

L’ensimage permet donc non seulement de limitebréiaion des fibres, mais peut
egalement jouer un réle protecteur vis-a-vis dgdiblyse. Il semblerait intéressant d’adopter
cette méme approche pour des fibres a plus forgsopions d’ensimage, comme les fibres
Technora T200wou pour des fibres avec différentes natures dieauge.

Dans la suite de cette étude, nous avons égalecoemparé I'évolution des propriétés
fonctionnelles des fibreIwaron 1000 Technora T240et polyesters vieillies en milieu
modérément alcalin, dans le but de répondre aexragations quant a la possibilité d’utiliser
les fibres aramides comme solution de remplacerdest fibres polyesters dans les sols
traités. Nos travaux ont ainsi mis en évidencetdiiits comportements.

A pH11, la résistance mécanique évolue difféeremnsentant la nature des fibres. Pour
les fibresTwaron 1000 cette caractéristique diminue selon une loi liganrique avec le
temps de vieillissement, alors que pour les fibpesyesters, elle diminue linéairement.
Concernant les fibreSechnora T240la résistance mécanique reste stable jusqu’anuet a
demi de vieillissement, méme a 80°C. Par ailleamsune évolution de module élastique n’est
observée pour les fibres aramides alors que psuidees polyesters, les diminutions peuvent
atteindre 50% apres seulement six mois de vielient a pH11 et 75°C.

A pH9, la résistance mécanique des fibfegron 1000et polyesters diminue dans les
mémes proportions selon une loi linéaire avec lapte de vieillissement, alors que la
résistance mécanique des fibréschnora T240n’évolue pas jusqu’a un an et demi de
vieillissement, méme a 80°C. De méme qu'a pHllméxlule des fibres polyesters chute
alors que celui des fibres aramides reste stable.

Cette étude a révélé que les fibfexhnora T24Gemblent étre parfaitement adaptées, en
termes de durabilité, au renforcement des solsqbesj et seraient donc une excellente
alternative aux fibres polyesters. Les prédictiaies durées de vie estimées a pH11l ne
permettent cependant pas d’exclure [l'utilisatiors déres Twaron 1000 pour ce type
d’applications. En effet, les pertes de résistamg&zanique extrapolées a long terme sont
relativement faibles a température ambiante. Cegpenadn peut s’interroger a juste titre sur
la 1égitimité d'utiliser des lois de type Arrhenipsur des extrapolations a trés long terme, en
particulier dans le cas ou les caractéristiquesestiiune évolution logarithmique avec le
temps de vieillissement. La poursuite des viedlieents a des temps plus longs apparait donc
nécessaire a une prédiction fiable de durée dawssi bien a pH9 qu’'a pH11. Cette étude
comparative pourrait également étre étendue ardsatypes de fibores comme les poly(vinyl
alcool) nouvellement utilisées dans les géotextiles
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Enfin, nous avons comparé le comportement viscogles et viscoplastique de deux
types de fibres aramides utilisées pour les cadtléss cordages a applications maritimes, et
étudié l'influence de I'eau de mer et du vieillissnt dans cet environnement spécifique sur
ce méme comportement. Pour cela, un systeme mofoeisnettant de solliciter les fibres en
fluage-recouvrance en immersion a été développe résultats de cette étude ont permis de
révéler tout d’abord que le comportement viscoilastet viscoplastique des fibréschnora
T200w et Twaron 1000est différent. La principale différence concernectanplaisance
instantanée en fluage : celle-ci est stable eiret230% de la contrainte a la rupture puis
diminue jusqu’'a 60% de la contrainte a la ruptuoerpfibres Twaron 1000 alors qu’elle
augmente légerement jusqu’a 53 % de la contrairiee rapture pour les fibre$echnora
T200w ce qui est en accord avec les résultats obtesnudgs essais de traction. Ces aspects
devront donc étre pris en compte dans le choixnda®riaux utilisés pour les cables et les
cordages a applications maritimes. Ensuite, cdtideéa également montré une influence
significative de l'eau de mer sur les parametres cgractérisent le comportement
viscoélastique et viscoplastique des fibfeshnora T200wEn effet, la vitesse de fluage et la
complaisance instantanée sont plus élevées loregueycles de fluage-recouvrance sont
réalisés dans I'eau de mer que dans l'air. La patiéh de I'eau de mer au sein des fibres
fragiliserait les liaisons latérales (liaisons logine) ce qui favoriserait ainsi les rotations de
cristallites, et donc la déformation en fluage. dé&ermination de ces parametres dans les
conditions de I'étude s’avére donc nécessaire gpuediction fiable du comportement a long
terme en fluage-recouvrance. Enfin, les résultasparmettent pas de conclure quant a
I'influence du vieillissement en eau de mer sucdenportement en fluage-recouvrance des
fibres Twaron 1000et Technora T200wMéme si des diminutions de résistance mécanique
ont été observées, les parametres du modele sdngeenaffectés apres une immersion
prolongée en eau de mer. Les quelques différenactEes seraient vraisemblablement dues
une désorganisation des fibres au sein des meéles, a faibles charges, les fibres ne
seraient pas toutes orientées dans la directiola deeche, diminuant significativement le
module, mais se réorienteraient a plus forte chgrgemettant de recouvrer le module des
fibres non-vieillies. Par ailleurs, des essais rdetion ont permis de conclure a une grande
stabilité des fibres aramides en eau de mer. En, éffs pertes de résistance mécaniques sont
relativement faibles apres un an et demi de \és#liment. Les résultats de cette derniére étude
semblent donc démontrer que les fibfegaron 1000et Technora T200vpourraient étre de
bons candidats pour les applications en eau de mer.

Ce travail, dans son ensemble, a permis de fodasirndicateurs de durabilité fiables, de
contribuer a améliorer la compréhension des mécmssde dégradation dans I'eau douce,
'eau de mer et en milieu modérément basique, gustdier la possible utilisation des fibres
aramides dans les géotextiles pour le renforcerdesntsols basiques et dans les cables et
cordages a applications maritimes. En effet, lése§ aramides, en particulier les fibres
Technora démontrent une trés bonne stabilité dans lesitons étudiées, a température
ambiante.

Cette étude de durabilité ouvre de nombreuses @eigps. Concernant I'étude des
mécanismes de dégradation hydrolytique, d’autrelsnigues d’analyse et de caractérisation
pourraient affiner notre compréhension du compoetena long terme des fibres aramides.
Par exemple, la Diffraction des Rayons X aux FailAagles permettrait de caractériser le
développement et la taille des microvides au cdursieillissement. De méme, I'observation
par Microscopie Electronique a Transmission deeBbimprégnées de sulfure d’argent
permettrait de caractériser la répartition des avicles au sein de la structure.
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Conclusions et perspectives

La réalisation d’analyses par Chromatographie dision Stérique a Haute Température a
différents temps de vieillissement pourrait égalettfieurnir de précieuses informations quant
aux évolutions de distribution des masses macraulaliges et de I'indice de polydispersité.
Cette derniere technique pourrait également étremaiyen de mettre en évidence des
phénoménes de dégradation de surface préférentiellde dégradation homogéne. Enfin,
I'analyse des produits de décomposition par Therawogétrie couplée a la Spectrométrie de
Masse pourrait confirmer que plus les chaines smnirtes, plus la température de
décomposition est décalée vers les basses temmratette technique constituerait donc
une alternative a la viscosimétrie pour mettre @dedhice des phénomenes de coupures de
chaines, en particulier pour les fibres qui présgnine proportion d’ensimage importante.

D’autre part, il serait intéressant d’étudier llugnce d’autres contraintes telles que le
fluage, les cycles d’humidité/séchage et la présede micro-organismes pour les
applications de renforcement, ou telles que lagmes la fatigue et le passage sur poulies
pour les cables et cordages a applications mastiswe le vieillissement des fibres aramides.

De méme, il serait souhaitable d’extrapoler lesltats obtenus pour les fibres unitaires, a
I'échelle de la méche dans un premier temps, plichelle des cables, des cordages et des
géotextiles. Ce travail permettrait alors de prélVonpact du vieillissement sur les structures
et les assemblages a partir de « petites » quardiégé matériaux, ce qui présenterait un
avantage économique certain pour ce type d'études.

Enfin, il apparait intéressant de valider les rédsal de vieillissements accélérés en
laboratoire par I'expertise de matériaux vieilliar ssite. Dans cette optique, des
vieillissements de géotextiles a base de filireshnoraont été initiés dans un sol traité a la
chaux, dont la température, I'’humidité et le pHtsoontrolés régulierement. De la méme
facon, il serait envisageable de suivre précisérteetcle de vie de cables a applications
maritimes, en collectant I'ensemble des informatioelatives aux contraintes d’utilisation
(durée d'immersion, charge, temps d’exposition aldmiere du jour...). Des retours
d’expérience terrain pourraient se révéler tregutifs, mais sont encore, malheureusement,
difficiles a obtenir. C’est pourquoi, la mise eraqg@ systématique d’'un échantillonnage
destiné aux études de durabilité apparait aujourditdispensable, par exemple lors de la
construction de remblais.

Pour compléter I'étude du comportement viscoélasti@t viscoplastique des fibres
aramides en eau de mer, il serait intéressant alsegé d’autres types d’essais de durabilité
tels que des essais de passage sur poulies oastiesié fatigue en traction a I'échelle de la
méche dans un premier temps, puis a I'échelle ébkes et des cordages. De méme, il est
important de quantifier la durée de vie des cableluage dans I'air et dans I'eau de mer afin
de déterminer la gamme de charge acceptable esatitih. Une derniére perspective a ce
travail serait, par exemple, d’extrapoler I'étude abmportement en fluage-recouvrance des
fibores aramides au dimensionnement des géotexfiles. essais similaires pourraient étre
réalisés sur des fibres vieillies en milieu modérgnhbasique afin d’évaluer les conséquences
du vieillissement sur leur déformation en fluage.

Pour finir, cette étude a permis de répondre aemtain nombre de questions relatives au
comportement a long terme des fibres aramides diwss milieux aqueux spécifiques.
Cependant, comme lillustre le grand nombre degmtives proposées, de I'eau douce, de
I'eau de mer, ou de I'eau plus ou moins basiquegn@ore couler sous les ponts avant que
I'on ne maitrise complétement la durabilité de filees aux caractéristiques si particulieres.
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ANNEXE 1 Calcul dedensité apparente

ANNEXE 1 : Calcul de la densité apparente

Dans notre étude, nous avons mesuré la densitéedr types de fibresTwaron
constituées du méme polymére mais comportant dgsprons d’ensimage différentes : les
fibres Twaron 1000(notée «T'1000 »en indice) comportent 0,6 a 1% massique d’ensimage

alors que les fibreIwaron 1010(notée «T1010 »en indice) comportent 0,14% massique
d’ensimage.

Ces mesures montrent que la proportion d’ensimafieence la densité. En effet, la
densité des fibrefwaron 1000(0,6 a 1% massique d’ensimage) est de 1,425 + (a8
que celle des fibre§waron 1010(0,14% massique d’ensimage) est de 1,445 + 0,PO6r
s’affranchir de l'effet de I'ensimage sur la deésihous avons « désensimé » les fibres
Twaron 1010Pour cela, les fibres ont été immergées darnsaliétl pendant 2 heures dans un
bac a ultrasons a température ambiante, puis snedendamment a l'eau distillée, et
finalement séchées a I'étuve a 30°C. La densitéuréespour les fibre§waron 1010
désensimées est alors de 1,449 + 0,007. Ainspphiait que plus la proportion massique
d’ensimage est faible, plus la densité est élevée.

Or, nous avons constaté que la proportion d’ensenuisg fibreSfwaron 1000diminuait
dés les premiers jours de vieillissement hydrolygigl'évolution de I'intensité normalisée du
pic caractéristique de I'ensimage (situé & ~1109)cdes fibresTwaron 1000est donné en
Figure 1 pour les vieillissements réalisés a pH® @ti11, a 80°C.

105 A pHY, 80€C
m  pH11, 80€
100
S
3 95
L
g
S 90
<
2
‘»
85+
5 T A
c
- A
80

T T T T T T 1
0 50 100 150 200 250 300 350 400
Temps de vieillissement (jours)

Figure 1 : Evolution de I'intensité normalisée dig paractéristique de I'ensimage des fibres
Twaron 1000 vieillies a pH9 et a pH11

L’objectif du calcul détaillé dans cette partie dstdéterminer une densité appareut&
qui correspond a la densité du polymere associ@ fososité, sans tenir compte de la
proportion d’ensimage résiduel, comme illustré-agure 2.
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ANNEXE 1 Calcul dedensité apparente

Ensimagedens _______________________ N
Polymére,d polymere d
""""""""" >_ d* > fibre
(: dmesurée )
_Pores N
______________________ /

Figure 2 : Section d’'une fibre et définition dessiéés considérées

Dans un premier temps, la densité de I'ensimageaculée. Ensuite la méthode utilisée
pour déterminer la proportion massique d’ensimaggduel et de polymere sera décrite.
Enfin, I'expression ded * sera explicitée.

|. Calcul de la densité de I'ensimage des fibres  Twaron

Dans les composites, le taux de porodfg . peut étre estime a partir de la relation

suivante :
M

renfort + M matrice] (1) [1]

,0 renfort ,0 matrice

Vpores = 1_ pcomposite(

aveC Pyomuosie 12 Masse volumique du compositg,,, la masse volumique du renfort,
Prmavice 18 Masse volumique de la matridd la fraction massique du renfort, bt

la fraction massique de la matrice.

rrenfort matrice

En adaptant I'expression (1) aux fibres ensiméetur de porosité peut étre exprimé de
la facon suivante :

M
d

polymere + Mensimage} (2)

Vpores = l_ d fibre( d

polymeére ensimage

avec d;,. la densité de la fibre ensiméd la densité du polymeére « pur » avant

polymere

vieillissement, d la densité de I'ensimageél

' Yensimage

la fraction massique du polymere

" polymere

pur, etM la fraction massique de I'ensimage.

ensimage

Dobbet al. [2] ont mis en évidence I'existence de zones dewidans les fibreBwaron
Dans le cadre de notre etude, nous avons consjdeiré .. =0 pour les fibres non-vieillies.

Cette premiére approximation nous permettra d’estinon pas la proportion réelle de vides
mais la proportion relative de porosité créée ausdes différents vieillissements.
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ANNEXE 1 Calcul dedensité apparente

Ainsi, a partir de I'équation (2), on peut écriup les fibres non-vieillies que :

M A M_
dﬁbre( polymeére + ensmage} — 1 (3)

d polymere densimage
Soit,
d _ M ensimage ( 4)
enemage (l/ d fibre ) - (M polymére/ d polymére)

Concernant les fibres désensimées, on peut raibamant admettre que
d

T1010 désensimé™ d polymere*

Connaissant égalemewit M et dg,. pour les fibresTwaron 1010non-

polymere? ensimage

vieillies, on peut calculed

ensimage'

En se basant sur les proportions massiques d’ensimagnées par le producteur, on
determine une densitéd, ... de I'ordre de 0,49 pour les fibréBvaron 1010(0,14%

massique d’ensimage), et comprise entre 0,38 dtfhar les fibre§waron 1000(0,6 a 1%
massique d’ensimage).

lI. Détermination du taux d’ensimage résiduel

Compte-tenu que la quantité d’ensimage résidueluéven fonction du temps et des
conditions de vieillissement hydrolytique (diss@uat plus ou moins importante dans la
solution de vieillissement), le taux d’ensimageadesl doit étre considéré. AinsiM et

M ont été estimées par Spectrométrie Infrarouge asloenée de Fourier, en faisant

I'hypothese qu’une diminution de x% de la hauteur gic caractéristique de I'ensimage
correspondait a une perte de x% d’ensimage. L'éwolde M ... et deM . ... peut alors

étre déterminé a différents temps de vieillissenagpairtir des deux relations suivantes :

polymeére

ensimage

M _ M _ X M ensimage non-vieilli (5)
ensimage ensimage non-vieilli
’ ’ 10C
XM _ . .
— ensimage non-vieilli
M polymeére — M polymére at0+ 10C (6)
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ANNEXE 1 Calcul dedensité apparente

lll. Densité apparente des fibres Twaron

On définit la densité apparentt* comme la densité du polymére associé a sa parosité
sans tenir compte de I'ensimage résiduel, telle:que

d* _ mpolymére - dpolymérevpolymére (7)

+V \Y +V

Vpolymére pores polymeére pores

En multipliant le numérateur et le dénominateur Vag «.e * Voores + Vensimage ON ObtieNt :

M potymere 9 sire
d*=d Vpolymére =d d polymére 3
- polymérev +V — Y polymére M d ( )
polymére pores polymeére ™ fibre
— polymere Tibre yy
d pores
polymére

avecd,, . la densité mesurée.

En remplacanV .. par I'expression de I'équation (2), I'équation (@vient :

M polymeére d fibre

M polymeére dfibre +1_ d _ M ensimage+ M polymeére
d fibre d d

9)

d* =

polymere ensimage polymere

d* sera calculée pour chaque temps de vieillisse@erbnsidérantd, ... ~0,49. On
pourra ainsi évaluer le développement éventueldesité au cours du vieillissement.

Les Figures 3 et 4 présentent I'évolution de lasdénmesuréed,, ., et de la densité

apparente des fibréavaron 1000d * avec le temps de vieillissement respectivemerii® p
et a pH11, a 80°C.
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ANNEXE 1 Calcul dedensité apparente

A Densité apparente

1474 _ A Densité mesurée

1,46—-
1,45- A
1,44-
1,43-
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=

1,40

T T T T T T 1
50 100 150 200 250 300 350 400
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o 4

Figure 3 : Evolution de la densité mesurée et dedasité apparente des fibres Twaron 1000
avec le temps de vieillissement a pH9 et 80°C
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Figure 4 : Evolution de la densité mesurée et dedasité apparente des fibres Twaron 1000
avec le temps de vieillissement a pH11 et 80°C

Dans ces conditions, on peut constater que la prissompte du départ d’ensimage a une
influence significative sur la densité pour les psntourts. Cependant, pour les temps plus
longs, la correction est négligeable du fait qu'ugrande proportion de I'ensimage est
dissoute dans la solution de vieillissement.
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ANNEXE 1 Calcul dedensité apparente

V. Densité apparente des fibres Technora

La méme démarche a été suivie pour les fibehnora

Nous avons mesuré la densité de deux types desfiteehnorabasées sur le méme
polymeére mais qui comportent des proportions dieagie différentes : les fibréechnora
T240 comportent 2,5% massique d’ensimage, alors quefibees Technora TOOOne
contiennent pas d’ensimage.

De méme que pour les fibr@svaron il apparait que la proportion d’ensimage influenc
la valeur de la densité mesurée. En effet, la tiewtss fibreSTechnora T24@st de 1,387 +
0,003 alors que la densité des fibrBschnora TOOOest de 1,398 + 0,002. A partir de
I’équation (4), on trouve que ~1,06. De la méme facon, on calcué a partir de

ensimage
I’eéquation (9) en estiman¥l et M qimage PAr SPECtromeétrie Infrarouge a Transformée de

Fourier.

polymére
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ANNEXE 2 : Influence de I'ensimage sur la résistaa@n abrasion

Les cordages a applications maritimes sont souauisgours de leur utilisation, a une
abrasion interne de la structure du cordage etedabnasion externe due au passage sur des
poulies ou sur des guides [1]. Il est reconnu guéaible résistance en abrasion des fibres
Kevlar 29 et Kevlar 49 est une limite a leur utilisation dans ce typepglaation. Pour
améliorer ces caractéristiques, plusieurs techsidekes que I'application en surface d’'un
ensimage ou I'imprégnation de résine ont été engasy

Pour évaluer la résistance a I'abrasion des fipogmeres, les tests « yarn-on-yarn » [2]
sont couramment employés. Dans notre étude, dssaieisété réalisés dans l'air et dans I'eau
de mer, en utilisant jusqu’a quatre charges, pesrdifférents types de fibres étudiées. La
méthode, illustrée en Figure 1, est décrite plusdétails dans la partie Matériaux et
Techniques Expérimentales.

Figure 1 : Essai d’abrasion « yarn-on-yarn » (d'asrla norme Cl 1503-00). Ici, I'essai est
réalisé sur une méche de fibres Technora T200w kizens de mer.

Les Figures 2 et 3 présentent le nombre de cydesupture de méches de fibresaron
1000(1730 dtex) eTwaron 101Gsoumises a des essais d’abrasion type « yarn-on»ydans
I'air et dans I'eau de mer respectivement, en fonatle la charge appliquée (de 0,5 a 2,5% de
la charge a la rupture). Les fibr@svaron 1000comportent 0,6-1% massique d’ensimage
alors que les fibreSwaron 1010comportent seulement 0,14% massique d’ensimage.
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Figure 2 : Durée de vie en abrasion « yarn-on-yaren fonction de la charge appliquée,
dans l'air

Pour le plus faible niveau de charge, la durée ideem abrasion dans l'air des fibres
Twaron 1000et Twaron 1010est similaire. On distingue une Iégere amélioratle la durée
de vie en abrasion pour les fibr&swaron 1000pour les charges plus élevées. Les fibres
Twaron 1010n’ont pu étre testées en abrasion pour le niveachdrge la plus élevé du fait
d’'un manque de lubrification.
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Figure 3 : Durée de vie en abrasion « yarn-on-yaren fonction de la charge appliquée,
dans I'eau de mer
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ANNEXE 2 Influence de I'ensimage sur la résistartabrasion

Dans I'eau de mer, les fibrdsvaron 1010n’ont pu étre testées qu’a un seul niveau de
charge. Dans ce cas, la durée de vie en abrassfibdesTwaron 1000et Twaron 1010est
similaire. Pour les autres niveaux de charge, ile®ed ne peuvent pas étre sollicitées en
abrasion, du fait d’une lubrification insuffisantéotons que la durée de vie des fibfegaron
1000est plus importante dans I'air que dans I'eau de :npar exemple, le hombre moyen de
cycle a la rupture dans I'eau de mer est de 34@@mnwalors qu’il est de 1320 environ dans
I'air, pour une méme charge de 1,40 N. Ceci peat &ttribué a un départ d’ensimage dans
I'eau de mer sous I'action de I'abrasion entredfyrconduisant a une diminution notoire de la
résistance en abrasion.

La Figure 4 présente le nombre de cycles a la rete méches de fibr@gchnora T240
(1670 dtex),Technora T200W1875 dtex) effechnora TOOGoumises a des essais d’abrasion
type « yarn-on-yarn » dans l'air, en fonction deharge appliquée (de 0,5 a 2% de la charge
a la rupture). De méme, la Figure 5 présente lebmerde cycles a la rupture de méches de
fibres Technora T200vet Technora TOO@oumises a des essais dans I'eau de mer. Les fibres
Technora T240comportent 2,5% massique d’ensimage, les fibfexhnora T200w
comportent 10 a 12% d’'un « marine finish » des@inégméliorer la résistance en fatigue en
flexion des cables en milieux humides [3], et légels Technora TO0Osont dépourvues
d’ensimage.
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Figure 4 : Durée de vie en abrasion « yarn-on-yaren fonction de la charge appliquée,
dans l'air

La durée de vie en abrasion dans l'air des fiireshnora T200vest supérieure a celle
des fibresTechnora T240Les fibresTechnora TOOM'ont pu étre testées qu’au plus faible
niveau de charge, du fait d'un manque de lubrificatll apparait que les fibrebechnora
TO0O0sont considérablement moins résistantes a I'almmagie les fibre¥echnoraensimées.
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Figure 5 : Durée de vie en abrasion « yarn-on-yaren fonction de la charge appliquée,
dans I'eau de mer

Dans I'eau de mer, les fibr@®chnora TOOM' ont pu étre testées qu’a un seul niveau de
charge, du fait d’'un manque de lubrification. lpapit que les fibreechnora TOO0Gont
considérablement moins résistantes a I'abrasionlegiébresTechnora T200wNotons que
les durées de vie en abrasion des fifreshnora T200veont comparables dans l'air et dans
I'eau de mer. Ceci pourrait indiquer que I'ensimalgs fibresTechnora T200we part pas
dans I'eau de mer sous I'action de I'abrasion efiitres.

A titre comparatif, on constate que la résistancal@asion dans l'air des fibréechnora
T240et Twaron 1000est similaire. Cependant, la résistance mécardgsefibresTechnora
T200west supérieure a celle des fibfesaron 1000 et le cas échéant des fibféschnora
T24Q dans l'air et dans I'eau de mer. Par exempl@&ol®bre moyen de cycles a la rupture
dans l'air est d’environ 1320 pour les fibiesaron 1000et de 5570 pour les fibr@gchnora
T200w pour une charge de 1,4 N environ. De méme, lebnemmoyen de cycles a la rupture
dans I'eau de mer est d’environ 340 pour les fidiearon 1000 et de 4820 pour les fibres
Technora T200wpour une charge de 1,4 N environ.

Cette étude permet de conclure & une amélioratitmire de la durée de vie en abrasion
dans l'air et dans I'eau de mer pour les fibfesaronet Technoraensimées, et en particulier
pour les fibresTechnora T200wL’ensimage joue donc un rdle de lubrifiant qumite les
phénomenes d’abrasion entre les fibres, a condigorésister a I'eau de mer.
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Résumé

Les fibres aramides sont des fibres a hautes pesfozes mécaniques utilisées dans les géotextiles
pour le renforcement des sols traités ou dansileles et cordages a applications maritimes. L'dibjec
de ce travail consiste a répondre aux problématiqie durabilité posées dans le cadre d'une
exposition prolongée en sols alcalins (pH9-pH11l) dans lI'eau de mer, et a améliorer la
compréhension des mécanismes de dégradation migewenDes vieilissements accélérés en
laboratoire ont donc été réalisés sur trois typefitnles aramides dans différents milieux.

Dans un premier temps, les fibres ont été caraésia I'échelle macromoléculaire, structurale,
morphologique et macroscopique. Ainsi, des chutegddistance mécanique associées principalement
a des phénoménes de coupures des chaines ontsét eni évidence pour les fibrfewaron 1000
vieillies dans I'eau douce, dans I'eau de mer, ® @l & pH11l. Cependant, aucune évolution du
module de traction n’a été observée dans ces tomslitCette méme approche multi-échelles a mis en
évidence la grande stabilité des fibfeschnora T240dans ces environnements pourtant agressifs.
Ensuite, I'étude de I'influence de I'ensimage surieillissement en environnement alcalin révéle qu
non-seulement la présence d’ensimage permettditniter I'abrasion entre les fibres, mais pouvait
également jouer un réle de protection vis-a-vid'lagdrolyse. Enfin, la comparaison de I'évolution
des propriétés mécaniques des fibres aramidedyetspers vieillies en milieu basique a révélé qe |
fibres Technora T24@emblent étre trés bien adaptées au renforcereergdds traités compte-tenu de
leur grande stabilité vis-a-vis de I'hydrolyse.

La deuxiéme partie de ce travail est consacréestade du comportement viscoélastique et
viscoplastique des fibrebwaron 1000et Technora T200wLes résultats ont révélé une influence
significative de l'eau de mer sur la déformation #uage-recouvrance, mais linfluence du
vieillissement sur ce comportement n’a pas clairgrag établie.

Mots-clés :fibres polyaramides, durabilité, hydrolyse, gétiteg, cables et cordages

Abstract

Aramid fibres are high-performance fibres proposied geotextiles for treated ground
reinforcement and in ropes and cables for maringdiations. This work aims at answering the
durability issues raised by a prolonged exposur@kaline grounds (pH9-pH11) or in sea water, and
at giving a better insight into the degradation haisms. For that purpose, accelerated agings in
laboratory have been performed for three typesarhal fibres in different environments.

First, the fibres have been characterized at theron@olecular, structural, morphological and
macroscopic scales. Some strength losses mainbgiagsd to chain scissions phenomena have been
highlighted forTwaron 1000fibres aged in tap water, in sea water, at pH9amH11. However, the
tensile modulus remains stable in these conditibhe. same multi-scales approach has been adopted
for Technora T24(@ibres which appear to be very stable in theseemgive environments. Then, the
influence of the finish on the fibres durabilitysheeen shown: not only the finish limits the susfac
abrasion between fibres, but it can protect theefibtowards hydrolysis as well. Finally, the
comparison of the mechanical properties evolutiafnmolyesters and aramid fibres aged in an alkaline
environment reveals that tiechnora T240ibres are well-suited for alkaline ground reirfement,
because of their high stability towards hydrolysis.

The second part of this work is dedicated to theysof viscoelastic and viscoplastic behaviour of
Twaron 1000and Technora T200wibres. The results indicate a significant inflaenof sea water
immersion on the creep-recovery deformation, bet itifluence of aging on this behaviour is not
obvious.

Keywords: aramid fibres, durability, hydrolysis, geotextileables and ropes



