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Introduction générale

La présence de déchets plastiques en mer est reportée depuis les années 70.
Le sujet a peu a peu pris en ampleur scientifique (figure 1) et en médiatisation avec
notamment la révélation du 7¢ continent. L’étendue de cette pollution, son impact sur
la biosphere ainsi que le devenir de ces déchets font partie des problématiques les plus

étudiées du domaine.
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Ficure 1 — Nombre de publications contenant le mot "microplastic" ou "microplastics”

dans le titre selon le site Webofknowledge.com

Les plastiques sont des matériaux polymeres, de plus en plus utilisés depuis la
fin de la seconde guerre mondiale. Chaque année, une partie de ces matériaux terminent
dans les océans du fait d’'une mauvaise gestion de leur fin de vie. En milieu marin, ces
déchets sont exposés a diverses contraintes environnementales : des contraintes méca-
niques (dues a l'action des vagues, de la turbulence et des sédiments), un vieillissement
chimique (lié a I'exposition au rayonnement UV, a '’eau et a I'oxygene) et une interaction
avec les organismes vivants. Ces contraintes entrainent la fragmentation de macroplas-

tiques en microplastiques secondaires, particules de taille inférieure a 5 mm.

Les mécanismes de vieillissement des polymeres ainsi que leurs impacts sont



étudiés depuis des dizaines d’années dans le cadre de travaux visant a déterminer, entre
autres, la durée de vie de ces matériaux dans des applications diverses. Leur durée de vie
pouvant étre de plusieurs dizaines voire centaines d’années, les vieillissements doivent
étre accélérés artificiellement. Pour cela une augmentation de la température est généra-
lement utilisée en les placant dans un environnement proche du milieu dans lequel ils
évoluent. Cependant, le vieillissement des polymeres n’est que rarement étudié une fois
ce critere de fin de vie applicatif atteint, qui correspond généralement a un faible niveau
de dégradation. Dans le cadre de la formation des microplastiques, il apparait important
de considérer les vieillissements au-dela de ce critere, jusqu’a la perte totale de tenue mé-
canique. L’étude du vieillissement des polymeres a fort niveau de dégradation apparait
comme un sujet novateur et s’inscrit dans la démarche de compréhension de la formation

des microplastiques en milieu marin.

L'objectif de cette these est d’étudier le devenir des polymeres en milieu marin.
Le polyamide 6, largement utilisé dans le domaine maritime et peu retrouvé lors des
campagnes d’échantillonnages en milieu marin, a été choisi comme matériau modele.

Afin de mener a bien cette étude, il est nécessaire d’étudier différents points :

1. Identifier quels sont les mécanismes de dégradation impliqués dans le vieillisse-

ment des polymeres en milieu marin, en particulier pour le polyamide 6.

2. Réaliser une étude entre propriétés et structure afin d’identifier les parameétres per-

mettant de décrire la fragilisation des polymeres.

3. Déterminer les conditions pour lesquelles la formation de microplastiques est en-

visageable.

4. Examiner l'influence de la nature du polymere et de son état de dégradation sur la

capacité des organismes procaryotes a coloniser ces surfaces.

Cette these a été menée a I'Institut Frangais de Recherche pour I’Exploitation
de la Mer (Ifremer) de Brest dans I'unité Recherches et Développements Technologiques
(RDT). Ce projet est 'aboutissement d’un travail pluridisciplinaire entre deux théma-
tiques du laboratoire Comportement des Structures en Mer (LCSM), la partie matériau
spécialisée dans la durabilité des polymeres et composites et la partie hydrodynamique
spécialisée dans le comportement des structures en mer ainsi qu’avec le laboratoire Dé-
tection Capteur et Mesures (LDCM), dont une partie de l’activité est orientée sur la com-
préhension et la maitrise de la biocolonisation. Cette étude a pour objectif de décrire
le vieillissement du polyamide en milieu marin a fort niveau de dégradation, les mé-

canismes impliqués dans sa dégradation, les conséquences sur les propriétés physico-



chimiques et mécaniques ainsi que le mécanisme de fragilisation. L'objectif étant de dé-
finir des conditions pour potentiellement former des microplastiques. Les travaux per-
mettront également de déterminer l'influence de la nature du polymere et de son niveau

de dégradation sur la diversité des communautés bactériennes.

Le Chapitre 1 sera dédié a une analyse des connaissances existantes dans la
littérature sur le devenir des plastiques en milieu marin. Il s’attachera a comprendre
comment est apparue la problématique des déchets plastiques et s’intéressera aux inter-
actions développées avec ’environnement biotique et abiotique. L'importance du vieillis-
sement dans le mécanisme de formation des microplastiques sera mise en évidence. Les
mécanismes de dégradation a considérer seront présentés ainsi que leurs conséquences
sur les propriétés physico-chimiques et mécaniques. Ce chapitre sera conclu par une des-

cription de la stratégie d’étude mise en ceuvre.

Le Chapitre 2 sera consacré aux matériaux choisis pour cette étude, aux envi-
ronnements de vieillissement mis en place ainsi qu’aux techniques expérimentales utili-
sées pour caractériser les matériaux mais également l'interaction de ces derniers avec le

microbiote.

Le Chapitre 3 s’intéressera a I'impact du vieillissement a fort niveau de dégra-
dation sur le polyamide 6. Les conséquences du vieillissement sur les propriétés physico-
chimiques et mécaniques seront exposées. Ce chapitre regroupera les résultats obte-
nus selon chaque environnement de vieillissement mis en place afin de permettre une

meilleure discussion dans les chapitres suivants.

Le Chapitre 4 correspondra a l’analyse des phénomenes mis en jeu lors du
vieillissement en eau du polyamide 6. Il s’agira d’identifier quel est I'impact de l'eau
en absence et en présence d’oxygene dans la dégradation en milieu marin. Une modéli-

sation du processus sera proposée lorsque le mécanisme est identifié.

Le Chapitre 5 sera consacré a ’analyse des conséquences du vieillissement sur
les propriétés mécaniques en traction. Des corrélations entre propriétés et structure se-
ront réalisées afin de décrire le role que joue chaque parametre dans I’évolution des pro-
priétés mécaniques et de définir un critére a partir duquel la formation de microplas-
tiques serait envisageable. Ce critére sera ensuite utilisé afin de prédire, dans les condi-
tions réelles, les durées potentielles pour que le matériau se fragmente. La pertinence de

ce critére sera ensuite analysée par la mise en place d’un dispositif expérimental unique



qui tente de représenter des sollicitations hydrodynamiques du milieu marin.

Le Chapitre 6 s’articulera autour de I'influence de la nature mais également du
niveau de vieillissement des polymeres sur la diversité des communautés bactériennes.
Pour ce chapitre, le polyamide 6 ainsi que le polyéthylene basse densité seront considé-
rés a I’état neuf mais également a 1’état vieilli afin d’examiner 'influence de la nature du

substrat et d’une dégradation sur le processus de biocolonisation bactérienne.

Le manuscrit se terminera par une Conclusion générale et les perspectives des

travaux réalisés au cours de cette étude.



Chapitre 1

Devenir des plastiques en milieu

marin - Etat de l'art

1.1 Plastique et océan

1.1.1 Origine et place du plastique
1.1.1.1 Historique du plastique

Les plastiques sont devenus des matériaux incontournables dans notre vie de
tous les jours. Faiblement utilisé jusqu’a la moitié de XVII® siecle, ils deviennent po-
pulaires apres la découverte du procédé de vulcanisation du caoutchouc en 1839 par
Goodyear. Ce procédé permet d’augmenter considérablement, entre autres, la résistance
a I'abrasion du matériau. Le caoutchouc est entierement naturel car issu de I’hévéa. Les
plastiques synthétiques apparaissent, quant a eux, au début du XX° siecle, fabriqués no-
tamment a partir des résidus pétroliers et de gaz naturel. Le premier plastique industriel
a été la bakélite en 1907 puis s’en est suivi des caoutchoucs synthétiques en 1909, le po-
lychlorure de vinyle (PVC) en 1931, le polyméthacrylate de méthyle (PMMA) en 1932, le
polyéthyléne basse-densité (PEbd) en 1933, le polyamide 6 (PA6) ou nylon 6 en 1935 par
Carothers. Ces plastiques occupent des parts de marché de plus en plus importante de

par la diversité de leur application.

Le plastique est un matériau polymere, pouvant comporter différents additifs
afin d’améliorer ses propriétés. Le polymere est un assemblage de macromolécules (mo-
lécule de haut poids moléculaire) constituées d’unités répétitives appelées motifs. Les

additifs sont des composés modifiant les propriétés physico-chimiques et mécaniques du



matériau telle que sa résistance au rayonnement UV grace aux anti-oxydants, l'améliora-
tion des propriétés mécaniques par les plastifiants, la résistance au feu par 'utilisation
d’ignifugeants, ou encore sa coloration par 'utilisation de pigments organiques ou inor-
ganiques. Grace a ces additifs, le plastique devient alors plus durable, souple et léger ce
qui contribue a diversifier ses applications. Il connait son essor au milieu du XX* siecle
notamment, sous I'impulsion de la seconde guerre mondiale et de la période d’apres-

guerre (figure 1.1) [1, 2].

Ficure 1.1 — Femmes travaillant dans une usine de plastique au lendemain de la seconde

guerre mondiale (archive du National Plastics Center and Museum) [1]

Au lendemain de la seconde guerre mondiale, le plastique est présenté comme
le matériau pouvant améliorer notre quotidien. Il est mis en exergue par le slogan de
DuPont en 1948 "Better Things for Better Living... through Chemistry". La facilité a le
mettre en ceuvre ainsi que son cott et sa légereté, conférent au plastique des atouts par
rapport aux autres types de matériaux (bois et métaux). La consommation mondiale de
plastique explose alors a cette période et subit depuis une croissance exponentielle pour
atteindre 359 millions de tonnes (MT) en 2018 [3]. La demande de I’Europe représente
17 % de la production mondiale, avec une légere baisse ces derniéres années. Les estima-

tions prédisent une consommation mondiale autour de 1800 MT en 2050 [4].

10



1.1.1.2 Utilisation des plastiques

Les matieres plastiques les plus utilisées ainsi que leurs secteurs d’applications
sont présentés dans le tableau 1.1. Les secteurs les plus demandeurs sont I’emballage
(39,9 %), 'aménagement et la construction (19,8 %) et l'automobile (9,9 %) [5]. Le ta-
bleau 1.1 montre que les matiéres plastiques sont omniprésentes dans notre quotidien et
nous sont devenus indispensables. Laugmentation de la consommation des plastiques a
soulevé la problématique du traitement des matieres apres leur utilisation. Dans les an-
nées 1970, les premiers rapports sur la pollution plastique dans les océans sont publiés
[6, 7, 8]. Depuis ces années, cette problématique ne cesse de s’accroitre. Apres leur uti-
lisation, en Europe, une partie des plastiques sont collectés (42,6 %), soit pour produire
de I’énergie (32,5 %), soit pour étre recyclés (24,9 %), ou soit pour étre stockés dans des

décharges [5]. La part non collectée (57,4 %) est considérée comme "abandonnée".

Polymere % production mondiale  Densité Applications

PEhd 12,2 0,94 Emballage, construction
PEbd 17,5 0,91-0,93 Emballage

PP 19,3 0,83-0,85 Construction, automobile, loisirs
PVC 10,0 1,38 Construction, automobile
PUR 7,9 1,22-1,27 Construction, automobile, loisirs
PET 7,7 1,37 Emballage

PS 6,4 1,05 Emballage, construction

PA 2,0 1,12 Automobile, construction, textile

Tableau 1.1 — Densité et domaine d’application de différents polymeéres [5, 9]

1.1.2 Plastiques et microplastiques

1.1.2.1 Des plastiques aux déchets plastiques

I1 a été établi que chaque année entre 5 et 13 MT de plastiques se retrouvent
dans les océans, soit autour de 4 % de la consommation annuelle mondiale [10, 11]. La
quantité de ces déchets plastiques accumulés est estimée entre 60 et 100 MT [12]. Deux
origines distinctes sont identifiées pour expliquer la provenance de ces déchets. La pre-
mieére, et la plus importante (environ 80 % des déchets [13]), est d’origine terrestre avec
trois sources principales. La premiere source est la non-collecte des déchets plastiques

qui, au gres des conditions météorologiques, vont terminer dans les cours d’eau puis étre
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transportés jusque dans les océans. La seconde source est la mauvaise gestion des déchets
collectés. En effet, I’entassement des déchets dans les décharges a ciel ouvert contribue a
alimenter les océans en déchets plastiques. Et enfin, la derniére source mise en évidence,
et la moins évidente a priori, est le lavage des textiles qui génére des microfibres qui sont
rejetées a la mer [14, 15]. Les 20 % restant proviennent de l’exploitation des ressources
maritimes [16]. Parmi ces déchets sont retrouvés des engins de pécheries tels que des
filets de péche [17], notamment en polyamide 6 [18], ainsi que des fragments issus de

I’abrasion de peinture et de revétement anti-fouling des bateaux [19].

La nature des déchets retrouvés en milieu marin dépend de la localisation, de
la distance des coOtes ainsi que de la position dans la colonne d’eau. Les déchets présents
en surface ne sont pas fixes et vont migrer au gres des courants marins, pour se retrouver
dans des gyres et former des continents de plastique. Plusieurs campagnes de mesure

de la concentration des déchets témoignent de leurs accumulations dans cinqg gyres sub-

tropicaux (figure 1.2 : Atlantique Nord et Sud, Pacifique Nord et Sud et I'Océan Indien)
[20, 21, 22].

150° W 100° W 0w 1 S50FE 100° E 150°E

FiGure 1.2 — Concentration des débris plastiques dans les eaux de surface du globe en
2014 [20]

Les plastiques sont retrouvés en surface mais également au fond des océans. In-
tuitivement, nous pourrions penser que pour une densité inférieure a I’eau de mer (1,024
a 20 °C), le plastique reste en surface et inversement. Cependant, des analyses attestent
de la présence de polyoléfines au fond de la colonne d’eau telles que le PEhd et PEbd [23],
qui possedent des densités inférieures (tableau 1.1). Ces déchets sont retrouvés sous plu-

sieurs formes, décrites dans la suite.
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1.1.2.2 Microplastiques

Les déchets plastiques retrouvés en milieu marin vont de la taille du ym au m.
Pour une taille supérieure a 5 mm, les déchets sont nommés macroplastiques et en des-
sous microplastiques [24]. Deux types de microplastiques sont différenciés. Les micro-
plastiques primaires qui sont des déchets plastiques issus de matériau avec une taille
initiale inférieure a 5 mm et les microplastiques secondaires qui sont issus de la frag-
mentation de macroplastiques en microplastiques. Les microplastiques sont retrouvés
dans tous les compartiments des écosystemes aquatiques : subsurface, colonne d’eau,
sédiments et les organismes vivants de la chaine trophique [16]. Plus récemment, la pré-
sence de microplastiques a méme été mise en évidence dans l'océan Arctique [25]. La
présence de ces microplastiques, a travers les océans, interroge sur les conséquences de

cette pollution plastique.

1.1.2.3 Problématique des microplastiques

Les conséquences de la pollution plastique sur ’environnement sont depuis une
dizaine d’années sujettes a de nombreuses recherches. Les effets sont visibles avec 1’ob-
servation de mammiféres marins ou d’oiseaux échoués sur les plages, emprisonnés dans
des filets de péche perdus ou abandonnés [26, 27]. Pour les déchets plastiques de plus
faibles tailles, tels que les microplastiques, de nombreuses études mettent en avant une
ingestion des plastiques par les organismes marins appartenant au début comme a la fin
de la chaine alimentaire [28, 29]. Ces plastiques sont ingérés et rapidement éjectés par le
tube digestif de I'organisme [30], ce qui ne semble pas engendrer une accumulation des

matieres dans l'organisme.

L'impact potentiel de I'ingestion de microplastiques par les organismes vivants
a été étudié par l'exposition des organismes a des microbilles de plastiques. Les études
montrent que l'ingestion de microbilles de polystyréne par des huitres du Pacifique
(Crassostrea gigas) a des effets indésirables sur la fertilisation et les étapes d’embryoge-
neses [31, 32]. Des effets ont également été démontrés sur les moules (Mytilus edulis) [33]
et le zooplancton (Calanus helgolandicus) [34]. L'ingestion de plastiques peut également
conduire a un transfert de molécules polluantes. De nombreuses études ont mises en évi-
dence I'absorption et le transport de polluants organiques persistants (POP) par le plas-
tique [13, 16, 35]. Les POP sont des composés persistants, bioaccumulables et toxiques.
Ces polluants ont la particularité d’étre hydrophobes et d’interagir particuliérement bien
avec les polyoléfines (PE et PP). Ils peuvent donc étre ingérés par les organismes marins

et entrer dans la chaine alimentaire.
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1.1.3 Interaction avec ’environnement marin

1.1.3.1 Biofilm

Les déchets plastiques, une fois en milieu marin, vont étre colonisés comme
toute surface inerte ou vivante par les organismes procaryotes, ceux-ci une fois adhérés
a ce substrat vont se développer en biofilm [36, 37]. Le terme biofilm a été introduit en
1978 par Costerton et al. [38]. Il est défini comme un assemblage de micro-organismes
attachés a une matrice, entourée par une membrane extracellulaire. L'ensemble de ces
communautés colonisant la matrice plastique sont incluses dans ce qui a été baptisée

"Plastiphere" [39], celle-ci constituant une nouvelle niche écologique.

La formation du biofilm peut étre représentée schématiquement sous la forme
généraliste d’une succession d’étapes (figure 1.3). Tout d’abord, 1’étape du conditionne-
ment de la surface qui correspond a I'adsorption de molécules organiques et inorganiques
sur la matrice [40, 41]; on parle de film de conditionnement [42]. Ce film peut impacter
les propriétés de surface du plastique, par une modification de la polarité de surface [43],
et influencer les communautés qui viendront le coloniser. Ensuite, les organismes pion-
niers (primo-colonisateurs) viennent coloniser la surface par adhésion réversible. Cette
étape de primo-colonisation peut durer plusieurs jours aprés immersion. Il est établi que
pour les bactéries, a I’échelle de la classe, les Gammaproteobacteria avec les genres Pseudo-
monas et Alteromonas et les Alphaproteobacteria avec le genre Roseobacter dominent dans

la phase de primo-colonisation [44, 45, 46].

A la suite de I'adhésion réversible, les bactéries peuvent se déplacer a la sur-
face des plastiques sous l’action des pili de type IV et des flagelles pour ensuite for-
mer des micro-colonies. L'adhésion des bactéries devient ensuite irréversible par la sé-
crétion de protéines et de substances polymériques extra-cellulaires (EPS). Les bactéries
vont ensuite se diviser et augmenter la taille des colonies sur la surface; c’est I’étape
de maturation. Le biofilm posséde alors une structure tri-dimensionnelle [47]. L'archi-
tecture du biofilm est fortement dépendante des taxa bactériens et des fonctions des
micro-organismes d’apres les observations réalisées par microscopie a force atomique
(AFM) [48] ou microscopie électronique a balayage (MEB) [39]. Les EPS produits peuvent
induire des modifications des propriétés de surface et modifier 'adhésion d’autres micro-
organismes; colonisateurs-secondaires tels que le genre Bacteroides [45, 49]. La troisiéme
étape correspond a la dispersion du biofilm due a une lyse cellulaire ou a un changement

d’environnement tel que les conditions hydrodynamiques [50].
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FiGure 1.3 — Schéma des étapes de la formation du biofilm [36]

Afin d’identifier les différentes communautés bactériennes, plusieurs méthodes
peuvent étre utilisées, celles faisant appel aux techniques de culture, mais qui com-
portent un biais celui de la cultivabilité des bactéries, et celles ayant recours aux ap-
proches de metabarcoding. Ces derniéres sont basées sur une méthode de séquencage
nouvelle génération ou séquencage haut débit (NGS) qui est une méthode de réplica-
tion in vitro de ’ADN [51]. Cette méthode est en constante évolution depuis une dizaine
d’années. Elle était faiblement utilisée dans ses débuts de par son cott. Les avancées
technologiques 1’'ont rendue plus abordable et ont favorisée son essor. Cette technique
permet une amplification d’une région hypervariable de ’ADN a l’aide d’amorces de 15
a 25 nucléotides complémentaires de la séquence d’ADN. La connaissance de I’enchaine-
ment des nucléotides permet ensuite une assignation taxonomique a I’aide d’une banque
de données (ex : NCBI, Silva, EMBL). L'assignation taxonomique peut se faire de deux
manieres différentes. Soit sous la forme d’ASV (amplicon sequence variant), ou une assi-
gnation est faite pour chaque séquence, soit sous la forme d’OTU (operational taxonomic

unit), qui est une clusterisation de plusieurs séquences similaires a 97 %.

Les communautés bactériennes qui se développent sur la matrice dépendent de
plusieurs parametres exposés ci-apres par ordre croissant d’importance [52] : la chimie
de surface et structure, les interactions biologiques, 1’environnement local, le mouve-
ment et transport et enfin le site géographique. Les polymeres, de par leurs structures,
ne possédent pas les mémes propriétés physico-chimiques de surface [53] ce qui peut
influencer I’adhésion bactérienne et, in fine, la composition des communautés et des as-
semblages bactériens. Il est établi que les bactéries vont généralement coloniser préféren-
tiellement les surfaces hydrophobes avec une rugosité de surface élevée en comparaison
a des surfaces hydrophiles et lisses [54]. La profondeur d’immersion est également iden-
tifiée comme un parametre influencant la formation du biofilm (entre 2 et 12 m) [55],

ainsi que les conditions environnementales telles que I’hydrodynamisme.
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L’influence de la nature de la matrice polymere sur la composition de la plasti-
pheére a fait 'objet de nombreuses études récemment [45, 49, 56, 57, 58, 59, 60, 61, 62].
Cependant, les conclusions ne permettent pas de statuer clairement sur le role spécifique
de la nature de la matrice polymere sur la structuration des communautés bactériennes.
Dans une étude comparant les assemblages bactériens sur deux matériaux de référence,
le PET et le verre, a différentes saisons et plusieurs sites géographiques, aucune diffé-
rence significative n’a été observée entre les communautés bactériennes présentes sur ces
deux types de surfaces [63]. Les seuls effets mis en évidence sont ceux liés aux conditions
environnementales, c’est-a-dire ceux induits par la saisonnalité et le site géographique.
Récemment Oberbeckmann et al. n‘ont décelés aucune différence de la composition des

communautés bactériennes présentes sur trois matériaux, le bois, le PEhd et le PS [64].

Une étude encore plus large a comparé le verre, le PEhd, le PEbd et le PP im-
mergés pendant 2 mois. Les résultats obtenus ne caractérisent pas de communautés spé-
cifiques aux matériaux, les seules différences observées ont été associées aux propriétés
des matériaux et aux additifs présents [61]. Ces différences sont plus importantes dans
les premiers instants qu’apres 2 mois d’immersion. Ces résultats différent de ceux mis en
évidence sur le PE et le PHBV [44]. Une différence des assemblages bactériens présents a
été observée en fonction du type de polymere mais apres 7 jours d’immersion [44]. Du-
rant cette période, la colonisation bactérienne est abondante et homogene sur les surfaces
des polymeres. Les différences mises en évidences ont été attribuées a la polarité des ma-
tériaux. Malgré un nombre d’études grandissant sur la biocolonisation des plastiques,
il n’existe pas de consensus sur la relation entre la nature de la matrice polymerique et

I’adhésion cellulaire [65].

Des auteurs observent également une différence entre la nature des communau-
tés bactériennes adhérées aux matrices polymeres et celles présentes dans l'eau [39, 59,
66, 67]. Cependant, d’autres études observent des pourcentages de similitude de 1'ordre
de 98 % entre les taxons identifiés sur les biofilms développés sur les polymeres par

rapport a ceux retrouvés dans 1’eau de mer [58].
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1.1.3.2 Dégradation en milieu marin

La présence du biofilm peut entrainer une dégradation biotique des polymeres :
soit par un processus physique, par une augmentation de sa densité [68, 69], qui conduit
a la perte de flottabilité du polymere, soit par un processus chimique, par une action en-

zymatique [70, 71], qui conduit a une altération du matériau.

La dégradation abiotique, sans interaction avec le microbiote, est également im-
pliquée dans la dégradation des plastiques en milieu marin. D’une part, par un processus
physique tel l’action des vagues ou de 1’érosion qui peuvent conduire a la création et la
propagation de fissures [72]. D’autre part, par un processus chimique par des réactions
d’oxydation (thermo- et photo-oxydation) [73, 74] et d’hydrolyses [75], qui entrainent
une diminution de la longueur des chaines polymeres. Les différentes voies de dégrada-
tion identifiées sont synthétisées dans le tableau 1.2. La dégradation abiotique par des
processus chimiques est décrite comme le mode de dégradation prédominant pour cer-

tains plastiques, dans le cadre de la formation des microplastiques secondaires [72, 75].

Dégradation Abiotique Biotique
Processus Physique = Chimique Physique Chimique
Phénomene  -Vagues -Hydrolyse -Biofilm -Action enzymatique

-Erosion  -Oxydation

Tableau 1.2 - Différentes voies impliquées dans la dégradation des polymeres en milieu

marin

En conclusion, les matieres plastiques sont des matériaux devenus indispen-
sables dans notre quotidien en quelques décennies. Cependant, une part non négligeable
de ces matériaux produits sont retrouvés dans les océans apres leur utilisation, consti-
tuant un nouveau substrat pour les communautés bactériennes. Les bactéries se déve-
loppent sur les matériaux polymeres pour former un biofilm, dont la nature et la diversité
des communautés microbiennes est encore mal comprise. Les matériaux sont retrouvés
en milieu marin sous différentes tailles et formes, et peuvent étre issus de la fragmen-
tation via des mécanismes de dégradation abiotiques. La littérature disponible sur les
mécanismes abiotiques impliqués dans la dégradation des polymeres en milieu marin a

été étudiée dans la suite de 1’état de l’art.
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1.2 Deégradation des polymeres en milieu marin

Cette partie s’intéresse aux mécanismes de dégradation abiotique du polyamide
6 en milieu marin. Nous avons vu dans la partie précédente que la formation des micro-
plastiques secondaires est induite par la fragmentation de macroplastiques ayant subi un
vieillissement en milieu marin. Il s’agit, dans cette section, de présenter les connaissances
actuelles sur les mécanismes de dégradation abiotique des polymeres en se focalisant sur
notre matériau modele, le polyamide 6. Les résultats énoncés sont majoritairement issus
d’études sur le polyamide mais peuvent également provenir de travaux sur des thermo-

plastiques lorsque la littérature est moins dense.

1.2.1 Présentation des polyamides

Les polyamides ont été les premiers polymeres synthétiques semi-cristallins a
présenter de bonnes propriétés mécaniques et une résistance thermique [76]. Ils sont a
I’heure actuelle présents dans de nombreux secteurs d’activités tels que ’automobile, le
textile, 'emballage, I’énergie, le sport, etc. Ils sont également largement utilisés dans le
secteur maritime, notamment dans l’industrie de la péche, pour la réalisation de filet
mais également de cable d’amarrage [77]. Ses bonnes propriétés mécaniques, de résis-
tance chimique et de résistance a I’abrasion en font son succes et permettent de diversi-

fier ses domaines d’applications.

Le polyamide 6 ou PA6 est appelé ainsi de par ses 6 atomes de carbone qui
composent son unité de répétition. Il peut étre formé par ouverture de cycle de l'e-
caprolactame ou lactame 6 (figure 1.4). Sous l'effet de 'eau et de la température, le
lactame s’hydrolyse pour former un amino-acide. Les amino-acides formés réagissent
ensuite entre eux, suivant une réaction de polycondensation, pour former le PA6 et le

condensat qui est I'eau.

NH OH
f Mo e HZN/\/W

(0]

Ficure 1.4 - Formation des amino-acides, a partir de e-caprolactame, précurseurs du PA6
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1.2.1.1 Structure chimique et cristalline

Les propriétés des polyamides ont pour origine une tres forte cohésion du po-
lymeére. Le polyamide est un matériau polaire de par la présence des fonctions amides.
Ces fonctions vont interagir ensemble par liaisons hydrogene [78]. L’énergie de cohésion
des polyamides est de 1'ordre de 24,2 kJ/mol (pour une longueur de 5 A) [79]. En compa-
raison, le polyéthyléne, qui ne posséde pas d’interaction par liaisons hydrogeéne, possede

une énergie de cohésion de 4,2 kJ/mol.

Le polyamide est un polymere semi-cristallin, il possede donc une phase cris-
talline, avec une tres forte organisation, et une phase amorphe ou les chaines sont plus
désordonnées. Dans cette phase, les chaines macromoléculaires sont enchevétrées les
unes dans les autres et forment des noeuds d’enchevétrements. Ces derniers vont contri-
buer a transmettre les contraintes lors d’une sollicitation mécanique. Afin de caractériser
ces noeuds, on définit une masse molaire entre enchevétrements M, schématisée sur la

figure 1.5. Dans le cas du polyamide 6, on trouve M, = 2,2 kg/mol [80, 81].

Figure 1.5 — Schéma de la masse molaire entre enchevétrements M, [82]

Au sein de la phase cristalline, le réseau possede plusieurs arrangements molé-
culaires appelés formes cristallines (figure 1.6) [83]. Dans la forme cristalline a, 'organi-
sation des chaines est dite anti-parallele, cette phase est thermodynamiquement stable.
Dans la forme cristalline y, l'organisation des chaines est dite paralléle. Cette phase est
thermodynamiquement instable, car elle impose une contraction du réseau, due a une

rotation des groupements amides d’un angle de 67 ° [84].
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FiGure 1.6 — Arrangement moléculaire des formes cristallines a et y [83]

Bien que les polyamides possedent de bonnes propriétés de maniere générale,
ils peuvent subir des phénomenes de dégradation, conduisant a une modification des

propriétés physico-chimiques et mécaniques.

1.2.2 Interaction physique eau-polymere

L’exposition d’un polymere au milieu marin se caractérise par la formation d’un
biofilm, par interaction avec le microbiote, mais également par une interaction physique
avec I’eau. Celle-ci se caractérise par une prise de masse induite par une absorption d’eau
au sein de la phase amorphe, du fait de 'imperméabilité de la phase cristalline [85, 86].
L’absorption d’eau conduit ensuite a une modification des propriétés physico-chimiques

et mécaniques. Ces points sont détaillés pour le PA6 dans la suite.

1.2.2.1 Absorption d’eau

Le polyamide, de par sa structure polaire, interagit tres fortement avec l'eau.
Les molécules d’eau absorbées par la phase amorphe interagissent avec les groupements
amides par des liaisons hydrogeéne. Les molécules rompent alors des interactions hydro-
gene inter-chaines existantes ce qui augmente la mobilité des chaines [87]. L'interaction
amide-eau est favorisée par rapport a celle entre les amides du fait d’'un AE de l'ordre
de 30-35 kJ/mol contre 25 kJ/mol [88]. Une modélisation du phénomeéne de sorption de
l’eau est proposée sur le PA par Puffr et Sebenda (figure 1.7) [89]. A gauche (A), le poly-
amide est représenté a 1’état sec avec des interactions entre amides et a droite (B) a I’état
humide. En position (1) les molécules d’eau sont fortement liées, en (2) faiblement liées

et en (3) faiblement liées sur des sites d’agrégation d’eau.
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FiGure 1.7 — Modélisation du mécanisme de sorption de ’eau dans un polyamide [89]

Le polyamide au contact de ’eau gagne en masse jusqu’a atteindre un plateau
qui définit sa valeur a saturation. Ce plateau est autour de 10 % pour le PA6 a 15 °C et
diminue lorsque la température augmente (figure 1.8.gauche) [90]. Ce phénomeéne pro-
vient de la solubilité qui posséde une énergie d’activation négative [91]. La température
n’est pas le seul paramétre a influencer ’absorption d’eau au cours du temps, 1’épaisseur
joue également un role. Plus ’échantillon est épais, et plus le temps pour atteindre la
saturation augmente. La cinétique d’absorption observée peut étre modélisée a partir du
coefficient de diffusion de l’eau qui caractérise la vitesse avec laquelle I’eau pénetre dans
le polymeére [90], dans une gamme de température et d’humidité donnée. Dans le cas du
PAG6, le coefficient de diffusion de l’eau est de l'ordre de 7,75.107'* m?/s a 25 °C et pour
un taux d’humidité de 20 % [90]. Ce coefficient augmente avec la température et le taux
d’humidité. Enfin, les mesures d’absorption sur le PA6 mettent en avant un effet de la na-
ture de I'eau (figure 1.8.droite). L'absorption d’eau a saturation est plus importante dans

I’eau deionisée que dans le milieu marin, du fait de la baisse de I’activité de 1’eau [90].
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FiGure 1.8 — Absorption d’eau de mer d’un PA6 a différentes températures (gauche) et

influence de la nature de I’eau sur I’absorption a 25 °C [90]
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1.2.2.2 Conséquences de I’absorption d’eau

L’interaction de l’eau avec la phase amorphe du polyamide conduit a des mo-
difications des propriétés physico-chimiques et mécaniques [88, 92, 93, 94, 95]. Apres
une saturation du PA6 dans de 1’eau a 25 °C, il est mis en évidence une diminution du
module d’Young de 2,3 a 0,4 GPa, une diminution de la contrainte au seuil plastique de
50 a 6 MPa, une augmentation de l’allongement a la rupture ainsi qu'une diminution de
la température de transition vitreuse T,, de 66 °C a I'état sec, a -10 °C a I'état saturé [95].
Ces résultats montrent une plastification du polyamide par les molécules d’eau, augmen-
tant la mobilité des chaines et agissant comme des plastifiants. Les matieres plastiques,
étant faites de polymeres et d’additifs, I'incorporation de molécules d’eau dans le poly-
mere peut conduire a une interaction eau-additifs. Selon l'interaction développée entre
les additifs et la matrice, I'interaction entre ’eau et le plastique peut conduire a un relar-

gage des additifs dans le milieu [96].

En résumé, l'interaction du milieu marin avec le polyamide conduit a une ab-
sorption d’eau par le matériau, dont la valeur a saturation est dépendante de la tempéra-
ture. Les molécules d’eau interagissent par liaisons hydrogene avec les fonctions amides
rompant des liaisons entre ces fonctions. La rupture de ces liaisons conduit a des modifi-
cations des propriétés physico-chimiques et mécaniques du polyamide par un procédé de
plastification. Ce phénomeéne physique est réversible par désorption de ’eau. Toutefois,
aprés une exposition prolongée a ’eau, bien apres la saturation, il est mis en évidence
la présence d’un phénomene irréversible, induit par une dégradation chimique du poly-
mere [97, 98].

1.2.3 Deégradation chimique des polymeres

1.2.3.1 Hydrolyse du polyamide

Le vieillissement chimique des polymeres est un processus irréversible. Dans
le cas du polyamide, l'interaction avec l’eau s’accompagne de la réaction d’hydrolyse
[99, 100, 101, 102, 103, 104]. Le mécanisme est connu de la littérature et conduit a un
équilibre entre deux réactions : I’hydrolyse de la fonction amide pour conduire a la for-
mation d’une amine et d’un acide carboxylique [105] et la condensation. L'immersion
d’un polyamide en eau induit donc des mécanismes de coupure de chaine par hydrolyse
des fonctions amides. Ces coupures se caractérisent par une diminution de la longueur
des chaines au cours de I'exposition a I’eau [100]. L’hydrolyse étant un processus lent, il

est nécessaire d’augmenter la température pour accélérer la cinétique des coupures.
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1.2.3.1.1 Modélisation de la cinétique de la réaction d’hydrolyse Lhydrolyse du po-
lyamide a fait l'objet de plusieurs modeles analytiques, en particulier pour le PA6,6 [102]
et le PA11 [99, 100, 103]. Les différents modeles partent des équations d’hydrolyse de
constante ky (équation 1.1) et de condensation de constante ki (équation 1.2). La ciné-

tique de coupure de chaine s’exprime selon I’équation 1.3.

amide + Hy,O —> acide + amine (ky) (1.1)
acide + amine — amide + H,O (kg) (1.2)
ds . . .
T ky.[amide].[HyO] - kg.[acide].[amine] (1.3)

Plusieurs hypotheses simplificatrices sont formulées telles qu'une concentra-
tion initiale en fonctions terminales (amines et acides carboxyliques) égales ainsi qu'une
concentration en eau dans le polymere constante au cours du vieillissement. Les diffé-
rents modeles aboutissent a la définition d’'une masse molaire a 1’équilibre M,,,, caracté-
risant ’équilibre entre la réaction d’hydrolyse et de condensation (équation 1.4) [106]. I1
a été mis en avant expérimentalement que cette masse est dépendante de la température

de vieillissement [102].

kr

Moe =\ & T, 01 [amide],

(1.4)

M,,. représente la masse molaire moyenne en nombre a I’équilibre (L/mol), kg
et ky respectivement la constante de vitesse de la réaction de condensation et d’hydro-
lyse (L/mol.s), [H,O] la concentration en eau dans le polymere (mol/L) et [amide], la
concentration initiale en fonction amide (mol/L). Dans la réalité des faits, le plateau
a la masse molaire d’équilibre est difficile a observer expérimentalement. De plus ma-
jorité des études se focalisent a de faibles niveaux de dégradation, ce qui n’est pas le
cas dans la compréhension de la formation des microplastiques, ou de forts niveaux de
dégradation sont impliqués. Par ailleurs, une relation est définie entre ki et ky selon
I’équation 1.5 [107], ou S représente 1’entropie (4 J/mol.K), H I’enthalpie (-24,8 kJ/mol)
de réaction [107], R la constante des gaz parfait (J/mol.K) et T la température (K).

—_—) (1.5)



1.2.3.1.2 Conséquences de I’hydrolyse L'hydrolyse du polyamide conduit a des cou-
pures de chaine au sein de la phase amorphe. Ces coupures induisent une diminution
de la longueur des chaines au cours de la dégradation. Par exemple, lors de I’hydro-
lyse du PA6,6 a 80 °C, la masse molaire diminue fortement pour atteindre une valeur
plus ou moins stable (figure 1.9.gauche). Mais comment se traduisent ces coupures sur
les propriétés mécaniques du polymere? La formation des microplastiques passe pro-
bablement par un endommagement du polymere qui facilite sa rupture et conduit a sa
fragmentation. Les conséquences des coupures de chaine sur les propriétés mécaniques
ont été étudiées en traction uniaxiale. Une modification des courbes de traction est mise
en évidence au cours de la dégradation. Les propriétés mécaniques a la rupture se voient
altérées au cours du vieillissement (figure 1.9.droite) [102]. Tres rapidement, apres 5 h
d’exposition a I’eau a 80 °C, le matériau perd seulement 10 % de sa masse molaire initiale
mais 80 % de son allongement initial a la rupture initiale. Apres 30 h de vieillissement, le
PA6,6 a perdu 30 % de sa masse molaire initiale et son seuil de plasticité. La disparition
du seuil plastique caractérise un changement de comportement du polymere. Le PA6,6,

initialement ductile, devient fragile.
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Ficure 1.9 — Evolution de la masse molaire moyenne (gauche) et courbes de traction
(droite) du PA6,6 au cours de I’hydrolyse a 80 °C [102]

Il est donc mis en évidence une forte diminution des propriétés mécaniques en
traction bien que la diminution de la masse molaire soit faible. Le processus d’hydro-
lyse est mis en avant comme le mode de dégradation prédominant du polyamide en eau
[102, 108]. Ces résultats ont cependant été obtenus sans enlever l'oxygeéne dissous du mi-
lieu ce qui pourrait influencer dans la cinétique de dégradation [109, 110]. L'influence de
la présence d’oxygene au cours de I’hydrolyse du polyamide est peu traitée dans la litté-
rature. Des résultats sont disponibles, sur le vieillissement de cables fins de PA6,6 [110]
en eau en présence et en absence d’oxygene. La contrainte a la rupture normalisée a
124 °C (figure 1.10), chute trois fois plus vite en présence d’oxygene. Les auteurs défi-
nissent I’hydrolyse en présence d’oxygene comme plus sévere que sans oxygene. L'étude
met également en évidence une sensibilité du PA6,6 a I'oxygene, lors de vieillissements

réalisés en air, ce point sera abordé par la suite.
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FiGure 1.10 — Chute de la contrainte a la rupture normalisée d’un PA6,6 vieilli en eau en

présence et en absence d’oxygene a 124 °C [110]

Pour conclure, une exposition prolongée en milieu marin entraine un vieillis-
sement chimique du matériau par interaction entre l’eau et les fonctions amides. Cette
interaction conduit a des modifications chimiques irréversibles telles que des coupures
de chaine par hydrolyse de fonctions amides. L’hydrolyse de I'amide conduit a la forma-
tion d’un groupement acide carboxylique et amine. La cinétique de coupures de chaine
est dépendante de la température ce qui laisse penser que la dégradation du polyamide
en milieu marin est inhomogene a travers le globe. En effet, la température du fond des
océans (4 °C) et de surface des océans tropicaux (28 °C ') impose un grand écart de ci-
nétique de coupure de chaine. Le vieillissement chimique se traduit également par une
chute des propriétés mécaniques a la rupture des une faible diminution de la masse mo-
laire moyenne. Par ailleurs, il a été soulevé que la présence d’oxygene lors de I’hydrolyse
modifie la cinétique de dégradation. L'oxydation des polyamides est donc étudiée dans

la suite de 1’état de ’art.

1.2.3.2 Oxydation des polymeres

Le mécanisme d’hydrolyse joue un role dans la dégradation du polyamide en
milieu marin, mais l'oxygene semble également influer sur la cinétique de dégradation.
L'oxydation a donc été considérée ici. Ce mode de dégradation a été décrit au milieu des
années 40 sur des polymeéres hydrocarbonés tels que le polyéthyléne ou le polypropyléne
[111, 112]. C’est une succession de réactions élémentaires en chaine. Ce mécanisme est

applicable a tous les polymeéres hydrocarbonés.

1. Température moyenne annuelle des océans tropicaux, d’apres le National Oceanic and Atmos-
pheric Administration (NOAA)
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Le schéma mécanistique simplifié est représenté ci-dessous. L'amorcage est la
premiere étape du processus d’oxydation et peut se faire selon deux voies. L'amorcage
extrinseque, qui est d a des impuretés issues de la syntheése du polymere (reste d’amor-
ceur ou de catalyseur) ou a des irrégularités structurales. Ou I'amorgage intrinseque, qui
est dGt a la décomposition de liaisons covalentes. Les radicaux formés P® vont ensuite
réagir avec 'oxygeéne pour conduire a la formation de composés hydroperoxydes, ou a-
amino-hydroperoxydes dans le cas des polyamides, par 'arrachement d’'un hydrogene
labile, ceci est I’étape de propagation. Cette étape conduit également a la création d’'un
nouveau radical qui pourra réagir et ainsi de suite. L'oxydation est dite auto-catalysée
ou en boucle fermée car elle produit son propre amorceur. Enfin, les étapes de termi-
naison sont la recombinaison de deux radicaux conduisant a la formation de produits
stables [111, 112].

Amorcage POOH + PH — 2 P* + PC=0 (k)

Propagation P*®+ O, — POO* (k;)
POO* + PH — POOH + P* (k3)

Terminaison P*® + P®* — Produits inactifs (k4)
P* + POO® — Produits inactifs (ks)
POO* + POO®* — Produits inactifs + O, (k)

Deux types d’oxydation sont distingués : la thermo- et la photo-oxydation [113].
Les conséquences peuvent étre similaires dans certains cas. Lors du processus de photo-
oxydation il se produit, en plus des conséquences de la thermo-oxydation, la photolyse
des cétones qui conduit a la coupure de la chaine carbonée par un mécanisme de type
Norrish type I ou type II [113, 114]. Le mécanisme général du processus d’oxydation est
représenté (figure 1.11), avec la composante des réactions de Norrish. L'oxydation du po-
lyamide se traduit par des réactions de coupure de chaine, mais également de réticulation
qui correspondent a la recombinaison de radicaux. Les réticulations sont souvent mino-
ritaires devant les coupures (en absence de double liaison). Ces réactions conduisent a la
formation de produits de dégradation. Ces produits formés peuvent étre mis en évidence

par spectroscopie vibrationnelle infrarouge a transformée de Fourier (FTIR) (figure 1.12).
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FiGure 1.11 — Mécanisme de thermo-oxydation et de photo-oxydation du PA6 [113]
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Lors de la photo-oxydation du PA6 [115], les produits identifiées sont majo-
ritairement des carbonyles. Ces composés absorbent entre 1800 et 1700 cm™'. Afin de
mieux discerner les produits issus de la dégradation, les spectres sont généralement
déconvolués [116, 117, 118]. Les études caractérisent les imides, les acides carboxy-
liques et les lactones comme les produits majoritaires issus de I'oxydation du polyamide
[113,115,119]. Les bandes d’absorption attribuées aux produits sont synthétisées dans le
tableau 1.3. La formation de ces produits peut entrainer une augmentation de la polarité
du matériau comme observé pour le polyéthylene [120, 121]. Le processus d’oxydation
posséde la caractéristique d’étre un phénomene visible a I’ceil nu. Il se caractérise par un
jaunissement du polymere induit par la formation de produits de dégradation chromo-
phores [122].
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Ficure 1.12 — Evolution du spectre FTIR au cours de la photo-oxydation du PA6 [115]

Produit Amides Acidesliés Imides Acides isolés

Nombre d’onde (cm™) 1680 1711 1734 1756

Tableau 1.3 — Bandes d’absorption des principaux produits d’oxydation du polyamide
observés en FTIR [119]

1.2.3.2.1 Cinétique et homogénéité du processus d’oxydation La prédiction de I'oxy-
dation des polymeres selon un modéle cinétique est trés complexe. La modélisation a été
réalisée sur des polyoléfines, le polyéthylene [123] et le polypropylene [124] et plus ré-
cemment sur le PA6,6 [108] et le PA11 [82]. La cinétique d’oxydation d’un polymere
dépend, entre autres, de la température, mais également de la quantité d’oxygene, qui
influe sur la vitesse de propagation des radicaux. Il en résulte deux conséquences. La
premiere est qu’il est possible d’accélérer la cinétique de dégradation par augmentation

de la pression partielle en oxygene. La deuxieme conséquence est ’existence, selon les
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conditions de vieillissement, d’un profil d’'oxydation dans I’épaisseur du polymere. Ce
phénomene est connu sous le nom de "Diffusion Limited Oxydation" (DLO) et s’explique
par une compétition entre la vitesse de consommation de 'oxygene et la diffusion depuis
I’environnement extérieur. Ce phénomene de dégradation inhomogéne dans I’épaisseur
a été étudié dans la littérature, a la fois expérimentalement mais aussi par des approches
théoriques [125, 126]. On retiendra qu'’il est possible de calculer une épaisseur de couche
oxydée selon I’équation 1.6, ou Do, représente le coefficient de diffusion de 'oxygene, Sp,
la solubilité de l'oxygene, po, le pression partielle en oxygene, k une constante de vitesse
du premier ordre, [O,] la concentration en oxygene, r(p,) = k.[O,] la vitesse d’oxydation

et Pp, la perméabilité a 'oxygene.

Do32.S02-P02 FPo,-po,
TOL = _ 1.6
V™ k0] 05) (1.6)

L’épaisseur de la couche oxydée (TOL) dépend de la pression partielle en oxy-

géne mais également de la température [126]. La figure 1.13 présente ’évolution de cette
épaisseur en fonction de la température, au cours de la thermo-oxydation d’un PA6. Pour
une température de 20 °C, I’épaisseur de la couche oxydée atteint 1,8 mm, par extrapo-
lation des données de Gijsman et al. [126] par la loi d’Arrhenius. Dans le cas du photo-
vieillissement, un profil d’oxydation est également observé dans le polymere, induit par
I’absorption du rayonnement dans une faible épaisseur [127, 128]. Dans le cas du poly-
carbonate (PC) et du polyéthylene téréphtalate (PET), pour une épaisseur supérieure a
40 pm, le polymere n’est plus photo-oxydé. Le polymere est donc un systéme cceur-peau,

avec une peau photo-oxydée et un cceur non dégradé.
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Ficure 1.13 — Evolution de I’épaisseur de la couche d’oxydation en fonction de la tempé-

rature de vieillissement en air pour le PA6 [126]
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La cinétique d’oxydation peut étre modifiée par l'utilisation d’additifs tels que
des agents anti-oxydants. Deux types d’anti-oxydants (AO) existent, ceux qui permettent
de retarder temporairement l'oxydation, ces molécules se consomment en réagissant avec
les radicaux. Une fois la totalité des AO consommés la vitesse d’oxydation est similaire
au matériau sans AO. Il y a également ceux qui se régénerent au cours du vieillissement,
ils modifient alors durablement la cinétique d’oxydation du polymere. Cependant, il est
montré que les polymeres en milieu marin peuvent perdre leurs AO par un lessivage dti a
I’action de I’eau [129, 130]. La cinétique d’oxydation devient donc identique au matériau

non stabilisé.

1.2.3.2.2 Conséquences a I’échelle macromoléculaire La réaction d’oxydation se ca-
ractérise par des coupures de chaine comme pour le processus d’hydrolyse, mais éga-
lement par la présence de réactions de réticulation [119]. Ce processus est notamment
caractérisé par une augmentation de I'indice de polydispersité (PDI) au cours de la dé-
gradation, alors qu’il devrait tendre vers 2 dans le cas d’'un pur mécanisme de coupure

de chaine.

Afin de caractériser ces phénomenes, deux grandeurs sont définies par Saito
pour quantifier la coupure et la réticulation de chaine, respectivement s et x, a partir
de la masse molaire moyenne en nombre et en masse [131]. Ces relations sont définies
par les équations 1.7 et 1.8. La détermination de ces grandeurs demande cependant de
caractériser ’évolution de la longueur par chromatographie d’exclusion stérique (SEC),
car la mesure par viscosimétrie permet d’obtenir uniquement la masse viscosimétrique

M,, qui n’est pas directement liée a M,, et M.

1 1 (1.7)
— = =S—X .
Mn MnO
1 1

L S (1.8)
Mw MwO 2

OuM,,, M,,, My, , M,, représentent respectivement la masse molaire moyenne
en nombre initiale et au cours du vieillissement ainsi que la masse molaire moyenne en
poids initiale et au cours du vieillissement (kg/mol), s et x respectivement la concentra-

tion en coupure de chaine et en réticulation (mol/kg).

L’évolution de M, s et x est représentée figure 1.14 dans le cas de la thermo-
oxydation du PA11 a 110 °C en air [119]. La diminution de la masse molaire moyenne en

poids M,, au cours du temps se caractérise par une augmentation de s et x. Cependant,
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la concentration en coupure de chaine est bien supérieure a la concentration en réticu-
lation. Un facteur de 10 environ est observé entre ces deux grandeurs. Les processus de
coupure et de réticulation de chaine se déroulent dans la phase amorphe du fait de I'im-
perméabilité de la phase cristalline a l'oxygene [85, 86]. Le comportement de la phase

cristalline a donc été étudié.
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FiGure 1.14 — Evolution de la masse molaire moyenne, de la concentration en coupure et

en réticulation lors de la thermo-oxydation du PA11 a 110 °C en air [119]

L’évolution du taux de cristallinité au cours de la thermo-oxydation d’un PA6 a
110 °C, en air, est présentée sur la figure 1.15 [132]. Le taux de cristallinité x. augmente
de 32 %, initialement, a 37 % apres 4 jours de vieillissement puis 'augmentation est
linéaire. Ce phénomeéne est connu sous le nom de chimicristallisation [133, 134, 135,

136]. Un comportement similaire a été observé lors de la photo-oxydation du PA6 [115].
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FiGURE 1.15 — Evolution du taux de cristallinité lors de la thermo-oxydation d’un PA6 en
air a 100 °C [132]
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Un polymere semi-cristallin est composé d’une phase cristalline et d’'une phase
amorphe. Certains auteurs ont proposés ’existence d’une troisiéme phase intermédiaire,
a I'interface entre la phase cristalline et la phase amorphe, sous le nom de phase amorphe
rigide [137, 138]. Ici, le polyamide 6 a été considéré comme un systeme avec deux phases.
Dans une majeure partie des études sur le vieillissement, la phase amorphe se trouve a
I’état caoutchoutique (T > T,). Le processus de coupure de chaine, comme mis en avant
dans la partie précédente, libére des segments de chaine plus ou moins grands qui pos-
sedent une mobilité supérieure aux macromolécules initiales. Ces segments vont pouvoir
migrer sur les phases cristallines et augmenter la quantité de cristallite. Ce phénomene
est connu sous le nom de cristallisation secondaire ou chimicristallisation, et est schéma-

tisé sur la figure 1.16 [135].

FiGure 1.16 — Schéma du processus de chimicristallisation [135]

L'augmentation du taux de cristallinité s’accompagne d’une modification des
épaisseurs caractéristiques au sein du polymere. La migration des segments de chaine
mobiles de la phase amorphe vers la phase cristalline induit une modification des épais-
seurs des lamelles (figure 1.16). La longue période 1, est définie comme la somme de
I’épaisseur de la lamelle cristalline 1. avec ’épaisseur de la lamelle amorphe 1, (équa-
tion 1.9) [134].

b=1l+1, (1.9)

L’évolution de I’épaisseur des lamelles cristallines peut étre déterminée par
'utilisation de la loi de Gibbs-Thomson, a partir de la mesure de la température de fusion
du matériau en calorimetre différentielle a balayage (DSC) [139]. En utilisant cette loi, il
a été mis en évidence, qu’au cours de la photo-oxydation du polypropyléne, un épaissis-
sement des lamelles cristallines et un amincissement des lamelles amorphes [140]. Néan-
moins, le parametre tel que I’énergie de surface semble varier au cours du vieillissement

et n'est pas connu ce qui peut rendre difficile I'utilisation de cette loi [139].
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Une autre méthode est utilisée pour déterminer ces épaisseurs, le couplage de
la DSC et de la diffraction des rayons X (DRX) aux petits angles (SAXS). En SAXS, il est
possible de déterminer la longue période 1, la grandeur répétitive de la structure (équa-
tion 1.10) puis 1. a partir du taux de cristallinité déterminé en DSC (équation 1.11) [141],
oul,, 1. etl, représentent respectivement la longue période, I’épaisseur de lamelle cristal-
line et amorphe (nm), q,,,.x le vecteur d’onde pour lequel I'intensité est maximale (nm™!),

0, et p. la masse volumique de la phase amorphe et cristalline (g/cm?).

27
lp = (1.10)
qmax

lp.pa
pc - Xc'(pc - pa)

I = Xe. (1.11)

D’autres phénomenes peuvent étre a l'origine d’une augmentation du taux de
cristallinité tels que le recuit. Il peut étre différencié de la chimicristallisation par 1’ab-
sence de coupure de chaine lors de I'augmentation de la cristallinité. Le mécanisme pour
le phénomene de recuit n’est pas clairement défini, deux hypotheses sont mises en avant
pour expliquer ce processus. Dans un premier temps, I’augmentation de la température
accroit la mobilité des macromolécules de la phase amorphe. Dans un second temps,
l'augmentation de la mobilité des chaines entrainent la cristallisation des chaines, mais
le lieu différe suivant les hypotheses (épaississement des lamelles primaires ou création
de lamelles secondaires). Un autre phénomene est également mis en évidence, la post-
polycondensation en phase solide (PCS). Il correspond a la condensation de bouts de
chaine piégés partiellement dans la phase cristalline et se caractérise par une augmenta-

tion de la masse molaire moyenne [82, 142].

1.2.3.2.3 Conséquences sur les propriétés mécaniques L'oxydation conduit a des cou-
pures de chaine au sein de la phase amorphe, une augmentation du taux de cristallinité
et de I’épaisseur des lamelles cristallines, mais qu’en est-il de I’évolution des proprié-
tés mécaniques? Plusieurs études se sont intéressées a I'impact de la thermo-oxydation
[126, 143, 144] et de la photo-oxydation [113, 145] sur les propriétés mécaniques en trac-
tion. Au cours de l'oxydation, il est mis en évidence une évolution des courbes contrainte-
déformation en traction. La forme des courbes reste similaire, mais la rupture du ma-
tériau se produit de plus en plus tot, comme présenté sur le vieillissement du PA11 a
110 °C en air (figure 1.17) [144]. Une fragilisation du polymere se produit au cours de
l'oxydation, qui se caractérise par une diminution de l’allongement a la rupture, mais le

matériau ici reste ductile, en témoigne 'observation du seuil plastique.
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FiGure 1.17 — Courbes de traction au cours de la thermo-oxydation d’'un PA11 a 110 °C
en air [144]

A partir d’un niveau de dégradation, il y a disparition du seuil plastique, et la
passage a un état fragile [115, 146], comme observé précédemment sur le PA6,6 au cours
de I'hydrolyse (figure 1.9.b). Cette transition ductile-fragile, lors du vieillissement de
polymere thermoplastique, n’est que rarement observée dans la littérature, car demande

d’atteindre de forts niveaux de dégradation.

1.2.3.2.4 Oxydation en présence d’eau Les éléments exposés sur la sensibilité du po-
lyamide a 'oxygene traitent uniquement de résultats obtenus au cours de la thermo-
oxydation ou de la photo-oxydation réalisés en air. Il semble nécessaire de se poser la
question de l'influence de l’eau sur le mécanisme d’oxydation dans le cadre de la forma-
tion des microplastiques. Peu d’études sont disponibles sur 'oxydation des polymeéres en
présence d’eau. Les seuls résultats de la littérature mettent en évidence que l'eau facilite
la formation des imides [109]. Les auteurs expliquent que l'augmentation de la mobilité
des chaines dans le polymere, par le phénomeéne de plastification, accroit la mobilité des

chaines.

Les résultats présentés précédemment (figure 1.10) ont été complétés avec des
vieillissements réalisés en thermo-oxydation en air (figure 1.18) [110]. La pente de la
chute de la contrainte a la rupture normalisée est 7 fois plus élevée pour les vieillisse-
ments en eau en absence d’oxygene, et est 23 fois plus élevée en eau en présence d’oxy-
gene, par rapport aux vieillissements en air. Ces résultats mettent en avant que 1'oxyda-
tion ne semble pas agir séparément de la réaction d’hydrolyse mais un couplage des deux

mécanismes peut étre envisageable.
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Ficure 1.18 — Evolution de la perte de la contrainte a la rupture pour différentes condi-
tions de vieillissement d’un PA6,6 a 124 °C [110]

Une des pistes envisagées est I’hydrolyse de produits issus du processus d’oxy-
dation. L'oxydation conduit a la formation de plusieurs composés, dont les imides, qui
sont décrits comme particulierement sensibles a l’eau [147, 148, 149]. La présence d’eau
lors de la thermo-oxydation pourrait donc conduire a une source supplémentaire de cou-

pure de chaine par hydrolyse des imides.

En résumé, le polyamide au contact de 'oxygene se dégrade via des mécanismes
de thermo- et photo-oxydation. Ces mécanismes conduisent a la formation d’a-amino-
hydroperoxydes et a leurs décompositions. En se décomposant, ils entrainent des cou-
pures de chaine et la formation de produits de dégradation, qui sont majoritairement des
imides et des acides. L'oxydation conduit également a une fragilisation du polymere au
cours du vieillissement. Ses propriétés mécaniques, en traction, se trouvent altérées et le
polymeére passe d'un comportement ductile a un comportement fragile a partir d’un cer-
tain niveau de dégradation. La littérature sur I'oxydation démontre que ce vieillissement
chimique est a prendre en considération, au méme titre que I’hydrolyse, dans le cadre de
la formation des microplastiques. Notons que chaque mécanisme pris indépendamment

est connu de la littérature. En revanche, simultanément peu de données sont disponibles.

1.2.4 Fragilisation des semi-cristallins

Les processus d’hydrolyse et d’'oxydation conduisent a une fragilisation du po-
lyamide au cours du vieillissement. Mais quel est le parametre qui permet de décrire la
fragilisation des polymeres semi-cristallins? La connaissance de ce parametre permet-
trait de prédire le moment a partir duquel la transition ductile-fragile du polymere se

produit. Les différents parametres évoqués dans la littérature sont exposés dans la suite.
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1.2.4.1 Fragilisation et masse molaire

L’exposition a ’eau ou a 'oxygene conduit a des coupures de chaine au sein de
la phase amorphe du polymeére, qui se caractérisent par une baisse de la masse molaire
moyenne au cours de la dégradation. Ce parametre est le plus utilisé dans la littérature
pour décrire la fragilisation des thermo-plastiques [75, 108, 133, 134, 150]. A partir d'une
masse molaire critique, le polymere passe d’un état ductile a fragile comme présenté sur
la fragilisation du polyéthyléne terephthalate (PET) au cours d’une dégradation hydro-
lytique (figure 1.19) [75]. La figure montre une zone, pour un M,, > 17 kg/mol, ou la
contrainte maximale est stable, et une seconde zone, M,, < 17 kg/mol, ou la contrainte
maximale chute. Une masse molaire critique M’, = 17 kg/mol a été définie ici pour le

PET au passage de la transition ductile-fragile.
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FiGURE 1.19 — Evolution de la contrainte maximale en fonction de la masse molaire pour

le vieillissement hydrolytique du PET [75]

Cette masse molaire critique M’, peut étre mise en relation avec la masse mo-
laire entre enchevétrements M, selon la relation empirique (équation 1.12) [151, 152].
Ou q représente de nombre d’enchevétrements et dépend du type de polymere (amorphe
ou semi-cristallin) et de I’état de la phase amorphe (vitreux ou caoutchoutique). Dans le
cas des semi-cristallins, a phase amorphe caoutchoutique (PP et PE) il est mis en avant
M’. = 50.M, [133, 153]. Pour une phase amorphe a I’état vitreux (PA et PET) il est carac-
térisé M. = 5.M, [75, 108, 144]. Le tableau 1.4 regroupe les valeurs de M’ connues de

polymeres semi-cristallins en fonction du critére de transition ductile-fragile appliqué.

M. ~q.M, (1.12)
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Polymeére M’, (kg/mol) Vieillissement Critere p/p  Référence

PA6 15-19 Thermo-oxydation € <50 % [132]
PA6,6 17-20 Thermo-oxydation/Hydrolyse 0 < 0y [108]
PA11 10-30 Thermo-oxydation €<e€y/2 [144]
PE 25 Thermo-oxydation 0 <oy [133]
PP 35 Thermo-oxydation o <oy [146]
PET 17 Hydrolyse 0 <0y [75]

Tableau 1.4 — Masse molaire moyenne en nombre critique de différents polymeres

1.2.4.2 Fragilisation épaisseur de phase amorphe

La dégradation conduit a des coupures de chaine dans la phase amorphe mais
s’accompagne également d’une modification dans la phase cristalline par le phénomeéne
de chimicristallisation. Il conduit a une augmentation de 1’épaisseur des lamelles cris-
tallines au détriment des lamelles amorphes. L'impact de I’'amincissement des couches
amorphes a été étudié sur des polyéthylenes de différentes masses molaires et taux de
cristallinité [154]. Les résultats mettent en évidence l’existence d’une épaisseur critique
', indépendante de la masse molaire initiale, de 6-7 nm, a partir de laquelle le maté-
riau perd ses propriétés d’allongement a la rupture (figure 1.20). Les épaisseurs critiques

obtenues par différents auteurs sont regroupées dans le tableau 1.5.
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FiGcure 1.20 — Déformation a la rupture en fonction de I’épaisseur des lamelles amorphes
pour différents PE [154]
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Polymere I, (nm) Vieillissement Référence

PA6,6 6-7 Thermo-oxydation [155]
PA11 6 Thermo-oxydation [144]
PE 3-7 Thermo-oxydation [86, 133, 154]

Tableau 1.5 — Epaisseur critique de la phase amorphe de différents polymeres

1.2.4.3 Fragilisation et taux de cristallinité

Le phénomeéne de chimicristallisation induit un épaississement des lamelles
cristallines mais également une augmentation du taux de cristallinité. Ce parametre a
également été étudié pour expliquer la transition ductile-fragile. Il a notamment été dé-
signé comme responsable de la fragilisation dans le cadre de ’hydrolyse du PA11 [156].

Cependant, peu d’études sont disponibles sur la fragilisation et le taux de cristallinité.

Nous avons donc vu que la fragilisation des semi-cristallins peut étre décrite
par la diminution de la masse molaire et 'amincissement des lamelles des amorphes.
Ces deux parametres ont été mis en évidence par leurs corrélations avec la chute de
l'allongement a la rupture ou de la contrainte maximale. Mais quelle est 'origine de ces

modifications de propriétés a la rupture?

1.2.5 Origine de la fragilisation

Lors de la sollicitation mécanique d’un semi-cristallin, la phase amorphe joue
le role de transmetteur de contrainte. La contrainte est transmise via des molécules liens,
qui sont des chaines qui traversent la phase amorphe de part en part, ou bien par des
enchevétrements [153, 157, 158]. Les deux types de transmetteurs de contrainte sont

représentés sur la figure 1.21 [153].

(AR

la
tie molecule

QR

Ficure 1.21 — Représentation d’un enchevétrement et d’'une molécule lien [153]
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1.2.5.1 Molécules liens

Les "tie molecules" (TM) sont le plus souvent utilisées dans les études, pour
expliquer la chute des propriétés mécaniques observée en traction [86, 134]. Un des in-
convénients de cette approche est la détermination de la quantité de chaines considérées
comme molécules liens. Le modele le plus abouti est celui de Huang et Brown qui se base
sur la probabilité qu’une chaine soit une macromolécule lien [157]. Ce modele a été amé-
lioré par Seguela [158] et repris par Fayolle [134]. Ce dernier arrive a la conclusion que
la concentration en molécules liens, obtenue par la loi de probabilité de Brown-Seguela,

ne permet pas d’attribuer la fragilisation a la coupure des molécules liens.

1.2.5.2 Enchevétrements

Les enchevétrements sont également des transmetteurs de contrainte. Nous avons
vu précédemment qu’une relation empirique peut étre définie entre la masse molaire
critique et le nombre d’enchevétrements q. A partir d’un nombre d’enchevétrements in-
férieur a 5 par chaines, pour un semi-cristallin a phase amorphe vitreuse, le matériau
passe d’un état ductile a fragile [75, 108, 144]. L'origine de la fragilisation au sein des

polymeres semi-cristallins est donc encore sujette a de nombreuses discussions.
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Conclusions et perspectives

L'augmentation de l'utilisation des matieres plastiques et surtout la mauvaise
gestion de la fin de vie des déchets ont conduit a la problématique des microplastiques
dans les océans. Les microplastiques secondaires, issus de la fragmentation de macro-
plastiques, sont les microplastiques les plus retrouvés dans les océans. L'origine de ces
microplastiques (c’est-a-dire vieillissements impliqués et fragmentation) est sujette a dis-

cussion.

Certains matériaux, tels que le polyamide 6, amplement utilisé dans le domaine
maritime, sont peu collectés dans le milieu marin. Ce polymeére au contact du milieu
marin interagit par ’absorption de molécules d’eau. Cette absorption induit une modi-
fication des propriétés physico-chimiques et mécaniques par plastification du polymere.
Ce phénomene physique est réversible par désorption. Dans le cas d’une exposition pro-
longée, le polyamide subit un vieillissement chimique irréversible selon un processus
d’hydrolyse mais également d’oxydation. En revanche, 'oxydation en eau du polyamide
est peu est mal comprise. En effet, d'un point de vue mécanistique le role que pourrait
jouer l'oxygene dans la dégradation en eau est peu décrit tout comme le role de l'eau
dans 'oxydation. L’analyse de ces potentiels couplages est a étudier afin d’élucider les

mécanismes impliqués dans la formation des microplastiques.

Le vieillissement en milieu marin conduit a des mécanismes de coupure qui ré-
duisent la longueur des chaines. Cette diminution conduit a une augmentation du taux
de cristallinité et de I’épaisseur des lamelles cristallines par un phénomene de chimicris-
tallisation. Ces modifications a ’échelle macromoléculaires entrainent une fragilisation
du polymere qui passe d’'un comportement ductile a fragile. Cependant, le comporte-
ment fragile n’est que rarement observée. En effet, les études sur la fragilisation des po-
lymeéres sont rarement menées au-dela d’un parametre de fin de vie du matériau défini,
ce qui correspond généralement a de faibles niveaux de dégradation comparé a ce qu'un
polyamide pourrait atteindre apres plusieurs décennies en milieu marin. Le passage de
cette transition ductile-fragile a été décrit par plusieurs parametres afin de définir des
criteres critiques a la transition. Toutefois, le parametre a prendre en considération est

encore sujet a discussion dans la littérature.
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Les microplastiques interagissent également avec la biosphére du milieu marin
pour conduire a la formation d’un biofilm. La relation entre la composition de la plasti-
sphere et la nature du polymere, notamment sa polarité, n’est pas clairement définie. De
plus, nous avons vu que les vieillissements impliquent la formation de produits de dé-
gradation qui peuvent modifier la chimie de surface et donc potentiellement la polarité.
I se pose alors la question de quelle est la conséquence du vieillissement des polymeres
sur la diversité des communautés bactériennes a leur surface ? Notre stratégie d’étude est

schématisée a la figure 1.22.

Simulation d'une exposition
au milieu marin a long
terme
Macroplastiques de PA6 |
Mécanismes impliqués dans
la dégradation du PA6 en
Exposition au milieu marin
milieu marin Vieillissement a fort niveau|
de dégradation l
l l 1 Modélisation de I'évolution
| H,0 || H,0 + O, || 0, | | jobservée ~ a I'échelle
i imacromoléculaire
Impact de la nature de la \ ) i
e Y .
surfalcg sur la colonisation /" Chapitre 4
bactérienne
1 o
Chapitre 6 Evolution & Iéchelle

--------- Définition d'un critere de
%, iformation des
i imicroplastiques

Evolution  des  propriétés | <~ l
mécaniques

macromoléculaire

Prédiction des durées pour
former des microplastiques
dans les océans

~~~~~~~~~~~~~~~~~~~~~~~~~ l
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" Chapitre 5

FiGUrE 1.22 — Schéma de la stratégie de I’étude
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Chapitre 2

Mateériaux et méthodes

2.1 Matériaux de ’étude

Deux films polymeres de polyamide 6 provenant de la société Good Fellow ont
été étudiés. Leur composition n’étant pas connue, mais décrite comme peu additivée, la
présence de stabilisants a été recherchée par le laboratoire d’analyse PeakExpert. Pour
cela, une extraction par soxhlet dans un mélange acétone/dichlorométhane a été réalisée
puis la solution a été analysée par chromatographie gazeuse couplée a de la spectrométrie
de masse (GC/MS). Les résultats attestent de I’absence de stabilisants. Pour les deux PA6,
les propriétés initiales a 1’état sec sont présentées dans le tableau 2.1. Les matériaux ont
été choisis sous la forme de film de 75 et 250 ym d’épaisseur afin de limiter le phénomeéne

de DLO qui peut engendrer des gradients de propriétés dans 1’épaisseur.

Propriétés initiales a I’état sec PA6 250 ym PA6 75 ym
Température de transition vitreuse (°C) 51,6 + 0,6 56,9 + 1,8
Température de fusion (°C) 219,5+0,2 220,5+0,1
Taux de cristallinité (%) 19,7 +0,2 26,3+ 0,5
Module élastique (GPa) 2,03+0,05 2,81+0,12
Allongement a la rupture (%) 370 £+ 12 30+ 8

Contrainte au seuil (MPa) 70 £ 1 68 +1

Masse molaire moyenne en nombre (kg/mol) 53,2+1,2 36,0+ 0,9
Masse volumique (g/cm3) 1 1,12+ 0,01 1,13+0,01

Tableau 2.1 — Propriétés initiales des deux PA6 de I’étude

1. Mesurée a partir d’'un pycnometre a gaz Micromeritics (moyenne sur 30 cycles)
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2.2 Vieillissement des échantillons

Préalablement au vieillissement, les matériaux ont été séchés dans un dessic-
cateur, placé dans une étuve SalvisLac Incucenter a 40 + 1 °C jusqu’a 'obtention d’une
masse stable. Ensuite, les matériaux ont été conditionnés en dessiccateur a température
ambiante. Afin de découpler les mécanismes impliqués dans la dégradation du PA6, des
vieillissements en laboratoire ont été menés dans différents environnements. Les méca-
nismes impliqués sont répertoriés dans le tableau 2.2. La cinétique a été accélérée par

une augmentation de la température et/ou de la puissance lumineuse.

Environnement Oxydation Hydrolyse
Température/O, (étuve) X
Rayonnement UV/O,; (enceinte UV) X

H,0/N, (caisson)

H,0/0, (caisson et enceinte climatique) X X

Tableau 2.2 — Mécanismes de dégradation associés a chaque environnement

2.2.1 Vieillissement en étuve et enceinte climatique

Pour étudier I'impact de la thermo-oxydation, des vieillissements en étuve Mem-
mert UN 55 ont été réalisés. Les échantillons ont été exposés a différentes températures
allant de 80 a 140 + 1 °C jusqu’a 2 ans. Des prélévements réguliers ont été effectués en
fonction de la température de vieillissement. La pression en oxygene p,, n'a pas été régu-
lée dans ce type de vieillissement et est considérée égale a 0,2 bar. Afin d’étudier I'impact
de I’humidité sur la thermo-oxydation, des essais ont été réalisés a 80 °C dans une en-
ceinte Memmert HCP 108 a 80 % d’humidité relative et dans une enceinte Memmert

CTC 256 a 98 % d’humidité relative.

2.2.2 Vieillissement en enceinte UV

Les échantillons ont été vieillis sous exposition au rayonnement UV afin d’étu-
dier I'impact de la photo-oxydation. Pour cela, des enceintes de type SEPAP MHE (mode
haute énergie) en accord avec la norme EN 16472 ont été utilisées. Les échantillons ont
été exposés a une source a vapeur de mercure moyenne pression avec un filtre lumiere
du jour. L’irradiance a été réglée a 300 W/m? entre 300 et 400 nm et la température

de la chambre a 60 °C. La pression partielle en dioxygene p,, a été considérée égale a
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0,2 bar. De maniere générale, 50 h d’exposition en enceinte équivaut a une année d’ex-
position dans le sud de la France. Ces vieillissements ont été réalisés au Centre National

d’Evaluation de la Photoprotection (CNEP) a Clermont-Ferrand.

2.2.3 Vieillissement en caisson hyperbare

Afin d’étudier I'impact de ’hydrolyse, des vieillissements en eau ont été réa-
lisés. Les échantillons ont été exposés a des températures entre 80 a 140 + 1 °C. Etant
donné les températures considérées, les essais ont été menés dans des caissons en acier
inoxydable (figure 2.1). Cette étude se distingue par sa nouvelle approche qui consideére
la présence et ’'absence d’oxygene dans I’eau. Pour les vieillissements sans oxygene, un
générateur d’azote Parker Domnik Hunter G2000E a été employé afin d’éliminer 'oxy-
gene dissout. Un suivi de la quantité d’oxygene restante dans le milieu a été effectué avec
une optode Aanderaa 4330 lors de la mise en place du protocole. L'objectif était de s’assu-
rer de I'absence totale d’oxygene lors de la fermeture des caissons. Ces derniers, une fois
fermés, ont ensuite été mis a la température souhaitée. La pression a été régulée a 10 bar
durant la montée en température par un déverseur a ressort Swagelok puis les caissons

ont été fermés et placés en étuve.

Pour les vieillissements en présence d’oxygene, des caissons (figure 2.1.b) ont
été développés spécifiquement au cours de la thése. Ces dispositifs sont remplis a moitié
par de l'eau et a I'autre moitié par un gaz. Ces caissons permettent de réguler la pression
du gaz a l'aide d’un capteur de pression piézorésistif Keller. Dans le cadre de la these,
un mélange de gaz azote/oxygene (0,98/0,02) a été utilisé et la pression fixée a 10 bar.
Chaque point de vieillissement (température, temps et présence ou non d’oxygene) a été

réalisé individuellement dans un caisson.

Ficure 2.1 — Dispositifs expérimentaux hyperbares utilisés pour les vieillissements en

eau en absence (a) et en présence d’oxygene (b)
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2.3 Techniques expérimentales de caractérisation des matériaux

2.3.1 Gravimeétrie

L’évolution de la masse des échantillons a été suivie par une balance de précision
Sartorius LA 310 S avec une précision de + 0,1 mg. Plusieurs grandeurs ont été suivies :
I’évolution de la masse globale (équation 2.1), la perte de masse (équation 2.2) et de la

quantité d’eau (équation 2.3).

_ m]( —Mmy
Mass changes = —— (2.1)
Mo
Mass loss = 14— "0 (2.2)
Mo
B 171f —my
Water content = (2.3)
my

Ou m, représente la masse initiale de 1’échantillon sec (g), my la masse de
I’échantillon vieilli saturé (g) et m,; la masse de 1’échantillon vieilli sec (g). Les mesures
ont été réalisées en triplicat. Afin de tester les matériaux dans des conditions équiva-
lentes, les caractérisations suivantes ont été réalisées sur des échantillons secs en appli-

quant le protocole utilisé préalablement au vieillissement.

2.3.2 Spectroscopie Infrarouge a transformée de Fourier (FTIR)

L’évolution de la structure chimique du polyamide 6 a été caractérisée par spec-
troscopie FTIR en réflexion totale atténuée (ATR) a 'aide d’un appareil Perkin Elmer

Frontier. Un balayage a été réalisé entre 4000 et 600 cm™!

sur une moyenne de 32 cycles
avec une résolution de 4 cm™!. Les spectres ont été normalisés sur la bande des CH, a
1462 cm™! qui n’est pas sensible a la dégradation [159] et la ligne base a été corrigée a

1800 cm~!.

2.3.3 Chromatographie d’exclusion stérique

L’évolution de la longueur de chaines a été suivie par chromatographie d’exclu-
sion stérique (SEC). La SEC permet d’avoir acces a la masse molaire moyenne en nombre
M, et en poids M,, ainsi qu’a I'indice de polydispersité (PDI), obtenu par rapport de

M,, sur M,,. Les masses molaires ont été déterminées suivant la méthode de Laun et
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al. [160]. La détection a été réalisée a I'aide d’un réfractometre différentiel 2414 Waters.
Les données ont été analysées avec le logiciel PSS WinGPC v7.5. La calibration a été
réalisée en utilisant des standards de poly(methyl methacrylate) (PMMA) fournis par Po-
lymer Standards Services (PSS GmbH, Mainz, Germany). Une gamme de standards de
800 a 1 600 000 g/mol a été utilisée. La courbe de calibration a été ajustée par un po-
lynome d’ordre 5. Les masses molaires ont donc été exprimées en équivalent de PMMA.
L'ensemble de ces caractérisations a été réalisé par le laboratoire d’analyse PeakExpert a

Tours.

2.3.4 Calorimétrie Différentielle a Balayage

La calorimeétrie différentielle a balayage (DSC) a été utilisée pour déterminer
le taux de cristallinité x. et la température de fusion Ty. Les essais ont été meneés sur
un appareil Thermal Analysis Instruments (TA Q200). Chaque échantillon a été chauffé
sous un flux d’azote de 50 mL/min de -40 a 250 °C. Préalablement, une masse voisine
de 5 mg a été placée dans une coupelle et recouverte d’'une capsule en aluminium puis
scellée. L'enthalpie et la température de fusion ont été déterminées a ’aide du logiciel TA

Universal Analysis®. Le taux de cristallinité a été obtenu selon 1’équation 2.4.

AHj

AHf

Xe (2.4)

X représente le taux de cristallinité, AH I'enthalpie de fusion mesurée (J/g) et
AHJ? I’enthalpie de fusion du polymere 100 % cristallin (240 J/g pour le PA6 [161, 162]).

Les essais ont été réalisés en triplicat.

2.3.5 Diffraction des rayons X

La caractérisation structurale des matériaux a été effectuée par diffusion des
rayons X aux petits angles (SAXS) afin d’accéder a la longue période et diffraction des
rayons X aux grands angles (WAXS) afin de mettre en évidence les changements de phases
cristallines et pour déterminer les formes cristallines présentes dans les matériaux. Les
mesures SAXS et WAXS ont été réalisées sur un banc de diffusion Xeuss 2.0 (Xenocs)
équipé d’une micro-source au cuivre (raie Cu-Ka (A = 1,54 A)) et opérant en collimation
ponctuelle (taille du faisceau 300x300 ym?). La distance de 1’échantillon au détecteur,
12 cm en WAXS et 1,2 m en SAXS, a été étalonnée a 1'aide d’un standard de béhénate
d’argent. Les clichés 2D ont été enregistrés sur un détecteur Pilatus 200k (Dectris). Les
profils d’intensité intégrés ont été calculés par intégration radiale des clichés 2D a 'aide

du logiciel Foxtrot®, apres application des corrections standards (soustraction du bruit
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de fond et du "dark current"). Ces caractérisations ont été réalisées a 'Unité Matériaux et
Transformations (UMET) a I’'Université de Lille. Les données ont ensuite été traitées sous
Fityk® afin de déconvoluer les diffractogrammes WAXS et de déterminer la longueur

caractéristique de répétition sur les SAXS.

2.3.6 Traction uni-axiale

Afin d’étudier I'influence du vieillissement sur les propriétés mécaniques, les
matériaux ont été caractérisés a 1’état sec sur banc de traction de type Instron. Les es-
sais ont été menés sur des éprouvettes de type H3 préparées a I'aide d'un emporte-piece
et d’'une presse. La découpe des éprouvettes a été réalisée perpendiculairement au sens
d’extrusion. Durant les essais de traction, les éprouvettes ont été maintenues a l'aide de
mors pneumatiques Instron 2712-04x avec des supports échantillons congus spécifique-
ment pour le projet. En effet, avec des supports traditionnels, il n’a pas été possible de
caractériser les échantillons a 1’état fragile. Des supports en aluminium ont donc été dé-
veloppés et un systéeme de régulation de pression dans les mors a été ajouté au montage.
Une cellule de force Instron 2580 de 500 N a été utilisée. La vitesse de traverse a été ré-
glée a 1 mm/min afin de pouvoir caractériser des échantillons fragiles. La déformation a
été obtenue a 'aide du systeme de corrélation d’image Instron AVE 2. Le module n’a pas

été suivi. Les essais de traction ont été réalisés en quintuplicat.
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2.4 Techniques expérimentales de caractérisation de la plasti-

sphere

Les échantillons de plastiques (bandes constituées de disque de 0,2 cm?) ont été
placés en mésocosme au site expérimental de I'Ifremer a Saint Anne du Portzic en rade de
Brest (48.358°N, 4.552°W). Des prélevements ont été réalisés au cours de I'immersion en
triplicat. Des témoins ty, qui n‘ont pas été immergés, ont systématiquement été prélevés.
Des prélevements d’eau de mer ont également été effectués. Un volume de 250 mL a été

filtré lors de chaque prélevement sur différentes porosités (0,22 et 3 ym).

2.4.1 Microscopie électronique a balayage

Le MEB a été utilisé pour déterminer le pourcentage de recouvrement de la
surface des échantillons par le biofilm au cours de la cinétique d’immersion. Afin de
conserver I'intégrité du biofilm a la surface des polymeres, différentes étapes de fixation,
dessalage et déshydratation sont nécessaires. Des les prélevements réalisés, les échan-
tillons ont été fixés dans un mélange (4 % formol/96 % eau de mer), puis dessalés par
des bains successifs de PBS, puis déshydratés a I’éthanol par des dilutions successives.
Les échantillons de polymeres colonisés ont ensuite été placés dans une chambre de sé-
chage Leica EM CPD300 au point critique. La métallisation des échantillons a été réalisée
a l'or a I'laide d’un Blazers SCD 040. Les observations ont été faites a I’aide d’un micro-
scope FEI Quanta 200 MK2 et du logiciel de microscopie xT. La microscopie a été réalisée
au laboratoire Environnement Profond de I'Ifremer. Le recouvrement des échantillons a
été évalué a partir des clichés MEB avec le logiciel Compte pixels développé par B. Forest
du laboratoire CSM de I'Ifremer.

2.4.2 Etude de la biodiversité par une approche de metabarcoding
2.4.2.1 Méthode d’extraction de ’ADNg

Plusieurs protocoles d’extraction basés sur différentes méthodes de lyse ont été
utilisés afin de définir la méthode qui aboutit a la biodiversité la plus exhaustive des
échantillons. Lors de chaque extraction, des controles négatifs, correspondant au blanc
ont systématiquement été réalisés. Les caractéristiques des protocoles sont synthétisées

dans le tableau 2.3.
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2.4.2.2 Amplification et séequengage

Afin d’identifier les communautés présentes sur les matériaux, une approche
par metabarcoding a été utilisée. Le séquencage haut-débit (NGS) de I’ADN ainsi que
les librairies ont été effectués par deux plateformes séquencage : le GeT-PlaGe (GeT) a
Toulouse et le Genomer a Roscoff sur des séquenceurs Illumina MiSeq. Les régions va-
riables du gene de ’”ADN 16S V3-V4 ont été amplifiées par PCR a partir des ADNg ex-
traits. Pour 'expérimentation n° 1 et 2 (tableau 2.4) I'amplification et la quantification
ont été effectuées au laboratoire. La quantification a été réalisée par fluorescence a 1’aide
de I'Invitrogen Qubit 4. Le séquengage a ensuite été effectué a la plateforme de GeT avec
une chimie de 2x250 pb avec le couple d’amorce PCR : PCR1F460/R460. Pour I'expé-
rimentation n°® 3, I'amplification, la quantification via le Qubit et le séquengage ont été
réalisés a la plateforme Genomer. Une chimie 2x300 pb été utilisée lors du séquencage
avec le couple d’amorce PCR : PCRF341/F805. Les données obtenues lors du séquencage

(fichiers fastQ) ont ensuite été analysées.

n° expérimentation Date Objectifs

1 Aolt 2017 Détermination du protocole d’extraction
2 Novembre 2017 Détermination du protocole d’extraction
3 Mai et novembre 2018  Cinétique de colonisation

Influence de la nature du polymere
Influence du vieillissement

Influence de la saisonnalité

Tableau 2.4 — Récapitulatif des différentes expérimentations

2.4.2.2.1 Traitement des données L’analyse des données a été réalisée sous SAMBA
(Standardized and Automatized MetaBarcoding Analysis), un outil d’analyse des don-
nées automatisé développé par la Cellule Bioinformatique de I'Ifremer (SeBiMER). L'en-
semble des commandes pour effectuer le traitement des données a été réalisé sur un
émulateur Linux pour Windows : MobaXterm. Les scripts de commande ont été exécu-
tés par DATARMOR, un supercalculateur informatique mis a disposition par Le Pole de
Calcul et de Données pour la Mer (PCDM) de I'Ifremer. L'outil d’analyse SAMBA est basé
sur 'utilisation du gestionnaire de Workflow Nextflow. Il repose sur l'utilisation de dif-
férents outils, et réalise I’assignation taxonomique a partir de la base de données SILVA
v132. Cet outil comporte un traitement bioinformatique qui inclut le controle de la qua-
lité des séquences et l'assignation taxonomique, puis un traitement biostatistique. Les

différentes étapes du traitement des données sont présentées sur la figure 2.2.
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FiGure 2.2 — Les différentes étapes du traitement des données sous SAMBA

2.4.2.2.2 Traitement bio-informatique A travers le traitement bio-informatique, il
s’agit de vérifier et nettoyer les données. A la fin de cette partie, chaque séquence conser-
vée est affiliée a un ASV (Amplicon Sequence Variant). Chaque ASV est ensuite assigné
taxonomiquement grace a la base de donnée Silva. Les ASVs provenant de contamination

ont été retirés a ’aide de 'outil MicroDecon sur R (v3.6.3).

2.4.2.2.3 Traitement bio-statistique La seconde partie est le traitement biostatistique
ou il s’agit de d’examiner la diversité intra-spécifique (a diversité) et inter-spécifique
(B diversité). L’a-diversité analyse la diversité intra-spécifique de chaque échantillon
grace a plusieurs indices. L'inverse de Simpson, I'indice de Shannon et I'indice d’équita-

bilité de Pielou ont été utilisés.

* L'inverse de Simpson représente la probabilité que deux individus ou séquences
sélectionnés au hasard soit d’une espece différente. L'indice est compris entre 0 et
+00. Plus cet indice est élevé et plus il y a une grande diversité. C’est un indice

sensible aux variations d’importance des especes les plus abondantes.

* I'indice de Shannon exprime la diversité en prenant en compte le nombre d’es-
peéces (richesse) et la distribution (équitabilité). Si I'indice est élevé, la diversité et

I’équitabilité sont importantes.
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* L'indice d’équitabilité de Pielou mesure la répartition des individus au sein des
especes, indépendamment de la richesse spécifique. Il traduit la qualité d’organisa-
tion au sein d’'une communauté. S’il n’y a pas d’équitabilité, il vaut zéro (une seule
espece présente), s’il y a équitabilité dans la répartition des espéces au sein d’un

échantillon, il vaut 1 (toutes les espéces présentent la méme abondance).

Pour chaque indice, une ANOVA a été réalisée pour chacune des variables ins-

crites dans le fichier metadata.

La p-diversité analyse la diversité inter-spécifique entre les échantillons. Un pa-
rametre de l'expérimentation est pris comme variable et les échantillons comparés entre
eux. Les données ont au préalable été normalisées par la méthode CSS (Cumulative Sum
Scaling) qui permet de donner plus de poids aux especes rares mais biaise négativement
les espéces les plus abondantes. La diversité peut étre évaluée a I’aide de plusieurs indices
permettant d’examiner soit la diversité inter-spécifique ou la diversité phylogénétique.
La méthode wUniFrac (unifrac pondéré) a été utilisée, c’est une mesure quantitative qui
integre la phylogénie des ASV. Cela pondeére la longueur des branches par I’abondance
des ASV lorsqu’une branche n’est pas unique et est partagée entre les échantillons. Cet

indice se calcule en valeurs absolues.
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Chapitre 3

Conséquences du vieillissement sur

les propriétés du PA6

Ficure 3.1 — Cliché d’un filet de péche en polyamide

Introduction

Le polyamide 6 est un matériau utilisé dans des applications maritimes telles
que les filets de péche (figure 3.1). Cependant, ce matériau est peu retrouvé dans les dif-
férentes campagnes d’échantillonnages de microplastiques quels que soient les compar-
timents de 1’écosystéme étudiés. Lhypothése que ce matériau se dégrade peut alors étre
formulée. Ceci pourrait étre lié a sa dégradation, celle-ci conduisant a la formation de mi-
croplastiques puis de nanoplastiques. L’état de I’art a permis de mettre en évidence une

dégradation du polyamide par des processus de thermo- et photo-oxydation par réaction
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de l'oxygene avec la chaine carbonée. Une dégradation hydrolytique des fonctions amides
a également été mise en évidence. Ces processus peuvent engendrer des modifications
des propriétés physico-chimiques et notamment mécaniques. Ces dernieres conduisent
a une fragilisation du matériau qui passe d’'un comportement ductile a fragile a partir

d’un certain niveau de dégradation.

Plusieurs questions se posent : a quelle vitesse se dégrade les matériaux en mi-
lieu marin? Quel est le processus prédominant? Quel parametre est adapté pour carac-
tériser la fragilisation ainsi que la capacité a fragmenter du matériau? Est-il possible de
définir un critére a partir duquel se forment les microplastiques? Quel est le mode de
fragmentation du matériau : s’érode-t-il graduellement, ou bien se fragmente-t-il pro-

gressivement en morceaux de taille homogene?

Afin de répondre a ces différentes interrogations, la dégradation abiotique du
polyamide 6 par processus chimique a été étudiée dans des conditions accélérées et
controlées. Le matériau a été vieilli dans différents environnements puis caractérisé afin
de suivre I’évolution des propriétés physico-chimiques et mécaniques. Les résultats ob-
tenus sur le vieillissement du polyamide 6 dans les différents environnements (en eau en
présence et absence d’oxygene et en air) sont présentés dans ce chapitre, puis discutés

dans le Chapitre 4 et le Chapitre 5 autour de plusieurs axes :

la modélisation de la réaction d’hydrolyse

I'impact de l'oxygene sur le vieillissement en eau

la définition du parameétre qui décrit la transition ductile-fragile
* la prédiction de la durée de vie

* la fragmentation des polymeres

Le matériau a été vieilli dans différents environnements, de facon a découpler
les mécanismes impliqués dans la dégradation en milieu marin. I'interaction entre les
meécanismes a également été investiguée. Les évolutions de propriétés physico-chimiques
et mécaniques ont été caractérisées par différentes techniques : gravimétrie, spectrosco-
pie infrarouge (FTIR), chromatographie d’exclusion stérique (SEC), calorimétrie différen-
tielle a balayage (DSC), diffraction des rayons X (DRX) aux petits angles (SAXS) et aux

grands angles (WAXS) et pour finir mécaniquement en traction uni-axiale.
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3.1 Hydrolyse pure du polyamide 6

Nous nous sommes d’abord intéressés a I'impact d’'une dégradation en eau sans
oxygene (purement hydrolytique) sur des films de polyamide 6 de 250 ym d’épaisseur.
Les vieillissements ont été menés a des températures comprises entre 80 et 140 °C, sur
différentes durées, allant jusqu’a 700 jours a 80 °C. Dans un premier temps, les résul-
tats sur les essais réalisés a une température de vieillissement de 120 °C sont présentés.

L'influence de la température de vieillissement est traitée dans un second temps.

3.1.1 Evolution de la masse

L’interaction de l’eau avec le matériau a été caractérisée par des pesées suc-
cessives au cours du temps. Plusieurs grandeurs, précédemment définies dans le Cha-
pitre 2 (2.3.1) ont été considérées. Tout d’abord, le "mass changes" qui quantifie 1’évolu-
tion globale de 1a masse de I’échantillon. Ensuite, le "mass loss" qui caractérise la quantité
d’échantillon perdue. Enfin, le "water content" qui évalue la quantité d’eau absorbée par
le matériau. Une augmentation de la masse du matériau est mise en avant (figure 3.2.a).
Le matériau absorbe plus de 10 % en masse apres un jour de vieillissement puis sa masse
diminue au cours du temps. Quant a la quantité d’eau, elle augmente rapidement de 0 a

12 % dans les premiers instants (figure 3.2.b), puis continue d’augmenter plus lentement.
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Ficure 3.2 — Evolution de la masse globale (a), de la quantité d’eau dans le matériau et

de la perte de masse (b) au cours de ’hydrolyse pure a 120 °C

Cette absorption rapide est induite par 'interaction de ’eau avec les fonctions
amides de la phase amorphe, qui conduit a une saturation en eau du matériau. En ef-
fet, pour une température de 80 °C, le coefficient de diffusion de l'eau est évalué a
1,7.1071 m?2/s [167]. A cette température, le temps pour atteindre la saturation est infé-

rieur a une minute pour I’épaisseur considérée ici (250 ym). Pour des températures plus
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élevées, la diffusion est encore plus rapide. augmentation de la quantité d’eau pourrait
étre attribuée a la formation de fonctions polaires au cours de I’hydrolyse, ce qui aug-
menterait I’interaction entre ’eau et le polyamide. Le PA6 subit également, au cours de
I’hydrolyse, une perte de masse (figure 3.2.b). Une perte rapide de 2,5 % est observée
apres un jour de vieillissement. Celle-ci peut étre attribuée au départ de petites chaines
libres initialement présentes au sein de I’échantillon. Puis la masse de I’échantillon conti-
nue de diminuer. Ce phénomene peut étre attribué a la perte de petites chaines formées

au cours de la dégradation.

3.1.2 Structure chimique

L’évolution de la structure chimique a ensuite été suivie au cours du vieillis-
sement par spectroscopie FTIR (figure 3.3). L'attribution des principales bandes est dis-
ponible dans le tableau 3.1 [168]. Les spectres mettent en avant, d’une part, une dimi-

nution de ’absorbance pour la bande a 3292 cm™!

, ainsi que pour les bandes amides I
(1634 cm™!) et amides II (1538 cm™!). La diminution de I’absorbance de ces bandes, tra-
duit une consommation des fonctions amides de la phase amorphe par hydrolyse. D’autre
part, il est observé une diminution de I’absorbance de la bande & 2926 cm™! qui se scinde
en deux pics a 2932 et 2916 cm™!, la bande & 2856 cm™! se retrouve également scindée en
deux pics a 2869 et 2850 cm™!. Ces observations mettent en évidence une augmentation
de la phase cristalline & (augmentation significative de I'absorbance a 2916 et 2869 cm™!,
zoom sur la figure 3.3) au détriment de la phase amorphe. Pour finir, la diminution de
I’absorbance de la bande & 1734 cm™! indique une hydrolyse des fonctions imides pré-
sentes initialement. D’apres la littérature, des produits de dégradation sont formés au
cours de I’hydrolyse (acide carboxylique et amine). Ces produits ne sont cependant pas

mis en évidence expérimentalement.
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Ficure 3.3 — Spectres FTIR au cours de I’hydrolyse pure a 120 °C
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3.1.3 Longueur des chaines

Nombre d’onde (cm™)

Attribution

3292
2932 /2926
2916
2869
2856 / 2850
1734
1634
1538

Tableau 3.1 — Tableau des attributions des bandes FTIR du PA6 [168]

élongation N-H

élongation asymétrique CH,

élongation asymétrique CH, (phase cristalline a)

élongation symétrique CH, (phase cristalline «)

élongation symétrique CH,
élongation C=0 imide
élongation C=0 (amide I)

déformation N-H (amide II)

La longueur des chaines a été utilisée comme parameétre de suivi de la dégrada-

tion. Les courbes de SEC (figure 3.4.a) se décalent vers les hauts volumes d’élution, ce qui

se traduit par une diminution de la masse molaire moyenne (figure 3.4.b). En effet, M,

chute de 52 kg/mol, initialement, a 7 kg/mol apres 200 jours de vieillissement a 120 °C.

Les chromatogrammes (figure 3.4.a) ne présentent pas de modification de leur forme ce

qui caractérise une stabilité de I'indice de polydispersité (PDI) (figure 3.4.b). Ces résul-

tats mettent donc en avant un processus de coupure de chaine au sein du matériau.
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FiGure 3.4 — Chromatogrammes (a) et évolution de la masse molaire moyenne et de 'in-

dice de polydispersité (b) au cours de ’hydrolyse pure a 120 °C
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3.1.4 Taux de cristallinité

Les résultats précédents font état de modifications induites par I’hydrolyse de
fonctions amides au sein de la phase amorphe. Nous nous sommes également intéressés a
caractériser la phase cristalline par calorimétrie différentielle a balayage (DSC). Les ther-
mogrammes obtenus (figure 3.5.a) montrent une évolution dans la zone de fusion des
cristallites (de 200 a 250 °C). Une augmentation de ’enthalpie de fusion est observée, ce
qui implique une augmentation du taux de cristallinité (figure 3.5.b). Ce taux augmente
brusquement de 20 %, initialement, a 32 % aprés un jour de vieillissement. Ensuite,
la quantité de cristallite continue de croitre pour atteindre 53 % apres 200 jours d’hy-
drolyse. Cette augmentation est induite par le phénomene de chimicristallisation [169].
Les coupures de chaine diminuent la longueur des macromolécules et liberent des seg-
ments de petites tailles trés mobiles qui vont pouvoir migrer vers les phases cristallines
et les épaissir. Une augmentation de la température de fusion est également observée sur
les thermogrammes (figure 3.5.a). Cette observation caractérise un épaississement des
lamelles cristallines. En effet, plus ’épaisseur des lamelles augmente et plus 1’énergie

nécessaire a leur fusion est importante.
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Ficure 3.5 — Thermogrammes (a) et évolution du taux de cristallinité (b) au cours de

I’hydrolyse pure a 120 °C

3.1.5 Lamelles cristallines

La diffraction des rayons X (DRX) a été utilisée afin d’étudier finement 1’épais-
seur des phases ainsi que la nature des phases et formes cristallines. Le tableau 3.2
synthétise les attributions des différents pics [170]. Tout d’abord, les diffractogrammes
WAXS (figure 3.6.a) mettent en avant une rapide diminution du pica 11,1 ° et une quasi-
disparition des pics a 21,7 et 22,3 © apres un jour de vieillissement. L’évolution de ces pics

témoigne d’une forte baisse de la phase cristalline y qui diminue de 12,6 %, initialement,
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a 3,0 % (figure 3.6.b). La fraction volumique des phases a été obtenue par déconvolution
des diffractogrammes a l'aide du logiciel Fityk®. Ensuite, une large augmentation des
pics a 20,4 et 24,3 ° met en évidence une augmentation de la phase cristalline a. Cette
derniere augmente de 16,4 %, initialement, a 40,2 % aprés un jour de vieillissement et
continue de croitre. Enfin, un affaissement des diffractogrammes est observé et témoigne
d’une diminution de la phase amorphe. Initialement, la fraction de cette derniere est de

70,6 % et atteint 56,8 % apres un jour de vieillissement.

Dés les premiers instants de vieillissement, il est observé une conversion de
phase cristalline : y — a, due a une instabilité thermique de la phase . Il est égale-
ment caractérisé une conversion d’une partie de la phase amorphe en phase cristalline :
amorphe — a. Apres un jour de vieillissement, il est uniquement noté une conversion
de la phase amorphe vers la phase cristalline : amorphe — a, qui peut étre attribuée
au phénomene de chimicristallisation. Ce résultat est en accord avec l'augmentation du

taux de cristallinité observée en DSC (figure 3.5.b).
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Ficure 3.6 — Diffractogrammes WAXS (a) et évolution de la nature des phases et formes

cristallines (b) au cours de I’hydrolyse pure a 120 °C

20 (°) Attribution

11,1/ 21,7/ 22,3 phase cristalline y
20,1 phase amorphe

20,4/ 24,3 phase cristalline a

Tableau 3.2 — Tableau des attributions des pics DRX du PA6 [170]

61



En SAXS, une augmentation de la longue période 1, est visible par une diminu-
tion du vecteur d’onde correspondant a l'intensité maximale q,,,, (figure 3.7.a). De 0 a
28 jours de vieillissement, lp augmente de 8,5 a 8,8 nm, I’épaisseur des lamelles cristal-
lines 1. augmente de 1,6 a 3,1 nm de par le phénomene de chimicristallisation et I’épais-
seur des lamelles amorphes 1, diminue de 6,9 4 5,7 nm. A partir de 50 jours, il n’est plus
possible de déterminer 1,. En effet, il est observé une augmentation de l'intensité a tres
faibles q, ce qui empéche la détermination de q,,,,. Cette augmentation peut étre attri-
buée a un phénomeéne de cavitation au sein du matériau [171, 172]. Lorsque les cavités
apparaissent, I’intensité augmente du fait du contraste entre la densité électronique du

vide et de ’environnement.

Noramlized intensity (a.u.)

1 (m")

Ficure 3.7 - Diffractogrammes SAXS au cours de I’hydrolyse pure a 120 °C

3.1.6 Propriétés mécaniques en traction

Le comportement mécanique des échantillons au cours de la dégradation a été
étudié en traction. Les vieillissements ont été menés jusqu’a de forts niveaux de dégrada-
tion afin de se rapprocher des conditions dans lesquelles se trouvent les matériaux apres
plusieurs décennies d’exposition au milieu marin. Les vieillissements ont été menés jus-

qu’a I'absence totale de tenue mécanique.

Les courbes conventionnelles contrainte-déformation sont représentées jusqu’a
la striction du matériau (figure 3.8). Une modification de l’allure des courbes de traction
est mise en avant avec une rupture de plus en plus rapide. Le PA6 posseéde initialement
un domaine ductile jusqu’a sa déformation au seuil de 4 % et une contrainte au seuil de
70 MPa. Ensuite, il possede un domaine plastique jusqu’a sa rupture autour de 370 %. Sur
les courbes de traction (figure 3.8), une fragilisation est observée, avec dans les premiers
temps de vieillissement, une diminution de 1’allongement a la rupture (de 370 %, initia-

lement, a 30 % apres 3 jours) sans modification de la contrainte maximale (figure 3.9).
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Malgré une augmentation du taux de cristallinité, la contrainte au seuil ne varie pas.
Apres 50 jours d’hydrolyse, la diminution de I’allongement a la rupture s’accompagne
d’une diminution de la contrainte maximale. Le PA6 change de mode de rupture, ini-
tialement ductile, il devient fragile. Ce changement est caractérisé par la disparition du
seuil plastique (figure 3.8). Cette transition ductile-fragile pourrait potentiellement cor-

respondre au début de la formation des microplastiques par fragmentation.
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Ficure 3.8 — Courbes de traction au cours de I’hydrolyse pure a 120 °C
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Ficure 3.9 — Evolution de la déformation a la rupture (a) et de la contrainte maximale (b)

au cours de I’hydrolyse pure a 120 °C

3.1.7 Influence de la température de vieillissement

L'impact de la température de vieillissement sur le processus de dégradation
a été étudié afin de s’assurer de 'uniformité du comportement quelle que soit la tem-
pérature. Ces résultats serviront également a définir des coefficients d’accélération. Des

vieillissements ont été menés a des températures de 80, 100, 130 et 140 °C. Les résultats
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obtenus sont comparés a ceux obtenus a 120 °C, présentés précédemment. En gravimé-
trie, la figure 3.10 met en avant des comportements similaires a ceux obtenus a 120 °C,
pour des températures supérieures ou égales a 100 °C. Il est clairement mis en évidence
une accélération de la cinétique avec la température. Il est a noter que les résultats ob-
tenus a 80 °C ne font pas apparaitre de modifications notables en gravimétrie jusqu’a

700 jours de vieillissement.

La masse molaire moyenne, le taux de cristallinité et les propriétés mécaniques
en traction sont présentés sur la figure 3.11. Le comportement observé pour chaque pa-
rametre est similaire quelle que soit la température de vieillissement. La température
impacte donc uniquement la cinétique d’hydrolyse. Par ailleurs, ’augmentation brutale
du taux de cristallinité observée a 120 °C est également observée aux autres températures

et semble étre fonction de cette derniére. Ce point sera évoqué dans le Chapitre 4 (4.1.1).
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FiGure 3.10 — Influence de la température de vieillissement sur 1’évolution de la masse
globale (a), de la quantité d’eau dans le matériau (b) et de la perte de masse (c) au cours

de I'hydrolyse pure
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Ficure 3.11 — Influence de la température de vieillissement sur 1’évolution de la masse

molaire moyenne (a), le taux de cristallinité (b), la déformation a la rupture (c) et la

contrainte maximale (d) au cours de I’hydrolyse pure

Les résultats obtenus montrent que le polyamide 6 est fortement impacté par la

dégradation en hydrolyse pure. L’hydrolyse des fonctions amides conduit a une fragili-

sation du matériau et un changement de comportement a la transition ductile-fragile. Il

est alors possible de faire I’hypothése qu’une fois le matériau devenu fragile, il puisse se

fragmenter et conduire a la formation de microplastiques. En milieu marin, le polymere

est également au contact de I'oxygene dissous dans ’eau ou présent dans l’air. L'impact de

l'oxydation du polyamide 6 sur les propriétés physico-chimiques et mécaniques a donc

été étudié. Les processus de thermo- et photo-oxydation ont été considérés.

65



3.2 Oxydation du polyamide 6

3.2.1 Thermo-oxydation du polyamide 6

La thermo-oxydation du polyamide 6 été étudiée via des vieillissements en air
en étuve. Différentes températures, comprises entre 80 et 140 °C ont été utilisées. Au
cours des essais, des prélevements réguliers ont été effectués en fonction de la tempéra-
ture, sur des durées allant jusqu’a 630 jours a 80 °C. Les essais ont été menés sur des
échantillons de PA6 de 75 et 250 ym d’épaisseur. Dans un premier temps, sont présen-
tés les résultats sur des vieillissements réalisés a 80 °C sur des films de 250 ym. Dans
un second temps, I'influence de la température de vieillissement ainsi que de celle de

I’épaisseur est traitée.

3.2.1.1 Structure chimique

Les spectres FTIR sont présentés sur la figure 3.12. L'attribution des princi-
pales bandes est disponible dans le tableau 3.1. Nous pouvons voir une diminution de
I’absorbance des bandes attribuées aux fonctions amides dans la phase amorphe (3292,
1634 et 1538 cm™!), et plus généralement, une diminution de la phase amorphe (2926 et
2856 cm™!). Les spectres montrent I'apparition de produits de dégradation dans la zone
des carbonyles (zoom sur la figure 3.12 autour de 1720 cm™!). Cette bande large est une
convolution de plusieurs produits (tableau 3.3) [119], formés lors de la décomposition
des a-amino-hydroperoxydes. L'observation de ces composés n’est cependant pas mise

en évidence, ce qui pourrait s’expliquer par leur faible stabilité.
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Ficure 3.12 — Spectres FTIR au cours de la thermo-oxydation a 80 °C
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Nombre d’onde (cm ~!)  Attribution

1756 élongation C=0 acide carboxylique isolé
1734 élongation C=0 imide
1716 élongation C=0 acide carboxylique lié (dimere)

Tableau 3.3 — Produits issus de la déconvolution de la bande a 1720 cm™! [119]

3.2.1.2 Longueur des chaines

Les chromatogrammes (figure 3.13.a) se décalent vers les hauts volumes d’élu-
tion ce qui témoigne d’une baisse de la masse molaire moyenne (figure 3.13.b). Celle-ci
diminue de 52 kg/mol, initialement, a 15 kg/mol apres 540 jours de vieillissement. Ces
coupures de chaine sont induites par la décomposition des a-amino-hydroperoxydes. La
présence de réticulation est également mise en évidence par une augmentation de l’in-
dice de polydispersité (PDI) (figure 3.13.b). Ces réactions peuvent étre attribuées a la

recombinaison de radicaux.
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Ficure 3.13 — Chromatogrammes (a) et évolution de la masse molaire moyenne et de

I'indice de polydispersité (b) au cours de la thermo-oxydation a 80 °C

3.2.1.3 Taux de cristallinité

La phase cristalline a été caractérisée par DSC. Les thermogrammes (figure 3.14.a),
montrent une augmentation du taux de cristallinité de 20 %, initialement, a 30 % apres
630 jours (figure 3.14.b). Ce gain est induit par le phénomene de chimicristallisation.
Une augmentation de la température de fusion est également observée (figure 3.14.a),

traduisant un épaississement des lamelles cristallines.
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FiGURE 3.14 — Thermogrammes (a) et évolution du taux de cristallinité (b) au cours de la

thermo-oxydation a 80 °C

3.2.1.4 Lamelles cristallines

L'épaisseur des lamelles au sein du matériau a été étudiée en SAXS. Les dif-

fractogrammes (figure 3.15.a), mettent en évidence une diminution de la longue période

lp (figure 3.15.b). Apres 630 jours de vieillissement, lp varie de 8,5 nm, initialement,

a 7,1 nm. U’épaisseur des couches amorphes 1, diminue également de 6,9 nm, initiale-

ment, a 5,2 nm. Quant a ’épaisseur des lamelles cristallines, 1, elle augmente de 1,6 nm,

initialement, a 1,9 nm. Cet épaississement peut étre attribué au phénomene de chimi-

cristallisation, et est en accord avec I'augmentation de la température de fusion observée

sur les thermogrammes en DSC (figure 3.14.a).
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3.2.1.5 Propriétés mécaniques en traction

En traction, une fragilisation du matériau est mise en évidence au cours du
vieillissement (figure 3.16). Des 30 jours, une diminution de l’allongement a la rup-
ture apparait (figure 3.17.a) et s’accompagne, a partir de 450 jours, d’une chute de la
contrainte maximale (figure 3.17.b). On observe, a 450 jours, la disparition du seuil plas-

tique, et donc la transition d’un état ductile a un état fragile.
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Ficure 3.16 — Courbes de traction au cours de la thermo-oxydation a 80 °C
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FiGURE 3.17 — Evolution de la déformation a la rupture (a) et de la contrainte maximale (b)

au cours de la thermo-oxydation a 80 °C

3.2.1.6 Influence de la température de vieillissement

Des vieillissements ont été menés a 100, 120 et 140 °C sur les échantillons de
PA6 de 250 ym et sont comparés a ceux réalisés a 80 °C, précédemment présentés. Dans

les cas de la masse molaire moyenne et du taux de cristallinité, les comportements ob-

69



servés a 80 °C sont similaires a ceux aux autres températures (figure 3.18.a et .b). Il
est clairement mis en évidence une augmentation de la cinétique avec la température.
Par ailleurs, contrairement aux résultats obtenus en hydrolyse pure (figure 3.11.b), au-
cun saut du taux de cristallinité n’est observable en thermo-oxydation pour les mémes
températures considérées. Ce point sera évoqué dans le Chapitre 4. D’un point de vue
mécanique en traction, une fragilisation est mise en évidence a toutes les températures
de vieillissement (figure 3.18.c et .d). Cependant, la pente de la chute de la contrainte
maximale est plus faible a 100, 120 et 140 °C qu’a 80 °C (figure 3.18.d). Ce comporte-
ment évoque 1’hypothése d’'un phénomene de limitation de l'oxydation par la diffusion
(DLO) pour les températures de 100, 120 et 140 °C [173]. C’est-a-dire que la contrainte
maximale diminue jusqu’a atteindre un plateau. Dans notre cas, cette derniere décroit
pour atteindre un plateau autour de 30 MPa pour ces trois températures. Il est rapporté
que ce phénomene est fonction de la température ainsi que de 1’épaisseur [126]. Afin de
I’étudier plus en détails, des vieillissements ont donc été menés sur des films plus fins de

75 pm d’épaisseur.
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Ficure 3.18 — Influence de la température de vieillissement sur 1’évolution de la masse
molaire moyenne (a), le taux de cristallinité (b), la déformation a la rupture (c) et la

contrainte maximale (d) au cours de la thermo-oxydation
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3.2.1.7 Influence de I’épaisseur de 1’échantillon

Les résultats précédents laissent apparaitre la possible présence d’un phéno-
mene de DLO au-dessus de 100 °C. Afin de creuser cette hypothese, les vieillissements
réalisés sur les films de 75 pm ont été comparés a ceux obtenus a 250 ym. La masse mo-
laire moyenne et le taux de cristallinité (figure 3.19.a et .b), possédent un comportement
similaire aux échantillons de 250 ym (figure 3.18.a et .b). Concernant le comportement
mécanique en traction (figure 3.19.c et .d), la pente de la chute de la contrainte maximale
a 100 et 120 °C est plus grande que pour I’épaisseur de 250 ym. L'hypotheése d’un phé-

nomene de DLO au dessus de 100 °C pour les échantillons de 250 ym est donc vérifiée.
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FiGure 3.19 — Influence de la température sur I’évolution de la masse molaire moyenne
(a), le taux de cristallinité (b), la déformation a la rupture (c) et la contrainte maximale

(d) au cours de la thermo-oxydation du PA6 de 75 ym

Les résultats ont montré que le polyamide 6 est fortement impacté par la thermo-
oxydation. Le vieillissement conduit a une fragilisation du matériau ainsi qu’une transi-

tion ductile-fragile a partir d’un certain niveau de dégradation.
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3.2.2 Photo-oxydation du polyamide 6

En milieu marin, les échantillons sont également exposés au rayonnement UV.
Le vieillissement photo-oxydatif des échantillons a donc été étudié afin d’analyser son
impact sur les propriétés physico-chimiques et mécaniques. Des films de PA6 de 75 et
250 ym ont été photo-oxydés en air. Dans un premier temps, sont présentés les résultats
concernant les échantillons de 250 pm, suivis de ceux obtenus pour une épaisseur de

75 pm.

3.2.2.1 Structure chimique

L'attribution des principales bandes en spectroscopie FTIR est disponible dans
le tableau 3.1. Les spectres (figure 3.20), montrent une diminution de la phase amorphe
(3292, 2926, 2856, 1634 et 1538 cm™!). Nous pouvons également observer Iapparition
de produits de dégradation dans la zone des carbonyles, identifiés apres déconvolu-
tion (tableau 3.4). Ces produits peuvent étre issus de la décomposition des a-amino-
hydroperoxydes, composés observés a 3500 cm™! (figure 3.20), ainsi que des réactions de
Norrish.

unaged
—100h
—200h
—500h
600N
1000h

Absorbance (u.a.)

m M»r r r T r T T T T T T T
4000 3500 3000 2500 2000 1500 1000

Wavenumber (cm ')

Ficure 3.20 — Spectres FTIR au cours de la photo-oxydation

Nombre d’onde (cm™')  Attribution

1780 élongation C=0 ester
1734 élongation C=0 imide
1692 élongation C=0 imide

Tableau 3.4 — Produits issus de la déconvolution de la bande 4 1720 cm™!

72



Pour rappel, les @#-amino-hydroperoxydes n’avaient pas été observés en thermo-
oxydation mais le sont ici. En se basant sur 'augmentation de l’absorbance dans la zone
des carbonyles, les niveaux de dégradation atteints ici en photo-oxydation sont bien plus
importants qu’en thermo-oxydation (figure 3.12). Cette observation pourrait expliquer
I'observation de ces composés dans le cas présent. La présence d’acide carboxylique n’est
pas clairement mise en évidence comme en thermo-oxydation mais, la convolution des
bandes dans cette zone rend difficile I'interprétation des spectres. Nous retiendrons que

les imides sont les composés majoritairement formés comme en thermo-oxydation.

3.2.2.2 Longueur des chaines

Les courbes de SEC (figure 3.21.a) caractérisent une diminution de la masse mo-
laire moyenne (figure 3.21.b). Une chute de la M,, de 52 kg/mo], initialement, a 9 kg/mol
apres 100 h d’exposition est observée. La masse molaire moyenne continue ensuite de
décroitre pour atteindre 5 kg/mol aprés 1000 h de photo-vieillissement. Ces coupures
de chaine sont attribuées a la décomposition des @-amino-hydroperoxydes. La présence
de réticulation est également mise en évidence par une augmentation de l'indice de po-
lydispersité (PDI) (figure 3.21.b). Le PDI varie de 2, initialement, a 40 apres 1000 h de
vieillissement. De plus, deux pics supplémentaires apparaissent des 500 h de vieillisse-
ment sur les chromatogrammes (figure 3.21.a). Cette observation témoigne d’une distri-
bution de masses molaires inhomogene au sein de 1’échantillon. Le pic a 22 mL repré-
sente une distribution de chaines de trées faibles masses (~ 1 kg/mol) et peut étre associé
au processus de coupure de chaine. Celui a 17 mL est associé a la distribution princi-
pale (= 10 kg/mol). Enfin le pic a 12,5 mL, correspond a une distribution de masses tres

élevées (~ 1000 kg/mol), et peut étre associé au processus de réticulation de chaine.
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FiGure 3.21 — Chromatogrammes (a) et évolution de la masse molaire moyenne et de

I'indice de polydispersité (b) au cours de la photo-oxydation
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3.2.2.3 Propriétés mécaniques en traction

Une fragilisation est observée au cours du photo-vieillissement (figure 3.22). La
déformation a la rupture (figure 3.23.a), chute de fagon importante des 100 h de vieillis-
sement puis diminue, plus lentement. La contrainte maximale, initialement de 70 MPa,
diminue au cours du vieillissement pour atteindre 45 MPa apres 1000 h (figure 3.23.b).
Le mode de rupture des échantillons reste néanmoins ductile jusqu’a 900 h, le seuil plas-
tique étant toujours observé pour les différents temps considérés (figure 3.22). A partir
de 1000 h de vieillissement, le mode de rupture devient fragile, le seuil plastique n’est

plus observé.

L’hypothese d’un vieillissement inhomogene peut alors étre formulée a la vue
de ces résultats. En effet, la photo-oxydation est un phénomene surfacique, qui conduit a
la formation d’un systéme cceur-peau. L'échantillon est alors constitué d’un cceur ductile,
entouré d’une peau fragile. Au cours du vieillissement, le front d’oxydation se propage
au sein du matériau, ce qui diminue ’épaisseur du cceur ductile. Cette propagation serait
induite par une augmentation de I’absorption du rayonnement par le polymere au cours
du photo-vieillissement [127]. L’échantillon étant tres fortement dégradé en surface, la
résistance mécanique restante provient du cceur ductile. Cela explique la diminution de
la contrainte au seuil et le comportement encore ductile jusqu’a 900 h de vieillissement.
Le fait de conserver un comportement ductile jusqu’a 900 h de vieillissement est alors
expliqué par la préservation de ce cceur ductile dans I’échantillon. La chute de contrainte
au seuil est due a 'amincissement de ce cceur, du fait de la propagation du front coeur-
peau. Afin d’étudier l'influence de 1’épaisseur de 1’échantillon, des vieillissements ont

également été effectués sur les films de 75 ym.
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Ficure 3.22 — Courbes de traction au cours de la photo-oxydation
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Ficure 3.23 — Evolution de la déformation a la rupture (a) et de la contrainte maximale

(b) au cours de la photo-oxydation

3.2.2.4 Influence de I’épaisseur de I’échantillon

Les résultats obtenus pour les échantillons de 75 et de 250 ym ont été compa-
rés. Un comportement similaire est observé entre les deux épaisseurs pour 1’évolution de
la masse molaire moyenne, de 'allongement a la rupture et de la contrainte maximale
(figure 3.25). Cependant, un mode de rupture fragile est observé sur les échantillons de
75 ym des 300 h de vieillissement, contre plus de 1000 h pour les échantillons de 250 ym.
Les courbes de traction des films de 75 ym (figure 3.24) témoignent de I’absence du seuil
plastique deés 300 h de vieillissement. Cette observation pourrait renforcer ’hypothése
d’un ceeur ductile qui, ici, ne serait plus assez épais, voire inexistant, pour faire appa-

raitre un seuil plastique.
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FiGure 3.24 — Courbes de traction au cours de la photo-oxydation (75 pm)
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FiGure 3.25 — Evolution relative de la masse molaire moyenne (a), de la déformation
a la rupture (b) et de la contrainte maximale (c) au cours du vieillissement en photo-

oxydation

Les résultats ont montré que le polyamide 6 est fortement impacté par I’exposi-
tion au rayonnement UV qui conduit a un endommagement du matériau. Pour conclure,
les résultats mettent en avant une sensibilité du PA6 aux réactions d’oxydation qui in-
duisent une forte modification de ses propriétés mécaniques. Ces vieillissements conduisent
a une fragilisation du polyamide. A partir d’un certain niveau de dégradation, la tran-
sition ductile-fragile s'opere. Le phénomeéne de DLO en thermo-oxydation, ainsi que le
caractere surfacique de la photo-oxydation, peut faire apparaitre des gradients de pro-
priétés mécaniques au sein des échantillons. Nous avons donc vu que I’hydrolyse et I’oxy-
dation impactent la résistance mécanique du matériau. Dans le milieu marin, l'eau et
l'oxygéne sont présents simultanément. La dégradation en présence d’eau et d’oxygene a

donc été étudiée.
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3.3 Dégradation du polyamide 6 en eau avec oxygene

3.3.1 Couplage de I’hydrolyse et de I’oxydation du polyamide 6

Nous avons vu précédemment I'importance de considérer I'oxydation dans la
dégradation du polyamide 6 en milieu marin. Des vieillissements ont été menés en eau
en présence d’oxygene sur des films de 250 ym d’épaisseur. Les essais ont été conduits a
des températures comprises entre 80 et 100 °C. Dans un premier temps, sont présentés
les résultats sur des vieillissements réalisés a 80 °C. Dans un second temps, l'influence

de la température de vieillissement est traitée.

3.3.1.1 Evolution de la masse

Comme dans le cas des vieillissements en eau en absence d’oxygene (3.1.1), la
masse globale du matériau augmente rapidement puis diminue (figure 3.26.a). Deux pa-
rametres ont été étudiés a travers cette évolution, la quantité d’eau au sein du maté-
riau et la perte de masse. La quantité d’eau absorbée par le polymere augmente en deux
temps (figure 3.26.b). D’abord brusquement par la saturation du film par l’eau, puis plus
lentement au cours du vieillissement. Ce second temps peut étre attribué a la forma-
tion de produits de dégradation polaires. Une perte de masse est également observée (fi-
gure 3.26.b). Cette perte peut étre associée au départ de petites chaines formées au cours
de la dégradation. Nous retiendrons que ’évolution de la masse globale du matériau est

la somme de la quantité d’eau absorbée ainsi que de la perte de masse.

1 1 1 1 Azs 1 1 1 1
(a) £ (b)
1 i = 20 + i
o) ** e 315- s L
- = A
= = 4
= ° - 1" 4
- ) o
E = 5 - o L
= =
0 = 04 00 4 A watercontent|
1 ° ® Masschanges = O Misshiss
T T T = T T T

0 10 20 30 40 0 10 20 30 40
Aﬂﬂillﬂ limﬂ(ﬂHVS) Aﬂﬂiﬂﬂlimﬂ(l‘ﬂVS)

Ficure 3.26 — Evolution de la masse globale (a), de la quantité d’eau et de la perte de

masse (b) de I’échantillon au cours du vieillissement en eau en présence d’oxygene a
80 °C
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3.3.1.2 Structure chimique

Les spectres FTIR sont présentés sur la figure 3.27. L'attribution des principales
bandes FTIR est disponible dans le tableau 3.1. Il apparait une diminution de l’absor-
bance des fonctions amides (3292, 1634 et 1538 cm™!), une diminution de la phase
amorphe (2926 et 2856 cm™!) et une augmentation de la phase cristalline a avec 1’ap-
parition des pics a 2916 et 2869 cm™!. 1l est également observé la formation de produits
de dégradation dans la zone des carbonyles (1756, 1734 et 1711 cm™!) attribués dans le
tableau 3.3. De méme qu’en vieillissement thermo-oxydatif, il n’est pas mis en évidence
de composés a-amino-hydroperoxydes. Il apparait donc, que lorsque le PA6 est vieilli en
eau en présence d’oxygene, le processus d’oxydation doit étre considéré. Les produits de
dégradation de la réaction d’hydrolyse ne sont pas mis en évidence, mais nous rappelons

que ces derniers sont difficilement observables en spectroscopie FTIR.
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FiGUure 3.27 — Spectres FTIR au cours du vieillissement en eau en présence d’oxygene a
80 °C

3.3.1.3 Longueur des chaines

Les chromatogrammes (figure 3.28.a) mettent en avant une diminution de la
masse molaire moyenne de 52 kg/mol, initialement, a 13 kg/mol apres 28 jours (fi-
gure 3.28.b). Cette diminution peut étre attribuée, d’apres les observations effectuées
en spectroscopie FTIR, a I’hydrolyse de fonctions amides, sans avoir mis en avant les
produits de I’hydrolyse en FTIR (figure 3.3), ainsi qu’a la décomposition des a-amino-
hydroperoxydes formés par l'oxydation des chaines carbonées. La cinétique de coupure
de chaine observée ici est bien plus rapide que celle caractérisée précédemment en hy-
drolyse pure (figure 3.11.a) et en thermo-oxydation (figure 3.18.a). Ce point est abordé

dans le Chapitre 4. En plus des coupures de chaine, la présence de réticulation est mise
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en évidence par une augmentation de I'indice de polydispersité (figure 3.28.b). De plus,

celui-ci augmente plus fortement qu’en thermo-oxydation (figure 3.13.b).
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Ficure 3.28 — Chromatogrammes (a) et évolution de la masse molaire moyenne et de
I'indice de polydispersité (b) au cours du vieillissement en eau en présence d’oxygene a
80 °C

3.3.1.4 Taux de cristallinité

Les thermogrammes (figure 3.29.a) mettent en évidence une augmentation du
taux de cristallinité (figure 3.29.b). Il varie de 20 %, initialement, a 25 % apres 3 jours
de vieillissement, puis il continue de croitre pour atteindre 30 % apres 28 jours. Cette
augmentation est attribuée au phénomene de chimicristallisation. Une augmentation de
la température de fusion est également observée sur les thermogrammes (figure 3.29.a).

Cette variation est attribuée a un épaississement des lamelles cristallines.
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FiGUre 3.29 — Thermogrammes (a) et évolution du taux de cristallinité (b) au cours du

vieillissement en eau en présence d’oxygene a 80 °C
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3.3.1.5 Lamelles cristallines

Les diffractogrammes WAXS sont présentés sur la figure 3.30.a. L'attribution
des différents pics a été réalisée dans le tableau 3.2. Nous observons une diminution de
la phase cristalline y (21,7 et 22,3 °). La fraction volumique, initialement de 12,6 %, at-
teint 9,1 % apres un jour de vieillissement (figure 3.30.b), puis celle-ci n’évolue plus. 11
en est de méme pour la phase amorphe. Sa fraction, initialement de 70,6 %, diminue a
60,3 % apres un jour de vieillissement puis continue de décroitre. Quant a la phase cris-
talline o (20,4 et 24,3 °), sa fraction de 18,9 %, initialement, atteint 30,6 % apres un jour

de vieillissement puis continue de croitre plus lentement.

Les observations réalisées ici sont similaires a celles formulées dans la partie sur
le vieillissement en eau en absence d’oxygene. Dans les premiers instants, une conversion
Y — «a est observée, due a une instabilité thermique de cette phase. La seconde conver-
sion qui est mise en avant est amorphe — « qui peut étre attribuée apres un jour de
vieillissement au phénomene de chimicristallisation. L'origine de cette conversion pour

des durées inférieures a un jour est étudiée dans le Chapitre 4.
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Ficure 3.30 - Diffractogrammes WAXS (a) et évolution de la nature des phases et formes

cristallines (b) au cours du vieillissement en eau en présence d’oxygene a 80 °C

En SAXS, une diminution de la longue période 1, (figure 3.31.a) est mise en
évidence. Elle varie de 8,4 nm, initialement, a 8,0 nm apres 21 jours de vieillissement (fi-
gure 3.31.b). De méme 1, diminue de 6,9 nm, initialement, a 5,6 nm apres 21 jours. Quant
a I’épaisseur des lamelles cristallines, 1, augmente de 1,6 nm, initialement, a 2,2 nm aprés
21 jours, ce qui est en accord avec 'augmentation de la température de fusion observée
en DSC (figure 3.29.a). Une augmentation de l'intensité a tres faibles q est également ob-
servée (figure 3.31.a) et peut étre mise en relation avec un phénomene de cavitation, tout

comme pour le vieillissement en eau en absence d’oxygene.
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FiGure 3.31 - Diffractogrammes SAXS (a) et évolution de l,,, I, et 1, (b) au cours du vieillis-

sement en eau en présence d’oxygene a 80 °C

3.3.1.6 Propriétés mécaniques en traction

Une fragilisation des échantillons est mise en évidence sur les courbes de trac-
tion (figure 3.32). Tout d’abord une diminution de l'allongement a la rupture est ob-
servée sans modification de la contrainte maximale jusqu’a 10 jours de vieillissement
(figure 3.33). Puis la diminution de ’allongement a la rupture s’accompagne d’une chute
de la contrainte maximale a la transition ductile-fragile. Le temps pour atteindre la tran-
sition ici, environ de 14 jours a 80 °C, est bien inférieur a celui mis en avant en thermo-
oxydation autour de 450 jours (figure 3.17.b), et en hydrolyse pure autour de 700 jours
(figure 3.11.d).
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Figure 3.32 — Courbes de traction au cours du vieillissement en eau en présence d’oxy-

gene a 80 °C
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Ficure 3.33 — Evolution de la déformation a la rupture (a) et de la contrainte maximale

(b) au cours du vieillissement en eau en présence d’oxygene a 80 °C

3.3.1.7 Influence de la température de vieillissement

Des vieillissements ont été menés a 90 et 100 °C et sont comparés a ceux obte-
nus a 80 °C. En gravimétrie, les comportements sont similaires a ceux obtenus a 80 °C
(figure 3.34). La masse molaire moyenne, le taux de cristallinité et les propriétés mé-
caniques en traction ont également un comportement similaire aux résultats obtenus a
80 °C (figure 3.35). Une fragilisation rapide se produit des les premiers instants d’im-
mersion, avec une chute de l’allongement a la rupture. Elle est ensuite accompagnée ra-
pidement d’une diminution de la contrainte maximale. Le comportement en fragilisation
observé tend a se rapprocher de celui mis en évidence dans le cas de la thermo-oxydation
sur les échantillons de 250 ym d’épaisseur. Une perte du seuil ductile est rapidement
observée avec une chute de la contrainte maximale moins abrupte que pour le vieillisse-
ment en eau en absence d’oxygene. La température accélere nettement la cinétique des

processus.
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FiGure 3.34 — Influence de la température de vieillissement sur 1’évolution de la masse
globale (a), de la quantité d’eau (b) et de la perte de masse (c) au cours du vieillissement

en eau en présence oxygene
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Ficure 3.35 — Influence de la température de vieillissement sur 1’évolution de la masse
molaire moyenne (a), le taux de cristallinité (b), la déformation a la rupture (c) et la

contrainte maximale (d) au cours du vieillissement en eau en présence oxygene
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Les résultats montrent que le polyamide 6 est fortement impacté par la dégra-
dation en eau en présence d’oxygene. Le vieillissement conduit a une fragilisation du ma-
tériau et a une transition ductile-fragile. Il est alors possible de faire I’hypothése qu’une
fois le matériau devenu fragile, il puisse se fragmenter et conduire a la formation de mi-
croplastiques. La cinétique observée pour atteindre la fragilisation est bien plus rapide
pour des vieillissements en eau en présence d’oxygene que chacun des environnement
pris séparément. Nous nous posons donc la question de 'influence de 1’eau dans la dé-
gradation du polyamide 6. Afin d’y répondre, des vieillissements en humidité relative

ont été réalisés.

3.3.2 Influence de I’humidité relative sur le processus d’oxydation

Les résultats obtenus précédemment sur la dégradation en hydrolyse pure et
en eau en présence d’oxygene laissent apparaitre de larges différences de cinétique de
dégradation. En effet, pour une température équivalente, la dégradation en eau en pré-
sence d’oxygeéne est considérablement plus rapide. A titre d’exemple, a 80 °C, la tran-
sition ductile-fragile est atteinte apres 10 jours de vieillissement en présence d’oxygene
(figure 3.35.d) et n’est pas atteinte apres 700 jours en absence d’oxygene (figure 3.11.d).
Il convient donc d’étudier I'impact de l’eau sur la réaction d’oxydation. Pour cela, des
vieillissements ont été réalisés en enceinte climatique a des taux d’humidité de 70 et 98 %
(HR70 et HR98). Les résultats obtenus ont été comparés a ceux présentés précédemment
en thermo-oxydation (HRO) et en eau en présence d’oxygene (HR100). La masse molaire
moyenne (figure 3.36.a), présente un comportement similaire pour les différents taux
d’humidité. Les coupures de chaine s’accompagnent de réticulation (figure 3.36.b), qui
sont significatives a 100 % d’humidité relative. Les propriétés mécaniques en traction
mettent en avant une fragilisation du PA6 (figure 3.36 .c et .d) avec une diminution de
I'allongement a la rupture qui s’accompagne, a partir d’un certain niveau de dégradation,
d’une chute de la contrainte maximale. La transition ductile-fragile se produit autour de
14 jours de vieillissement a HR100, contre 360 jours a HRO et HR70. Cette transition n’a
pas été atteinte pour les vieillissements a HR98 apres 35 jours. Laugmentation du taux
d’humidité conduit a une accélération de la cinétique de dégradation au-dessus de 70 %
d’humidité.

Nous pouvons observer que les résultats obtenus a HR0 et HR70 sont tres proches.
Il semble que I’eau n’a pas d’impact significatif sur I'oxydation, mais également que la ré-
action d’hydrolyse a une cinétique extrémement lente devant la thermo-oxydation pour
un taux d’humidité inférieur ou égal a 70 %. Toutefois, l’effet de I’eau est nettement plus
visible a HR98. Une augmentation de la cinétique de dégradation est mise en évidence en

fonction du taux d’humidité pour tendre vers la cinétique de dégradation en eau en pré-
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sence d’oxygene. Par ailleurs, il est observé pour les différents vieillissements la présence
de réactions de réticulation qui peuvent étre attribuées a la recombinaison de radicaux.
Cependant, ces réactions sont largement présentes pour les vieillissements a HR100 en
comparaison des taux d’humidité inférieurs. Ce point sera abordé dans le Chapitre 4.
Afin d’étudier cette synergie, des couplages faibles ont été réalisés. Dans un premier

temps, I'influence de I'hydrolyse sur la thermo-oxydation est considérée, et suivi, dans

un second temps, de la thermo-oxydation sur I’hydrolyse.
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Ficure 3.36 — Influence du taux d’humidité sur 1’évolution de la masse molaire
moyenne (a), I'indice de polydispersité (b), la déformation a la rupture (c) et la contrainte

maximale (d) au cours de la thermo-oxydation

3.3.3 Deécouplage des phénomenes : vieillissement par hydrolyse pure puis
thermo-oxydation

Au cours de I’hydrolyse pure, une diminution de la masse molaire moyenne a
été caractérisée (figure 3.11). Nous nous attendions également a observer la formation
d’acides et d’amines, produits de dégradation issus de I’hydrolyse de 'amide. Ceux-ci

n’ont toutefois pas été détectés en spectroscopie FTIR (figure 3.3). L'influence de la baisse
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de M, et de la présence éventuelle de fonctions acides et amines sur le processus d’oxy-
dation ont été étudiées. Pour cela, des échantillons ont été vieillis en eau en absence
d’oxygeéne a 100 °C, de 0 a 70 jours, puis ensuite thermo-oxydés a 100 °C, de 0 a 50 jours.
La longueur des chaines a été suivie au cours des vieillissements et présentée au cours de
la thermo-oxydation pour différents temps d’hydrolyse (figure 3.37). Une diminution de
la masse molaire moyenne est observée pour tous les échantillons, il ne semble donc pas
y avoir d’influence du temps d’hydrolyse sur la baisse de la masse molaire moyenne au
cours de la thermo-oxydation. Nous avons ensuite réalisé l'inverse, en thermo-oxydant

les échantillons puis en les hydrolysant.
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Ficure 3.37 — Masse molaire moyenne relative au cours de la thermo-oxydation d’échan-

tillons préalablement hydrolysés a 100 °C

3.3.4 Deécouplage des phénomenes : vieillissement par thermo-oxydation puis

hydrolyse pure

Au cours de I'oxydation en air ou en eau, il est mis en avant la formation de pro-
duits de dégradation en spectroscopie FTIR (figure 3.12 et 3.27). L'impact de la présence
de ces composés sur la cinétique d’hydrolyse a été étudié. Pour cela, des échantillons ont
été thermo-oxydés a 100 °C, de 0 a 75 jours. Au cours du vieillissement, il est mis en
évidence l'apparition d’une large bande centrée a 1720 cm™! (figure 3.38.a), attribuée a

la formation de produits d’oxydation (tableau 3.3).

Les échantillons ont ensuite été vieillis en hydrolyse pure a 100 °C, de 0 a
70 jours. Il est observé une diminution de cette méme bande pour les différents échan-
tillons thermo-oxydés, comme présentée pour les échantillons pré-oxydés durant 75 jours
(figure 3.38.b). Nous avons suivi 1’évolution de la longueur des chaines au cours de

I’hydrolyse pure des échantillons ayant préalablement subi un vieillissement thermo-
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oxydatif (figure 3.39). La masse molaire moyenne diminue au cours de I’hydrolyse, mais
I’évolution observée est dépendante du temps de thermo-oxydation. En effet, plus la
concentration en produits d’oxydation augmente et plus la chute de la masse molaire
moyenne est importante. Nous avons donc mis en lumiére un impact du processus de

thermo-oxydation sur la réaction d’hydrolyse.
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Ficure 3.38 — Spectres FTIR au cours de la thermo-oxydation a 100 °C (a) et au cours de

I’hydrolyse pure pour les échantillons thermo-oxydés 75 jours a 100 °C (b)
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Ficure 3.39 — Masse molaire moyenne relative au cours de I’hydrolyse pure d’échan-

tillons préalablement thermo-oxydés a 100 °C

Pour conclure, les résultats montrent que le polyamide 6 est fortement impacté
par le vieillissement en eau en présence d’oxygene. La cinétique de dégradation dans
cet environnement est bien supérieure a celle observée en hydrolyse pure ou en thermo-
oxydation. La prise en compte de l'oxygene dans la dégradation du polyamide 6 en milieu
marin est donc fondamentale. Le vieillissement induit une fragilisation du matériau et
conduit a sa transition ductile-fragile. Ce point est crucial, puisqu’a partir de cette tran-

sition le matériau pourrait conduire a la formation de microplastiques secondaires.
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Conclusion

Le vieillissement dans les différents environnements a mis en évidence des pro-
cessus de coupure de chaine au sein de la phase amorphe. Ces coupures entrainent une
diminution de la longueur des chaines et liberent de petits segments mobiles. Ces seg-
ments vont notamment venir s’agglomérer sur les phases cristallines et les épaissir par
chimicristallisaton. Ce phénomeéne induit une augmentation du taux de cristallinité et de
I’épaisseur des lamelles cristallines ainsi qu'une diminution de 1’épaisseur des lamelles
amorphes. Une fragilisation a également été mise en avant au cours du vieillissement
aboutissant, a partir d’un certain niveau de dégradation, a une transition ductile-fragile
du matériau. Cette transition peut potentiellement étre a l'origine de la fragmentation
du PA6, ce qui conduit a la formation de microplastiques secondaires. A partir de ces

résultats, différents points vont étre discutés a travers les deux prochains chapitres.

* La cinétique de vieillissement du polyamide 6 en eau sans oxygene est lente en
comparaison des autres environnements. Ces résultats soulevent la question sui-
vante : quelle est la cinétique d’hydrolyse pure dans le milieu marin? Dans cette
optique, nous nous sommes intéressés a la modélisation de ce processus, tout en

considérant l'augmentation de la quantité d’eau dans le matériau.

* Les vieillissements en eau font apparaitre une cinétique bien plus rapide en pré-
sence d’oxygene. Quel est alors le role de 'oxygene dans la dégradation en eau du

polyamide 67

* Les vieillissements provoquent une fragilisation du matériau conduisant a une tran-
sition ductile-fragile. A partir des données obtenues, nous proposerons des rela-
tions structure-propriétés afin de mettre en évidence les facteurs décrivant la fra-
gilisation du PA6. La question de la définition d’un critere associé a la transition

ductile-fragile sera abordée.

* Suite a I'identification de ce parametre, nous allons nous concentrer sur ’extrapo-
lation des données a des températures plus proches des conditions usuelles, dans
l'optique d’étudier la pertinence de ce critere vis-a-vis de la formation des micro-

plastiques secondaires.
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Chapitre 4

Phénomenes mis en jeu lors du

vieillissement du PA6 en eau

4.1 Hydrolyse pure

Nous avons observé que le vieillissement peut conduire a une augmentation
brutale du taux de cristallinité apres un jour d’'immersion. Dans un premier temps, nous
allons nous intéresser a 'origine de ce "saut". Dans un second temps, la cinétique de I’hy-
drolyse pure est modélisée a partir des données expérimentales obtenues via un nouveau
modele. La modélisation développée est ensuite utilisée dans le Chapitre 5, pour prédire

la durée nécessaire a la formation de microplastiques secondaires.

4.1.1 Compréhension de 1’évolution instantanée de la structure cristalline

Les résultats exposés sur les vieillissements en eau en absence d’oxygene (3.1.7),
mettent en avant une augmentation brutale du taux de cristallinité des les premiers ins-
tants d’immersion. Cette variation est dépendante de la température de vieillissement.

Plusieurs hypotheéses sont considérées pour expliquer cette évolution :

e Hl1. Le recuit
¢ H2. La chimicristallisation

* H3. La cristallisation induite par solvant
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4.1.1.1 HI1. Recuit

L’hypothese d’un éventuel recuit parait étre la plus évidente. En effet, I'expo-
sition des échantillons a la température peut permettre un réarrangement structurel du
matériau en augmentant la mobilité des molécules, pouvant potentiellement conduire
a la cristallisation d’une partie de la phase amorphe. Ce réarrangement s’opérant qua-
siment instantanément, il pourrait expliquer 'augmentation brusque du taux de cris-
tallinité observée des les premiers temps d’exposition. Des échantillons ont donc été
vieillis sous vide afin de décorréler l'effet du vieillissement chimique et de la tempé-
rature. Les diffractogrammes WAXS, apres 24 h de vieillissement a différentes tempéra-
tures (figure 4.1.a), mettent en avant I'absence de modification de la nature des phases
cristallines. Ces observations sont en accord avec la littérature, ou aucune évolution si-
gnificative n’est montrée pour des températures de vieillissement inférieures a 140 °C
[162, 170, 174, 175]. Les analyses menées en DSC sous azote a 140 °C, révelent une
faible augmentation du taux de cristallinité, de I'ordre de 3 % entre 0 et 6 h de vieillis-
sement. Cette augmentation est faible en comparaison avec les 25 % observés a 140 °C
(figure 3.11.b). L'hypothese d’un réarrangement structurel da au recuit n’explique donc

pas la forte augmentation du taux de cristallinité observée.
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Ficure 4.1 - Diffractogrammes WAXS dans le cas d’un vieillissement sous vide (a) et en

hydrolyse pure (b) pendant 24 h

4.1.1.2 H2. Chimicristallisation

La transformation impliquée dans 'augmentation brutale du taux de cristalli-
nité a précédemment été identifiée comme : amorphe — «a (3.1.5). Cette transition est de
la méme nature que le phénomene de chimicristallisation. Nous avons donc étudié I’exis-
tence d’un éventuel lien entre ce "saut" et le phénomene de chimicristallisation. Dans la

littérature, il est établi que la concentration en coupure de chaine est fonction du taux
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de cristallinité, proportionnellement au rendement de chimicristallisation (Y) [176]. Ce-
pendant, dans notre cas, nous n‘observons pas de relation de proportionnalité entre les
coupures de chaine et le taux de cristallinité. La fraction volumique de la phase amorphe
a ensuite été mise en relation avec la concentration en coupure de chaine (figure 4.2). La
premiere partie du graphique met en avant une chute significative de la fraction volu-
mique de la phase amorphe pour une concentration en coupure de chaine quasi-nulle.
Etant donné que le phénoméne de chimicristallisation résulte de ces coupures, la dimi-
nution de la phase amorphe (et donc 'augmentation instantanée du taux de cristallinité)
ne peut étre expliqué par ce phénomene. Dans la seconde partie, la fraction de phase
amorphe continue de décroitre mais s’accompagne d’une augmentation de la concentra-
tion en coupure de chaine. Cette partie a été associée au phénomene de chimicristalli-
sation, mais l'origine de la premiére partie demeure inconnue. Le phénomeéne de chimi-
cristallisation ne permet donc pas d’expliquer la hausse brusque du taux de cristallinité

observée dans les premiers temps de vieillissement.
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FiGure 4.2 — Evolution de la fraction volumique de la phase amorphe en fonction de la

concentration en coupure de chaine au cours de I’hydrolyse pure

4.1.1.3 H3. Cristallisation induite par solvant

Nous nous sommes ensuite intéressés a un effet physique de l’eau. En effet, I'in-
teraction du polyamide avec I'eau conduit a des modifications de propriétés physico-
chimiques et mécaniques [177]. Les molécules d’eau interagissent par liaisons hydrogene
avec les fonctions amides, provoquant la rupture de liaisons entre amides qui rigidifient
le matériau. L'analyse des diffractogrammes WAXS (figure 4.1.b), révele des modifica-
tions structurelles en fonction de la température de vieillissement. L’évolution la plus
notable est la conversion de la phase amorphe vers la phase cristalline «a. Il est possible
que le gain de mobilité, résultant de la plastification du matériau, permette aux chaines

proches des phases cristallines de s’y agglomérer et d’accroitre le taux de cristallinité.
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Ce phénomene, connu sous le nom de cristallisation par solvant, ne peut se produire
qu’en présence d’un solvant, ici I’eau, et s"amplifie avec la température. Il a déja été mis
en évidence [174] et sa dépendance a la température a été décrite comme présentant
un comportement Arrhénien [178]. La relation d’Arrhenius (équation 4.1) a été utilisée
pour décrire la dépendance a la température du saut de taux de cristallinité observé. En
résulte la détermination de I’énergie d’activation E, du phénomeéne, qui permet ensuite

d’extrapoler a toute température.

Xer(T) = Acexp( 42 (4.1)

Xcr représente le taux de cristallinité induit par la cristallisation par solvant (%),
A un facteur pré-exponentiel (%), R la constante des gaz parfait (8,314 J/mol.K) et T la
température (K). La régression (figure 4.3) permet de définir une E, égale a 28,5 kJ/mol.
Une précédente étude avait mise en avant une énergie d’activation comprise entre 10,8
et 20,2 kJ/mol [178], ce qui est proche de celle obtenue dans notre étude. En extrapolant
a plus basses températures, la valeur du saut diminue. A 30 °C, par exemple, le saut est

de 'ordre de 1 %.

E,=28.5kd/m ol
R2=0.980

0.28 0.30 0.32 0.34
1000/RT (m 01/

Ficure 4.3 — Description de la dépendance a la température du saut du taux de cristalli-

nité a I’aide de la loi d’Arrhenius

4.1.2 Modélisation des coupures de chaine induites par 1’hydrolyse

Dans le but de prédire les coupures de chaine induites par la réaction d’hydro-
lyse, nous nous sommes intéressés aux mécanismes impliqués dans ce phénomene. Afin
de permettre cette prédiction a toute température, et notamment a celles du milieu ma-
rin, l'effet de la température sur ces mécanismes a aussi été étudié. La modélisation de
I’hydrolyse du polyamide a déja fait l'objet de différents travaux [100, 101, 102, 179].

Les modeles développés sont basés sur plusieurs hypotheses, dont une qui n’a pas été
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vérifiée par les expérimentations réalisées dans cette étude. En effet, la concentration en
eau dans le matériau est généralement supposée constante, or, en pratique, nous avons
précédemment démontré que la quantité d’eau dans le matériau augmente au cours du
vieillissement en eau en présence (3.3.1.1) et en absence d’oxygene (3.1.1). Nous allons
donc nous intéresser a la prise en compte de cette derniere a travers la définition d’un

nouveau modele.

4.1.2.1 Résultats obtenus

Une diminution de la masse molaire moyenne au cours de I’hydrolyse a été ob-
servée quelle que soit la température de vieillissement. Cette diminution a été attribuée a
I’hydrolyse de fonctions amides dans la phase amorphe [99, 100, 101]. La diminution de
la masse molaire moyenne peut aussi s’exprimer sous la forme d’une augmentation de la
concentration en coupure de chaine, calculée par les lois de Saito [131]. Etant donné que
le processus se déroule uniquement dans la phase amorphe, et en absence de réticulation,

la concentration en coupure de chaine s’exprime selon 1’équation 4.2.

1 1 1
Samorphe = pamorphe-l_—xc'(ﬁn - MnO)

(4.2)

Samorphe T€PTéSente la concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe
(mol/L), pamorpne 12 masse volumique de la phase amorphe (1,08 kg/L), x. le taux de cris-
tallinité (%), M,,o et M,, respectivement la masse molaire moyenne initiale et au cours
du vieillissement (kg/mol). La concentration en coupure augmente au cours du temps
pour les différentes températures (figure 4.4), sans atteindre de plateau malgré les forts
niveaux de dégradation atteints, illustrés par la perte totale de propriétés mécaniques en

traction (figure 3.11).
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FiGure 4.4 — Evolution de la concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe

au cours de I’hydrolyse pure
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Intéressons-nous maintenant a I’évolution de la concentration en eau dans la
phase amorphe. Initialement, une augmentation rapide est observée puis, dans un second
temps, l'augmentation est plus modérée (figure 4.5). Cette augmentation a été attribuée
a la formation de groupements polaires [97, 98]. La réaction d’hydrolyse entraine la for-
mation de fonctions acides et amines, fortement polaires. Ces fonctions n‘ont cependant

pas été mises en évidence par spectroscopie FTIR (figure 3.3).
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FiGURE 4.5 — Evolution de la concentration en eau dans la phase amorphe au cours de

I’hydrolyse pure

En résumé, l'augmentation de la concentration en coupure de chaine dans la
phase amorphe est due a I’hydrolyse des fonctions amides. Les coupures s’accompagnent
d’une augmentation de la concentration en eau dans la phase amorphe. Les comporte-
ments observés sont similaires pour les différentes températures. Ces observations sou-
levent la question suivante : est-il possible de développer un modéle prédisant le vieillis-
sement hydrolytique a n'importe quelle température? C’est-a-dire, un modele prenant
en compte la dépendance en température mais également I’évolution de la concentration

en eau dans le matériau au cours du vieillissement.

4.1.2.2 Présentation du modéle

La question de la définition d’un nouveau modele cinétique, permettant de pré-
dire la concentration en coupure de chaine par hydrolyse, a été traitée. Un modeéle exis-
tant a été modifié afin d’y intégrer I'augmentation de la concentration en eau dans la

phase amorphe.

4.1.2.2.1 Modele existant Dans la littérature, plusieurs modeles de cinétique d’hy-
drolyse du polyamide existent [100, 101, 102]. La réaction peut étre écrite selon 1’équa-
tion 4.3.
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amide + H,O = acide + amine (4.3)

Pour le PA, I’hydrolyse n’est pas catalysée contrairement au polyuréthane [150].
La vitesse de coupure de chaine dans la phase amorphe au cours de I’hydrolyse est donc

définie selon 1’équation 4.4.

dsumorphe

T ky.lamide].[HyO] - kg.[acide].[amine] (4.4)

Samorphe T€PTEsente la concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe
(mol/L), ky et kg respectivement les constantes de vitesse de la réaction d’hydrolyse et de
condensation (L/mol.s), [amide], [acide] et [amine] respectivement la concentrations des
fonctions amides, acides et amines (mol/L). La réaction inverse de I’hydrolyse, la conden-
sation, ne peut pas étre négligée comme pour certains polymeres tels que le PET. Il a été

démontré une relation entre les constantes de vitesse kg et ky selon I’équation 4.5 [107].

S représente l’entropie (4 J/mol.K) et H l'enthalpie (-24,8 kJ/mol) de la réac-
tion [107]. A notre connaissance, aucun modeéle de la littérature ne prend en compte
I’évolution de la concentration en eau dans la phase amorphe au cours du vieillissement.
L'objectif de ce modele est donc de la considérer et d’analyser l'effet sur la cinétique de

coupure de chaine.

4.1.2.2.2 Intégration de la concentration en eau Notre but est d’intégrer 1’évolution
de la concentration en eau au cours du vieillissement, ainsi que de s’assurer de la co-
hérence de la modélisation obtenue par rapport aux résultats expérimentaux. Pour les
vieillissements considérés, la concentration en eau dans la phase amorphe a été tracée en

fonction de la concentration en coupure de chaine (figure 4.6).
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FiGure 4.6 — Evolution de la concentration en eau en fonction des coupures de chaine

dans la phase amorphe au cours de I’hydrolyse

Une relation linéaire a été mise en avant entre ces deux parametres, quelle que

soit la température de vieillissement. La concentration en eau peut donc s’exprimer selon

I’équation 4.6.

[Hy0](t) = 86, 9'5amorphe(t) +9,4

(4.6)

[H,O](t) représente la concentration en eau dans la phase amorphe et s,,07pp(t)

la concentration en coupure de chaine au cours du vieillissement. En utilisant cette rela-

tion, I’équation 4.4 devient ’équation 4.7.

dsamorphe
dt

ki.[amide].(86,9.5.morphe(t) +9,4) — kg.lacide].[amine]

(4.7)

La concentration des différentes fonctions chimiques a été exprimée au cours du

vieillissement en fonction de la concentration en coupure de chaine selon les équations

4.8,4.9 et 4.10.

[acide] = [acide]y+s

[amine] = [amine]g+s

[amide] = [amide]y—s
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[acide]y, [amine], et [amide], représentent les concentrations initiales en fonc-
tions acides, amines et amides. s décrit la concentration en coupure de chaine. Initiale-
ment, nous avons fait ’hypothése que [acide]y = [amine]y =1/M,,y, avec M,,o la masse
molaire moyenne initiale en nombre. La concentration initiale en groupements amides
s’exprime : [amide], = 1/M,,, avec M,,, la masse molaire de l'unité répétitive. Pour le
PA6, M,, = 0,23 kg/mol. Les constantes de vitesse ky et kyy ont été obtenues par le fit des
points expérimentaux a ’aide du logiciel MATLAB® et du solveur ode45.

Le résultat obtenu sur la modélisation de la concentration en coupure de chaine
dans la phase amorphe est présenté sur la figure 4.7, a la température de vieillissement
de 120 °C. La modélisation a également été effectuée sans prendre en compte 1’évolu-
tion de la concentration en eau. La figure démontre que 1’évolution de la concentration
en eau doit étre prise en compte pour modéliser le plus fidélement possible la réaction
d’hydrolyse. Ceci est particuliérement mis en avant pour un fort niveau de dégradation.
En résumé, lorsque 'on considere une concentration en eau constante dans le polymere,
la concentration en coupure de chaine tend vers un maximum de 0,15 mol/L, ce qui est
bien différent du résultat expérimental (0,30 mol/L a 120 °C apres 200 jours de vieillis-

sement).
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Ficure 4.7 — Evolution de la concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe
avec et sans prise en compte de I'augmentation de la concentration en eau au cours de
I’hydrolyse a 120 °C

Les résultats obtenus a partir du modele ont été comparés a ceux obtenus expé-
rimentalement (figure 4.8.a). Une bonne corrélation est mise en évidence pour les diffé-
rentes températures de 80 a 140 °C. Il est alors possible d’évaluer kg pour les différentes
températures. La dépendance a la température de la constante de vitesse ky est décrite
par un comportement Arrhénien (figure 4.8.b). Une énergie d’activation de 106 kJ/mol

a été définie. La constante de vitesse peut donc étre extrapolée pour de plus basses tem-
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pératures de vieillissement. A notre connaissance, peu d’études sont disponibles concer-
nant I’hydrolyse pure du polyamide 6. Il est donc compliqué de comparer cette valeur a
la littérature. Cependant, a partir de données sur la caractérisation mécanique, Bernstein
et al. [110] proposent une énergie d’activation de 102 kJ/mol pour I’hydrolyse pure du

PA6,6. L’énergie définie est tres proche de celle calculée dans notre étude.
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Ficure 4.8 — Comparaison du modéele en fonction de I'expérimental sur la concentration
en coupure de chaine (a) et description de la dépendance a la température de la constante

de vitesse de ’hydrolyse ky par la loi d’Arrhenius (b)

Un nouveau modele a donc été défini sur I’hydrolyse pure du polyamide 6 et
permet de décrire I’évolution de la concentration en coupure de chaine, quelle que soit
la température de vieillissement. Nous avons démontré 'inexactitude d’une des hypo-
theses simplificatrices largement utilisée, consistant a estimer la concentration en eau
constante au cours du vieillissement. Nous avons ici mis en avant que la concentration
en eau augmente au cours de I’hydrolyse et que cette augmentation a un effet significa-
tif sur la cinétique de coupure de chaine. La prise en compte de celle-ci apparait donc
comme un point important lors de la modélisation de ’hydrolyse pure, en particulier
pour les forts niveaux de dégradation. Dans l'aspect de la prédiction de la formation
des microplastiques secondaires, le modele peut étre utilisé pour prédire la fragilisation
avec la méme approche que de précédentes études [144, 150]. Ce point est abordé dans
le Chapitre 4.
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4.2 Impact de I'oxygene sur la dégradation en eau

La modélisation de la réaction d’hydrolyse pure réalisée dans la section précé-
dente nous permet de décrire la cinétique de dégradation aux températures du milieu
marin. Dans le cas du vieillissement en eau en présence d’oxygene, il a été mis en évi-
dence la présence simultanée de réactions d’hydrolyse et d’oxydation. Cependant, la ci-
nétique observée est largement supérieure a celle des deux réactions prises séparément.

L'origine de cette synergie est discutée a travers cette section.

4.2.1 Mise en évidence de l’accélération de la cinétique de dégradation

La cinétique de dégradation observée dans l’eau en présence d’oxygene est de
loin bien supérieure a celle mise en évidence dans le cas de la thermo-oxydation et de
I’hydrolyse pure pour les différentes températures étudiées. A titre d’exemple, a 80 °C,
la cinétique de coupure de chaine est environ 10 fois plus rapide qu’en thermo-oxydation
et 100 fois plus rapide qu’en hydrolyse pure (figure 4.9). Il est également mis en évidence,
pour la premiere fois a notre connaissance, que la thermo-oxydation est environ 10 fois

plus rapide que ’hydrolyse pure, température égale.
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FiGURE 4.9 — Evolution de la concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe

dans différents environnements a 80 °C

Des travaux réalisés sur du PA6,6 ont démontré ’inverse. En se basant sur des
essais de traction et 1’évolution de la masse molaire moyenne, il a été montré que le
PA6,6 se dégrade plus vite en hydrolyse qu'en thermo-oxydation [102, 108, 110]. Ce-
pendant, El-Mazry et al. ont réalisé ’hydrolyse du PA6,6 sans controler la présence de
l'oxygene, ce qui pourrait expliquer les résultats obtenus. Dans notre étude, les résultats
sur les coupures de chaine donnent les mémes conclusions que sur les propriétés mé-

caniques en traction. Pour une température de vieillissement de 80 °C, une transition
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ductile/fragile est observée deés 7 jours de vieillissement en eau en présence d’oxygene,
540 jours en thermo-oxydation et aucun comportement fragile en hydrolyse pure apres
700 jours de vieillissement. Les résultats permettent donc de définir le couplage thermo-
oxydation/hydrolyse comme le mode de dégradation le plus rapide puis, vient ensuite la
thermo-oxydation et enfin I’hydrolyse pure. La différence de cinétique observée entre le
couplage thermo-oxydation/hydrolyse et chacun des modes pris séparément souléve des
questions sur 'origine de cette "accélération". Plusieurs hypotheéses ont été formulées et

sont analysées ci-dessous :

HI. Le départ de stabilisants

H2. L’accélération de la cinétique d’hydrolyse

H3. L’hydrolyse de produits issus de I’'oxydation

H4. L'accélération de la cinétique d’oxydation

4.2.2 H1. Départ de stabilisants

La cinétique de coupure de chaine observée en eau en présence d’oxygene pour-
rait étre due a la présence initiale de stabilisants au sein du polymere, tels que des anti-
oxydants. La présence de ces composés au sein du matériau le stabilise face a l'oxydation
et donc diminue la cinétique de dégradation. Durant les vieillissements en eau, le ma-
tériau subirait un lessivage ce qui aurait pour conséquence d’extraire les stabilisants et
donc de modifier significativement la cinétique de la réaction d’oxydation, comme mis en
évidence pour des polyoléfines utilisées en tant que geotextiles [129, 130]. Le matériau
de I’étude, d’apres la déformulation réalisée, ne contient pas d’additifs. Cependant, afin
d’étudier cette hypothese, le PA6 a été immergé dans du toluéne durant 24 h, afin d’ex-
traire les éventuels additifs, puis thermo-oxydé a 100 °C. Les spectres FTIR des échan-
tillons immergés dans le solvant ont été comparés a ceux des échantillons non traités.
Aucune différence notable n’a été observée, en particulier dans la zone des carbonyles.
De plus, les essais réalisés a un taux d’humidité de 98 % permettent également de mettre
en lumiere une modification de la cinétique (figure 3.36), alors qu’il n’est pas possible
qu’un lessivage s’effectue dans cet environnement. Ainsi, ’hypothése de la présence in-
attendue de stabilisants n’est pas vérifiée et ne permet donc pas d’expliquer la cinétique

observée en eau en présence d’oxygene.
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4.2.3 H2. Accélération de la cinétique d’hydrolyse

Lors de la modélisation de la cinétique de I’hydrolyse dans la section précé-
dente, nous avons vu I'importance de considérer 'augmentation de la concentration en
eau dans la phase amorphe induite par la formation de composés polaires. Laugmen-
tation de cette derniere conduit a accroitre la cinétique de dégradation. Au cours de la
thermo-oxydation, la formation de produits de dégradation a été mise en avant par spec-
troscopie FTIR (figure 3.12). Ces composés sont également polaires et peuvent alors tout
a fait permettre d’augmenter la concentration en eau dans la phase amorphe et donc ac-
croitre la cinétique d’hydrolyse [97, 98]. Afin d’étudier cette hypothese, des échantillons
ont été thermo-oxydés jusqu’a 360 jours a 80 °C, puis stockés en dessiccateur, et enfin ex-
posés a différents taux d’humidité (HR) en enceinte climatique a 70 °C. Le point a 100 %

d’humidité a été obtenu en immergeant les échantillons dans de ’eau déionisée.

La concentration en eau dans la phase amorphe, a I’état saturé, augmente avec le
taux d’humidité (figure 4.10). En revanche, la concentration en carbonyles, représentée a
travers le rapport des absorbances a 1711 cm™!, impacte peu la concentration en eau, quel
que soit le taux d’humidité considéré. Pour un taux d’humidité de 100 %, une concen-
tration en eau de 6,8 mol/L a été obtenue pour I’échantillon non vieilli contre 6,3 mol/L
pour celui thermo-oxydé 360 jours a 80 °C. La thermo-oxydation, pour les temps consi-
dérés, modifie trés peu I'interaction du PA6 avec I’eau. L'hypothese d’une accélération de
la cinétique de I’hydrolyse induite par une augmentation de la concentration en eau, due

a la formation de produits d’oxydation polaires, n’est donc pas vérifiée.
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FiGure 4.10 — Concentration en eau dans la phase amorphe a I’état saturé en fonction
du taux d’humidité pour des absorptions d’eau réalisées a 70 °C sur des échantillons

thermo-oxydés a 80 °C (M,, des échantillons apres la période de thermo-oxydation)
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4.2.4 H3.Hydrolyse de produits issus de I’'oxydation

Au cours de 'oxydation en air ou en eau, la formation de produits de dégrada-
tion est observée en spectroscopie FTIR (figure 3.12 et 3.27). Certains de ces produits, tels
que les imides, identifiés comme les composés majoritaires en oxydation [180], sont dé-
crits dans la littérature comme sensibles a I'eau [147, 148, 149]. La sensibilité de ces fonc-
tions a I'humidité a été avérée par le passé sur des polyimides aromatiques [181, 182].
L’hydrolyse de la fonction imide conduit a la formation d’une fonction acide carboxylique
et amide primaire. Dans le cas de la dégradation du PA6, la stabilité de ces imides a été
peu investiguée. L’hydrolyse de ces fonctions pourrait conduire a des coupures de chaine
supplémentaires ainsi qu’a la formation de fonctions acides. Une approche par étape a
été menée, avec la réalisation d’une thermo-oxydation préalable a différents niveaux de
dégradation, afin de faire varier la concentration des imides, suivie d’une hydrolyse pure

des échantillons.

4.2.4.1 Mise en évidence de I’hydrolyse des imides

Au cours de la thermo-oxydation il a été mis en évidence la formation d’imides
41734 cm™! (figure 3.38.a), puis une diminution de I’absorbance au cours de I’hydrolyse
pure (figure 3.38.b). Afin de mieux visualiser les différentes bandes, les spectres ont été
déconvolués a l'aide du logiciel Fityk®. Un exemple de déconvolution est présenté sur
la figure 4.11.a, avec le spectre du PA6 thermo-oxydé 75 jours a 100 °C. L’évolution de
chacune des bandes a ensuite été suivie au cours de ’hydrolyse pure (figure 4.11.b). La
concentration des fonctions imides diminue de moitié apres 14 jours d’hydrolyse, les

fonctions acides diminuent également mais plus faiblement.
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F1GUrE 4.11 — Déconvolution du spectre FTIR du PA6 thermo-oxydé 75 jours a 100 °C (a)

et évolution relative des bandes caractéristiques au cours de I’hydrolyse pure a 100 °C (b)
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4.2.4.2 Impact de ’hydrolyse des imides

Au cours de I’hydrolyse des échantillons, il a été mis en lumiere que la masse
molaire moyenne diminue d’autant plus vite que la durée de thermo-oxydation aug-
mente (figure 3.39). L’évolution de la concentration en coupure de chaine dans la phase
amorphe (figure 4.12) est quasiment linéaire pour chaque temps de thermo-oxydation
préalable. Il ne semble pas y avoir d’augmentation de la cinétique des coupures de chaine
entre 0 et 14 jours, période durant laquelle la diminution des imides est significative. En
revanche, la figure 4.12 révéle une modification de la cinétique globale en fonction de
la période de thermo-oxydation préalable (au moins jusqu’a 75 jours). Cette observation
montre que ’état de dégradation initial affecte sa cinétique d’hydrolyse. A notre connais-

sance, c’est la premiere fois qu'un tel phénomene est observé.
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FIGURE 4.12 - Evolution de la concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe
au cours de I’hydrolyse a 100 °C d’échantillons pré-oxydés a 100 °C (M,, des échantillons

apres la période de thermo-oxydation)

Afin de caractériser I'influence de la pré-oxydation sur la cinétique d’hydrolyse,
la vitesse des coupures induites par I’hydrolyse a été tracée en fonction de la concentra-
tion de coupure présentée par les échantillons préalablement thermo-oxydés (figure 4.13).
I1 apparait une relation linéaire entre la vitesse d’hydrolyse et la concentration en cou-
pure de chaine induites par la thermo-oxydation. Plus la concentration en coupure de
chaine induite par la thermo-oxydation est élevée, plus la vitesse de coupure de chaine
par hydrolyse est importante. Ces résultats n‘ont, a notre connaissance, jamais été mis
en évidence dans la littérature. La concentration en coupure de chaine des échantillons
préalablement thermo-oxydés correspond en fait a une mesure indirecte de la concentra-

tion en produits de dégradation (imides et acides) [119].
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la thermo-oxydation a 100 °C

Les résultats obtenus peuvent évoquer une catalyse acide de la cinétique d’hy-
drolyse, phénomeéne subi par certains polymeres dont les produits de dégradation sont
des acides [150]. Cependant, une différence existe entre la dégradation par hydrolyse

pure et en eau en présence d’oxygene.

D’apres les analyses en chromatographie d’exclusion stérique, il a été mis en
avant une augmentation du PDI dans le cas de la dégradation en présence d’oxygene (fi-
gure 3.28 et 3.36). Cette augmentation traduit la présence de réactions de réticulation,
qui sont caractéristiques des processus oxydatifs [119]. Ces observations tendent a mon-

trer que c’est la cinétique de la réaction d’oxydation qui est modifiée en présence d’eau.

Les résultats mettent en évidence l’existence de I’hydrolyse des imides au re-
gard des spectres obtenus en FTIR (figure 4.11). En revanche, le role joué par I’hydrolyse
de ces composés dans la dégradation est mineur, d’apres I’évolution de la concentration
en coupure de chaine (figure 4.12). La comparaison des cinétiques observées dans les
différents environnements suffit a s’en rendre compte (figure 4.14). La pré-oxydation de
I’échantillon augmente la cinétique d’hydrolyse mais ne permet pas d’expliquer les ré-

sultats obtenus dans le cas du vieillissement en eau en présence d’oxygene.
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FiGure 4.14 — Evolution de la concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe

dans différents environnements a 100 °C

4.2.5 H4. Accélération de la cinétique d’oxydation

La derniére hypothése évoquée est une accélération de la cinétique d’oxydation.
A la vue de l'augmentation du PDI avec le taux d’humidité (figure 3.36), cette hypothése
parait comme la plus probable mais completement nouvelle. Quelques études dans la
littérature font mention d’une cinétique de dégradation modifiée en présence d’humidité
[110, 183, 184, 185], sans toutefois en expliquer l'origine. Nous avons formulé diverses
hypothéses qui pourraient conduire a une augmentation de la cinétique du processus

d’oxydation.

4.2.5.1 Mobilité des groupements

Les molécules d’eau sont connues pour plastifier le polyamide et induire une di-
minution de la température de transition vitreuse T, [186]. Cette modification induit une
plus grande mobilité des chaines et donc, potentiellement, des réactions plus favorables
entre groupements. A la vue des résultats obtenus (figure 3.36), il semble que pour un
taux d’humidité supérieur a 70 % cette hypothese soit possible. Afin d’étudier ce point,
il serait intéressant de diminuer la T, du matériau par un solvant non aqueux I, afin de
considérer uniquement la réaction d’oxydation, puis de réaliser un vieillissement selon
le méme mode opératoire qu’en eau en présence d’oxygene. Le tracé de la vitesse de cou-
pure de chaine en fonction de la T, permettrait de répondre a I'influence de la mobilité

des chaines sur la cinétique du processus d’oxydation.

1. Température de transition vitreuse du PA6 saturé par l'ortho-xylene (Ty = 13 °C) et le para-
xylene (T =12 °C) [187]
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4.2.5.2 Concentration en oxygene

Le phénomene de plastification modifie les propriétés physico-chimiques du
polymere et induit une évolution de la perméabilité du matériau et de la solubilité de
l'oxygene [188]. Ces modifications pourraient conduire a une augmentation de la concen-

tration en oxygene disponible et donc de fait accroitre la cinétique d’oxydation.

4.2.5.3 Influence des produits d’hydrolyse

La derniere hypothése évoquée est une influence des produits de dégradation
de I’hydrolyse sur la cinétique d’oxydation. Au cours de 1’hydrolyse, des fonctions acides
sont notamment formées [189]. Il a été démontré qu’une augmentation de la concentra-
tion de ces groupements acides terminaux augmente la cinétique d’oxydation [190]. Le
passage d’une concentration de 50 a 100 mmol/kg suffit a doubler la constante de vitesse
de la réaction d’initiation. Afin d’étudier cette possibilité, des échantillons de PA6 préa-
lablement hydrolysés ont été thermo-oxydés a 100 °C. L’évolution de la concentration en
coupure de chaine (figure 4.15), ne permet pas de mettre en évidence une augmentation

de la cinétique en fonction de la concentration en acides terminaux.
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FIGURE 4.15 — Evolution de la concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe
au cours de la thermo-oxydation a 100 °C d’échantillons préalablement hydrolysés (M,

des échantillons apres la période d’hydrolyse)

Nous avons vu que la cinétique observée en eau en présence d’oxygene est un
couplage fort entre le processus d’oxydation et d’hydrolyse. Plusieurs hypotheses ont
été émises pour expliquer cette synergie, mais aucune n’a permis d’élucider la cinétique
observée. Pour autant, il semble clair qu'une modification de la cinétique d’oxydation en

soit a l'origine.
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Chapitre 5

Comprehension de la formation des

microplastiques en milieu marin

5.1 Critere de formation des microplastiques

La formation des microplastiques secondaires, particules de plastique de taille
inférieure a 5 mm, par la fragmentation de macroplastiques dépend des propriétés méca-
niques du matériau ainsi que de la sollicitation mécanique a laquelle il est soumis [191].
Au cours du vieillissement, le polyamide 6 subit des modifications de ses propriétés
physico-chimiques et mécaniques. Au-dela d’un niveau de dégradation, le matériau ini-
tialement ductile devient fragile. L'objectif ici est de déterminer un parametre physico-
chimique ou mécanique pertinent, permettant de caractériser la fragilisation du maté-
riau. En se basant sur ce parametre, le but est ensuite de prédire la formation des mi-
croplastiques, considérant un seuil de fragmentation. Afin de déterminer ce parametre,

seulement une partie des résultats obtenus a été utilisée.

5.1.1 Deéfinition des vieillissement homogenes ou inhomogenes

Les résultats obtenus sur certains vieillissements, notamment la photo-oxydation
et la thermo-oxydation ont mis en avant des modes de fragilisation évoquant une dégra-
dation inhomogene. Ces observations ont été validées par des analyses en spectroscopie
FTIR dans I’épaisseur. Le caractére homogene ou inhomogene de chaque mode de vieillis-
sement est ensuite discuté, en se basant sur nos observations et la littérature. Le tableau

5.1 synthétise les vieillissements définis comme homogene ou non.
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Vieillissement Température (°C) Homogene a 250 ym Homogene a 75 ym

Hydrolyse 140 O NA
130 @) NA
120 o NA
100 o NA
80 @) NA
Thermo-oxydation 140 N @)
120 N @)
100 N @)
80 N NA
Eau en présence d’oxygene 100 N NA
90 N NA
80 N NA
Photo-oxydation 60 N N

Tableau 5.1 — Classification des vieillissements suivant leur homogénéité (O : oui, N : non

et NA : non applicable)

5.1.1.1 Hydrolyse pure

Dans le cas de la réaction d’hydrolyse, le processus peut étre limité par la diffu-
sion de I'eau. Comme exposé dans le Chapitre 3, la diffusion de ’eau dans les échantillons
de PA6 est extrémement rapide devant la cinétique d’hydrolyse pour les épaisseurs consi-
dérées. En effet, le temps pour saturer un échantillon de 250 ym est de l'ordre de la
minute pour les températures considérées ici [87]. L'intégralité des résultats obtenus en

hydrolyse est donc considérée comme homogene.

5.1.1.2 Thermo-oxydation

Dans le cas de la thermo-oxydation, le processus peut étre limité par la diffu-
sion de l'oxygene (DLO). Ce phénomeéne est bien connu dans la littérature et a été sujet
au développement d’approches théoriques [125, 126]. C’est une compétition entre la dif-
fusion de l'oxygeéne dans le matériau et sa consommation. L'échantillon est alors plus
oxydé en surface qu’en son cceur, on parle d’un systéme cceur-peau. A partir des vitesses
de consommation et de diffusion de I'oxygene, il est possible de définir une épaisseur
théorique oxydée (TOL). L'évolution du TOL en fonction de la température a été présen-

tée dans le Chapitre 1 (figure 1.13) a partir des données obtenues par Gijsman et al. [126]
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sur un PA6 non stabilisé. Théoriquement, les échantillons de 250 ym sont sujets au DLO
au dessus de 120 °C. Cependant, les résultats pour des températures plus faibles ont
montré un comportement en fragilisation identique a celui obtenu a 140 °C (figure 3.18).
Cette observation indique également la présence d’'un phénoméne de DLO en dessous de
120 °C. Afin de s’affranchir de ce phénomene, des échantillons plus fins, de 75 pym, ont
été utilisés. Ces échantillons ont un comportement mécanique en traction (figure 3.19)
similaire a celui observé pour ’hydrolyse pure, considérée homogene. Ces échantillons
de 75 pym sont donc les seuls considérés comme subissant une dégradation homogene en

thermo-oxydation.

5.1.1.3 Photo-oxydation

Dans le cas de la photo-oxydation, c’est la propagation limitée du rayonnement
UV qui est a 'origine de la dégradation surfacique des échantillons. En effet, le maté-
riau n‘absorbe que dans une faible épaisseur [128] ce qui fait apparaitre un large gra-
dient de propriété résultant en un systéme cceur-peau, dont on observe les conséquences
sur les courbes de traction (figure 3.22). Les différents vieillissements réalisés en photo-

oxydation ont donc été considérés comme inhomogene.

5.1.1.4 Vieillissement en eau en présence d’oxygene

Le vieillissement en eau en présence d’oxygene est le cas le plus complexe a
traiter, car deux phénomenes sont impliqués. D’une part, I’hydrolyse, homogene pour
les épaisseurs d’échantillons considérées ici. D’autre part, la thermo-oxydation, consi-
dérée comme inhomogeéne pour les échantillons de 250 ym du fait de la présence du
phénomene de DLO. Cependant, d’un coté la présence d’eau pourrait modifier la dif-
fusion de l'oxygene dans le matériau et donc augmenter le TOL. D’un autre coté, il a
été mis en évidence une accélération de la cinétique de dégradation pour le couplage
hydrolyse/thermo-oxydation. L’hypothese de 1'accélération de 'oxydation due a la pré-
sence d’eau a été retenue comme la plus probable. Cette augmentation conduirait, quant
a elle, a une diminution du TOL. D’apres les résultats obtenus sur les essais de trac-
tion (figure 3.35), nous pouvons voir un comportement similaire a celui obtenu lors de
la thermo-oxydation des films de 250 ym, considérés comme inhomogenes. Ces observa-
tions tendent a penser que le TOL diminue lors du couplage hydrolyse/thermo-oxydation
par rapport a la thermo-oxydation seule. Des analyses complémentaires en spectrosco-
pie FTIR dans I'épaisseur semblent confirmer cette observation. La dégradation en eau
en présence d’oxygene est donc considérée comme inhomogene. Des essais sur des échan-
tillons de 75 ym ont été envisagés, mais la réalisation des essais mécaniques sur les échan-

tillons fragiles s’est montrée complexe.
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5.1.2 Fragilisation dans le cas d’une dégradation homogene
5.1.2.1 Mise en évidence de la fragilisation

Dans le Chapitre 3, il a été mis en évidence une modification du comportement
mécanique en traction au cours du vieillissement. A 1’état neuf, le matériau posséde un
comportement ductile avec une déformation a la rupture autour de 370 %. La courbe
de traction peut étre divisée en deux parties, le domaine élastique jusqu’au seuil de 0
a 4 %, ou la déformation est proportionnelle a la contrainte (loi de Hooke), et le do-
maine plastique; apres le seuil de 4 a 370 %. Dans les polymeres semi-cristallins, la dé-
formation plastique implique plusieurs mécanismes : le désenchevétrement des chaines
amorphes, le cisaillement des lamelles cristallines et l'apparition de cavitation qui in-
duit des concentrations de contrainte [192]. Au cours du vieillissement, des coupures
de chaine sont observées et induisent une diminution de la longueur des chaines, une
augmentation du taux de cristallinité et un amincissement des lamelles amorphes. En
traction uniaxiale, cela se traduit d’abord par une diminution de ’allongement a la rup-
ture (figure 5.1) sans modification de la contrainte au seuil (on observe en revanche un
changement de l'allure du seuil). Il y a ensuite la disparition du domaine plastique, le

matériau rompant dans le domaine élastique c’est la transition ductile-fragile.
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FiGure 5.1 — Courbes de traction au cours de I’hydrolyse pure a 100 °C

Dans la littérature, la déformation a la rupture est couramment utilisée pour
suivre la fragilisation des polymeres semi-cristallins. En effet, ce parametre s’avere sen-
sible aux coupures de chaine [132, 159]. Des une faible concentration en coupure, la
déformation chute rapidement [134]. Le parameétre de suivi de la dégradation le plus
adapté semble étre ta déformation a rupture, puisqu’elle chute régulierement au cours
du vieillissement. En revanche la déformation ne permet pas d’identifier le moment de la

transition ductile-fragile. En effet, cela nécessite de fixer une valeur arbitraire a partir de
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laquelle la transition est définie [144, 193]. La contrainte maximale permet d’identifier la
transition, car elle commence a chuter une fois la transition atteinte. Elle apparait donc
comme un critere qualitatif. Toutefois, cette derniere est constante avant la transition, et
n’est pas donc adaptée au suivi de vieillissement. Les deux paramétres apparaissent donc

complémentaires et seront considérés et confrontés dans la suite.

5.1.2.2 Parametres gouvernant la fragilisation

La fragilisation des polymeres est étudiée depuis des décennies, dans le but,
entre autres, de déterminer la durée de vie des matériaux. Dans les polymeres, la fragi-
lisation a été largement étudiée sur les polyolefines [146, 154, 194, 195], et moins fré-
quemment sur le PET [75] et le PA [101, 156]. Ces études mettent en avant différents pa-
rametres identifiés comme facteur majeur de la fragilisation. La masse molaire moyenne
M,, en est un. Au-dessus d’'une masse molaire critique M’;, le comportement du matériau
est dit ductile, et en dessous, fragile. Cette grandeur est définie comme intrinséque au
matériau. M’, peut étre reliée a la masse molaire entre enchevétrements M, via la relation
empirique M’ = 5 M, [152]. Un autre parameétre a été utilisé pour décrire la fragilisation
des polymeres, I’épaisseur des lamelles amorphes 1,. Il a été montré qu’en dessous d’une
épaisseur critique 1’,;, le matériau est fragile [134, 154]. Lorsque 1, > I’,, la contrainte
appliquée peut étre transférée aux cristallites et induire un cisaillement des lamelles ré-
sultant en une déformation plastique. Pour 1, < I’;, I’échantillon rompt dans sa partie
élastique. Un troisiéme parameétre est également évoqué, le taux de cristallinité [156]. Ce
parametre est moins considéré pour expliquer la fragilisation, mais a été évoqué comme
facteur gouvernant la fragmentation du PE et du PP [74]. Les trois parametres mention-
nés ont donc été considérés, avec la contrainte maximale et la déformation a la rupture,

afin de discuter de leurs pertinences dans notre cas.

5.1.2.2.1 Taux de cristallinité Nous avons vu dans le Chapitre 3, qu’au cours de la
dégradation, le phénomene de chimicristallisation conduit a une augmentation du taux
de cristallinité du PA6. On peut alors se poser la question du role de cette évolution dans
la fragilisation. Est-il possible de définir un seuil a partir duquel le PA6 est fragile ? L’évo-
lution de la contrainte maximale et de la déformation a la rupture en fonction du taux
de cristallinité sont représentées sur la figure 5.2. En ce qui concerne I'allongement a la
rupture, aucune relation n’est établie avec le taux de cristallinité. La diminution de 1’al-
longement a la rupture ne peut pas étre reliée au taux de cristallinité. En ce qui concerne
la contrainte maximale, I'interprétation est plus complexe. Si l'on considere uniquement
un type de vieillissement, par exemple [’hydrolyse pure, les données peuvent étre divi-
sées en deux parties. Une premiere partie ou le taux de cristallinité est compris entre 20

et 40 % et la contrainte maximale relativement stable, caractéristique du comportement
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ductile du PA6. Et une seconde partie, pour un taux de cristallinité supérieur a 40 %,
pour laquelle la contrainte maximale chute : le matériau est devenu fragile. En considé-
rant un seul type de vieillissement, un taux de cristallinité critique aurait pu étre défini.
Cependant, pour les vieillissements thermo-oxydatifs, la contrainte maximale chute des
un taux de cristallinité de 30 %. Le taux de cristallinité ne peut donc étre défini comme
un critére de fragilisation, car dépendant du mode de vieillissement, voire méme du
matériau. Ce critere n’est donc pas pertinent pour répondre a la problématique de la for-

mation des microplastiques, ou un couplage de I'hydrolyse et de la thermo-oxydation est

impliqué.
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FiGure 5.2 — Evolution de la déformation a la rupture (a) et de la contrainte maximale (b)

en fonction du taux de cristallinité

5.1.2.2.2 Masse molaire moyenne La masse molaire moyenne est un parametre large-
ment utilisé pour caractériser la fragilisation des polymeres semi-cristallins et amorphes
[75, 134, 144, 150]. Au cours de la dégradation, les coupures de chaine induisent une
diminution de la longueur des macromolécules. Nous avons vu précédemment que pour
les polymeres amorphes et semi-cristallins, il existe une relation entre M’. et M,.. En ce
qui concerne le PA6, sa phase amorphe est a I’état vitreux, lorsqu’il est sec, et peut passer
caoutchoutique en présence d’eau [186]. Nous resterons ici dans le cas ou le PA6 est a

I’état vitreux (sec).

Lafigure 5.3 présente I’évolution de I'allongement a la rupture et de la contrainte
maximale en fonction de la masse molaire moyenne. L’allongement a la rupture peut
étre corrélé de maniere empirique avec la longueur des chaines. Plus la masse molaire
moyenne diminue et plus l’allongement a la rupture diminue. Une relation empirique
exponentielle a été définie entre ces deux parameétres. En ce qui concerne la contrainte

maximale, les données disponibles dans la littérature [83, 196, 197, 198] ont été ajou-
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tées sur la figure 5.3.b. Le graphique peut étre divisé en deux zones. Une premiére zone,
pour une masse molaire supérieure a 15 kg/mol ou la contrainte maximale reste stable et
le comportement du matériau ductile. Une seconde zone, pour une masse molaire infé-
rieure a 15 kg/mol, ou la contrainte maximale chute, le matériau rompt dans le domaine
élastique. On observe une concordance des points disponibles dans la littérature avec
notre jeu de données. Une masse molaire moyenne critique de 15 kg/mol peut étre défi-
nie a la transition, et ceux de maniére intrinseque au matériau et indépendante du type
de vieillissement, contrairement au taux de cristallinité. La M’. du PA6 peut étre définie
a 15 kg/mol. Cette valeur n’était pas établie dans la littérature, de par le manque de don-
nées dans le domaine fragile. A titre de comparaison, le PA11 a une M’, de 10 kg/mol
(amorphe vitreux) [144] , le PE de 25 kg/mol (amorphe caoutchoutique) [133] et le PP
35 kg/mol (amorphe caoutchoutique) [146].
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FiGURE 5.3 — Evolution de la déformation a la rupture (a) et de la contrainte maximale (b)

en fonction de la masse molaire moyenne

5.1.2.2.3 Epaisseur des lamelles amorphes L’épaisseur des lamelles amorphes a éga-
lement été utilisée pour décrire la fragilisation des semi-cristallins [154]. Nous avons mis
en évidence dans le Chapitre 3, que la fraction volumique de la phase amorphe diminue
au cours du vieillissement. Ce confinement des couches amorphes a été exposé dans de
nombreux semi-cristallins et constitue un critére permettant d’identifier la transition

ductile-fragile.

La figure 5.4 présente I’évolution de ’allongement a la rupture et de la contrainte
maximale en fonction de I’épaisseur des lamelles amorphes. L'allongement a la rupture
est corrélé de maniere empirique avec I’épaisseur des lamelles amorphes. Plus 1, dimi-
nue, plus I'allongement a la rupture décroit. En considérant la contrainte maximale, il est

possible de définir une épaisseur de lamelles amorphes critique afin d’identifier la tran-
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sition ductile-fragile, de fagon similaire a la longueur des chaines. Ce criteére, comme la
masse molaire moyenne critique, est également intrinseque au matériau. Ainsi, a partir
d’une épaisseur critique I’, = 5 nm, le PA6 devient fragile. Pour le PE, il a été défini une

', entre 6 et 8 nm [154, 195] et pour le PA11 de 6,5 nm [144].

1000 L L L 100 t ! '
® Hydrmlysis (a) | ()
W Thermo-oxidative degradation g "
° - - 0 ° °
— ® o = 0¥ %odireo o o
= 100 % - = % °
= % o = o,
= i = 50 o) OO L
= ° ﬂ ° E !
— ° - o,
=104 ,/ L = oOn !
= e®m, g Y=2.10FM" = o
= ~ : = :
= . 2 k°=0.856 = o 'O Hydmlysis
i’ on = 04 . O Theemo-oxidative degradation [
: s u ! ® Millot, 2017
T T T T T T
4 5 ] 1 8 4 5 6 1 8
[, (nm) l, (nm)

FiGure 5.4 — Evolution de la déformation a la rupture (a) et de la contrainte maximale (b)

en fonction de I’épaisseur des lamelles amorphes

Pour conclure, nous avons pu établir que le taux de cristallinité ne permet pas
de décrire correctement la fragilisation du PA6 du fait de sa dépendance au mode de
vieillissement. Il est intéressant de remarquer, que si nous avions considéré une unique
condition de vieillissement, nous aurions conclu l'inverse. La masse molaire moyenne et
I’épaisseur des phases amorphes ont été identifiés comme des parametres a partir des-
quels il est possible de définir des criteres d’identification de la transition ductile-fragile.
Quant a l'utilisation de ’allongement a la rupture ou de la contrainte maximale, cela dé-

pend de ce que l'on veut caractériser.

Pour caractériser une fragilisation, dans le sens de l'endommagement graduel
du matériau, la déformation a la rupture est le parametre a utiliser, puisqu’il diminue
de facon réguliere au cours du vieillissement. Une diminution de I’allongement a la rup-
ture est observée des les premiers instants de la dégradation (c’est-a-dire pour une faible
concentration en coupure de chaine), ce qui démontre de plus sa sensibilité. Si 'on sou-
haite identifier a quel moment intervient la transition ductile-fragile, alors la contrainte
maximale est le parametre le plus pertinent. En effet, la transition correspond directe-
ment au début de la chute de la contrainte maximale, ce qui permet de définir un critere
de fragilisation. En revanche, la contrainte maximale restant constante avant cette tran-
sition, elle ne permet pas de suivre I'endommagement graduel du PA6. En résumé, le

comportement du PA6 peut étre illustré selon la figure 5.5.
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Ficure 5.5 - Diagramme comportemental du polyamide 6

Il ne semble pas possible de faire une distinction entre M,, et 1,. Cela peut s’ex-
pliquer par le fait qu’il existe une relation empirique entre ces deux parametres [141] se-
lon I’équation 5.1, avec 1, ’épaisseur des lamelles amorphes (nm), 1o et &y des constantes
et M,, la masse molaire moyenne en poids (kg/mol). Toutefois, cette relation est discu-

table dans le cas de 'oxydation du fait de l'augmentation de I'indice de polydispersité.

Za = la0+0(0.\/Mw (51)

Il est connu que les propriétés mécaniques en traction uniaxiale sont liées a
la mobilité des chaines [199]. Afin d’approfondir la compréhension de cette relation,
une étude des relaxations structurales par analyse mécanique dynamique (DMA) ou de
spectroscopie diélectrique [200] présente ici une perspective intéressante, qui n’a mal-
heureusement pas pu étre creusée par manque de temps. Il est notamment judicieux de
s’intéresser a :

* La relaxation @, qui est associée a la température de transition vitreuse T, im-
plique le mouvement de longues chaines [201]. Il est établi, selon la loi de Fox-Flory,

qu’une diminution de la masse molaire moyenne induit une baisse de la T, [202].

* Larelaxation 8, qui est associée quant a elle, au mouvement des segments de chaine
incluant des groupements amides non liés par liaisons hydrogene [201]. Une dimi-
nution de la masse molaire moyenne pourrait également entrainer une variation de

la température a laquelle se produite la relaxation .
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Le suivi de ces températures pourrait permettre de quantifier la mobilité de la
phase amorphe ainsi que de mettre en relation T, et Tg avec la contrainte maximale et la
masse molaire moyenne. La Tg pourrait aussi étre mise en relation avec la température de
transition ductile-fragile du matériau Tp,p afin de quantifier son évolution en fonction

de la longueur des chaines [186].

5.1.3 Origine de la fragilisation dans le polyamide 6

Nous avons vu précédemment que la fragilisation et la transition ductile-fragile
du PA6 peuvent étre décrites a partir de la masse molaire moyenne et de I’épaisseur
des lamelles amorphes. Pour ces deux parametres, une loi empirique a été établie avec
I'allongement a la rupture. Des valeurs critiques ont été définies a partir de 1’évolution
la contrainte maximale. Maintenant que nous avons identifié des parametres structuraux
pertinents, nous allons nous intéresser a l'origine de la diminution de l’allongement a la

rupture et de la contrainte maximale au cours du vieillissement.

5.1.3.1 Molécules liens

Les propriétés mécaniques d’un semi-cristallin dépendent de I’énergie de cohé-
sion du polymere mais également de sa capacité a transmettre les contraintes entre les
phases. La transmission de ces dernieres est assurée par des chaines dites liens, qui re-
lient la phase amorphe et la phase cristalline. Au cours des processus de dégradation, des
coupures de chaine se produisent aléatoirement au sein de la phase amorphe et peuvent

donc affecter ces chaines liens.

La quantification de ces molécules est trés complexe. Une méthode permettant
de l'estimer a été proposée, a partir de la largeur de seuil plastique [203]. Cependant,
nos courbes de traction ne permettent pas de mettre proprement en évidence une évo-
lution de la largeur des seuils (figure 5.6). Deux interprétations sont possibles : soit la
concentration en molécules liens varie faiblement, soit la technique expérimentale n’est
pas adéquate dans notre cas. Une approche théorique a donc été préférée, développée en

se basant sur la probabilité qu'une chaine soit une molécule lien.
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FIGURE 5.6 — Evolution du seuil plastique au cours de I’hydrolyse pure a 100 °C

La premiere approche théorique a été celle proposée par Huang et Brown [157],
ensuite reprise par Seguela [158]. Les semi-cristallins sont organisés suivant des empile-
ments de lamelles cristallines et amorphes. Pour qu’une chaine puisse étre une molécule
lien, son rayon de giration R, doit étre supérieur a I’épaisseur des lamelles amorphes, soit
R; > 1,. Le rayon de giration représente la distance entre chaque extrémité d’une chaine.

I1 peut étre évalué selon 1’équation 5.2 [158].

M représente la masse molaire moyenne (kg/mol) et a? la longueur de Kuhn
(nm?.mol/kg). Dans le cas du PA6, a®> = 8,53 nm?.mol/kg [204]. Tl est alors possible de
déterminer les points expérimentaux pour lesquels la condition R, > 1, est vérifiée. Les
calculs ont été réalisés a partir de la masse molaire moyenne en nombre (M,,) afin de nous
placer dans le cas le plus défavorable, par rapport a la masse molaire en poids qui elle

aboutit a une valeur du R, plus grande.

Le rayon de giration calculé est donc, comme la masse molaire, une moyenne
sur I’échantillon. Considérant les échantillons pour lesquels la dégradation a précédem-
ment été identifiée comme homogene, les résultats montrent que la totalité des points se
situent dans le cas ou Ry > 1, (figure 5.7). On peut donc conclure que la formation de

molécules liens est possible pour tous ces échantillons.
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FiGure 5.7 — Rayon de giration en fonction de I’épaisseur des lamelles amorphes

Intéressons-nous maintenant a la probabilité qu'une chaine soit une molécule
lien, c’est-a-dire que sa longueur L soit supérieure a 21.+1,. La probabilité est donnée

selon I’équation 5.3 [158].

N

ILOO r2.exp(—

Pry = <.
™ =3

[\S][}}

2
2

- 2 (5.3)
Io r2exp(-3.—
g

Ou Pry représente la probabilité qu’une chaine soit une molécule lien, R, le
rayon de giration et L = 21.+1,. Les probabilités ont été calculées pour 'ensemble des
points expérimentaux, pour lesquels la dégradation est considérée homogene, et sont
présentées sur ’hydrolyse pure a 100 °C (figure 5.8). Il est mis en évidence une dimi-
nution de la probabilité en fonction du temps de vieillissement. La probabilité varie de

14 %, initialement, a 1 % apres 250 jours de vieillissement.

La diminution de P, coincide avec la variation de 1’allongement a la rupture.
La contrainte maximale, en revanche, présente un comportement nettement distinct. En
effet, malgré le fait que Pr), soit égale a 1 % apres 250 jours, la contrainte n’a pas variée

sur cette durée, signifiant que le PA6 présente toujours une déformation plastique.
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Ficure 5.8 — Evolution de la déformation a la rupture (a) et de la contrainte maximale (b)

ainsi que de Pty au cours de I’hydrolyse pure a 100 °C

La rupture des molécules liens est donc étroitement corrélée a la chute de l'al-

longement a la rupture. En revanche, elle ne semble pas expliquer le comportement de

la contrainte maximale. Une loi comportementale empirique peut étre proposée entre

I’allongement a la rupture et Pry, (figure 5.9). Toutefois, cette relation ne semble pas étre

intrinseque au matériau. Nous pouvons voir sur la figure 5.9 que la loi ne sera pas la

méme sur ’hydrolyse (film de 250 ym), que sur la thermo-oxydation (75 ym).

FIGURE 5.9 — Evolution de la déformation a la rupture en fonction de Py,
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5.1.3.2 Enchevétrements

Nous avons vu que les molécules liens permettent de transmettre les efforts
entre les phases amorphes et cristallines. Les enchevétrements présents dans la phase
amorphe, permettent, quant a eux, de transmettre les efforts entre les chaines. Il a été
établi dans la littérature une relation entre la masse molaire critique M’. et la masse mo-
laire entre enchevétrements M, selon I’équation 5.4, avec q le nombre d’enchevétrements

par chaine, dépendant de la nature du polymere et de 1’état de la phase amorphe.

M/ =qg.M, (5.4)

Dans le cas des polymeres amorphes q ~ 5 et dans le cas des semi-cristallins
a phase amorphe caoutchoutique q ~ 50. Dans le cas du PA6, semi-cristallin a phase
amorphe vitreuse, les résultats tendent a montrer que q ~ 5. Expérimentalement, une
masse molaire critique M’ de 15 kg/mol a été mise en évidence. Dans la littérature, pour
le PA6, on trouve M, =~ 2,2 kg/mol [80, 81]. Il est alors possible de déduire une valeur
de q = 5. Au-dessus de 5 enchevétrements par chaine, la contrainte peut étre transmise
entre les chaines. En-dessous de 5 enchevétrements par chaine, la contrainte ne peut plus
étre transmise entre les chaines, le matériau rompt dans le domaine fragile (figure 5.10).
Le nombre d’enchevétrements obtenu a la transition ductile-fragile, est identique a ce-
lui du PA6,6 [108] et du PA11 [144]. La valeur est identique a celle des amorphes. Cette
observation amene a penser que le role des phases cristallines, dans la fragilisation du
PA6, est négligeable. Le nombre d’enchevétrements permet donc de décrire de maniere
universelle la transition ductile-fragile indépendamment du matériau ainsi que de l’en-

vironnement de vieillissement et de sa température.
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Ficure 5.10 — Contrainte maximale en fonction du nombre d’enchevétrements
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En résumé, la fragilisation des matériaux a été mise en avant par une diminution
de l’allongement a la rupture des les premiers instants de vieillissement et par la chute de
la contrainte maximale arrivant a un certain niveau de dégradation. La modification de
I'allongement a la rupture, induite par la diminution de la masse molaire moyenne et de
I’épaisseur des lamelles amorphes, a été associée a la baisse de la quantité de molécules
liens. La chute de la contrainte maximale peut également étre interprétée a partir des
parametres M,, et 1,. Une chute brusque se produit a des valeurs critiques, I’, et M’.. Ce
seuil critique, dans le cas de la masse molaire moyenne, a été associé au nombre d’enche-
vétrements. Un schéma bilan est proposé sur la figure 5.11. Ces résultats sont valables
dans le cas d'une dégradation homogene. Nous allons maintenant nous intéresser au cas
inhomogene, qui est sans doute le cas de figure le plus réaliste concernant la formation

des microplastiques.
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FiGure 5.11 — Schéma de la fragilisation du polyamide 6 de 1’état ductile a fragile

5.1.4 Fragilisation dans le cas d’une dégradation inhomogene

Le cas d’'une dégradation inhomogene est celui le plus réaliste, du fait d’une
dégradation majoritairement surfacique induite par la thermo- ou la photo-oxydation.
La dégradation induit des gradients de produits d’oxydation, mis en évidence le plus
fréquemment par spectroscopie FTIR [85, 114, 126, 128] mais également sur le compor-
tement en mécanique en traction [173]. Ces gradients rendent alors difficile I'interpréta-
tion des données. Nous allons néanmoins aborder cette problématique complexe dans la

suite.
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5.1.4.1 Thermo-oxydation inhomogene

L’épaisseur de ’échantillon et la température de vieillissement ont été identi-
fiées comme des parametres influant le phénomeéne de DLO. Dans le Chapitre 3, nous
avons vu que la fragilisation, sur les caractérisations mécaniques en traction, ne se carac-
térise pas de maniere similaire pour les deux épaisseurs étudiées (figure 3.18 et 3.19).
Pour rappel, nous avons observé une différence de vitesse de chute de la contrainte
maximale entre les échantillons de 75 et 250 ym, pour des températures supérieures
ou égales a 100 °C. Cette observation a été attribuée a un phénomenes de DLO, se pro-
duisant dans les échantillons plus épais. Les résultats obtenus sur les échantillons de
250 pym (thermo-oxydés) ont été comparés a ceux associés a une dégradation homogene.
La contrainte maximale a uniquement été considérée afin de se focaliser sur la transition
ductile-fragile. Dans le cas d’'une dégradation inhomogene (figure 5.12), il est globale-
ment mis en avant une chute de la contrainte maximale a partir d’'une masse molaire
moyenne supérieure a la masse molaire critique M’ définie dans le cas homogene. Ceci
démontre de I'inhomogénéité de la dégradation, conduisant a un mode de fragilisation
significativement différent. Par ailleurs, plus la température de vieillissement diminue,
et plus le comportement se rapproche du cas homogene. En effet, une baisse de la tempé-
rature de vieillissement conduit a une augmentation du TOL et de fait a une dégradation

plus homogene dans I'épaisseur.
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FiGure 5.12 — Evolution de la contrainte maximale en fonction de la masse molaire
moyenne dans le cas d'une dégradation homogene et inhomogeéne (thermo-oxydation
250 pym)

Le PA6 se fragilise d’abord en surface, bien avant d’atteindre une masse molaire
moyenne égale a M’,, puis le front de fragilité se propage vers le coeur de ’échantillon.
Deés l'apparition de cette fragilité, la contrainte maximale chute, du fait de la création

de défauts qui vont favoriser l'initiation de la rupture des échantillons. Il ne reste alors
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qu’une partie de I’épaisseur initiale ductile. L'épaisseur dégradée en surface possede des
propriétés mécaniques tres faibles, ce qui induit que c’est le cceur ductile, resté globa-
lement intact, qui participe au comportement mécanique de I’échantillon. Seulement, il
n'est pas possible d’isoler ce cceur seul, les résultats de traction considerent le systeme
coeur-peau entier ce qui fausse I’analyse dans une certaine proportion. La masse molaire
moyenne est donc difficilement utilisable pour définir la transition ductile-fragile dans

le cas d’un vieillissement inhomogene en thermo-oxydation.

5.1.4.2 Photo-oxydation inhomogene

Intéressons-nous a présent a la photo-oxydation. Ce phénomene est décrit comme
surfacique [127, 205]. La définition d’un critere de transition ductile-fragile n’a pas été
possible dans le cas de la thermo-oxydation, mais qu’en est-il de la photo-oxydation? Les
photo-vieillissements ont été réalisés sur des échantillons de 75 et 250 ym. Pour rappel,
les essais de traction (figure 3.22 et 3.25) ont montré une chute de la contrainte maxi-
male, mais sans présenter systématiquement un comportement fragile. La comparaison
avec les échantillons dégradés de facon homogene (figure 5.13), révele un comportement
similaire avec une chute de la contrainte maximale pour une masse molaire moyenne de
10 kg/mol. Cependant, cette rupture de pente n'indique pas un changement de compor-
tement. En effet, les échantillons de 250 ym, malgré une masse molaire moyenne infé-
rieure a 15 kg/mol restent ductiles (figure 3.22). Le seuil plastique est toujours observé
mais sa contrainte diminue au cours du photo-vieillissement. La masse molaire moyenne

ne peut donc pas étre utilisée comme parametre pour décrire la transition ici.
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Ces résultats different de ceux obtenus pour la thermo-oxydation ou la transi-
tion se produit pour une masse molaire moyenne supérieure a M’ en présence de DLO.
En présence de rayonnement UV, en plus des coupures, une forte présence de réticula-
tions a été caractérisée par une augmentation du PDI (figure 3.21). Ces réactions vont
venir renforcer le caractere inhomogene du polymere en surface et conduire a la forma-
tion d’une fine couche tres fragile. Lors d’une sollicitation mécanique, cette fine couche
introduit des défauts dans I’échantillon, qui vont favoriser I'amorcage de fissures qui vont
ensuite se propager vers le coeur ductile [206]. Les observations réalisées ici posent alors
la question de la pertinence de la masse molaire moyenne comme parametre de suivi de
la dégradation. Dans le cas d’'une dégradation inhomogene dans l’épaisseur, la mesure
de la masse molaire moyenne comprenant a la fois la surface, trés dégradée, et le coeur
intact a peu de pertinence. Des mesures locales, a une épaisseur donnée, telles qu’il est

possible de faire par spectroscopie FTIR, pourraient étre intéressantes [126].

Pour conclure, nous avons vu que les caractéristiques de la fragilisation du PA6
peuvent étre appréhendées en considérant 1’évolution de la déformation a la rupture et
de la contrainte maximale. La diminution de ’allongement a la rupture a été mise en rela-
tion avec la probabilité de former des molécules liens, tandis que la chute de la contrainte
maximale a été attribuée a la baisse du nombre d’enchevétrements au sein de la phase
amorphe. Dans le cas d'une dégradation homogene, la dégradation du PA6 provoque le
passage d’'un comportement ductile a fragile, cette transition ayant été identifiée par des
valeurs critiques de masse molaire moyenne ou d’épaisseur des couches amorphes. Dans
le cas d’'une dégradation inhomogene, la définition de parametres associés a la transi-
tion ductile/fragile est trés complexe du fait de la présence d’un gradient de propriétés
dans I’épaisseur. Nous avons vu la nécessité de travailler sur des échantillons de faible
épaisseur afin de tendre vers une homogénéisation de la dégradation. Cependant, le cas
inhomogene reste le plus réaliste. Il pourrait étre intéressant de se tourner vers une autre
approche telle que des essais de fissuration de type EWF (essential work of fracture)
[207, 208, 209]. Ces essais permettraient de quantifier I’énergie nécessaire a la propaga-

tion d’une fissure a partir d’une surface a I’état fragile.
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5.2 Prédiction de la durée de vie

Nous avons vu précédemment que les polymeres en milieu marin sont soumis a
des processus de dégradation qui engendrent une fragilisation du matériau et conduisent
au passage d’'un comportement ductile, initialement, a fragile. Cette transition a été iden-
tifiée comme le point de départ potentiel de la fragmentation des plastiques en milieu
marin [75]. Nous allons maintenant susciter de l'intérét a ’égard de la définition de
temps pour atteindre cette transition et potentiellement former des microplastiques se-
condaires, aux températures typiques des océans. Dans un premier temps, le cas de I’hy-
drolyse pure est traité puis, dans un second temps, la présence d’oxygene dans l’eau est

considérée.

5.2.1 Comportement du polyamide 6 a basse température : cas de I’hydrolyse

pure

Une nouvelle modélisation du processus d’hydrolyse du PA6 a été précédem-
ment définie (4.1.2). A partir de ce modéle, il est possible de décrire I’évolution de la
concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe a basse température pour
n’importe quel PA6. En couplant le modéle avec un des deux critéres correspondant a la
transition ductile/fragile (M’ oul, (5.1.2)), il est possible de prédire la durée nécessaire

a 'amorgage de la fragmentation. L'approche utilisée est présentée sur la figure 5.14.

Critére de formation des
microplastiques
(Chapitre 5.1)

Modélisation de la Modélisation de Ia l Prédiction de 1a
cinétique de cinétique de scission formation  des
scission de chaine 4| =—» |de chaine a basse| —™>

microplastiques

haute température temperature (Chapitre 5.3)

(Chapitre 4.2) (Chapitre 5.2)

FiGure 5.14 — Schéma de 'approche utilisée pour prédire la durée d’amorgage de la frag-

mentation
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I1 est nécessaire de décrire I’évolution de M,;, afin d’utiliser le critere de frag-
mentation M’.. Pour cela, la relation précédemment définie (équation 4.2) a partir des
lois de Saito a été utilisée. La masse molaire moyenne en fonction de sgo,ppe s'€xprime

selon I’équation 5.5.

:Samorphe(l - Xe)+ (5.5)

1

M, Mo

Nous avons mis en avant précédemment que le taux de cristallinité augmente au

cours du vieillissement. Initialement, il varie rapidement, par une cristallisation induite
par solvant, et ensuite par un phénomene de chimicristallisation. Il a été démontré (4.1.1)
que la cristallisation induite par solvant est thermo-activée et est négligeable en dessous
de 30 °C (x.r < 1 %). Ce phénomene n’est donc pas considéré dans la suite, puisque né-
gligeable en conditions réelles. En ce qui concerne le phénomeéne de chimicristallisation,
il existe une relation claire entre le taux de cristallinité corrigé, défini a I’équation 5.6, et

la concentration en coupure de chaine (figure 5.15).

4“ Il Il -
— |y=t08x-2.05 L m
£ |r=0.4842
= [ ]
E 30 . .’.I L
v A
- o -
— Rl |
= ’/," L] mo140'p
= .. 130'
S04¢ 120°c |
= 10'e
= * B0

0.0 0.1 0.2
Chain scission concentration in the

amorphous phase (mol/L)

FiGure 5.15 — Evolution du taux de cristallinité corrigé en fonction de la concentration

en coupure de chaine dans la phase amorphe au cours de I’hydrolyse pure

Xccorr = Xe = XeR = Xc0 T X-Samorphe (5.6)

Xc corr Teprésente le taux de cristallinité corrigé (%), x.r le taux de cristallinité
attribuée a la cristallisation par solvant (%), x. le taux de cristallinité mesuré expérimen-
talement (%), x.o le taux de cristallinité initial (%) et a@ une constante dépendante du
matériau (%.L/mol). Un rendement de chimicristallisation Y, correspondant au nombre
d’unités monomeres qui viennent intégrer la phase cristalline par coupure de chaine,
peut étre défini. En hydrolyse pure, Y varie entre 35 a 4, respectivement entre 80 et

140 °C (rendement moyen de 11). Dans le cas de la thermo-oxydation du PA6, un rende-
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ment Y = 20 peut étre défini d’apres la corrélation réalisée par Okamba-Diogo [82] sur
les données de Kiliaris et al. [210]. Le faible rendement moyen obtenu pourrait s’expli-

quer par la perte de masse mise en évidence au cours de I’hydrolyse pure.

Il est maintenant possible de prédire a partir du modele (4.1.2) et des équa-
tions 5.5 et 5.6, I’évolution de la masse molaire moyenne au cours de ’hydrolyse, avec
comme données en entrée, M,,o et x.o. Prenons ’exemple de plusieurs PA6 avec diffé-
rentes M,y, un x. de 19 % et une température de vieillissement de 30 °C. Comme
attendu, la masse molaire moyenne diminue au cours de I’hydrolyse (figure 5.16). Les
temps sont considérables en comparaison des durées présentées dans le Chapitre 3, de
l'ordre de 14 jours a 80 °C pour atteindre M’, (figure 3.11.d). En considérant une masse
molaire initiale de 20 kg/mol, 700 années sont nécessaires a la formation des microplas-
tiques par hydrolyse pure du PA6. Evidemment, les microplastiques sont bien actuelle-
ment présents dans nos océans, et I’hydrolyse pure ne semble pas étre le mécanisme qui

en est a l'origine.

Hl] 1 1 1

—82kg/mol
=--=A40kg/mol
----- 30kg/maol
---------- 20kg/mol

(kg/mol)

0 250 500 750 1000

Ageing time (Years)

FiGure 5.16 — Evolution de la masse molaire moyenne au cours de I’hydrolyse pure a

30 °C pour différentes M, et un x.9 de 19 %

Deux autres constats peuvent étre faits. Le premier est que la masse molaire
moyenne décroit sans atteindre de réel plateau. Le second est que la masse molaire, pour
les conditions testées, ne semble pas descendre en dessous de M’,.. Ce résultat démontre
qu'un PA6 ne sera jamais fragile a 30 °C, du fait de I’hydrolyse pure. La fragilisation du
PA6 en hydrolyse pure, a basse température, s’arréte donc a une diminution de l’allonge-

ment a la rupture sans transition ductile-fragile.

L'utilisation du modéle sur le processus d’hydrolyse, couplée a I’équation sur

I’évolution du taux de cristalinité, permet de définir des temps de fragilisation pour plu-
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sieurs PA6. L'originalité de notre démarche nous permet d’étendre le raisonnement a
n'importe quel PA6 (M,, x.o et T). Globalement, des temps de fragilisation sont pro-
posés dans la littérature, mais sont valables pour une masse molaire initiale donnée.
Cependant, nous avons bien vu que le temps pour atteindre la transition ductile/fragile
est dépendant de M,,5, d’ou l'intérét de la considérer pour les prédictions. Dans la suite,

nous allons tenter de considérer la présence d’oxygene.

5.2.2 Comportement du polyamide 6 a basse température : cas de I’eau en

présence d’oxygene

La dégradation en eau en présence d’oxygene possede une cinétique tres ra-
pide en comparaison a chacun des phénomenes pris séparément. Les résultats tendent
a montrer que la différence de cinétique globale observée provient d’'une modification
de la cinétique d’oxydation, sans toutefois avoir identifié le processus exact, bien que
des hypotheses aient été avancées. La mise en place d’'un modéle cinétique est donc dif-
ficilement envisageable dans ce cas. Nous avons tout de méme essayé de proposer une

approche empirique.

5.2.2.1 Modele empirique de coupure de chaines

Une approche similaire a I’hydrolyse pure a été mise en place, en se basant sur la
prédiction des coupures de chaine au sein du matériau. Les vitesses de coupure de chaine
en fonction de la température de vieillissement sont définies sur la figure 5.17.a. On ob-
serve que la dépendance a la température des vitesses de coupure présente un comporte-
ment Arrhénien (figure 5.17.b). A partir de I’énergie d’activation E,, il est alors possible
d’extrapoler les vitesses a plus basse température selon I’équation 5.7, ou v représente
la vitesse de coupure de chaine (mol/L.s), A un facteur pré-exponentiel (mol/L.s), R la

constante des gaz parfait (8,314 J/mol.K) et T la température (K).

_Ea
Vg :A.exp(ﬁ) (5.7)

Une énergie d’activation de 126 kJ/mol a été définie. Cette énergie est supé-
rieure a celle obtenue pour I’hydrolyse pure (93 kJ/mol) et la thermo-oxydation (74 kJ/mol),
en appliquant le méme raisonnement. Une E, de 94 kJ/mol a été définie dans le cas de
vieillissement en eau en présence d’oxygene sur le PA6,6 par Bernstein et al. [110]. Cette

valeur est inférieure a celle mise en évidence dans notre étude.
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FiGure 5.17 — Evolution de la concentration en coupure de chaine dans la phase amorphe
(a) et description de la dépendance a la température des vitesses de coupure de chaine a

l'aide de la loi d’Arrhenius (b) en eau en présence d’oxygene

Dans le cas des vieillissements en eau en présence d’oxygene, la présence de
réactions de réticulation au sein du matériau a été observée. Ces dernieres doivent étre
prises en compte dans le calcul de la masse molaire moyenne a partir des lois de Saito.
Expérimentalement, nous avons observé que le rapport entre la vitesse des coupures v;

et des réticulations v, est de 'ordre de 7 (tableau 5.2). Nous avons alors considéré que

v, = 7 v, dans nos calculs.

Température (°C) v, (mol/L.s) Rapport vy / v,

100 6.1078 7
90 3.1078 7
80 8.107° 5

Tableau 5.2 — Vitesse de réticulation de chaine au cours du vieillissement en eau en pré-

sence d’oxygene

5.2.2.2 Fragilisation en eau en présence d’oxygene

L’évolution de la longueur des chaines peut donc étre décrite a basse tempéra-
ture de maniere empirique. La prédiction de I’évolution de la masse molaire moyenne
est représentée sur la figure 5.18.a pour des températures de 10, 20 et 30 °C. Nous pou-
vons observer un comportement différent de I’hydrolyse (figure 5.16) avec ici, I’absence
d’équilibre ou de pseudo-équilibre. Le processus d’oxydation, contrairement a I’hydro-
lyse, ne conduit pas a un état d’équilibre, ce qui fait tendre la masse molaire moyenne, a

de forts niveaux de dégradation, vers une valeur nulle. En considérant le critére de transi-
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tion ductile/fragile M’. = 15 kg/mol, il est possible de prédire les temps nécessaires pour
atteindre cette transition. Pour une température de 30 °C, 30 années sont nécessaires
au PA6 pour devenir fragile (figure 5.18.b), et cela augmente lorsque la température di-
minue. Attention, cependant, les temps proposés ici sont propres a notre PA6. De plus,
les résultats ont été obtenus a partir d’une loi empirique et sur des échantillons dont
le vieillissement a été décrit comme inhomogene dans la section fragilisation (5.1.1). En
conclusion, les temps proposés ici sont surévalués, mais donnent toutefois un ordre de
grandeur. Nous retiendrons que pour un milieu marin avec une température de 20 °C,
le temps nécessaire pour potentiellement former des microplastiques est de l'ordre de la

centaine d’années.
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Ficure 5.18 — Extrapolation de I’évolution de la masse molaire moyenne pour les vieillis-
sements en eau en présence d’oxygene a 10, 20 et 30 °C (a) et définition des temps pour

potentiellement former des microplastiques (b)

La compréhension de la formation des microplastiques se focalise largement sur
la fragmentation des macrodechets. Cependant, nous avons vu dans le Chapitre 3 que le
vieillissement en eau s’accompagne de perte de masse des matériaux (figure 3.10 et 3.34)
des la présence de coupure de chaine. Ces particules, quittant le polymere, constituent

une nouvelle voie de formation de microplastiques secondaires.

5.2.2.3 Perte de masse en en eau présence d’oxygene

Une approche empirique a également été utilisée afin de définir une loi décri-
vant I’évolution de la perte de masse. Une relation linéaire peut étre définie entre la perte
de masse et Sgporphe (figure 5.19.a) pour les vieillissements en eau. En utilisant les résul-
tats obtenus précédemment, sur 1’évolution de la concentration en coupure de chaine,
il est alors possible de prédire 1’évolution de la perte de masse. Les pertes observées ne

sont pas négligeables (figure 5.19.b), de I'ordre de 4 % apres 40 années a 30 °C, ce qui dé-
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montre la nécessité de prendre en compte cet autre voie de formation de microplastiques

secondaires.
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FiGure 5.19 — Evolution de la perte de masse en fonction de la concentration en coupure

de chaine (a) et extrapolation de la perte de masse en eau en présence d’oxygene a 10, 20

et 30 °C (b)

La migration de petites chaines polymeéres est accompagnée dans les premieéres
années en milieu marin, de la migration des additifs tels que les anti-oxydants, anti-
microbiens, plastifiants, pigments, charges, etc. L'eau lessive le matériau et conduit a
I’extraction de ces composés qui peuvent étre nocifs. Le relargage de petites chaines po-
lymeres n’a pas encore été mis en avant en milieu marin du fait des techniques de pré-
levement employées. En effet, les filets manta utilisés possedent généralement des tailles

de mailles de 333 ym [211]. Ces derniéres sont bien supérieures a la taille des chaines
(de l'ordre de 20 nm pour une masse molaire moyenne de 52 kg/mol). Ces particules ont
uniquement été mises en évidence en laboratoire, sur notre PA6, par capture a l’aide de

pinces optiques [212]. La caractérisation chimique n’a en revanche pas été réalisée, mais

a été envisagée par résonance magnétique nucléaire (RMN) [150].

En conclusion, a partir du modele défini dans la partie hydrolyse, nous avons
décrit I’évolution de la masse molaire moyenne a basse température et mis en évidence
une cinétique de dégradation extrémement lente comparée a celle en présence d’oxygene.
Le comportement fragile du PA6 ne semble pas observable a basse température. En re-
vanche, en présence d’oxygene il a été possible de définir des durées pour atteindre la
transition ductile-fragile et potentiellement former des microplastiques. Les temps défi-
nis restent cependant élevés (une centaine d’années a 20 °C). La perte de masse observée

au cours du vieillissement a été corrélée avec la concentration en coupure de chaine. Les
petites chaines libres, mobiles, formées par les coupures vont donc soit migrer vers les

phases cristallines (chimicristallisation), soit dans le milieu marin (perte de masse).
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5.3 Fragmentation des polymeres : vers les microplastiques

Nous avons fait ’hypotheése que la fragmentation était possible a partir de la
transition ductile/fragile mise en évidence lors des essais de traction uni-axiale. Cette
transition a permis de définir, en se basant sur la masse molaire moyenne, des temps a
partir desquels la formation de microplastiques secondaires est envisageable. La perti-
nence de ce critére n’a pour ’heure jamais fait I'objet d’'une quelconque démonstration.
Nous pouvons donc nous poser la question de la cohérence de ce critere. Nous allons
ici définir une expérimentation tentant de modéliser le comportement de plastiques en
milieu marin, soumis a une sollicitation hydrodynamique. L'expérimentation est ensuite
utilisée afin d’étudier la capacité, de polymeres vieillis de maniere accélérée, a se frag-

menter.

5.3.1 Critere de fragmentation des polymeres

Le passage d’un critere défini en laboratoire a 1’échelle pratique est souvent
complexe. En laboratoire les essais sont souvent normés, ce qui caractérise I’échantillon
dans des conditions de sollicitation données. Ces conditions sont parfois peu représen-
tatives de la réalité. Les conditions réelles auxquelles sont soumis les déchets plastiques
sont fortement variables. Tout d’abord, les processus chimiques ne sont pas nécessaire-
ment les mémes : la température, ’exposition au rayonnement UV et la concentration en
oxygene varie dans le milieu marin. Les processus physiques non plus ne sont pas iden-
tiques, car dépendant de I’état de mer (vagues et turbulence). Voila autant de parametres
qui peuvent influer sur la fragmentation des polymeres. Nous avons vu précédemment
que le vieillissement chimique induit des modifications sur les propriétés mécaniques
en traction, ce qui conduirait donc potentiellement a favoriser la fragmentation. Main-
tenant, nous allons voir ce qu’il en est des processus physiques. Comment se comporte
un plastique vis-a-vis d’une sollicitation hydrodynamique? Et quelle est I'influence du

niveau de dégradation sur son comportement vis-a-vis de la sollicitation ?

5.3.1.1 Mise en place d’une expérimentation de fragmentation des macroplastiques

Les approches utilisées a I’heure actuelle sont décorrélées de la réalité [213,
214]. Le montage retenu se doit de reproduire le plus fidéelement possible les sollicita-
tions s’approchant des vagues ou de la turbulence ainsi qu’étre facile a mettre en place.
Différents dispositifs ont été discutés en collaboration avec la partie hydrodynamique du
laboratoire CSM et sont exposés dans le tableau 5.3. Les avantages et inconvénients de

chaque expérimentation ont été synthétisés dans le tableau.
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Les différents systemes expérimentaux évoqués peuvent étre regroupés en deux
catégories. D’une part, ceux qui s’apparentent a des tests mécaniques. Ces essais sont
souvent normés et pourraient aboutir a la définition d’un critére similaire a celui obtenu
en traction. D’autre part, les essais utilisés en hydrodynamique, qui peuvent induire une
large plage de sollicitation tout en étant représentatifs de I’environnement marin. Cette
seconde catégorie a été privilégiée. Le systéeme doit étre petit (< 1 m) afin de ne pas avoir
a introduire une quantité importante d’échantillons, mais également étre capable de pro-
duire des sollicitations importantes. Nous nous sommes orientés vers 1'utilisation d’une
cuve d’essai dans laquelle nous allons générer des mouvements alternatifs de I’'eau. L'ob-
jectif était de produire, a ’aide d’un plateau, des ondes se propageant dans un sens, puis

dans l'autre, afin de simuler l’effet des vagues.

Les vagues sont des ondes gravitaires, qui se propagent a l'interface eau-air.
En se propageant, elles transportent de 1’énergie. Une représentation schématique des
différentes grandeurs assimilées a une vague est proposée, selon le modele d’Airy sur la
figure 5.20.

* 1, la longueur d’onde (m), qui cor-

respond a la distance entre 2 crétes

* T, la période (s), qui correspond au

temps entre deux crétes consécutives

* C, la célérité (m/s), qui correspond
a la vitesse de propagation de 'onde
(Cy =A4,/Ty)

water
* A, son amplitude (m), qui corres-

pond a la demi-hauteur créte a creux

* H, sa hauteur (m), qui correspond a

la hauteur créte a creux (H, = 2A,)

* h,,, la profondeur (m)

Ficure 5.20 — Définition des grandeurs caractéristiques d’une vague selon le modeéle
d’Airy
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La célérité des vagues est définie suivant la configuration du milieu. Dans le cas
d’un milieu peu profond (fond fini), c’est-a-dire h,,, < A,/20, on parle d’onde longue,
la célérité est donnée selon 1’équation 5.8, avec g I'accélération gravitationnelle (m/s?) et

h,,, la profondeur de I’eau (m).

Gy = Vg-heau (5.8)

Dans le cas d’un milieu profond (fond infini), on parle d’'onde courte, la célérité

est donnée selon 1’équation 5.9.

gy
27

C, = (5.9)

Dans notre étude (cuve de taille finie), nous sommes en faible profondeur, la
célérité de la vague est donc donnée selon ’équation 5.8. Il est ensuite possible de déter-
miner le flux d’énergie moyen transmis par la houle (puissance moyenne) selon 1’équa-
tion 5.10, avec P, la puissance moyenne transmise (W/m), p,,, la masse volumique de
l'eau (kg/m?), g I’accélération gravitationnelle (m/s?), H, la hauteur créte a creux (m), k

le vecteur d’onde (rad/m), h,,,, la hauteur d’eau (m) et C,, la célérité de la vague (m/s).

heau _ 1 2 2k-heau
2, v TgPen g oLt ot

).C, (5.10)

Nous allons donc nous intéresser au comportement du polymere vieilli soumis
a une sollicitation dans la cuve. Le but de cette expérimentation est notamment d’étudier

la cohérence du criteére critique précédemment défini (5.1.2).

Le dispositif expérimental choisi est donc une cuve parallélépipédique fixée sur
un plateau qui effectue des va-et-vient. Initialement, les premiers essais ont été effectués
sur un agitateur a plateforme Edmund Biihler Ping-Pong 560. Cependant, nous nous
sommes rendu compte de la complexité de I'expérimentation. En effet, il est apparu im-
portant de corréler la fréquence de déplacement avec la hauteur d’eau dans la cuve afin
d’assurer la propagation d’une vague unique, ce qui était difficilement envisageable sur
ce montage. Nous avons alors créé notre propre dispositif expérimental présenté sur la

figure 5.21.
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FiGcure 5.21 — Dispositif expérimental mis en place pour la fragmentation

Ce montage permet de faire varier la hauteur d’eau dans la cuve, ainsi que la
fréquence du plateau. Il est possible de relier la fréquence avec la longueur intérieure de
la cuve et la hauteur d’eau selon 1’équation 5.11, avec f,, la fréquence propre associée au
mode n (Hz), g l'accélération gravitationnelle (m/s?), k,, le vecteur d’onde propre (27t/1,)

associé au mode n (rad/s), h,,, la hauteur d’eau (m) et n un nombre entier.

1 2
- - T (5.11)

Ja g-ku-th(ky.heay)

La détermination de ces fréquences propres permet de générer une onde qui se

propage d’une paroi a l'autre, et ainsi maintenir les échantillons au centre de la cuve.
Pour une longueur de 0,3 m et une hauteur d’eau allant jusqu’a 0,1 m, les fréquences
propres ont été déterminées pour le premier mode propre (n = 1) (figure 5.22.a). La
puissance moyenne de la vague associée aux différentes hauteurs d’eau a été calculée
(figure 5.22.b).
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FiGure 5.22 - Fréquence propre (n = 1) et puissance moyenne en fonction de la hauteur

d’eau dans la cuve
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Plus la hauteur d’eau dans la cuve augmente et plus la puissance est importante.
La hauteur d’eau h,,,, a été fixée a 0,05 m pour des raisons de facilités expérimentales. La
puissance moyenne dans ces conditions est de 0,34 mW/m selon 1’équation 5.10. Nous
avons présenté les caractéristiques du montage expérimental de la simulation de vague,
concentrons nous maintenant sur les essais. Un second polymere a été ajouté a notre
étude, possédant une densité inférieure a I’eau, le polyéthylene basse-densité (PEbd). Ce
polymere a une densité de 0,92, il flotte en statique, en comparaison avec le PA6, qui a
une densité de 1,12, il coule en statique. En ce qui concerne la caractérisation de la frag-
mentation, le décompte du nombre de fragments formés est envisagé. L'échantillon ne
doit donc pas étre trop petit afin de pouvoir quantifier le nombre de fragments créés au
cours du test, ni trop grand pour ne pas entrer en collision avec les parois. Différentes
tailles d’échantillons ont été testées, les résultats obtenus sur certaines d’entre elles sont
présentés. L'échantillon de 15x5 cm, subit de nombreux chocs contre les parois latérales
mais reste globalement au centre. Une taille réduite a 5x5 cm permet de diminuer consi-
dérablement les chocs contre les parois. Cette taille d’échantillon a donc été conservée

pour la suite.

L’étude du PEbd, dont la densité est inférieure a 1, permet d’observer que 1’échan-
tillon reste bien en surface ou a faible profondeur une fois soumis aux vagues. Quant au
PAG6, les essais montrent que 1’échantillon se comporte approximativement comme celui
du PEbd, il ne coule pas au fond de la cuve, malgré sa densité de 1,12. Il n’est pas str
que ce phénomene soit réaliste. En effet, pour la hauteur d’eau considérée ici, des mou-
vements d’eau sont observables au fond de la cuve, ce qui pourrait expliquer que le PA6

ne coule pas.

Il est également nécessaire de définir la durée de notre test. Des échantillons
neufs de PA6 et PEbd ont été testés durant 30 jours. Les expérimentations sur ces deux
matériaux, possédant un état ductile, n'ont pas menées a la formation de microplastiques.
Nous avons alors testé des échantillons avec un caractere fragile. Pour cela, des échan-
tillons de PEbd fortement dégradés, 2 années a 80 °C en eau en présence d’oxygene, ont
été utilisés. Ces échantillons n‘ont pu étre testés mécaniquement en traction de par leur
grande fragilité. Apres quelques heures d’essai, le macroplastique s’est fragmenté en mi-
croplastiques secondaires. Des 10 h d’expérimentation, 10 fragments ont été dénombrés
(figure 5.23.a). Une durée inférieure a 12 h permet donc de se rendre compte de la pos-
sibilité de former des microplastiques ou non. Cette durée a donc été conservée pour
mener le test. Au-dessus de cette durée, il devient difficile de décompter le nombre de

fragments pour la taille de I’échantillon retenue.
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Ficure 5.23 — Evolution du nombre de fragments formés (a) et cliché de 1’échantillon

vieilli avant et apres 28 h de test (b)

Des essais sur le PA6 et I'influence du vieillissement n‘ont pas pu étre réali-
sés par manque de temps. Les essais préliminaires tendent a montrer une influence de
I’épaisseur sur la capacité a se fragmenter ainsi qu'une influence de 1’état de dégrada-
tion. En prenant deux échantillons de mémes masses molaires moyennes mais d’épais-
seurs différentes, 1’échantillon le plus fin forme le plus facilement des microplastiques.

D’autre part, plus la masse molaire moyenne diminue et plus la fragmentation est rapide.

En conclusion, nous avons donc défini un dispositif expérimental ainsi que des
conditions pour mener un test de fragmentation par le mouvement alternatif d’une cuve.
Nous avons réussi a former des microplastiques en laboratoire par action d’une vague sur
des échantillons vieillis. A notre connaissance, c’est la premiére fois que des microplas-
tiques secondaires sont formés par une sollicitation hydrodynamique maitrisée. Cepen-
dant, plusieurs questions restent ouvertes. Est-il possible de relier le critere de forma-
tion des microplastiques, défini dans cette étude, a la fragmentation? Il est certain que
pour le PEbd nous pouvons former des microplastiques avec un échantillon tres fragile
et que I’état initial ductile n’a pas conduit pas a la formation de MP. Comment prendre
en compte la différence d’échelle entre notre dispositif et les conditions réelles dans la
détermination de nos parametres expérimentaux (hauteur de vague, fréquence propre,
durée)? Est-il possible de prédire la fragmentation de plastiques? Il est possible que cela
soit faisable, mais uniquement dans des conditions d’expérimentation fixées, qui ne se-
ront donc pas réalistes. La sollicitation mécanique induite par les vagues est-elle la seule
source de formation de microplastiques secondaires dans le milieu naturel ? L’érosion et
le choc sont également des voies a prendre en considération. Nous avons réalisé quelques
essais en choc et avons mis en évidence que le PA6, dans le domaine fragile, présentait

une tendance a rompre. La rupture est soit spontanée, soit induite par la propagation
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d’une fissure choc apres choc. En résumé, la diversité du milieu marin rend difficile a ap-
préhender les sollicitations responsables de la création des microplastiques secondaires.

Il est cependant possible d’apporter des éléments de réponse, notamment avec notre test.
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Chapitre 6

Bio-colonisation des polymeres en

milieu marin

FiGure 6.1 — Mise en évidence du phénomeéne de biofouling sur une bouée

Introduction

Dans les trois chapitres précédents nous avons étudié le devenir d’un polymere
en milieu marin soumis a des processus abiotiques, mais qu’en est-il de I'interaction avec
le biotique? Lorsque qu’une surface est immergée dans l’eau de mer, elle est rapide-
ment colonisée par de nombreux organismes procaryotes et eucaryotes (figure 6.1). Cette
biocolonisation, appelée "biofouling" se produit suivant une succession d’étapes [215].
Dans un premier temps, un film organique et inorganique se forme sur la surface immer-

gée, par adsorption. Ce conditionnement chimique de la surface est produit en quelques
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secondes, par des molécules organiques et inorganiques. Cette modification de surface
favorise la colonisation bactérienne. L'adhésion des micro-organismes a la surface se
fait d’abord de fagon réversible, puis de fagon irréversible. Ensuite, lors de leurs crois-
sances, les colonies bactériennes vont sécréter des substances polymeriques extracellu-
laires (EPS), formant ainsi une matrice autour des cellules. Ce film constitué d’une com-
munauté de cellules vivantes et mortes, de la matrice d’EPS et du film conditionnant, est

appelé biofilm [50].

La nature du polymere ainsi que ses propriétés physico-chimiques de surface
ont été décrites comme un parametre pouvant controler I'adhésion bactérienne [44]. Ce-
pendant, une absence de consensus existe a ce sujet [65]. Un des parametres majeurs
capable de favoriser ou non cette adhésion cellulaire est la polarité de surface du ma-
tériau. Nous nous sommes donc intéressés a caractériser l'influence de cette derniére, a
travers deux polymeres de nature différente, sur les communautés présentes lors de la

formation et le développement du biofilm.

Le vieillissement abiotique des polymeres en milieu marin conduit a une mo-
dification des propriétés physico-chimiques et mécaniques. Précédemment, nous avons
mis en évidence sur le PA6, une augmentation de l'interaction entre ’eau et le polymere
au cours du vieillissement que nous avons attribuée a une modification de la structure
chimique. Afin d’étudier l'influence de la polarité et de 1’état de surface des polymeres
sur la colonisation bactérienne, des matériaux neufs et dégradés (vieillis) ont été placés
en mésocosme. Les communautés bactériennes libres et adhérées sur les échantillons ont

été caractérisées grace a une approche par metabarcoding du gene de ’ADNr 16S.
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6.1 Reésultats

6.1.1 Mise en évidence du vieillissement

Des échantillons de polymeres non altérés, dits "neufs" ont été utilisés afin
d’étudier la biocolonisation a I’heure actuelle, mais aussi des échantillons vieillis arti-
ficiellement correspondant a 1’état des matiéres plastiques dans plusieurs décennies. Le
vieillissement des échantillons a pour but de représenter I’état dans lequel se retrouvera
un polymeére apres avoir séjourné plusieurs dizaines d’années dans le milieu marin. Le
vieillissement artificiel des échantillons a été mené en eau en présence d’oxygene a 80 °C,
pour une durée de 30 jours. Ce traitement sur le PA6 correspond a un temps de séjour de
l'ordre de 80 années en milieu marin a 20 °C (sans prendre en compte le rayonnement
UV). Comme nous l'avons vu dans le Chapitre 3, le polymere subit des modifications
physico-chimiques. Dans le cas du PA6, les analyses par spectroscopie FTIR ont mis en
évidence une augmentation de la polarité du polymere, caractérisée par la formation
de composés polaires (carbonyles). Les mesures par gravimétrie ont montré une aug-
mentation de l'interaction avec l’eau au cours du vieillissement. Une modification de la
topologie du matériau a également été observée par MEB (figure 6.2), avec 'apparition
de fissures en surface de I’échantillon. Dans le cas du PEbd, 'apparition de composés
polaires (carbonyles) [117] comme pour le PA6 est notée, et peut étre corrélée a une aug-
mentation de la polarité de surface [120, 121]. En revanche, aucune augmentation de la
concentration en eau n’a été notée. Il n’a pas non plus été mis en évidence de modification

de la topologie de surface (figure 6.2).

Ficure 6.2 — Clichés MEB de la surface du PA6 et du PEbd a I’état neuf et vieilli (x400)
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6.1.2 Mise en évidence de la bio-colonisation

L'immersion des échantillons en mésocosme conduit a une rapide bio-colonisation
des surfaces. Afin de caractériser ce processus, des clichés MEB ont été réalisés au cours
de I'immersion. L'exemple du PA6 non vieilli est présenté sur la figure 6.3. Les images
ont été obtenues lors de I'expérimentation de juin 2018. Nous observons qu’au 4° jour
d’immersion, le biofilm commence a étre présent puis se densifie apres le 10°. Le re-
couvrement des échantillons a partir de cette durée est important. Un comportement
similaire a été observé sur les différents échantillons en juin et novembre 2018 neufs et

vieillis.

FiGure 6.3 — Clichés MEB au cours de 'immersion du PA6 neuf en juin 2018 (x400)

Le pourcentage de recouvrement des échantillons au cours de 'immersion a été
déterminé par ’analyse des clichés MEB, pris au grossissement X400 (figure 6.4), a I'aide
du logiciel Compte pixels. Pour 'expérimentation de juin 2018, un taux de recouvre-
ment maximal d’environ 35 % est atteint entre le 10° et le 14° jour pour les différents
polymeres, quelle que soit leur nature chimique et quel que soit leur état. Pour l'expé-
rimentation de novembre 2018, un taux de recouvrement maximal d’environ 65 % est
atteint au 21° jour d’'immersion. Dans la globalité, les échantillons de PA6 possedent un

taux de recouvrement légerement supérieure au PEbd.
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FIGURE 6.4 — Evolution du taux de recouvrement sur les échantillons de PA6 et PE, vieillis

et non vieillis pour les expérimentations de juin 2018 (a) et de novembre 2018 (b)

6.1.3 Optimisation des protocoles pour I’analyse de la biodiversité par meta-

barcoding

Afin d’identifier les différentes communautés bactériennes présentes sur les
échantillons, une approche par metabarcoding a été utilisée. Cependant, si cette tech-
nique est devenue en quelques années un outil fondamental pour étudier et comprendre
la structure et la diversité des communautés microbiennes, il n’en demeure pas moins
qu’elle peut étre sujette a des biais méthodologiques. Une des étapes clefs est le choix
de la méthode extraction la plus fiable possible de ’ADN génomique. Ce protocole est
dépendant du type d’échantillons biologiques a analyser [216, 217]. Les microplastiques
présentant des surfaces réduites, I'optimisation de cette étape est cruciale pour la suite
des analyses. Différentes méthodes ont été testées afin de sélectionner celle permettant
d’obtenir la diversité la plus exhaustive. Pour cela, deux expérimentations ont été réa-
lisées en 2017 dans cet objectif. Une fois ’ADNg extrait, celui-ci a été amplifié pour
construire les librairies puis séquencé. Des traitements bio-informatiques et bio-statistiques

ont été réalisés afin d’estimer la diversité des communautés sur nos échantillons.

Lors de l'expérimentation d’aott 2017, six méthodes d’extraction, précédem-
ment définies dans le Chapitre 2 (2.3), ont été testées. Pour les deux indices (InvSimpson
et Shannon), les méthodes d’extraction présentant la plus grande diversité bactérienne
sont celles du kit NucliSENS et de la lyse osmotique et mécanique Sucrose (+ billes de
Zirconium) suivi d’une purification par des solvants organiques (phénol/chloroforme)
(figure 6.5). Les autres méthodes montrent une diversité plus faible avec une plus grande

variabilité entre échantillons.
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Un précédent traitement avait été réalisé sur ces mémes échantillons avec l'outil
FROGS, en considérant également l'influence du type de polymeére. Le meilleur compro-
mis entre les polymeres, conduisait au choix de la méthode du CTAB. Ce résultat n’a pas
été retrouvé ici sous SAMBA. Une possible explication pourrait étre que FROGS utilise
l’affiliation suivant des OTU tandis que SAMBA utilise des ASV qui ne sont pas les mémes
objets. La méthode par lyse chimique par utilisation d’un détergent ionique (CTAB) a
ensuite été comparée avec celle du kit PowerBiofilm (PBF) lors de ’expérimentation de
Novembre 2017.
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FIGURE 6.5 — Indice inverse de Simpson (a) et Shannon (b) pour les méthodes d’extraction

testées sur 'expérimentation de aotit 2017

Le traitement a été effectué uniquement avec l'outil SAMBA pour la comparai-
son de ces deux méthodes et pour la suite de I’étude. Une diversité quasiment équiva-
lente est observée pour les deux méthodes au regard de I'indice InvSimpson et Shannon
(figure 6.6.a et .b). La méthode PowerBiofilm (PBF) possede en revanche une plus grande
variabilité que le CTAB notamment pour l’'indice de Shannon ce qui semble indiquer que
la différence entre ces deux méthodes pourrait étre liée a la répartition des abondances
des ASV. Cette hypothese est confirmée par le calcul de I'indice de Pielou (figure 6.6.c),
qui est plus élevé et moins variable pour la méthode CTAB, ce qui indique une réparti-
tion plus homogéne des abondances des ASV. Cependant, 'utilisation d’une méthode en
kit permet de réduire le risque de contamination des échantillons. Cet effet a été observé
lors de I’analyse des témoins d’extraction de 'expérimentation d’aotit 2017. Lors de cette
expérimentation, les deux méthodes en kit n‘ont présentées aucune contamination. De
plus, ce protocole d’extraction PBF ne nécessite pas l'utilisation de composés toxiques
tels que le phénol et le chloroforme lors de ’étape de purification. Cette méthode a donc

été retenue pour l’extraction ADNg des expérimentations de 2018.
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FIGURE 6.6 — Indice inverse de Simpson (a), Shannon (b) et Pielou (c) pour les méthodes

d’extraction testées sur l'expérimentation de novembre 2017

6.1.4 Analyse de la diversité bactérienne (a-diversité)

6.1.4.1 Distribution des ASV

Nous nous sommes intéressés aux similitudes et différences entre les ASV cor-
respondant aux bactéries planctoniques (échantillons d’eau de mer) et adhérées sur les
polymeres (microplastiques). Les ASV partagés entre I’eau de mer et les polymeres diffé-
rent pour les deux expérimentations (figure 6.7). Pour I'expérimentation de juin 2018,
4127 ASV ont été identifiés dans l’eau de mer et sur les polymeres neufs. Parmi les
4127 ASV, seulement 274 ASV ont été identifiés dans I'eau de mer dont 206 ASV spé-
cifiques de I’eau de mer. Peu d’ASV sont partagés entre l’eau de mer et les polymeres,
50 ASV avec les deux polymeres, 8 ASV uniquement avec le PA6 et 10 ASV uniquement
avec le PEbd. Pour I'expérimentation de novembre 2018, 3806 ASV ont été identifiés dans
I’eau de mer et sur les polymeres neufs. Parmi les 3806 ASV, seulement 578 ASV ont été
identifiés dans 'eau de mer dont 464 ASV spécifiques a 1’eau de mer. Peu d’ASV sont
communs entre ’eau de mer et les polymeres, 64 ASV entre deux polymeres, 17 ASV

uniquement avec le PA6 et 33 uniquement avec le PEbd.

Il est donc mis en évidence une spécificité de certains ASV avec 1’eau de mer.
Mais qu’en t-il de la spécificité avec les polymeres? Nous pouvons observer qu’en juin
2018, sur les 3853 ASV identifiés sur les polymeres, 753 ASV sont en commun entre
les deux polymeres, ce qui représente environ 80 % d’ASV spécifiques. En novembre
2018, le constat est similaire, sur les 3228 ASV identifiés sur les polymeres, 569 ASV

sont communs aux deux polymeres, ce qui donne une spécificité environ de 80 %.
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FIGURE 6.7 — Diagramme de Venn des ASV pour I'expérimentation de juin 2018 (gauche)
et de novembre 2018 (droite) (eau de mer, PA6 neuf et PEbd neuf)

Nous nous sommes ensuite intéressés a I'impact du vieillissement sur la coloni-
sation bactérienne (figure 6.8). Un comportement similaire aux matériaux neufs est mis
en avant pour les deux expérimentations. En effet, le nombre d’ASV retrouvés sur les po-
lymeres est beaucoup plus important que celui correspondant a I’eau de mer. De méme,
une majeure partie des ASV présents sur les polymeres sont spécifiques des polymeres
(85 %). En revanche, le nombre d’ASV partagés entre les polymeres vieillis et 1’eau de

mer est équivalent.
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FiGure 6.8 — Diagramme de Venn des ASV pour l'expérimentation de juin 2018 (gauche)
et de novembre 2018 (droite) (eau de mer, PA6 vieilli et PEbd vieilli)
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Nous avons examiné si l’altération du polymere liée au vieillissement pouvait
influencer la biocolonisation et la composition des communautés bactériennes. Pour 1’ex-
périmentation de juin 2018, sur le PA6 vieilli, 2188 ASV ont été identifiés contre 2513 ASV
sur le neuf dont 769 ASV en commun (figure 6.9). Une spécificité de 1278 ASV est obser-
vée pour le PA6 vieilli. Pour le PEbd, 1913 ASV ont été déterminés sur le vieilli contre
2211 ASV pour le neuf dont 750 ASV en commun. Une spécificité de 1042 ASV est ob-
servée pour le PEbd vieilli. Pour I'expérimentation de novembre 2018, sur le PA6 vieilli,
2110 ASV ont été identifiés contre 1759 ASV sur le neuf dont 595 ASV en commun. Une
spécificité de 1278 ASV est observée pour le PA6 vieilli. Pour le PEbd , 2881 ASV ont
été identifiés sur le vieilli contre 2216 ASV sur le neuf dont 901 ASV en commun. Une
spécificité de 1729 ASV est observée sur le PEbd vieilli.

LDPE LDPE aged LDPE LDPE aged

PA6 PAG aged PA6 1153 1729 PA6 aged

1244 1042

FIGURE 6.9 — Diagramme de Venn des ASV pour l'expérimentation de juin 2018 (gauche)
et de novembre 2018 (droite) (PA6 neuf, PEbd neuf, PA6 vieilli et PEbd vieilli)

6.1.4.2 Taxonomie

La taxonomie pour les différents échantillons a été étudiée au cours de I'immer-
sion pour les 10 classes et familles les plus abondantes. La classe des Gammaproteobacteria
est identifiée comme la plus abondante des I'immersion et ceux jusqu’au 7° jour, puis la
classe des Oxyphotobacteria jusqu’au 14° jour d’immersion et enfin, c’est la classe des Al-
phaproteobacteria qui est la plus abondante jusqu’au 21°¢ jour d’immersion. A I’échelle de
la classe, aucun effet du polymere ni de son altération est mis en évidence sur les classes
bactériennes identifiées. Le temps d’immersion induit donc une dynamique des classes
des communautés bactériennes. Nous n’avons pas caractérisé de différence a 1’échelle de
la classe, mais qu’en est-il a 1’échelle de la famille? En juin 2018, la famille des Altero-

monadaceae est la plus abondante des I'immersion et ceux jusqu’au 10° jour, puis ce sont
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les Hyphomonadacea jusqu’au 14° jour et enfin les Rhodabacteraceae jusqu’au 21° jour (fi-
gure 6.10). Les résultats sont identiques quels que soient le type de polymere et I’état de
dégradation. En novembre 2018, la famille des Saccharospirillaceae est la plus abondante
jusqu’au 2° jour, puis des différences apparaissent selon le type de polymere et 1’état de
dégradation (figure 6.11). Dés le premier jour d’immersion, les Oleiphilaceae apparaissent
notamment sur le PEbd (neuf et vieilli) puis ’abondance augmente jusqu’au 7° jour et
diminue jusqu’au 14° jour. Ces bactéries ne sont plus présentes a la fin de la cinétique
d’immersion. Sur le PA6 (neuf et vieilli), cette famille n'apparait qu’au 4° jour d’immer-
sion pour étre la plus abondante au 7¢ jour, puis I’abondance diminue jusqu’au 14° jour.
L’abondance des Oleiphilaceae est plus importante pour les échantillons de PEbd et PA6
vieillis entre le 4° et le 7° jour. Cette famille est en revanche absente au 7° jour sur le PA6
neuf, ou sur ce temps on retrouve 'apparition des Hyphomonadaceae dont I’'abondance
augmente jusqu’a 14° jour et reste stable. Cette famille est présente sur les autres échan-
tillons seulement au 14° jour d’immersion. Au 21° jour, sur le PEbd, les Flavobacterlaceae
sont les plus abondantes ainsi que sur le PA6 vieilli. Sur le PA6 neuf, les Rhodobacteraceae

dominent.

Composition within Bacteria ( 10 top Family )
4d 7d 10d 14d 21d

100

75 Family

B Alteromonadaceae
Colwelliaceae
Cylindrotheca closterium
Flavobacteriaceae
Hyphomonadaceae
Oleiphilaceae
Rhizobiaceae
Rhodobacteraceae
Saprospiraceae
uncultured
Unknown

25 Other

Abundance
(6]
o

Samples (LDPE. LDPE aaed. PA6. PAG6 aaed)

FiGure 6.10 — Barplot compositionnel des familles pour le PA6 et le PEbd lors de I'expé-

rimentation de juin 2018
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FiGure 6.11 — Barplot compositionnel des familles pour le PA6 et le PEbd lors de I'expé-

rimentation de novembre 2018

6.1.4.3 Diversité des communautés bactérienne sur les polymeres

Afin de caractériser la diversité bactérienne sur nos échantillons, I’indice de I'in-
verse de Simpson et Shannon ont été déterminés. Pour I’expérimentation de juin 2018,
I'indice InvSimpson (figure 6.12.a) montre une diversité maximale au 2° jour d’immer-
sion puis une diminution jusqu’au 10° jour. Ensuite, I'indice est stable jusqu’au 21° jour.
L’indice de Shannon (figure 6.12.b), qui tient compte de la diversité ainsi que de 1’équi-
tabilité, montre une diminution de cette derniére jusqu’au 10° jour puis présente peu de
fluctuations jusqu’au dernier jour de I'expérimentation (21¢ jour). Les échantillons jus-
qu’au 10° jour d’immersion sont donc moins diverses et deviennent dominés par certains
ASV. Au-dela du 10° jour, les communautés semblent se stabiliser. Pour 'expérimenta-
tion de novembre 2018, la diversité augmente au cours de I'immersion (figure 6.13.a)
ainsi que I’équitabilité (figure 6.13.b). Cependant, la diversité augmente plus fortement
initialement sur le PEbd (neuf et vieilli) puis devient stable a partir du 10° jour. Tan-
dis que, la diversité naugmente significativement qu’a partir du 10° jour pour le PA6,
notamment pour le PA6 vieilli. L'indice de Shannon, déterminé pour le PEbd augmente
mais faiblement en comparaison a celui du PA6. Sur les deux expérimentations, nous ob-

servons un comportement différent vis-a-vis de I’évolution de la diversité bactérienne et
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de I’équitabilité en fonction du polymere. Une diversité et richesse moyenne plus impor-

tante ont été mises en évidence sur le PEbd neuf. La dégradation augmente la diversité

ainsi que la richesse des communautés présentes sur le PA6 mais impacte peu la compo-

sition des communautés sur le PEbd.
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FIGURE 6.13 — Evolution de I'indice inverse de Simpson (a) et Shannon (b) au cours de

I'expérimentation de novembre 2018 (PA6 et PEbd neufs et vieillis)

Afin d’expliquer les différences entre les résultats obtenus (figures 6.12.a et 6.13.a),
un test ANOVA a été réalisé sur I'indice InvSimpson. Pour les matériaux neufs (tableau 6.1),
le temps apparait comme un parametre significatif (p < 0,05) en juin mais pas en no-
vembre. Quant a la nature du polymere, un effet significatif est observé seulement en
novembre. La nature du polymeére semble donc étre un parametre significatif dépendant

de la saisonnalité.
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Juin 2018 | Novembre 2018

Temps 0,0099** | 0,0828
Polymere | 0.2064 0,0284*

Replicat 0.0749 0,6332

Tableau 6.1 — p-valeurs du test ANOVA sur 'indice InvSimpson de différents parametres

expérimentaux (échantillons neufs)

L'influence de I'état de dégradation du polymere a été examinée. Les échan-
tillons ont été traités en fonction de 'expérimentation et de la nature du polymere. Un
effet significatif du temps d’immersion est mis en évidence, hormis pour le PEbd en no-
vembre 2018 (tableau 6.2). On note également un effet significatif de 1’état de dégradation
du polymere pour le PEbd en juin 2018 ainsi que pour le PA6 en novembre 2018. Aucune

différence liée au réplicat n’a été mise en évidence pour les différentes expérimentations.

Juin PEbd Juin PA6 | Novembre PEbd | Novembre PA6
Temps 4,23.1073** | 0,0185** | 0,199 2,63.1076%**
Etat de dégradation | 3,09.107%** | 0,0926 | 0,604 2,39.1073**
Replicat 0,502 0,648 0,238 0,630

Tableau 6.2 — p-valeurs du test ANOVA de l'indice InvSimpson de différents parametres

expérimentaux (échantillons neufs et vieillis)

6.1.5 Distance entre échantillons (p-diversité)

Afin d’étudier la diversité inter-échantillon, les données ont été normalisées par
la méthode CSS (Cumulative Sum Scaling) qui permet de valoriser les especes rares. La
diversité compositionnelle a été exprimée par la distance wUnifrac (Unifrac pondéré) qui
prend en compte la phylogénie, pondérée par I'abondance des ASV. Les axes (figure 6.14)
représentent deux grandeurs qui expliquent les différences entre les échantillons. Pour
I'expérimentation de juin 2018, le temps a été identifié comme un parametre significatif
(tableau 6.2). Ce parametre induit un regroupement des échantillons (figure 6.14.haut).
Les échantillons d’un méme temps sont proches, ce qui montre une bonne reproduc-
tibilité mais sont également proches du temps suivant, ce qui indique qu’il n’y a pas
d’évolution brutale des communautés au cours de I'immersion. L'effet du vieillissement
a également été examiné sur le PA6 a travers l'expérimentation de novembre 2018 (fi-
gure 6.14.bas). Un regroupement des échantillons est également mis en évidence selon le

caractere dégradé ou non. Les échantillons vieillis sont fortement regroupés par rapport
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aux échantillons neufs. De plus, les échantillons vieillis sont inclus dans le regroupe-
ment des échantillons neufs. Les communautés bactériennes qui se développent sur le

PAG6 vieilli sont donc plus proches phylogénétiquement que sur le PA6 neuf.
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FiGure 6.14 — Représentation NMDS de la distance wUnifrac pour le PA6 neuf en juin

2018 (haut) et pour le PA6 neuf et vieilli en novembre 2018 (bas)
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6.2 Discussion

6.2.1 Choix de la méthode d’extraction d’ADN

Lapproche par metabarcoding pour étudier les communautés bactériennes preé-
sente des atouts incontestables, il n'en demeure pas moins qu’elle est sujette a certains
biais. Une des étapes critiques concerne le choix de la méthode d’extraction de ’ADNg.
En effet, toute introduction de biais lié a cette étape affecte la capacité a déterminer cor-
rectement la composition et la biodiversité de la communauté bactérienne, et entrave par
conséquent la comparaison d’échantillons [218]. Le biofilm marin constitue une matrice
complexe. Les micro-organismes qui le constitue sont intégrés dans une matrice autopro-
duite de substances exopolymeriques (EPS). Ceux-ci contiennent des polysaccharides,
des protéines, des substances humiques et des lipides. Ces composés peuvent se lier aux
acides nucléiques pendant le processus d’extraction de ’ADN et diminuer ainsi le ren-
dement et la pureté de ’ADN extrait. 'ADN ainsi contaminé peut entraver les analyses
ultérieures telles que la préparation de banques d’ADN notamment. Si les méthodes de
lyse cellulaire telles que la sonification, 1'utilisation de billes, les cycles de congélation-
décongélation, peuvent augmenter l'efficacité et les rendements d’extraction de I’ADN,
elles peuvent aussi fragmenter 'ADN et par conséquent altérer sa qualité. De plus, la
méthode d’extraction d’ADN utilisée doit extraire '’ADN de toutes les especes avec la
méme efficacité [219]. Les échantillons de microplastiques présentant peu de matériel
biologique, il était indispensable de sélectionner la méthode la plus adaptée pour cette

étude.

Différentes méthodes d’extraction de '’ADN ont été testées afin de définir la mé-
thode aboutissant a la plus grande biodiversité. Nous nous focaliserons ici sur le choix
entre les deux méthodes que sont celle au CTAB/phénol/chloroforme et celle du kit PBF.
Les deux méthodes ont montré des différences de rendement, estimé par la quantité
d’ADNg extrait. La quantité d’ADN a été déterminée soit par spectrophotométrie par
la mesure de l'absorbance des acides nucléiques dans I'UV, soit par fluorimétrie apres
marquage de '’ADN (tableau 6.3).

Quantité d’ADNg Nanodrop (ng/uL) | Quantité d’ADNg Qubit (ng/uL) | Indice de pureté

CTAB 455 + 900 26 + 39 2,6 +2,4

PBF 34 + 38 5+6 2,0+£1,6

Tableau 6.3 — Pureté et quantité d’ADNg extraite sur les échantillons de PA6 en 2017
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Cette quantité extraite n’a pas été mise en relation avec la diversité bactérienne
observée [219]. La pureté de '’ADNg extrait a été estimée par le ratio de 1’absorbance
Ajyg0/Argo pour détecter la présence potentielle de protéines. Les indices de pureté, ont
montré une pollution potentielle pour la méthode au CTAB suivie d’une purification au
phénol et chloroforme (extraction par solvant). La qualité de '’ADNg extrait a ensuite été
évaluée par sa capacité a étre amplifiée. Les indices InvSimpson et Shannon sont équi-
valents pour le CTAB et le PBF (figure 6.6), la différence réside dans la répartition des
ASV d’apres l'indice de Pielou. L’analyse des témoins d’extraction des expérimentations
de 2017 a permis de mettre en évidence une présence de contamination nettement supé-
rieure pour les méthodes classiques par rapport aux méthodes en kit, dont le PBF. Corcoll
et al. ont évalué l'efficacité de plusieurs kits commerciaux dont le PBF sur des échan-
tillons de biofilms aquatiques [217]. Si le rendement est plus faible avec ce kit, il n’en
demeure pas moins, que la qualité des ADNg extraits est supérieure, et que la diversité
estimée en nombre d’OTU, de classes, d’ordres, de familles et de genres est supérieure
avec cette méthode. La toxicité des réactifs utilisés a également été prise en compte dans
le choix de la méthode, avec une absence de phénol et chloroforme dans les méthodes en
kit [216]. De plus, l'utilisation de kit permet d’obtenir une meilleure reproductibilité et
de ’ADNg extrait de meilleure qualité [217]. La réduction du risque de contamination,
la reproductibilité, la qualité de ’ADN ainsi que l'utilisation de produits moins toxiques
constituent des parametres a prendre en considération [220]. Le kit PBF a donc été choisi

comme la méthode a suivre dans notre étude.

6.2.2 Polymeres et eau de mer

La cinétique de formation du biofilm a été suivie par microscopie électronique.
Les principales étapes de développement du biofilm, que sont I’adhésion et la croissance
ont été caractérisées sur les surfaces des deux polymeéres modéles. Les matieres plastiques
exposées en mésocosme sont colonisées des les premiers jours d’'immersion (figure 6.3).
Les bactéries pionniéeres ou "primo-colonisatrices" sont réparties de maniere homogene
a la surface du polymeére. A partir du 7¢ jour d’immersion, le recouvrement commence
a étre significatif (figure 6.11). Une durée de 4 et 7 jours est généralement mise en évi-
dence [221, 222]. Aprés une semaine d’immersion, les bactéries s’organisent en biofilm,
mais la répartition et I'architecture de celui-ci demeure hétérogéne et ne recouvre pas
toute la surface. Lors de cette étude, les expériences d’immersion ont été menées sur 21
jours seulement, elles ne nous permettent pas de vérifier si le biofilm a atteint sa phase de
maturation et de stabilisation des communautés. Une immersion de plusieurs mois serait
nécessaire. Les assemblages bactériens présents sur les différents polymeres et dans ’eau
de mer ont été caractérisés par une approche par metabarcoding. La spécificité des com-

munautés microbiennes des microplastiques, selon la nature chimique du polymere, est
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un sujet ouvert a discussion dans la littérature. De nombreuses études se sont intéressées
a la diversité bactérienne a partir de microplastiques et macroplastiques prélevés en mi-
lieu marin [39, 58, 66, 223]. Cependant, leur origine, leur temps de séjour dans le milieu
naturel et leur composition chimique exacte ne sont pas connus. Cette grande variabilité
de composition et des états de surface des matieres plastiques influencent les processus
de formation de biofilm et de biocolonisation. Nous avons choisi d’étudier 'interaction
entre les micro-organismes et deux polymeres modeles dont nous connaissons l'origine

et avons maitrisé le temps de séjour dans le milieu marin.

Notre étude montre que les ASV correspondant aux bactéries planctoniques ne
sont pas systématiquement retrouvés sur les biofilms adhérés aux polymeres et inverse-
ment, et ceci des les premiers temps d’immersion. Ceci peut s’expliquer par ’hypothese
que les bactéries pionniéres sont présentes dans la biosphere rare de I’eau de mer. Elles se
fixent sur la surface du polymere, se développent rapidement pour devenir abondantes
dans le biofilm et créer ainsi des différences de composition des communautés. Une large
spécificité des ASV entre les polymeéres neufs et ’eau de mer a été observée (figure 6.7).
En juin 2018, 1,7 % des ASV identifiés sur les polymeres sont en commun avec 1’'eau de
mer et en novembre 2018, 3,5 % des ASV. Les communautés bactériennes associées aux
polymeres différent donc de celles de ’eau de mer environnante. Dans une précédente
étude, effectuée en rade de Brest [58], il a été montré que 78 % des OTU identifiés sur
les polymeres étaient aussi présents dans I'eau de mer. Ces chiffres relativement élevés,
pourraient étre expliqués par une méthodologie différente. Toutes les communautés bac-
tériennes de ’eau de mer ont été prises en compte, c’est-a-dire la fraction planctonique,
mais aussi celle attachée aux particules organiques, contrairement a notre étude ou seule
la fraction planctonique a été analysée. Les travaux de Zettler et al. réalisés en Atlantique
Nord ont montré que seulement 4 % des OTU présents sur les microplastiques étaient
partagés avec ceux retrouvés dans ’eau de mer [39]. Ces études sont cependant réalisées
sur des polymeéres prélevés en milieu marin, dont I’historique et l'origine ne sont pas
connus. En ce qui concerne les polymeres vieillis, seulement 14 % des ASV sont partagés
entre I’eau de mer et les polymeres contre 20 % pour les polymeéres neufs en juin 2018. Si
on tient compte de I’abondance, le constat est également similaire aux polymeres neufs,

les 14 % d’ASV partagés représente 14 % de I’abondance.

Le nombre d’ASV présents dans I’eau de mer environnante est plus faible que
celui retrouvé sur chacun des différents types de polymeres (figure 6.7). Ce résultat est en
accord avec ceux obtenus par Kirstein et al. ou le nombre de classes de bactéries retrou-
vées est plus important sur les biofilms (43) que dans I’eau de mer environnante (24) [59].

Cependant, des résultats inverses ont également été observés dans de précédentes études
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[39, 46, 49, 224, 225] dans lesquelles une plus grande diversité bactérienne a été montrée
dans l'eau environnante. Un effet noyau est observé pour les expérimentations avec une
part d’ASV commune entre ’eau et les polymeres. Pour 'expérimentation de juin 2018,
40 ASV sont en commun entre I'eau de mer et les différents polymeres ainsi que 1’état
de dégradation. Cette part représente 10 % de I’'abondance des ASV avec essentiellement
des Proteobacteria et Bacteroidetes. Pour ’expérimentation de novembre 2018 le constat
est similaire ou 51 ASV sont en commun entre l’eau de mer et les polymeres neufs et
vieillis pour représenter 20 % de 1’abondance totale. Des Proteobacteria et Bacteroidetes
sont également retrouvés. 80 a 90 % des communautés sont spécifiques. Nos résultats
sont concordant avec les études précédentes qui démontrent que les communautés adhé-
rées aux polymeres sont différentes de celles dans 1’eau [44, 59, 67]. Nous mettons en
évidence que la diversité des communautés est beaucoup plus importante sur les poly-
meres, que celles de ’eau environnante. Cependant, le volume d’eau de mer filtré était
de 0,25 L contre 4 a 5 L généralement pour les études [39, 46, 49]. Ce point pourrait ex-
pliquer le faible nombre d’ASV qui a été retrouvé dans 1’eau de mer. De plus, ces études
parlent d’OTU et non d’ASV ce qui est une classification différente, qui pourrait étre trop
restrictive. En effet, un ASV est attribué a une séquence unique tandis qu'un OTU repré-
sente un regroupement de séquences similaires a 97 %. Pour deux séquences différentes

il est donc possible d’avoir le méme OTU mais deux ASV.

Un effet de la saisonnalité peut étre observé puisque seulement 5 ASV sont en
commun entre les polymeres neufs et vieillis en 2018 et I’eau de mer et représente seule-
ment 2 % des abondances. Cet aspect a déja été mis en avant dans de précédents tra-
vaux [223]. Dans notre étude, la saisonnalité apparait comme un paramétre significatif
avec une p-valeur = 2,35.107!>, Parmi les paramétres environnementaux examinés (tem-
pérature, salinité, Chlorophyle, sels nutritifs, luminosité), seule la température semble

jouer un role significatif.

6.2.3 Influence de la nature du polymere

Ces deux polymeres sont différents fondamentalement de par leur composition
chimique et leur propriétés physico-chimiques de surface. Les caractéristiques de surface
des substrats jouent un role essentiel lors des toutes premieres phases de formation du
biofilm (c’est-a-dire le film conditionnant et I’adhésion cellulaire). Le PEbd est un com-
posé fortement apolaire tandis que le PA6 est fortement polaire [226]. L'influence de la
polarité sur ’adhésion bactérienne et la formation du biofilm a été examinée dans plu-
sieurs études [43, 44, 59, 61]. Des différences de colonisation par les micro-organismes
entre les deux polymeres, le PA6 et le PEbd, ont été observées. Celles—ci se traduisent no-

tamment par un taux de recouvrement bactérien plus élevé pour le PA6 en comparaison
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avec le PEbd et ceci quelle que soit la saison 6.4. La diversité observée, est plus impor-
tante pour le PA6 que le PEbd en juin 2018 mais la communauté présente sur le PEbd est
plus diverse que le PA6 en novembre 2018 (figure 6.7). Une spécificité importante (80 %
des ASV) est mise en évidence pour les deux polymeres, le PA6 et le PEbd. Cette spéci-
ficité des ASV vis-a-vis de la nature des polymeéres n’est pas systématiquement observée
dans la littérature [46]. Dans notre étude, une spécificité a hauteur de 80 % a été mise en
avant sur les polymeres, cependant, la part d’ASV en commun, a hauteur de 20 % en juin
2018 représente 96 % de 'abondance et 91 % en novembre 2018. On a donc des échan-
tillons tres diverses mais dominés par 20 % des ASV. Les différences ne sont pas dues
aux espéces abondantes, mais aux especes rares [59, 227]. Du point de vue de la diversité
spécifique, I'indice de I'inverse de Simpson du PEbd apparait supérieur a celui du PA6
en général. La richesse des communautés estimée par 'indice de Shannon est plus impor-
tante également pour le PEbd (figure 6.12 et 6.13). Ces différences de composition des
communautés bactériennes pourraient étre dues a la polarité de surface des polymeres.
Plus celle-ci diminue et plus la biodiversité du biofilm augmente. Ce résultat est en ac-
cord avec celui observé dans une étude sur le PS > PE > PP [56]. Le test ANOVA a mis
en évidence que la nature du polymere en novembre 2018 influencait significativement

la composition des communautés bactériennes adhérées (tableau 6.1).

A propos de la taxonomie, a ’échelle de la classe, aucune différence n’a été mise
en évidence. Les Gammaproteobacteria dominent jusqu’au 7¢ jour, puis les Oxyphotobac-
teria jusqu’au 14° jour et les Alphaproteobacteria jusqu’au 21°¢ jour. Les Gammaproteobac-
teria et les Alphaproteobacteria sont abondamment retrouvées lors des premieres phases
de la biocolonisation des polymeére [44, 45, 46, 59, 60, 67, 228]. Ils sont souvent décrits
comme des primo-colonisateurs. Les Oxyphotobacteria sont en revanche moins mises en
avant dans les séquences de cinétique de formation de biofilm, dans la littérature [49].
Cette particularité pourrait venir d’une spécificité due au site géographique. De plus,
cette classe de bactérie est absente de I'eau de mer, elle est donc spécifique des poly-
meéres immergés. A I’échelle de la famille (figure 6.10 et 6.11), les plus abondantes ne
sont pas identiques entre juin et novembre 2018. Jusqu’au 7¢ jour d’immersion les Alte-
romonadaceae dominent en juin 2018 contre les Saccharospirillaceae en novembre 2018.
Les Saccharospirillaceae sont absentes en juin 2018, ce qui témoigne d’une spécificité de
cette famille, dépendante de la saison. Ensuite, les Hyphomonadaceae dominent en juin
2018 jusqu’au 21° jour contre les Oleiphilaceae sur le PEbd en novembre jusqu’au 14¢ jour
alors que ce sont les Alteromonadaceae sur le PA6 jusqu’au 10° jour puis les Oleiphila-
ceae jusqu’au 14¢ jour. Il est observé une forte abondance de cette derniére sur le PEbd
des le 7¢ jour par rapport au PA6. Ce n’est pas une spécificité directement du polymere
puisque cette famille est abondante apres le 10° jour d’immersion. Les Oleiphilaceae sont

des bactéries marines hydrocarbonoclastiques [229]. Il est également noté la présence
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des Pseudoalteromonadaceae au 7° jour sur le PA6 mais une absence sur le PEbd, ou cette
famille n’apparait qu’apres le 21° jour d’immersion mais n’est plus présente sur le PEbd.
On peut donc voir que I'influence de la nature du polymere est faible sur les genres et
espéces majoritaires présentent. Une dynamique globale est caractérisée sur les deux po-

lymeres. Ce résultat confirme de précédents travaux de la littérature [61].
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Une spécificité du matériau a été mise en évidence a hauteur de 80 % des ASV
en moyenne pour représenter entre 5 et 10 % de l'abondance. Une relation entre la
biodiversité et la polarité peut étre définie. La polarité n'est pas le seul parametre mis
en avant pour influer la colonisation bactérienne, la rugosité peut également jouer un
role [230, 231].

6.2.4 Influence del’état de dégradation

Nous avons pu observer, dans la partie précédente, que la polarité influe sur le
développement du biofilm ainsi que les assemblages bactériens. Apres un séjour de plu-
sieurs décennies en milieu marin, les matériaux vont subir des modifications physico-
chimiques abiotiques. Afin de simuler ces modifications, les matériaux ont été dégradés
artificiellement en laboratoire. La dégradation modifie la structure chimique du poly-
mere via des réactions d’oxydation et d’hydrolyse. Ces réactions induisent la formation
de groupement polaires (carbonyles) mis en évidence par spectroscopie FTIR [120, 121]
ainsi qu'une modification de la morphologie de surface [232], comme observé pour le
PA6 (figure 6.2). La polarité des polymeres est de ce fait augmentée et est caractérisée
notamment sur le PA6 par une augmentation de son absorption en eau. Cette modifi-
cation de polarité pourrait étre a l'origine de l’effet sur la biodiversité. Peu de travaux
sont disponibles sur l'influence du vieillissement des polymeéres sur la colonisation bac-

térienne [221].

L’état de dégradation est apparu comme un parametre significatif sur la bio-
diversité (tableau 6.2). Le biofilm formé sur le PEbd est plus important dans le cas du
polymere vieilli (figure 6.4.b). Ce qui confirme les résultats obtenus sur du PEbd oxy-
dés [221]. En revanche, le taux de recouvrement est plus faible dans le cas du PA6 vieilli
en comparaison avec ce méme polymere a I’état neuf (figure 6.4.b) alors qu'une augmen-
tation de la polarité est observée. La modification de la morphologie de surface pourrait
étre une hypothese puisque la rugosité a été identifiée comme un parameétre influencant

la colonisation bactérienne [230, 231].

Une importante spécificité est observée pour les polymeres vieillis tout comme
pour les polymeres neufs (figure 6.9). Environ 20 % des ASV identifiés sont en commun
entre les polymeres vieillis et I’eau de mer. Cette fraction commune représente environ
95 % de 'abondance. Une large spécificité est observée pour 80 % des ASV sur les po-
lymeres vieillis. En revanche, ces ASV ne représentent que 5 % de I’'abondance. En ce
qui concerne les polymeres neufs et vieillis, 9 % des ASV sont en commun, ce qui repré-

sente 95 % de I’'abondance. On a donc encore une large spécificité mais qui ne représente
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qu’une faible abondance. La comparaison du polymere neuf et vieilli donne des résultats
similaires. Etant donné ’abondance élevée des ASV commun des polymeéres vieillis, les
différences sur la taxonomie sont minimes. A 1’échelle de la classe, les mémes évolutions
sont observées que sur l'influence de la nature du polymeére. La comparaison des familles
sur le polymere neuf et polymere vieilli ne met pas non plus en avant de différence en
juin 2018. Sur le PA6, en novembre 2018, il est observé des différences avec une forte
abondance des Oleiphilaceae au 7°¢ jour d’immersion ainsi que 1’absence des Pseudoaltero-
madaceae au 21° jour d’immersion. Sur le PEbd, on retrouve la présence des Oleiphilaceae
au 2° jour d’'immersion sur le vieilli. La seule différence est sur la dynamique des Oleiphi-
laceae. 11 ne semble pas possible d’attribuer des communautés spécifiques aux polymeres

vieillis.

Cependant, si on représente la matrice de distance wUnifrac pour la variable
temps sur un graphique d’ordination NMDS (figure 6.14.bas), les échantillons vieillis
sont regroupés a l'intérieur des échantillons neufs. Les communautés sont plus proches
que celles présentes sur le matériau neuf. Cependant, les polymeres sont pourtant tres
différents, le PA6 est trés fortement polaire en comparaison au PEbd fortement apolaire.
Y a-t-il un facteur qui modifierait la spécificité du polymere et ses propriétés physico-
chimiques? Lors des premiers instants qui suivent I'immersion d’une surface, un film
conditionnant se forme treés rapidement, par 1’adsorption de molécules organiques et
inorganiques a la surface des polymeéres [43]. Ce film peut modifier fortement la po-
larité des matériaux et pourrait conduire a une inhibition de ’effet lié aux propriétés
physico-chimiques initiales du polymere. Une caractérisation des films conditionnant,
aprés quelques heures d’immersion, par mesure de I’angle de contact entre la surface et

une goutte d’eau, pourrait permettre de répondre a une partie de cette question.

En conclusion, les communautés bactériennes adhérées aux polymeres different
de celles de I'’eau environnante. Des communautés distinctes ont été observées sur les
deux polymeres modéles, présentant des caractéristiques physico-chimiques différentes.
Cette spécificité serait essentiellement liée a la présence d’especes rares et non majori-
taires. La diminution de la polarité de surface conduit a une augmentation de la bio-
diversité des biofilms. Le vieillissement des échantillons induit une augmentation de
la polarité. Les principaux facteurs structurant la composition des communautés bac-
tériennes associées aux microplastiques sont par ordre décroissant : la saisonnalité, la

nature du polymere et enfin I’état de dégradation.
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Conclusion géneérale et perspectives

La formation des microplastiques secondaires a été appréhendée par le vieillis-
sement du polyamide 6 a forts niveaux de dégradation. Une approche novatrice, par le
découplage des différents processus physiques et chimiques impliqués dans la dégrada-
tion, a été mise en place. La séparation des processus chimiques a permis d’identifier la
dégradation en eau en présence d’oxygene comme l'environnement le plus sévere, par
rapport a l'air, et enfin I’eau en absence d’oxygene. Cette classification n’était pas établie
dans la littérature. Le processus d’hydrolyse pure a été modélisé en considérant 1’évolu-
tion de la concentration en eau dans le matériau. Ce modele a permis de révéler I'im-
portance de suivre cette concentration afin d’aboutir a une prédiction des coupures de
chaine plus fidele. En présence d’oxygene, le phénomene n’a pas pu étre modélisé du fait
du manque de connaissance sur les mécanismes impliqués, malgré I’étude de plusieurs
hypotheses. Un modéle empirique a cependant été défini et a permis d’aboutir a la mo-
délisation des coupures de chaine dans la phase amorphe comme pour 1’hydrolyse pure.
L’évolution de la masse molaire a ensuite été décrite dans les conditions réelles du milieu

marin.

Au cours des vieillissements, la fragilisation des polymeres a été caractérisée,
dans un premier temps, par une diminution de l’allongement a la rupture, qui a été as-
sociée a un déclin de la quantité de molécules liens, et dans un second temps, par une
chute de la contrainte maximale, qui a été corrélée avec le nombre d’enchevétrements.
En dessous de 5 enchevétrements, le comportement du PA6, initialement ductile, de-
vient fragile. Par ailleurs, la transition ductile-fragile a également été mise en relation
avec I'amincissement des couches amorphes et a permis de définir une épaisseur critique
de 5 nm. Ces parametres critiques, sont universels car intrinseques au matériau, indépen-

dants de la température de vieillissement ainsi que des processus chimiques impliqués.

A partir de cette transition, il est possible d’envisager que la formation des mi-
croplastiques secondaires est possible par fragmentation. En couplant la prédiction de

I’évolution de la masse molaire moyenne, avec un des parametres critiques identifiés a
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la transition ductile-fragile, des durées ont été définies pour potentiellement former des
MP secondaires. A 20 °C, en eau et en présence d’oxygeéne, une centaine d’années sont
nécessaires. En absence d’oxygene, en dessous de 30 °C, nous avons démontré 1'impos-
sibilité de caractériser un comportement fragile et donc de former des microplastiques
secondaires. La formation de ces microplastiques a été étudiée en laboratoire grace a
un dispositif expérimental développé durant cette these. Des parametres expérimentaux
ont été définis (taille de I’échantillon, hauteur d’eau, fréquence et temps d’essai) afin
de conduire a la formation de microplastiques. La formation de microplastiques secon-
daires, dans des conditions hydrodynamiques controlées, a été mise en évidence, ce qui

est une premiere a notre connaissance.

L'immersion de polymeres en milieu marin conduit a la formation d’un bio-
film apres quelques jours d’immersion. D’une part, la nature du polymere ainsi que son
niveau de dégradation conduit a une large spécificité de taxa bactériens. Cette spécifi-
cité a particulierement été observée sur les bactéries les moins abondantes. La nature du
polymere et son niveau de dégradation sont donc discriminants, en particulier pour les
especes rares. D’autre part, la diversité des communautés bactériennes a été identifiée

comme dépendante de la polarité de surface des matériaux.

La fragmentation de macroplastiques n’est pas la seule source de formation de
microplastiques secondaires. Les réactions de coupures de chaine conduisent, a un pro-
cessus de chimicristallisation par migration de petits segments mobiles sur les phases
cristallines, mais également a un relargage de chaines polymeres dans le milieu. Ces
chaines vont donc contribuer a la pollution plastique et sont, de par leurs tailles, invi-
sibles a I’ceil nu. Un certain nombre d’autres points, soulevés dans le manuscrit deman-

derait a étre étudiés et sont listés ci-dessous :

* Origine de I'augmentation de la concentration en eau dans le matériau. Au cours
des vieillissements en milieu aqueux, une augmentation de la concentration en eau
dans le PA6 est observée. Nous pensons que cette derniére est induite par la créa-
tion de groupements polaires. Cependant, nous n’avons pas corrélé la concentration
en eau avec celle des produits de dégradation. Il serait intéressant de réaliser une
analyse quantitative de ces fonctions et de mettre en relation la concentration des

fonctions formées avec la concentration en eau.

* Identification du mécanisme de dégradation en eau en présence d’oxygene. La ci-
nétique de coupure de chaine observée pour les vieillissements en eau en présence
d’oxygene est bien plus rapide par rapport a chaque environnement pris séparé-

ment. D’apres nos analyses, nous pensons que la cinétique d’oxydation est accélérée
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par rapport a la thermo-oxydation en air, mais n’avons pas pu expliquer cette hypo-
these et identifier les mécanismes responsables de ces différences de cinétiques. De
plus, si cela vient a étre démontré pour le PA6, ce phénomene pourrait également

se produire pour d’autres polymeres en milieu marin.

Fragmentation des polymeres. Nous avons mis en évidence la fragmentation d’un
polymere vieilli en laboratoire en décomptant le nombre de fragments formés au
cours du temps. Cependant, nous n’avons pas caractérisé ces fragments (taille, forme
et masse). La détermination de leur masse permettrait d’étudier ’exactitude de la
loi de Cozar et al. [20] qui relie la masse M (g) et le nombre de microplastiques for-
més selon la relation M = a.N®. La valeur de chaque constante pourrait étre com-
parée au couple (a / a) défini par Cozar et al. (1,0 / 1,21) [20] et plus récemment
par Chubarenko et al. (4,4 / 0,98) [214].

Influence du niveau de dégradation sur la biocolonisation. Les résultats ont ré-
vélé une influence de la polarité de surface sur la diversité des communautés bacté-
riennes. En revanche, le vieillissement impacte peu cette biodiversité. Nous avons
examiné un unique niveau de dégradation, qui peut-étre n’était pas significative-
ment différent, par rapport a I’échantillon neuf, pour produire un effet sur la bio-

diversité. Il serait pertinent d’étudier plusieurs niveaux de dégradation.

Role du film de conditionnement. Un second point a approfondir sur la biocolo-
nisation serait I'impact du film de conditionnement. L'apparition et son effet sur la
surface pourrait étre étudié par la réalisation de mesure de la tension de surface, sur
des échantillons initiaux et vieillis, durant les premieres heures d’'immersion [43].
Dans le cas ou le film de conditionnement aurait un impact fort, il annihilerait la

spécificité de surface des polymeres.
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Abreéviations

A : coefficient pré-exponentiel

A, : amplitude de la vague

a? : longueur de Kuhn au carré

[Acide] : concentration en acides

[Acide], : concentration initiale en acides
[Amide] : concentration en amides

[Amide], : concentration initiale en amides
[Amine] : concentration en amines

[Amine] : concentration initiale en amines
ADN : acide désoxyribonucléique

AFM : microscopie a force atomique

ANOVA : analyse de variance

AO : anti-oxydant

ASYV : variant de séquence d’amplicon

ATR : réflexion totale atténuée

Xc : taux de cristallinité

Xco : taux de cristallinité initial

Xc corr © taux de cristallinité corrigé

Xcr : taux de cristallinité induit par la cristallisation par solvant
C, : célérité de la vague

DMA : analyse mécanique dynamique

DLO : limitation de l'oxydation par la diffusion
Dy, : coefficient de diffusion de l'oxygene

AHy : enthalpie de fusion

AH}) : enthalpie de fusion du polymere 100 % cristallin
DRX : diffraction des rayons X

DSC : analyse calorimétrique différentielle

E, : énergie d’activation

EPS : substance polymérique extracellulaire

EWTF : essential work of fracture
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f, : fréquence propre associée au mode n

FTIR : spectroscopie infrarouge a transformée de fourier
GC/MS : chromatographie gazeuse couplée a la spectrométrie de masse
H : enthalpie de la réaction

HR : taux d’humidité

[H,O0] : concentration en eau dans la phase amorphe
h,,, : hauteur d’eau

H, : hauteur de la vague

ky : constante de vitesse de la réaction d’hydrolyse
k. : constante de vitesse de la réaction de condensation
k,, : vecteur d’onde propre associé au mode n

1, : épaisseur des lamelles amorphes

I, : épaisseur critique des lamelles amorphes

A, : longueur d’onde de la vague

1. : épaisseur des lamelles cristallines

1, : longue période

MEB : microscope électronique a balayage

NGS : séquengage nouvelle génération

m, : masse de I’échantillon sec

m/ : masse de I'échantillon vieilli sature

m, : masse de ’échantillon vieilli sec

M’. : masse molaire moyenne critique en nombre

M, : masse molaire entre enchevétrements

M,, : masse molaire moyenne en nombre

M,,( : masse molaire moyenne en nombre initiale

M,,. : masse molaire moyenne en nombre a I’équilibre
MP : microplastiques

M,, : masse molaire moyenne en poids

M,,( : masse molaire moyenne en poids initiale

M, : masse molaire moyenne viscosimétrique

[O,] : concentration d’oxygeéne

OTU : unité taxonomique opérationnelle

PA : polyamide

PA6 : polyamide 6

PA6,6 : polyamide 6,6

PA11 : polyamide 11

PC : polycarbonate

PCS : polycondensation en phase solide

PDI : indice de polydispersité

PEbd : polyéthyléne basse densité
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PEhd : polyéthylene haute densité

PET : polyéthylene terephtalate

PHBYV : poly(3-hydroxybutyrate-co-3-hydroxyvalerate)
PMMA : polyméthacrylate de méthyle

Po; : perméabilité du matériau a I'oxygene

Po2 : pression partielle en oxygene

POP : polluant organique persistant

PP : polypropylene

PS : polystyrene

P1y : probabilité qu'une chaine soit une molécule lien
PUR : polyuréthane

PVC : polychlorure de vinyle

P, : puissance moyenne transmise par la vague

q : nombre d’enchevétrements

Qmax : vecteur d’onde pour lequel l'intensité est maximal
R : constante des gaz parfait

RMN : résonance magnétique nucléaire

R, : rayon de giration

r(0,) : vitesse de consommation de 'oxygene

p, : masse volumique de la phase amorphe

p. : masse volumique de la phase cristalline

Pequ - Masse volumique de I'eau

s : concentration en coupure de chaine

Samorphe : cONcentration en coupure de chaine dans la phase amorphe
S : entropie de la réaction

SAXS : diffraction des rayons X aux petits angles

SEC : chromatographie d’exclusion stérique

T : température

Tj : température de transition

Tp/p : température de transition ductile/fragile

Ty : température de fusion

T, : température de transition vitreuse

T, : période de la vague

TOL : épaisseur de la couche oxydée

UV : rayonnement ultra violet

v, : vitesse de coupure de chaine

v, : vitesse de réticulation de chaine

WAXS : diffraction des rayons X aux grands angles

X : concentration en réticulation de chaine

Y : rendement de chimicristallisation
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Influence du vieillissement des polyméres sur la formation et le comportement des microplastiques en

milieu marin
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Résumé : La problématique des microplastiques
(MP) est devenue une préoccupation mondiale ces
derniéres années. Ces particules (< 5 mm) sont
présentes dans tous les compartiments de
I'écosystéeme marin. Le polyamide 6 (PA6) est un
polymeére largement utilisé dans le domaine maritime
mais peu retrouvé dans I'environnement. Son
comportement en milieu marin a donc été caractérisé
selon une nouvelle approche par découplage des
phénoménes physico-chimiques impliqués dans sa
dégradation (vieillissement chimique et contrainte
hydrodynamique). Le vieilissement chimique a été
étudié en considérant les réactions d’oxydation et
d’hydrolyse. L’évolution des propriétés physico-
chimiques a été caractérisée, notamment par
détermination des coupures de chaine et de
linteraction avec l'eau. Ces données ont permis
d’établir un modeéle permettant de décrire les
scissions de chaine a la température du milieu marin,
en considérant I'évolution de la concentration en eau

dans le PAG. L’évolution des propriétés mécaniques,
en traction, a montré une fragilisation du polymeére.
Ce phénoméne traduit une diminution de la quantité
de transmetteurs de contrainte (molécules liens et
enchevétrements). Au cours de la fragilisation, le
PAG, initialement ductile, devient fragile. Cette
transition a été désignée comme le critére a partir
duquel la formation de MP est envisageable. Le
modéle cinétique a été utilisé afin de prédire le
changement de comportement du PA6 dans le milieu
marin. La sollicitation hydrodynamique a été étudiée,
selon un dispositif expérimental unique, et a conduit
a la fragmentation d’'un polymére dans son état
fragile. En paralléle, l'interaction du polymére avec
les organismes procaryotes du milieu marin, dans
son état neuf et vieili, a été analysée par
metabarcoding. Une large spécificité de taxa
bactériens a été observée en fonction de la nature et
de I'état du polymére. La diversité des communautés
est dépendante de la polarité de surface.

Effects of polymer ageing on formation and fate of microplastics in sea water

Keywords : microplastic, polymer, ageing, embrittlement, biofilm

Abstract : The problem of microplastics (MP) has
become a global major concern in recent years.
These particles (< 5 mm) are found in all oceans and
ecosystem compartments. Polyamide 6 (PA6) is a
polymer widely used in the maritime domain however
it is found in sparse quantity in the environment. The
fate of PA6 in the ocean was studied by a new
approach in order to separate the different physico-

chemical phenomena involved in degradation
(chemical ageing and hydrodynamic stress).
Chemical ageing was carried out, considering
oxidative and hydrolysis reactions. Changes in

physico-chemical properties were characterized, in
particular to follow the chain scission process and the
interaction between water and PA6 during
degradation. These data were used to design a new
kinetic model with the aim of predicting chain scission
processes, considering the water content, at ocean
temperature. Changes in tensile properties have

highlighted an embrittlement of the polymer. This
phenomenon reflects a decrease in stress
transmitters (tie molecules and entanglements).
During embrittlement, the PA6 behavior, ductile
initially, becomes brittle. This ductile/brittle transition
was assumed to be the criterion to formation of
microplastics. The kinetic model was then used to
define the time required to form PAG microplastics in
the ocean. The influence of hydrodynamic stress was
considered through a single experimental device and
has leaded to polymer fragmentation in the brittle
state. Interaction between polymers (unaged and
aged) and prokaryotic organisms of the marine
environment was also considered by a DNA
metabarcoding approach. A high specificity of bacteria
was observed depending on the kind of polymer and
ageing conditions. The diversity of bacterial
communities depends on the polarity of surfaces.



