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La déformation plastique des polymères amorphes en-dessous de 
l a  température de transition vitreuse, Tg, a d'abord été étudiée par  des 
modèles issus de l 'étude des écoulements de fluides : modèles rhéolo- 

giques [ l ]  , ou modèles dérivés de ce1 ui d' Eyring [ 21 , e t  tenant compte 
. des cinétiques particulières à la viscoélasticité de ces matériaux (notion 

de volume l ibre ,  loi de Mill iam-Lande1 -Ferry) [ 3,41 . Le comportement à 

basse température e s t  cependant d i f f i c i l e  a decrire par ces méthodes qui,  
tout au moins pour 1 es modèles rhéol ogi ques , ne permettent pas de re l i e r  
l a  déformation â u n  mécanisme particulier à 1 'échelle mol écu1 aire. Pl us 
récemment des analyses en terme de processus thermiquement activés, plus 

proches des modèles de plas t ic i té  des solides, ont été proposées [5,6,7,8] ; 

l a  déformation e s t  dans ce cas supposée s'effectuer par l e  franchissement 
de barrières d'énergie locales, à l ' a ide  de l a  contrainte e t  de la tempé- 
rature. Lorsqu'un seul mécanisme contrôle la p las t ic i té ,  la vitesse de 
déformation s'exprime simplement par une loi d'Arrhenius. A l 'origine ce 
type de cinétique e t  l a  thermodynamique de ces phénomènes o n t  été dévelop- 

pés pour des matériaux cr is ta l l ins  e t  appliqués à des études métallurgiques. 
L'extrapolation trop rapide de ce formalisme au cas des polymères amorphes 

a pu conduire à des résultats discutables [9,10] . 

Cette étude consiste en l'analyse thermodynamique de la  déformation 
en compression du polystyrène atactique de 150 à 330 Kelvin, de manière à 

déterminer les paramètres d'activation e t  à préciser la cinétique gouver- 
nant la  plagtici t é  au-dessous de la température de transition vitreuse. 
Nous résumons tout d'abord les  caractêristiqueç qualitatives de la p las t i -  
c i t é  des polymères e t  leurs conséquences sur l'hypothèse d'un phénomène 
d '  activation localisé. Nous rappelons ensui t e  1 es définitions des para- 

mètres d i  activation e t  leurs relations avec 1 'expérience, en précisant no- 
tament 1 ' existence de deux methodes i ndépendantes de détermination de 
1 'énergie 1 ibre, qui permettent de  tes ter  la validité de la cinétique sup- 

posée. Avant d'analyser les  résultats dans l e  domaine de basse température, 
nous décrivons les procedures expérimentales d'élaboration e t  de déformation 
des échantillons, en insistant  sur l'influence des traitements thermiques 

sur les weetcSa.tiw mtkaniques. 



DEFORlATIOl P A l S  LES POLYIERES, 



Les polymères amorphes, dans la phase vitreuse, peuvent présenter 
après décharge des déformations relativement importantes. Ce1 les-ci sont 
cependant recouvrables après un temps de vieil  1 issement q u i  dépend de la 

température utilisée. Il e s t  donc plus exact de parler de pseudo- 
plast ici té  ou d 'anélast ici té ,  c'est-à-dire de déformation de nature en- 
tropique, faisant intervenir des dépl iements de chaTnons sans déplacement 
du centre de gravité des chaînes polymériques. Une vraie plast ici te  d'écou- 
lement caractérisée par une déformation non recouvrable (déplacement des 
centres de gravité des pelotes polymériques) peut également exister dans 
des conditions particulières, par exemple en extrusion où les vitesses de 
déformation en cisaillement sont importantes. Par simplicité de langage 
toutefois, nous nous rangerons dans cette étude à 1 'usage courant, en 
employant la dénomination "plastique" dans u n  sens plus laxiste qui dési- 
gne toute déformation rémanente même lorsque celle-ci es t  recouvrable. 
L'état vitreux n 'est  pas u n  é t a t  d'équilibre thermodynamique, mais les 
temps de relaxations caractéristiques de l a  décroissance du volume l ib re  
sont t rès  grands comparés aux temps de réponse associés aux mkanismes de 
déformation [ 111 . Ceci donne aux effets  anél asti  ques observés dans 1 es 
polymères vitreux une certaine ressemblance avec les phénomènes de plast i-  
c i t é  e t  pe~met d '  analyser l e  processus de déformation dans une configura- 
tion structurale gelée des chaînes moléculaires, qu'on peut considerer 
comme métastable. 

La.simple observation du comportement mécanique en déformation cy- 

clique [ 121 à vitesse imposée, ou cel le de la formation des bandes d e  

cisaillement [13,14], conduit à penser que la déforma*tion e s t  contr6lé.é 
par la dépéndance en contrainte e t  en température de la  nucléatian e t  crois- 
sance de "germes" de pl ast ici  té. L'existence d ' u n  adoucissement (crochet 
de compression) sur 1 es  courbes 'contrai nte-déformation de polymeres t e l  s 
que l e  polystyrène e t  l e  polycarbonate a é té  reliée aux phases d'incubation 
e t  de propagation de t e l s  germes. Ces remarques sont à la base de modèles 
récents qui décrivent 1 a dépendance en température de la contrainte d 'écou- 
l ement de polymères te1 s que 1 e polystyrène e t  l e  polyméthylméthacrylate 

f 6 , 7 , 8 ] .  Sous contrainte e t  à température non nulle, un cisaillement e s t  
supposée s& produire dans de peti ts  volumes de matière, grâce aux fluctu- 
ations thekmiquez ; Ia déformation pl astique se dgveloppe lorsque l a  , 

', 



cont ra in te  appliquée permet aux zones c i s a i l l é e s  de dépasser une t a i l l e  

c r i t i q u e  ins tab le .  La géométrie du germe de déformation a é té  associee, 

s o i t  à l a  formation de p l iage sur une macromolécule ou simultanément sur 

p lusieurs macromolécules voisines [ 8 ]  , s o i t  à un disque de matiere dont 

l 'épa isseur  es t  comparable aux dimensions d'un monomère [ 6 ] .  La hauteur 

de l a  ba r r i e re  d 'énergie à f ranch i r  peut ê t r e  déduite de l a  réact ion 

é las t ique &veloppée par une matr ice non déformée entourant l a  région 

c i s a i l l é e .  Ceci e s t  t o u t  à f a i t  analogue aux mécanismes de d is loca t ions  

qui  se produisent au cours de l a  déformation c r i s t a l l i n e ,  l e s  régions c i -  

sa i l l ées  é tan t  dé l imi tées i c i  par des d is locat ions de Vo l te r ra  : d i sc l i na -  

t i ons  ou boucles de d i s l oca t i on  de t rans la t ion .  11 f au t  cependant no te r  que, 

contrairement au cas des cr is taux,  l 'hypothèse de défauts préex is tants  dans 

l a  s t ruc tu re  avant déformation n ' es t  pas nécessairement f a i t e  dans l e  cas 

des polymères. 

Il e s t  donc intéressant,  indépendamment de toute hypothese sur  

l ' ex is tence  d'un mécanisme unique à l ' é c h e l l e  moléculaire, de développer une 

étude thermodynamique de l a  déformation en t a n t  que processus t h e r m i q u e n t  

ac t ivé ,  a f in  d 'ob ten i r  l e s  deux paramètres importants de ce1 u i - c i  : 1 'énergie 

d ' ac t i va t i on  fiGa e t  l e  volume d ' a c t i v a t i o n  V a .  Dans l e  cas simple d 'un 

mécanise uhique l a  v i tesse de déformation s u i t  une l o i  d'Arrhenius : 

a, e tan t  l a  con t ra in te  appliquée. De façon équivalente on peut ob ten i r  

1 'énergie l i b r s  de Gibbs en inversant 1 'équation (1) pour une v i tesse E 
imposée : 

Une: des questions évidemment importantes a résoudre e s t  de savo i r  

s i  l a  dépendance en cont ra in te  de l a  v i tesse de déformation a 1 i e u  dans 

1 'exponentiel l e  ou dans l e  fac teur  pré-exponentiel Eo , 1 'energie AG, 

é t an t  a lors:  essent ie l  lement constante. Le premier cas peut se formal i ser 

en in t rodutsant  l a  dér ivée de AG, par rappor t  à l a  con t ra i n -b  ; homogène à 



un volume, c e t t e  quant i té ,  d i t e  volume d ' a c t i v a t i o n ,  peut a l o r s  ê t r e  r e l i é e  

à l a  t a i l l e  c r i t i q u e  des germes de p l a s t i c i t é  précédents. Toutefo is ,  il e s t  

essen t i e l  de rappe ler  qu'une t e l l e  q u a n t i t é  n ' e x i s t e  pas tou jou rs  ; c ' e s t  

l e  second cas. Nous montrons dans c e t t e  étude q u ' i l  en e s t  a i n s i ,  en par- 

t i c u l i e r ,  pour l e  mode de déformat ion du po lys ty rène a t a c t i q u e  aux tempé- 

r a t u r e s  l e s  p lus  élevées du domaine v i t r e u x .  





Selon 1 'analyse thermodynamique développee dans l e  cas dés cristaux 

[15,16], l'energie de Gibbs AGa du processus de déformation est uniquement 
fonction de la contrainte aa e t  de la température pour une pression e t  une 
"microstructwen (caracterisee par 1 e terme go ) constantes : 

Par définitjon la  quantité - - ]T , p  , homogene à un vol um , es t  appelée 

(aAGa)p,oa es t  appelée en- volume diac2ivation V a .  De méme Ta quantité - - 
tropie dSact$vation. Ce dernier terme provient de la dépendance en tempéra- 
ture de l'énergie Ga, essentiellement par l'intermediaire de la variation 

du module cfe cishillement P(T) .  Dans les cristaux, i 'expérience inontre que 
cette variakim const9tu-e bien le  terme principal de l a  contributton entro- 
pique. Dans* les palyisières un terne supplémentaire doit être introdui t pour 
rep&sent.er ?a diminution d'entropie bue aux depliements de chaînons pendant 
la d6ifarmai~~on [il] . ASa s'exprime ainsi sous la forme : 

ASp e s t  ~l'~ccroissament d'entropie d0 3 la variation des constantes Blas- 
tiqiies avec l a  temp@ratuPe lorsqu'on suppose que AGa est simplement pro- 

portionnel 3 ce1 'tes-ci . Ce terme' AHa , qui  entre dans 1 'expression de 
AS,, , e s t  l'*enthalpie d'activation définie par : 

4Ma *,AGa + TASa 

Se% est abalogslç* au terme entroplqrre rencontré en élasticité caoutdrou- 
tique f 173 ; ve @tant un nombre de chaînes "actives" par unité de volumë, 
e t  Ae0 , Fa d e ~ m i o n  dans 1 a mm cisai 11 ée dont l a  valeur est ggnéral e- 

x 
ment de I ' h  de Puni* td.$&2&., X,? &t & I Q S S ~ J ~ ~  rJe montrer que ASe% 



est  en général négligeable devant AS,, [ I l ]  s o i t  : 

T . d,, n H a + ~  n ~ v a  
AGa AG,, = 

1 -Le& 
i1 dT 

AGa peut également ê t re  obtenue par in tégrat ion à p a r t i r  de sa 

dérivée p a r t i e l  l e  en contrainte, Va = - [=lT . Il faut  toutefo is  t e n i r  

compte de ce que AGa es t  une fonction de deux variables indépendantes, 
aa e t  T ,  l a  dépendance en température, ASa , ne pouvant pas e t r e  

négligée dans l e  cas des polymères [ 5 ]  . L ' in tégrat ion ne se f a i t  donc pas 

directement ; cependant Cagnon [ 181 a montré que 1 ' introduct ion de l a  
Ga var iable rédui te  - *po=- r  , p0 étant l e  module de c i s a i l  lement à teinpé- 

Fi 
ra tu re  nulle, permet de construire une fonct ion à une seule variable, 

e l  i m i  nant fa  dépendance expl i c i  t e  en température, soi t : 

AG, = - 1 va(T) d.r 
T 

avec 'tM = OM , contrainte d '  écoul m e n t  à zéro Kel v i  n . Cette expression 

n 'est  bien! sûr applicable que s i  l a  dépendance en température de AGa est  

supposée 8.m identique à ce1 l e  des constantes élastiques, c'est-a-dire 

dans l e  ca& où hSe2 es t  négl igé . 

3.2 RELATTUM AVEC L'EXPERIENCE 

te$ paramètres directement accessibles ne sont n i  &Ga , tri ANa 
e t  Va  raaqs seulement, quelles que soient les méthodes u t i l i sées ,  l es  

&pendonces en contra inte e t  en température de l a  vitesse de d & f o m t i o n  : ~. 

11 es t  do& indispensable de déterminer l e s  re lat ions entre les grandeurs 

d' a c t i  vat iof i  e t  les grandeurs mesurees. Di f férents essais mécaniques per- 

mettent d ' scceder- à ces dernières [ 191 ; cependant nous ne decrf wms dans 
ce qui suit k. odes u t i l i s é e s  dans ce t te  étude. 



3.2-1 y=-g'/c;l:gtt~ 

V o  est  accessible, s o i t  par l a  mesure de l a  difference de con- 
t r a i n t e  r i iaul t an t  d'un changement dans l a  vitesse de déformatfon, dans 

un essai O@ ce1 l e -c i  es t  constante ( vo i r  équation 7 ) ,  s o i t  par un essai de 

relaxat ion de contrainte. Dans ce dernier cas, l a  déformation t o t a l e  es t  

maintenue constante e t  l a  décroissance de 1 a contrainte au cours du temps 

e s t  o b s e r r k  : 

Q 

%ot. = Ee, + e,, = 0 

où Eefi egt  l a  déformation élastique équivalente à l 'associat ion en 
a série de l h  machine e t  de l 'échant i l lon ,  & = -  ; l a  valeur i n i t i a l e  de M 

cet te d é f o m t i o n  es t  en par t ie  convert ie en déformation plastique ( i c i  

pseudo-plastique, au anélastique, c f .  paragraphe 2)  à l a  vitesse : 

b u s  cmsigirrons l a  cinétique de déformation plastique suivante : 

m EpL = AG exp - AGa ( T v ~ a )  
kT 

où A est:uwe constante. L'équation d i f f é r e n t i e l l e  (8) s8int&jre eh ut i -  

1 fsant un &veloppement 1 im i té  de l a  v i tesse EpL : 

aan E Soit, compte tenu de l a  de f in i t ion  de Y. (equation 7) ,  V o = t T  (4) 
O Vo 'AU gpe = €(O) exp - - 

kT 

L ' in tégra t ton  de l1équat?on (8) conduit â l a  l o i  de re laxat ion de con- 
t r a i n t e  auk temps courts : 

OU c est:- de m p s .  Nous supposm fef $rr;~- IQ W f f i c i e n t  



a0 de consolidation du polymère, K = (-1 , es t  nu1 ; lorsqu'il n'en e s t  

pas a ins i ,  V o  dans l'équation (10) doit ê t re  remplacé par u n  volume 
"apparent" voX proche de V, ; ce cas e s t  explicité dans 1 'annexe 2 .  

Vo e s t  l i é  d'autre part au volume d'activation V a  par les relations ( 7 )  
e t  (9), qui s'expriment ici  : 

a(o) étant l a  contrainte de départ de la  relaxation. Cette relation 
montre qu'on ne peut atteindre V a  que s i  la quantité - kT es t  négH - 

a(o)  , # a AGa geable devant la  quantité Va = - (-1 . C'est-à-dire lorsque le  volume 
aoa T 

d'activation Va e s t  l e  terme essentiel de la sensibil i té  de la vitesse 
de déformation à l a  contrainte q , ou encore que cet te  dépendance 
en contrainte e s t  essentiellement exponentielle. Pour s 'assurer que la 
grandeur mesurée Vo e s t  bien identique à V a  , c'est-a-dire une dérivée 
de Ga, i l  suf f i t  de s'assurer que l ' intégration de Vo (équation 6) 
permet d'obtenir 1 'énergie AGa ; dans ce cas les équations ( 5 )  e t  (6 ) ,  
qui sont deux méthodes de détermination indépendantes, doivent conduire 
au même résultat.  

Une des façons de mesurer AHo e s t  de part ir  de l a  relation de 
Maxwell que l 'on peut écrire lorsque la vitesse de déformation e s t  seule- 
ment fonction des deux variables Ga e t  T . En e f fe t  :pl , définie par 
1 'équation (9), es t  en général une fonction de la  contkainte, de l a  tem- 
pérature e t  d'une variable structurale d u  matériau ; s i  on prend soin de 
laisser  la  structure constante, on peut alors ecrire la relation de 

Maxwell correspondant à E = f  (o,,T), c'est-a-dire ici  compte tenu de 
1 'équation 47) : 

Les quanti$& Vo e t  a a, , nécessaires pour obtenir &O par 1 ' inter- 
mgdiaire d e  l'equation (12), doivent donc ê t re  mesurees dans l e  m&w etat 



structural, c'est-à-dire mesurées sur le même échantillon, ou tout au 
moins sur des échantillons aussi semblables que possible et dans des états 
"correspondants", par exemple à la limite d'élasticité. 

D'autre part l'expression de l'enthalpie d'activation AHa est 
déduite de l'équation (1) : 

Il apparaît clairement que, dans le cas où le facteur pre-exponentiel E,  
peut être considéré comme constant, AHa est identique à la quantité 
mesurée Mo . 





4,l ELABORATI ON ET CARACTERI SATION DES ECHANTI LLONS 

Des essais préliminaires de mise en forme ont é té  effectues a 
part ir  de petites quantités de polystyrene atactique monodisperse 
(polymérisation anionique) synthétisé au Laboratoire. Les masses l e s  plus 
faibles (2.103 e t  2.104) se sont avérées trop sensibles aux chocs ther- 
miques pour réal iser  des éprouvettes de grande ta i l  le .  Nous avons u t i l i sé  
un polystyrène atactique de plus grande masse, fourni par 1'Ecole des 
Hauts Polymères de Strasbourg ; son indice de polydispersité e s t  de' 1,17 ; 
sa masse moléculaire moyenne en nombre e s t  191.103. 

4.1-1 Procédures de moulage e t  de recuit ------------------- -------------- 
Des cylindres o n t  été réalisés par compression sous vide du poly- 

mére à 423 Kelvin. La poudre ut i l i sée  es t  préalablement fortement compri- 
mée à température ambiante dans la  colonne de moulage, puis dégazée à 

chaud durant environ quatre heures, a v a n t  l a  descente du piston de compres- 

sion. Le schéma du moule (Figure 1)  montre les cales ajustées qui fac i l i t en t  
l'opération de démoulage e t  la partie rapportée au-dessus du piston qui 
permet l 'application d'une pression supplémentaire en f in  de manipulation. 
Les cylindres obtenus de cet te  manière sont fortement biréfringents, prin- 
cipalement aux extrémités. Nous avons donc effectué un recuit  au-dessus 

du Tg afin d'él iminer les concentrations de contrainte qui rendent l e  
matériau très inhomogène. 

Nous supposons que 1 ' eff icacî t é  d '  un  tel recui t correspond au 
déplaceme~t du centre de gravité des chatnes de polymère, organisées dans 
l'espace sous la forme de pelotes, sur des distances comparables à leur 
di ametre moyen ; c'  e s t  -à-di re encore, qu '  un certain nombre de chaînes se 
réarrangent après recuit en s'iwtercalant entre proches voisins de  façon 
à relâcher les contraintes internes. Les temps e t  température a u t i  1 iser 

peuvent alors ê t re  déduits d '  u n  simple calcul de diffusion qui rend compte 
de t e l s  mouvements moléculaires au-dessus de T g .  Ce calcul es t  explicité 
dans l'annexe 1, en suivant le modèle de diffusion dévelogp4 par 

Bueche 1441 . 

Les recuits sont effectués sous a i r  pendant deux heures à 413 K .  
dans une datrlce de dtapensions un peu supérieures a ce1 les  de l t@chantl l  lon 



- Figure 1 - Seh6mzi du m i e .  



permettant une éventuelle expansion latérale sans trop altérer pour autant 
sa verticalité. Le refroidissement est ensuite effectué à 5O/min jusqu'à 
la température ambiante. Ces conditions expérimentales correspondent essen- 
tiellement aux résultats du calcul précédent ; un certain ajustement est 
toutefois nécessaire afin d'éviter unécoulement visqueux qui entraînerait 
la perte de la forme initiale et la formation à haute température de vides 
ou bulles'de dimensions importantes. Sans qu'il soit possible de donner une 
expl ication préci se à ce dernier phénomène, on peut envisager 1 ' hypothèse 
soit d'un dégazage insuffisant, soit d'une dégradation s'accompagnant du 
dégagement de produits gazeux [21] . Nous sommes parvenus, en optimisant 
les conditions de moulage et de recuit a obtenir des micro-pores de dia- 
mètre moyen inférieur ou égal à 10um qui ne semblent pas perturber la 
reproductibilité des caractéristiques mécaniques ; seule la présence de 
pores supérieurs à 500pm augmente la valeur des volumes d'activation 
mesurés. 

L'efficacité des recuits est aisément vérifiée par la disparition 
de toute biréfringence. De plus, i l  faut remarquer que nous avons pu réa- 
liser des déformations successives jusqu'à 30%, sur un même échantillon 
restauré chaque fois à 413K. . Celles-ci conduisent à des courbes rigou- 
reusement superposables et à des volumes d'activation identiques. 

Des éprouvettes en forme d'haltère sont obtenues par tournage des 
cylindres moulés précédents, puis soigneusement polies à la pâte d'alumine ; 
la rectification des têtes assure un parallélisme au-centième de millimètre. 
Ce type de géométrie apparaît plus stable qu'un cylindre ou qu'un parallé- 
lépipède dans le cas d'une déformation l . fortement hétérogène. Le polysty- 
rène testé au-dessous de la température ambiante présente en effet un tel 
type de déformation, caractérisé par le développement d'une seule grande 
bande de c"iaillement, alors qu'au-dessus de 300K. apparaît un nombre im- 
portant de bandes plus fines qui rendent la déformation plus homogène et 
permettent d'obtenir une forme en barillet. La transition entre ces deux 
modes a étZs étudiée en détail par Bowden et Raha [13,14]. 

te rapport entre les sections des têtes d'éprouvettes et de la 
partie centrale est égal a deux, ce qui permet en première approximation, 



en négligeant les répartitions de contraintes inhérentes à ce type de géo- 

métrie [ 2 2 ]  , de considérer la déformation plastique comme localisée dans 
la zone centrale. Ceci se vérifie d'ailleurs en observant que les couleurs 

de biréfringence, caractéristiques des déformations élastiques, persistent 

dans les têtes au-dela de la contrainte d'écoulement de l'échantillon. 

En conséquence, toutes les courbes contrainte-déformation présentées 

par la suite gnt été calculées en utilisant comme longueur initiale d.'échan- 

ti 1 1  on 1 a hauteur de 1 a partie uti 1 e, entre congés, soit Ro = 7,5 mm . Les 
contraintes représentées sont des "contraintes vraies" cal cul ées à parti r 

des sections instantanées, en supposant une déformation à volume constant : 

AR Fa étant la force appliquée, So la section droite initiale et E =- 

la déformation. 
Qo 

4.2 ITJF~~~~ENCE DES TRAITEMENTS THERMIQUES 

Latinfluehce des traitements thermiques sur la déformation, notam- 

ment des J ,itesses de refroidissement utilisées au passage du Tg , a été 
signal& dans plusieurs études [23,24,25] . C'est 1 'ampli tude du crochet 
de d?form&ion qtii est la pl us affectée, 1 a contrainte de pailer corres- 
pondant ad domaine pl astique étant généralement nettement moins modifiée. 
Nous avons verifié cet effet à température ambiante pour deux échantillons 

refroidis après recuit, respectivement à 5O/min et trempé (passage de 

413 K. a P93K. en quelques secondes). La figure 2 montre que l'échantillon 
trempé preente la contrainte maximale la moins élevée, l'écart étant en- 

viron de 10MPa. Ces variations'sont à rapprocher du plus ou moins grand 

excès de volume libre retenu au passage du Tg pour des vitesses de refroi- 

d i s s e n t  Blevées. La transition vitreuse se caractérise en effet par une 

modi ficatibn brutale du coefficient d'expansion vol umique du polymère, le 

volume exsédentaire par rapport 3 l'état vitreux étant dû à la formation 

par diffusBon de micro-i nterstices moléculaires uniformément répartis [ 441 
(Figure 3)k Lorsque le refroidissement s'effectue à partir d'une tempéra- 

ture sclpé+eure a la transition vitreuse, la diminution de volume 1 ibre est 
aimi PI&$$ Q ia viiPaBtim de diffusion deja évoquée au paragraphe 4.1-1 . 





- Figure 3 - 
Vohime spécifique du polystyrdrm en fonction de la température 
d'après RUSCH 1281. 



A une température donnée, si la vitesse de diffusion devient plus lente 
que la vitesse de refroidissement utilisée un volume libre excédentaire 
persistera dans la zone vitreuse. La vitesse de diffusion se ralentissant 
de façon exponentiel le i l  est cependant difficile de réaliser des vitesses 
de refroidissement suffisamment lentes ; on pourrait envisager, en se fon- 
dant sur les calculs de diffusion développés dans l'annexe 1, d'éliminer 
en partie l'excès de volume libre par des recuits successifs proches du 

Tg, s'efforçant de réaliser un refroidissement de plus en ?lus lent en 
programmant des décréments de température de plus en plus longs. Ce pro- 
blème, un peu en annexe dans le cadre de cette étude, n'a pas été approfondi. 
Les méthodes de vérification de 1 'efficacité de tel s recuits pourraient Stre 
des mesures très précises de densité ou d'amplitude des pics d'analyse en- 

thalpique différentielle [27,28], bien que pour cette dernière méthode 
la signification thermodynamique de tels pics dans le cas des polymères 
atactiques ne soit pas à ce jour clarifiée [ 29,301 . 

La zone vitreuse n'étant pas un état d'équilibre, i l  se produit 
également un vieillissement décelable à température ambiante 127,311 . Nous 
1 'avons mis en évidence sur deux échanti 1 Ions identiques, testés dans les 
mêmes conditions, avec un écart de vieillissement de l'ordre de sept mois 
(Figure 4). Dans ce cas c'est la contrainte maximale qui est seule affectée, 
la contrainte de palier restant rigoureusement identique dans les deux 
essais de déformation. 

4,3  PROC DE DEFORMATION 

Les essais en compression ont été réalisés sur machine fnstron de 
150 a 330 Kelvin, a vitesse constante E ,  = IO-' s-' . Un montage spécifique 
a été mis au point pour répondre ,aux exigences suivantes : 

- L'utilisation d'un bain réqulé en température impose un montage de 
compression inversé, suffisamment rigide pour ne pas faciliter arti- 
ficiellement le développement d'une déformation hstérogène. 

- La mfse en température de l'échantillon doit etre aussi rapide que 
possible pour permettre des essais de sauts de température en 
déformation. - Pour 3 v i  ter 1 ' inf 1 uence de 1 'environnement sur le phénoméne de f issu- 
rati~n [32] 1 'eprouvette dait &%re isolée des 1 iquides de 
refrbidi ssenrent . 
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Une vue d'ensemble du montage est montrée sur la Figure 5. Le 
plateau de compression supérieur est fixé à la traverse mobile de la 
machine et le plateau inférieur à la ce1 liile de mesure de force par un 

ensemble de tiges et de plateaux intermédiaires. Le maintien du parallé- 
* 

lisme entre les deux plateaux de compression est assuré par le guidage des 

tfges au moyen de roulements. La zone de déformation est rendue étanche 
par un soufflet Mtalli que (voir Figure 6). Une circulation de gaz (argon 

ou azote) permet un travail en atmosphère séche et un thermocouple con- 
tr6le la température à proximité de l'échantillon. En outre la partie 
étanche est totalement immergée dans le bain thermostaté. 

Un bain d'huile est utilisé au-dessus de la température ambiante. 
Pour la gamae de basse température, les liquides de refroidissement utili- 

sPs sont successivement 1 'éthanol puis l'isopentane (au-dessous de 200 K.) ; 
ceux-ci sont refroidis par une circulation d'azote liquide et la régula- 

tion est as$uree à +0,5OC. Tous les essais ont été réalisés avec des 
éprouvettes ident-iques préparées selon la procédure exposée au 

paragraphe 4.1 . 

4,4 MESU* BU MODULE DE CI SAILLEMENT 

La éonnaissance du module de cisail lement 3 chaque température est 
indispensable pour la d6termination de 1 'énergie d'activation î3 partir des 
équations ( 9 )  et (6). Nous avons mesure le module d'el astici te de 140 tî 

330 Kelvin en utilisant un appareil du type Rheovi bron DDV I I  3 la fré- 

quence de 15 Hz. Une defomtion cycl ique sinusoçdale est imposée à des 
films de polymere de 100 pm d'épaisseur dans notre cas ; la mesure de la 

force résultante permet d'obtenir les modules de conservation E '  et de 

perte En . Les températures infépieures a la température ambiante sont 
ealisées par circulation d'air sec refroidi par l'azote liquide ; la ri?- 
gulation s'effectue simplement par réglage du débit d'air, ce qui permet 
néamoins ude stabilisation suffisante dans le temps de la mesure. Si le 

indule complexe est note E'= E '  t iE'' , la mesure du paramstre D (homo- 
géne à l'inverse d'une force par unité de longueur) permet de calculer : 

2*109 (en dyn/m2) 1'*1 "5' * * o - i (  



- Figure 5 - 
Pian g6néral du montage de ddformetion. 



dimensions de I #  éprouve t te  m mm 

- Figure 6 - 
Pfan de la zone de compression. 



où L est la longueur du film en cm , S sa section en cm2, A une 
constante e t  k un facteur correctif (dependant essentiel lement des 
pinces de fixation de 1 'échantillon aux capteurs de force e t  de déplace- 
ment). k , constant sur la gamme de basse température, a été trouvé égal 
à 37 (c'est 1 'ordonnée à 1 'origine de la droite D = f(L) , L é tan t  la 
longueur du film). Le module de cisaillement u est déduit de / E*I , 
très proche'du module de conservation dans la aamme de température con- 
cernée, en utilisant le  rapport de Poisson égal à 0,33 [ 331 (voir 
Figure 7 ) .  

La pente de la courbe du logarithme de en fonction de l a  tem- 
pérature (Figure 8) détermine la quantité - dp utilisee dans l'équation 

IJdT 
( 5 ) .  A t i t r e  de comparaison, les valeurs obtenues par d'autres auteurs 
[34,351 utilisant u n  pendule de torsion à 1 Hz sont reportées sur la 
Figure 8. I l  faut noter que nos mesures, au moins en valeur absolue, sont 
assez imprécises enraison, pour une large part, des incertitudes de mesure 
sur les dimensions des films. Néanmoins les valeurs de pente utilisées 
dans l'équation (5) ou les rapports a util ises dans 1 'équation (6)  ne 

~ ( 0 )  
sont visiblement pas très affectés par  ces incertitudes. La valeur de 

~ ( 0  K.)  a été extrapolée para1 lèlement aux autres courbes pub1 iées soit  
p ( O K . )  = 1,27GPa . 









Les résultats  indiquent 1 'existence de deux modes de dt?formation. 
Cela n'apparaît pas sur la  variation en temperature de 1 a contrainte 
d'écoulement, mais es t  clairement visible par contre sur l e  volume Vo 
e t  les  grandeurs qui en dépendent, en particulier 1 'enthalpie AHa . Les 
déterminations de AGa par les équations ( 5 )  e t  (6 )  ne coCncident que 
dans l e  mode de basse temperature. 

Les courbes contrainte-déformation sont tracées en contraintes 
"vraies" obtenues par une correction de section supposant une déformation 
à volume constant (voir le  paraqraphe 4 . 1 ) .  Pour défi ni r 1 a contrainte de 
référence ut i l i sée  dans cet te  étude, ou limite élastique, nous avons suivi 

l 'évolution à la température ambiante du volume V o ,  mesuré pa r  relaxa- 
tion de contrainte, en fonction du  t a u x  de déformation (Figure 9 ) .  Dans l e  
domaine pré-plastique, où 1 e durcissement plastique n'est pas négligeable, 

Vo e s t  obtenu à part ir  des quantités V: (voir l'annexe 2 ) .  La Figure 9 
montre clairement que l e  volume Vo , ou Va dans la gamme de température 
où l 'on peut envisager l a  validi té  de l'équation ( l ) ,  se stabil ise à part ir  
d ' u n  taux de déformation correspondant au point B, avec une valeur carac- 
téristique du mécanisme d'écoulement plastique. Ce comportement, fréquem- 
ment rencontré dans l e  cas des cristaux [ 3 6 ]  , permet de donner une défi ni - 
tion plus physique de la 1 imite élastique, comme contrainte à laque1 l e  l e  
volume d'activation a t t e in t  sa valeur de palier. La contrainte en B corres- 
pond d 'a i l leurs  au point de déviation de la  pente élastique, à part ir  du- 

quel e s t  observé le  développement de bandes de ci sai 1.lement [37 ]  . La 
contrainte de palier (point A sur la Figure 9) ,  e s t  toujours, d'autre p a r t ,  
t rès  proche de cel le  du point B e t  représente l ' é t a t  d'écoulement station- 
naire correspondant. Elle apparaitt comme u n  paramètre plus fiable que l a  

contrainte maximale parce que moins sensible au viei l  1 issement (voir l e  
paragraphe 4.2) .  C'est pourquoi, contrairement à u n  usage quasi -genéral, 
l'étude en température a é té  réalisée en uti l isant  la  contrainte de palier 
e t  non l a  contrainte maximale pour definir les é ta t s  correspondants, de 

structure comparable, nécessaires à la détermination de 1 'enthalpie par 
l'équation ( 1 2 ) .  

La 4conErainte maximale e t  cel le  du palier varient lineairement en 
temp6rature jusqu ' à  150 Kelvin (Figure 10) ; au-dessous la fracture 
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- Figure 10 - 
Contraintes maximale et de palier en fonction de fa température. 
Contrainte maximale : * cette étude ; * d'après HOARE et HULL [32] 
Contrainte de palier : ce* étude ; O d'après EVANS [9]. 



i n t e r v i en t ,  à un niveau de cont ra in te  proche de l a  l i m i t e  é last ique,  

d é f i n i e  par 1 ' é t a t  B , c 'es t -à -d i re  encore à une valeur sensiblement 

égale à c e l l e  où dev ra i t  se s i t u e r  l e  p a l i e r .  Dans ces condi t ions,  un 

essai r éa l i sé  à 77 Ke lv in  par immersion d i r ec te  du montage dans 1 'azote 

l i q u i d e  a permis d 'ob ten i r  un po in t  supplémentaire. La Fiqure 10 montre 

que l a  1 i néa r i  t é  e s t  encore respectée à ce t t e  température. Par extrapola- 

t ion,  l a  con t ra in te  aM à O Kelv in a t t e i n t  l a  valeur de 270 MPa. 

Les r é s u l t a t s  d 'aut res  auteurs 19,321 sont également présentés ; 

bien qu'avec des valeurs légërement d i f fé ren tes ,  l es  courbes présentent 

l a  même l i n é a r i t é .  

Les volumes Vo ont  é té  mesurés aux niveaux de contraintes pré- 

cédents par l a  méthode de re laxat ion.  Le durcissement es t  nul à ce stade 

de déformation e t  l e  dépouillement de l a  courbe de re laxa t ion  conduit d i -  
k T rectement à l a  quan t i té  - La détermination graphique de l a  constante 
vo 

C ( v o i r  Figure 11) de 1 a 1 o i  (10) impl i que une er reur  d 'environ 10 % sur 

l a  va leur  du volume ; en prat ique C es t  de l ' o r d r e  de 60 secondes mais 

on constate que l a  l o i  (10) es t  su iv ie  pendant des temps A t  supérieurs 

à 300 secondes. Quelques essais de sauts de v i tesse on t  également é té  ob- 

servés à température ambiante, l a  concordance ent re  l e s  deux méthodes 

é tant  assez sa t i s fa isan te .  11 faut  cependant noter que l o r s  du passage à 

une v i tesse  supérieure E 2  i E l  , 1 a réponse du polymère se caractér ise par 

un é t a t  t r a n s i t o i r e ,  c 'es t -a-d i re  un crochet de déformation d'ampli tude 

plus f a i b l e  que c e l u i  observé à l a  v i tesse E l  qui rend t r ès  d i f f i c i l e  l a  

mesure de l 'accroissement de con t ra in te  résu l tan t  du changement de v i tesse.  

Notre choix s ' e s t  donc por té  sur '1 'essai de re laxa t ion  de cont ra in te  qu i  

peut é t r e  d 'au t re  p a r t  considCiré comme une méthode a l t é ran t  peu l a  s t ruc -  

ture.  La Figure 12 montre l a  va r i a t i on  de Vo en température,le compor- 

tement de Vo indique nettement 1 ' ex i  stence de deux modês de déformation : 

1 'un à basse température, caractér isé par un volume f a i b l e  e t  approxima- 

tivement constant, l ' a u t r e  caractér isé par un volume augmentant t r è s  net -  

tement avec l a  température. 
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La valeur de Vo à 293 K. est comparée dans le tableau qui suit 
aux déterminations obtenues expérimentalement ou à partir de différents 
modèles par d'autres auteurs. 

Tous ces volumes ont été calculés en contrainte normale (oa). La faible 
valeur trouvée par Evans [ 93 est probablement due à la méthode discutable 

utilisée par celui-ci pour la détermination des sauts de contrainte ; le 
manque de spécificité du modele de Bowden [6] quant à un mouvement local 
des chatnes macromoléculaires conduit à un volume très su~érieur au volume 
expérimental . 

Cette étude 

550 A3 

Nous avons déterminé l'enthalpie AHa puis l'énerqie AGa par les 
équations (5) et (6). Quelle que sqit la {méthode suivie la détermination 
des grandeurs d'activation depend de la connaissance du vol urne Va . Il en 
résulte, ainsi que nous le montrons! ci-dessous, que les résultats obtenus 
vont refléter et confirmer l'apparition de deux modes de déformation. 

i 
L'enthalpie AHa est obtenue par l'équation (12) à chaque tempé- 

rature d'e sai (Figure 13), en utilisant la valeur de Vo mesurée à la t 
contrainte ide palier, la quantité a Oa étant prise constante et égale 

Sauts de vitesse 
analyse en activation 

thermique [9] 

350 A3 

à la penteide la courbe de la Figure 10. Les résultats obtenus directement 

par sauts de température sont en effet difficilement exploitables à cause 
de 1 'état transitoire qui en résulte et des incertitudes de détermination de 
la section instantanée de l'échantillon pour des taux de déformation élevés 
(1 ' équi 1 i bre de température s ' effettue, dans 1 es mei 11 eures conditions , en 
dix minutes) . 

L16nergfa AG8 est tout d'abord évaluée 8 partir des grandeurs 
expérimentales précédentes Vo et AHa , reportées dans l 'équation (5), 

Loi d'Eyring 

1231 

875 Â3 

Modèle d'Argon 
[BI 

750 A3 

Modèle de 
Bowden [61 
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connaissant la dépendance en température du module de ci sai 1 lement. Les 

valeurs correspondantes sont Montrées Figure 14. Au-dessous de 280 Kelvin; 

AGa varie linéairement avec la température sous la forme (2) : 

La valeur élevée de a justifie a posteriori le fait de négliger le terme 

caoutchoutique de AGa qui est de l'ordre de kT [Il] . 

La deuxième méthode consiste à intégrer le volume Vo en utilisant 

1 ' équation (6). La contrainte à zéro Kelvin UM , qui apparaît dans cette 
équation, n'est pas connue avec précision mais cette difficulté peut être 

facilement évitée en ajustant un point avec la courbe obtenue précédemnent 

par l'équation ( 5 ) ,  par exemple le point de plu$ basse température acces- 

sible. Dans ce cas l'equation (6) peut être écr/ite sous la forme : 

avec AGa (160 K. ) A (160 K.)  , 

soit AG, (160 K.) p(T)  = A(T) 
si(160 K.) 

La détermination de AG, ( 160 K. ) permet donc 1 e calcul de A(T) , soi t de 
AGa (T) ; B(T) est obtenu par intégration graphique de la courbe Vo en 

fonction de la variable réduite r =  oa 'O. Dans ces conditions la con- 

trainte à zéro Kelvin 5~ peut etre déduite de i 'ajustement 

AGa (160 K.) = A (160 K.) , dans l 'hypothèse où le volume d'activation reste 

constant à très basse température et égal à 400 A3 (valeur extrapolée de 

la courbe, Figure 11). Nous trouvons ainsi une valeur de 280 MPa , en bon 
accord avec 1 ' extrapolation 1 i néaire faite précédemnent (paragraphe 5.1) 

de 270MPa. De plus la contrainte en cisaillement à OKelvin SM est 

alors égale à 140 MPa soit un rapport -- Sn - O, 1 , en accord avec 1 es 
lJ (0 1 

suggestions d'Argon [8] et la valeur de la contrainte théorique en cisail - 
lement du d # l e  de Frenkel [ 61 . 







Les résultats  précédents montrent bien l 'existence de deux modes 
de déformation. La température de transition entre ces deux modes es t  
apparue d'abord sur l e  volume Vo e t  donc également sur l 'enthalpie A H a .  

Par a i l leurs  e t  indépendamment, on remarque que la mesure du module de 
cisaillement p marque une décroissance accentuée à part ir  d'une tempéra- 
ture t rès  comparable. Cette transition rappel l e  ce1 1 e ,  t rès analogue, ob- 
servée sur les métaux amorphes 1381, au-delà d'une certaine température 
critique. Comme dans l e  cas des polymères [13,14], l e  mode de basse tem- 
pérature se caractérise par une déformation inhomogène due au développement 
de bandes de cisaillement t rès  localisées, alors qu'au-dessus de la tempé- 
rature de transition apparaît une déformation beaucodp plus homogène. Ce 

T f comportement e s t  à rapprocher de celui des cristaux au-dessus de - 2 T f  
étant la température de fusion, pour lesquels es t  observé à l a  fois  u n  
mode de déformation plus homogène e t  une décroissance t rès  im~ortante du 

module de cisaillement. 

- -- - -  

Au-dessus de 280Kelvin, les deux déterminations de AGa sont en 
parfait  accord, ce qui signifie que les  grandeurs Vo e t  AHo sont iden- 
tiques aux paramètres d'activation Va e t  A H a .  La dépendance en contrainte 
de la vitesse de déformation e s t  essentiellement exponentielle e t  u n  seul 
processus es t  mis en jeu. Ce processus peut être précisé par l'évaluation 
de t ro i s  paramètres : 1 a hauteur de 1 a barri ère d ' énergie AGo = AGa + G a  V a ,  

l e  volume critique Vc des régions cisai l lées e t  l a  densité p de germes 
de déformation, cet te  dernière quantité étant contenue dans l e  facteur pré- 

exponentiel Eo . 

La hauteur de la  barrière' d'énernie AGo e s t  montrée Figure 15. 

Bien que AGo s o i t  en principe dépendante de la contrainte e t  de la  tempé- 
rature [16] , nous obtenons sur l a  gamme de temnérature considérée une 
valeur approximativement constante de 0,65eV. 

En supposant un  cisaillement Aeo de l 'ordre de l ' un i té  dans un 
germe, i l  peut  ê t re  montrë que la t a i l l e  critique Vc de la région c isa i l -  
lée, dans Idquelle un  mouvement coopératif de chalnons s'effectue par 
activation thermique, e s t  de 1 'ordre de Va ( 111 . Dans notre cas, les  





bandes de c i s a i l l e m e n t  apparaissent env i ron  à 45" de l ' a x e  de compression 

de t e l l e  s o r t e  que l e  volume s i g n i f i c a t i f  e s t  deux f o i s  p l u s  grand que l e  

volume Va mesuré ( à  c o n d i t i o n  de n é g l i g e r  l ' i n f l u e n c e  de l a  composante 

hydros ta t ique de l a  c o n t r a i n t e  ; qu i  e s t  approximativement d i x  f o i s  moindre 

que ce1 1 e  des composantes de c i s s i  on [ 391 ) . Aux températures 1  es p l  us  

basses Va peut  ê t r e  considéré comme constant  de 1 ' o rd re  de 450 A3 ; l e  

volume c r i t i q u e  V c  correspondant e s t  donc de 900 R Q o i  t env i ron  5 à 

6 f o i s  l e  volume d 'un  monomère, évalué à 165 A3 à p a r t i r  de 1  a  densi t é .  La 

f a i b l e  va leu r  de V c ,  comparée au volume de 9 monomères suogéré par  Argon 

[ 8 ]  pour l a  fo rmat ion  de p l i a g e  sur une macromolécule, ind ique que l e  phé- 

nomène d ' a c t i v a t i o n  se c a r a c t é r i s e  par  des mouvements molécu la i res  t r è s  

l o c a l i s é s  sur  l a  chaîne. 

La dens i té  p  de germes de déformation peut  également ê t r e  estimée 

à p a r t i r  de l a  va leur  expér imenta le du c o e f f i c i e n t  a de l a  r e l a t i o n  ( 2 )  , 
cl = 17 . Le f a c t e u r  pré-exponentiel  go de l a  l o i  d '  Arrhenius (1) e s t  en 

e f f e t  évalué comme l e  p r o d u i t  de quat re  termes [ 111 : 

A. e s t  l e  volume de l a  rég ion  c i s a i l l é e ,  une f o i s  l a  propagat ion e n t i è r e -  
ment e f fec tuée  à p a r t i r  d 'un  germe, s o i t  Ao> V c *  V, e s t  l a  fréquence 

VD d 'a t taque  de l a  b a r r i è r e  égale à , où v, e s t  l a  fréquence de Debye, 

10' S-1  e t  n  1 e  nombre de monomères dans 1  e  vo l  ume Vc . Avec a = 17  

e t  E = IO-'' s- '  , Eo e s t  de 1  ' o rd re  de 3. 103 s-' avec v,= 1012 s-' , 
c e c i  correspond à pAO = 3.10-' . Puisque A, e s t  supér ieur  à Vc = 10-* 'cm', 

il v i e n t  p<3.1012 cm-3 . Cet te es t ima t ion  e s t  t o u t  à f a i t  comparable à ce 

que l ' o n  o b t i e n t  pour l a  dens i té  de boucles de d i s l o c a t i o n s  Nb dans un 
1: 

c r i s t a l  à l a  contradnte d'écoulement [ 40 ]  : N b = p  3/2 = 10' pour 
D i s 1  

p ~ i s l  - I O 8  . 

Au-dessus de 2 8 0 K e l v i n  l e s  deux determinat ions d 'éne rg ie  ne co in -  

c i d e n t  p l u s  e t  Vo n ' a  p l u s  l a  s i g n i f i c a t i o n  d'un volume d ' a c t i v a t i o n .  

Cependant l ' u t i l i s a t i o n  de l ' é q u a t i o n  (5), q u i  ne f a i t  pas i n t e r v e n i r  



d '  i ntggratim, reste évidement valable, à condition d ' y  porter 
A H a =  AHo e t  V a =  O .  Les deux points obtenus ainsi aux plus hautes tempé- 
ratures semblent se s tabi l i ser  vers 0,29 eV ( les  deux points sont marqués 
par u n  rond noir sur l a  Figure 1 4 ) .  

Cect permettrait d'envisager dans cet te  gamme de température un 
mécanisme d'énergie constante, la  dépendance en contrainte de l a  v i  tesse 
de déformation étant alors contenue dans l e  terne pré!-exponentiel Eo , 
sous la  forme pa r  exemple d'une loi puissance. Une zone de transition 
entre les  deux modes de déformation es t  visible sur la  Figure 14 ; e l l e  
correspond probablement au mélange des deux lo is  de vitesse. 

Le mode de haute température n ' a  pas é té  étudié en détail .  Nous 
pouvons néanmoins obtenir quelques résul t a t s  pré1 imi nai res en dépoui 11 ant 
les  courbes de relaxation de contrainte dans 1 'hypothèse d'une loi 
puissance (41,421 : 

u O Z = Aum exp - - kT 

m, A e t  Lio étant des constantes. 11 es t  aisé de montrer que la loi  de 
relaxation s '  exprime al ors, sans aucune approximation f a i t e  aux temps 
courts, comme pour les lo is  du type (1)  ou ( 9 ) ,  par la relation suivante : 

4 0 )  1 ( m - 1  - avec T = 7 
T 1 (17) 

a0 dtant l a  contrainte de début de relaxation e t  M le  coefficient élas- 
tique machine-échantillon. Dans ces conditions la pente de l a  droite ob- 

t tenue en traçant la  quanti t e  in..O en fonction de kn [ E  + 1) avec 
Do 

c = o(o)/~g(o) [ m-11  , permet d'accéder à 1 'exposant rn de 1 a loi puissance. 
Les résultats obtenus pour plusieurs températures sont regroupes dans l e  
tableau suivant : 



Il es t  c la i r  que dans l e  mode de basse température, contrbl é par une cinë- 
tique du type Arrhenius (1) , l e  dépouillement de l a  relaxation selon l a  

relation ( 1 7 )  e s t  tout à f a i t  formel. C'est pourquoi, les valeurs de m 
obtenues dans ce cas, non constantes en température, sont de plus t rès  
élevées, ce qui correspond à une approximation de la  loi exponentiel l e  (1) 

par une loi pui ssance : exp Va r am , avec m grand.  Pour les  températures 
supérieures à 280 K . ,  l e  coefficient m e s t  plus faible sans toutefois 
se stabil iser  totalement, 1 ' influence de la zone de transition entre .les 
deux modes étant certainement assez étendue en température. A 356 Kelvin, 
nous avons vérif ié  que l e  dépouillement suivant (10)  n'est valable effect i-  
vement qu'aux temps courts (environ les 600 premières secondes) alors que 
l e  développement en loi puissance es t  possible jukque 1800 secondes au- 
delâ desquelles les fluctuations de température perturbent l'enregistrement 
de la décroissance en contrainte. 

11 faut noter enfin que 1 'influence des traitements thermiques, 
étudiée au paragraphe 4 . 2 ,  sur les contraintes maximale e t  de palier à 

température ambiante, n 'es t  plus sensible à basse température. Nous l'avons 
vérifié à 230 Kelvin sur des échantillons trempés e t  refroidis à 5 O C / m i n  . 
Contrairement a u  mode de haute température, i l  semble donc que le volume 
libre ne joue plus de rôle important dans la  déformation au-dessous de 
280 Kelvin . 

Une étude en fluage, notamment par sauts de température au-dessus 
de 320 Kelvin, pourrait permettre de préciser ce mécanisme par la détermi- 
nation plus précise des enthalpies. 





L' analyse de la déformation en processus thermiquement activé 
apparart comme une méthode d' investigation intéressante de 1 ' état amorphe. 
Pour les polymères, elle nécessi te cependant une étude soigneuse des 

réponses aux tests couramment utilisés dans le cas des cristaux, afin de 
définir les conditions d'obtention de paramètres d'activation significatifs 

Le rôle de l'entropie apparaft ici comme un facteur essentiel dont i l  faut 
obligatoirement estimer la valeur. Dans ces conditions, i l  est possible de 
mettre en évidence un mécanisme unique de déformation, contrôlé par une 
cinétique de type Arrhenius, à basse température jusqu'à une température 

de transition, inférieure au Tg, et qui correspond approximativement à 

la température à partir de laquelle la décroissance du module de cisaille- 

ment s'accentue. Ce comportement n'est pas limité au seul cas du polysty- 
rène ; i l  a pu être vérifié également pour le polyméthylméthacrylate [43]  . 

La faible valeur du volume d'activation, lié au nombre de monomères 
ayant un mouvement coopératif lors du phénomène d 'activation, indique que 
la plasticité à basse température dépend de sauts de chaCnons trgs loca- 
lisés : ce comportement est encore plus accentué dans le cas du polymëthyl- 

méthacrylate [43]  . Les valeurs obtenues ressemblent donc plus a ce1 1 es qui, 
dans les cristaux, caractérisent le glissement activé de décrochements le 
long d'une ligne de dislocation, qu'à la nucléation complgte de toute une 

boucle de dis1 ocation (Bowden [61 ) . 

L'analyse thermodynamique ne permet pas de préciser davantage le 
mécanisme de déformation, en particulier au niveau de la géométrie de la 

pelote déformée. Ce problgme ne peut être abordé que'par des techniques 
d ' observation et de caractérisation des orientations préférentielles in- 
duites par déformation (diffusion des rayons X et des neutrons, mesures de 

1 ' 

biréfringence et de fluorescence). Ces techniques d'observation al 1 iées a 
1 ' analyse thermodynamique de 1 a déformation devraient condui re a une mi 1 - 
leure connaissance de 1 'état amorphe et permettre d'aborder plus aishent, 
dans une étape ultérieure, 1 es phénomènes de cristal 1 i sation induits par 
déformation. 

Enfin, i l  serait intéressant d'etudier le rapport qui existe entre 
1 es caracteri sati ons ci nétiques précédentes de 1 ' activation de 1 a d&forma- 
tion et le probletne pfatique important du relâchement des contraintes 



internes (accumulées lors d 'une précédente déformation) q u i  se produi t  

dans l e  polymere apres décharge lors de la "recouvrance" . Ce phénomène 
peut &tre abordé par 1 ' observation "d'anti -relaxationsn : on suit  apres 

décharge, l a  remontée progressive de l a  contrainte a ( t )  dans le  polym@re, 
qu i  apparaft lorsqu'on maintient ses dimensions constantes =  te). 
Nous avons f a i t  que.lqves observations pré1 imi nai res de cette nature, que 
nous rapportons dans 1 ' annexe 3 ; el 1 es indiquent en effet que 1 a ci né- 
tique qui gouverne a( t )  est tres semblable à celle mise en auvre .Pen- 
dant les essais prgcedents de relaxation de contrainte. 



A N N E X E  1 1 
l 

D E P L I C E I E N T S  l O L E C U L A I R E S  P A R  D I F F U S I O R  
AU-DESSUS DE T g  3 A P P L I C A T I O W  

A U X  C I U E T I Q U E S  D E  RECUIT. 

Le modele propose par Bueche (441 est  u t i l i sé  pour décrire les 
déplacements du centre de gravité des pelotes polymériques à des tempéra- 
tures supérieures à Tq e t  sur des distances comparables à leur t a i l l e .  
Dans u n  mouvement brownien, la distance quadratique moyenne < r 2  > par- 
courue par l e  centre de gravité d'une chaîne, pendant u n  temps t a la  
température T ,  est simplement exprimée par : 

6 es t  la distance de saut d'un chatnon, dans notre cas la séparation 

moyenne des chaînons, so i t  environ 5 A ; $(T )  es t  la fréquence de saut 
d ' u n  chaînon à l a  température considérée ; N* est  l e  nombre de ehatnons 
associé à chaque macromolécule. Ce dernier es t  calculé pour tenir compte 
des enchevêtrements entre chaînes intervenant au-dessus de Tg pour les  
hauts poids moléculaires (M > 40.000) e t  q u i  ont pour effe t  d'augmenter 
globalement la  viscosité par rapport au cas d'une chatne isolée. Dans notre 
cas, la  masse moléculaire étant de 2.105 , N* es t  estimé selon 1 'expression 
proposée par Bueche (441 : 

On obtient N*= 2,3.1OS soi t  un nombre environ 100 fois superleur au nom- 
bre  réel de monomères par chafne. La fréquence de saut, q u i  e s t  rel iee i3 

l a  viscosité, peut ê t re  expr ide  en fonction de la température et des cons- 
tantes de 1 a 1 oi de W i  11 iam-Lande1 -Ferry par : 



t a  Figure 16 montre l a  var ia t ion  de @ en température, calculee a p a r t i r  
de ng = lO1't2 poises s o i t  mg = 0,156 s-' pour Tg = 373 K. , e t  C? = 31,59 , 
C! = 50 (données expérimental es de Pierson [45] ) . 

Pour relacher les  contraintes internes dues au moulaqe, nous i m -  

posons un déplacement de centre de gravi t é  d'une moleeule d'une distance 

egale au double de son rayon de gyration, s o i t  <r2 >= 4S2 avec S =  1284 ; 

ce qui  est  equivalent S f a i r e  l'hypothèse qu'une molécule, a ~ r è s  recu i t ,  

occupe sensi b l  ement 1 a posi ti on d ' une de ses précédentes voi  s i  nes . Les 

temps de r e c u i t  obtenus à température croissante à p a r t i r  de Tg, sont resu- 

més dans l e  tableau suivant : 

I 

T K  Tg Tg+10 Tg+15 Tg+20 Tg+25 Tg+30 Tg+35 Tg+40 

t 114 ans 7mois 29 jours 5 jours 27 heures 7 heures 2 heures 45 minutes 

Compte tenu 

* 
@'$ 

des hypothèses s imp l i f i ca t r i ces  u t i  1 isées dans ce calcul les  

temps indiques ne peuvent représenter bien entendu que des ordres de grandeur 

des temps r8el  s , mais re f l è ten t  néanmoins d'une manière sat isfaisante 1 ' i n -  

f l r ~ e ~ @  des temp6ratures éfc sur l es  distances parcourues par di f fusion. 

Ce type de calcul  peut être appliqué au problème du r6équi l ibre du 

vblume 1 i bre apres un refroidissement bruta l  , évoqué au paragraphe 4.2 : 

S i  a l  e t  ag sont l e s  coef f ic ients  d'expansion volumique (en m3/g deg.) 

d'un polymère de masse moléculaire M , respectivement au-dessus e t  au-dessous 

de Tg (Figure 3), l 'exces de volume l i b r e  AVf entre deux temp8r&tures 

Tl e t  T2 , T1>T2>Tg, s'exprime sous l a  forme : 

AVf = (al - ag) (Tl - T2) 

s o i t  pour une seule pelote, macromol6culaire : 



- Figure 16 - 
rtelir 



hl 6tant l e  nombre d' Avogadro. Numeri quement avec a% - ag = 3,6. cm3/g O C  

e t  Tl = 423 K. , T2 = 383 K. nous. obtenons Avf = 4 800 A' . So i t  en supposant, 

pour s imp l i f ie r ,  une géometrie cubique : A = ( A )  . Le temps de r e c u i t  

nécessaire à Tz = 383 K. pour el iminer 1 'excès de vol urne Avf retenu entre 

Tl e t  T2 est  alors facilement obtenu en u t i l i s a n t  l a  l o i  ck diffusion 

précédente s o i t  : 

avec c$=$ (383 K.)  on obt ient  i c i  t e  24 heures. 



A N N E X E  2 

R E L A X A T I O N S  DE C O N T R A I l T E  DANS LE 
B O I A I I E  P R E P L A S T I Q U E  E T  DETERlllATIOl D U  
VOLUME D ' A C T I V A T I O N  E T  DU9 D U R C I S S E I I E I T .  

Le comportement d8&l@ments plast iques mobiles peut e t r e  é tud ié  
au-dessous de l a  l i m i t e  é last ique macroscopique d l ' a i d e  de l a  theor ie  des 

processus thermi quement act ivés [ 461 . D' autre  part ,  1 ' expression de 1 a 

v i tesse de déformation EPL par une l o i  du type (1) ou (9)  permet l a  des- 

c r i p t i o n  du phGnomGne de re laxa t ion  aux temps courts. 

Phys*iquement c ' es t  l a  cont ra in te  e f f e c t i v e  (aa - a i  ) , a i  e tan t  

l a  cont ra in te  in te rne  qui cont ra le  l e  phénoméne de re laxat ion.  Le dévelop- 

pement du logarithme de l a  vf tesse de déformation p last ique par rapport  a 
ce t te  con t ra in te  e f f e c t i v e  s'exprime sous l a  forme : 

avec  ho=^^^=^- Oat ,  K e tant  l e  c o e f f i c i e n t  de durcissement du polymëre, 

e t  M l e  c o e f f j c i e n t  e last ique machine-échantil lon.  

S o i t  compte tenu de 

avec 

O VZ AU 
: = E(o) exp - - 

t=O ' kT 

D'autre part, en r ir laxation, l a  v i tesse de deformation appliquée e s t  n u l l e  : 



L' intégration de 1 'expression différentiel le (c) obtenue a partir de (a) 
et (b) conduit à la loi de relaxation aux temps courts, précédemment citée 

(équation 10) : 

1 -d*e = - $ bu 
exp - du 

De plus, pour des ,relaxations successives effectuées par une même 
décroissance de contrainte Auo, i l  a été montré 1461 que les temps de 
relaxation Atn suivent la relation : 

btn = Atl exp - [(n - 1) i*iol M kT 

à condition que la quantite - vOAoo ne soit pas trop grande, par exemple 
kT 

Aa, 4 10 MPa , n étant le numéro de 1 'essai de relaxation. 11 est aisé de 

voir que la pente de la courbe an - At en fonction de n donne la quantité 
- At1 
V°K et donc, avec l'aide de la relation (a'), le volume Vo et le rapport M 
K/M dans tous les cas où le durcissement ne peut pas etre négligé. 

Expérimentalement, des relaxations ont été tout d'abord effectuées 
tout au long de la courbe de déformation durant des temps suffisamnent longs 

pour permettre une détermination aisée du volume V: . Ensuite, des relaxa- 
tions successives, en pratique cinq ou six, ont été faites aux m&mes niveaux 
de contrainte que précédemment, sur des échantill ons comparables, de manière 

à appliquer la relation (d)~. La différence de contrainte AGo choisie est 
de 1 'ordre de 2,s MPa . Sur la Figure 9, les niveaux de contrainte marqués 

d'une étoile correspondent a des valeurs de respectivement de 0.76 et 
0,48 ; les deux points suivants Sont situes dans la région de durcissement 
nul, où l'on vérifie qu'il n'y a plus de variation de temps Ati pour des 

relaxations successives6 



A N N E X E  3 

DESCRIPTION DU PHEWORENE 

Les échantillons,. après avoir été déformés plastiquement et dé- 

chargés (aa = 0) , présentent une remontée de la contrainte si on maintient 
leurs dimensions fixées dans la situation de décharge. La cinétique o(t) 
dans les temps courts suit exactement la même loi que celle de relaxation. 

En relaxation, la déformation plastique de l'échantillon se pour- 
d Ga suit jusqu'à -= O avec a, = M E ~ R  , M étant le coefficient élastique d t 

machine-échantillon et Ee& la déformation élastique ; l'échantillon est 
O donc en compression avec o a < O  et E p e > O  . Ici l'échantillon doit être 

considéré u m n e  en traction avec Sa> O et EpO,< O . La description de ce 

phénomène de restauration peut 6tre faite à partir de 1 'equation (b) de 

1 'annexe 2 et de la loi d'Arrhenius (1) ; seules les conditions aux 1 imites 

sont différentes : à t = O ,  a a z O  ; et la contrainte effective à utiliser 

est dans ce cas (ai - o a )  . Le développement du calcul, analogue à celui de 

l'annexe 2, conduit à l'expression formelle de la contrainte enregistrée 

en fonction du temps, pour les premiers instants : 

kT 
oa = -kn(:+l \  v* avec V* = V [ I + $ ]  

ExpGrimentalement, raaus~lairons vérifié ce type de loi à température 

ambiante, à condition toutefois que la vitesse de décharge ne soit pas su- 

périeure à 2.10'3 s'' auquel cas i l  n'est plus possible de suivre le ph@- 

nomène de restauration de la contrainte. Cependant les valeurs expgrimen- 

tales de V* , trouvees après décharge à une vitesse de 10'' s-' sont de 

l'ordre de 2 500A3 , donc: relativement plus importantes que celles qui 
caractérisent 1 a défomtian el le-même. 

En pratique, la valeur de Y* , et éventuel lement de K , pour un 
même polymere, permet d'apprécier son aptitude 8 restaurer plus ou moins 
rapidement me dêfomaticlr0. anel astique. 
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