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L'étude de la déformation des polymères amorphes a l'état vi- 
treux s'attache à relier par des équations générales les paramétres 
physiques de cette déformation afin de prévoir le comportement dans le 
temps du matériau soumis à un champ de contraintes données. Des analogies 
avec des études semblables menées sur des cristaux peuvent apporter des 
contributions appréciables à la compréhension des mécanismes de déforrna- 
tion des polymëres. 11 s'avère notamment intéressant de transposer aux 
matériaux macromoléculaires, l'analyse thermodynamique développée pour le 
glissement thermiquement activé des dislocations. 

Cette étude présente l'application de celle-ci au cas d'un poly- 
mère amorphe, le polyméthylméthacrylate. Dans ce but, nous avons entrepris 
des essais de compression uniaxiale à vitesse de déformation constante sur 
une grande gamme de températures. Compte tenu de la nature macromoléculaire 
du matériau, nous avons porté une attention particulière au traitement 
thermique de nos échantillons, de nombreux auteurs soulignant l'importance 
du recuit sur certaines de leurs propriétés. 

Nous avons comparé à chaque développement de l'analyse nos résul- 
tats expérimentaux avec ceux, aussi bien théoriques qu'expérimentaux, 
publiés dans la littérature. 

Nous avons ainsi mis en évidence que, dans la plupart des ar- 
ticles qui traitent du r6le de l'activation thermique dans les polymi?res, 
une définition imprécise des paramètres thermodynamiques conduit iï une 
confusion entre enthalpie d'activation et énergie libre d'activatton de 
Gibbs ainsi qu'à l'emploi abusif du terme volume d'activation. 





Nous rappelons dans ce paragraphe de général i tés quelques faits 

expérimentaux relatifs à 1 ' homogénéité et à 1 'anélastici té de la défor- 

mation des polymères, ainsi que les principaux modèles qui tentent de 

rendre compte de la déformation des polymères à l'état vitreux. 

HOMOGENEITE DE LA DEFORMATION DES POLYMERES 

Dans 1 'essai de compression uni axiale à vitesse constante, 1 a 

déformation macroscopique d'un polymère amorphe est plus ou moins homo- 

gène suivant qu'elle s'effectue par zones diffuses ou par bandes de cisail- 

lement. Ces deux modes de déformation sont bien représentés respectivement 

par le polyméthylméthacrylate PMMA et par le polystyrène P . S .  En effet 

sous l'action d'une contrainte, des bandes de cisaillement sont nucléées 

dans le P.S .  à température ambiante et elles coïncident grossièrement avec 

les plans de cission maximale [ 1 , 2 ]  . 

Une bande de cisaillement est constituée par un ensemble de 

mi cm-bandes toutes identiques et para1 1 èl es entre el les et d' épaisseur 

constante, inférieure au micron. Le taux de déformation dans ces micro- 

bandes est tel, 100 ou 200 % par rapport au reste du matériau, que la dé- 
formation impasée se trouve concentrée dans ces bandes : la déformation 

est hétérogène. En revanche, dans les mêmes conditions, le PMMA ne pré- 

sente que des zones diffuses dans lesquelles la déformation n'excsde celle 

du reste du matériau que de quelques pour cents [ 3 ]  . 

En réalité i l  existe une température de transition a partir de 
laquelle la déformation d'un polymère passe du type bandes de cisaillement 

au type zones diffuses. Cette température dépend évidement de la vitesse 

de déformation mais également d g  traitement thermique : un échantillon de 

P.S .  trempé se déforme à température ambiante par zones diffuses. Pour 

des échantillons bien recuits, BOWDEN et RAHA estiment cette température 

ti 65'C pour le P.S. à E =3,6 IO"+ s-l et a -131°C pour le PMHR 6 

comparable. Dans la plus grande partie de la gamme de températures acces- 

sibles la d6formation du PMMA est donc relativement homogène. 

Notons que ce type de comportement n'est pas spécifique aux po- 
ljmgres. Les métaux amorphes prgsentent eux aussi, de part et d'autre 



d'une température T g ,  u n  mode de déformation hétérogène par bandes de 
cisaillement e t  u n  mode de déformation plus homogène qui survient à haute 

température e t  à basse vitesse de déformation [ 4 1 .  

1,2 ANELASTICITE DE LA DEFORMATION DES POLYMERES 

* U n  t e s t  simple permet d'attribuer à une déformation u n  caractère 
élastique, pseudo-élastique (ou anélastique) ou plastique. I I  consiste à 

décharger u n  échantillon à par t i r  d ' u n  certain point de l a  courbe 

contrainte-déformation e t  à observer s a  restauration. 

Une déformation élastique correspond au retour instantané des 
dimensions de 1 'éprouvette à leur valeur in i t i a le .  En revanche, u n  écou- 
lement purement visqueux qui entraîne u n  déplacement re la t i f  des centres 
de gravité des macromolécules, sans déformation de ces dernières, e s t  dé- 
f i n i t i f  : i l  caractérise la déformation plastique. Entre ces deux cas 
extrêmes, i l  e s t  plus rigoureux de parler de déformation anélastique ; i l  
y a alors restauration de la déformation, comme l'expérience le  montre 
dans l e  cas des polymères. 

En e f fe t ,  u n  échantillon de PMMA déformé de 30% conserve après 
décharge une déformation rémanente qui tend t rès  rapidement vers zéro dès 
que sa température es t  portée aux environs de T g .  SHERBY e t  DORN ont 
également montre que l e  fluage du PMMA au-dessus de l a  température am- 
biante e s t  anélastique, même pour des t a u x  de déformation t rès  importants 
[5 ]  . A température ambiante, 1 'échantil Ion tend aussi à revenir a sa 
dimension in i t i a l e  mais l e  temps de restauration es t  t rès long, 1 'éléva- 

tion de température ayant pour seul ef fe t  d'accélérer l e  processus. 
1 ' 

La défomation du PMMA étudiée dans ce travail e s t  donc tou- 
jours essentiellement anélastique. Toutefois, en cédant à l'usage courant 
plus laxiste, e t  parce qu'aucune confusion n'est ici  possible, nous avons 
continué dans Ta suite d 'u t i l i se r  pour la  désigner le  terme "déformation 
plastique". 

Du point de vue thermodynamique, u n  polymère vitreux n'est 
jamais dans u n  véritable é t a t  dfBquilibre. Toutefois, J I  est possible de 



considérer que pendant l a  d@formation, l e  polymère es t  dans une conf igu- 

r a t i o n  moléculai re f igée,  analogue a un é t a t  métastable du f a i t  que l e  

temps de res taura t ion  es t  beaucoup plus long que l e  temps de réponse ca- 

r a c t é r i s t i q u e  du processus de déformation [ 6 ]  . 

- 

Pour rendre compte de l a  déformation des polymeres 6 1 ' é t a t  

v i t reux ,  des théor ies  phénoménologiques e t  des théor ies  mol écu1 a i r es  on t  

é té  développées. A f i n  de 1 es confronter  avec l e s  résul  t a t s  expérimentaux 

obtenus, une descr ip t ion  rapide des d ivers  processus qu 'e l l es  impl iquent 

e s t  nécessaire r 

Les théor ies phénoménol ogiques s 'at tachent essent ie l  1 ement à 

déc r i re  l 'écouiement des polymères à cont ra in te  constante au moyen d'une 

1 o i  de compor t rhéol og i  que. 

Le modèle d'EYRING e s t  l e  modèle moléculaire de base qu i  a é té  

u t i  1 i sé pour dêcr i  re l e s  processus visqueux 171 . Ce modele repose sur 

l e  f a i t  que l e s  segments mol6culaires v i b ren t  dans un pu i t s  de po ten t i e l  

de hauteur Eo . L 'app l i ca t ion  d'une cant ra in te  a a pour e f f e t  de diminuer 

l a  hauteur de Cette ba r r i è re  de oV pour l es  sauts en d i r e c t i o n  de l a  con- 

t r a i n t e  e t  d'augmenter ce t t e  ba r r i è re  de l a  même quant i té  pour l e s  sauts 

en d i r e c t i o n  opposée à ce1 l e  de l a  cont ra in te ,  V é t an t  l e  volume dispo- 

n i b l e  pour chaque segment. La v i tesse de déformation es t  propor t ionnel le  

au nombre de sauts e f f e c t i f s  dans l e  sens de l a  cont ra in te .  L 'equat ion 

obtenue, d i t e  dg EYRING, permet de r e l i e r  Eo e t  V à des paramètres acces- 

s i  b l  es expérimentalement. 

Le mbdèle de ROBERTSON t i e n t  compte des changements s twc tu raux  

dans l a  con f igu ra t ion  des chaînes macromoléculaires [8,9] . I l  e s t  fondé 

sur  t r o i s  hypothèses : 

1- 1 es segments mol &cul a i  res possèdent deux é ta t s  conformationne1 s 

s tab les*  c i s  e t  trans, dont l a  d i f fé rence  d'énergie es t  bu ; 

2- en-dessous de l a  température de t r a n s i t i o n  v i t reuse,  tous l e s  seg- 

ments moléculaires sont geles dans une conf igurat ion donnlre ; 



3- en-dessaus de Tg, la contrainte de cisaillement permet aux seg- 
ments moléculaires dont 1 'orientation avec 1 a contrainte est pro- 
pice, un saut vers la position cis d'énergie supérieure. 

La fraction d'éléments en position cis dans le polymère sous contrainte 
est alors identique à celle qu'on obtiendrait avec une distribution de 
BOLTZMAN à une certaine température 8 , supérieure à Tg. La vitesse de 
déformation est alors fournie par l'application de l'équation de WILLIAM- 
LANDEL-FERRY à la température 8 et permet la détermination de Au et du 
volume V dans lequel s'effectue le saut. 

Deux rnodèl es mol écu1 ai res ont été développés pour tenter d' ex- 
pl iquer plus spécifiquement 1 ' al lure des courbes contrainte-déformation. 
Ils font tous deux appel à des analogies avec les dislocations. 

BOWDEN et RAHA suggèrent que la limite élastique est contrôlée 

par la nucléation, sous 1 'action de la contrainte appliquée et avec 1 'aide 
des fluctuations thermiques, de petits disques cisaillés dont le champ de 
contraintes est analogue à celui des boucles de dislocations [ 101 . Un cal- 
cul classique montre que ces zones cisaillées atteignent, sous contrainte, 
une taille cri tique à partir de laquel le el les croissent spontanément, ex- 
pliquant ainsi qualitativement l'effet d'adoucissement (crochet de com- 

pression) observé avec certains polymëres . 

Le modèle d'ARGON suppose également la nucléation thermiquement 
activée d'un défaut qui contrôle la limite élastique puis d'une phase de 
propagation qui conduit à 1 'écoulement du polymère [ 111 . Le défaut est 
représenté par le pliage d'une chaîne polymérique ; le cal cul de son 
énergie de nucléation se dévelo~pe par analogie avec celui de l'énergie 
de formation d'une paire de disclinations dans un continuum élastiquement 
isotrope. 

L' analyse thermodynamique que nous al 1 ons présenter constitue 
une transposition à la déformation des polymères vitreux , de 1 'analyse 
du glissement activé des dislocations. Elle ne nécessite pas de description 
particulière du modèle molécu1 aire de déformation. Il est seulement néces- 
saire de reprendre l'hypothese suivant laquelle la deformation s'effectue 
à partir de certains germes (défauts) de taille critique Vc , insta$tes, 



nucléés par l a  c o n t r a i n t e  de c i s a i  1 lement avec 1  ' a i d e  des f l u c t u a t i o n s  

thermiques. Ce volume V c  e s t  supposa suffisamment p e t i t  pour pouvo i r  être 

a c t i v é  de façon e f f i c a c e ,  c ' e s t - a - d i r e  pour que l e s  segments molécu la i res  

q u ' i l  c o n t i e n t  pu issent  v ib reF  thermiquement en phase avec une p r o b a b i l i l 3  

non nég l igeab le .  



T H E R I I Q Y E I E B T  A C T l V E E  DES POLYlERES 



2 11 DETERMI NAT1 ON DES PARAMETRES THERMODYNAM 1 QUES 

HIRTH e t  NIX o n t  montré que l 'étude du glissement activé des 
dislocations peut ê t re  développée à partir de deux systemes thermodyna- 
miques différents [ 1 2 ] .  Dans 1 'analyse qui su i t ,  l e  c;ystëme thermodyna- 
mique es t  formé par l 'échantillon tout entier plus l a  source extérieure 

de contrainte . 

L'énergie 1 ibre d'activation AGa représente l a  contri bution 
des fluctuations thermiques au franchissement de  l a  barrière d'énergie, 
depuis une position d'équilibre jusqu'à la position de col,  par u n  certain 
nombre de segments moléculaires. La vitesse de déformation s ' é c r i t  ainsi : 

O O AGa 
E = EO exp -- 

kT 

ou de façon équivalente 
O 

5@ AGa = a kT avec a = Rn 
E 

Dans l 'étude thermodynamique développée dans les matériaux 
cristal  1 ins [13,14,15] cette énergie AGa n 'es t  fonction, pour une pres- 

sion e t  une sous-structure données, que de la contrainte appliquée Ga 
e t  de la température T : 

L'entropie d'activatipn ASa e t  l e  volume d'activation Va  sont 
définis à par t i r  des dérivées de 1 'énergie 1 ibre AGa respectivement par 
rapport à l a  température e t  à la contrainte appliquée : 

Dans les cristaux, l e  terme entropique provient essentiellement 
des seuls phonons élastiques de grande longueur d'onde, l e  terme de vi- 
brations ~ m s i l s & e s  au voisinage du défaut étant de façon @u4vale 



négligeable [ 1 4 ] .  Appliquant la  théorie de l ' é l a s t i c i t é  l inéa i re ,  on 

admet 1 'hypothëse selon laquelle 1 'énergie de la  barrière e t  cel le  d 'ac- 

t iva t ion  sont proportionnelles au module de cisaillement p(T)  . Ce module 

de ci sai  1 lement intervient  alors dans 1 ' expression de 1 'entropie,  sous 1 a 
1 dei . forme d'une dérivée logarithmique par rapport à l a  température, - - . 
lJ dT 

00 AHa reprgsente l 'enthalpie  d 'activation. 

Dans l e s  polymères, i l  apparaît u n  terme entropique supplémen- 

t a i r e  ASeR l i é  à l a  diminution d'entropie due à l 'o r ien ta t ion  des seg- 

ments mol @cul a i r e s  pendant 1 a déformation [ 61 . Le terme ASej, s ' éva 1 ue 

par analogie avec l a  théorie de 1 ' é l a s t i c i t é  caoutchoutique [ 16 ]  : 

où ve figure l e  nombre de chaines actives par unité de volume e t  Aeo 

l e  c isai  1 lement caractéristique produit à 1 ' intér ieur  des germes de c i sa i l -  

lement. Sans plus d '  hypothèses particul ières sur l e  mécani sme de déforma- 

t ion,  i l  e s t  c l a i r  que Beo e s t  u n  paramètre moléculaire compris en t r e  

0 ,5  e t  2 { 10) pour u n  polymëre amorphe e t  peut donc ê t r e  considéré de 

1 'ordre de 1 'uni té .  Finalement, 1 'entropie d'activation ASa s ' é c r i t  sous 

l a  forme d'une somme de deux termes : 

L'énergie l i b r e  d 'act ivat ion AG, se calcule à par t i r  de c e t t e  dernière 

équation : 

avec 



Une seconde méthode fondée sur l ' intégration du volume d 'act i-  
vation permet également d'obtenir A G a .  Toutefois, AGa e s t  une fonction 
de deux variables indépendantes Ba e t  T e t  ne peut donc se calculer par 
intégration directe de 1 ' une seulement de ses deux débivées partiel les  

Va(o) l e  long d 'un  t r a j e t  quelconque. Cependant, CAGNON a rnontr6 que 1 ' u -  
t i l i sa t ion  de la  variable réduite .r(aa,T) permet l ' intégration sous la  
forme 1173 : 

AGa(T) = - i i (T)  j T M v a ( ~ ) d ~  avec = - oa(T) 
~ ( 0 )  ri(l-1 

(6) 

où p(o) représente le  module de cisail  lement au zéro absolu. Cette mé- 

thode, corne la  précédente, suppose que 1 'entropie provient de la  seule 
variation thermique du module de cisaillement. Appliquée au cas des poly- 
mères, cet te  hypothèse impl ique que 1 e terme d 'é las t ic i té  caoutchoutique 

ASek s o i t  négligeable devant ASp [6] , ce qui  paraît  raisonnable à basse 
température (voir 9-4 ) .  

2 RELATIONS AVEC L'EXPERI ENCE 

Quelles que soient les méthodes expérimentales ut i l isées,  
1 'étude de la  vitesse de déformation en fonction de la  contrainte e t  de 

l a  température, conduit aux deux seuls paramètres di rectement accessibles 
Vo e t  AHo : 

a a n  E 
; A H o = k T 2 [ T ]  Da  

11 faut donc déterminer cornent ces paramètres sont reliés aux 
grandeurs d'activation AGa , AHa , ASa . 

----------------- e t  AHo :-ya 2.2-1 Re1 ations entre Vo ,,,,,,, 

D'une façon génerale, la loi de vitesse de déformation s ' é c r i t  
sous la  forme : 



d'oQ, en prenant l e  logarithme népérien des deux membres : 

La dérivée par rapport à Ga de l'équation précédente, jointe 
aux définitions de Vo ( 7 )  e t  de V a  (3) mènent à l a  relation : 

D'autre part, lorsque le terme pré-exponentiel de l'expression 
(8) es t  indépendant de la température, la  dérivée par rapport à T des 
deux membres de ( 9 )  conduit à l a  relation : 

tout à f a i t  analogue à la  relation ( 7 )  : dans ce cas AHo = A H a  . 

2.2-2 Détermination ---------------- exeérimentale --------------- de Vo 

Dans les matériaux cristal1 i n ~ ,  Vo se mesure souvent par la 
méthode de relaxation de contrainte [ 18 ] .  Bien que cette méthode a i t  été 
rarement ut i  1 isée dans 1 ' étude des polymères amorphes (à notre connais- 
sance, seul PINK l a  mentionne dans une étude sur l a  validité des diffé- 

rentes méthodes de détermination de V o  [ 191 ) ,  e l l e  s'applique aussi 
intégralement à ce type de matériau. 

Elle consiste à stopper la déformation totale machine- 
échantillon au cours d ' u n  t e s t  ,de déformation à vitesse constante e t  à 

enregistrer la  variation de la chute A u ( t )  de contrainte en fonction du 
temps durant les premières minutes. Sur une machine de déformation du 

type INSTHON, i l  su f f i t  d 'arrêter  l e  mouvement de la traverse à l ' i ns tan t  
voulu. L'énergie élastique emmagasinée dans l e  système de compression 
s e r t  à ddformer "plastiquement" 1 'échantillon pendant la relaxation. Cette 
remarque mène à l'équation fondamentale ut i l isée dans l 'analyse mathéma- 
tique de la  relaxation : 



avec M module él astique de 1 'ensemble machine-échantil lon e t  Zp vitesse 
de déformation "plastique" de 1 'échantil lon .  

Un développement limité de Ln; par rapport à l a  contrainte 
appliquée, valable pour Aa<<ua(t = O ) ,  O U  Au est  l a  différence de con- 
traintes entre 1 ' instant init ial  t = O e t  1 ' instant t considéré, permet 
l'intégration de (12)  : 

Compte tenu de l a  définition de Vo (7), i l  vient : 

O O Vo Boa 
E = EOO exp - 

kT 

En reportant cette relation dans (12), on obtient : 

L'intégration des deux membres de cette équation entre l ' ins -  
tant init3al t =  O e t  1 'instant t , conduit à l a  relation classique : 

- hoa - 5 Ln ($ + l] avec c = cons tante 

La pente de la courbe Aoa=f(Rnt)  donne donc, à un c6effi- 
cient près, le  volume V o  . D'autre part, dans la zone de préplasticité où 

l e  coefficient de durcissement de 1 'échantillon K(K= g) n'est pas né- 
gligeable, la relaxation de contrainte permet seulement de mesurer l e  * * paramètre Va . avec vo = v o [ l +  i) (Voir 0-4) .  

Les deux autres méthodes possibles de détermination de Vo 
consistent, soit à effectuer un saut de vitesse pendant un essai de défor- 
mation e t  à noter le saut de contrainte correspondant, soi t  à déformer 
plusieurs échantillons à des vitesses différentes e t  à prendre la pente 
de la courbe a = f(an g )  [ 191 . 

En résumt2, les relations (7), (10) e t  (15) mettent en évidence ' 
que seul ' No est mesurable expérinientalement e t  que le vér iWt4 vclluiae 



mkT « va, c'est-à- d'activation Va n'est atteint que dans le cas où - 
Da 

dire dans le cas où Va représente l'essentiel de la sensibilité à la 

contrainte de la vitesse de déformation ou, en d'autres termes, que si ? 
dépend exponentiellement des contraintes. 

2.2-3 Détermi nati on expérimentale de AHo ---------------- ---------------- 
L'enthalpie AHo peut s'évaluer à partir de la relation de 

Maxwell qu'on peut écrire sur la vitesse de déformation lorsque celle-ci 

est fonction seulement des deux variables aa et T . Dans ces conditions, 
lors d'un essai de déformation à vitesse constante, ou lors d'un essai 

de fluage en régime stationnaire, nous avons : 

Compte tenu des définitions de Vo et de AHo ( 7 ) ,  l'équatqon 
précédente se simpl ifie : 

En réalité, il est clair que la vitesse de déformation 

dépend également de 1 a sous-structure de 1 ' échanti 11 on : cette dépendance 
se manifeste dans la relation (8) par 1 'intermédiaire du coefficient A .  

Afin de pouvoir appliquer la relation (17), il faut donc se placer dans 

des conditions expérimentales telles que la sous-structure reste le plus 

possible identique, bien que contrainte et température soient différentes ; 
par exemple, le long du plateau caractéristique d'écoulement "plastique" 

dans un essai de déformation à vitesse constante. Cela impose de mesurer 

Vo et - , soit sur un même échantillon, dans le m6me état de déforma- a T  
tion en effectuant une relaxation de contrainte et un saut de température 

dans un intervalle de temps aussi court que possible, soit sur des échan- 

tillons différents mais dans des "états correspondants" c'est-à-dire à 

des stades de déformation impliquant des états de micro-structure compara- 

bles conme à la limite élastique. 





Les essais de déformation à diverses températures ont nécessité 
la  construction d'un système de compression e t  l 'ut i l isation de différents 
bains thermostatiques que nous décrivons dans l a  première partie de ce 
chapitre. Nous précisons ensuite la procédure de moulage retenue : celle- 
ci permet d'obtenir, après recuit e t  rectification, des échantillons cy- 

lindriques e t  transparents exempts de toute biréfringence. Puis nous 
présentons l a  dépendance en température d u  module de cisaillement du 

polymère que nous avons mesuré sur u n  appareil du  type Rhéo -Vibron. Après 

comparaison avec les courbes publiées dans l a  littérature qui mettent en 
évidence une certaine imprécision de notre détermination, nous montrons 
la relative importance qu'il  faut accorder à l a  valeur absolue de ce 
modul e . 

3,  f CONDITIONS DE DEFORMATI ON 

Les essais de déformation o n t  été effectués à l 'aide d ' u n  sys- 
tème de compression inversée qui s'adapte sur une machine de déformation 
du type INSTRON. Le choix du matériau s ' e s t  porté sur u n  acier austéné- 
tique inoxydable qui garde de bons comportements mécanique e t  thermique 
à basse température. La compression des échantillons est assurée par deux 
plateaux, l'un fixe relié au capteur de force e t  1 'autre mobile solidaire 
de la traverse (Figure 1). Afin de limiter le cisaillement hétérogène des 
échantillons, six roulements à billes guident le plateau relié au capteur 
sur les trois tiges solidaires de l a  traverse. Le parallélisme entre les 
deux plateaux es t  acquis par un réglage grossier avec une cale d'épais- 
seur rectifiée, suivi d'un réglage fin utilisant u n  capteur de déplacement 
promené sur toute la surface des plateaux. 

Un soufflet métalliqué' en laiton crée une zone étanche q u i  
isole l'échantillon du bain thermostatique employé lors des essais en 
température (Figure 2 ) .  Un balayage continu d'azote dans cette zone permet 
une déformation en atmosphgre contrôlée. La mise en température es t  assu- 
rée à l a  fois par l ' i m r s i o n  complète de l a  zone de compression dans le  
bain thermostatique e t  par le  courant d'azote q u i ,  avant d'entrer dans l a  
zone étanche, circule dans u n  serpentin lui-même plongé dans l e  bain. Un 
thermocoaxe chramel-alumel traverse l'un des plateaux dans un passage 
étanche e t  indique la température au niveau de l'échantillon avec une 

précision de t 1°C. 
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Figure 1 : Coupe du système de déformation. 
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Figure 2 : Coupe de la zone de compression. 



L' immersion du système de compression dans un b a i n  d ' h u i l e  

régu lé  par une sonde au p l a t i n e  permet d 'exécuter  l e s  t e s t s  de déforma- 

t i o n  au-dessus de l a  température ambiante. 

Pour l e s  températures p a r t i c u l i è r e s ,  c e l l e s  de l ' a z o t e  l i q u i d e  

77 K e t  de 1 a glace fondante, une immersion dans un s imple vase DENAR 

contenant l e  l i q u i d e  appropr ié e s t  s u f f i s a n t e .  

En f i n ,  pour t ou tes  l e s  au t res  températures i n f é r i e u r e s  à c e l l e  

de l 'ambiante ,  l e  système de compression e s t  plongé dans un ba in  r é f r i -  

géré thermostat ique BRT, f o u r n i  par  l a  Société A I R - L I Q U I D E  (F igure  3 ) .  Ce 

bain,  constamment a g i t é ,  e s t  rempl i  d ' isopentane pour des températures 

i n f é r i e u r e s  à 200 K e t  d ' a l  cool é t h y l  ique pour des températures 

supérieures . 

La r é g u l a t i o n  e s t  assurée par une sonde au p l a t i n e  qui commande 

s o i t  un re f ro id issement ,  par  ouver tu re  d'une é l  ectrovanne q u i  1 a i  sse passer 

de l ' a z o t e  l i q u i d e  dans un se rpen t i n  mé ta l l i que  noyé dans l e  bain, s o i t  un 

réchauffement, grâce à une rés i s tance  é l e c t r i q u e  plbngée e l l e  aussi  dans 

l e  bain.  L ' azo te  l i q u i d e  e s t  s tocké dans un r é s e r v o i r  mis sous press ion  

par  de l ' a i r  comprimé préalablement déshu i lé  e t  desséché. La r é g u l a t i o n  

des bains e t  l e u r  i n e r t i e  thermique ga ran t i ssen t  une s t a b i l i t é  thermique 

du degré au n iveau de l ' é c h a n t i l l o n .  

A p a r t i r  des enregistrements, nous avons t r a c é  des courbes 

cont ra in te -déformat ion  r a t i o n n e l l e s  dont  l e s  va r iab les  son t  d é f i n i e s  par 

l e s  r e l a t i o n s  : 

où cp représente l a  déformat ion p las t i que .  Ces équat ions supposent une 

déformat ion homogène de l ' é c h a n t i l l o n  e t  t r a d u i s e n t  l e  f a i t  que l a  d é f o r -  

mat ion p l a s t i q u e  s ' e f f e c t u e  à volume constant  [20.a ]  . 

D 'au t re  pa r t ,  nous avons c a l c u l é  numériquement l e s  volumes Vo 
à 1 ' a i d e  d 'un programme i n s t i t u a n t  une recherche de l a  constante c de 

l ' é q u a t i o n  ( 1 5 )  par approximations successives. Nous avons tenu compte 





du durcissement de 1 'échantil lon dans l e  cas des mesures de Vo dans la  
partie préplastique (voir § - 4 )  e t  de l a  variation de section de 1 'échan- 
t i l lon lors de la déformation en uti l isant  une contrainte rationnelle 
a, dans l'équation (15) .  

La préparation chimique du polymere a été realis& par 1.e 
laboratoire de synthèse de 1 ' Ecole d1App1 ication des Hauts ,Polyrnisres de 
Strasbourg. Les résultats d'une chromatographie par permeation de gel 
montrent que 1 a polymérisation ionique condui t à une po1 ydispersi té  

MW - 223 0 0 0  = 2,*9 moyenne de 2,29 : p =- - 
Mn 97  4 0 0  

Le caractère homogène de la déformation observee dans le PMMA 
permet l e  choix d'une forme cylindrique des échantillons de compression. 
Pour que les caractéristiques externes e t  internes ne varient pas d'un 
échantillon à 1 'autre,  nous avons suivi de manière s t r i c t e  la même pro- 
cédure constituée de t ro is  opérations successives : moulage, recuit e t  
rectification. 

Les échantillons ont é té  moulés par compress4on à chaud sous 
vide. Ce type de moulage s'adapte bien à la fabrication d'éprouvettes de 
petite t a i l l e .  Température e t  pression sont obtenues avec une presse chauf- 
fante DARRAGON. La course u t i l e  entre les deux plateaux de cette presse 
restreint  la hauteur du moule à dix centimetres. Là faible densita du 

matériau de départ e t  cette hauteur limite nécessitent une opération 

supplémentaire de prémoul age qui a ,  pour avantages, de sécher complète- 
1 ' 

ment 1 e polymère e t  d '  homogénéiser 1 a densi t é  des éprouvettes. Le moule 
(Figure 4 )  se présente sous la  forme d ' u n  ensemble de pièces qui assurent 
u n  guidage précis du piston dans la pièce centrale e t  un  démoulage aisé. 
Des joints toriques réalisent 1 'étanchéité au niveau des pieces cou1 is- 
santes. Le polissage soigné de la  pièce centrale permet de sor t i r  en 
douceur 1 'échantillon qui se présente alors sous la forme d ' u n  cylindre 
haut d'environ 23mm pour u n  diamètre de 7 mm. 



Figure 4 : Plan du moule. 



3.2-2 Recuit des échantillons - ...................... 
Brut de moulage, u n  tel  échantillon montre, en lumière polarisée,  

une biréfringence notable qu ' i l  faut éliminer par recui t .  L'influence du 

traitement thermique sur certaines propriétés des polymères e s t  soulignée 
par de nombreux auteurs : l e  comportement contrainte-déformation [ 2 1 ]  ou 
1 'analyse enthal pique d i f f é ren t i e l l e  [22,23,24] . . . e s t  sensible à l a  
durée e t  à l a  température du recui t ,  à l a  vitesse de refroidissement, au 
temps de vieil l issement.  

Aussi, pour déterminer les  conditions d ' u n  recuit  efficace nous 
avons évalué l ' o r d r e  de grandeur des déplacements moléculaires suscepti- 
bles de se  produire, par diffusion, dans l e  polymère porté au-dessus de 
sa température de t rans i t ion  vitreuse (voir  ~dnexe  1). En imposant au 
centre de gravité d'une pelote macromoléculaire de se déplacer d'une dis-  
tance au moins égale à son rayon de girat ion,  l e  calcul montre q u ' u n  

recui t  à 150°C pendant une heure e s t  nécessaire. 

Par a i l l e u r s ,  un t e l  recui t  f a i t  naî t re  dans nos échantillons 
une grande quanti t é  de bu1 l e s .  Deux circonstances, 1 ' une 1 i ée  à 1 a tempé- 
rature de moulage, 1 ' au t re  à l a  viscosité du polymère à la température de 

recui t  peuvent ê t r e  rapprochées de ce t t e  observation. E n  e f f e t ,  une tempé- 
rature de moulage trop élevée dégrade l e  polymère e t  partant crée des 
éléments q u i ,  piégés dans l e  polymère à l ' é t a t  vitreux, deviennent vola- 
t i l e s  au-dessus d' une cer taine température. Par ai 11 eurs, 1 a viscosi té  du 

polymère à l a  température de recui t  peut favoriser l a  coalescence de 
micro-bulles pré-existantes dans l 'échant i l lon b r u t  de moulage. 

Après plusieurs tentat,ives, l a  procédure suivante a é té  adoptée. 
Nous avons 1 imité l a  température de moulage à 180°C ce qui év i te  toute 

dégradation du polymère [ 2 5 ] .  D'autre par t ,  on ne peut dépasser une cer- 
ta ine  pression de moulage, compte tenu du jeu mécanique des différentes  
pièces du moule e t  de la fa ib le  viscosité acquise par l e  polymère. Dans 
ces conditions, nous avons réduit  l e  temps de moulage (20 minutes) au 
temps mis par l e  piston pour at te indre la  position qui correspond à l a  
pression maximum admissible. Au  bout de ce laps de temps, l a  régulation 
en température des deux plateaux de la  presse e s t  arrëtée : l e  moule e t  
donc 1 'échanti 11 on reviennent 1 i brement à l a  température smbi ante. 



L'échantillon ainsi moulé montre en lumière polarisée une bire- 

fringence atténuée qui disparaît totalement par recuit d'une heure à 

150°C ; ce dernier ne s'accompagne d'aucune apparition de bulles visibles 

à l'oeil nu. L'observation au microscope optique ne met en évidence que 

des micro-pores dont la taille limite est d'une vingtaine de microns. 

3.2-3 Rectification des échanti 1 1  ons .............................. 
Le diamètre des échantillons est amené mécaniquement de 7 à 

5 m m ,  avec une précision de +1/100 sur toute la longueur de l'éprouvette. 

Après découpage sur une scie ISOMET à l'aide d'une lame à bords diamantés, 

un polissage mécanique sur papier 600 assure à la fois un paralléî isme 

des t8tes d'échantillon de l'ordre du centième de millimètre et une hau- 
h teur utile proche de 9,lOmm. Une valeur convenable du rapport - est ainsi 

h 9 obtenue, - = 1,8 [ 20. b] . Les échanti 1 lons terminés sont entreposes dans + 
un dessicateur. Le temps de vieillissement à température ambiante de tous 

les échantillons déformés s' échelonne entre un et trois moi S. 

3,3 MESURE DU MODULE DE CISAILLEMENT 

La mesure de l'énergie libre d'activation AGa necessite la 

connaissance du module de cisaillement en fonction de la température 

(équations 5b, 6). La théorie de 1 'élasticité linéaire relie le d u l e  de 

cisaillement via le module d'Young E et le coefficient de Poisson v : 

Le coefficient de Poisson v du PMMA s'élève à environ 0,343 [26] . La 
mesure du module d'Young a été ,effectuée sur un appareil Rhéo -Vibron, 

modèle DDV II. Son principe repose sur 1 'util isation d'un film de poly- 

mère de section déterminée, attaché d'une part à un transducteur qui 

impose un déplacement sinusoTda1 dans le temps, de fréquence et d'ampli- 

tude fixes, et d'autre part à un capteur de force. Le module de conservation 

E est donné en fonction 'du module complexe E* par la relation : 

E = I E * ~  cos6 



L'angle de per te  6 es t  déterminé par l a  l ec tu re  d i r ec te  sur 

1  'apparei l  de l a  quant i té  t g 6 .  A une fréquence de l l H z ,  t g6  e s t  de 

1  'o rdre  de 0,07 à l a  température ambiante, d'où cos6 =0,997 . A plus 

basse température, on a t t e i n t  rapidement l a  l i m i t e  de s e n s i b i l i t é  de l ' a p -  

p a r e i l .  En dessous de 320 K, 1  'approximation cos6 = 1 e s t  donc raison- 

nable. D'autre par t ,  l e  module / E *  1 s ' é c r i t  : 

00 L (cm) représente l a  longueur de 1  'éprouvette, S sa sect ion d r o i t e  

e t  A un c o e f f i c i e n t  fonc t ion  de l a  s e n s i b i l i t é  u t i l i s é e .  K es t  un fac- 

t eu r  de cor rec t ion  1  i é  à 1  ' é l a s t i c i t é  t o t a l e  de l a  chaïne de mesure moins 

l ' é c h a n t i l l o n  e t  D,homogène à l ' i n v e r s e  d'une force par u n i t é  de lon-  

gueur, e s t  l e  paramètre mesuré. 

Pour une mesure du module à une température supérieure à c e l l e  

de l 'ambiante, nous avons u t i l i s é  un four branché sur un rhéostat .  Bien 

qu' i 1 n ' ex i s t e  aucune régulat ion,  1  a  montée en température es t  suff isam- 

ment l en te  pour rendre les  mesures acceptables. Pour les  essais à basse 

température, nous avons u t i l i s é  un système de refro id issement par f l u x  

gazeux. Ce système comprend successivement un compresseur, des colonnes 

desséchantes, un réservo i r  d 'azote l i q u i d e  d'une contenance de c inq l i t r e s  

e t  une vanne manuelle qui permet de doser dans toutes l es  proport ions pos- 

s ib les  un f l u x  d ' a i r  ambiant e t  un aut re  r e f r o i d i  par passage sous l e  

réservo i r  d 'azote l i qu i de .  La temperature minimale accessible es t  d 'env i -  

ron 150 K. Ce1 l e - c i  e s t  mesurée au niveau de 1  'échan t i l l on  par des ther -  

mocouples chromel-alumel e t  cuivre-constantan, pour respectivement des 

températures i n fé r i eu res  e t  supérieures à c e l l e  de l 'ambiante, avec une 

préc is ion de + 1 K .  

Le capteur de fo rce  es t  é tud ié  pour fonctionner dans une gamme 

de cont ra in tes l im i tées .  Connaissant par a i l l e u r s  une valeur approximative 

du module d'Young, il f a u t  adapter l a  sect ion du f i l m  à c e t t e  gamme de 

contraintes. Etant donné l e  module élevé du PMMA a basse température, des 

f i l m s  t r ès  minces, de l ' o r d r e  de 50um sont nécessaires. La seule methode 

pour p répwer  de t e l s  f i l m s  consiste à évaporer une so lu t i on  concentrée 

de polymère sur un l i t  de mercure. 



La courbe du logar i thme du module de c i s a i l l e m e n t  en f o n c t i o n  

de l a  température, déterminée à une fréquence de l l H z  e s t  représentée sur  

l a  F igu re  5. A t i t r e  de comparaison, sont  également rassemblées l e s  

courbes obtenues par HEIJBOER [ 2 7 ] ,  THIERRY e t  autres [281 e t  SINNOTT 

[29]  à l ' a i d e  de pendule de t o r s i o n  à une fréquence de un her tz .  

Nos mesures conduisent à des modules i n f é r i e u r s ,  en va leu r  ab- 

solue, à ceux trouvés dans l a  1 i t t é r a t u r e ,  notamment à basse température. 

Notre e x t r a p o l a t i o n  au zéro absolu, 200 kg/mm2, d i f f è r e  notablement de l a  

mesure expérimentale, 330 kg/mm2, obtenue par  SINNOTT à une température de 

4 K .  Cet te  impréc is ion  e s t  l i é e  d'une p a r t  à l ' i n c e r t i t u d e  avec l a q u e l l e  

sont  connues l e s  dimensions de nos éprouvettes e t  d ' a u t r e  p a r t  à l a  d i f f i -  

c u l t é  d ' o b t e n i r  des f i l m s  plans d 'épaisseur  rigoureusement constante. 

D'après l ' é q u a t i o n  (5b),  l a  dépendance en température du module 

de c i s a i l l e m e n t  i n t e r v i e n t  sous l a  forme - x - dp A une température 
i1 dT ' 

donnée, il f a u t  donc prendre l a  pente de l a  courbe Logp fonc t ion  de T .  

O r  l e s  pentes obtenues s u r  n o t r e  courbe reprodu isent  raisonnablement c e l l e s  

de HEIJBOER pour des températures i n f é r i e u r e s  à 300K e t  no t re  ex t rapo la -  

t i o n  au zéro absolu se t rouve ê t r e  t o u t  à f a i t  p a r a l l è l e  à l a  courbe expé- 

r imen ta le  de SINNOTT. De même, dans l a  dé terminat ion  de AGa par l a  

méthode d '  i n t é g r a t i o n  du volume d '  a c t i v a t i o n ,  1 e module de c i s a i l  1 ement 

n ' i n t e r v i e n t  que de façon r e l a t i v e  sous l a  forme d 'un  r a p p o r t  - . 
d o )  

En résumé, ces remarques montrent que l e s  imprécis ions s u r  l e s  

va leurs  absolues du module de c i s a i l l e m e n t  n ' e n t r a î n e n t  pas d ' impor tan tes  

mod i f i ca t i ons  dans l ' u t i l i s a t i o n  qu i  en e s t  f a i t e .  . 



- - - - - d'après HEIJBOER [27] 

.-. . - . d '  après THIERRY [28] 

.. . . . . . . . . . . . . d'après SINNOTT [29) 

- - cette  étude 

Figure 5 : LagaritW du module de ciiaillsaiagt en fonction de l a  teqêrature. 





Les résultats indiquent 1 'existence de deux modes de déforma- 
tion. Les différences affectent légèrement 1 'évolution de la 1 imite 

Glastique en fonction de la température ay(T) ; elles se manifestent 

directement et plus clairement sur Va(T) . En conséquence, les deux modes 
apparaissent également sur la courbe AGa(T), quelle que soit la méthode 
employée pour déterminer cette énergie. 

Nous nous attachons dans un premier temps, à montrer l'influ- 
ence du traitement thermique et plus particulièrement de la vitesse de 
refroidissement de l'échantillon sur les courbes a ( € ) .  Après avoir pré- 
cisé la notion de limite élastique grâce à 1 'étude de la variation du 

vol ume Vo en fonction de 1 a déformation, nous comparons notre courbe 

expérimentale oy(T) avec ce1 les pub1 iées dans 1 a 1 i ttérature. 

Influence du traitement thermique ------------- ----------------- 
l Une des caractéristiques essentielles des courbes contrainte- 

déformation d'un polymère donné est l'existence ou l'absence d'un crochet 
de déformation. Le PMMA ne présente pas d'adoucissement dans un test de 
compression uniaxiale à température ambiante et pour une vitesse de défor- 
mation de 3,5 10" s'l. La contrainte maximale a, est évidemment fonction" 
de la temperature et de la vitesse de déformation, mais également du 
traitement thermique. Une étude particul ière sur 1 ' influence de ce dernier 
paramètre a été menée. 

Nous avons pris en considération trois échantillons, tous re- 
cuits une heure à 150°C, mais . ayant - subi à partir de cette température 

4 -  

une vitesse de refroidissement différente. La gamme de vitesses s'étend 
de 3OC/h à 597s . Pour atteindre cette dernière, 1 'échantillon porté 
à la température de recuit de 150°C a été plongé dans un bain de glace 
fondante il 0°C. Les résultats, Figure 6, montrent clairement que plus la 
vitesse de refroidissement est importante, plus la valeur de am est 
petite, la différence de contrainte entre les deux cas extrêmes s'élevant 
à 1,8 kg/mn2. Dans le cas d'un polymère présentant un crochet de déforma- 

I 
l 

tion, la vitesse de refroidissement affecte davantage 1 a contrainte maxi - 
male que , l a  contrafnte de palier [21 ]  . 



VITESSE DE REFROIDISSEMENT: 

@ 3 ' ~  par heure 

@ 1 O C  par minute 

@ 5 ' ~  par seconde 

Figure 6 : Influence de la vitesse de refroidissement des échantillons 
sur les courbes de déformation. 



Ce comportement peut ê t r e  rappor té  à l ' i d é e  de volume l i b r e .  

L'excès de volume l i b r e  dans l e  polymère à l ' é t a t  v i t r e u x  dépend essen- 

t i e l l e m e n t  de l a  v i t esse  de re f ro id issement  pendant l ' é l a b o r a t i o n  ( v o i r  

Annexe 1). Dans un é c h a n t i l l o n  trempé, c e t  excès peut n ' ê t r e  pas uniforme 

e t  f a c i l i t e r  l a  nuc léa t ion  de germes de c i s a i l l e m e n t  en des e n d r o i t s  fa- 

vorables. Au c o n t r a i r e ,  dans un é c h a n t i l l o n  "bien r e c u i t " ,  on comprend 

qu'une t e l l e  nuc léa t ion  puisse ê t r e  p lus  d i f f i c i l e .  

4.1-2 L i m i t e  é l a s t i q u e  ay ------------- ---- 
Nous avons déterminé l a  l i m i t e  é las t i que  ay ( y i e l d  s t r e s s )  par 

une méthode u t i l  i s é e  dans l e s  c r i s t a u x  [30 ]  qui  cons is te  à su i v re  1 'évo- 

l u t i o n  du volume Vo  en f o n c t i o n  de l a  déformation. Sur l a  F igure  7 sont 

superposées l a  courbe contra inte-déformat ion du PMMA à l a  température 

ambiante e t  l a  v a r i a t i o n  correspondante du volume V o .  Nous avons tenu 

compte dans l a  mesure de ces volumes, de l a  conso l i da t i on  de l ' é c h a n t i l l o n  

dans l a  p a r t i e  p rép las t i que  ( v o i r  Annexe 2 ) .  

Il s'avère  que l e  volume Vo tend vers une va leur  constante, 

c a r a c t é r i s t i q u e  d 'un  mécanisme d'écoulement pseudo-plastique. Cela nous 

suggère d 'associer  physiquement l e  phénomène de 1  imide é las t i que  à l a  con- 

t r a i n t e  à l a q u e l l e  l e  volume V o  a t t e i n t  sa valeur  minimale. La c o n t r a i n t e  

de l i m i t e  é l a s t i q u e  uy , de façon équivalente dans l e  cas du PMMA , peut 

aussi ê t r e  d é f i n i e  comme l a  c o n t r a i n t e  maximale a t t e i n t e .  

Après l a  1  i m i t e  é las t i que ,  non seulement l a  con t ra in te  d'écou- 

lement ne v a r i e  presque p lus  avec l a  déformation, mais l e  volume Vo 

demeure remarquablement constant.  Ceci montre que l 'écoulement se p r o d u i t  

de façon assez homogène e t  que . la  micro-s t ruc ture  n 'évolue plus. L'écou- 

lement c o n s t i t u e  donc un é t a t  s t r u c t u r a l  de déformation s t a t i o n n a i r e ,  

convenablement d é f i n i  e t  fac i lement  comparable à d i f f é r e n t e s  températures. 

La c o n d i t i o n  soul ignée dans l e  paragraphe 2.2-3 po r tan t  sur  l a  détermina- 

t i o n  de 1  ' e n t h a l p i e  AHo e s t  a i n s i  s a t i s f a i t e .  

4.1-3 L i m i t e  é l a s t i q u e  en f o n c t i o n  de l a  température ------------- ........................ ------- 
Des courbes contra inte-déformat ion r a t i o n n e l l e s  à c i i f f e ren tes  

températwes comprises e n t r e  77 e t  336K sont  tracées sur  l a  F i g u r e  8. 



Figure 7 : Volume d'activation V le long d'une courbe de déformation. 
O 



Figure 8 : Courbes a(€) obtenues en compression uniaxiale 
s i ~ t ~  temp6ratures indiquées. 



La mesure du volume Vo à la 1 imite élastique perturbe légèrement la  
suite de la courbe de déformation : en rechargeant, l a  contrainte d'écou- 
lement obtenue e s t  de quelques pour cents supérieure. Partant, nous 

n'avons pl us représenté les courbes a,(€,) après 1 'essa4i de relaxation. 
A la  vue de la Figure 8 remarquons simplement que plus la température es t  
basse, plus la limite élastique intervient à un taux de déformation 
"plastique" réduit. 

A par t i r  des courbes précédentes, i l  e s t  faci le  d'obtenir la 
dépendance en température de la limite elastique 9, Figure 9.  L'allure 
générale de la courbe peut ê t re  décrite de la manière suivante : en dessous 
de 150K, les  échantillons cassent avant d'atteindre la limite élastique ; 
entre 150 e t  220 K ,  9 varie linéairement avec l a  température ; au- 
dessus de 220K, la pente de la courbe diminue progressivement en valeur 
absolue. 

Le f a i t  qu'en dessous d'une certaine température, les  échan- 
t i l  lons cèdent à une contrainte pratiquement constante (46,8 + 0,5 kg/mm2),  

a é té  remarqué aussi par  BEARDMORE lors d'essai de traction [ 3 1 ] .  En 
compressian BEARDMORE n'observe pas de rupture analogue, essentiellement 
parce qu'à basse température sa courbe se place nettement en dessous de 
la natre (voir Figure 9)  : à la température de l O O K  par exemple, 
BEARDMORE note Une limite élastique de 37kg/mrn2 située largement en 
dessous de la  contrainte critique. ARGON a souligne que les faibles limites 
élastiques observées par BEARDMORE étaient dues probablement au rBl e de 

plast if iant  joué par les molécules d'eau présentes dans le polymère [11] . 

Par a i l leurs ,  d'autres auteurs font é t a t ,  en accord avec nos 

mesures d'une rupture de pente 'marquée dans la courbe uy(T) : VINCENT la 
place à une température de 256 K [32] , BAUWENS - CROWET à 273 K [ 3 3 ]  soi t  
a des températures lggèrement supérieures à la ndtre. THIERRY e t  col l .  
notent simplement une différence entre les  pentes basse e t  haute tempé- 

ratures, sans préciser de température critique [28] . 

Toutefois, i l  faut remarquer que la comparaison des limites 
élastiques en fonction de la  température publiées par ces différents au- 

est r rl3sIScaM na;r le  f a i t  que plusieurs paramètres influent 
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I a d'après THIERRY [28] 

# P L i m f t e  Il*.tique ht fonction de la température. 



notablement sur oy . Nous pouvom c i  t e r  par exemple l e  t ra i tement  ther-  

mique, qu i  d i  f f 4 p  d '  une étude à 1 'autre,  1 a v i  tesse de déformation, géné- 

ralement supér"ieure d'un facteur 10 ou 100 par rapport  à c e l l e  que nous 

avons empl oyOd et,  dans une cer ta ine mesure, 1 es caractGri s ti ques mol écu- 

l a i r e s  du pol-pi!rt~ ~omne les  masses moléculaires e t  l a  po lyd ispers i  té .  

Les vdumes Vo sont obtenus à p a r t i r  de 1 'equatlon (15). Les 
2 

Figures 1Oa - b  montrent un exemple de courbe de re laxa t ion  de con t ra in te  

Aaa(t) accompagné de son dépouillement. La dépendance en température du 

volume Vo , mesuré il l a  1 i m i t e  é las t ique des courbes o (e )  précédentes 

(Figure 8) e s t  reprgsentée sur l a  Figure 11. E l  l e  montre nettement 1 'ex is -  

tence de deux modes, l ' u n  à basse température avec un volume s t a b i l i s é  à 

110 A3 , 1 'autre a haute température avec un volume cro issant  avec T . 

Les volumes Vo qu i  correspondent aux températures de déforma- 

t i o n  de 132 e t  153 K se s i  tuen t  au-dessus de 1 a courbe ; ceci nous para? t 

ind iquer  que l a  l i m i t e  é las t ique observée n ' es t  pas une vé r i t ab le  1 im i t e  

é las t ique  (symbole O sur l a  Figure 11). L 'ex t rapo la t ion  l i n é a i r e  de l a  

courbe q ( T )  t ondu i t  à une est imat ion de l i m i t e  é las t ique égale ou supé- 

r i e u r e  iï l a  con t ra in te  c r i t i q u e  de 47 kg/mm2. Lorsque dans ce t te  zone de 

teapératures, 1 a con t ra in te  approche ce t t e  valeur c r i  t i q u e  l e  moindre 

defaut au niveau de l '&chan t i l l on  peut nucléer dans ce champ de cont ra in tes 

des fi sswes  qui  provoquent, sur Tes courbes de déformation, une fausse 

1 i m i t e  i l l bs t ique  avant 1 ' explosion de 1 'échanti  11 OR. 

Les volumes publ iés dans l a  l i t t é r a t u r e  ne sont pas en général 

obtenus par r e l axa t i on  de conS+ainte ; i l s  sont déterminés s o i t  par saut 

de vitesse, s o i t  par essais conventionnels. Dans l a  premiëre mgthode, au 

cours d 'un essai de déformation à v i tesse constante, ce1 l e - c i  es t  brusque- 

mat m u l t i p l i é e  par un facteur quatre ou c inq e t  on observe l e  saut de 

con t ra in te  ba correspondant 34,351 . La seconde méthode consiste a 
d6formr  p lus ieurs  échanti  11 ons à des vitesses d i f fé ren tes  pour une mhe  

temperature e t  à enreg is t rer  l a  pente de 1 a courbe oy = f (en E )  . Le pro- 

blènie se pose a l o r s  de l a  valeur des comparaisons fa i tes  ent re  échant i l lons,  

1 '@%il i s a t i m  de v i tesses de déformation d i f fé ren tes  pouvant in f luencer  



Figure 10-a : Evolution de la force durant un essai de relaxation de contrainte. 

Figure 10-b : Dépouillement de l 'qssa i  de relaxation précédent ( T = 273 





sur la micro-structwrt! des êprouvettes. Notons en particulier que P I N K  

a mis en évidence l e  f a i t  que l'application des deux méthodes precédentes 
sur l e  même polymère (le PVC) aboutit à des volumes Vo différents [19] . 

Néanmoins, les résultats obtenus sur le  PMMA par BOWDEN e t  
RAHA [3 ]  en compression plane e t  par HOLT [36] en compression uniaxiale, 
pour des vitesses de déformation identiques à la nôtre, indiquent égale- 

ment que le  volume Vo a tendance à se stabi 1 i ser 8 basse température. 
Ces auteurs obtiennent cependant une dépendance en température du  volume 
Vo plus petite que la natre e t  n'observent pas la transition V(T)  à 

cause du manque de mesures à suffisamment basse température (Figure 11). 

BRADY e t  YEH ont aussi employé l a  seconde méthode pour étudier 

la variatton du volume Vo en fonction de l a  vitesse de déformation, de 
la temperature e t  du traitement thermique [371 . En accord avec nos résul- 
ta t s ,  i l  s'avère que l e  volume Vo reste constant quelle que soit  la 
vitesse dd refrui di ssement -appl iquée à 1 ' échanti 11 on après recuit, 1 a 
températuqe de recuit utilisée par BRADY et  YEH s'élevant à 1 3 5 O C .  En 

revanche, 'les valeurs absolues de leurs vol urnes ne sont guère comparables 
! 

aux nbtred, probabl etnent >en rai son d l  une vitesse de déformation plus 

élevée e t  id'une dépendance du volume par rapport à E provenant de la 
courbe expi!irinsntale oy = f (Ln E)  non 1 i néai re sur toute 1 a gamme de 
v i  tesses. 

4.3 ENTHALPIE &Ma 

'Nous avons mesure 1 'enthalpie AHo à partir de 1 'équation ( 1 7 )  
en utilisant, pour une température donnée, le volume Vo mesuré a la 
1 imite élastigue (Figure 11) et' la quanti té aT correspondante sur l a  

Figure 9. 

, La WacéduFe qui consiste à effectuer une relaxation de con- 
trdl-rtte StiSvie d'un saut de température a été testée à deux températures. 
Le! enthalpies correspondantes sont superieures de 25% aux enthaipies 

prkédentes. Lacdifficulté de réaliser un saut de température suffisamnent 
rapide d' dieaine,de degrés, 1 ' imprécision avec 1 aquell e est connue la 
section &lje et iastantan6e de 1 '6çh~ntillon e t  la perturbation 





qu'apporte l a  r e l a x a t i o n  de con t ra in te ,  cont r ibuent  probablement ii e x p l i -  

quer l e s  écar ts  observés. 

Le f a i t  l e  p lus  important  sur l a  courbe AH, ( T )  , F igu re  12, e s t  

l ' e x i s t e n c e  de deux modes de déformation. En dessous d 'une température de 

210 K , 1 'en tha l  p i e  AHo v a r i e  1 i néai rement avec l a  température e t  1 ' ex t ra-  

p o l a t i o n  au zéro absolu montre que l a  d r o i t e  passe par 1 ' o r i g i n e ,  Au 

dessus de 250K, l a  dépendance en température de AHo s lacc ro? t  mais r e s t e  

1 i n é a i r e .  

L 'ex i s tence  de deux modes de déformat ion r e ç o i t  une nouve l le  

conf i rmat ion  dans l ' é t u d e  de l a  dépendance en température de AGa.  Nous 

avons exposé au 5-2.1 l e s  deux methodes possib les pour o b t e n i r  AGa. La 

comparaison des r é s u l t a t s  permet de déterminer s i  V o  se confond avec l a  

dér ivée en a de AGa , c ' e s t - à - d i r e  avec V a  . En d 'au t res  termes, il es t  

a i n s i  poss ib le  de savo i r  s i  l a  dépendance en con t ra in te  de l a  v i t e s s e  de 

déformat ion e s t  dans E,  ou dans AGa . 

La première déterminat ion  de AGa u t i l i s e  1 'équat ion  (5a) en y 

r e p o r t a n t  AHO, oy e t  Vo obtenus pour des é ta ts  correspondants, l a  quan- 

t i t i 2  - d' é t a n t  ca l cu lée  à p a r t i r  de l a  courbe Logu ( T ) ,  F igure  5. En 
vdT 

premiere approximation, nous négl igeons 1 e terme entropique ASeg 1 i é à 

1 ' o r i e n t a t i o n  des chaînons, devant AG, : nous reviendrons par l a  s u i t e  

sur  l a  v a l i d i t é  de c e t t e  approximation. 

Le r é s u l t a t ,  F igure  13, montre qu' en dessous d 'une température 

de 200 K, l a  dépendance en temlibrature de 1 ' énergie d ' a c t i v a t i o n  AGa e s t  

l i n é a i r e .  L ' e x t r a p o l a t i o n  au zéro absolu indique que l a  d r o i t e  passe par 

l ' o r i g i n e .  L 'énerg ie  d ' a c t i v a t i o n  AGa peut  donc Ot re  représentée dans 

c e t t e  gamme de températures, par une équat ion du type : 

AGa = a kT avec a = 24,8 

en bon accord avec l ' é q u a t i o n  (2 ) .  L 'é tude du gl issement a c t i v é  des dis-  

l o c a t i o n s  a mis en évidence l e  f a i t  que l e  coe f f i c i en t  a se situe, pour 
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bon nombre de corps cr is ta l  1 ins antre 20 e t  30 : notre valeur expéri - 
mentale e s t  donc tout i3 f a i t  raisonnable. 

De pl us, el l e  jus t i f ie  a posteriori, 1 'approximation AGp>AGel  . 
En effet ,  dans la th&rie de l ' f i last ici té  caoutchoutique, l e  terme v,, 
associé aux caract6ristiques &caniques de la  chaîne principale au dessus 
de Tg , .représente le nombre de chaînes actives ou d'enchevétrements par 
uni t é  de volume. Dans le  cas prgsent, i l  faut adapter 1 e nothbre d l  enche- 

vêtrements ve à 1 'echel l e  du  phiinomèrie étudié, c'est-à-dire au volume 
d'activation observé : nous considiirons qu 'à  l ' é t a t  vitreux, i l  existe u n  
"enchevêtrement" à chaque extrémité du  segment moléculaire activé. Le pro- 
duit ve Va est donc de 1 'ordre de 2 à 3 , AGe% de 1 ' ordre de kT : 

AGe& ne repr&ente donc que quelques pour cents de AG,. 

La deuxi- méthode d'obtention de AGa u t i l i s e  1 'équation (6)  

e t  considte a in@#rer Uo . Elle requiert la  connaissance du module de 
cisailleinent e t  de la  limite élastique au zéro absolu. Nous levons la dif-  
f icul te  t ige  1 1 ' inprécision de 1 'extrapolation de oy à zéro Kelvin en 
faisant coïncider un point, par exemple celui q u i  correspond à la plus 
basse t&pér"ature accessible (153 K )  , avec 1 a courbe AGa ( T )  précédente. 
En effet)  1 ' W a t i a n  (6) peut se dCcomposer en deux parties : 

AG, = A + 0 

1: 

A(T) peut alors s ' éc r i re  sous la  forme : 

oil 1 'énepgie d'activation à 153 K, AGa (1531, e s t  déterminée 3 p a r t l r  du 

premier procédé. I l  su f f i t  dès lors  d'évaluer 1 ' a i re  sous la courbe V O ( ~ )  

campri se: entm les  températures T e t  153 K (F i  gure 14) pour connall tre 
AGa (T) , b?~ *ad ohtenus sont presentés Figure 13. 



Figure 14 : Volum V. en fonction de l a  variable réduite r 
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En retour, en émettant 1 ' hypothèse d ' u n  volume d'activation 
constant à t rès  basse température, nous pouvons estimer l a  limite élas- 

tique au zéro absolu par  1 'intermédiaire de la relation ( 6 )  : 

Le calcul conduit à une 1 imite élastique de 98 kg/nrm2, proche 
de la  valeur de 95 kg/mm2 fournie par 1 'extrapolation 1 inéaire de q ( T )  
à part ir  de la Figure 9. 

Comme indiqué ci-dessus, on peut à présent, en comparant les 
deux méthodes, déterminer s i  V o  = V a  . En dessous de 200 K ,  1 'accord entre 
les deux méthodes s'avère excellent : l'équation (1) décrit  parfaitement 
la dépendance en température e t  en contrainte de l 'énergie d'activation 
AGa e t  par conséquent V o  e s t  égal à u n  véritable volume d'activation V a .  

Un seul mécanisme contrôle la déformation. On peut montrer que la  barrière 

d'énergie correspondante AGo e s t  égale à la somme des travaux effectués 
par les  fluctuations thermiques [ 61 : 

Le calcul conduit à une valeur de AGo constante de 0,64 eV 
avec une variation de $.0,05 eV. 

En revanche, au dessus de 200 K ,  les deux déterminations ne 
coïncident plus. La dépendance en contrainte de la  vitesse de déformation 
n 'est  donc plus exponentielle, mais intervient seulement dans le  facteur 
pré-exponentiel go , par exemple sous la forme d'une loi puissance. Le 

volume Vo ne p e u t  plus é t re  considéré comme dérivée partiel l e  de 1 'éner- 
gie l ibre  AGa par rapport à la contrainte. 

t a  determination de AGa par l a  méthode d '  intégration perd évi- 
dement toute signification. Cependant i l  e s t  encore possible de mesurer 
A G  à part ir  de l'équation (5b), à la  condition d ' y  porter AHa=AHo e t  
Va = O .  Dans la zone de transition, la  valeur obtenue représente seullement 
l 'énergie epparente, c'est-à-dire une moyenne des énergies correspondant 
aux deux ~ c a n i s m e s  (Figure 13).  





Notre discussion porte sur t ro is  points. Nous comparons d'abord 
1 'analyse thermodynamique uti l isée dans cette étude avec la façon de 
t ra i t e r  les  données qu'on rencontre couramment dans l a  l i t téra ture .  Puis 
nous commentons l e  mode de déformation basse température, en comparant 
nos valeurs expérimentales des paramètres d'activation Vc e t  AGa avec 

les valeurs qu'on peut attendre des modèles moléculaires ; une densité 
maximale de défauts dans l e  polymère à la limite élastique peut ê t r e  dé-  

dui t e  de ces mesures. Enfin, nous sou1 i gnons quel ques caractéristiques im- 

portantes du mode de déformation haute température . 

5,1 ANALYSES THERMODYNAMIQUES DE LA DEFORMATION DES POLYMERES 

Nous avons montré qu ' i l  y a lieu de distinguer soigneusement 
entre enthalpie e t  énergie libre d'activation, puisque la contribution en- 
tropique e s t  loin d 'ê t re  négligeable dans les polymères. Dans la plupart 
des publications, cependant, une analyse thermodynamique insuffisante 
amène à ignorer la  distinction entre des deux énergies e t  par conséquent 
a attribuer corne énergie ( l ibre)  au mécanisme de déformation la simple 
enthal pie mesurée. 

La méthode des sauts de vitesse employée par EVANS pour mesurer 

les volumes d'activation conduit à une détermination imprécise [34] . En 
e f fe t ,  EVANS remplace l e  dénominateur du second membre de 1 ' équation ( 7 )  

par la  différence entre l a  contrainte extrapolée à partir du crochet de 

déformation qui su i t  l e  saut de vitesse e t  la  contrainte in i t ia le .  De plus, 
puisqu'il n 'est pas vérif ié  que la  dépendance en cqntrainte de la  vitesse 
de déformation e s t  exponentielle, rien ne prouve que l e  volume mesuré par 
saut de vitesse ou à part ir  d ' une courbe a = f ( R n  E )  , représente u n  véri - 
table volunne d'activation V a  [137,38] . Par a i l leurs ,  un volume "apparent" 
d'activation e s t  parfois défini 134,351 comme la dérivée partielle de 
1 'enthalpie d'activation par rapport à 1 a contrainte ; cette quanti t é  es t  
donc différente du volume d'activation tel que nous 1 'avons défini, c 'es t -  
B-dire du paramètre qui e s t  l i é  il la t a i l l e  des germes de cisaillement. 

D'autre part,  s i  PINK u t i l i s e  une relation analogqe à 1 'équation 

(5b) pour calculer l e  t e m  entrapjque [ 3 5 ] ,  la méthode uti l isée par 
WU e t  TURNER est  incorrecte [ 381 sur deux points : 



1) l'intégration directe du "volume d'activation" ne donne pas l'é- 
nergie libre d'activation AGa ; 

2) l'intégration du volume d'activation doit être effectuée par rap- 

port à la contrainte, fonction de la température, à une sous- 
structure constante et non pas par rapport à la contrainte, fonc- 

tion de la deformation à une température fixe. 

5.2-1 Vol ume cri ti gue de nucl éati on ------------ ---------------- 
Nous pouvons évaluer la taille critique des germes de cisaille- 

ment Vc dans laquelle existe une fluctuation thermique cohérente des seg- 
ments molêculaires lors de l'activation. Dans l'hypothèse où la déformation 

Aeo dans ce volume cri tique Vc est de 1 'ordre de 1 'unité, le volume 
d'activation Va se confond avec Vc [6] . Toutefois, le volume d'activation 
Va doit correspondre à la contrainte projetée dans le plan de cisaille- 
ment dans lequel s'effectue principalement la déformation. 

Dans un continuum élastiquement isotrope, les plans de cission 
' maximum si situent a 45O de 1 'axe de compression. Nous avons noté dans 

t 

le paragraphe i3e générali tés que beaucoup de polym&res, tel le polystyrène, 
se déforment par bandes de ci sai 11 ment qui apparaissent approximativement 
â 45" de l'axe de compression. Dans notre cas, si l'observation des 
bandes est moins apparente, nous avons toutefois obtenu des indications 

similaires ; ainsi en cours de compression a 133K, un echantillon s ' e s t  
brutalement fracturé lors de la remontée en contrainte après 1 'essai de 
relaxation. Parmi les débris nous avons récupéré un cône dont la base cor- 
respond à une tête de lléchantiJ1on et dont l'angle entre la géngratrice 

et 1 'axe de compression avoisine 45" . En accord avec d'autres études [ 39, 

401 , i l  est donc raisonnable de considérer que la déformation du PMMA 
s'effectue essentiellement le longdes plans de cission maximum sous l'in- 
fluence de la cission 2 En négligeant 1 ' influence de la composante hy- 2 -  
drostatique du tenseur des contraintes et celle des tensions normales au 

plan de cisaillement, le volume cri tique Vc à considérer doit être le 

double du 'volume Vo mesuré à basse température par rapport à la contrainte 
non pro jetée, soit Vc -- 2 Vo = 220 A3 . 



Le volume occupé par un monomère Vmono , estimé à p a r t i r  de l a  

densité du PMMA (1,18gfcm3) s 'é leve à 140A3. Notre volume c r i t i q u e  V c  

es t  donc de 1 'ordre d'une f o i s  e t  demie ce lu i  d'un monomère. Ce r é s u l t a t  

indique que l e  mécanisme de déformation f a i t  appel à des sauts molécu- 

l a i r e s  beaucoup plus l oca l i sés  sur l e s  chaînes qu' i 1 n ' a  é té  suggéré 

jusqu' i c i .  

A ins i  l e  modèle d'ARGON, fondé sur l a  nucléat ion de pl iages l e  

long de l a  chaïne macromoléculaire [ 111 nécessi t e  des volumes d ' ac t i va -  

t i o n  environ sept f o i s  p lus  élevés que l es  nôtres. Néanmoins, l e  volume 

p r é d i t  dépend t r ès  peu de l a  cont ra in te ,  ou de l a  température, en accord 

avec 1 es observations. 

La valeur du volume c r i  t i que  Vc  obtenue s'accord mieux avec 

ce1 u i  d é f i n i  dans l a  théor ie  de ROBERTSON, corne 1 'espace balayé par un 

segment moléculai re l o r s  de l a  t r a n s i t i o n  t rans + c i s  [8,9] . Mal heureu- 

sement, DUCKETT -RABINOWITZ e t  NARD [41] appl iquant ce t te  théor ie  au cas 

du PMMA trouvent, en opt imisant  l es  paramètres théoriques avec l e s  r ésu l -  

t a t s  expérimentaux, une énergie Au de 1 'o rdre  de 0,05 eV, s o i t  l e  v ing- 

tième de l a  ba r r i è re  d 'énergie AGo associée au mode de déformation basse 

température. De f a i t  ce madele, qu i  es t  basé sur une s im i l i t ude  de sous- 

s t ruc tu re  ent re  un t2chanti l lon sous cont ra in te  à l a  température T e t  l e  

meme échan t i l l on  1 ibn? de con t ra in te  à une température supérieure ii Tg , 
e s t  sans doute inappl icab le  au domaine de températures consideré i c i .  

A p a r t i r  du modele moléculaire proposé par BOWDEN e t  RAHA 1101, 

nous pouvons ca lcu le r  l e  rayon c r i t i q u e  de l a  boucle de d is loca t ion  nucléée 

e t  donc, l e  voltirne c r i t i q u e  Vc  , en connaissant 1 'énergie d ' ac t i va t i on  AGa 

de l a  boucle e t  l e  module de c i s a i l  lement à une température donnée. Ce 

rayon Rc e s t  donné par l a  r e l a t i o n  : 

dans laque l le  b représente l e  vecteur de Burgers. THIERRY e t  c o l l .  i n d i -  

quent que dans l a  gamne de températures considérée l e  vecteur de Burgers 

res te  constant e t  égal à 3,5A [28] . Le volume c r i t i q u e  ck l a  bouele 



s '  é c r i t  a l o r s  V c  = .rr R$ b . L 'app l i ca t i on  numérique aux températures de 

150 e t  200 K Conduit à des rayons c r i t i ques  respec t i f s  de 7,6 e t  9,l A, 

s o i t  à des volumes c r i t i q u e s  de 635 e t  910A3. Ces volumes représentent  

approximativement t r o i s  B quatre f o i s  l a  valeur mesurée en c i  sai 1 lement. 

Toutefois, l e  volume p r g d i t  dépend i c i  beaucoup de l a  cont ra in te  (ou de l a  

température) en con t rad ic t ion  avec 1 ' expérience. 

Dans l a  gamme de températures où s 'appl ique l a  l o i  d'Arrhenius 

(1) , nous pouvbns expl i c i  t e r  l e  terme pré-exponentiel Éo . t a  v i tesse de 

déformation s'exprime simplement en fonct ion du nombre t o t a l  de s i t e s  

act ivés D Y ,  de l a  déformation moyenne cm associee à chaque germe to ta l e -  

ment d&velopp@, de volume V '  e t  du nombre de s i  tes  nouveaux R ac t ivés 

par uni  tél de Wrps : 

Le nortlbre t o t a l  de s i t e s  act ivés vaut p V t o t  où p représente l a  

dens i tg  dçe défguts . E~ e s t  proport ionnel a heo , déformation rapportée 

au vol  umei V '  considéré : 

bl ' Y ' 
E* = &O - - 

Vtot  V to t  

La !&esse d ' a c t i v a t i o n  R depend <S l a  f o i s  de l a  fréquence 

d 'at taque de l a  b a r r i e r e  d 'énergie approximativement égale à l a  fre- 
quence de Debye [6] e t  de l a  p robab i l i t é  p qu'une f l uc tua t i on  donnée 

aboutisse au saut e f f e c t i f  de l a  bar r iè re .  

AGa R = % * p  = 0,1 v, exp [--1 
Finalenient : = p V'v, PXP (- $1 
En rwnplaçant AGa par a kT ( 2 )  dans l a  r e l a t i o n  precédente, il 

v ien t  : 



Avec È! = 3,6 IO-' s-' , v~ = 10' Hz e t  a = 24,8 , on obtient 
p V '  = 2,3 Le volume V' n 'es t  pas connu ; nous ne pouvons calculer 
qu'une densité maximale de défauts pm , en minimisant le  volume V '  au 

vol ume cri tique Vc , soi t  2ZOA3. Dans ces conditions : p, a 1016~m-3 . 
D'autre part,  la densité de monomeres déterminée à partir de la densité 

du  PMMA e s t  de 7 102 ' cm-3, ce qui conduit â une densi t é  de défauts p,,, 

au plus égale à 1,4 10'' fois la densi t é  de monomères. 

A t i t r e  de comparaison, la densi t é  de boucles de dislocations 
dans les cristaux à la 1 imite élastique e s t  typiquement de 1012 cm'3. En 

outre, une étude analogue à la nôtre menée sur l e  polystyrène [42] in- 
dique que l a  densi t é  maximale de défauts dans ce polymère a t te in t ,  à la  
1 imite élastique, une valeur de 10' - 10' cm'3, du f a i t  d ' u n  coefficient 

a nettement plus faible e t  proche de 17 . La densi t é  de défauts semble 
donc Otre pl us importante dans 1 e cas du  PMMA . 

Ceci pourrait ê t re  rapproché du  f a i t  que ce polymère ne présente 
pas de crochet de déformation bien marqué. En e f fe t ,  s i  comparativement 
les  germes activés atteignent une extension f i  nale beaucoup plus faible 
dans l e  cas du PMA que dans celui du PS , du f a i t  d'une propagation plus 
di f f ic i l e  b u  d'obstacles pl us nombreux, ces deux comportements s'expl ipuent : 
atténuation du crochet de déformation e t  nécessi t e  d'une nucléation pl us 
nombreuse de défauts pour accommoder la déformation imposée. 

5,3 MODE DE DEFORMATION HAUTE TEMPERATURE 

Au-dessus d '  une température de 200 K ,  un autre mécanisitie de dé- 
formation semble intervenir, coexistant probablement avec l e  précédent 
dans une zone de températures intermédiaire dans laquel l e  se f a i t  l a  tran- 
si t ion.  Ce second processus es t  caractérisé par une énergie d'activation 
apparemment indépendante des contraintes ; celles-ci n'intervienâraient 
que dans l e  terme pré-exponentiel, par exemple sous l a  forme d'une loi 
puissance. On peut  alors écrire : = A@ . L'intégration des equations de 

l a  relaxatfon de contrainte avec une t e l l e  loi de comportement se f a i t  
sans approximation e t  conduit à 1 'équation : 



avec 

~ ( o )  représente la viscosité du  polymère à l a  température T 

sous la contrainte uo appliquée au début de la relaxation. L'exposant m 

e s t  déterminé à partir de la pente de la courbe log -= f(1og t ) .  La 
Figure 15 montre la variation de m avec l a  température pour des essais 
menés pendant un laps de temps de l 'ordre de cinq minutes. Nous observons 
qu'en dessous de 200 k ,  m es t  supérieur à 10 e t  croit  t rès  rapidement, t e  

qui signifie que la dépendance en contrainte de la vitesse de déformation 
e s t  exponentielle. En revanche, entre 200 e t  320K, rn se stabil ise à une 
valeur moyenne de 8 ,  plus raisonnable. 

Au-dessus d'une température de 330 K ,  l e  dépoui 1 lement d '  un  
essai de relaxation en loi d'Arrhenius (15) s'avère t o u t  à f a i t  impossible, 
tandis que la  loi puissance, avec u n  exposant plus pet i t ,  rend encore 
compte de l a  vitesse de déformation observée, même pour des essais de rela- 
xation pro1 ongés, pouvant atteindre jusqu ' à une heure. 

E n f i n ,  nous avons signal é 1 ' importance de 1 ' excès de vol urne 
l ib re  présent dans l e  polymère, sur les courbes de déformation. A tempé- 
rature ambiante, la 1 imite élastique d'un échantillon bien recuit est en- 
viron 10% plus élevee que celle d'un échantillon trempé. Un tes t  de 
compressibn à une température de 196K montre cependant que l ' écar t  n'at- 
t e in t  plus que 3 1 . Le vol urne 1 ibre contenu dans l e  polymère semble donc 

i n f l  uence~ pl us  notablement le  mode de déformation 'haute température que 
l e  mode basse température. 







Cette étude nous a permis de maîtriser l a  technique de moulage 
des polymères e t  de nous familiariser avec la technique de déformation à 

basse température. Afin d ' é1 imi ner les contraintes internes induites par 
l e  moulage, nous avons recuit nos échantillons une heure à 150°C, les 
caractéristiques de ce recuit ayant été définies à partir d'un calcul de 
déplacement moléculaire par diffusion dans le  polymère à une température 
supérieure à T g .  La transposition de l'analyse thermodynamique du gl is-  

sement activé des dislocations au cas du  PMMA amorphe, à l ' é t a t  vttreux, 
met en évidence que : 

a )  les  effets  entropiques sont non négligeables dans l 'activation de la 
déformation des polymères. Cette entropie d'activation provient prin- 
cipalement de la dépendance en température du  module de cisaillement. 
Ceci signifie que l e  gain d'énergie obtenu par orientation des charnes 
(contribution entropique caoutchoutique , ASei équation ( 4 )  ) e s t  rel a-  
tivement faible e t  que pour les phénomènes de déformation concernés, 
ces matériaux ont u n  comportement très peu "polymérique" qui ressem- 
blera i t  plutôt à celui des autres matériaux (verres ou cristaux) ; 

b) en dessous de 200K, la  dépendance en température de AGa est  l inéaire : 

QGa = a  kT avec a= 24,8 . Un seul mécanisme contrôle la déformation. La 
t a  vitesse de déformation s'exprime par une loi d'Arrhenius où l a  de- 

pendance en contrainte e t  en température e s t  essentiellement exponen- 
t i e l l e :  Le calcul de la  densité maximale de défauts montre que celle-ci 
a t t e in t  une valeur h2 10' , plus élevée que ce1 le  du polystyrène 

ou que l a  densité de boucles de dislocation typique des cristaux à la 
limite(é1astique. Les mouvements moléculaires qùi sont activés corres- 
pondent à des sauts t rès  localisés l e  long des chaînes, mettant en jeu 

u n  ou deux vol umes de chai nons seulement (220 A3 ) ; 
. - 

c)  au-dessus de 200K, un second mécanisme es t  ef fect i f .  La vitesse de 
déformation e s t  assez semblable à l a  vitesse de fluage de haute tempé- 
rature des cristaux, avec une proportionna1 i t é  à @ ( i c i  m =  8)  e t  une 
énergie d '  activation constante. 

Nous avons note au début de cette étude, l'importance du phho- 
méne de restaupation (recouvrance). Dans le  b u t  d'analyser cette dernière, 1 

i l  nous a semblé intéressant de réaliser à différentes températures, 



quelques essais que nous avons appelé "anti -rel axations" . Ceux-ci consi s- 
tent à observer la remontée de contrainte qui s'exerce sur le  système de 
compression, immédiatement après la décharge d'un échantillon lorsqu'on 
maintient les  dimensions de celui-ci constantes (voir Annexe 3 ) .  Les ré- 

su1 t a t s  indiquent que l a  -vitesse de restauration dans 1 es premières mi nutes 
semble suivre une loi analogue à la relation qui décrit  l e  phénomène de 
relaxation de contrainte. 

Enfin, le  PMMA f a i t  partie de la série des polyméthacrylates 
PEMA, PPMA, PBMA ... dans laquelle la température de transition Tg dé- 
cro?t régulièrement : 65 - 35 - 20°C ... Les résultats obtenus par VINCENT 

montrent 1 ' e f fe t  catastrophique du groupement latéral sur la  limite élas- 
tique. I l  se ra i t  dès lors  intéressant de mener sur ces polymères une étude 
analogue à cel le  que nous avons entreprise sur l e  PMMA , afin de détermi- 
ner les  modifications apportées par une chaîne latérale de plus en plus 
longue, sur les  paramètres d'activation e t  de préciser 1 'influence du 
volume l ibre sur les différents modes de déformation. 



A N N E X E  1 

DIFFUSION D E  nACROnOLECULES DANS 
UR P O L Y H E R E  A U - D E S S U S  D E  Tg 

Nous avons déterminé les caractéristiques d u  recuit 3 part ir  

du madèle proposé par BUECHE [43]  de diffusion des pelotes polymériques 
dans l e  polymère porté à une température T , supérieure à Tg . 

Nous supposons que toutes 1 es macromol écu1 es contiennent un 
nombre constant N de monomères e t  que l e  centre de gravité de chaque mo- 
nomère effectue + fois  par seconde un saut de longueur 6 . Dans l e  cas 
où. les  mol écules ne sont pas enchevêtrées, l e  temps t que met l e  centre 
de masse d'une macromolécule, pour se déplacer à la température T d'une 
distance égale au double de son rayon de giration S ,  e s t  donné par 1'6- 
quation de diffusion suivante : 

(2q2 = N $ l  t X [a)' 
Uans l e  cas pl us réal i s t e  où i 1 existe des enchevStrements, 

BUECHE montre que le  déplacement 6 du centre de masse d ' u n  monomère en- ' de celui de la  macromoTécule considerée, avec traîne un déplacement - 
N" 

N*> N . La relation précédente se transforme aisément en : 

N* s'établ i t en fonction des parametres moléculaires, par 1 ' i n -  

termédiaire d '  u n  rai sonnement fondé sur 1 ' idée intuitive qu'une mol écule 
t i r ée  à une vitesse unité entraîne avec e l l e  un  nombre beaucoup plus 
wmd de molécules a une vitesse plus faible.  



Dans c e t t e  expression Me représente l a  masse molécu la i re  en t re  

enchevêtrements, B une constante e t  R 2  l e  ca r ré  moyen de l a  d i s tance  

e n t r e  ext rémi  t és  d ' une chai ne. 

D 'au t re  p a r t ,  l e  f a c t e u r  de fréquence Q> e s t  r e l i é  à l a  v i sco -  

s i  t é  du polymère ri , par une équat ion obtenue à p a r t i r  du ca l  cu l  de 1 ' e-  
nerg ie  perdue par c i s a i l l e m e n t  visqueux d 'une pelotepolymér ique : 

O r  l a  v i s c o s i t é  e s t  donnée, à température supér ieure à Tg ,  

par 1 'équat ion  de W i  11 iams - Lande1 - F e r r y  : 

Le tableau ci-dessous montre l e s  r é s u l t a t s  obtenus avec l e s  

va leurs  numériques suivantes : 

d 'après BUECHE : Tg = 105OC ; @g = 0 , l  Hz ; Me = 5 IO3 ; 6 1 6A3 

d'aprës RUSCH - BECK [44]  : Cl = 38,4 ; C2 = 55OC 

Compte tenu du modèle u t i l i s é  e t  de 1 ' i n c e r t i t u d e  régnant sur 

c e r t a i n s  paramètres, nous avons opt imisé  l e s  cond i t i ons  de r e c u i t  a : 

(T -Tg) = 45°C s o i t  T = 150°C ; t = 60 mn . 

T-T O C  

g 

4 s  

Temps 

1 

15 

3,9.102 

3,4 mois 

2 5 

1,74.104 

56 h. 

4 0 

1,16.106 

50 mn. 

35 

5 
8,43.10 

l', 15 h. 

45 

6 3,59.10 

16 mn. 

- 
50 

9,94.10 6 

6 mn. 



t a  dépendance exponéntielle en température d u  facteur de 

fréquence @ e s t  responsable de l 'influence de la vitesse de refroidis- 
sement sur l e  volume l ibre  piégé dans l e  polymère. Lorsque la vitesse 
de refroidissement es t  t r ès  lente, la diffusion des molécules à chaque 
instant es t  suffisante pour permettre une réorganisation du  vol urne 1 ibre. 
En revanche, une grande vitesse de refroidissement entralne â chaque 
température une fréquence de sauts e t  donc une diffusion des molécules 
sur des distances trop faibles par rapport aux distances que ces molécu- 
les ont à franchir. 



A N N E X E  I I  

V O L U H E  D ' A C T I V A T I O N  L E  L O N 6  D'UNE 
C O U R B E  C O N T R A I N T E - D E F O R H A T I O N  

KUBIN a décrit  l a  préplasticité des matériaux c r i s ta l l ins  par 
1 a théorie des phénomènes thermi quement activés Ir15 J . Dans une trans - 
position de cet te  théorie au cas des polymères, i l  f a u t  voir dans les 
germes de nucléation activables, l'analogue des dislocations mobiles. 
Les essais de relaxation dans l e  domaine préplastique peuvent alors s ' i n -  
terpréter à partir d'une densi t é  en volume de germes ou d'éléments plas- 
tiques mobi 1 es. 

Effectuons au point Ai de la courbe contrainte-déformation, 
u n  essai de relaxation (Figure 16-a). Entre Ai e t  A , 1 'activation ther- 
mique permet la nucléation d '  un certai n nombre d ' él éments plastiques 
mobiles AN , chacun apportant une déformation e . On déf ini t  ainsi ,  par  

référence a la courbe a ( € )  à vitesse de déformation ga constante, u n  
é ta t  B tel  que l a  densi t é  N(B) de défauts en ce point so i t  égale à 

N ( A ) ,  l a  relaxation ut i l i sant  des germes qui, sur la courbe a (&)  auraient 

é té  nucléés entre les contraintes  TA^ e t  -r,. Dans ces conditions, i l  e s t  

c la i r  que l e  volume d'activation dépend du durcissement plastique K ,  
c'est-à-dire de la  plus ou moins grande f ac i l i t é  avec laquelle les  fluc- 
tuations thermiques nucl éent pendant la rel axation des é1 éments pl as t i  - 
ques mobiles, l e  taux de durcissement plastique étant defini par : 

On montre faci'lernent que les volumes d'activation, definis  à 

part ir  de la  dérivée de l 'énergie l ibre h2, par rapport à l a  contrainte 
appliquée oa e t  par rapport à la contrainte effective oe= Ga - Di , sont 
identiques. Un calcul analogue il celui qui aboutit à la relation (15) 

(relaxation de contrainte), développ0 en contrainte effsct i  ve, conduit 



Figure 16-a : Essai de relaxation de contrainte. 

Figure 16-b : Essai de relaxations successives. 

Figure 16-c : Dépouillement d'un essai de relaxations successives 3L.U - 5kg/mn 2 



à 1 ' express i  on sui vante : 

Aa = - kT en (i + 1 ] avec # V, = vo jl + $1 
"O* 

où K représente l e  coefficient de durcissement de 1 'échantillon e t  M 

l e  module élastique de 1 'ensemble machine-échantillon. 

KUBIN montre alors que 1 'essai de relaxations successives, 
schématisé sur la  Figure 16-b, permet de déterminer l a  quantité V: - Vo . 
Pour mener l e  calcul à terme, i l  f a u t  supposer que la remontée en con- 
t ra inte  pendant l e  temps At' s'effectue en pente élastique. Si de plus, 
l e  t e s t  es t  rCialisé avec u n  écart de contraintes  ACT^ suffisamnent pet i t ,  
l a  durée de la nième relaxation es t  rel iée à cel le  de la première par 
1 'intermédiaire de l'équation : 

[ a A-[ n t n  = ~ t i  exp - ( n  - 1)(v0 -vo)$ ]  

A t  n La pente de la  courbe du logarithme du rapport - 
A t  1 

en fonction 
du numéro de l a  relaxation es t  égale, à un coefficient près, à la  quantité 
V: - V o .  La 'Figure 16-c montre le  résultat  obtenu sur un essai effectué à 

une contrainte de 5 kg/mm2. Le volume d'activation Vo , à une déformation 
donnée, es t  alors calcule par simple différence entre Y:, mesuré par 
essai de relaxation sur un autre échantillon au même stade de déformation 

;I( e t  V o  - V a .  



A N N E X E  111 

A N T I - R E L A X A T I O N S  

La restauration d ' u n  échantillon de PMMA après u n  esgai de 
compression es t  mi se en évidence en déchargeant 1 'échanti 11 on à la &me 

vitesse que celle u t i l i sée  dans l e  tes t .  Au début de l a  décharge, 1 a 
chute de contraintes correspond grossièrement à la pente élastique in i -  
t i a l e  de l a  courbe O ( € )  . Puis rapidement, la courbe de décharge perd 
cet te  l inéar i té  e t  prend une courbure de plus en plus marquée : c ' e s t  la 
preuve d'une réaction de l 'échantillon sur l e  système de déformation. 

Le tes t  dl"anti-relaxation" relate un aspect de cette restau- 
ration. Si après avoir déformé "plastiquement" un échanti 1 lon, la force 
appliquée est subitement ramenée à une valeur proche de zéro e t  s i  l a  
traverse e s t  alors bloquée dans la position correspondante, nous observons 
u n  accroissement de l a  force résultante en fonction du  temps. L1exp1ica- 
tion du phénomène réside dans l e  f a i t  que pendant sa déformation anélas- 
tique, 1 'échantillon emmagasine de 1 'énergie q u '  i l  rest i tue lentement au 

cours du temps en déformant élastiquement l e  système de compression. L'aug- 
mentation de contraintes, t rès  rapide dans les premiers instants, a t t e in t  
au bout de cinq minutes des valeurs proches de 3 kg/mm? A t i  tre i n d i  cati f ,  

1 notons que l e  polystyrène montre un comportement identique, bien que 
1 ' augmentation de contraintes s ' effectue dans des proportions nettement 
moins considérables. 

L'analyse développée pour l 'étude des relaxations de contraintes 
s ' applique i ntegralement il ce nouveau type d a  essai . La déformation ané- 
1 astique de 1 'éehanti 11 on étant supposée thermiquement activée, la seule 
différence intervient au niveau de la  contrainte effective. Elle vaut 
ae =a i  -Oa car l a  contrainte interne ai travai 1 l e  tandis que aa s ' oppose 

I à ' a  dWoraiation. On é t ab l i t  alors facilement que : 



oli M représente 1 ' t t l a s t i c i t é  du système de compression seul e t  K l e  
30 i  

c o e f f i c i e n t  de durcissement d é f i n i  par : K=- .  
a ~ a  

Des expériences réa l isées à température ambiante e t  quelques 

autres à basse temperature montrent que l a  r e l a t i o n  précédente d é c r i t  

b ien l a  va r i a t i on  de aa au cours du temps. A température ambiante, les 
vo l  unes -v* s 'é lèvent à environ 1000 A3 . Toutefois , une i n t e r p r é t a t i o n  

complète du phen&ne d ' an t i - r e l axa t i on  ne semble pas actuellement. possi- 

b l e  car il nous f aud ra i t  t e n i r  compte d 'un  ce r t a i n  nombre de paramètres 

qu i  in f luencent  directement l e  c o e f f i c i e n t  de durcissement K , notamment 

l a  valeur de l a  con t ra in te  in te rne  a i  au moment du t e s t  e t  l e  temps de 

décharge de 1 ' échanti 11 on. 
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