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La demande industrielle en film de polyester est 

de plus en plus croissante et ce, malgr6 la concurrence d'au- 

tres thonnoplastiques en constant dOveloppement (notamment 
le polypropylène). C'est dans ce cadre que l'on assiste de- 

puis bient6t 25 ans à un développement important (10 % de la 

production annuelle) du poly(éthy1ène-téréphtalate) ou PET 

et ce, notamment dans le domaine des corps creux biorientés 

et l'emballage alimentaire. Le PET suscite de grands espoirs 

dans l'avenir, grâce à ses performances remarquables : trans- 

parence, propriétés mécaniques, thermofixation, recyclage, 

résistance 3 l'agression d'autres agents chimiques. Il est 

devenu un matériau adaptable à de nombreux débouchés appar- 

tenant à des secteurs industriels en plein essor. 

Le film de PET se présente 3 l'état amorphe après 

sa transformation et cristallise lors des traitements thermo- 

mécaniques auxquels il est soumis. Cette cristallisation in- 

duit une structuration par orientation des chaînes macromolé- 

culaires lors de procédés de mise en oeuvre conventionnels 

tels que le thermoformage (T>Tg) ou l'emboutissage (T<Tg). La 

stabilité dimensionnelle d'objets thermoformés ou emboutis est 

d'un intérêt fondamental dans la pratique industrielle. C'est 

pourquoi il nous a paru intéressant de développer une étude 

qui puisse corréler la structure du matériau déformé à la sta- 

bilité dimensionnelle, paramétrée par la température de tran- 

sition vitreuse Tg. Cette dernière peut dans certains cas cor- 

respondre à une température maximale d'utilisation. 

La dépendance thgorique de la température de transi- 

tion vitreuse, en déformation homogéne (T>Tg) a été étudiée par 

GIBBS et DI-MARZIO. Ces auteurs s'appuient sur le modèle du r6- 
seau de FLORY initialement appliqué aux solutions macromolécu- 

laires, en faisant le bilan entropique lié au changement de con- 

figurations à la transition vitreuse. Cette approche permet 

d'introduire le bilan entropique, lors d'une déformation homo- 

gène dans le cas d'une description gaussienne, et de prévoir la 

variation théorique de Tg par rapport à un échantillon isotrope. 



La température de transition vitreuse a été caractérisée a 
l'aide d'un appareil d'Analyse Enthalpique Différentielle 

(modèle DSC II de PERKIN-ELMER). Cette technique calorimé- 

trique nous permet par ailleurs de dégager d'autres para- 

mètres tels que les chaleurs spécifiques et les enthalpies 

de cristallisation ou de fusion. La structuration particu- 

lière du PET par isomérisation GAUCHE-TRANS nous a aussi 

conduit à définir les fonctions d'orientation par technique 

spectroscopique (Dichroïsme Infra-Rouge par Transformée de 

FOURIER. 

Dans un premier chapitre nous rappellerons les 

bases théoriques liées à cette étude et notamment la des- 

cription de GIBBS et DI-MARZIO. 

Nous présenterons dans une deuxième partie les 

techniques expérimentales mises en oeuvre puis le troisième 

chapitre sera consacré à la présentation des résultats et 

discussion. 
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1.1. LA TRANSITION VITREUSE 

Les verres constituent une classe importante de 

matériaux dont les propriétés mécaniques sont comparables 2i 

celles des solides cristallins, tout en ayant un arrangement 

moléculaire analogue celui des liquides, oïl l'ordre 3 grande 

distance est totalement absent. La composition chimique de ces 

"solides amorphes" est extrêmement variée. Toutes les molécu- 

les ont en commun une certaine assymétrie qui les rend aptes 

a former des chaînes, ou des réseaux bi ou tridimensionnels. 
Il est donc légitime de comparer leur structure 3 celle de po- 

lymères plus ou moins ramifiés ou réticulés, bien que la na- 

ture des "liaisons" intermoléculaires soit généralement dif- 

férente de celle de la liaison covalente C-C. Les polymères 

constituent ainsi des modèles de choix dont l'édifice molé- 

culaire peut être modifié à volonté. 

1.1.1. Aspects thermodynamiques 

a  - T e m p é r a t u r e  d e  t r a n s i t i o n  v i t r e u s e  

La transition vitreuse est un cas particulier des 

transitions liquide-solide (Annexe 1), que l'on peut observer 

en l'absence de toute contrainte extérieure proprement dite, 

en changeant simplement la tempgrature du liquide. Toutefois 

ce changement fait nécessairement intervenir une échelle de 

temps (vitesse de chauffe ou de refroidissement) qui peut de- 

venir du même ordre de grandeur que celle qui caractérise 
l'établissement de l'équilibre structural. Il en résulte que 

la température de transition vitreuse, Tg, dépend essentiel- 

lement de cette échelle de temps expérimentale. En outre, 

pour définir une telle température on doit faire appel à une 

correction arbitraire qui permet de détecter le caractère de 

non équilibre du verre et d'éliminer l'influence de son pas- 

sé thermique. 



La transition vitreuse provoquée par la seule va- 

riation de la température, se manifeste généralement par la 

variation thermique singuliére des propriétés du liquide 

(Fig. 1) 

Figure 1: Variation de Za compréssibilitd adiabatique 

du pentachZorure de diphényle en fonction 

de la tempdrature [dtaprés LITOVITZ e t  LYûV (111 

Il arrive ~ependant~notamment pour les polymères, 

que l'on détecte plusieurs transitions dans l'échelle des 

températures. Celles-ci sont attribuées 3 des changements de 

configuration intéressant une fraction plus ou moins impor- 

tante de la molécule (groupements latéraux, mouvements coo- 

pératifs localisés). La transition principale est générale- 

ment associée au réarrangement des configurations du sque- 

lette macromoléculaire. 

Pour les polyméres amorphes, cette transition est 

bien mise en évidence, car ils ne sont en équilibre qu'au- 
I 
I dessus de Tg, et ne s'en écartent qu'au-dessous de cette tem- 

pérature. Il n'en pas de même pour les polymères semi cristallins, 



dont la fraction amorphe se vitrifie également si la tempé- 

rature est suffisamment basse, car ils ne sont en équilibre 

qu'au-dessus de leur température de fusion cristalline. 

b - P a r a d o x e  d e  KAUSMANN 

En examinant la variation du volume spécifique 
3 -4 (g/cm ) avec la température (Fig. 2), on constate que pour 

un refroidissement infiniment lent (pointsde courbe en poin- 

tillé) à partir de l'état surfondu, le volume spécifique ex- 

trapolé linéairement (processus réversible) deviendrait in- 

férieur à celui du cristal, en-dessous d'une température 

critique T2. Ceci reviendrait à admettre que l'entropie con- 

figurationnelle serait alors inférieure 3 celle du cristal. 

Or la thermodynamique statistique stipule que l'état d'équi- 

libre le plus stable est celui précisément du cristal 

(entropie nulle au zéro absolu). 

Figure 2 : Variation du volwne spécifique du glucose 

surfondu v i t reux  e t  c r i s t a l l i n  en fonction 

de Za température,ainsi que ce l l e  du coe f f ic ien t  

de d i la ta t ion  ( l iquide Wl ,verre 9r e t  c r i s t a l  4 Y 
[d>aprés KOVACS (xi?)] 



Cette possibilité fictive pour le liquidedJavoir 

une entropie nulle aux basses températures (Fig. 3) a été 

discutée théoriquement par KAUSMANN (2). 

Figure 3: Paradoxe de KAUSMPNN (2 

i Plus récemment, en calculant l'entropie configu- 

i rationnelle d'un polymère linéaire, à partir du modèle du 

l 
réseau de FLORY ( 3 ) ,  GIBBS et DI MARZIO (4,5) admettent qu'un 

tel système subit nécessairement une transition du second or- 

dre au voisinage de T2. Notons cependant que si les valeurs 1 
des coefficients a 

gr Cpg 
et X qui caractérisent l'état VI- 

g 
treux sont sensiblement égales a celles du cristal (a ct 
et x,), le volume V, l'enthalpie H et l'entropie S de l'état 

1 vitreux sont supérieurs à ceux de l'état cristallin et ré- 

I flètent le caractère fondamental de non équilibre du verre. 

1.1 - 2 .  Concept de volume libre 
i 

La température de transition vitreuse , Tg, des 
polymères amorphes peut varier dans de larges limites lorsqu'on 



modifie l'environnement des chaînes macromol~culaires. L'in- 

terprétation des variations de Tg, liée Zl la variation de la 

mobilité des unites moléculaires de la charne, repose sur le 

concept de volume libre. On admet qu'a la température T = Tg 

la fraction en volume libre, f est constante et indépendante 
g 

de la nature chimique du polymgre (6-9). Diffgrents auteurs 

ont proposé une valeur de f Une des premières tentatives 
g' 

revient Zl FOX et FLORY (6) qui pensaient que la transition 

vitreuse se manifeste quand le volume libre approche une li- 

mite qui reste constante pour T<Tg (Figure 4). 

I 

Tg Température 

Figwl@ 4:  ~eprésentation schématique 

du volume libre 

Ils sgparèrent ainsi le volume occupe, V, en deux 

composantes : le volume occupé par le polymère Vo, et le vo- 

lume libre Vf, tel que : 

v = vo + Vf r i 3  
En partant de ces consid6rations et tenant compte 

uniquement des coefficients d'expansion volumique du liquide 



et du verre a 
g ' SIMHA et BOYER ( 7 )  trouvèrent une relation 

semi-empirique : 

Tg(aQ-ag) = 0,113 PI 
qui signifie que f est égale à 11,3 3 du volume total. 

g 
D'autre part, EYRING et FRENKEL considérant 

le liquide comme un mélange idéal de particules rigides et 

de trous (volume libre) qui résultent de l'arrangement ir- 

régulier des molécules expriment la variation de la viscosi- 

té avec la température. 

Ainsi WILLIAMS, LANDEL et FERRY (8) adoptèrent 

cette relation au cas des polymères dans une plage de tempé- 

rature proche de la température de transition vitreuse soit : 

Tg d T 4 Tg + 100 
d'oit : 

B' Lnq = A 1 + -  T-Tm 

oit Tm<< Tg 

Lorsqu'on exprime la variation de la viscosité par rapport 

2i une température de référence To l'expression [4] devient : 

avec : 

O Cl et C; étant deux constantes qui dépendent de la tempéra- 

ture de réference To. Pour To = Tg, les coefficients C; et 

C; gardent une valeur sensiblement constante quelle que soit 

la nature chimique des motifs constitutifs du matériau poly- 

mére . 



Parallèlement DOOLITTLE (9) a proposls une rela- 

tion décrivant la variation de la viscosité avec la frac- 

tion en volume libre f : 

a et b étant deux constantes. 

En partant de l'hypothèse que les variations de volume libre 

en fonction de la température sont proportionnelles aux va- 

riations du volume spécifique (au-dessous de Tg) (Fig. 4 )  , 
DOOLITTLE a pu exprimer la variation de la viscosité par 

rapport a une température de référence Tg, soit : 

avec 

La comparaison des relations [5] et [7] a ainsi permis de 

préciser la valeur de la fraction en volume libre, fg, a la 
température de transition vitreuse : 

Cette faible valeur montre qu'une petite variation de f 
cl 

peut induire de trés sensibles variations des propriétés 

mécaniques des matériaux polymères. 

1.1.3. Statistique configurationnelle 

La théorie statistique de GIBBS-DI MARZIO (10,ll) 

repose sur le modele du réseau de FLORY, appliqué initiale- 

ment au cas des solutions macromoléculaires. Ces auteurs ex- 

trapolent cette description au cas des polymères en phase 



condensée, dans l a q u e l l e  l a  v a r i a b l e ,  f r a c t i o n  en volume de 

so lvan t ,  es t  remp1,acée p a r  c e l l e  de f r a c t i o n  en t r o u s  (vo- 

lume l i b r e )  (Annexe I I) .  L'analyse s t a t i s t i q u e  d'un t e l  sys -  
téme permet de d é c r i r e  l a  v a r i a t i o n  de l a  température de  

t r a n s i t i o n  v i t r e u s e ,  Tg, en  fonct ion  du nombre de mot i fs  1 
c o n s t i t u t i f s  (masse molécula i re)  de l a  chaîne macromolécu- 

la i re  par  l a  r e l a t i o n  su ivan te  : 

x é t a n t  l e  nombre de mot i fs  c o n s t i t u t i f s  

v1 l a  f r a c t i o n  en  volume l i b r e  

v2 l a  f r a c t i o n  en volume de polymère 
E é t a n t  l a  d i f f é r e n c e  d ' éne rg ie  e n t r e  une p o s i t i o n  gauche e t  l a  

p o s i t i o n  t r a n s  ( p l u s  s t a b l e )  dans l e  cas du modéle t é t r a é d r i -  
que des atomes de carbone dans l a  s t r u c t u r e  diamant (Figure 5) 

Figure 5: Fonction potentie ZZe 



l Par la suite DI-MARZIO (11) transposa cette analyse au cas 

de la déformation homogène d'un réseau élastique gaussien. 

La variation de Tg en fonction du taux d'élongation X 
s'écrit : 

P 

oil : 

A~ 
= L/L avec L et Lo représentant les longueurs de l'échan- 

0 
tillon à l'état déformé et à l'état isotrope 

Tg(Xp) et Tg(1) représentent les valeurs de Tg aux taux de de- 

formation A = X et X = l respectivement. P 
Ge, et AC représentent respectivement le module élastique ex- 

P 
périmental déterminé à la température de déformation To 

et la variation de la capacité calorifique lors de la 

transition vitreuse. 

La variation théorique de Tg avec X est portée sur la figure 6. 
P 

Figure 6: Variation thdorique de Za tempdrature de transi t ion 
vitreuse avec Ze taux dtéZongation 
[draprés DIMRZIO (1 l ) ]  



Nous voyons qu'une diminution d'entropie (avec A ) 
P 

fait augmenter la valeur de Tg, d'autant plus que la masse 

moléculaire (G~,) entre noeuds physiques (ou points de réti- 

culation) est faible. 

Cette description repose cependant sur trois hy- 

pothèses fondamentales : 

- déformation isovolumique : le coefficient de 
Poisson! est égal à 0,5 

- déformation affine des chaînes actives du réseau 
- déformation gaussienne des chaines macromolécu- 

laires. 

On peut penser que bon nombre de matériaux thermo- 

plastiques se déforment selon un mode qui n'obéit pas toujours 

aux trois hypothèses énoncées. Une telle description servira 

donc essentiellement de base de discussion dans l'exploitation l 

des résultats expérimentaux. 

Vieillissement physique 

Comme il a déjà été mentionné précédemment, les 

matériaux amorphes se trouvent dans un état de non-équilibre 

pour toute température inférieure à la température de tran- 

sition vitreuse. En conséquence, la mobilité moléculaire 

n'étant pas strictement nulle, il faut s'attendre à une lente 

diminution du volume libre figé dans le domaine vitreux lors 

du refroidissement (12). Ce phénomane a une influence mar- 
quante sur les propriétés mécaniques (en particulier sur la 

contrainte maximale atteinte en déformation plastique) et 

sur la valeur du Tg (définie pour une cinétique de refroidis- 

sement ou de chauffe donnée). Cependant les modèles "classiques" 

faisant appel à la notion de volume libre pour la description 

de la transition (voir le résumé des théories "classiques" 

mentionné plus haut) ne permettent pas de rendre compte des 

cinétiques de vieillissement observées (STRUIK) . L'étude menée 
par STRUIR (13) a montré que la mobilité est inversement pro- 

portionnelle au temps de vieillissement et que tout effet 

disparaît au-dessous de la transition secondaire B.  



En ce qui concerne notre étude, nous retiendrons 

simplement que l'effet du vieillissement physique (abstrac- 

tion faite de tout autre effet lié par exemple à la rela- 

xation d'échantillons déformés) doit être une augmentation 

de la valeur de Tg mesurée en cinétique de chauffe à partir 

de l'état vitreux. 

1.2. POLYMERES SEMICRISTALLINS 

L'analyse des propriétés mécaniques des polymères 

fait ressortir les interactions existantes entre les chaînes 

macromoléculaires, qui conduisent à des systèmes partielle- 

ment ordonnés.Les forces de cohésion intermoléculaires pro- 

viennent principalement : 

- des liaisons intermoléculaires covalentes (dont 
l'énergie est de l'ordre de 10 kcal/mole, et la distance 

interatomique de l'ordre de 1 à 2 A )  

- des forces à moyen rayon d'action dues aux liai- 

sons hydrogène (E % 5 à 10 kcal/mole, et d % 2 3 3 a) 
- des forces à long rayon d'action du type 

VAN DER WAALS (E % 0,l à 1 kcal/mole et d 'L 5 a) . 
Dans le cas des polymères ces interactions bien 

que relativement faibles donnent au matériau, par suite de 

leur répétition régulière sur une très grande longueur de 

chaîne, une forte cohésion moléculaire qui leur confère des 

propriétés physiques et mécaniques recherchées. Bien liée Zi 

la nature chimique des groupements moléculaires, l'intensité 

des forces de cohésion dépend de leur symétrie en favorisant 

un ordonnancement plus ou moins régulier des chaînes, avec 

des interactions intermoléculaires de grande intensité. Aus- 

si la rigidité de la chaine, en gênant la libre rotation au- 

tour des liaisons covalentes, limite-t-elle les mouvements 

de grande amplitude dus à l'agitation thermique au bénéfice 

d'une cohésion moléculaire plus grande. 



D'un point de vue thermodynamique on peut considérer que 

l'état le plus probable définissant un ensemble de molécu- 

les dans un systeme fermé correspond à la valeur minimale 

de l'énergie libre de GIBBS : 

Dans un tel système, il y a compétition entre 

l'énergie interne U et l'entropie S. Deux cas peuvent se 

produire : 

- pour les faibles interactions (U faible) la 
fonction G est minimale lorsque l'entropie S est maximale 

(désordre maximum) et ceci correspond à une divagation ma- 

ximale des molécules (cas des gaz et des élastomères). 

- pour de fortes interactions, l'énergie interne 
U est grande devant la composante entropique TS. C'est 

l'énergie qui conditionne la valeur de G et les molécules 

ont tendance à se placer à une distance optimale qui pro- 

voque leur forte organisation spatiale (Fig. 7) . 

I 

I 

Zn distance 

Figure 7: Potentie de L BARD-cTCN ES 



Dans le cas des polymères cette organisation n'est 

que partielle à cause de la longueur des séquences qui provo- 

que dans bien des cas des enchevêtrements ou noeuds physiques 

I 
l 

entre chahes macromoléculaires. Les clichés de diffraction I 

I de rayons X de ces polyméres SEMICRISTALLINS présentent alors i 
l 

des tâches de diffraction, géneralement floues, auxquelles se 
superpose un halo diffus caractéristique du verre (Fig. 8). 

Figure 8: clichés de diffraction de rayons X 
8a) faible taux d'élongation 
8b) fort taux d ' é Zongation 

Ces clichés montrent que les polyméres semicristal- 

lins sont formés de régions amorphes et de regions cristalli- 

nes appelées cristallites, qui ne constituent pas des éléments 

discrets au sein du solide polymère, comparables 3 des grains 

de quartz enrobés dans une matrice de silice amorphe. La di- 

mension des zones cristallines, révélée par diffraction des 

rayons X aux petits angles, montre en effet qu'une chaîne ma- 
cromoléculaire peut participer successivement à des zones 

amorphes et organisées (Fig. 9 )  . 



F-e 9: Représentation SC hématique d 'un 
po Zymère semi-crista Z Zin 

Différents paramètres peuvent affecter la cristal- 

linité des polymères (taux de cristallinité, taille des cris- 

tallites, morphologie ...) et parmi les plus importants nous 

citerons : 

- la structure chimique, la stéréorégularité, la 
réticulation, la cinétique de cristallisation et l'orientation. 

Nous nous sommes plus particulièrement intéresse, 

dans cette étude, 3 la cristallisation induite par déformation 

uniaxiale. En effet, un polymère semicristallin soumis 3 ce 

mode de déformation aura des domaines cristallins orientés 

dans la direction de la contrainte (Fig. 10). 

De la même façon un polymère amorphe soumis 2 un 

étirement peut cristalliser sous l'effet de l'étirement en 

présentant une morphologie régulière (Fig. 11) . 



Figure 10: Orientation des zones cristal lines 
d'un polymère sownis à un étirement 

TRA CTIOV 
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Figure II: cristallisation par étirement 



Les polymères semicri-stallins subissent, sous 

l'action de la température, une transformation solide - 
liquide analogue à la fusion des cristaux de petites molé- 

cules, à l'exception du fait qu'elle se produit dans un 

intervalle de température pouvant aller jusqurii une quaran- 

taine de degrés. Cette fusion cristalline est assez bien ré- 
vglée par les rayons X et l'analyse calorimétrique. 

La mise en évidene du caractère partiellement 

cristallin d'un polymère conduit 3 définir le taux de cris- 

tallinité en masse par la relation suivante : 

- masse de la phase cristalline 
Xc - masse totale du polymère 

II - LES DEUX MODES DE DEFORMATION EN TRACTION 

Selon la température, deux processus de déforma- 

tion peuvent se manifester pour les matériaux polymères. On 

recence donc deux modes de déformation semblant fondamenta- 

lement différents selon que l'on déforme le polymère à 

l'état caoutchoutique (T,>Tg) ou à l'état vitreux (TO<Tg). 

DEFORMATION I-IOMOGENE 

A l'état caoutchoutique, la 6éformation du poly- 

mère se fait de maniGre hornoggne (déformation globale) 

(Fig. 12). Le comportement à faibles taux d'extension est 

décrit par la théorie affine. 

L'analyse de la courbe de déformation (Fig.13) 

fait ressortir trois zones caractéristiques : 

1 - Comportement gaussien 
2 - Comportement phénoménologique de MOONEY-RIVLIN 
3 - Consolidation 



Traction E-E 

Figure 12: Représentationschématique 

de La déformation homogéne 

a Z longement 

Figure 13: courbe schdmatique de ddfomatim 

dans l e  domaine caoutchoutique (T >T I 
0 g 



La t h é o r i e  s t a t i s t i q u e  de l ' é l a s t i c i t é  caoutchou- 

t i q u e  (15) é t a b l i t  une r e l a t i o n  e n t r e  l a  s t r u c t u r e  du mi l i eu  

é l a s t i q u e  e t  l e  comportement macroscopique. C e t t e  d e s c r i p t i o n  

s ' appu ie  s u r  l e s  hypothèses su ivan tes  : 

- La déformation e s t  a f f i n e  (1 ' é t a t  macroscopique 

r e f l è t e  a s s e z  f idèlement  l ' é t a t  microscopique) 

- On déforme un réseau  (exemple du caoutchouc 

vulcanisé)  

- Chaque chalne  é l a s t i q u e  o b é i t  à l a  s t a t i s t i q u e  

de GAUSS 

- La déformation e s t  isovolumique 

L e  r é s u l t a t  fondamental de c e t t e  t h é o r i e  s tat is t i -  

que est l a  v a r i a t i o n  de l t en t rop ie ,AS,  d 'un réseau  soumis 3 

une déformation caoutchoutique : 

oh N e s t  l e  nombre de chaînes  é l a s t i q u e s  

X 1 , X 2  e t  h3  é t a n t  respect ivement  l e s  t aux  de déformation s u i -  

van t  l e s  t r o i s  axes du r é f é r e n t i e l  s p a t i a l  c h o i s i .  

Pour une déformation u n i a x i a l e  (exemple de  l a  

t r a c t i o n )  on a : 

A l  = A se lon  l ' a x e  1 

d 'da  : 

X 2  = X 3  = X c a r  h l  . A 2  . A 3  = 1 (déformation 
isovolumique) 

d'os l ' e x p r e s s i o n  de l a  c o n t r a i n t e ,  0 ,  en fonc t ion  du para- 

mètre gauss ien  : 

G é t a n t  l e  module é l a s t i q u e  (G = NkT e s t  indépendant de  l a  

na tu re  chimique du polymère). 



Donc si on trace la contrainte, a, en fonction 
2 -1 du paramètre gaussien,A -A , on obtient une droite de pente 

G tant que le polymère possède un comportement gaussien. En 

réalité dès que le taux d'extension devient important (X>1,5), 

le polymère s'éloigne du comportement gaussien (2ème zone de 

la figure 13). MOONEY et RIVLIN (16, 17) élaborent une analyse 

phénoménologique essentiellement descriptive en considérant le 

polymère comme un continuum élastique. On obtient pour expres- 

sion de la contrainte : 

où Cl et C2 sont deux paramètres sehi empiriques, avec Cl cor- 

respondant au régime gaussien et C2 un terme correctif rendant 

compte entre autre des interactions intermoléculaires. Dans le 

cas des grandes déformations (A>5) la force théorique (compor- 

tement gaussien) est inférieure à la force expérimentale 

(Fig. 13). Pour essayer de pondérer cet écart par rapport au 

comportement gaussien KUHN et GRUN (18) ont développé une théo- 

rie en fixant la distance r entre extrémités de chaîne et en 

analysant l'orientation des segments de la chaîne macromolécu- 

laire par rapport 3 un axe de réference arbitraire. L'expres- 

sion de la force fait intervenir la fonction de LANGEVIN in- 

verse du taux d'extension. 

11.2. DEFORMATION PSEUDO-PLASTIQUE "STRICTION" 

Il est bien connu que 16rsqu1un polymère est soumis 

3 une contrainte uniaxiale, la déformation qui en résulte peut 

atteindre dans certaines conditions (19) une limite d'instabi- 

lité qui donne naissance au phénoméne de striction (Fig. 14). 

Ce type de déformation très localisée (Fig. 15), se 
propage par bandes (bandes de cisaillement) 3 une vitesse dif- 

férente de celle imposée 3 l'échantillon. 



A Z Zongement 

Figure 14 : courbe schématique de dbfomation 

dans Ze domaine vitreux: (T <T 
0 g 

Traction 
A 

Figure 15: représentation schématique de Za 

déformation par s t r i c t ion  



Dans le cas des polymères, lorsque cette zone de 

striction est brusquement chauffée à une température supé- 

rieure à celle de la transition vitreuse, l'échantillon se 

rétracte et les chaînes macromoléculaires se désorientent 

partiellement. Les lignes de glissement se font à 45 degres 

des bords de l'éprouvette et perpendiculairement les unes 

par rapport aux autres. Ce comportement à la déformation Sem- 

ble être régi par la théorie pseudo-affine (20). En effet les 

courbes biréfringence - taux naturel d'extension ont une al- 
lure semblable pour différents polymeres semicristallins (20). 

La biréfringence augmente rapidement aux petits 

taux de déformation et approche une valeur maximale assymp- 

totique à des taux de déformation supérieuïs à 5. CRAWORD 

et KOLSKY (21) concluent que la biréfringence est directement 

reliée à la déformation permanente et proposent un modèle de 

bâtonnets s'orientant dans la direction d'étirement lors de 

la déformation (Fig. 16) . 

Figure 16: Schéma de l 'orientat ion des batônnets 
en théorie pseudo-affine 



Chaque unité est considérée isotrope transversalement, l'orien- 

tation d'une unité de l'échantillon est donc définie par l'an- 

gle 0 que fait son axe de symétrie avec la direction d'étire- 

ment. Cette remarque rejoint le schéma de la déformation af- 

fine de KUHN et GRUN (18) utilisé pour décrire l'anisotropie 

optique des caoutchoucs, à la différence près du changement de 

longueur des unités subissant la déformation. On montre que : 

tg 8' = tg 8/X 3/2  
[141  

A étant ici le taux naturel d'étirement 

Ce qui donne pour expression de la biréfringence : 

.l C. 

= anmax (1 - 2 sin 8) 

a"max étant la biréfringence maximale observée à l'alignement 

des unités selon l'axe d'orientation (22). Nous remarquons 

que cette expression de la biréfringence ne discerne pas en- 

tre les différentes phases structurales du polymère (régions 

amorphes et régions cristallines). 

III - ORIENTATION DES POLYMERES PAR DEFORMATION UNIAXIALE 

Le concept d'orientation par étirement est une don- 

née importante à la fois sur un plan technologique et fonda- 

mental. L'orientation des chaînes macromoléculaires peut aus- 

si bien affecter 'les zones désordonnées (amorphes) ou struc- . 
turées (cristallines). Sa caractérisation donne ainsi de pr6- 

cieuses informations sur la structuration et donc les proprié- 

tés d'usage du polym2re. En effet, il est bien connu (20-24- 

52-53) que les propriétés physiques, mécaniques et optiques 

des polymères sont non seulement fonction de leur structure 

initiale mais aussi du degré d'orientation moléculaire, et donc 

de l'anitotropie finale introduite lors de la mise en oeuvre de 

l'objet. Différentes techniques expérimentales (Tableau 1) 
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permettent d'accéder 3 la caractérisation de cette orienta- 

tion (18, 20, 23, 24). Nous citerons entre autres la biré- 

fringence d'étirement, la diffraction des R.X. et les tech- 

niques spectroscopiques ( I . R . ,  Raman, F U N ) .  Pour notre 6tude 

nous nous sommes limité à la détermination de l'orientation, 

dans le cas d'une déformation uniaxiale, par mesure de la 

biréfringence d'étirement et du dichroïsme infra-rouge par 

transformée de FOURIER. 

a - D e s c r i p t i o n  d e  I ' o r i e n t a t i o n  d e s  p o l  ymdres 

La description aussi qualitative, que quantitative, 

de l'orientation moléculaire repose sur le principe d'additi- 

vité d'agrégats de petites régions structurées oQ chaque agré- 

gat définit une unit6 structurale (maille triclinique pour le 
-f 

PET) représentée par son axe C dans un référentiel orthogonal 

(XYZ) (Fig. 17). 

Figure 17: grintation de l'axe 2 de la  maille 

t r ic l in ique  du PET dans un 

ré férent ie l  orthogonal (XYZ) 



1 

Pour compléter la détermination de l'orientation l 
l 

spatiale de l'unité cristalline dans le repére de réfgrence 

(XYZ)  on définit un angle $ comme étant l'angle que fait la 
projection de l'axe a de la maille triclinique dans le plan 
(X,Y) avec l'un des axes, X ou Y. Cette description est équi- 

valente 3 celle de la représentation d'EULER (Fig. 18) où 
les trois angles ( 0 ,  4 ,  J , )  caractérisent les rotations suc- 

cessives permettant de mettre en corncidence le repère ortho- 

gonal de l'unité structurale (UVW) avec le repère orthogonal 

de référence (XYZ) . 

Figure 18: Angles dlEiJLAî? 



On définit à partir de ces trois angles une fonc- 

tion de distribution d'orientation, f(0,4,$) pour toutes les 

unités structurales. La condition de normalisation impose 

1 'écriture suivante : 

La connaissance de la fonction £(O,$,$) caractérise 

l'état d'orientation du matériau. Dans le cas général, la dé- 

termination de f (0, @, $)  est expérimentalement très difficile. 

Pour les polynGres, il est possible de simplifier cette expres- 

sion en supposant une isotropie dans le plan perpendiculaire à 

l'axe de traction (déformation unidirectionnelle) (20). Dans ce 

cas on considère le seul angle 8 qui caractérise l'angle que 

fait la direction de traction avec l'axe de l'unité structurale. 

De ce fait la fonction de distribution d'orientation devient 

f (0) . Elle est donnée par : 

avec 

Correspondant aux fonctions harmoniques d'orienta- 

tion sphériques, le problème de la caractérisation de l'orien- 

tation moléculaire sera donc lié la détermination de ces 

fonctions d 'orientation, Pn (Cos 8 )  . Le tableau 1 résume les 
différentes techniques expérimentales utilisees pour détermi- 

ner l'orientation. 



b - Mesure d e  l ' o r i e n t a t i o n  p a r  I n f r a - R o u g e  

L'analyse des vibrations moléculaires dans les po- 

lyméres orikntés permet la détermination de l'orientation mo- 

léculaire dans les phases cristalline et morphe. L'absorption 

de radiations en Infra-Rouge par les molécules du polymere 

est exprimée en terme d'absorbance, A, par la relation : 

où Io et 1 sont les intensités incidente et transmise 3 la 

fréquence d'absorption, 8 est le moment dipolaire du mode 
normal de vibration (fondamental) et Ê ést le vecteur champ 
electrique du rayon incident à la fréquence d'absorption. 

Les absorbances partielles dans les trois direc- 

tions du référentiel spatial (Fig. 17) sont notées respecti- 

vement (25), Ax, Ay et AZ et les rapports dichroïques sont 

définis comme étant : 

d'où l'expression de llabsorbande totale : 

En déformation uniaxiale (selon l'axe Z par exemple) on a : 

oii 

A// = AZ (absorbance mesurée quand le champ 

électrique $ est polarisé parallelement 
à la direction d'étirement) 

"A = AX (absorbance mesurée quand le champ 

electrique 2 est polarise perpendicu- 
lairement à la direction d'étirement) 



d'où l'absorbante totale d'un groupement vibrant : 

avec l'hypothèse que Ax = Ay (le plan XY perpendiculaire 3 

l'axe dfetirement est isotrope). 

Dans le cas idéal d'une orientation totale (zig- 

zag planaire) on suppose que l'axe de chafne est confondu 

avec la direction d'étirement (Fig. 19a) le rapport dichroï- 

que s'écrit : 

Ro = 2 cotg2 a 

Figure 19: Orientation de Z 'unit6 structuraZe 

a )  Orientation totale 

b )  Orientation partie Zle 



En général l'orientation dans les polym8res est 

partielle et dans ce cas la direction d'étirement fait un 
angle 0 avec l'axe de chaîne (Fig. 19b). Le rapport dichroï- 

que s 'écrit alors : 

9 

S étant un paramètre d'orientation qui dépend de la fonction 

dlbrientation f (0) . 
DiffBrents autours, en imaginant des modèles, ont 

cherché à décrire cette fonction d'orientation (26,27,28) , 
ce qui nous donne l'expression finale de la fraction de chal- 

nes, f, faisant un angle 0 avec la direction d'étirement : 

avec R le rapport dichroïque et Ro le rapport dichroxque li- 

mite (zig-zag planaire) . Le deuxieme harmonique de la fonc- 
tion de distribution d'orientation f(0) s'écrit alors : 

1 2 P2(Cos 0) = 2(3 Cos 0' - 1) L271 

L'absorption en Infra-Rouge nous permet l'acces- 

sion a l'expression [26] qui est une mesure indirecte du 

deuxieme harmonique, P2 (Cos 0) 

avec : 

(fonction de HERMANN) . 
En utilisant la fonction de distribution d'orien- 

tation obtenue par le modèle de KRATXY (29) et KUHN et GRUN 

(30) pour le mécanisme d'orientation en étirement, ZBINDEN 

(25) obtient une relation entre les pûramétres d'orientation 

et le taux d'extension A. Plus récemment une analyse de ROE 

et KRIGBAUM (31) basGe sur un modèle de réseau polymère, en 

déformation uniaxiale, conduit a l'expression suivante : 



1 2 1  1 P2(Cos 8 )  = =(A - -) + termes en - X et - 
N~ 

l D g 1  
N~ oh N = nombre de segments statistique par chalne du réseau. 

Appliquant cette relation au cas du PET, CUNNINGHAM 

et WARD (32) observent une relation lineaire entre P i ( C o s  6) 
0Pt 

et ( A ~  - 1/A) (Figure 20) . 

Figure 20: Variation de PZ (cos 8) m e c  l e  t w  
d eztent ion pour l e  St 
[d'après C N Y I G H A M  e t  WARD (3211 

c  - C a r a c t é r i s a t i o n  de 1 ' o r i e n t a t i o n  par b i r é f r i n g e n c e  

Il est bien connu que les matériaux amorphes ' 

(verres, polymères), dont la structure est essentiellement 

désordonnée, possèdent Ses prcpriétés optiques isotropes. 

Soumis à une dé£ormation uniaxiale (Fig. 21) ils deviennent 

anisotropes et exhibent les mêmes proprigt6s optiques qu'un 

cristal biréfringent. 



~ KUHN et GRUN (18),en se basant sur le modèle du 

réseau, appliquent le principe de superposition, à l'aniso- 

~ tropie optique locale de chaque segment, et déduisent que 

l'ensemble est optiquement équivalent à la chaîne macromo- 

léculaire, d 'oti la rel-a.tion de la biréfringence globale : 

où nZ et nX sont les indices de réfraction respectivement 

dans la direction d'étirement (axe Z )  et dans une direction 

perpendiculaire (axe X). En effet on suppose que le plan 

(X,Y) perpendiculaire à l'axe d'étirement est isotrope. Donc 

l'axe d'étirement est un axe optique du film et par consé- 

quent c'est un axe de symétrie de l'ellipsoïde des indices. 
1 Ï i  est 1 'indice de réfraction moyen [n =$(nz+ny+nx)# (nZ+2nx)] 

No est le nombre de chaînes par unité de volume et 

(aZ-"*) la différence de polarisabilité du segment statistique. 

Dans le cas des polymères semicristallins, diffé- 

rents auteurs (20,24,33,34,35) ont décamposé la biréfringence 

totale, en tenant compte des contributions des zones amorphes 

et des zones cristallines, d'oh l'expression : 

avec : 

= (1-xc) .fa. Aa O (biréfringence des zones amorphes orientées) 

- O Ac - 'xc-fC-Ac (biréfringence des zones cristallines orien- 
tées) . 

xC étant le taux de cristallinité 
O Aa et A: sont les biréfringences intrinsèques respectivement 

des zones amorphes et cristallines (correspondant 3 
leur orientation maximale). 



DE VRIES (24) donne les valeurs de 0,20 pour A: 

(biréfringence maximale atteinte par un échantillon afnorphe 

soumis un étirement) et 0,22 pour A: (birefringence maxi- 

male atteinte pour un échantillon cristallin soumis à un 

étirement) . 
fa et fc sont respectivement les fonctions d'orientation des 

zones amorphes et des zones cristallines, et sont données par 

les expressions : 

axe d'étirement 

châine macromo Zécu Zai 
orientée  selon Z 'axe 
d 'étirement 

Figwle 2 1:  Représeiztatzon schématique de Z 'or ien ta t ion  

mo ZAcu Loire par d tirenlent 



C H A P I T R E  I I  





1 - DEFORMATION DES ECHANTILLONS 

Nous avons utilisé pour cette 6tude un film amor- 

phe de (éthyl$net~réplitalate) * ou PET, dgGpaisseur ini- 

tiale 0,2 mm fourni par les Labora.toiros de Phône Poulenc 
Industries, à partir duque;, sont découpés, à l'aide d'un 

emporte-pièce, des échantillons en forme d'haltère (15x38 mm 2 
de partie utile (Fig . 22) . 

Figure 22 : EPROUVETT E 

L'anisotropie et le taux de cristallinité initiaux 

sont faibles. La masse moléculaire moyenne en nombre, - 
Mn = 25 000, û 6té d6terrniné.e à l'aide de la relation de 

-ci MARI<-HOUWIMCK, = K .#n , dans 1 'orthochlorophénol à 25 OC, 

où : 

R nom syst6matique : poly(oxyéthylèneoxytér6phtaloyle) 



Le polyester est un polycondensat (ANNEXE III) 

géngralement de faible masse moléculaire (10 000<E<40 000) , 
mais une post-condensation plus poussée (déplacement d'équi- 

libre par élimination d'eau) peut conduire à des produits 

de haute masse moléculaire (Mn ~ 9 0  000). 

Les échantillons sont déformés à faible vitesse 

(2, = 5. 10-~s-') , à 1 'aide d'une machine de table, INSTRON 
Modèle 1026, équipée d'une enceinte climatique régulée à 

plus ou moins 0,5 degré, de manière à opérer dans des condi- 

tions de déformation isotherme (36) . Les températures de dé- 
formation choisies sont : 

- 80°C, soit une dizaine de degrés au-dessus de 
Tg du PET isotrope amorphe, en déformation homogène 

- la température ambiante en déformation plastique 
(striction) . 

La déformation macroscopique des échantillons est 

caractérisée par le taux d'élongation A, défini comme étant 

le rapport des deux longueurs finale et initiale. Ceci est 

réalisé à l'aide d'un marquage superficiel de l'éprouvette 

(Fig. 23) . 

II - CONDITIONNEMENT THERMIQUE 

Afin de rendre comparables toutes nos mesures et 

de s'affranchir des antécédents thermomécaniques subis par 

le polymère lors de sa mise en oeuvre, nous avons fait subir 

à tous les échantillons un recuit à 80°C pendant 15 minutes 

avant déformation. Le choix de la température de recuit 

(80°C) correspond Zi l'équilibre thermodynamique du liquide 

(Fig. 24) et permet d'éviter toute nucléation thermique. 

Nous avons analysé la variation de la température 

de transition vitreuse en fonction* la température de recuit. 

Les résultats portés sur la figure 24 montrent une augmenta- 

tion de Tg avec la température de recuit, qui atteint une 



Figure 2 3: Détermination du tw d'dtongation macroscopique 

1 

Figure 2 4 :  Variation de ta tempdrature de transi t ion 
vi treuse avec la  température de recui t  



va leur  limite pour une température de r e c u i t  de l ' o r d r e  de 

60°C. La v a r i a t i o n  maximale obtenue e n t r e  le  f i l m  i n i t i a l  

e t  l e  f i l m  réggnéré e s t  de s i x  degrés  ( 3 7 )  . Ceci p o u r r a i t  

correspondre à l a  r e l a x a t i o n  d 'une  f a i b l e  déformation b ia -  

x i a l e  r é s i d u e l l e  engendrée l o r s  de l ' é l a b o r a t i o n  du f i l m  

(ceci n ' e s t  pas  incompatible  avec l a  f a i b l e  b i r é f r i n g e n c e  

i n i t i a l e  nesurée  dans l e  p lan  dü f i l m  (24)). 

P a r  a i l l e u r s  un r e c u i t  e f f e c t u é  à 80°C s u r  l e  

f i l m  non thermofixé annule tous les e f f e t s  u l t é r i e u r s  de 

r e c u i t s  3 p l u s  basses  températures  (Fig.  2 5 ) .  Il y a a i n s i  

régénéra t ion  complSte du polymère 3 c e t t e  température.  

Figure 2 5: variation de T avec T 
g r 

aprés regénération à 80 OC 

L e  temps de s é j o u r  à 80°C ne modifie pas  les va- 

l e u r s  de T g  e t  de Xc ( t a u x  de c r i s t a l l i n i t é )  de manière si- 

g n i f i c a t i v e ,  comme l ' i n d i q u e  l a  f i g u r e  26. 



Figure 2 6: Variation de ta température de t r m s i t i o n  

vitreuse avec Ze temps de recuit  à 80 O C  

L e s  réarrangements molécula i res  ( é q u i l i b r e  ent ro-  

pique) se f o n t  avec une c i n é t i q u e  suffisamment r ap ide  par  

r a p p o r t  à l ' é c h e l l e  de temps explorée .  

1 Lors de  r e c u i t s  à des températures  progressive-  
ment c r o i s s a n t e s ,  s i t u é e s  e n t r e  20°C e t  80°C, nous avons éga- 

lement observé que les e n t h a l p i e s  de su rchauf fe ,  ou re laxa-  

t i o n  entha lp ique ,  Ne, passen t  pa r  un maximum, à une tempé- 

r a t u r e  de  l ' o r d r e  de  60°6 ( f i g u r e s  2 7 a  e t  2i b)  . 
C e  phénomène qui a d é j 3  é t é  d é c r i t  par a i l l e u r s  

(38, 39) est vraisemblablement l i é  à une migra t ion  de concen- 

t r a t i o n  l a c u n a i r e  (volume l i b r e )  a f f é r e n t e  à l a  température 

de r e c u i t  T ,  l a  v i t e s s e  de  c e  processus é t a n t  d ' a u t a n t  pl-us 

é l evée  que l a  d i f f é r e n c e  (Tg-T) est petite. 



Température 

F.igure 2 7: Variation de Z 'enthalpie de surchauffe 

avec Za température de recui t  

III - ANALYSE ENTHALPIQUE DIFFERENTIELLE 

Les méthodes d'analyse thermique définissent un 

ensemble de techniques qui rendent compte du changement de 

proprigtés physiques ou chimiques liées à la température. 

Parmi celles le plus couramment utilisées pour caractériser 

les transformations thermodynamiques du premier et du se- 

cond ordre, on note l'Analyse Thermique Différentielle 

(A.T.D.) et l'Analyse Enthalpique Différentielle (D.S.C.). 

L'analyse enthalpique différentielle présente l'avantage 

d'une mesure d'énergie (directement mesurable sur le thermo- 

gramme) éliminant ainsi toute erreur qui peut résulter d'une 

approche indirecte. 



111.1. PRINCIPE DE FONCTIONNEMENT 

Cette technique a €?té décrite par E.S. WATSON, 

M.J. O'NEILL, J. JUSTIN et N. BRENNER (40). La cellule de 

mesure comporte deux porte-Bchantillons, dont l'un sert de 
référence thermique (en or ou en platine) et dont l'autre 

reçoit l'échantillon a analyser. 

I 
Zone B: controle de la , Zone A: controle de Za 

temp&rature 1 température 

di f fdrentie  Z te I moyenne 

températyre de I Z'EchantiZZon 
l L ' e n r e g z s m  

% V I 

ampli  ca Zcu Z 
AT I < T> 

i 

Figure 23 : Bzoc Diagrme du DSC II 

1 

L'appareil enregistre, lors d'une transition du 

premier ou du deuxiéme ordre, la contribution énergétique 

nécessaire au maintien des deux cellules à la même tempéra- 

ture. Cette différence d'énergie est équivalente à l'éner- 

gie thermique absorbée ou dissipge, lors d ' une transition, 
par le matériau considéré. 

A 

ik 
oe6s 

enrégistreur 

température de Za 
\ 

! 



La figure 28 nous montre le mode de fonctionne- 

ment du DSC II de PERKIN ELMER. On distingue une première 

zone (Zone A) qui contrôle la température moyenne des deux 

cellules et une deuxième zone (Zone B) qui contrôle quant 3 

elle la température différentielle. 

Zone A 

Un programmeur fournit a la sortie, un signal 
électrique proportionnel à la température désirée. Il four- 

nit par ailleurs un autre signal à l'enregistreur, propor- 

tionnel au temps, en abscisse. Le signal du programmeur, 1 

qui atteint l'amplificateur de la température moyenne, est 

comparé aux signaux reçus par les thermocouples, par l'in- 

termédiaire d'un calculateur de température moyenne. La loi 

de variation de la température avec le temps est linéaire, 

et programmable par paliers entre 0,31 deg/mn et 360 deg/mn. 

Zone B 

Les signaux représentant les deux températures 

sont traités dans un amplificateur différentiel de tempé- 

rature par un circuit comparatif qui détermine laquelle des 

deux est la plus élevée. Cet amplificateur régule la puis- 

sance (énergie par unité de temps) 3 fournir aux deux cel- 

lules porte-échantillons pour maintenir celles-ci à la même 

température. Cette énergie, correspondant à une transition 

du premier ou du deuxiéme ordre (absorbée ou dissipée) par 

unité de temps, est portée en ordonnée sur l'enregistrement. 

Comme on travaille 3 pression constante (balayage d'azote 

à 1,4 bar), cette puissance représente la variation de la 

chaleur spécifique Zi pression constante, ACp, de l'échantil- 

lon lors de la transition. 

III. 1.1. Etalonnages 

Le thermogramme donne la puissance nécessaire 3 

la transition en fonction de la température. L'appareil uti- 

lisé à cet effet est un enregistreur transistorisé. Une bonne 

interprétation quantitative de ces enregistrements nécessite 

un certain nombre de réglages préalables. 



a  - L i g n e  d e  b a s e  

C e  r ég lage  s ' e f f e c t u e  avec les c e l l u l e s  por te -  

é c h a n t i l l o n s  v ides .  11 est ind i spensab le  de procéder  3 ce 
r é g l a g e  pour é l i m i n e r  a u  p r é a l a b l e  une v a r i a t i o n  p a r a s i t e  

de l a  c h a l e u r  s p é c i f i q u e  ( p o s i t i o n  e t  masse des deux cel- 
l u l e s ) .  Le b u t  e s t  a t t e i n t  quand on r é a l i s e  une l i g n e  de 

base  b i e n  d r o i t e  e t  h o r i z o n t a l e .  

b - C a l i b r a t i o n  e n  t e m p é r a t u r e  

C e t  é ta lonnage  s ' e f f e c t u e  à l ' a i d e  de p r o d u i t s  

é t a l o n s  don t  l a  tempéra ture  de f u s i o n  est  b i e n  connue. Dans 

n o t r e  cas nous avons u t i l i s 6  l ' i nd ium e t  l e  z i n c .  

P r o d u i t s  TF ('KI AHF ( ca l /g )  

Indium 429,78 6,80 

Zinc 692,65 5,50 

L a  température  de  f u s i o n  TF, est déterminge pa r  

l ' i n t e r s e c t i o n  de l a  t a n g e n t e  au  f l a n c  de montée, avec l a  

l i g n e  de base  (F ig ,  29 ) , 

T 
f Température 

Figure 2 9: Fusion de Z 'indium 



L'ajustement de la température -braie 3 la tempé- 

rature lue ne peut se faire que pour une vitesse de chauffe 

(5 K/mn dans le cas présent). Si on travaille 2 une autre 

vitesse il est nécessaire de tenir coqte de la correction 

en température. Ceci a été obtenu en mesurant la valeur de 

TF de l'indium à différentes vitesses de chauife. Nous Som- 

mes limités aux grandes vites (>80°K/mn) par des problèmes 

techniques d'enregistrement et aux petites vitesses (<2,5OK/mn) 

par une trop grande amplification des phénomènes parasites. 

c - C a l i b r a t i o n  e n  é n e r g i e  

Cet étalonnage est indépendant de la cinétique de 

mesure. On utilise un étalon de chaleur spécifique connu (le 

saphir synthétique) et on ajuste la vis prévue à cet effet, 

pour obtenir l'amplitude désirée de la transition. 

La mesure doit s'effectuer en atmosphère inerte 

(azote U) pour éviter toute réaction parasite d'oxydation ou 

de dégradation du produit étudié. Cette circulation d'azote 

sert aussi à assurer une bonne homogénéité thermique. 

111.1.2. Conditions expérimentales 

L'appareil d'analyse enthalpique différentielle 

est conçu pour caractériser les transitions thermodynamiques 

selon un programme de chauffe donné. Dans ce contexte, ces 

transitions, et plus particulièrement la température de tran- 

sition vitreuse, sont caractérisées selon un mode opératoire 

non conforme aux aspects fondamentaux qui régissent le pro- 

tocole de détermination d'une telle transition (12). Mais 

dans le contexte particulier de cette étude, dont l'objectif 

est de trouver des corrélations entre l'histoire thermoméca- 

nique du polymère et la température de transition vitreuse, 

il est clair qu'une détermination de Tg ne peut se faire à 

partir de l'état surfondu (programme de refroidissement). 



Nous avons donc pris soin d'imposer à tous nos 

échantillons des programmes thermiques identiques, dans le 

seul but de rendre comparable toutes les mesures. La vitesse 

de chauffe choisie (40 K/min) est volontairement assez éle- 

vée, afin de dégager au mieux dans cette analyse l'influ- 

ence de tous les traitements imposés à l'échantillon (dé- 
formation, recuit...). 

Pour tester les étalonnages effectués nous avons 

mesuré dans un premier temps, quelques températures de tran- 

sitions vitreuses de produits connus et ceci à une vitesse 

de chauffage de 10 deg/mn (Tableau II). 

T A B L E A U  11 

Produit 

Polystyrène 

Polyméthylméthacrylate 

(atactique) 

Polyéthylènetéréphtalate 

Ce qui correspond bien aux valeurs trouvées dans 

la littérature. Dans un deuxième temps, nous avons testé la 

variation de la température de transition vitreuse du poly- 

éthylènetéréphtalate isotrope avec la cinétique de mesure 

(Figure 30) . 

Tg (KI 

372,7 

341,9 

378 

Cette courbe est caractéristique d'une varia- 

tion non linéaire de Tg en fonction de la vitesse de chauffe, 

ceci est conforme aux résultats admis (41). L'extrapolation 

linéaire, à cinétique nulle à partir des grandes vitesses 

donne un Tg de 342,9 K. Cette même extrapolation à partir 

des petites vitesses donne un Tg de 340,4 K. Les résultats 

seront donc exploités en comparant les valeurs obtenues pour 

une même vitesse de mesure. 



Figure 30: Variation de Za temperat-ure de t rans i t ion  
vi treuse avec la  v i tesse  de balayage 

111.2. DEPOUILLEMENT DES THERMOGRAMMES 

111.2.1. Thermogramrne idéalisé d'un polymère semi-cristallin 

Nous avons porté sur la figure 31, les principa- 

les transition thermiques observées dans le cas d'un polymère 

semicristallin. 

avec : 

Tg : température de transition vitreuse 

Tc : température de cristallisation thermique 

T~ : température de fusion cristalline 

ACp : variation de la chaleur spécifique lors de la transition 

vitreuse 

AHe : enthalpie de surchauffe 

AHc : énergie de cristallisation 

Ai-$, : énergie de fusion cristalline. 



Température f 

Figure 31 : Thennogrme idéal isé  d'un polymère 

semicristal l i n  

Les températures sont définies par l'intersec- 

tion de la ligne de base avec ia tangente au point d'in- 

flexion de ladite transition. 

a - Détermination de l a  variation d e  la chaleur spécifique 

La variation de la chaleur spgcifique, ACp, est 

déterminée par l'amplitude de la transition vitreuse (voir 

figure 31) . 
Comme la chaleur spécifique à pression constante 

est définie par : 

et que le thermogramme donne dH en fonction de T 



dH connaissant - dT 
dt ec - (programme de chauffe) on peut dé- dt 

duire Cp : 

ACP = - dH . - dt entre l'état vitreux et l'état caoutchoutique. dt dT 

Ainsi nous avons obtenu : 

ACp = 15,40 cal/deg.mole = 0,31 J/g.degré 

= 64,4 J.K-'.~o~ -1 

Valeur conforme à celle trouvée par d'autres au- 

teurs (42). 

b - E n e r g i e  d e  f u s i o n  ''AHF'' d u  P E T  

L'énergie de fusion du PET a été déterminée à 

partir d'un échantillon traité pendant 36 heures 130°C 

(cristallisation thermique). Le taux de cristallinité de 

cet échantillon, mesuré par densité est de 0,54. Il a été 

pris comme référence cristalline, pour la détermination des 

taux de cristallinité par DSC. 

L'enthalpie de fusion cristalline, A$, repré- 

sente l'énergie nécessaire pour détruire la cohésion des 

zones cristallines du polymère. L'énergie de fusion du po- 

lyéthylène téréphtalatz est déterminée par rapport à un 

échantillcn d'énergie de fusion connue. Dans le cas présent 

l'étalon est l'indiim, qui a une énergie de fusion AHF de 

6,80 cal/g. La méthode consiste à mesurer les surfaces des 

pics de fusion dans les mêmes conditions expérimentales. 

Nous mesurons ainsi, dans le cas du PET semicristallin de 

taux de cristallinité 0,54, une énergie de fusion 

AHF = 19,09 cal/g, soit 15.36  mol-'. 
Une extrapolation, à un taux de cristallinité 

unité, conduit à une valeur : 



c - Détermination du t a u x  de cristallinité 

Le taux de cristallinité Xc définit le degr6 

d'ordre qui existe au sein de l'échantillon semicristallin. 

L'analyse enthalpique différentielle permet une 

détermination absolue de cette grandeur, lorsqu'on connaft 

le taux de cristallinité XE d'un échantillon de référence. 
Le taux de cristallinité X: d'un échantillon 

quelconque est alors déterminé par la relation suivante : 

Ac et AF sont les aires des pics de cristallisation thermi- 

que et de fusion de l'échantillon de masse m, les indices 

R et e indiquent que les grandeurs précédentes sont défi- 

nies pour l'échantillon de référence et un échantillon 

quelconque analysé dans les mêmes conditions expérimenta- 

les. La différence (< - A:) représente, en première appro- 

ximation, la contribution des zones cristallines, présentes 

initialement dans l'échantillon, abstraction faite de la 

cristallisation induite par l'analyse thermique (pic de 

cristallisation thermique, fig. 31). 

111.2.2. Thermogramme d'un échantillon déformé 3 T = 80°C 

Lorsqu'un échantillon déformé est soumis à un 

programme de chauffe rapide à partir de l'état vitreux, il 

subit une rétraction permettant de libérer, au voisinage 

de Tg, une grande partie des contraintes accumulées dans 

ses divers traitements thermomécaniques antérieurs. Lors 

de la transition vitreuse, le retrait de l'échantillon pro- 

duit d'importantes perturbations du thermograrnme (Fig. 32). 

Celles-ci sont en grande partie liées aux variations aléa- 

toires des contacts thermiques, entre le polymère et la cel- 

lule de mesure, lors du retrait de l'échantillon. Par suite 

de la cristallisation induite par déformation homogène ce 



re t ra i t  a t t e i n t  une v a l e u r  maximale l o r s q u e  l e  t a u x  de dé- 

format ion i n i t i a l  X es t  de 1 ' o r d r e  de  2 , s  2i 3 (24) , dans 
P 

ce c a s ,  l e  thermogramme p r é s e n t a n t  d e s  p e r t u r b a t i o n s  maxi- 

males,  q u i  rendent  l a  dé t e rmina t ion  de Tg souvent i n c e r -  

t a i n e .  Celles-ci diminuent  notablement l o r s q u e  l e  polymére 

d e v i e n t  for tement  c r i s t a l l i n  ( A  > 4 ) .  
P 

Figure 32 : Thermogrme rée Z d 'un échantiZ Zon 

défo~.m& à 80 O C (A 12 , 5) 
P 

Afin d e  mieux appréhender l ' i n f l u e n c e  de l a  dé- 

formation du polymère s u r  l a  v a l e u r  de  Tg, nous avons che r -  

ché a amél iorer  l e  mode d 'encapsulage des  é c h a n t i l l o n s ,  pour 

r é d u i r e  a u  maximum l e u r  r e t r a i t ,  e t  amé l io re r  a i n s i  les con- 

tacts thermiques. 

Dans une première démarche, nous avons noyé 

l l é c h a n £ i l & o n  dans une poudre m é t a l l i q u e  t r é s  f i n e  (Fig.33a) .  
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Figure 33: Schémas d 'encapsu Zage 

Dans ce cas, nous observons un thermogramme 

sensiblement moins perturbé, les contacts thermiques étant 

mieux assures lors de la rétraction du polymsre. Cependant 

celle-ci produit une dispersité importante des valeurs. 

C'est pourquoi nous avons été conduit 3 utiliser des échan- 

tillons de mame dimension que les capsules, de façon 

qu'après sertissage aucun retrait ne soit plus possible au- 

tour de la température de transition vitreuse (fig. 33 b). 

La rétraction d'un échantillon déformé implique 

une désorientation des chafnes macromoléculaires et donc 

une variation de la biréfringence (anisotropie) An du po- 

lymsre. Nous avons donc testé une éventuelle rétraction, 

en faisant subir aux échantillons des programmes de chauffe, 

de la temperature ambiante To jusqu'aux temperatures Tle..T5 

de façon Zi mettre en évidence d'éventuelles variations de 



de biréfringence autour de la zone de transition vitreuse. 

NOUS avons porté sur la figure 34 les variations relatives 

de biréfringence m(TO' en fonction de la tempéra- an (To) 
ture, pour des taux d'extension de 2,5 et 4 auxquels cor- 

respondent des transitions respectivement situées à 385,4 K 

et 350,s K. Nous constatons qu'à ces deux températures, les 

variations relatives de biréfringence sont peu importantes 

(8 % et 2 % ) .  Nous pouvons donc admettre que lors de la 

transition vitreuse et pour une vitesse de chauffe élevée 

(40  min-l), l'effet de désorientation des chaines est 
négligeable. Enfin, il faut noter que pour des températures 

plus élevées, la cristallisation thermique provoque une 

augmentation de birefringence (courbe en pbintillés). 

Figure 34: Variation re Zative de Za biréfringence 

avec Za température 



Prise d'échantillon sur 1 'haltére - effet de bord 

Dans le cas d'une prise d'échantillon ne distin- 

guant pas entre les bords et le milieu de l'éprouvette 

(Fig. 35 a), nous observons une grande dispersion des ré- 

sultats pouvant atteindre 4OC dans le cas d'échantillons 

déformés. Cet effet peut être attribué la cinétique de 

refroidissement qui provoque un gradient thermique entre 

les bords et le coeur de l'échantillon. C'est pourquoi, il 

nous a semblé nécessaire de réduire la partie utile 21 la 

zone médiane, pouvant être considérée comme sensiblement 

homogène (Fig. 35 b). Dans ce cas, la dispersion des ré- 

sultats est assez raisonnable, voisine de l,S°C. 

Figure 3 5: &ise d 'échanti Zlon pour Z 'analyse calorimétrique 

On peut remarquer que les températures de transi- 

tion vitreuse enregistrées près des bords d'éprouvettes sont 

sensiblement inférieures (environ 2 K), à celles correspondant 

à un prélévement au centre ; effet pouvant éventuellement être 

attribué Zi un refroidissement plus rapide sur les bords. 



IV - CARACTERISATION DE L'ORIENTATION 

Nous nous sommes limités à caractériser l1orien- 

tation moléculaire d'échantillons ayant subi une déforma- 

tion uniaxiale par la mesure de : 

- la biréfringence d'étirement 
- la spectroscopie infra-rouge par transformée 
de FOURIER. 

a - Mesure d e  la biréfringence d'étirement 

Les mesures de biréfringence, toutes effectuées 

a température ambiante, ont été réalisées a l'aide d'un mi- 
croscope polarisant ZEISS équipé d'un compensateur EHRINGHAUS 

3 lame de spath calcaire. Ce compensateur a été choisi en 

raison de son champ de mesure élevé qui est de l'ordre de 

133 ordres en lumière blanche et de 164 ordres pour la raie 

verte dr? mercure. 

En admettant une isotropie dans le plan perpendi- 

culaire a l'axe de déformation, nous avons mesuré la biré- 
fringence, An, dans le plan du film. 

An = nZ - nX (Z étant l'axe d'étirement) 

Pour un échantillon semicristallin, la connaissance 

du taux de cristallinité Xc et des fonctions dlorientation de 

la phase cristalline fc et de la phase amorphe fa, nous pou- 

vons en déduire la contribution de chaque phase. L'expression 

r311, dans laquelle on néglige A£, permet alors de calculer 

les anisotropies des parties amorphes Aa et cristallines Ac. 

sachant que Xc est déterminé par mesures de densité 

et que fc est déduit de la relation [33] . 



b  - Mesure  d u  t a u x  d e  c r i s t a l . ï i c i t é  p a r  d e n s i t é  
. 

Les mesures de densité ont été effectuées à l'aide 

d'une colonne 3 gradient (thermostatée à 23'~). En adoptant 

en première approximation un modèle à deux phases, de densi- 

tes da et dc, respectivemefit pour les phases amorphe et cris- 

talline, le taux de cristallinité, Xe, est donné par la rela- 

tion suivante : 

d - d  - - a 
Xc dc - d a 

d étant la densité de l'échantillon étudié 

da = 1,333 (mesure expérimentale) 

c - Mesure  d e  1  ' o r i e n t a t i o n  p a r  F T I R  

La caractérisation de l'orientation moléculaire 

par absorption en infra-rouge a été faite à l'aide d'un 

NICOLET 7199 FTIR System * . Le principe de fonctionnement 
est schématisé par la figure 36. 

La source d'infra-rouge fonctionne en continu. 

L'intensité de l'interférogramme fonction de la position 

du miroir mobile M2, par rapport 3 la séparatrice (inter- 

férométre de MICHELSON), est donnée par : 

X C e s  m e s u r e s  o n t  é t é  e f f e c t u é e s  à 1 ' E c o l e  S u p é r i e u r e  d e  

P h y s i q u e  e t  d e  C h i m i e  I n d u s t r i e l l e  d e  PARIS (ESPCI)  d a n s  

l e  L a b o r a t o i r e  d e  P h y s i c o c h i m i e  S t r u c t u r a l e  e t  M o l é c u l a i r e  

( P C S M )  d i r i g é  p a r  l e  P r o f e s s e u r  MONNERIE a v e c  i ' a i m a b l e  

c o n c o u r s  d e  M .  J A S S E .  
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dont la transfomiSe de FOURIER s'écrit : 

où B(v)  est une fonction de la géométrie de l'appareil. La 

mesure précise de la distance x repose sur le réglage d'une 

source laser. Le traitement des spectres infra-rouge par 

<transformée de FOURIER basée sur l'algorithme de CROLEY et 

TUTEY (1965) conduit 3 de nombreux avantages techniques par 

rapport a l'infra rouge "classique" : gain d'énergie, rapi- 
dité, plus grande résolution, stockage des spectres, amélio- 

ration du rapport signal sur bruit... 

Pour notre étude, nous avons exploré une plage en 

frequence située entre 1022 cm-' et 600 cmœ1 qui correspond 

à des raies caractéristiques du processus d'isomérisation du 

PET (Fig. 37). 

Figure 37: Spectre infra-rouge du PET déformé 



Ces raies sont définies corne suit : 
- - v = 975 cm-' qui correspond à une vibration C=O "Stretching" 

représentant les conformations trans (amorphe et cristalline) 

(44, 45) 
- -1 - v = 897 cm est attribuée à une vibration CH2 "rocking' qui 

représente les conformations (amorphe ( 44 -46 )  
- -1 - v = 793 cm est insensible à la conformation et sert de r6- 

férence dans un but de normalisation (47). 

La figure 38 représente les differents choix possi- 

bles ponr la ligne de base (origine de l'absorbance). 

Figure 38: Chofx possible de l a  ligne de base 

Bien que certains auteurs (32) ont choisi la ligne 1 
de base W pour déterminer l'absorbance, nous avons choisi de 

préference la détermination H qui a donné lieu à de meilleurs 

résultats (48, 49). Pour chaque échantillon nous avons fait 

deux spectres, (le champ électrique 3 étant soit parallèle, 
1 soit perpendiculaire à l'axe d'gtirement qui conduisent aux 
I 
l absorbances A ,, et AL) 



A partir de la relation [221 nous déduisons le 

rapport dichroique (R = / A ) et la relation 1231 nous 
A// 4. 

permet de calculer l'absorbante totale de l'échantillon, en- 

suite nous déterminons la fonction d'orientation grâce 3 la 

relation [26] , dans laquelle le rapport dichroïque limite 
Rot déterminé par R.X., est pris égal 3 2,9 (50). Cette va- 
leur P2 (cos 6 ) IR est alors comparée 3 la fonction P2 (cos 0 )  

calculée a partir de la relation [29]. dans l'hypothèse de 

la déformation affine d'un réseau. 





C H A P I T R E  I I I  





RESULTATS ET DISCUSSION 

Le polyéthylènetéréphtalate, initialement amorphe, 

est très sensible à la structuration induite par les traite- 

ments thelmomécaniques qu'on lui fait subir (SAMUELS) . 
Dans cette étude nous nous sommes penchés sur les 

problèmes suivants : 

- Influence de la déformation homogène(To = 80°C) 

ou plastique (To = 20°C) sur la valeur de la 

température de transition vitreuse 

- Evolution de la température de transition vi- 
treuse avec le temps de séjour 3 température 

ambiante, tvr "vieillissement" 

Les résultats seront interprétés en terme de vo- 

lume libre (53) et de la théorie statistique de GIBBS et 

DI MARZIO (10-11). 



1 - INFLUENCE DE LA DEFORMATION 

1.1. DEFORMATION HOMOGENE 

Conformément à la procédure expérimentale de déter- 

mination de Tg, définie au chapitre II, nous avons suivi l'évo- 

lution de ce paramètre en fonction du taux d'élongation homo- 

gène A (Fig. 38a). Pour chaque valeur de A nous avons effec- 
P P 

tué trois mesures et compte tenu des incertitudes expérimen- 

tales commises sur Tg, une dispersité de l'ordre de k 0 . 7  K est 

tout à fait raisonnable. Les résultats portés sur cette figure 

montrent que le comportement du PET ne peut globalement être 

décrit par l'analyse statistique de DI MARZIO (11) (Annexe II), 

qui prévoit une augmentation monotone de Tg en fonction de X . 
P 

Nous avons donc cherché à caractériser le module expérimental 

G qui permet de calculer la variation théorique de Tg dans le 

cas d'un modèle statistique gaussien. Pour ce faire, nous avons 

représenté sur la figure 39, la variation de la contrainte 
2 -1 vraie O ,  en fonction du paramètre gaussien (A - Ap) , a partir 
P 

de la courbe dynamométrique en élongation. Le module initial : 
6 -2 G1 = 1,15.10 Nm , donne lieu à une variation théorique de Tg 

exprimée par la courbe 40a. Etant donnée la nature thermoplas- 

tique du PET et du cycle thermomécanique imposé lors de la dé- 

formation de l'échantillon, la courbe dynamométrique ne reflète 

pas fidèlement la contrainte de rétraction figée à l'état vi- 

treux. Nous avons donc pour chaque valeur de X déterminé la 
P' 

contrainte de rétraction que libère le matériau, lorsque celui- 

ci est soumis brusquement à une température supérieure à celle 

de sa transition vitreuse. Ces résultats portés sur la figure 41 
6 -2 font apparaitre un module gaussien initial Gi = 0,86.10 Nm 

de valeur sensiblement inférieure à celle déterminée à partir 

de la courbe dynamométrique. Cet écart est vraisemblablement dû 

à des phénomènes de relaxation et de désenchevêtrement de chaînes, 

lors du refroidissement du matériau. Nous constatons que les 

résultats portés sur la figure 41 reflètent des mécanismes de 

déformation similaires à ceux d'un élastomère, comportant les 



FIG 38 : VARIATION DE LA TEMPERATURE DE TRANSITION 

VITREUSE AVEC LE TAUX D'ÉLONGATION 

A) EXPER IMENTALE 

B) MÉORIUKIE AVEC G VARIABLE 





FIG 40 : VARIATION MÉORIQUE DE LA TEMPÉRATURE DE 
TRANSITION VITREUSE AVEC L'ÉLONGATION 
A) G FIXE (TRACTION) 
B) G' FIXÉ (RETRACTION) 





zones:gaussienne, de MOONEY-RIVLIN, et de grandes déforma- 

tions (cristallisation dans le cas du PET). Le module ini- 

tial Gi donne lieu il une variation exponentielle de Tg en 

fonction de X décrite par la figure 40b. Ainsi une défor- 
P 

mation homogène de taux A = 5, produirait une augmentation 
P 

de Tg de l'ordre dkne vingtaine de degrés, largement supé- 

rieure aux résultats expérimentaux de la figure 38. 

Cependant les courbes 40a et 40b sont déterminées 

à partir d'un module de valeur constante, conformément à la 

théorie gaussienne. Etant donné le caractère semi-cristallin 

du PET déformé, il nous a paru plus judicieux d'introduire 

dans la relation de DI-MARZIO les modules définissant les 

zones : gaussienne (1 < A < 1,5), de MOONEY-RIVLIN 
P 

(1,5 < X < 3,5) et des grandes déformations ( A > 3,5). 
P P 

La variation théorique de la température de transition vi- 

treuse est alors représentée par la figure 38b. Elle met en 

relief le comportement singulier du PET dans ce mode de dé- 

formation pour lequel il devrait y avoir une augmentation 

significative de Tg en fonction du taux de déformation ho- 

mogène X . Dans le but de compléter cette étude et de mon- 
P 

trer qu'un tel comportement n'est pas fortuit ou lié uni- 

quement à une structure particulière du matériau, nous avons 

examiné des échantillons de masses moléculaires différentes 

dont les résultats sont portés sur la figure 42. La similitude 

de comportement qui est traduite par ces courbes montre que 

ces variations réflètent bien des propriétés intrinsèques du 

PET. La position relative de chacune des courbes correspond 

aussi aux différences de viscosité et donc de masse molécu- 

laire moyenne de chaque échantillon (53). De cet ensemble de 

résultats nous pouvons remarquer que le modèle statistique 

de DI-MARZIO ne permet pas de rendre compte du comportement 

d'un matériau thermoplastique tel que le PET, plus particu- 

lièrement dans la zone de faibles taux d'élongations 

(1 < X < 2,5) oh 1 'on enregistre une forte décroissance de 
P 

Tg en fonction de A . Une deuxième zone couvrant des taux 
P 

2,5 < X < 4 semble plus en accord avec la théorie statistique 
P 

de DI MARZIO, alors qu'un effet asymptotique marque la zone 

des grandes déformations ( A  > 4). Examinons de plus près ces 
P 

trois zones caractéristiques. 



FIG 42 : VARIATION DE LA TEMPÉRATURE DE TRANSITION VITREUSE 

POUR D 1 FFÉRENTES MASSES 



1.1.1, Zone des petites déformations 

La première zone ou zone des petites déformations 

( A  < 2,5) est caractérisée par une diminution de la valeur 
P 

de la température de transition vitreuse. Ce résultat inso- 

lite a déjà été observé par d'autres auteurs (54) . Il est 
couramment admis que la diminution de Tg est liée à l'aug- 

mentation de la mobilité moléculaire dans les zones amorphes, 

L'augmentation de cette mobilité peut être envisa- 

gée de deux manières différentes : 

- soit, dans l'hypothèse d'une déformation iso- 
volumique, 3 une redistribution sélective du volume libre 

au sein du matériau 

- ou bien, dans l'hypothèse contraire otl le rapport 
de Poisson v est inférieur à 0,5, l'accroissement de la mobi- 

lité est associé à l'effet de dilatation élastique liée à une 

déformation en traction (15). 

a - Déformation i sovo lumique  

Même aux faibles taux d'extension, l'élongation du 

PET a pour effet d'augmenter sensiblement le pourcentage de 

conformation trans au détriment des conformations gauches 

(Figure 43). Ces résultats ont été confirmés par les mesures 

de dichroasme infra-rouge portés sur la figure 44. L'absor- 

bance d'une espèce est proportionnelle au pourcentage, de 

cette espèce, présent dans le matériau. L'augmentation de 

l'absorbance du matériau dans la raie (975 cm-') associée a 
la conformation trans, montre bien une augmentation du pour- 

centage de cette conformation. Ce résultat est souligné par 

la légère diminution de l'absorbance des conformations gau- 

ches (7 = 897 cmœ1). 

L'augmentation des conformations trans peut ainsi 

s'accompagner d'une redistribution de microporosité ou volume 

libre dans le matériau, et il nous paraît légitime de consi- 

dérer que statistiquement le volume libre moyen associé à une 

conformation gauche est plus grand que celui associé à une 

conformation trans . 



< p2 (cos 0) >Op, 

FIG 43 : ÉVOLUTION DES CONCENTRATIONS EN CONFORMATICNS 
TRANS ET GAUCHE EN DÉFOWTICN HOMOGÉNE 
(D' APRÈS CUNN 1 NGHPM ET WARD) 



975 CM-' 

striction o 

FIG 44 : VARIATION DE L' ABSORBANCE DES CONFOR~TIONS 
TRANS (975 m-' ) ET GAUCHE (897 a-' 
AVEC LE TAUX D'EXTENSION EN DÉFORMATION HOMOGÈNE 



L'isomérisation "gauche-trans1' favorise la cristal- 

lisation du PET, à une température T>Tg, comme celà a été 

montré par d'autres auteurs (20, 24, 54). Les résultats por- 

tés sur la figure 45 expriment la variation du taux de cris- 

tallinité Xc en fonction de X . Cette courbe ne montre pas 
P 

de variation importante (Xc < 10 % )  et nous pouvons penser 

que l'anisotropie optique mesurée par biréfringence (Fig. 46) 

ne concerne que les zones amorphes. Cette faible biréfringence 

(An - 0,025) reflète probablement l'orientation des conforma- 
tions trans dans le sens de l'étirement. Ceci est confirmé par 

les résultats obtenus en infra-rouge (Figures 47, 48) . L'ana- 
lyse de la figure 47, donnant la variation du rapport dichroï- 

que R avec A-, montre qu@ l'orientation dans .le sens de l'éti- - 
P 

- 

rement des conformations trans , R"~, aumente léserement tan- - - 
dis que 1 'orientation des conformations gauches, R ~ ~ ~ ,  reste 

sensiblement constante. Sur la figure 48 nous avons porté le 

rapport de ces deux rapports dichroïques en fonction de X 
PI 

et nous observons que dans la zone des petites déformations 

( AP 
< 2,5) la valeur de ce rapport augmente sensiblement avec 

le taux d'élongation. Ceci voudrait dire que le pourcentage 

de conformation trans augmente avec l'élongation d'une part 

et que d'autre part, l'orientation des conformations trans 

dans la direction de 1 'étirement est préférentielle. 

Ces différents résultats montrent que lorsqu'on 

soumet un échantillon de PET amorphe à une traction uniaxiale, 

à une température To>Tg, il se produit pour les faibles taux 

d'élongation (A < 2,s) : 
P 

- une isomérisation gauche-trans qui modifie la 
distribution du volume libre ce qui entraine une diminution 

de la valeur de Tg. 

- une orientation préférentielle des conformations' 
trans dans le sens de l'étirement. 
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FIG 47 : VARIATIMU DE L'ORIENTATION DES CONFORMATIONS 
TRANS ET GA'JCHE AVEC L'ÉLONGATION 





b - *Déformation avec variation de volume 

En étudiant la variation de volume produite par 

déformation uniaxiale de caoutchoucs vulcanisés, TRELOAR 

(15), observe expérimentalement une augmentation de ce volume 

lors de la traction. Ce résultat a été prédit théoriquement 

par ROTH et WOOD (55) et GEE (56). En effet si on soumet un 

matériau, dont le coefficient de Poisson est inférieur à 0,5, 

à un essai de traction uniaxiale, le tenseur de contrainte 

contient un terme de pression hydrostatique non nul, gui fait 

apparaztre en déformation une augmentation de volume élasti- 

que, récupérable après la décharge de la contrainte, qui 

s'écrit : 
R 

K est le coefficient de compressibilité en volume 

et (af/aR) est la pente de la courbe "force-allongement". 

L'expression [38] est valable dans le cas d'une dé- 

formation d'origine entropique (la contribution énergétique 

étant pratiquement nulle). 

Même pour des caoutchoucs vulcanisés 03 le coeffi- 

cient de Poission, v,  est très proche de 0,5, TRELOAR (15) 
observe une augmentation relative de volume (Av/v) de l'ordre 

de 1 0 - ~  pour une extension de 100 % ( A  = 2) . 
P 

Lors de nos expériences de déformation, nous avons 

imposé un refroidissement rapide de l'échantillon par souf- 

flage d'air froid, qui produit un passage de la transition 

vitreuse à une vitesse de 60°C/mn, sous tension. Nous nous 

sommes demandé si nous n'introduisons pas une contribution de 

volume élastique, par cette procédure de refroidissement sous 

tension, qui reste figée à l'état vitreux et dont l'effet, 

aussi faible soit-elle, peut provoquer une importante varia- 

tion de la valeur de la température de transition vitreuse, 

comme le montre la figure 49. En effet cette figure décrit 





la variation de Tg en fonction de Mn selon la description 
de GIBBS et DI MARZIO pour différentes valeurs du volume li- 

bre Vf. Nous observons qu'une augmentation de volume de 

0,003 entrafne une diminution de la valeur de Tg d'une dizaine 

de degrés, Ceci montre bien qve le Tg est trSs sensible à la 

moindre variation de volume libre du matériau. Dans cette hy- 

pothèse, la décroissance de la valeur de Tg observée expéri- 

mentalement (Fig. 38) serait alors liée au volume élastique 

piégé à l'état vitreux, lors du refroidissement de l'échan- 

tillon sous tension. C'est pourquoi nous avons suivi la va- 

riation de la densité avec le taux d'élongation X (Fig. 50), 
P 

grâce à l'utilisation d'une colonne à gradient de densité 

qui conduit à une précision au millième. Dans ce contexte ex- 

périmental nous n'avons pu observer la moindre diminution de 

la densité, aux faibles taux d'extension (A < 2,5), observée 
P 

cependant par d'autres auteurs (54) . 
Dans le but d'éliminer cette contribution volumique 

parasite, nous avons procédé à une décharge de la contrainte, 

à latempérature de déformation, des échantillons avant de les 

refroidir. Nous avons ensuite mesurées les valeurs de TgI A n  

et X résiduel pour ces échantillons. Nous avons porté sur la 
P 

figure 51 la variation de Tg avec le taux d'élongation rési- 
r duel, hp, après décharge de la contrainte. Cette courbe montre 

bien une légere augmentation de Tg avec Xr mais ne nous per- 
P' 

met cependant pas de conclure quant à l'observation de l'ef- 

fet du volume élastique escompté. En effet, si le fait d'avoir 

relaché la contrainte nous a permis d'éliminer la contribu- 
tion du volume élastique, nous n'avons pu garder l'état 

d'orientation initial (existant avant la décharge), DE VRIES 

(24) et KOVACS (12) ont montré que la recouvrance isobare est 

très grande pour ces taux d'élongation. Ceci a été confirmé 

par nos résultats comme en tgmoignent les figures 52 et 53. 

Sur la figure 52 nous avon? porté le pourcentage de perte en 
XP - AD 

extension ( %  perte = x 100) en fonction de X (taux 
A~ P dl@longation de l'échantillon atteint avant la décharge). 

L'allure de cette courbe est identique à celle de DE VRIES (24) 





FIG 51 : VARIATION DE LA TENPÉRATURE DE 
TRANSITION VITREUSE AVEC LE 
TAUX D'~LONGATION RESIDUEL 
A P R ~ S  DÉCHARGE A CHAUD 





FIG 3 : PERTE EN ORIENTATJON LORS DU REUCHEMENT 

DE LA CONTRAINTE A CHAUD 



et montre bien que l'instabilité dimensionnelle en élonga- 

tion est maximale pour un taux d'extension compris entre 

2 et 3. Nous avons pu ainsi enregistrer une rétraction de 

40 % pour un X dzune valeur de 2. Sur la figure 53, nous 
l? 

avons porté la perte en orientation : 

( 8  perte en birefringence = an - x 100) 
An 

où An et & sont respectivement la biréfringence de l'échan- 
tillon avant et après la décharge,en fonction de An. Nous 

observons que, dans la zone des petites déformations 

(XP 
< 2 ,5 ) ,  l'anisotropie optique disparait entièrement dans 

le cas d'un relâchement de la contrainte à chaud. 

Mous ne pouvons donc comparer les résultats de la 

courbe 38a (oQ l'on figeait le volume élastique à l'état vi- 

treux) et ceux de la courbe 51 (où l'on relaxe ce volume). 

En effet ces deux courbes ne possédent pas le même état 

d'orientation pour un X donné. Il ressort par contre de 
P 

cette étude que c'est l'état d'orientation, caractérisé ici 

par l'anisotropie optique An, qui semble influer sur la va- 

leur de Tg. Dans le but d'approcher quantitativement la varia- 

tion de volume libre, AVf, qui serait 3 l'origine de la chute 

de Tg (courbe expérimentale de la figure 38a) nous avons tra- 

cé un faisceau de courbes théoriques (Fig. 54) à partir de 

la relation de DI MARZIO (relation [9] ) dans laquelle nous 

avons fait varier la fraction de volume libre Vf. Nous cons- 

tatons alors que la décroissance expérimentale de Tg corres- 

pond à une augmentation de fraction de volume libre de l'or- 

dre de 0,003. Ce résultat montre que quelle que soit la cause 

qui provoque la diminution de Tg, la conséquence est équiva- 

lente 3 une augmentation de volume libre de l'ordre de quel- 

ques milliGmes. Ceci expliquerait le fait que nous n'ayons 

pu déceler, aux erreurs expérimentales près, de diminution 

notable de la densité (Fig. 5 0 ) .  

Dans le cadre de ce travail, nous n'avons pu con- 

clure quant aux deux hypothèses envisagées. Notons, cependant 

qu'aucune de ces hypothèses n'est à exclure et pourraient 



FIG !% : VARIATION DE LA TEMPÉRATURE DE TRANSITION 
POUR DI FFÉRENTS VOLUME LIBRE (CALCULÉE 
A PARTIR DE LA RELATION DE DIMARZIO) 



être envisageables toutes les deux. Devant de telles diffi- 

cultés, il serait souhaitable de pouvoir suivre l'évolution 

du volume spécifique du matériau pendant sa déformation. Une 

telle démarche, pour autant qu'elle soit séduisante, se 

heurte toutefois Zi des difficultés expérimentales importantes 

et aucune mesure directe n'a à notre connaissance été réalisée 

à ce jour. 

1.1.2. Cristallisation par étirement 

La deuxième zone (2,s < X < 4,5) de la courbe expé- 
P 

rimentale (Fig. 38a) fait apparaître une augmentation monotone 

de Tg en fonction de A . Il semble donc que l'on soit en pré- 
P 

sence d'un processus d'origine essentiellement entropique, qui 

peut être décrit par la théorie statistique de DI MARZIO sur 

la base de la déformation d'un réseau gaussien. La fonction 

d'orientation mesurée par dichroïsme infra-rouge, ~ P ~ ( c o s B ) > ~ ~ ,  

se superpose parfaitement à la variation théorique,<P2(cos0)>, 

comme l'indique la figure 55. Ces résultats montrent que dans 

cette zone, il y a formation d'un réseau élastique, par forma- 

tion de noeuds physiques (enchevêtrements) ou de modules cris- 

tallins, lors de la déformation de la matrice amorphe. Nous 

nous plaçons bien dans ce cas dans le cadre des hypothèses dé- 

veloppées par GIBBS et DI MARZIO (Annexe II) qui trouvent leur 

support expérimental sur les courbes 55a et 55b, confondues 

jusqu'à des taux d'extensions voisins de 4. Ceci concorde bien 

avec d'autres résultats obtenus par la mesure de force de ré- 

traction (60) . 
Il semble donc que, pour les taux d'élongations al- 

lant de 2,s à 4,5, la contribution entropique (diminution de 

AS) devienne plas importante que la contribution volumique, 

caractérisant la première zone (1 < X < 2,5). Différents tra- 
P 

vaux ont montré que le PET cristallise sous l'action de l'éti- 

rement 3 partir d'un état d'orientation donné, ce qui corres- 

pond dans notre contexte expérimental à un A de l'ordre de 
P 

2 à 3, ceci a été confirmé par une étude de diffraction des 

rayons X aux petits angles (59). Cette cristallisation est 



AVEC LE TAUX D~~LONGATION 

A) MÉORIQUE 

B) MESURÉE PAR DICHRO 1 SME INFRA-ROUGE 



bien mise en évidence par la courbe donnant le Xc en fonc- 

tion de A (Fig. 45) où le taux de cristallinité passe de 
P 

10 % pour A % 2,5 3 25 % pour A % 4,5. Cette structura- 
P P 

tion par étirement (cristallisation) apparaît aussi bien 

par mesure de l'anisotropie optique (fig. 46) oii la valeur 

de An passe brusquement de 0,025 à 0,110, qu'en densité 

(fig. 50) oii celle-ci passe d'une valeur de 1,340 à une va- 

leur de 1,360. 

1.1.3. Zone des qrandes déformations 

Pour les grands taux d'extension (A > 4,5) on 
P 

constate l'apparition d'un palier des grandeurs mesurées 

(Tg, An, X c )  Ceci peut résulter d'un désenchevêtrement des 
noeuds physiques du pseudo-réseau sans provoquer une orien- 

tation plus importante. Un tel processus s'explique aisé- 

ment si l'on tient compte de la faible masse moléculaire 

(Mn % 25 000) des séquences polymères et de leur importante -- 
dispersité (1 = Mw/Mn % 2). Il serait donc intéressant de 

faire subir au polymère un traitement de post condensation, 

dans le but d'obtenir une plus grande masse (Mn% 100 000) 
qui puisse être à l'origine d'un réseau suffisamment enche- 

vêtré aux grandes déformations. 

L'analyse globale de la variation de la tempéra- 

ture de transition vitreuse, Tg, avec le taux d'élongation, 

A~ 
, donnée par la figure 38 fait ressortir les résultats 

suivants : 

i) l'existence d'un taux d%xtension critique ( A  # 2,5 à 3 )  
P 

qui définit deux réponses différentes à la di5formation. De 

nombreux auteurs, par le biais d'autres investigations ex- 

périmentales, ont observé l'existence de cette transition 

singuliére . 
fi) en dessous de ce taux d'extension, l'orientation des 

chalnes macromoléculaires est relativement faible et le ma- 

tériau reste sensiblement à l'état amorphe. La variation de 

la température de transition vitreuse est dans ce cas liée 

à un effet de volume. 



iii) Au-del3 de ce taux d'élongation, l'orientation du po- 

lymère devient importante et le taux de cristallinité aug- 

mente rapidement (structuration par étirement). La varia- 

tion de la température de transition vitreuse semble être 

régie par un phénomsne entropique (théorie statistique de 

GIBBS et DI MARZIO). L'hypothèse de la déformation affine 

d'un réseau élastique convient parfaitement. 

iiii) Le palier observé en orientation et en température 

de transition vitreuse pour les grands taux d'extension 

pourrait disparaître dans le cas de la déformation d'un ré- 

seau plus stable (grande masse moléculaire) . 

1.2. - DEFORMATION PLASTIQUE (STRICTION) 

La déformation plastique du PET à température am- 

biante donne naissance à une striction qui se propage tout 

au long de l'échantillon. Les rssultats rapportés jusqu'alors 

montrent qu'au voisinage des épaules de propagation la stric- 

tion se développe progressivement jusqu'à une valeur d'équi- 

libre (36). Nous avons ainsi exploré les variations de Tg et 

du taux de cristallinité dans la zone de "maturation" de la 

striction. Ces résultats sont portés sur les figures 56 et 

57. 

Ainsi nous constatons que la déformation plastique 

produit une chute brutale de Tg qui atteint 25 K au taux 

d'extension limite An = 4. Si on se réfère à la figure 49 

une telle baisse équivaut à une augmentation du volume li- 

bre de 0,094, soit une diminution importante de la densité 

du matériau. Ce résultat est en contradiction avec les me- 

sures de taux de cristallinité porté sur la figure 57 qui 

laissent apparaltre une augmentation rapide de Xc en fonc- 

tion de An. Si, comme il est couramment admis, il existe 
une corrélation précise entre le taux de cristallinité et 

la densité de l'échantillon (modèle à deux phases) un tel 

résultat ne peut expliquer la diminution de Tg. D'autre 





FIG 9 : &oLUTION DE LA CRISTALLINIT~ AVEC 
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part la déformation plastique produit une importante isomé- 

risation GAUCHE-TRANS du PET,comme l'indiquent les figures 

44 et 47, qui corrobore bien les résultats portés sur la 

figure 57. Nous ne pouvons donc gugre conclure à une isomé- 

risation isovolumique comme cela se produit en déformation 

homogène. 

Etant donné que la striction est le résultat d'une 

instabilitS plastique initiée par des bandes de cisaillement 

orientées à 45O de l'axe de traction et que d'autre part le 

PET est de nature très hygroscopique nous avons associé cette 

chute importante de Tg à un e£fet de plastification par l'hu- 

midité de l'air, dans les microporosités induites par la 

striction. L'observation par microscopie optique révèle l'exis- 

tence de nombreuses f i s s u r e s  en su.sface que l'on a identifiées 

comme étant dues au phénomène de CRiiZE qui facilite la ciné- 

tique de diffusion de l'humidité de l'air dans l'êchantillon. 

Nous remarquons aussi que les thermogrammes de ces 

échantillons sont assez perturbés au voisinage de la zone de 

transition, ce qui rend leur exploitation assez délicate. Ce- 

pendant ces mesures de Tg ont Ggalement été confirmées par 

mesures de la température de rétraction, qui reproduit assez 

fidèlement la transition du polymère déformé. 

Enfin l'état d'orientation initié par déformation 

plastique est beaucoup plus marqué qu'à l'état caoutchouti- 

que. Pour un même taux d'élongation, A = An = 4, la valeur 
P 

de An est respectivement de 0,110 et 0,215. Ceci est confir- 

mé par les mesures de dichroïsme infra-rouge (fig. 44, 47 et 

48) et du taux de cristallinité Xc (25 % en déformation ho- 

mogène et 30 % en striction). La même étude faite par dif- 

fraction des rayons X aux petits angles, aboutit à la même 

conclusion (59) . 



II - VIEILLISSEMENT 

Le vieillissement physique des polymères (1 3) est 

l un phénoméne qui rend compte de l'évolution en fonction du 

temps du volume libre de matériaux vitreux, par effet de 

1 migration. Ceci a pour conséquence une diminution de la mo- 

bilité des séquences polymères et, donc, une augmentation 

de la température de transition vitreuse avec le temps de 

vieillissement. 

~ Dans le cas du polyéthylènetéréphtalate nous avons 

observé un effet inverse. Nous constatons, en effet, que la 

température de transition vitreuse diminue avec le temps de 

séjour à température ambiante, pour se stabiliser au bout 

d'une semaine (Fig. 58). Ce phénomène est d'autant plus mar- 

qué que le taux d'extension X est important. L'anisotropie 
P 

optique caractérisée par la mesure de la biréfringence d'éti- 

rement diminue aussi avec le temps comme l'indique la figure 

59. Etant donné la nature très hygroscopique du PET, un tel 

comportement ne peut s'expliquer que par un effet de plasti- 

fication externe par des molécules d'eau qui diffusent dans 

l'échantillon déformé. Elles induisent ainsi une diminution 

des interactions entre les chalnes orientges, des zones amor- 

phes, et augmentent la mobilité des unités polymeres d'où une 

diminution non négligeable de la valeur de la température de 

transition vitreuse. PERVORSEK (57) a étudié l'impact de l'ab- 

sorption en eau, pour le nylon, sur les transitions a, 13 et y 

et il a observé que celles-ci peuvent être affectées d'une 

cinquantaine de degrés. VANACEK et JANACEK (58) ont compare 

quant a eux les températures de transition vitreuse du PET 
séjournant dans l'air et dans l'eau, et ils observent un 

écart d'une vingtaine de degrés. 

Pour confirmer cette hypothèse de plastification 

par l'humidité de l'air, nous avons déformé trois échantillons 

A, B et C au même taux d'élongation, X = 4, et nous les avons 
P 
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fait"Vieil1ir" dans des conditions différentes. Dans un pre- 

mier temps nous avons mesuré leur Tg et leur An Zi un temps 

de vieillissement nul (1 heure après la déformation). L'échan- 

tillon A a séjourné à l'air, l'échantillon B quant 2i lui a 

séjourné sous vide et l'échantillon C a été immergé dans l'eau. 

Au bout d'une semaine nous avons remesuré les valeurs de Tg 

et de An de ces trois échantillons. Nous avons constaté, aux 

erreurs expérimentales prss, que la valeur de An et celle 

de Tg, de l'échantillon B, n'ont pas changé, tandis que tel- 

les des échantillons A et C on: diminué ( T ~ ~  > Tg A > T~') de 
B A C 

même que An > An > An. Ensuite nous avons laissé l'échantil- 

lon B vieillir à l'air. Au bout d'une semaine nous avons 

constaté un effet similaire à celui observé sur l'échantillon 

A. Donc la diffusion de l'humidité de l'air semble bien être 

la cause de la diminution de la valeur de Tg avec le temps, 

et la chute de la biréfringence n'est pas incompatible avec 

cette hypothèse (car nous avons pensé dans un premier temps 

que cet effet était dQ à une relaxation de la déformation). 

Une évolution silimaire a été observée pour des échantillons 

initialement recuits à 80°C (Figure 60). 

Pour préciser les mécanismes intervenant dans ce 

processus de diffusion, il serait intéressant de réaliser 

une étude systématique dans des atmosphères à taux d'humidi- 

té contrôlée et de caractériser d'éventuelles microporosités 

(se propageant lors de la déformation de l'échantillon) à 

l'aide d'un microscope à balayage Zi haute résolution. Les 

essais qui ont été entrepris dans le cadre de cette étude 

n'ont, pour l'instant, apporté aucune preuve de l'existence 

de ces microporosités, qui pourraient cependant expliquer 

l'amplitude de plus en plus prononcée de ce mécanisme de 

plastification externe, en fonction du taux de déformation 

homogène X 
P. 







C O N C L U S I O N  





Dans le contexte particulier de cette étude, dont 

l'objectif est de trouver des corrélations entre l'histoire 

thermomécanique du polyéthylènetéréphtalate amorphe et sa 
température de transition vitreuse, nous avons défini un 

protocole expérimental permettant des mesures comparatives 

et limitant au maximum la rétraction de l'échantillon. Nous 

sommes arrivé aux conclusions suivantes : 

a) 1 'orientation moléculai-re d6veloppée en déformation plas- 

tique est bien plus importante qu'en déformation homogène. 

Ainsi pour un même taux d'élongation, X % 4, la biréfringence 

d'étirement a une valeur double de celle que l'on observe en 

déformation homogène. Tous les paramètres mesurés (densité, 

taux de cristallinité, biréfringence d'étirement, rapport 

dichroïque, foliction dlorien.tation) amènent à cette consta- 

tation. Ceci a également été confirmé par d'autres études 

menées au laboratoire par diffraction des rayons X aux pe- 

tits angles (59) et par mesure de la force de rétraction 

(60) * 

b) l'existence, en déformation homogène, d'une zone criti- 

que (Ap % 2,s) qui définit deux réponses différentes à la 

déformation, comme le confirment d 'autres travaux (22, 24, 

32, 37). Certaines études portent 3 penser que c'est l'état 

d'orientation An, qui définit le mieux cette zone critique 

et non le taux d'élongation X ainsi qu'il se dégage des 
P' 

résultats portant sur la décharge de la contrainte à chaud. 

c) en-dessous de ce point critique, le matgriau reste sen- 

siblement amorphe et la diminution de la température vi- 

treuse semble Etre liée a un effet do volume. Deux hypothé- 
ses peüvent être retenues : transfert de volt~lil~ libre par 

isomérisa tior, gauche--'c=rans et (ou) dilatation élzçtique . Les 
mesirres de dichrolsme infra-rouge permettent de retenir 

l'hypothèse d'une redistribution du volume libre au sein du 

matériau. Cependant la perte relativement importante de 



I ' o r i e n t a t i o n ,  l o r s  de  l a  décharge à chaud de  l ' é c h a n t i l l o n ,  

ne nous a pas permis de  s e  prononcer s u r  l a  deuxième hypo- 

thsse .  Mais nous l a  re tenons  a u s s i ,  c a r  il nous semble peu 

probable que l e  c o e f f i c i e n t  de Poisson, du PET à l ' é t a t  

caoutchoutique,  s o i t  é g a l  à 0,5.  C e t  a spec t  de c e t t e  é tude  

p o u r r a i t  conduire h d e s  developpements u l t é r i e u r s .  

d)  au-delà de  c e  taux d ' é longa t ion ,  une o r i e n t a t i o n  molécu- 

l a i r e  importante ,  i n d u i t  une c r i s t a l l i s a t i o n  sous é t i rement .  

La v a l e u r  de l a  température de  t r a n s i t i o n  v i t r e u s e  augmente 

rapidement avec l e  t a u x  d ' ex tens ion ,  conformément a l a  théo- 

r i e  s t a t i s t i q u e  de GIBBS e t  D I  f i l R Z I O .  I l  semble donc que 

c ' e s t  l a  c o n t r i b u t i o n  ent ropique  ( c r é a t i o n - d ' o r d r e )  qu i  s o i t  

prépondérante dans l e  c a l c u l  de Tg. La superpos i t ion  presque 

p a r f a i t e  de l a  fonc t ion  d ' o r i e n t a t i o n  mesurée en absorpt ion  

infra-rouge e t  de l a  courbe théor ique  ( c a l c u l é e  dans l 'hypo- 

thèse  d'une deformation a f f i n e )  v é r i f i e  b i e n  l e  modèle de 

déformation d 'un réseau  caoutchoutique gauss ien .  C e  r é s u l t a t  

r e j o i n t  ceux obtenus p a r  mesure de l a  f o r c e  de r é t r a c t i o n  

(60) 

Aux t r è s  grands taux  de  déformation ( A  > 4 , 5 ) ,  e t  é t a n t  
P 

donnée l a  f a i b l e  v i t e s s e  de t r a c t i o n ,  nous observons un 

désenchevêtrement p r o g r e s s i f  des  chaines  é l a s t i q u e s  a c t i v e s ,  

q u i  p r o d u i t  un é c a r t  par rappor t  aux courbes théor iques .  Il 

s e r a i t  i n t 6 r e s s a n t  de p o r t e r  n o t r e  a t t e n t i o n  s u r  des  pro- 

d u i t s  ayant  s u b i  une post-condensation p l u s  poussée, de f a -  

çon à l i m i t e r  c e  processus de  désenchevêtrement. 

e )  lwhummiité  de l ' a i r  d i f f u s e  dans l e  PET déformé e t  le  

p l a s t i f i e .  C e  phonomène e s t  d ' a u t a n t  p lus  marqué que l a  dé- 

formation est  importante .  C e t t e  p l a s t i f i c a t i o n ,  q u i  p r o d u i t  

une d é s o r i e n t a t i o n  non négl igeable  des  chaînes  du réseau ,  

a b a i s s e  notablement sa température de  t r a n s i t i o n  v i t r e u s e .  

Une é tude  de ~ 7 i e i l l i s s e m e n t  dans une atmosphère à taux  

d 'humidi té  v a r i a b l e  nous semble nécessa i re ,  a f i n  de  mieux 

ce rne r  cette évolu t ion .  



En conclusion nous avons, grâce 3 cette approche 

particüliGre, pu dégager quelques mécanismes fondamentaux 

intervenant dans les processus de deformation homogene et 
plastique. La structuration par orientation des chaines, 

conduisant 3 un produit semi-cristallin, ne facilite pas 

toujours l'interprétation des resultats que nous avons pu 
déga5er. Il semb1.e donc utile d'étendre cette étude 3 d'au- 

tres polymeres totalement amorphes pour confronter l'ensem- 

ble des conclusions émises dans cette étude. 





1.1 

A N N E X E  1 

NATURE DES TRANSITIONS DU LIQUIDE 

Le ùonaine cl'existence de lvStat liquide est limi- 

té par l'équilibre entre les forces d'attraction moléculaire 

(cohésion) et les forces de dispersion thermiqüe, les pre- 

mières l'emportent sur les secondes. Le domaine d'équilibre 

du liquide se situe dans un intervalle de pression et de tem- 

pérature. On peut concevoir le liquide à T et P constants, 

comme un milieu réactionnel en équilibre statistique 

(Ai C A %A. ,Aj) . k i j  6tant une probabilité, ou une vi- j-1 
tesse, dont l'inverse mesure la durée de vie moyenne rij du 

complexe AiAj. Une sollicitation extérieure déplace cet équi- 

libre, et les propriétés du liquide reflèteront le changement 

configurationnel correspondant. Si l'excitation extérieure 

est plus rapide que chacune de ces réactions, les particules 

du liquide paraftront immobiles. Lorsque l'échelle des temps 

de sollicitations extérieures est du même ordre de grandeur 

que celle de lvétablissement de l'équilibre structural, on 

observera une variation singulière des propriétés reflétant 

une véritable transition liquide-solide. 

Dans ce cas, on peut déterminer la contribution 

des changements de configuration a la propriété mesurée, en 
fonction de la fréquence d'excitation w .  A u  lieu de modifier 

la frêquence, on peut aussi faire varier la température, ce 

qui entraîne une variation des temps T i j ' et l'on pourra ob- 
server le m3me phénomGne de transition lorsque Q .  T est de 

ij 
l'ordre de l'unité. Le uon;bre et la nature de ces transitions 

dépendent des paramètres moléculaires du liquide. 





ANNEXE II 

THEORIE DE GIBBS ET DI MARZIO 

Soit un réseau de N sites comprenant nl trous et 

n2x segments issus de n2 chûines macromoléculaires~ Les frac- 

tions, en volume libre et en polymère, sont définies par les 

relations suivantes : 

nl = -  - n2X 
v1 N v2 - - N avec N = n -t n2x 1 

Supposons que chaque chaine soit positionnée dans 

le réseau par son premier segment, de façon 3 ce que tous 

les deuxiémes segments aient quetre positions vacantes autour 

du premier. Les n2(x-2) segments qui restent, sont répartis 

d'après le modèle tétraédrique des angles de valence du car- 

bone 3 lg6tat cristallin. D'aprés ce modéle la position 

énergétiquement la plus favorable est celle d'un zig-zag pla- 

naire (conformation trans) conformément 3 la description d'une 

chafne paraffinique a l'état cristallin. Les deux autres po- 
sitions en coudes (gauches) nécessitent un supplément d'éner- 

gie c ,  par rapport à la position la plus stable (trans), qui 

mesure la rigidité intrinsèque de la cha4ne. 



L1bnergie  de  chaqüe Ska t  est  d é f i n i e  pa r  deux 

paramètres : 

- l e  nombre de t r o u s  n i  

- l a  f r a c t i o n  en coudes f 

L'Énergie tota1.e du système s ' G c r i t  : 

oh K e s t  une cons tan te  q u i  dépend de l a  température.  

L e  c a l c u l  du nombre t o t a l  de conformations r é s u l -  

t a n t  de l a  d i s t r i b u t i o n  de n2x segments dans un rOseau de  N 

sites se décompose comme s u i t  : 

- QI q u i  exprime l e  nombre de  complexions r é s u l -  

t a n t  de l a  r é p a r t i t i o n  de fn2  (x-2) coudes e t  (1- f )n2  (x-2) 

zig-zag p l a n a i r e s  parmi n2(x-2) segments. 

- f i2  d é f i n i t  l e  g a i n  d ' e n t r o p i e  da à l a  présence 

de  deux p o s i t i o n s  i so-énergét iques  pour les fn2(x-2) coudes : 

- Q3 r e p r Q s e n t e  l e  g a i n  d ' e n t r o p i e  l i é  au  pos i -  

tionnement des n2 premiers segments dans N cases  : 

- Q4 dénombre l e  g a i n  d ' e n t r o p i e  r é s u l t a n t  de  l a  

r é p a r t i t i o n  des n2 deuxièmes segments dans les 4 n2 sites 

vacants ,  cont igus  aux n2 premiers segments : 



- il5 exprime la perte d'entropie liée au double 

dénombrement de chaque segment de la chaîne; l'ordre d'en- 

charnement des séquences d'une chaîne ne modifie en rien 

l'état du système : 

- et Si est une correction qui tient compte de 6 
l'effet du volume exclu interdisant deux segments d'occu- 

per le même site : 

Dans ce modèle les n2(x-2) derniers segments sont 

répartis au hasard dans les sites vacants du réseau, avec la 

seule restriction du volume exclu et de la présence des 

fn2(x-2) coudes. Cette description qui s'apparente 3 un modsle 

monomérique, est basée sur le fait que la fraction en volume 

libre 3 une température proche de celle de la transition vi- 
treuse (Tg), est très faible de sorte qu'un enchaînement des 

séquences d'une chaîne ne modifie guère l'entropie du système. 

A chaque configuration Sii =S11Q2n3Q4S15R6 du systsme 

d'énergie Ei la fonction de partition s'écrit : 

-Ei/RT 
G = - RT Log ,E ili e 

4 a. 

grandeur qui permet de calculer l'ensemble des fonctions ther- 

modynamiques liées a la configuration da système. 

Les conditions d'équilibre thermodynamique imposent 

que l'enthalpie libre G soit minimiun, donc E maximum. 

.E(nl,f) 

RT Log [ ne - RT 



avec : 

L'application de la relation [II .37 conduit à dé- 

finir la variation de f en fonction de la température, l'éner- 

gie E étant fixe, 

qui est une fonction décroissante de la température de limite 

2/3 lorsque T tend vers 1 'infini. 

l i En introduisant la relation [II.~] dans la relation 1 

l [II.~] , 1b résultat final décrit la variation de Tg en fonc- 
1 
1 tion du nombre de motifs constitutifs (masse moléculaire). 

2e-E/RTg 
1 .Log vl - ~ o g  2x + (x-ljJ = z + ~ o ~ ( ï + ~ e  -E/RT~ 

l+Se -c/RTg9RTg 

l 

Partant de ce résultat, DI MARZIO (11) calcule l'en- 

tropie totale d'un réseau polymère soumis à un étirement uniaxial 

en écrivant que l'entropie totale (ST) pour un élastomsre défor- 

mé est : 

où Sc est l'entropie du système réticulé donnée par : 

oii ACp est la variation de la chaleur spécifique totale par uni- 

té de volume delléchantillon moins la valeur obtenue par extra- 

l polation de la partie amorphe et ASe la variation d'entropie 

configurationnelle. 

i 



- -- - - .- - -- - -- 

11.5 1 
1 
l 
I 

l 

Les hypothèses de base de cette théorie sont : I 

I - le polymère est initialement amorphe I 

- il se trouve 3 18i5tat caoutchoutique (lo>Tg) 

- on suppose le principe de la déformation affine 
i 

vérifié 
1 

- la déformation se fait sans changement de volume i 
1 

- le réseau créé par la réticulation est parfait 1 
1 

(sans défauts de structure) 
l - le polymère obéit 2i la théorie statistique de 1 

GAUSS. 
1 

I 

Or d1aprés TRELOAR (1 5) on a : 

2 2 2 
Asse = - ' Nk(X1 + X2 + Xj - 3) 2 [II . 91 1 

pour un polymère obéissant 2i la théorie statistique de GAUSS. 

k étant la constante de BOLTZMANN 

h = li/l i taux de déformation unidirectionnel 
io 

IJ étant le nombre de chahes. 
i l 

Comme 3 la tsmpérature de transition vitreuse, on 

a une entropie configurationnelle nulle poür le système, 

1 équation [II. 71 devient [II. 2 O] . 
sc + dçe = O [II .I O] 

en remplaçant Sc et ASe par leurs expressions donnees en 

[II.~] et [II.~] : 

l 

I 

Sp[(A) g T = --(A 1 2 + h2 2 + A g  2 - 3) 
2 1 [II. il] 

T(1) l 

- J -- -- - -- - - - - - . - 

l 





II. 6 

dloG l ' o n  t i r e  les r e l a t i o n s  su ivan tes  : 

TiA)  2 2 2 l o g  - = Nk ( A 1  + h 2  + h3 - 3 )  T ( 1 )  S.ACp 

En supposant que l a  déformation se f a i t  à volume cons tan t  

( Av = O )  , ce  q u i  r e v i e n t  à d i r e  que + A 2 .  h3  = 1, pour une de- 
f o r n a t i o n  de t aux  h dans une d i r e c t i o n  (ex  A = A )  on a : 

1 

e t  sachant  que l e  module é l a s t i q u e  expérimental  G se met s o u s  

l a  forme : 

G = N.k.To 

(To e s t  l a  température à l a q u e l l e  on a mesuré G)  

l ' e x p r e s s i o n  [11.12] dev ien t  [11.13] 

T ( A )  l o g  - = ( A ~  + 2 h T ( 1 )  2 T o A C p  -l - 3 )  

dloii  l ' o n  t i re l ' express ionf ina le  e x ~ r i m a n t  l a  v a r i a t i o n  de 

l a  température de  t r a n s i t i o n  v i t r e u s e  Tg avec le  t a u x  de dé- 

formation h pour un é t a t  caoutchoutique de  l a  mat iere  (TO>Tg). 

Tg(h) = Tg(1) exp 
G 

2 To ACp ( h 2  + 2 A-I - 3) 





A N N E X E  I I I  

. Le polyéthylènetéréphtalate est un polyester qui est 
obtenu par polycondensation. 

. L'ester peut être obtenu par deux voies différentes : 
- Soit par estérification directe de l'acide téréphta- 

lique sur l'éthyléne glycol, par élimination d'eau, selon le 

schéma réactionnel suivant : 

- Soit par réaction de l'éthylène glycol sur le téré- 
phtalate de diméthyl, selon le schéma réactionnel suivant : 



. Le second procédé e s t  l e  plus u t i l i s é  

Obtention de l ' a c ide  téréphtalique e t  du téréphtala te  de diméthyl. 

recristallisatkn dans I 'eau 
sous pression 

en présence d' hydrogène 

PA RAXYLEME TOLUENEi 

6, CH3 6 t +02 

l 
1 -t&@Malata de dlm&thyl" "acide t&ép htaliqile" 

t+% 

QH 
+CH30W 

,, 4% - 0 . 2  6" t KOH 1 ! 

1 

4 s w s  pression de CO2 , 

W H 3  
t+ 0 2  
C60H 

t 



L e  p r o d u i t  f i n a l  se p résen te  sous forme de granulés .  

Ceux-ci s o n t  é tuvés ,  a f i n  d ' é l iminer  l ' e a u  dont  l a  présence 

e n t r a î n e  l a  dégradat ion des p r o p r i é t é s  du polymère. Le f i l m  

est  obtenu par  ex tens ion  e t  s e  p résen te  dans son é t a t  amorphe. 

Ceci a p p e l l e  t r o i s  remarques : 

i) C ' e s t  un polymère l i n é a i r e  

ii) Les chafnes polymère de motif de r é p é t i t i o n  (A)  s o n t  symé- 

t r i q u e s  e t  il e x i s t e  deux formes isomériques ( B ) ,  donc 

e l l e s  peuvent s e  compacter e t  l e  polymère peut  c r i s t a l l i s e r .  

conformation trans con formation gauche 

carbone 

Ga oxygène 

0 hydrogène 

iii) C e t  é q u i l i b r e  peut  s e  déplacer ,  pûr  é l imina t ion  d 'eau ,  

à température é l evée  ( t r a i t e m e n t  de post-condensation) 

e t  on peut  o b t e n i r  de  grandes masses (Mn % 1 0 0  000). -- 
La p o l y d i s p e r s i t é  (1 = Mw/Mn) est  de l ' o r d r e  de 2.  
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