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On assiste actuellement à un développement important 

du polyGthyl2-ne - téréphtalate (PET) dans le domaine des corps 
creux biorientes et notamment colui de l'emballage alimentaire. 

En effet, les récentes normes d'utilisation imposent aux pro- 

ducteurs et transformateurs, des technologies de plus en plus 
sevores (Ex : le problème des plastifiants dans le PCV, le taux 

de monoméres rgsiduels dans le P.S.). Le PET amorphe présente 

des qualités intrinsèques qui ont conduit a un fort taux de 
croissance du marche : 

- aspect (transparence parfaite due au caractère 
amorphe du PET) 

- ne contient aucun additif ou plastifiant, donc 
aucun problème de migration dans le produit 

alimentaire 

- propriétés mecaniques compétitives et haute 
résistance aux chocs 

- propriétés barrières aux vapeurs et à l'air 

- recyclage - économie d'énergie 
- aptitude a l'orientation et donc renforcement 
des propriétés mécaniques. 

On peut également préciser que dans le cas de la mise 

en oeuvre par des techniques courantes de l'industrie alimen- 

taire, 3 savoir le formage à chaud (thermoformage) ou 3 froid 
(emboutissage), ia rég~larité de mise en forme est conditionnée 

par l'effet de consolidation des propriétés mécaniques, induite 

par la déformation du matériau. Dans ce contexte, il est impor- 

rn-r 
tant de preciser l'influence de la déformation sur la structure 

*m."---- - -m.i1U.% 

interne (structuration) du polymère d'auiiewt--plusque l'exis- 

tence d'une forme trans dans le PET (annexe 1) peut favoriser 

la cristallisation du materiau. 

En effet, le PET amorphe, parmi les thermoplastiques, 

et d'autres polymares initialement amorphes, tels que le caout- 

chouc, cristallisent dans des processus de grande déformation 



à une temp6ralure !!>Tg. CeLLe cristallisation, qui depend 

entre autre de la température et du taux dlBlongation, ren- 

force la stabilité dimensionnelle du mat6riau, même au voi- 

- sinage de la température de transition vitreuse. Elle pr6- 
. . & .  

'~ento un int6ré.k industriel certain, car elle est la sourca - 

d'une autoregulation dimensionnelle lors du thermoformage. 

La deformation uniaxiale du PET, à temperature 

ambiante (TcTg) , produit une déformation plastique par ini- 
tiation puis propagation d'une striction. Celle-ci se déve- 

loppe par ailleurs dans des matériaux semi-cïistallins 3 

T>Tg (ex. : PE-PP) ou amorphes 3 T<Tg (ex. : P.S, PMMA) ét 

a des causes structurales peu connues. Actuellement, on ne 

dispose que de peu dwinformations sur le processus d1orien- 

tation des chafnes à l'état vitreux. Le but de cette étude 

est de décrire le comportement d'6chantillons étirés de part 

et d'autre de la température de transition vitreuse (Tg) par 

analyse de la déformation des chafnes du réseau (shrinkage 

force) et en s'appuyant sur les résultats de biréfringence 

optique qui rendent compte de l'orientation globale des chaines 

libres et réticclées. 

La déformation homogène (T>Tg) nous permet de carac- 

tdriser les paramgtres moléculaires du polymGre en fonction 

notammen.l= de la masse mol6culaire initiale des chaînes macto- 

moieculaires %, corr616e 3 1 indice de viscosité intrinseque 
. Connaissant ces paramètres moiéculBFres, nous aborderons 

la déformation plastique afin de caractériser le phénomène de 

striction. Outre les paramètres influençant celle-ci (tempéra- 

ture et vitesse do traction, recuit initial de lwéchantillon,...) 

nous étudierons plus particulièrement l'influence de la defor- 

mation initiale 3 T>Tg (préorientation). Ceci nous conduira, na- 
turellement, 3 Lt6tude des propriétés ultimes du PET pour les 
deux modes de déformation : homogène, plastique ainsi que leurs 

A -- , -. - 
combinaisons. 



C H A P I T R E  1 

RAPPELS TI-IEORIQUES 





Le polyBthyZÉne ti2répfr.ka?.atc pr6sente deux types  

de déforcin!Aml suivant i z i  terxp6rature 09 s ' e f f e c t u e  c e l l e -  

c i ,  à s a v o i r  de part e t  d Z a u t r e  de l a  température de t r a n ç i -  

t i o n  v i t r e u s e  (Tg) : nomogéne (a T>Tg) e t  p l a s t i q u e  (à T<Tg) . 

1 - DEFORiGiTION HOMOGENE 

A - COMPORTEMENT MECANIQUE 

Lorsque T>Tg, l a  Ü6fomat ion  uniaxe f a i t  a p p a r a f t r e  

t r o i s  zones c a r a c t é r i s t i q u e s  r ep résen tées  p a r  l a  f i g u r e  1. 

RAPPORT CS DEFORMATION 

FIGURE 1 

Coulrbe ca/tac2éhibXhque d e  la d é ~ o h i n a ~ i o n  homogirne du PET ( T > T g )  

1) Comportement gauss ien  

2)  Comportement phénoménologique de  MOOWEY-RIVLIN 

3 )  Zone de  c o n s o l i d a t i o n  - grandes déformations 
( f o n c t i o n  de LANGEVIN) 

- c r i s t a l l i s a t i o n  i n d u i t e  p a r  é t i r e m e n t  



r o u r  c::acuna i!r cc2 zonesr une tIiëurie a étS de- 

veisppée ufLn de d6Einiz  i r  comportement de I ' é c i ~ a n t i l l o n .  

1 - Théorie  gauss iecne  de l ' é l a s t i c i t 6  caoutchoutique 

La théorie s tak is  ixi.que de 1°61üç kiclt'cg caoutchout i -  

que, dont  les grands promoteurs s o n t  : WALL (1942) , James GUTH 

(1943), TRELOAR (19431, FLORY-HWNER (1943),  condu i t  3 une re- 
l a t i o n  e n t r e  l a  s k r u c t u r e  du  m i l i e u  é l a s t i q u e  e t  l e  comporte- 

ment macroscopique des 6chantil-l.ons ( f o r c e ,  déformation) . Nous 

appliquons cette t h g o r i e  B 1 '6tude d v u n  6lastomère soumis B un 

champ de f o r c e  u n i d i r e c t i o n n e l l e .  Cet 6las'comère est suppose 

ê t r e  un caoutchouc vu lcan i sé  c o n s t i t u 6  d'un grand nombre de  

charnes é l a s t i q u e s ,  r e l i é e s  e n t r e  e l l e s  p a r  un nombre r e l a t i v e -  

ment r e s t r e i n t  de l i a i s o n s  chimiques q u i  s o n t  d e s  p o i n t s  de  ré- 

t i c u l a t i o n  ou r a m i f i c a t i o n .  Nous avons donc un réseau  t r idimen- 

s i o n n e l  dans l e q u e l  chaque cha îne  a  s e s  deux e x t r é m i t é s  f i x é e s  
dEuiç, 1' espace aux points de r é t i d a t i o n  .lqennant les h y p t h è s e s  s u i -  

vantes  : 

- 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 

- i 'hypothëçe des  déformations a f f i n e s  

- une déformation isovolumique ( c o e f f i c i e n t  de POISSON = 0,s) 

- au repos e t  sous l ' a c t i o n  d 'une  c o n t r a i n t e ,  les po in t s  de  

r6Eicu la t ion  sont f i x é s  à l e u r  p o s i t i o n  noyenne 

- pas d: inteïact? .ons intermolGcixlaii:cs (VAN DER WAALS) , c e  qui 
su2pose ci10 d6for;tiation iso6nergéLiyue de chaque c h a f r ~ e  

é l a s t i q u e .  

La d€iformation de ce réseau est  c a r a c t é r i s 4 e  p a r  

t r o i s  r a p p o r t s  C'extension A ,  , A 2  h respect ivement  s u i v a n t  
A. 3 

12s t z o i s  axes de cûordonn6es. Supposons que l ' é c h a n t i l l o n  pos- 

sède N chaînes  éLasLiques a c t i v e s  pûr u n i t é  G e  volume, l ' équa-  

tien fondamentale de L ' G L a ç - k i c i t G  caouéchoutique s ' é c r i t ,  dans 

l 'hypothèse gaussienne : 

oCî G = NkT = module é l a s t i q u e  121 



E L i e  f a i t  i n t e r v e n i r  un paramètre de  s t r u c t u r e  G 

q u i  est independant du mat6r iau  u t i l i s é  e t  ne dépend que de 

N. Le  nombre de chaînes  B l a s t i q u e s  du réseau  est  en f a i t  dé- 

f i n i  p a r  l e  degzé de t é t i c u l a t i o n  ou degr6 de pontage imposé 

a u  moment de l a  v u l c a n i s a t i o n  ou de  l a  r Q t i c u l a t i o n .  On peut  

ggalenent  relier ce paramètre 3 l a  masse molécula i re  Mc de 

l a  chaîne  e n t r e  deux p o i n t s  de r é t i c u l a t i o n  ou e n t r e  enche- 

vetrements  . 
L e  module é l a s t i q u e  G p e u t  a l o r s  s ' é c r i r e  : 

oh : P est  l a  d e n s i t é  du polymère sec dans l e  réseau  
R i a  cons tan te  des gaz p a r f a i t s  

T l a  température absolue  (en O K )  

Pour une t r a c t i o n  u n i a x i a l e  3 volume c o n s t a n t  : 

otî a est  l a  f o r c e  exercée  p a r  u n i t é  de s e c t i o n  de l ' é c h a n t i l -  

l o n  3 l ' é t a t  défom6. 

2 - Théorie  phSnornénologique de  MOONEY e t  R I V L I N  

L%analyse de MOONEY e t  R I V L I N  (1) a é t é  i n t r o d u i t e  

a f i n  de r endre  compte du comportement non gauss ien  q u i  s e  ma-  

n i f e s t e  B des taux de d6formations moyens : 1,3<X<4,5. E l l e  

e s t  e s s e n t i e l l e m e n t  phénoménologiqüe, car e l le  ne f a i t  pas 

i n t e r v e n i r  l a  n a t u r e  macronolécula i re  da l ' d c h a n t i l l o n  consi-  

dé r6  a l o r s  comme étant; formt2 d 'un  continuum e l a s t i q u e .  C e t t e  

d e s c r i p t i o n  p r e s e n t e  l ' i n t é r ê t  de rendre  compte du comporte- 
ment é l a s t i q u e  du maté r i au  polymère à l ' a i d e  de  deux pa- 

rametres  semi empiriques Cl e t  C2 i s s u s  de l a  f o n c t i o n  



!?2$ i ~ . ,  - . S C  .., ., - .  , :,-- - ,-,i!:~c..it .,:" !.:2i.onG .j y;?:~ corna :.sci?:oir: -- incompress ib le  

s o m l l ~  i.: i . l x . 1 ~  r 3 Q  :?O i ~ x ~ < \ . L i  cz.1 11;l'i~;~i13:j2;? <:> 2 

If est. cjgCî.ndall.ernel*i- adxB,s que 1 e cnjrarnk tre 5 correspond a u  

module gauscien défini pa: l a  thGorie de l ' S l a s t i c i t 6  caout- 

choutique.  I.J. valei l r  de C2 est soiivcnt a s s i m i l é e  3 un para-  

mètre non cjausçj.en, rendant  cornpte des i n t e r a c t i o n s  i n t e r -  

ms l6cu la i re s  crr,tre c l~af r~es  v o i s i n ~ ç .  Fft2is on peu t  a u s s i  i n -  

voquer drautres causes : comportemest non gauss ien ,  l a  poly- 

d i s p e r s i t g ,  etc. 

3 - _.- Théorie h s  -r qrandes dE.f!ormc:ti~ns --.p. ---- 

Au:< grandes déformatir,cjr:s r; 3 4,s) , Icn courbe c o n t r a i n t e -  

allongement f a i k  a p p a r a î t r e  des  écarts de p l u s  en p lus  impor tants  

par r appor t  au  comportement gauss i en .  Sans ce domaine de grandes 
d6formhctiç;x~n i;. es? nécessaire c2 'in.1:rodu.i.s-e une d e s c r i p t i o n  non 

C J ~ U S S ~ ~ ~ I P E ~  CUL t i e n i r  compte de l . 'n .xkeosib2l i té  l i m i t e  des  chaf- 

nes sct ives dc ïGseau, 

C'est ainsi que KUHN e t  GQfIN ( 2 )  o n t  développé une 

théorie,  ci&* fixe La dis tarire r e n t r e  ~xtrGrnrik6s de l a  charne  

pour e:<priiv.er- .;. ' orien LaCior ,  der; segi'ierLi-; l a  L n  chaf ne macromolé- 

c ü l a i ï e  par rappor t  2 un axe de r ê f e r ~ n c c  a r b i t r a i r e  (en g&nÉral 

l ' a x e  p r inc ipa l  de d6forniakion) . D a m  l e  cas d 'une  t r a c t i o n  uni- 

a x i a l e ,  d ars'!urne cor,s"cant,dvun r6sc  :o co~pos6 de N cha înes  é l a s -  

tique:; ce t",-1 ~sz1ysç+ conau 1.;: à 1 ' ~:~:ai,p?.:c-?r:sLo~. su ivan t e  : 

avec : -- 

où n  r e p r é s e n t e  le  ncmbre de segments s t a t i s t i q u e s  e n t r e  

enchevetrements 

r0 
correspond a l ' é c a r t  quadra t ique  moyen de l a  cha ine  

r e l a x é e  e t  & est l a  longueur de chaque segment s t a t i s t i q u e  
-1 L r e p r é s e n t e  l a  fonc t ion  inverse de LANGEVIN 



D'autres études plus complexes font abstraction du 

processus des défornations n f f i n e s  maj.s toutes ont pour but 

de reprodairz ::.r, vcriakion espérinientale cle f en fonction de A. 
Larsqu'on se l i m i L s  2 cette ambition, cette démarche est assez 

satisfaisante. Cependant une analyse plus réaliste ne peut se 

faire qu'au dStriment de la simplicité à cause de la très 

grande cornplercit6 de la topologie du réseau macromoléculaire 

(polydispersité en masse, dgfautç de structure, ph6nomènes 

transitoires...j. De plus pour des t a u  de déformations im- 

portants (X>5) 1 'orientation des chai nes favorise souvent la 

cristallinité, c'est-à-dire le degré de cohésion du réseau. 

Ces interactions intermoléculaires renforcent les proprietés 

mécaniques aux grandes déformations. Dans ce cas il n'est 

guère possible de traduire formellement l'influence non gaus- 

sienne et celle de la cohésion intermoléculaire (cristallisa- 

tion) . 

B - CARACTERISATION DE L'ORIENTATION MOLECULAIRE 
BIREFRINGENCE D'ETIREMENT 

11 est bien connu que certains cristaux présentent 

un phénomène de double réfraction au passage d'une lumière 

polarisante, ce qui signifie qu'ils font apparaftre dans plu- 

sieurs directions des polarisiibilités ou indices différents. 

Les matériaux tels que le verre ou les polym6res amorphes, 
dont la stïucture est essentiellement d6sordonnéef ont des 

proprietés physiques çén6raiernenb isotropes. Par contre, si 

ces matériaux sont déformi%, ils deviennent anisotropes et 

montrent les mémes propriétés qü'un cristal biréfringent. 

? o u  un $chan.l=illon subissant une déformation uni- 

directionnelle, les polarisabilités moyennes P // et res- 

pectivement parallèle et perpendiculaire à la direction de 

la contrainte s'écrivent : 



0a : 

p3 est la palarisabilitd d'une unit6 structurale dans la 

direction de l:axe principal de la chalne 

p2 e s t  la polarisabilité dans une direction perpenciculaire 

B l'axe principal de la chalne mais dans le plan du grou- 
pement tGa6phkalatc 

pl e s t  la polarisabili.th perpendiculaire aux deux autres 

PZ(" est le second ordre du polynôme de LEGENDRE en & qui 

est le cosinus de l'angle O entre l'axe d'ètirement et 

une unit6 structurale 

N est le nombre d'unités structurales par unité de volume 

n est le nombre de segments statistiques par chaîne 

LORENTZ et LORENZ ont Stabii une relation reliant 

l'indice de rSfraction "n" à la polarisabilité du milieu "p" : 

qui permet d'exprimer la birgfringence d'étirement An : 

où ii est l'indice moyen de réfraction de l'unité structurale, 
qui, pour le PET, est égal à 1,582. 

Si on aümet que l'unité structurale est assimilée au 

segment statistique de la théorie gaussf enne la relation 1 1 O 1 
devient : 

" { A L - I / X )  car <Pz(&)> = - 5 n 

dans le cas d'une chaîne libre. 



Dans la relation 1111 établie par KUHN et GRUN ( 2 ) ,  N exprime 

le nombre de chahes glastiques par unité de volume et (al-a2) , 
Pi +Pz la différence de polarisabilité (p3 - ) , correspondant 

à l'anisotropie optique d'un segment statistique. 

Cette théorie repose essentiellement sur le principe 

d'additivité des anisotropes de chaque segment statistique, 

dont l'ensemble est optiquement gquivalent celle de la 

charne macromoléculaire. 

Le coefficient optique C défini par le rapport : 

est une valeur intrinsèque du polymère etire, independante de 

sa structure (N) . Connaissant l'anisotropie optique de l'unité 
monomère, la determination de (al - a2), a partir de la valeur 
du coefficient optique C permet de caractériser le nombre d'uni- 

tés mcnomères du segment statistique. Cette grandeur donne une 

indication de la rigidité de la chafne et de la validité de la 

description gaussienne. 



X I  - BEFORMATEON PLASTIQUE 

A - COMPORTEMENT MECANLQUE 

Il est connu que de nombreux thermoplastiques, dé- 

formés a la température ambiante par 6tirage à froid (cold 

drawing), manifestent une instabilité plastique qui produit 

une striction se prolongeant tout au long de l'échantillon. 

Le compor.kemen t; mécanique de ces thermoplastiques semi- 

cristallins (l'>Tg) ou amorphes (T<Tg) prgsente les trois zones 

caractSristiques suivantes : 

F6FICC 

% ALLONGEMENT 
F I G U R E  2 

C o u ~ b e  dynarnon~&t~bque d e  la d é ~ o & m a t i o n  pladtique du PET 

1 - zone de déformation glastique r6versibIe 
2 - "Yield P o i n t "  

3 - Instabilité p l a s t i c p e  provoquant la striction (necking) 

ou "Strain Çof t e n i n g "  

4 - Propagation de la striction 
5 - Durcissement, ou "Strain hardening" qui conduit à la 

rupture de If6chantflkon. 



De nombreuses 6tudes ont été entreprises afin de définir et 

d'expliquer les zones caractéristiques de la figure 2. Nous 
allons maintenant en rappeler les principaux résultats. 

1 - Zone de déformation homogène 
A faible taux d'élongation, la déformation d'un 

thermoplastique et notamment celle du PET est homogsne : 
la contrainte augmente régulièrement et presque linéaire- 

ment. Cette zone peut être décrite par un modéle de HOOKE : 

sa E reprgsente le module de YOUNG, a est la contrainte 

vraie par unit6 de section 2 l'état déformé et E la défor- 
L-Lo 

mation relative de l'échantillon soit - . 
Lo 

Ce comportement est modélisé par la déformation réversible 

d'un ressort. 

2 - Notion de YIELD 

Le concept conventionnel du "Yield Point" corres- 

pond 3 un état de déformation qui cesse dVBtre entiérement 

élastique : le matériau commence 3 se déformer plastiquement. 

Ce concept d6coule de la métallurgie physique oh il est ad- 

mis que les mécanismes causant les deux types de déformation, 

la distorsion Glastique du réseau et le mouvement des dislo- 

cations, sont clairement distincts. Il est difficile d'appli- 

quer précis6ment celui-ci aux polyméres. Expérimentalement 
la distinction entre la déformation élastique (réversible) et 

la déformation plastique (permanente) n'est pas clairement 
marquée. Différents critères sont utilisés pour définir le 

"Yield Point". 

Le premier critère utilisé est celui du maximum de 
la contrainte vraie appelé "Yield Pointn intrinsèque comme 

l'indique la figure 3. 



CONTRAINTE VRAIE 

43 DEFORMATION T"iOM1NALE 

F I G U R E  3 

La c o n t r a i n t e  e t  l a  déformation au  "Yield P o i n t "  correspon- 

den t  a l o r s  aux v a l e u r s  d é f i n i s s a n t  ce maximum e t  s o n t  des 

va leurs  i n t r i n s é q u e s  du matér iau ,  indépendantes des  carac- 

t é r i s t i q u e s  géométriques de l 'essai .  Pour des  polymères, 

q u i  p r é s e n t e n t  une courbe contrainte-ciCiformation v r a i e  ne 

passan t  pas p a r  un maximum, cette d é f i n i t i o n  ne peu t  être 

appl iquée.  Dans ce c a s ,  un "Yield P o i n t "  i n t r i n s è q u e  p e u t  

être d é f i n i  a r b i t r a i r e m e n t  p a r  l a  l i m i t e  é l a s t i q u e  2i par-  

t i r  de l a q u e l l e  l a  déformation d e v i e n t  permanente e t  dé tec-  

t a b l e  ( 3 ) .  

L e  second c r i t è r e  u t i l i s e  correspond a u  maximum de 

l a  c o n t r a i n t e  nominale en t r a c t i o n  d e f i n i s s a n t  un "Yield 

Po in t "  ex t r insèque  c a r  il dépend de l a  géomgtrie de l a  dé- 

formation de l l S c h a n t i l l o n .  Il est  obtenu par l a  cons t ruc-  

t i o n  de CONSIDERE. 

Deux a u t r e s  critères o n t  é t é  avancés,  c e l u i  de  l a  
c o n t r a i n t e  d'essai à I 3 e t  c e l u i  de  l a  l i m i t e  de  propor t ion-  

n a l i t g ,  mais i ls  s ' a p p l i q u e n t  d i f f i c i l e m e n t  aux polymères. 

En e f f e t  ceux-ci s o n t  u t i l i s a b l e s  pour des  mater iaux don t  la 

réponse e l a s t i q u e  es t  l i n é a i r e  t a n d i s  que les polymères ont 
une réponse i n i t i a l e  v i s c o é l a s t i q u e  . 



3- Instabilit6 plastique 

L'adoucissement ("Strain Softening") correspond a 
une caracteristique géngrale des polymères vitreux amorphes 

(4, 5 )  et à un changement structural perme t-1; a l"écou1ement 
pax striction de se propager à une contrainte plus faible. 

Cet adoucissement est une proprigté intrinsèque du polymère. 
LAZURKIN et FOGEL'SON (4) ont constaté qu'il était préservé 

même si l'échantillon est temporairement déchargé durant 

l'essai. Un examen microstructural révèle que le matériau 

est d6formé de façon inhomogéne par formation de microbandes 

de glissement. L'adoucissement de la déformation, initiale- 

ment appelé crochet de déforn~ation ("Yie ld  drop") , a 6té 
cornmeni-é par de nonibrcux auteurs : DROWJ et WARD ( 5 )  pour 

le PET et par STERNSTELK ( 6 )  dans le cas da poiymsthylmétha- 

crylate. Ainsi STERNSTEIN considéra la posçfbilité d'une cor- 

rection du second ordre de l'aire de la section transversale 

de l'échantillon, lors d'une expérience de cisaillement, et 

montra qu'elle ne permettait pas d'amplifier l'adoucissement 

observé. Par ailleurs, LEONOV et VINOGRADOV (7) suggèrent 

que l'instabilité plastique repose sur un effondrement de la 

structure du matériau. 

Les critères phénom~nologiques de ce mécanisme d'adou- 

cissement sont généralement attribués 3 CONSIDERE (figure 4). 

F I G U R E  4 

C o n ~ t ~ u c . t i o n  d e  C O N S I V E R €  



Supposons qu'un échantillon soit déformé plastiquement, sans 

changement de volume, tel que les surfaces des sections trans- 

versales A et Ao, les longueurs L et Lo (où l'indice se ré- 

fère aux conditions initiales de l'essai) et la déformation 

plastique e sont reliés par les relations : 

Il en résulte que, si uo et a traduisent respectivement la 

contrainte nominale et la contrainte vraie telle que : 

on peut montrer que : 

La contrainte oo est maximale lorsque : 

et cela correspond à la tangente à la courbe contrainte- 

déformation vraie d'une origine définie par (1+~) = O 

Ainsi le maximum de oo et la tangente 3 la courbe 

contrainte-déformation vraie apparaissent pour la même élon- 

gation (figure 4). Si l'échantillon était parfaitement iso- 

trope et homogène une déformation uniforme pourrait, en prin- 

cipe, se développer. Mais expérimentalement cela n'est jamais 

réalisé, il y a toujours une zone fragile dans l'échantillon 

où la contrainte oo passe en premier par le maximum et dans 

ce cas localement la contrainte nécessaire a la déformation 
de ltéchantillon diminue. C'est l'initiation de la striction. 

Lorsque celle-ci est formée, elle se d6veloppe soit par amin- 

cissement progressif de l'échantillon (dans ce cas la force 

décrort jusqula la rupture) soit par stabilisation dimensionnelle 



et propagation de la striction le long de l'échantillon. En 

discutant ce phénomène, VINCENT (8) distingue trois cas de 

comportement en traction : 

1 - - a da , - caractérisé par une déformation stable, 
d~ 1 + ~  comme le cas du caoutchouc vulcanisé; 

II - da O - = -  en un seul point : cela conduit 3 une 
d~ 1 + ~  striction avec diminution d'épaisseur 

de l'échantillon jusqu'a la rupture 
dite ductile 

III - da cr - = -  en deux points : dans ce cas on a une 
d~ l f ~  striction stable comme celle du PET. 

Cette discussion donne une estimation globale de l'instabili- 

té plastique des polymères, mais elle exclut pour ces matériaux 

deux paramètres importants qui sont dus 3 une augmentation im- 

portante de la vitesse de déformation dans la zone d'initiation 

de la structure. D'autre part celle-ci engendre des effets ther- 

miques qui produisent localement un échauffement appréciable de 

l'échantillon. Ces arguments, développés par MARSHALL et 

THOMPSON (9) pour le PET et par LAZURKIN (10) pour le polymétha- 

crylate, sont résumés comme suit. 

4 - Notion de striction 
a - déformation adiabatique .................... -- 

Il est connu que dans des conditions conventionnelles 
-2 -1 "d'étirage 3 froid", 21 des vitesses de l'ordre de 10 sec , une 

augmentation très sensible de température apparaît dans la ré- 

gion de l'épaule de la propagation de la striction. MARSHALL, 

THOMPSON (9) et plus tard MULLER (Il), suggèrent que cette zone 

subit une augmentation de température qui provoque localement un 

adoucfssement important du matériau (Strain Softening) . De tel- 
les conditions correspondent à un processus adiabatique d'échauf- 

fement, transféré près des épaules de la striction. Cependant des 

mesures calorimétriques faites par BRAUER et MULLER (12) ont mon- 

tré, qu'a de faibles vitesses de traction, l'augmentation de la 



température est insuffisante (de l'ordre de 1O0c) pour justi- 

fier le mécanisme de striction en termes d'échauffement adia- 

batique. LAZURKIN (10) et VINCENT (8) constatèrent même que 

la striction peut s'initier dans des conditions de sollicita- 

tion quasi-statiques. Dans ce contexte ALLISON et WARD (13) 

montrèrent également que le processus de YIELD n'est pas affec- 

té par cet effet thermique et que, dans des conditions de fai- 

ble vitesse de déformation, l'inertie thermique n'est pas suf- 

fisante pour produire des effets localisés notables. Ces auteurs 

ont montré que l'échauffement spécifique du polyéthylène téré- 

phtalate est de 0,28 cal g -1 oc-l 

b - déformation isotherme ..................... 
Comme nous l'avons indiqué précédemment, la striction 

peut se produire dans des conditions quasi-statiques ne pré- 

sentant pas d'él6vation de température appréciable. Aussi 

VINCENT (8) proposa que I'adoucissemenS. structural issu de 

cette instabilité plaç tique, correspo~icl 3 un effet géométrique 

lié à La diminution brutale de section de l'échantillon qui 

n'est pas compensée par un duxcisscment suffisant de la con- 

trainte. Les polymères présentent un seul maximum sur la courbe 

force-extensiori contrairement aux métaux qui en présentent deux. 

Les études de ANDREWS et WHITNEY ( 1 4 ) ,  ainsi que celles de 

BROWN et WAFtQ (5) , montrèrent que ce maximum combine l'effet 
des changements géomQtriques et de la chute intrinsèque de la 

force, mais il ne peut pas être attribué uniquement aux effets 

géométriques. En particulier, les résultats de "l'étirage Zi 

froid" ne sont pas expliqués par une diminution de la pente de 

la courbe contrainte-déformation vraie comme l'a suggéré l'ex- 

plication de VINCENT. Il est important de noter que chaque élé- 

ment du matériau ne suit pas la même courbe contrainte-déformation 

vraie. Ceci confirme qu'il n'est pas possible de donner une ex- 

plication exhaustive de la striction et de "l'étirage froid" 

en s'appuyant sur la construction de CONÇIDERE. 

taux naturel d'étirage (Natural draw ratio) .................... ...................... 
Si nous supposons qu'à l'état vitreux le processus de 

déformation est uniquement lié 3 celui d'un réseau macromoléculair 



on peut alors formules que Le rapport naturel d'gtirage cor- 

respond au maximum d'extension que le reseau peut subir sans 
rupture des chatnes qui  Le composent, Ceci implique que les 
d6forxnatisns successives appliquCSes au makiriau doivent Qtre 

addi t ives ,  el que l'extension maximale engendrée ne dépend 

pas du mode ds d6fsrnatian appliqu6, aussi longtemps que les 
jonctions, qu i  fament fe rQseau, OU les maillons de la chasne 
ne so i en t  rompus* ANDREWS ( I f )  a a i n s i  consid6ré qu'un -&&rage 
b froidn paavaque lisxtansisa muîmale du r8seau. WAWD (16) a 
entrepris un@ bt-ude sur  des  fibres de PET, de gliff6rentes bi- 
rbfringence~ initiales, et $1 a mont-6 que le taux naturel 

dcbtirca6je peut tu6-t;~ e d $ t l l d  par une pr6arientatitan k-g&ne du 
piymd9ra. 



5 - D u r c l s ç e m n t  de déformat ion  

L a  n o t i o n  de grandes  d é f o ~ m a t i o n s  es t  é t r o i t e m e n t  

l i g e  à celle d D o r i e n t s t i o n  q u i  est  ySnéra2ement r é v e r s i b l e ,  

p a r  exemple, l o r squ% la viscosité est r é d u i t e  p a r  t r a i t e m e n t  

thermique.  Auss i ,  VINCENT ( 20 )  a s s o c i a  ce p roces sus  3 un 

' 'durcissement"  d d ' o r i e n t a t i o n  ( o r i e n t a t i o n  ha rden ing )  . 
11 n ' e x i s t e  pas  a c t u e l l e m e n t  une d e s c r i p t i o n  satis-  

f a i s a n t e  pour  d é f i n i r  ce phénomène, mais des approches  o n t  éti5 

f a i t e s  qui r e p o s e n t  s u r  l e  concep t  d ' e x t e n s i b i l i t é  l i m i t e  d ' un  

r é s e a u  polymère comme c e l a  a é t é  observé  dans  l e  domaine 

des  f i b r e s  (21 ,  2 2 ,  2 3 ) .  C e t t e  approche c o n d u i s i t  h d é f i n i r  

l e  "durc i ssement"  d ' o r i e n t a t i o n  e n  termes de  c a r a c t 6 r i s t i q u e s  

s t r u c t u r a l e s  du polymère. ENDER ( 2 0 )  ~ n o n t r a  q u ' i l  é t a i t  par-  

f o i s  p o s s i b l e  de  s e p a r e r  l ' e f f e t  de ' "durcissement"  d'orientation 

de c e l u i  dQ à l a  v k s c o s i t é .  II d é f i n i t  une r e l a t i o n  : 

v i t e s s e  de déformat ion  v r a i e  = F ( c o n t r a i n t e  v r a i e )  .Ft (déformatioar) 119 

o a  F 8 ( d é f o r m a t i o n )  r e p r é s e n t e  l e  f a c t e u r  de "durcissement  

d ' o r i e n t a t i o n " .  L ' e x i s t e n c e  de  c e t t e  r e l a t i o n  montre que l e  

"durc i ssement"  d ' o r i e n t a t i o n  e s t  li% 3 un f a c t e u r  s t r u c t u r a l  

e t  non à un changement d e  v i s c o s i t é *  Les dé fo rma t ions ,  r é s u l t a n t  

de  c e l u i - c i ,  d i f f è r e n t  d ' un  polyrnGre à 1-autre. Pour les caou t -  

choucs e t  les t h e r m o p l a s t i q u e s ,  il a e t é  montré  que ,  pour  les 

grandes  déformat ions ,  les courbes  con t r a in t e -dé fo rma t ion  ne cor- 
respondent  pas  au  désenchevétrement  complet  de l a  cha îne  

po lymère .Uqes t  a i n s i  que MEYER e t  VAN DER WIJK ( 2 5 )  p roposè ren t  

une s t r u c t u r e  " r e s s e n t i e "  pour un caoutchouc @ t i r 6  dans l e q u e l  

l ' o r f e n t a t i o n  se développe e n t r e  deux noeuds d e  r é t i c u l a t i o n .  

L e  second concep t  avancé ,  e s t  c e l u i  des enchevétrements  

de  cha fnes  r n a e r o m o l ~ c u l a i r e s  développé dans  P e  c a s  de v i s c o s i t é  

de  f u s i o n  ( 2 6 ,  2 7 ,  2 8 ,  29 )  . O n  p e u t  supposer  que  chaque f a c t e u r  

augmentant l e  nombre d 'enchevêtrements  a m p l i f i e  1 ' e f f e t  de  dur -  

c i s semen t  d ' o r i e n t a t i o n ,  3 une déformat ion  donnée. Pour l ' i n s -  

t a n t  il e x i s t e  peu d @ i n f o r m a t i o n  s u r  ce p o i n t  pour  les  polymères 



vitreux, mais l'effet du poids moléculaire a 6té démontré, 

dans le cas du poly6thylGne linéaire et cristallin, par 

WILLIAMSON (30) à température ambiante et par VINCENT (20) . 
Le "durcissement" d'orientation est actuellement un 

phénomène interprété en termes de réarrangements de chaines 

macromoléculaires entre points de réticulation qui suscitent 

certaines analogies avec le comportement des élastomères. 

BUECHE (31) a fait une approche de cet aspect du problème en 

considérant le maximum d'élongation 3 la rupture du polyméthyl- 

méthacrylate et du polystyrène. Leur maximum d'élongation (Lc) 

a été établi en utilisant la théorie des enveloppes de fracture 

(32, 33, 34) Gont l'application a été démontrée pour les caout- 

choucs. Sachant que : 

- longueur miuomale pour m e  chaîne . ~olpère entre enchevêtremnts 
Lc - lonwur quadratique mayenne de la chaîne entre enchevêtremnts 1 201 

7 - 
il obtient une estimation de la quantité (r ) 

2 1/2 
l'* / M où (r ) 

est l'écart quadratique moyen de la distance bout-à-bout de la 

chafne polymérique. Ces résultats sont en bon accord avec ceux 

obtenus par diffusion de lumière, ce qui tend 3 confirmer que 

le concept d'enchevêtrements est un £acteur qui détermine les 

mécanismes de déformation des polymères vitreux. 

Finalement il a été noté par VINCENT (20) que, si le 

processus de "durcissement" d'orientation est essentiellement 

induit par orientation des chaînes actives du réseau, il peut 

aussi être affecté par une préorientation imposée au polymère. 

B - MODELES DE DEFORMATION ET MESURE DE L'ORIENTATION 

1 - Déformation pseudo-affine 
Lors d'une étude des propriétés optiques de fibres 

de PET, WARD (35, 36) propose que le polymère non orienté 

peut être décrit par un modèle d'agrégats d'unités anisotro- 

pes, réparties au hasard, et que les propriétés élastiques 

sont celles du matériau complètement orienté. Quand le polymère 



est défarmé ces unités d'agrégats s'alignent dans le champ 

de force et les propriétés mécaniques des polymères partiel- 

lement orientés peuvent être décrites en termes de degré 

d'orientation molt5culaire. Pour le PET et le polyéthylène 

basse densité, les mesures expérimentales du module de l'agré- 

gat se situent à l'intérieurdeç bornes calculées à l'aide des 

nodéles de VOIGT et de REUSS, Les équations, qui définissent 

les contraintes élastiques d'un polymère partiellement orien- 

té, contiennent les fonctions d'orientation des unités d'agré- 

gats. Par exemple, la campliance moyenne d'extension S33 pour 

un agrégat tranversalement isotrope, composé d'unités struc- 

turales isotropes, est donnée par : 

Dans cette équation S i l ,  S33. S13 et S 4 4  sont les constantes 

de compliance élastiques, pour le polymère complètement orien- 
4 3 té. et les quantités sin O , cos 0 et sin28 cos26 expriment 

les moyennes des fonctions trigonométriques d'angle 8 entre 

l'axe de symétrie de l'unité structurale et la direction de 

traction qui e s t  iPaxe de symétrie de l'agrégat. CRAWFORD et 

KOLSKY ( 3 7 )  ont observé, dans le cas du polyéthyléne basse den- 

sité, que la biréfringence augmente rapidement avec la déforma- 

tion et qu'elle approchait assymptotiquement d'une valeur maxi- 

male, 3 des taux de déformation élevés. Ceci correspond à une 

orientation, à volume constant, d'unités en forme de bâtonnets 

transversalement isotropes dont les axes de symétrie pivotent 

vers l'axe d'etirement a l'image d'un axe joignant deux points 
quelconques au sein de l'échantillon. Ces unités structurales 

s'orientent a longueur constante, contrairement au modele de 
déformation affine de KUHN et GRUN; pour cette raison ce méca- 

nisme est appelé "pseudo affine" (35) . Ainsi, la biréfringence 
An, pour chaque degré d'orientation. est donnée par : 

où Anmax représente la biréfringence maximale qui est celle de 

l'agregat. Dans le cas du PET. la valeur de Anma, a été calculée 



par WARD ( 3 8 )  e t  e s t  égale a 0 , 2 1 2 .  11 e s t  a noter que c e t t e  

expression de l a  biréfringence,  dans l e  cas de l a  déformation 

pseudo a f f i n e ,  ne f a i t  pas l a  d i s t inc t ion  en t re  l e s  d i f f é ren t s  

éléments s t ructuraux du polymère (par  exemple : régions c r i s t a l -  

l i n e s  e t  amorphes). 

2 - Déformation con~posite. Modèle de TAKAYANAGI 

Le modèle de TAKAYANAGI a  é t é  développé pour décr i re  

l e  comportement viscoélast ique de polymère 3 deux phases dis-  

t i n c t e s  ( 3 9 ) ,  comme c ' e s t  l e  cas des matériaux semi-cr i s ta l l ins  

ou fortement o r i en tés  ( 4 0 ) .  Selon l e  mode de s o l l i c i t a t i o n  

(para l lè le  ou perpendiculaire à l ' a x e  pr incipal  de déformation), 

l e s  deux composantes de ce modèle peuvent ê t r e  mises en paral- 

l è l e  ou en s é r i e  comme l ' indique l a  f igure  ci-dessous : 

+ 
EN PARALLELE 

FIGURE 5 

M o d é t e a  d e  T A K A Y A N A G I  

Dans l e  cas de deux éléments en pa ra l l è l e ,  l e  module complexe 

e s t  donné par l a  r e l a t ion  : 



oQ les i n d i c e s  A e t  B se r é f e r e n t  aux  deux composantes de  ce 
modèle e t  X est l a  f r a c t i o n  volumique de A. L'ensemble co r -  

respond au module moyen de  VOIGT.  P a r  o p p o s i t i o n ,  l e  modèle 

e n  s é r i e  expr ime un modèle moyen de  REUSS : 

où @ r e p r é s e n t e  main tenant  l a  f r a c t i o n  volumique de A .  

L e  modéle d e s  agrégats de WARD e t  c e l u i ,  à deux 

phases ,  de TAKAPANAGI o n t  é t é  t r S s  largement  u t i l i s é s  pour 

d é f i n i r  l e  cornportement des polymères ,  II semble r e s s o r t i r ,  

des  é tudes  f a i t e s  s u r  ces d i f f é r e n t s  modèles, que c e l u i  des  

a g r é g a t s  es t  s a t i s f a i s a n t  pour  des  polymères amorphes ou 

c r i s t a l l i n s  l o r s q u e  les changements de  morphologie peuvent être 

négligés en première approximat ion .  P a r  c o n t r e ,  l e  modèle 

de TAKAYANAGI semble être  en  bon accord  avec l a  c o n d u i t e  

mécanique obse rvée  s u r  un l a r g e  é v e n t a i l  de  polymères cris- 

t a l l i n s  (PE,  PP, . . .)  . 



C H A P I T R  

PARTIE EXPERIMJSNTALE 





Les expgriences ont été conduites en utilisant des 

films de PET amorphes, fournis pas les laboratoires de 

RHONE-POULENC Industries (Aubervilliers) dont la synthèse et 

la mise en forme sont precisées dans l'annexe 1. L'anisotro- 

pie optique initiale de ces films est faible ( 0,s , 10-~) 

et leur taux de cristallinité initial négligeable (<  3 8 ) .  

Leurs viscositi5s intrinsèques 1 0 1 ,  toutes mesurées dans l'or- 

thochlorophénol à 23O~, conduisent par l'intermédiaire de la 

relation de MARK-HOUWINK à la détermination des masses molé- 

culaires Mn. 

où K = 1,7.10m4 et a = 0,83 dans ces conditions expérimentales. 

On peut remarquer que les viscosités ïntrins5ques mesurées pour 

les films sont plus faibles que celles obtenues avant leur mise 

en forme (nominales) , 

L'ensemble de ces mesures est consigné dans le tableau 1. 

T A l 3 L E A U  I 

C a n a c t é ~ i b X i q u e s  deb 6itrn~ de PET urtitia éb 

L'épaisseur des films, mesurée à l'aide d'un micromètre 

à bouts sphériques, reste sensiblement constante dans le sens de 

la longueur ( =  2 % )  . 

1 
I 

viscosité 

réelle 

0,60 

O, 61 

0,69 

0,75 

0,78 

viscosité 

nominale 

0,85 

0,67 

0,75 

0,85 

0,95 

- 
Mn 

nominale 

28 600 

21 500 

24 600 

28 600 

32 700 

épaisseur mayenne 
-G en10 m . 

900 

200 

200 

200 

200 

Mn réelle 

18 800 

19 200 

22 200 

24 600 

25 800 



1 - Préparation des i3chantillons 

Les échantillons, dont les dimensions sont précisées 

par la figure 6 ,  sont dêcoupéç dans le sens de la longueur a 
l'aide d'un emporte-pièce en forme d'haltére. 

F I G U R E  6 

D i m e ~ s i o n b  d e  b' ép&ouvekte  u t i l i ~  é e  

Nous avons tracé, à l'encre de chine, 3 la surface 

des échantillons des traits de 0,2 mm d'épaisseur, équidistants 

de 1 mm (t 0,01 mm) qui permettent de mesurer les rapports d'ex- 

tension réels correspondant a chaque type de déformation. Un tel 
marquage présente l'avantage de pouvoir caractériser les rapports 

de déformation de strictions non propagées d'un bout 3 l'autre de 

l'échantillon. Sur quelques échantillons nous avons tracé un qua- 

drillage serré, d'un pas de 1 mm ( &  0,01 mm) , qui permet un meil- 
leur relevé topographique des dé£ormations homogènes et plasti- 

ques. 

2 - Déformation des échantillons 
Tous les échantillons ont étésdéformés 3 l'aide d'une 

machine de table INSTRON ModEle 1026, offrant une gamme de vi- 

tesses de 0,s à 800 mm/mn, équipée d'une enceinte thermostatée 

régulée 3 t 1 ° C .  La vitesse de déformation, adoptée pour 



l'ensemble des essais (sauf celui à vitesse variable) est fi- 

xée à l mm/mn de façon à approcher des conditions de déforma- 

tion isotherme. Dans le cas d'une déformation homogène, une 

thermostataéion de 20 minutes est maintenue dans le but de 

stabiliser l'échantillon au sein de l'enceinte thermostatée. 

L'ensemble des données expérimentales est porté dans le ta- 

bleau 2 ci-dessous. 

T A B L E A U  2 

D é ~ o t m a Z i o n  de6 Zchankiltona 

Les taux de déformation A sont mesurés il l'aide d'un microscope 

ZEISS après stabilistation des échantillons a température am- 
biante. L'erreur commise sur A est inférieure a 0,02. 

L I 

r 

Série 
Terrpérature de 
défomtiori en 

OC 

A 

B 

C 

D 

E 

Vitesse de 
déformation en 

mdmn 

80 

va r i ab l e  de 

20 3 80  

20 

20 

puis 

80 

20 

puis 

80 

Caractéristiques spéci fi- 

l 

variahle de 

0,50 à O C 0  

1 

1 

1 

1 

Taux de déformation A homo- 
P 

géne et variable de 1,05 à 

la rupture 
- 

Déplacement machine fixé à 

50 inm 

présentent une distance entre 

épaules variable et ceci 

jüsquf2i la rupture 

obtenus en deux étapes succes- 

sives : une préorientation ho- 

mogéne ( 3  80°C) suivie d'une 

déformation plastique (3  20°C) 

durant 30 minutes 

obtenus en deux étapes succes- 

sives : une striction ( 3  20°C) 

propagee d'un bout à l'autre de 

1 'échantillon suivie d'une dé- 

formation homogène (à 80°C) 

jusqu'à 1 'amorce de rupture 



3 - Mesure de la force de rétraction 
Contrairement aux techniques de fluage, pour les- 

quelles on doit mesurer simultanément la contrainte et le taux 

de déformation au cours du temps, nous avons adopté une mesure 

de la force de rétraction a longueur constante. Celle-ci se dé- 
veloppe lorsqu'un échantillon déformé subit un programme de 

chauffe rapide, il partir de l'état vitreux, qui a pour effet de 

libérer, au voisinage de Tg, toutes les contraintes accumulées 

par l'échantillon durant ses divers traitements thermomécaniques. 

Cette caractérisation présente l'avantage de mettre en évidence 

la déformation réelle des chaînes actives du réseau, figée 3 

l'état vitreux, contrairement aux courbes dynamométriques qui ne 

reflètent qu'un état momentané 7013 de la déformation de l'échan- 

tillon. 

L'appareillage conçu a cet effet est décrit par les fi- 
gures 7 et 8. 11 se compose essentiellement de trois parties : 

- Le premier élémont, représenté par la figure 7, est 
constitué par une machine de "traction" formée d'un bâti mé- 

tallique fixe et d'une traverse mobile. La fixation des échan- 

tillons est assurée par des mors de faibles dimensions et de fai- 

ble poids pour ne pas perturber les mesures. Le déplacement de 

la traverse mobile est assuré par une vis de réglage 3 pas fin 

permettant un trGs faible déplacement de celle-ci (de l'ordre 

du centième de millimètre). Nous pouvons ainsi ajuster la dis- 

tance entre mors a la longueur de l'échantillon jusqu'au seuil 
d 'apparition de la contrainte. 

- le second élément est constitué par le système de 
chauffe de l'échantillon, dont le principe est représenté par 

la figure 8. Il est assuré par un jet d'air comprimé chauffé à 

87OC dont le débit et la température sont régulés avec précision. 

La tempgrature choisie correspond à celle de l'état caoutchouti- 

que du PET (Tg"67"C) tout en restant inférieure a celle de cris- 
tallisation (Tc = 120°C). L'air comprimé est préchauffé par pas- 

sage dans un serpentin immergé dans un bain d'huile à 80°C, puis 

est régulé à 87OC par une résistance chauffante pilotée par une 

régulation du type PID. 



F I G U R E  7 

Machine d e  hétkaction 



REGUL ATION 

DE SORTIE 



La zone de l'échantillon 3 chauffer est placée dans le flux 

d'air chaud par l'intermédiaire d'une tuyare, a la hauteur 
de la sonde de régulation et du thermocouple de mesure de 

température, comme nous l'indique la figure 9. 

F I G U R E  9 

Positionnemen,t d e  t' échantillon dan4 t e  6 t h ~  d'ai& 



Le thermogramme de l'échantillon est représenté par la fi- 

gure 10. 

T E M P E R A T U R E  en !?C 
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T h e t m a g k a m m e  d e  4'échanRitton 



Nous constatons que la zone de l'échantillon balayée par le 

flux d'air chaud est portée 3 87°C en un temps voisin de 

25 secondes, ce qui limite considérablement la relaxation 

des chalnes dans cet intervalle de temps. 

- Le troisième élément est constitué par la chaine 
de mesure de la force de rétraction, composée essentiellement 

d'une cellule INSTRON de 5 kgf. La courbe d'étalonnage de la 

cellule de mesure est représentée par la figure 11. 

Un enregistreur SEFEU&% à deux voies permet de carac- 

tériser simultanément, en fonction du temps, la force de ré- 

traction et la température de l'échantillon. 

Un tel montage présente l'avantage de pouvoir ex- 

plorer des zones très locsliséeç comme c'est le cas de stric- 

tion à faible propagation. 

Le mode opératoire utilisé est le suivant : 

Lorsque l'échantillon est serré entre les mors, la position de 

la traverse mobile est réglée au seuil d'apparition de la force. 

La tuyère est mise en place de façon 3 ce que la zone déformée 

se trouve dans le flux d'air chaud. On déclenche ensuite, si- 

multanément, le passage de l'air comprimé dans le serpentin 

et la mise en service de la régulation PID. Après chaque me- 

sure, la tuyère de sortie est refroidie à l'aide d'un jet d'air 

comprimé 3 température ambiante. 

Les thermogrammes enregistrés sont représentés par 

les figures 12 et 13. 

Dans le cas de la déformation homogène (figure 12), 

nous distinguons trois zones sur la courbe force de rétrac- 

tion - temps : 
- une zone correspondant à une force de compression 

d6veloppee par dilatation de l'échantillon 

- une seconde zone marquée par une amplitude du pic 
de rétraction proportionnelle au taux de déformation et a la 
section active de l'échantillon 
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C o u ~ b e  d'ékalonnage de la cetlute TNSTRON 



- les v a r i a t i o n s  e n r e g i s t r é e s  dans l a  d e r n i è r e  

zone dépendent é t ro i t ement  du comportement v i s c o é l a s t i q u e  

du polymère ( r e l a x a t i o n  des chaînes du réseau ,  désenche- 

vêtrements ,  c r i s t a l l i s a t i o n , . . . ) .  

Dans l e  c a s  d 'un thermoplast ique s e m i - c r i s t a l l i n ,  

t e l  que l e  PET, c e t t e  réponse v i s c o é l a s t i q u e  est  une fonc- 

t i o n  complexe du c a r a c t è r e  amorphe e t  c r i s t a l l i n  de c e  ma- 

t é r i a u .  

P a r  con t re ,  pour des  é c h a n t i l l o n s  t r è s  déformés 

( f i g u r e  1 3 ) ,  les courbes f o r c e  de r é t r a c t i o n  - temps pré- 

s e n t e n t  une zone de compression i n s i g n i f i a n t e  e t  un p a l i e r  

v i s c o é l a s t i q u e  peu marqué. Ces c o n d i t i o n s  marquent l a  f o r t e  

c o n s o l i d a t i o n  mécanique e t  l a  s t a b i l i t é  dimensionnel le  du 

PET. 

L a  c a r a c t é r i s a t i o n  de l a  f o r c e  de r é t r a c t i o n  per- 

met une dé terminat ion  p r é c i s e  de l a  c o n t r a i n t e  de r é t r a c t i o n  

( d é f i n i e  pa r  l a  f o r c e  de r é t r a c t i o n  p a r  u n i t é  de s e c t i o n  de 

l ' échan t i l%on  déformé) qui Cioit être é t r o i t e m e n t  c o r r é l é e  à 

l a  c o n t r a i n t e  é l a s t i q u e  f i g é e  au s e i n  du maté r i au  l o r s  du 

re f ro id i s sement .  I l  e s t  généralement admis que c e l l e - c i  cor- 

respond 3 l a  c o n t r a i n t e  en t ropique  i n t e r n e ,  r é s u l t a n t  de l a  

déformation d iun  réseau  m a c r o m o l ~ c u l a i r e  caoutchoutique.  Pour 

de  f a i b l e s  t aux  de déformation,  s e l o n  l e  modèle gauss ien ,  il 

e x i s t e  une r e l a t i o n  l i n é a i r e  e n t r e  l a  b i r é f r i n g e n c e  d ' é t i r e -  

ment e t  l a  c o n t r a i n t e  de r g t r a c t i o n  dont  l e  rappor t  e s t  éga l  

au c o e f f i c i e n t  op t ique  C(S0C) d é f i n i  p a r  l a  r e l a t i o n  1131. 
-9 2 -1 Pour le  PET amorphe, c e  r appor t  e s t  é g a l  3 5,5.10 m n 

(PINNOCK e t  k7ARD). C e  c o e f f i c i e n t  permet de dégager l e s  para- 

mbtres gauss iens  exprimés p a r  c e  modèle. 
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Thekmogl~ammeb o b t e n u b  pou& u n e  d é d o / r m a t i o n  homogène  
d d i 6 6 é & e n $ b  t a u x  d e  p k é o k i e n t a t i o n  
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4  - Mesure de l a  b i r é f r i n g e n c e  d ' é t i r e m e n t  

Les mesures de  b i r é f r i n g e n c e ,  t o u t e s  e f f e c t u é e s  a 
t empéra tu re  ambiante ,  s o n t  r é a l i s é e s  3 l ' a i d e  d ' u n  micros- 

cope p o l a r i s a n t ,  ZEISS, équ ipé  d ' un  compensateur EHRING HAUSS 

3 lame d e  s p a t h  calcaire. Nous avons c h o i s i  ce compensateur 

e n  r a i s o n  de son  champ d e  mesure é l e v é ,  q u i  est de  133 o r d r e s  

e n  lumière  b lanche  e t  de  164 o r d r e s  pour  l a  ra ie  v e r t e  du m e r -  

c u r e  ( X = 4811 a ) .  Le compensateur mesure l a  d i f f é r e n c e  de  

chemin o p t i q u e  6 l i é  3 l a  b i r é f r i n g e n c e  d ' é t i r e m e n t  An, s e l o n  

l a  r e l a t i o n  : 

où e e s t  l ' é p a i s s e u r  de  l ' é c h a n t i l l o n  déformé. 

L ' e r r e u r  expé r imen ta l e  p o r t a n t  s u r  l a  v a l e u r  de  l a  

b i r é f r i n g e n c e  est  de l ' o r d r e  de  1 %. Celle-ci p e u t  a t t e i n d r e  

5 % pour  de f a i b l e s  b i r é f r i n g e n c e s  ( i n f é r i e u r e s  3 0,Ol)  car,  

dans  ce cas, f a  r a i e  de  compensation es t  l a r g e ,  c e  q u i  rend  

impréc i s  son r epé rage .  Pour  chaque é c h a n t i l l o n ,  l a  v a l e u r  de 

l a  b i r é f r i n g e n c e  cor respond  à l a  moyenne a r i t h m é t i q u e  de 

3 mesures p r é s e n t a n t  une d i s p e r s i o n  i n f é r i e u r e  à 2 %.  

Cette t echn ique  de mesure,  c o n t r a i r e m e n t  3 c e l l e  

du r é f r a c t o m è t r e  d'ABBE, permet de  c a r a c t é r i s e r  d e s  b i r é -  

f r i n g e n c e s  é l e v é e s  ( s u p é r i e u r e s  3 0,2)  s a n s  q u ' i l  s o i t  néces-  

s a i r e  d'endommager l ' é c h a n t i l l o n .  P a r  c o n t r e ,  l e  ré f rac tomè-  

t r e  d'ABBE permet d ' i d e n t i f i e r  a i sément  les  t r o i s  i n d i c e s  d e  

r é f r a c t i o n  e t  donc de m e t t r e  en  év idence  d e s  e f f e t s  de b i a -  

x i a l i t é  i n t e r v e n a n t  dans  l e  p l a n  p e r p e n d i c u l a i r e  à l ' a x e  de  

déformat ion.  En r e s p e c t a n t  des  c o n d i t i o n s  géométr iques  

(Longueur u t i l e / l a r g e u r  > 4 1 ,  cet e f f e t  es t  a t t é n u é  e t  n 'en-  

t dche  guè re  les v a l e u r s  moyennes de l a  b i r é f r i n g e n c e  d ' é t i -  

rement.  
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RESULTATS ET DISCUSSION 





1 - DEFORMATION HOMOGENE 

1 - CARACTERISATION DES PARAMETRES MOLECULAIRES 

Afin de définir les paramètres moléculaires des films 

de PET, nous avons caractérisé la variation de la biréfringence 

d'étirement (An) et de la contrainte de rétraction (a), en fonc- 

tion du taux de déformation homogène ( A p )  . Nous avons porté sur 
la figure 14, pour chacune des viscosités examinées, la valeur 

de A n  en fonction de la représentation gaussienne (A 2 - 1 / ~  P 
(relation 1111). Pour des viscosités I i 7 1  supérieures à 0,75 

(Mn = 24 600), le nombre de chaînes élastiques actives reste sensi- 

blenwt constant lors du processus de déformation homogène car An 

est proportionnelle à (Xp2 - l/Xp). jusqu'a des taux de défor- 
mation X voisins de 4,2. Pour ces indices de viscosité, les 

P' 
enchevêtrements sont suffisamment nombreux pour produire des 

noeuds physiques permanents. Pour des viscosités inférieures à 

0,75, le concept de réseau perd progressivement de sa signifi- 

cation au fur et a mesure que la viscosité décroît. Le désen- 
chevêtrement progressif des noeuds physiques provoque une dimi- 

nution notable du nombre N de chaînes élastiques actives, pour 

des taux de déformation X p  compris entre lr5 et 2,5. Au-del3 de 

cette valeur (Xp>2,5), nous observons 3 nouveau une augmenta- 

tion rapide de M .  Ceci, conformément 3 d'autres observations 

(41), s'explique par le fait que le polymère cristallise par 

effet d'orientation des chaînes, ce qui augmente le degré d'or- 

dre au sein de l'échantillon et par conséquent les interactions 

intermoléculaires du matériau. 

Nous avons porté sur la figure 15, la valeur de la 

contrainte de rétraction  force de rétraction par unité de 
section de l'échantillon déformé) en fonction de (hp2-l/h ) .  

?? 
Les courbes contrainte-déformationr obtenues pour une viscosité 

intrinsèque supérieure 3 Ot61, font apparaître les zones 



VakiaXion d e  t a  biaé 61~Lngef lce  avec  l e  pakamhthe gauhaien 
t o m  d'une dédahmaXion homagZne ( à  d o o c )  
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Vatiation de l a  conttainte de hZthac*ion avec t e  

panamètte gauddien loks d'une dedonmation homogène ( a  8 0 ° C )  



c a r a c t é r i s t i q u e s  d 'un comportement caoutchoutique 3 s a v o i r  : 

l a  zone gaussienne jusqu 'à  un t a u x  de déformation A = 2,5, 
P 

une zone phénoménologique de MOONEY-RIVLIN, pu i s  une zone 

non gaussienne de  grandes déformations q u i  marque l a  conso- 

l i d a t i o n  du matér iau  p a r  e f f e t  de  c r i s t a l l i s a t i o n .  L e s  cour- 

bes  correspondant 'à des  v i s c o s i t é s  p l u s  f a i b l e s  f o n t  cepen- 

dan t  a p p a r a f t r e ,  dans l a  zone non gaussienne,  une impor tante  

p e r t u r b a t i o n  due 3 l 'écoulement  des  c h a i n e s ,  C e l l e - c i  i n d u i t  

une o r i e n t a t i o n  de chalnes  non a c t i v e s  du polymère (augmenta- 

t i o n  de m )  don t  l a  cor i t r ibut ion  mécanique (0) e s t  quasiment 

négl igeable .  On peut  s o u l i g n e r  l ' i m p o r t a n t e  d i f f é r e n c i a t i o n  

de comportement e n t r e  f i l m s  de p o l y e s t e r  de v i s c o s i t é s  a s s e z  

v o i s i n e s ,  s u r t o u t  ap res  l e  s e u i l  de c r i s t a l l i s a t i o n  ( A p  = 3 ) .  

Un t e l  comportement montre que l a  s t r u c t u r e  d 'un thermoplas- 

t i q u e  ne peut  ê t r e  paramétrge p a r  une s e u l e  grandeur physique. 

Sur l a  f i g u r e  1 6 ,  nous avons p o r t é  l a  v a r i a t i o n  de 

l a  b i r é f r i n g e n c e  An en fonct ion  de l a  c o n t r a i n t e  de  r é t r a c -  

t i o n  a .  Nous cons ta tons  que c e t t e  v a r i a t i o n  e s t  sensiblement  

l i n é a i r e  e t  v a r i e  peu avec l a  v i s c o s i t é  I n /  jusqu 'à  des t a u  

de déformation X v o i s i n s  de 2,5, conformément 3 l a  r e l a t i o n  
P 

113 1 de KUHN e t  GRUN. La brusque augmentation de l a  b i r é f r i n -  
gence, à des t a u x  de déformation p l u s  é l e v é s ,  e s t  l i é e  a l a  

c r i s t a l l i s a t i o n  dont l ' ampl i tude  e t  l a  c i n é t i q u e  dépendent p lus  

é t ro i t ement  de  1n1. C e  processus s'accompagne d 'une  o r i e n t a t i o n  

importante  des  chaînes  p a r  s u i t e  de l e u r  déformation,  d ' a u t a n t  

p l u s  rapide  que l a  v i s c o s i t é  e s t  f a i b l e .  Ains i  l e  désenche- 

vêtrement r a p i d e  des chaînes  de f a i b l e  masse molécula i re  f a c i -  

l i t e  l ' e f f e t  de  c r i s t a l l i s a t i o n .  Nous remarquons de  p lus  que 

c e t t e  o r i e n t a t i o n  r e s t e  l i m i t é e  2i des v a l e u r s  largement i n f é -  

r i e u r e s  3 Anmax 3 0,23 a l o r s  que,  pour des  v i s c o s i t é s  p l u s  é l e -  

vées,  l a  formation p l u s  dense de noeuds physiques f a v o r i s e  une 

o r i e n t a t i o n  p l u s  importante  aux grandes déformations.  

Les r é s u l t a t s ,  r e p o r t é s  s u r  les courbes ( 1 4 )  (15)  ( 1 6 )  

permettent  de c a r a c t é r i s e r  l e s  paramètres  molécula i res  de  l a  

t h é o r i e  s t a t i s t i q u e  gaussienne dont  les va leurs  f i g u r e n t  dans 

l e  t a b l e a u  3. 
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VaniaXion du coe66icient opXique ( S U C )  L o u  

d'une dédofirna-thon homogène ( à  d 0 O C )  
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Nous remarquons q u e  l ' augmen ta t ion  d e  l a  masse m o l é c u l a i r e  - 
Mn a pour  conséquence d 'augmenter  l e  nombre de  c h a î n e s  é l a s -  

t i q u e s  a c t i v e s  du r é s e a u  e t  donc de diminuer  l a  masse molécu- 

la i re  moyenne e n t r e  enchevêtrements  (Mc). C e  r é s u l t a t  es t  e n  

acco rd  avec ceux d ' a u t r e s  a u t e u r s  ( 4 2 ) .  D e  p l u s ,  e l l e  a pour 

e f f e t  de  diminuer  l égèrement  l e  nombre de  m o t i f s  monomères du 

segment s t a t i s t i q u e .  C e c i  m e t  en  év idence  un acc ro i s semen t  de  

l a  m o b i l i t é  de  l a  c h a î n e  avec  l a  masse molécu la i r e  K. 

Cependant ces r é s u l t a t s ,  malgré  l e u r  cohérence ,  mon- 

t r e n t  q u ' i l  n ' e x i s t e  pas  une c o r r é l a t i o n  t r è s  é t r o i t e  e n t r e  l a  

v i s c o s i t é  i n t r i n s è q u e  du polymère e t  sa s t r u c t u r e .  On p e u t  s ' e n  

r e n d r e  compte notamment à l 'examen d e s  r é s u l t a t s  conce rnan t  les 

p o l y e s t e r s  de  v i s c o s i t é  0 ,60 e t  0 ,61 .  Une conna issance  p l u s  ap- 

p ro fond ie  de  l a  s t r u c t u r e  polymère (noéa~mnent p a r  GPC) pe r -  

m e t t r a i t  de  mieux a p p r é c i e r  les d i f f é r e n t s  comportements q u i  

r e s s o r t e n t  du t a b l e a u  3 .  

2 - INFLUENCE DE LA CRISTALLIS~ON SUR L'ORIENTATION 

Dans l e u r  a n a l y s e  des  polymères s e m i - c r i s t a l l i n s ,  

c e r t a i n s  a u t e u r s  ( 4 3 ) ,  (44)  , ( 4 5 )  , ( 4 6 )  o n t  décomposé l a  b i r é -  

f r i n g e n c e  t o t a l e  e n  une somme de c o n t r i b u t i o n s  dues aux zones 

amorphes e t  c r i ç t a l i i n e s .  C e l l e - c i  e s t  a l o r s  d é f i n i e  p a r  l ' e x -  

p r e s s i o n  : 

avec  : 

a = (1-X ) f  ho r e p r é s e n t a n t  l a  b i r é f r i n g e n c e  d e s  zones amor- c  a a  
phes o r i e n t é e s  

Ac = X f  AO cel le  des  zones c r i s t a l l i n e s  o r i e n t é e s  e t  
C C C 

Af r e p r e s e n t e  l a  b i r é f r i n g e n c e  de forme q u i  dépend des  d i f f 6 -  

r ences  d ' i n d i c e s  d e  r é f r a c t i o n  e n t r e  les deux phases ,  de  l a  

dimension des  c r i s t a l l i t e s  e t  du t a u x  de c r i s t a l l i n i t é  Xc. 

DUMBLETON (47)  a montré que  l a  c o n t r i b u t i o n  d e  Qf 

p e u t ,  généralement ,  ê t r e  n é g l i g é e .  Nous ob tenons  a l o r s  l a  

r e l a t i o n  : 



oh : 

A: et A: representent respectivement les biréfringences in- 

trinsèques des zones amorphes et cristallines 

(correspondant 3 l'orientation maximale) 

fa et fc les fonctions d'orientation des zones amorphes 

et cristallines. 

DE VRIES (46) a proposé pour PZ une valeur de 0.22 en accord 
avec de précédents travaux (47) et pour A: une valeur esti- 

mée de 0,20 (biréfringence maximale atteinte par un échantil- 

lon amorphe soumis Zi un étirement), ce qui conduit 3 l'expres- 

sion suivante : 

Les fonctions d'orientation (fonctions d'HERMANN) sont défi- 

nies par : 

Pour le polyester de viscosité 1 TI 1 = 0,75, nous avons Ca- 

ractérisé le taux de cristallinité en fonction de X (48). 
P 

Ces valeurs sont portées sur la figure 17. Des courbes (17) 

(11) et des équations 1 29 1 ( 31 1 , nous déduisons les valeurs 
figurant dans le tableau 4. 



a  f CI e n  
1 - Xc a 

. 1 0 6  p a s c a l s  

T A B L E A U  4 

C o n t ~ i b u X i o n  d e  c h a q u e  phabe à L ' o ~ i e n t a t i u n  

A f i n  de mettre e n  év idence  les c o n t r i b u t i o n s  i n -  

t r i n s è q u e s  de chaque p h a s e  (amorphe ou  c r i s t a l l i n e ) ,  nous 

avons  p o r t é  s u r  les c o u r b e s  18 e t  1 9  l a  v a r i a t i o n  de 
A 

Ac e n  f o n c t i o n  de (h 2 - 1 / H p ) .  a e t  - 
1 - Xc Xc P  



F I G U R E  17 

V a k i a t i o n  du t a u x  d e  c k i h t a L t i n i A é  e n  d o n c t i o n  du 

Xaux d '  é l o n g a t i o n  



F I G U R E  I d  

Eva&uXLan de  &a conAhibu t ian  i n k h i n b è q u e  de La p h a ~ e  amahphe 

avec  l e  pahamè;the gauabien & a h 4  d ' u n e  dédahmakion hamugène (à bO°C) 



F I G U R E  1 9  

EvoRution de La canaXi.buLian i n t h i n h è q u e  de La phaae c ~ i ~ k a L L i n e  

a vec  Le pahamèthe g a u ~ h i e n  t o h d  d ' u n e  dZdohmation homogène l a  BO°C) 



Nous cons t a tons  que,  m i s e  à p a r t  l a  zone ( 2 )  de 

c r i s t a l l i s a t i o n ,  l e  comportement op t ique  de l a  phase amorphe 

o b é i t  sens ib lement  à l a  d e s c r i p t i o n  gaussienne.  On peu t  con- 

s i d é r e r  que,  dans les zones (1) e t  (3 )  l e  nombre de cha înes  

amorphes p a r  u n i t é  de  volume reste c o n s t a n t  conformément à 

c e t t e  d e s c r i p t i o n .  La d i f f é r e n c e  de  pen te  p e u t  ê t r e  c o r r é l é e  

à l a  format ion de noeuds physiques  dans l a  zone amorphe. La 

c o n t r i b u t i o n  de l a  phase c r i s t a l l i n e  approche rapidement de 

s a  v a l e u r  i n t r i n s è q u e  AO = 0,22 ( f i g u r e  19)  . 
C 

P a r  c o n t r e  l 'examen de l a  f i g u r e  20 montre que l e  

c o e f f i c i e n t  op t ique  ne reste pas  c o n s t a n t  dans t o u t e  l a  p lage  

exp lo rée .  C e t t e  s i t u a t i o n  r e f l è t e  un é c a r t  s e n s i b l e  e n t r e  l e  

comportement o p t i q u e  e t  le  comportement mécanique du matér iau .  

3 - PROPRIETES ULTIMES 

Nous avons déformé à 1 mm/mn, pour  chacune des  v i s -  

c o s i t é s  é t u d i é e s ,  t r o i s  é c h a n t i l l o n s  à l e u r  l i m i t e  d ' ex t en -  

s i o n .  Chacune des  v a l e u r s  r e p o r t é e s  dans  l e  t a b l e a u  5  co r r e s -  

pond à l a  moyenne a r i t hmé t ique  des  r é s u l t a t s  obtenus  s u r  les 

t r o i s  é c h a n t i l l o n s ,  avec une d i s p e r s i o n  maximale de 5 % .  

T A B L E A U  5 

Condikkonn aux tirniken ci0 dZ~ukmakiun pou4 T = ~O'C 

C 

I r i l  

0,61 

0,69 

0,75 

0,78 

~n 

19 200 

2 2 2 0 0  

2 4 6 0 0  

25 800 

x 
P 

6,83 

6,81 

6,32 

6,06 

An 

0,111 

0,149 

0,180 

0,191. 

6  a en 10 p a s c a l s  

1 2 , O O  

22,52 

28,45 

31,04 

9,24 . l O W 9  

6.64 . 

6,31 . IO- '  

6.15 . 
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VaniaXion du c o e d d i c i e n k  opk ique  ( S U C )  cahhebpandan.t à Ra 

c o n k h i b u t i o n  inXh inaèque  de Ra phaae amohphe 

Laka d ' u n e  dCdohmaXion homogène ( à  b O ° C )  



Nous constatons une diminution du taux limite de déformation 

h avec l'augmentation de la masse moléculaire K. Celle-ci 
P 
s'explique par l'accroissement du nombre d'enchevêtrements 

du réseau avec la viscosité 1 ~ 1  (par unit6 de volume) qui in- 

duit aussi une augmentation de la contrainte de rétraction. 

Ces observations corroborent le concept de réseau développé 

par WARD ( 3 8 ) .  Aux masses moléculaires élevées, l'orientation 

des chaines est plus importante et approche la valeur limite 

de 0,22 définie par d'autres auteurs. Mais aux faibles valeurs 

de Mn, un désenchevêtrernent non négligeable permet d'expliquer 
les faibles valeurs de An et de a. Il est donc intéressant de 
constater que, malgré les masses moléculaires peu élevées qui 

caractérisent ce type de polyester et malgré la trés faible 

vitesse de déformation développée dans cette étude, le concept 

de réseau est assez cohérent et permet de dégager sans ambi- 

gurté les paramètres moléculaires qui caractérisent la struc- 

ture des échantillons. 



II - DEFOliMATION PLASTIQUE 

A - CARACTERISATION DE LA STRICTION 

1 - Etude des  cou rbes  dynanométriques 

Nous avons p o r t é  s u r  l a  f i g u r e  2 1  les courbes  dyna- 

mométriques, co r r e spondan t  aux q u a t r e  v i s c o s i t é s  é t u d i é e s ,  e n  

déformat ion p l a s t i q u e  3 20°C. A l ' a i d e  de c e s  courbes  nous 

avons d é f i n i  les d i f f é r e n t s  pa ramè t r e s  c a r a c t é r i s t i q u e s  de  ce 

mode de déformat ion  q u i  f i g u r e n t  dans  l e  t a b l e a u  6 .  

T A B L E A U  6 

Conthainteb cahacté~ihtiquea de la d é ~ o h m a X i o n  à 2 0 ° C  

E t a n t  donné que ces mesures s o n t  e s s e n t i e l l e m e n t  compara t ives  

e t  p a r  souc i  d e  s i m p l i f i c a t i o n ,  l a  c o n t r a i n t e  de YIELD e s t  

c a l c u l é e  3 p a r t i r  de  l a  s e c t i o n  i n i t i a l e  de  l ' é c h a n t i l l o n ,  t an -  

d i s  que l e s  c o n t r a i n t e s  de  p ropaga t ion  e t  de  r u p t u r e  s o n t  dé- 

t e rminées  à p a r t i r  d e  l a  s e c t i o n  a c t i v e  de  l a  s t r i c t i o n .  Nous 

avons également c a l c u l é  l a  c o n t r a i n t e  de  p ropaga t ion  p a r  rap-  

p o r t  3 l a  s e c t i o n  i n i t i a l e  de  l ' é c h a n t i l l o n  é t a n t  donné que 

l a  s e c t i o n  a c t i v e  l i ée  3 l a  s t r i c t i o n  n ' e s t  guère  f a c i l e  à 

c a l c u l e r .  L e s  e f f e t s  de  masse m o l é c u l a i r e ,  s u r  l a  déformat ion  

Contrainte de 
rupture en 
106 Pascals 

Contrainte de 
propagation 
pour a sectio n 

i n i t i a l e  
106 Pascals 

Viscosité 

I l 

J Contrainte de Y i e l d  
G 

en l0 Pas*s 

Contrainte de 
prupagation 
p u r  la section 
de la s t r i c t ion  
en 106 ~ascais 
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Coukbeh dynamornZthiqueh enkegh théeh loha 

d'une dZdohrnation plahtique à 20°C 



p l a s t i q u e ,  semblent  être moins impor t an t s  que ceux obse rvés  

e n  déformat ion  homogène. Nous c o n s t a t o n s  une s e n s i b l e  aug- 

men ta t ion  de l a  c o n t r a i n t e  de YIELD e t  de cel le  de propaga- 

t i o n  avec  l a  masse m o l é c u l a i r e ,  a l o r s  que cette v a r i a t i o n  

es t  p l u s  prononcée dans  l e  c a s  de  l a  c o n t r a i n t e  de  r u p t u r e .  

On p e u t  supposer  que ces e f f e t s  r é s u l t e n t  d ' u n e  augmentation 

avec  l a  masse m o l é c u l a i r e  du nombre d ' enchevê t rements  p a r  

u n i t é  de volume, c e  q u i  e n t r a î n e  un du rc i s semen t  p l u s  impor- 

t a n t  du ma té r i au  l o r s q u e  Iq1 augmente. Une t e l l e  hypothèse  

p e r m e t t r a i t  d ' appuyer  les n o t i o n s  de r é s e a u  macromoléculai re  

avancées  p a r  WARD ( 3 8 )  . 

2  - Zone de p ropaqa t ion  de l a  s t r i c t i o n  

Nous avons e f f e c t u é  c e t t e  é t u d e  s u r  des é c h a n t i l -  

l o n s  de  v i s c o s i t é  Iq1 = 0,60. S u r  l a  f i g u r e  22, nous avons 

p o r t é  l a  v a r i a t i o n  de l a  b i r é f r i n g e n c e ,  mesurée dans  l a  pa r -  

t i e  médiane de  l a  zone d e  s t r i c t i o n ,  e n  f o n c t i o n  de  l a  lon-  

gueur  de s t r i c t i o n  AL e n t r e  épau le s  de  p ropaga t ion .  Nous 

c o n s t a t o n s  que l a  b i r é f r i n g e n c e  augmente t r è s  rapidement 

dans  l a  zone d ' i n i t i a t i o n  de  l a  s t r i c t i o n  (OL<15 mm) p u i s  

e l l e  se s t a b i l i s e  3 me v a l e u r  AnN = 0,245. L ' i n s t a b i l i t é  

p l a s t i q u e ,  q u i  est  à l ' o r i g i n e  de  l a  s t r i c t i o n ,  provoque une 

déformat ion  i n s t a n t a n é e  impor t an t e  ( A N  - 2.5 avec  AnN = 0,130) 

q u i  se développe dans  une zone de  "matura t ion"  jusqu 'a  une 

v a l e u r  d '  é q u i l i b r e .  

Sur  l a  f i g u r e  2 3 ,  nous avons tracé l a  v a r i a t i o n  

de  l a  c o n t r a i n t e  de r é t r a c t i o n  a en  f o n c t i o n  de l a  longueur  

de  s t r i c t i o n  AL. Nous c o n s t a t o n s  un comportement s i m i l a i r e  3  

c e l u i  exprimé p a r  l a  f i g u r e  2 2 ,  c ' e s t - à - d i r e  une augmentat ion 

r a p i d e  de a  pour  de  f a i b l e s  longueurs  de s t r i c t i o n  (ATA<15 mm) 

s u i v i e  d ' une  s t a b i l i s a t i o n  à une v a l e u r  l i m i t e  ( a  21,6.10 6 

Pascals) . 
L a  f i g u r e  2 4  r e p r é s e n t e  l a  v a r i a t i o n  de  l a  b i r é -  

f r i n g e n c e  An e n  f o n c t i o n  d e  l a  c o n t r a i n t e  de r é t r a c t i o n  a.  



F I G U R E  2 2  

V a t i a t i o n  de t a  b i t ~ é d 4 i n g e n c e  a v e c  La t o n g u e u n  d e  pkopagat ion  

de La b A h i c t i o n  ( d i s t a n c e  e n  é p a u t e ~ )  





Mn: 1 8 8 0 0  

en MPa 

LI Il I I 
5 10 115; 28  

F I G U R E  2 4  

Vaa ia$ ion  d u  c a e a ~ i c i e n k  opXique ( S U C )  Lo f ih  

d ' u n e  d C ~ o h m a S , < o n  p t a a k i q u e  à 20°C 



Cette variation est linéaire et sa pente est comparable à 
-9 -1 2 celle obtenue en déformation homogène à 80°C (5.10 N m ) 

bien que, pour le mode de déformation plastique, on ne 

puisse a priori appliquer le modèle gaussien. Il semble 

donc que l'instabilité plastique déclenche des processus de 

mouvements coopératifs 3 l'échelle moléculaire (dans le 

phase d'initiation) qui se prolongent en mécanismes à l'échelle 

macromoléculaire (dans la phase de "maturation"). Une étude 

ultérieure devrait permettre de préciser l'influence de la 

structure initiale du matériau sur les paramètres moléculai- 

res qui se dégagent de ce mode de déformation. En particulier, 

il serait intéressant de vérifier si le concept de chaîne ma- 

cromol6culaire peut traduire de tels mécanismes. 

Propriétés ultimes 

Dans cette étude nous avons déformé, à 20°C, une 

série de 3 échantillons pour chaque viscosité du polyester. 

Les résultats, reportés dans le tableau 7, représentent la 

moyenne arithmétique des valeurs obtenues pour ces trois 

échantillons, avec une dispersion inférieure 3 5 %. 

T A B L E A U  7 

 condition^ u l f i m e b  pou& la di!dohrnation d 2 0 ° C  

1 

viscosité 
Id 

0,61 

0,69 

0,75 

0,78 

X N 

4,39 

4,29 

4,13 

4,12 

biréfringence 
(An) 

0,234 

0,230 

0,225 

O, 217 

contrainte de rétraction 
(a) en 106 Pascals 

17,98 

16,59 

17,28 

15,82 

9 

rapport h / u  
di£ férent de c 

13,Ol 

13,89 

13,13 

13,70 



On c o n s t a t e  que l e  t a u x  n a t u r e l  de  dé fo rma t ion ,  AN, diminue 

avec  l ' a u g m e n t a t i o n  d e  masse m o l é c u l a i r e .  C e  r é s u l t a t  p e u t  

ê t re  i n t e r p r é t é  e n  termes de nombre e f f e c t i f  de noeuds phy- 

s i q u e s ,  pouvant se former ,  l o r s  de  l a  déformat ion .  Un r é s u l -  

t a t  s imi la i re  est obtenu  p a r  FOOT e t  WARD ( 4 2 )  q u i  c o n s t a -  

t e n t  qu 'une  d iminu t ion  de l a  t empéra tu re  ou qu 'une  augmenta- 

t i o n  de  masse m o l é c u l a i r e  provoque une r é d u c t i o n  du t a u x  na- 

t u r e l  d ' é t i r a g e .  L a  b i r é f r i n g e n c e ,  pour  les q u a t r e  v i s c o s i -  

t é s  e s t  s u p é r i e u r e  2 c e l l e  dé te rminée  p a r  WARD ( 4 9 )  

( hmax = 0,212) ,  mais e l l e  e s t  de l ' o r d r e  de  g randeur  de 

c e l l e  mesurée p a r  FOOT ( 4 2 )  (hmaX = 0,235) . Celle-ci d é c r o f t  

légèrement  avec  l ' augmen ta t ion  de  l a  masse m o l é c u l a i r e  c e  q u i  

r e f l è t e  davantage  l a  d iminu t ion  du t a u x  d ' é l o n g a t i o n  de l a  

c h a l n e  qu 'une  m o d i f i c a t i o n  du mécanisme d ' o r i e n t a t i o n .  

D e  même, l a  c o n t r a i n t e  de  r é t r a c t i o n  v a r i e  peu avec 

l a  masse m o l é c u l a i r e .  E l l e  e s t  du même o r d r e  que cel le  obtenue 

en  déformat ion  homogène e t ,  3 l ' e x c e p t i o n  de  l a  v i s c o s i t é  

= 0,61,  on c o n s t a t e  q u ' e l l e  e s t  i n f é r i e u r e  3 cette d e r n i è r e .  

Cette d i f f é r e n c e  p e u t  ê t re  r e l i é e  a u  t a u x  l i m i t e  de  déformat ion  

q u i ,  dans  l e  c a s  de  l a  s t r i c t i o n ,  e s t  beaucoup p l u s  f a i b l e  que 

c e l u i  a t t e i n t  e n  déformat ion  homogène. S i  on compare l e s  con- 

t r a i n t e s  de  r é t r a c t i o n  en déformat ion  homogène e t  en  déformat ion  

p l a s t i q u e ,  aux m ê m e s  t a u x  de dé fo rma t ion ,  on s ' a p e r ç o i t  que 

l a  p remiè re  e s t  légèrement  p l u s  f a i b l e *  P a r  c o n t r e ,  on p e u t  

remarquer que ,  dans  l e  mode p l a s t i q u e ,  l a  c o n t r a i n t e  d e  r é t r a c -  

t i o n  es t  ne t tement  p l u s  f a i b l e  que cel le q u i  a p p a r a î t  l o r s  de  

l a  p ropaga t ion  de  l a  s t r i c t i o n  s u r  l a  courbe dynamométrique 

( t a b l e a u  6 ) .  C e t t e  d i f f é r e n c e  impor t an t e  p e u t  a v o i r  deux o r i g i -  

nes : une composante é l a s t i q u e  r é v e r s i b l e  l o r s  de  l a  propaga- 

t i o n  de  l a  s t r i c t i o n ,  une composante non r é v e r s i b l e  r é s u l t a n t  

d e s  i n t e r a c t i o n s  i n t e r m o l é c u l a i r e s  . 
Malgr6 d e s  s i m i l i t u d e s  e n t r e  l e s  deux modes de  dé fo r -  

mat ion,  évoquées dans  l a  p remiere  p a r t i e  de cet te  é t u d e ,  des  

p a r t i c u l a r i t é s  fondamentales  les d i f f é r e n c i e n t  également .  On 

p e u t  notamment évoquer  l e  r ô l e  des  c h a î n e s  3 c o u r t e  séquence 

q u i  o n t  une c o n t r i b u t i o n  o p t i q u e  non n é g l i g e a b l e .  A i n s i  l e  rap-  

p o r t  h / a  est p l u s  é l e v é  en  déformat ion  p l a s t i q u e  q u ' e n  



déformat ion  homogène comme l e  t émo ignen t  les r é s u l t a t s  d e s  

t a b l e a u x  5  e t  7 .  D ' a u t r e s  p a r t i c u l a r i t é s  r é s u l t e n t  d e s  d i f -  

f é r e n c e s  de m o b i l i t é  m o l é c u l a i r e  ( i n t e n s i t é  d e s  i n t e r a c t i o n s  

i n t e rmo l t3cu l a i r e s )  l o r s  du p r o c e s s u s  d e  dé fo rma t ion .  

B - INFLUENCE DE LA PREORIENTATION OU PREDEFORMATION 

NOUS d é f i n i s s a n s  r e s p e c t i v e m e n t  p a r  A p t  A N ,  l e  

t a u x  de  p r édé fo rma t ion  homogène ( T  = 80°C) i n i t i a l  e t  l e  

t a u x  de  déformat ion  p l a s t i q u e  r é s i d u e l .  Les b i r é f r i n g e n c e s  

An, hp, AnN, r e p r e s e n t e n  t r e s p e c t i v e m e n t  l a  b i r é f r i n g e n c e  

g l o b a l e  e t  cel les  induites e n  dGEozmation homogène e t  p l a s -  

t i q u e ,  s o i t  Lui = .+ !in 
n n ~  N o  

L e s  f i g u r e s  2 5  e t  2 6  r e p r é s e n t e n t  les v a r i a t i o n s  

du  t a u x  de dé fo rma t ion  g l o b a l e  X ( A  = X X ) e t  du  t a u x  de  
N P 

déformat ion  p l a s t i q u e  AN e n  f o n c t i o n  du  t a u x  de  p r é o r i e n -  

t a t i o n  X . 
P  

On c o n s t a t e  que ,  pour  l'ensemble d e s  v i s c o s i t é s  é t u d i é e s ,  

nous observons  une l o i  de  comportement empi r ique  l i n é a i r e  : 

X = a X  + b  
P 

s o i t  

Nous avons p o r t é  dans  l e  t a b l e a u  8  l ' e n s e m b l e  de s  r e l a t i o n s  

é t a b l i e s  pour les d i f f é r e n t e s  v i s c o s i t é s  du PET. 

7 A B L E A i l  6 

E x p t e o d i o n s  d e  A N  poun chacune d e s  v i n c o o i t é n  é t u d i é e s  

0,69 
-- 

0,75-t.- X 
2r75  

P  

11 

0 ,61  

287 0 , 9 0 ? - -  X 
P 

v i s c o s i t é  

A~ 

p a x  1 non défilni. 1 27 pou r  SI+l 

0,60 

1,s + - X 
P 

0,75 

2 9  0,53 + + 
P  

--- 

6,17 

0,78 

2 9 
X 0,47 + 1 

P 

5,47 





:$ F I G U R E  2 6  
E ', ,,A: 1 

L.#' Vakia.tion du kaux  de déda/tmakion p & z ~ X i q u e  

avec  l e  kaux  de  p 4 é u ~ i e n . t a t i o n  



A l ' e x c e p t i o n  de  1 q 1 = 0,60, nous c o n s t a t o n s  q u e  a* es t  

i n f é r i e u r  3 l ' u n i t é ,  ce q u i  imp l ique  que  X n e  d é p a s s e  pas  
P  

une v a l e u r  l i m i t e  c o r r e s p o n d a n t  à l a  r u p t u r e  d e  l ' é c h a n t i l -  

l o n .  C e t t e  l i m i t e  e s t  ob t enue  pour  A N  = 1 e t  on remarque 

que l a  v a l e u r  l a  p l u s  f a i b l e  d e  X 
P max 

es t  celle co r r e spon -  

d a n t  3 l a  v i s c o s i t é  l a  p l u s  é l e v é e  s o i t  Iq1 = 0,78. Pour  

d e s  v i s c o s i t é s  i n f é r i e u r e s  à 1 ~ 1  = 0,61,  l a  f a i b l e  masse 

m o l é c u l a i r e  d e s  c h a î n e s  permet  d ' e x p l i q u e r  l e u r  désenche-  

vê t r emen t  pendan t  l a  phase  d e  p r G o r i e n t a t i o n  e t  a i n s i  une * r e l a t i o n  emp i r i que  compor tan t  une v a l e u r  a >1 imp l ique  une 

l i m i t e  e x p é r i m e n t a l e  non d é f i n i e  pour A . Dans ce c a s ,  l e  
F 

r é s e a u  polymérique ne  p e u t  se former  p a r  c o n s o l i d a t i o n  d e s  

noeuds phys iques  ou  p a r  f o rma t ion  de  nodu le s  s e m i - c r i s t a l l i n s .  

P a r  conséquen t ,  l a  phase  u l t é r i e u r e  d e  dé fo rma t ion  p l a s t i q u e  

"mémorise" peu l ' é t a t  de  p r édé fo rma t ion  i n i t i a l  e t  l e  t a u x  

d e  dé fo rma t ion  p l a s t i q u e  A N  r é s i d u e l  t e n d  v e r s  une l i m i t e  

c o n s t a n t e ,  aux  v a l e u r s  é l e v é e s  de A . L e  c o n c e p t  d e  r é s e a u  
P 

es t  i c i  moins a p p a r e n t  malgré  qve  l ' o n  p e u t  s ' i n t e r r o g e r  

s u r  l e  f a i t  que  les pa ramè t r e s  m o l é c u l a i r e s  d é f i n i s s a n t  l a  

s t r i c t i o n  ( o u  sa "ma tu ra t i on" )  s o i e n t  du m ê m e  o r d r e  de  gran-  

d e u r  que  ceux  q u i  se dégagen t  d e s  f i l m s  de  PET à v i s c o s i t é  

p l u s  é l e v é e .  Lorsque,  l a  v i s c o s i t é  / r i [  e s t  p l u s  g r ande ,  l e  

r é s e a u  polymère se c o n s t i t u e  p a r  s u i t e  de  l a  fo rma t ion  

de  noeuds phys iques ,  l i m i t a n t  l ' e x t e n s i b i l i t é  maximale d e s  

c h a î n e s  a c t i v e s  l o r s  de  l a  dé fo rma t ion  homogène. Dans ce cas, 

on c o n s t a t e  que X t e n d  v e r s  une v a l e u r  l i m i t e  f i n i e  d ' au -  
P  

t a n t  p l u s  p e t i t e  q u e  l a  v i s c o s i t é  1 1 es t  p l u s  g rande  ( e n  

con fo rmi t é  avec  l a  n o t i o n  d e  masse c r i t i q u e ) .  P a r  conséquen t  

l a  dé fo rma t ion  p l a s t i q u e  r é s i d u e l l e  d e v i e n t  de  p l u s  en  p l u s  

f a i b l e ,  c e  q u i  impl ique  que  sa  c a n t r i b u t i o n  diminue l o r s q u e  

X c r o î t .  A i n s i ,  pour  d e s  v i s c o s i t é s  é l e v é e s ,  nous r e j o i g n o n s  
P 

s e n s i b l e m e n t  les c o n c l u s i o n s  d ' a u t r e s  a u t e u r s  (41) (42) q u i  

adme t t en t  que  l e  p r o d u i t  A A reste s e n s i b l e m e n t  i ndépendan t  
N P 

d e  X . Dans ce t te  o p t i q u e ,  les c o n t r i b u t i o n s  homogène e t  p l a s -  
P  

t i q u e  s o n t  a d d i t i v e s  e t  c o n d u i s e n t  3 un r é s e a u  f i n a l  d é f i n i  

e s s e n t i e l l e m e n t  p a r  l e  t a u x  d ' enchevê t r emen t s  i n i t i a l  ( ou  l a  

v i s c o s i t é  [ n 1 1 . 



On p e u t  dégager  les m é m e s  c o n c l u s i o n s  de  l a  f i g u r e  

26, r e p r é s e n t a n t  l a  v a r i a t i o n  de h N  ( t a u x  n a t u r e l  d ' é t i r a g e )  

e n  f o n c t i o n  de  A . Nous remarquons que,  l o r s q u e  l a  v i s c o s i t é  
P  I r i l  e s t  é l evée ,  X~ t e n d  v e r s  1 pour  h .5 : le  r é s e a u  poly- 

P  
mère a donc a t t e i n t  une v a l e u r  limite r é d u i s a n t  cons idé ra -  

b lement  l a  c o n t r i b u t i o n  due 3 l a  déformat ion  p l a s t i q u e .  P a r  

c o n t r e  pour I n 1  = 0,60,  l e  t a u x  de  déformat ion  p l a s t i q u e  est  
t r è s  s u p é r i e u r  a l ' u n i t é  pour X > S .  

P  
Nous avons p o r t é  s u r  les f i g u r e s  27, 28 e t  29  respec-  

t ivement  l e s  v a r i a t i o n s  de  l a  c o n t r a i n t e  de  r é t r a c t i o n  u, les 

b i r é f r i n g e n c e s  to ta le  An (homogène + p l a s t i q u e )  e t  d ' o r i g i n e  

p l a s t i q u e  AnN (AnN = hn - An ) e n  f o n c t i o n  du t a u x  de  préde- 
P  

format ion  X . Nous c o n s t a t o n s ,  pour  d e s  v a l e u r s  de X ~ 2 ~ 5 ,  que  
P  P  

les c o n t r a i n t e s  de  r é t r a c t i o n  e t  l a  b i r é f r i n g e n c e  An s o n t  peu 

s e n s i b l e s  3 l a  v i s c o s i t é  i n i t i a l e  du polymère. Dans c e t t e  

p l age  de  mesure, l e  taux de déformat ion  p l a s t i q u e  es t  a s s e z  

impor t an t  e t  sa c o n t r i b u t i o n  e s t  moins dépendante de  l a  v i s -  

c o s i t é  1 1 1 1 .  P a r  c o n t r e ,  des  é c a r t s  t r è s  prononcés se manifes-  

t e n t  aux t a ~  de déformat ion  homogène impor t an t  ( A  > 3 ) .  
P  

L ' o r i e n t a t i o n  e t  l a  déformat ion  d e s  c h a î n e s  a t t e i g n e n t  une va- 

l e u r  sens ib lement  c o n s t a n t e  l o r s q u e  1 r~ l =  0 ,61 a l o r s  que pour  

1 1 1 1  = 0,78 l e  r é s e a u  c o n t i n u e  à s ' o r i e n t e r  e t  à se déformer 
p a r  s u i t e  des noeuds phys iques  permanents  q u i  se s o n t  form6s 

l o r s  du p roces sus  de  déformat ion  homogène. I l  a p p a r a l t  que 

l a  phase de déformat ion  homogène m e t t e  e n  év idence  les carac- 

t é r i s t i q u e s  m o l é c u l a i r e s  des  d i f f é r e n t s  é c h a n t i l l o n s  examinés,  

a l o r s  que l a  c o n t r i b u t i o n  d ' o r i g i n e  p l a s t i q u e  s o i t  a s s e z  peu  

s e n s i b l e  à l a  masse m o l é c u l a i r e  i n i t i a l e  du polymère (courbe  

AnN fonc t ion  d e  A ) .  On p e u t  d ' a u t r e  p a r t  remarquer que l e  
P  

paramètre  macroscopique A ne r e f l è t e  pas  de  façon t r è s  p ré -  
P  

cise l ' é t a t  de  déformat ion  d e s  c h a î n e s  à l ' é c h e l l e  microsco- 

p ique ,  d ' a u t a n t  p l u s  que  l a  v i s c o s i t é  i n t r i n s è q u e  du polymère 

es t  f a i b l e  e t  donc que le  f l u a g e  e n t r e  c h a î n e s  es t  prononcé.  

P a r  c o n t r e  l o r s q u e  l a  d e n s i t é  de  noeuds physiques  d e v i e n t  i m -  
p o r t a n t e  l e s  mécanismes m o l é c u l a i r e s ,  q u i  se déve loppent ,  s ' a p -  

p a r e n t e n t  davantage a u  p r i n c i p e  de  déformat ion  a f f i n e .  Pour 

mieux t r a d u i r e  l a  s t r u c t u r a t i o n  du m a t é r i a u  3 l ' é c h e l l e  micros- 

copique ,  il nous a p a r u  p l u s  opportun de p o r t e r  l ' ensemble  d e s  

r é s u l t a t s  p récéden t s  e n  f o n c t i o n  de  l a  b i r é f r i n g e n c e  i n i t i é e  

p a r  prédéformat ion homogène ( Anpl . 



F l G U R E  2 1  

V a k i a t i o ~  de  &a CO m % a i ~ t e  de j t é t ~ a e t i o n  a v e c  

. te .taux de phédédatmaXion 
P 
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V a a i a t i o n  d e  l a  b h é d a i n g e n c e  XofaLe avec  

l e  Aaux de  pj~édé$oamaAion X 
P 
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Vaxiation de t a  bihédhingence d'otigine plahtique 

avec t e  $aux d e  phédédotmation P 



A i n s i  s u r  l es  f i g u r e s  30, 31, 32 e t  33 nous avons 

p o r t é ,  r e spec t ivemen t ,  les v a r i a t i o n s  de  l a  b i r é f r i n g e n c e  

g l o b a l e  (An),  de  l a  b i r é f r i n g e n c e  d ' o r i g i n e  p l a s t i q u e  

(AnN = An - 
hnP) 

, du t a u x  de déformat ion  p l a s t i q u e  ( A N )  e t  

l a  c o n t r a i n t e  de r é t r a c t i o n  (cr) en  f o n c t i o n  de  An . Dans 
P  

t o u s  les cas, nous observons  une courbe unique t r a d u i s a n t  

b i e n  l'état de s t r u c t u r a t i o n  B S ' é c h e l l e  mo lScu la i r e .  La 

forme de ces courbes  esi: semblab le  a celle d e s  courbes  pa- 

ramét rées  e n  A 
car 

e s t  une f o n c t i o n  i m p l i c i t e  de A 
P' P. 

Nous c o n s t a t o n s  également  q u e  l e  t a u x  de déformat ion  p l a s -  

t i q u e  A N  tend v e r s  uiie v a l e u r  asymptot ique ( A N  = 1) l o r s q u e  

An tend  v e r s  sa v a l e u r  maximale. A l ' a i d e  d ' un  c a l c u l a t e u r  
P  

HP, nous avons é t a b l i  une r e l a t i o n  empir ique e n t r e  l e  t aux  

de déformat ion  e t  la b i r é f r i n g e n c e  An : 
P 

L e  t a u x  de déformat ion  p l a s t i q u e  A N  ( t a u x  n a t u r e l  d ' é t i r a g e )  

ne dépend donc que de  l ' é t a t  d ' o r i e n t a t i o n  d e s  c h a î n e s  p a r  

déformat ion homogène. C e t t e  o b s e r v a t i o n  r e j o i n t  cel le d  'au- 

tres a u t e u r s  (50)  e t  m e t  en  v a l e u r  l ' i m p o r t a n c e  du concept  

d ' o r i e n t a t i o n  dans  les  modes de  déformat ion  homogène e t  

p l a s t i q u e .  

Nous avons t r a c é ,  s u r  l a  f i g u r e  34,  l a  v a r i a t i o n  

de AnN en  f o n c t i o n  de  (AN2 - l / h N )  , en p o r t a n t  a u s s i  les 

r é s u l t a t s  a n t é r i e u r s  de  WARD ( 4 1 )  r eg roupan t  ceux  d ' un  ce r -  

t a i n  nombre d ' o b s e r v a t i o n s  (13 ,  4 2 ,  51,  52, 53, 54) a i n s i  

que l a  courbe t h é o r i q u e  co r r e spondan t  au  modèle pseudo a f -  

f i n e  pour Anmax = 0,235.  Nous c o n s t a t o n s  que nos v a l e u r s  

s o n t  p l u s  é l e v é e s  que celles obtenues  p a r  a i l l e u r s ,  mais 

l e u r  v a r i a t i o n  es t  de fonne s imilaire .  L e s  d i f f é r e n c e s  i m -  

p o r t a n t e s ,  q u i  se dégagent  de nos o b s e r v a t i o n s ,  peuvent  

p r o v e n i r  e n t r e  a u t r e  de l ' o r i g i n e  d e s  p o l y e s t e r s  (problème 

de  syn thèse  et de pos t - conurnsa t ion  l o r s  d e  l a  m i s e  en  oeuvre)  

e t  d e s  méthodes e x p é r i m e n t a l e s  ( p r ~ t o c o l e  de déformat ion ,  de  

r e f r o i d i s s e m e n t ,  de  d é t e r m i n a t i o n  de  l a  b i r é f r i n g e n c e , . . . ) .  



F I G U R E  30 

Vatiation d e  l a  bitédaingence g l o b a t e  a v e c  la 

binédningence in.itiEe pa/t p n é d Z d a ~ m n 2 i o n  homogène 
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Vahiakion d e  l a  biné (king ence d ' okigine plabtique avec 

$9: t a  bikédkingence initiée pax phZdébokmation homogène 
L \ ~ ~ ;  ,! C 
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Vatiation du taux d e  d E ~ o k m a t i o n  pCaaXique avec C a  

biké~hi.ngence initite put p k Z d é ~ o ~ m a t i o n  homogène 
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V a n i a t i o n  d e  La  c o n t h a i n t e  d e  h é t h a c t i o n  avec  La  

b i h é d n k n g e n c e  i n i t i é e  p a h  p h é d é 6 o ~ m a . t i o n  h o m o g è n e  
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Vakiation de l a  bitédf~ingence d'okigine plastique avec le , .,,.rT>> i l > j  

{ . L5.t 
karnèt~~e gaudbien dédini à l'aide du taux de dé6okmation plastique i,...~ 



Malgré ces d ive rgences ,  nous remarquons que dans  une p l a g e  

d e  f a i b l e  t a u x  de  dé fo ima t ion  p l a s t i q u e  (XN<1,7) l e  schéma 

pseudo-af f ine  r end  b i e n  compte d e s  mécanismes m i s  e n  cause .  

Ic i  il semble que  d e s  mouvements c o o p é r a t i f s  de f a i b l e  ampli-  

t u d e  d é c r i v e n t  a s s e z  f i d è l e m e n t  ce t te  première  phase de dé- 

fo rmat ion  p l a s t i q u e .  On p e u t  y opposer  p rogress ivement  un 

mScanisme de  n a t u r e  macromoléculai re  aux v a l e u r s  p l u s  é l e v e e s  

de A N .  On c o n s t a t e ,  comme dans  l e  cas de l a  s t r i c t i o n  (WARD),  

une v a r i a t i o n  sens ib l emen t  l i n é a i r e  de  AnN en  f o n c t i o n  de  l a  

r e p r é s e n t a t i o n  gauss i enne  (hN2 - l / X N )  d o n t  l a  p e n t e  n ' e s t  

pa s  t r è s  d i f f é r e n t e  de celle ob tenue  e n  déformat ion  homogène 

(modèle a f  f i n e )  

PROPRIETES ULTIMES DANS LE CAS DE DEFORMATIONS COMBINEES 

Pour cet te é t u d e ,  nous avons p r é p a r é  deux s é r i e s  

d e  t r o i s  é c h a n t i l l o n s  déformés p a r  combinaison des  deux mo- 

des de déformat ion .  L a  première  co r r e spond  à une p r é o r i e n t a -  

t i o n ,  au t a u x  l i m i t e  d é f i n i  e n  déformat ion  homogène, s u i v i e  

d ' u n e  propaga t ion  de l a  s t r i c t i o n  à 20°C ju squ ' à  l a  r u p t u r e  

de l ' é c h a n t i l l o n .  L a  seconde es t  ob tenue  p a r  p ropaga t ion  de  

l a  s t r i c t i o n  ( a  20°C),  d ' un  bou t  à l ' a u t r e  de  l ' é c h a n t i l l o n ,  

s u i v i e  d 'une déformat ion  homogène (à 80°C) jusqu 'à  1 'amorce 

d ' une  r u p t u r e .  Dans ce d e r n i e r  cas, l ' é c h a n t i l l o n  a s u b i  un 

r e c u i t  sous  c o n t r a i n t e  de 20 minu te s ,  a v a n t  l a  déformat ion  

homogène, q u i  permet l a  m i s e  en  é q u i l i b r e  thermique de l ' é c h a n -  

t i l l o n .  L'ensemble d e s  r é s u l t a t s  (moyenne a r i t h m é t i q u e  s u r  les 

t r o i s  é c h a n t i l l o n s )  est  p o r t é  dans  l e  t a b l e a u  9 pour l a  pre -  

mière  s é r i e  e t  dans  l e  t a b l e a u  1 0  pour  l a  deuxième s é r i e .  

On c o n s t a t e  que les deux modes de  déformat ion  ne s o n t  pas  

"symétr iques" .  En e f f e t  l e  t a u x  de  déformat ion  f i n a l  ( A G )  de 

l a  première  séquence (homogène + s t r i c t i o n )  e s t  ne t tement  

p l u s  impor tan t  que c e l u i  de l a  seconde ( s t r i c t i o n  + homogène). 

Nous remarquons, dans  l e  c a s  de  l a  p remière  série ( t a b l e a u  9 )  

qu 'une  t r è s  l é g è r e  s t r i c t i o n  p e u t  s ' i n i t i e r  a v a n t  l a  r u p t u r e  

m ê m e  l o r sque  l ' é c h a n t i l l o n  es t  proche de l a  l i m i t e  de d é f o r -  

mat ion homogène. L a  c o n t r i b u t i o n  d e  l a  p a r t i e  homogène é t a n t  



TABLEAU 9 

Ptopk iZ téa  utXime6  dan^ l e  cab de l a  d Z ~ o k m a X i o n  homogène 

Id 

0,61 

O, 69 

0,75 

O, 78 

~ u i v i e  d ' u n e  a t a i c t i o n  

X~ 

6,83 

6,81 

6,32 

6,06 
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5,92 
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An 
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44,69 

40,80 
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33,44 
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X 
G  

5,16 

4,83 

4,91 

4,76 

l 
I 

X 
9 An 

1,18 

1,1.3 

1,19 

1,16 

h 

0,256 

0,245 

0,247 

0,248 



t r è s  impor tante ,  on peut  obse rve r  que l a  propagat ion de l a  

s t r i c t i o n  e s t  l i m i t é e  p a r  l a  formation du réseau  3 80°C. 

En c e  q u i  concerne l a  b i r é f r i n g e n c e  e t  l a  c o n t r a i n t e  de  ré-  

t r a c t i o n ,  on p e u t  remarquer que c e l l e s - c i  s o n t  du m ê m e  o r d r e  

que c e l l e s  correspondant  à l a  déformation homogéne, c e  q u i  

tend 3 montrer que l ' i n f l u e n c e  de  l a  s t r i c t i o n ,  dans c e  mode 

de déformation est nég l igeab le .  C e s  r é s u l t a t s  confirment  l a  

not ion  de réseau ,  dé jà  développée p a r  a i l l e u r s .  

Examinons à p r é s e n t  les r é s u l t a t s  du t a b l e a u  10 .  

Nous cons ta tons  que l a  c o n t r i b u t i o n  homogène r é s i d u e l l e  n ' e s t  

pas a s sez  é lev6e  pour conduire  à une déformation g l o b a l e  voi-  

s i n e  de c e l l e  de l a  premiére s é r i e  de mesures. La s t r u c t u r a -  

t i o n  du matér iau  par  déformation p l a s t i q u e  e s t  notablement 

d i f f é r e n t e ,  t a n t  au p o i n t  de vue de  l ' o r i e n t a t i o n  que de l a  

déformation des chaînes .  Même aux f a i b l e s  v i s c o s i t é s  I q ( ,  l a  

b i ré f r ingence ,  e t  l a  c o n t r a i n t e  de r é t r a c t i o n  o n t  des  va leur s  

supér i eu res  aux va leurs  l i m i t e s  r encon t rées  dans chacun des 

modes de déformation. D 'aut re  p a r t ,  l e s  v a l e u r s  de l a  b i r é f r i n -  

gence (An) s o n t  dans l 'ensemble s u p é r i e u r e s  aux v a l e u r s  maxi- 

males d é f i n i e s  p a r  WARD e t  DE V R I E S .  Ceci nous condui t  3 Pen- 
O s e r  que l a  b i r é f r i n g e n c e  i n t r i n s è q u e  de l a  zone amorphe Ma, 

é t a n t  donné l e  t aux  de c r i s t a l l i n i t é  maximal de ce p o l y e s t e r ,  

peut  ê t r e  de 1 ' o r d r e  de 0,27, s o i t  largement s u p é r i e u r e  à c e l l e  

d é f i n i e  pour l a  phase c r i s t a l l i n e  (bnz % 0.22 se lon  ( 4 7 )  . L e s  

v a l e u r s  é levées  de  l a  c o n t r a i n t e  de  r é t r a c t i o n  montrent en ef- 

f e t  que c ' e s t  l ' a p p o r t  de  l a  phase amorphe q u i  e s t  prépondérant 

e t  q u i  permet d ' e x p l i q u e r  l e s  v a l e u r s  é l evées  de An. Nous pou- 

vons également remarquer que 1 ' i n f l u e n c e  de l a  masse molécula i re  

est  du méme o r d r e  de grandeur q u e  dans l a  s é r i e  de r é s u l t a t s  

précédents .  Cependant, l e s  é c a r t s  l e s  p l u s  marquants s o n t  ob- 

se rvés  e n t r e  é c h a n t i l l o n s  de f a i b l e  v i s c o s i t é ,  e t  il semble 

b ien  que l ' i n f l u e n c e  de l a  déformation p l a s t i q u e  s o i t  i r r é v e r -  

s i b l e ,  même lo r sque  l ' é c h a n t i l l o n  s u b i t  un t r a i t e m e n t  thermique 

a 80°C. I l  s e r a  i n t é r e s s a n t  de conf i rmer  t o u t e s  ces  obse rva t ions  

p a r  c a r a c t é r i s a t i o n  de l a  s t r u c t u r e  c r i s t a l l i n e  e t  i somér i sa t ion  

gauche - t r a n s  du PET. 



D - INFLUENCE DU VIEILLISSEMENT PHYSIQUE DE L'ECHANTILLON 

PREDEFORME SUR LA DEFORMATION PLASTIQUE 

Pour cet te é t u d e  nous avons laissé s é j o u r n e r  à t e m -  

p é r a t u r e  iimbiante d u r a n t  6 semaines,  une série d ' é c h a n t i l l o n s  

de viscosité I Q 1  = 0,69,  prédéformés (à 80°C) 3 d e s  t a u x  d e  

p r é o r i e n t a t i o n  X compris e n t r e  1,5 e t  6. Nous avons e n s u i t e  
P  

soumis ces é c h a n t i l l o n s  3 une deformat ion  p l a s t i q u e  3 20°C, 

e n  r e s p e c t a n t  l e  p r o t o c o l e  expé r imen ta l  a d o p t é  pour cet te 

é t u d e  (paragraphe  B) . 
L e s  r é s u l t a t s ,  p o r t é s  s u r  les f i g u r e s  25  à 3 3 ,  pe r -  

m e t t e n t  de dégager  les p o i n t s  s u i v a n t s  : 

L e  v i e i l l i s s e m e n t  physique,  à t empéra tu re  ambiante,  

provoque une f r a g i l i s a t i o n  des  é c h a n t i l l o n s  d ' a u t a n t  p l u s  i m -  

p o r t a n t e  que l e  t a u x  de p r é o r i e n t a t i o n  homogène est  é l e v é .  

Lorsque X>4, quasiment  t o u s  les  é c h a n t i l l o n s  se rompent dans  

l a  phase  d ' i n i t i a t i o n  de  l a  s t r i c t i o n .  C e s  r é s u l t a t s  s o n t  

conformes à ce que l ' o n  conna4t  du v i e i l l i s s e m e n t  physique,  

q u i  provoque un durc i ssement  t r è s  n e t  du m a t é r i a u  p a r  migra- 

t i o n  du volume l i b r e  (STRUIK (17)  ) .  P a r  c o n t r e ,  dans  l e  cas 

p a r t i c u l i e r  du PET, q u i  es t  t r è s  hygroscopique ,  on a  observé  

que l e  v i e i l l i s s e m e n t  physique p r o d u i t  p a r  a i l l e u r s  une d i -  

minut ion  de l a  t empéra tu re  de t r a n s i t i o n  v i t r e u s e ,  c o n t r a i r e -  

ment 3 ce que l ' o n  p o u r r a i t  a t t e n d r e  (LATROUS ( 4 8 )  ) .  11 s e m -  
b l e  donc que l ' o n  s o i t  e n  p ré sence  d ' e f f e t s  apparemment con t r a -  

d i c t o i r e s  d o n t  l ' o r i g i n e  m o l é c u l a i r e  ne nous p a r a i t  pas  enco re  

t r è s  é v i d e n t e .  

Nous c o n s t a t o n s ,  s u r  les  f i g u r e s  26  e t  29 ,  que l a  

c o n t r i b u t i o n  de  l a  déformat ion  p l a s t i q u e  e s t  p l u s  impor t an t e  

pour  un é c h a n t i l l o n  v i e i l l i  que pour  un é c h a n t i l l o n  non v i e i l -  

li. L ' i n f l u e n c e  de  l a  p r g o r i e n t a t i o n  s u r  l a  déformat ion  p l a s -  

t i q u e  d é c r o î t  donc l o r s  du  v i e i l l i s s e m e n t  phys ique  a tempé- 

r a t u r e  ambiante e t  c e t t e  d é c r o i s s a n c e  va  dans  l e  m ê m e  s e n s  

qu 'une  d iminut ion  de masse m o l é c u l a i r e  e t  donc une d iminu t ion  

du  nombre d ' enchevê t rements  p a r  u n i t é  de  volume, ce q u i  est  

conf i rmé p a r  l a  f i g u r e  25 .  C e t t e  d e r n i è r e  p e u t  s ' e x p l i q u e r  



p a r  l a  r e l a x a t i o n  des chaInes  au cours  du temps qui ent raxne  

une diminut ion de l a  b i r é f r i n g e n c e  (ou o r i e n t a t i o n )  de pré-  

déformation.  En e f f e t  b ien  que l 'ensemble des  p o i n t s  co r res -  

pondant aux Q c l ~ a n t i l l o n s  v i e i l l i s  s e  p l a c e  s u r  les courbes 

"rnai t resses"  eh An ( f i g u r e s  30, 31,  3 2 ,  33) .  on observe un 
P 

déplacement de ceux-ci,  pour une v i s c o s i t é  1q1= 0,69, v e r s  

les a b s c i s s e s  p l u s  f a i b l e s  donc d e s  b i r é f r i n g e n c e s  de pr6- 

o r i e n t a t i o n  plus  f a i b l e s .  



III - INFLUENCE DE LA VITESSE ET DE 

LA TEMPERATURE DE DEFORMATION 

Nous avons déformé une s é r i e  d ' é c h a n t i l l o n s ,  de  

v i s c o s i t é  101 = 0,69,  à d e s  température4 comprises  e n t r e  

20°C e t  80°C e t  des v i t e s s e s  de  0 ,5  à 800 mm/mn. A f i n  de 

r e n d r e  comparables t o u s  ces r é s u l t a t s ,  nous avons f i x é  l a  

cou r se  de  l a  t r a v e r s e  mobile à 50 mm. Nous avons mesuré pour  

chaque é c h a n t i l l o n ,  en f o n c t i o n  de  l a  t empéra tu re  e t  de  l a  

v i t e s s e  de  s o l l i c i t a t i o n ,  l e  t a u x  de déformat ion (A), l a  b i -  

r é f r i n g e n c e  ( An) e t  l a  c o n t r a i n t e  de  r é t r a c t i o n  ( a )  . L e s  

f i g u r e s  35, 36 e t  37 r e p r é s e n t e n t  l a  v a r i a t i o n ,  à chaque 

tempéra ture ,  de  A ,  hn e t  a e n  f o n c t i o n  de  l a  v i t e s s e  de dé- 

format ion.  Compte t e n u  de 1 -  p l a g e  de  v i t e s s e s  e x p l o r é e ,  nous 

avons p o r t é  ces r é s u l t a t s  dans  une r e p r é s e n t a t i o n  semi- 

loga r i t hmique .  

Pour ces t empéra tu re s  de  20°C e t  40°C, il n ' a  p a s  

é t é  p o s s i b l e ,  de déformer d e s  é c h a n t i l l o n s  à des  v i t e s s e s  

s u p é r i e u r e s  à 50 mm/mn. L ' i n i t i a t i o n  de  l a  s t r i c t i o n  n ' a  pu 

se f a i r e  à ces v i t e s s e s ,  compte t e n u  de l a  f r a g i l i s a t i o n  de  

l ' é c h a n t i l l o n .  Cependant JUTEAU (50)  a c o n s t a t é  que c e l l e -  

c i  p e u t  être r é d u i t e  p a r  un t r a i t e m e n t  de  r e c u i t  pouvant 

a i n s i  condu i r e  à d e s  v i t e s s e s  de  déformat ion  p l u s  é l e v é e s  

( r é g é n é r a t i o n  du m a t é r i a u ) .  Pour une v i t e s s e  donnée,  on ob- 

s e r v e  que l e  t a u x  de déformat ion  ( A )  diminue sens ib l emen t  à 

l ' a p p r o c h e  de  l a  t empéra tu re  de  t r a n s i t i o n  v i t r e u s e .  C e t t e  

o b s e r v a t i o n  r e j o i n t  cel le f a i t e  p a r  MARSHALL e t  THOMPSON ( 9 )  

q u i  c o n s t a t è r e n t  que l e  t a u x  n a t u r e l  d ' é t i r a g e  ne v a r i e  pas  

jusqu 'à  50°C p u i s  d é c r o î t  au  v o i s i n a g e  de  l a  t empéra tu re  de  

t r a n s i t i o n  v i t r e u s e .  

Dans le  cas d 'une  déformat ion  à 60°C, nous obse r -  

vons une augmentat ion r é g u l i è r e  de A ,  jusqu 'a  d e s  v i t e s s e s  

de  déformat ion  é l e v é e s  (500 mm/mn). L a  s t r i c t i o n  de l ' é chan -  

t i l l o n  e s t  à chaque f ~ i s  t r è s  a p p a r e n t e  malgré d e s  e f f e t s  

thermiques  non n é g l i g e a b l e s ,  a u t o u r  des é p a u l e s  de propaga- 

t i o n .  L 'augmentat ion de  v i t e s s e  de s o l l i c i t a t i o n  engendre  

deux e f f e t s  d ' i n f l u e n c e  c o n t r a i r e ,  à s a v o i r  : 
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a)  une augmentat ion de  t empéra tu re  l i é e  à une déformat ion  

a d i a b a t i q u e  q u i ,  s e l o n  WARD (13)  , se m a n i f e s t e  a p a r t i r  d ' une  

v i t e s s e  de  l ' o r d r e  de  1 cm/mn e t  peu t  a t t e i n d r e  une t r e n t a i n e  

de  d e g r é s ,  a une v i t e s s e  de  100 m m / m  

b )  p a r  s u i t e  de  l ' é q u i v a l e n c e  temps-température un déplacement 

du comportement v e r s  les b a s s e s  t empéra tu re s .  

I l  semble d ' a p r è s  les r é s u l t a t s  expr imés s u r  l a  

f i g u r e  3 5, que cet te d e r n i è r e  composante s o i t  p répondéran te  

malgré  un e f f e t  thermique  non n é g l i g e a b l e .  En e f f e t  aux  v i -  

tesses de  déformat ion  s u p é r i e u r e s  à 100 mm/mn, on r e t r o u v e  

d e s  v a l e u r s  r e l e v é e s  à d e  f a i b l e s  v i t e s s e s  e t  aux  températu- 

res de 40°C e t  20°C. Aux v i t e s s e s  de  400 e t  500 mrn/mn, on 

obse rve  que l ' é c h a n t i l l o n  d e v i e n t  fo r t emen t  opaque c e  q u i  em- 

pêche l a  d é t e r m i n a t i o n  de  l a  b i r é f r i n g e n c e  d ' é t i r e m e n t .  11 

n ' e s t  guère  v r a i s e m b l a b l e  que c e t t e  p r o p r i é t é  p u i s s e  ê t re  

c o r r é l é e  à une c r i s t a l l i s a t i o n  de  type  s p h é r u l i t i q u e ,  é t a n t  

donnée l a  v a l e u r  é l e v é e  de  l a  c o n t r a i n t e  d e  r é t r a c t i o n .  Nous 

pouvons pense r  q u ' e l l e  r e l è v e  davantage d ' inhomogénéi tés  e t  

de  m i c r o p o r o s i t é s  p r é s e n t e s  a u  s e i n  de 1 ' é c h a n t i l l o n  (13)  . 
Lorsqu'on examine, les  r é s u l t a t s  3 80°C, nous cons- 

t a t o n s  que L ' augmenta t ion  de  v i t e s s e  provoque,  pour une cou r se  

donnée de La traverse mobile ( 5 0  m m ) ,  une d iminut ion  du t a u x  

de  déformat ion ,  s u i v i e  d 'une  augmentat ion r é g u l i d r e  3 p a r t i r  

d ' u n e  v i t e s s e  de  1 0 0  mm/rnn. I c i  l ' e f f e t  temps-température 

p r o d u i t ,  dans  l a  p remiè re  phase ,  une augmenta t ion  de l a  v i s -  

c o s i t é  (d iminut ion  de  l a  m o b i l i t é  m o l é c u l a i r e )  du m i l i e u  

polymsre q u i  a pour  e f f e t  d 'augmenter  l ' o r i e n t a t i o n  d e s  cha î -  

nes  du r é s e a u  (augmentat ion d e  An e t  de  a ) .  C e t t e  augmentation 

e s t  p o s s i b l e ,  à d e s  t a u x  de  déformat ion  X de l ' o r d r e  de  3 ,5  

(courbe  3 6 ) ,  ce q u i  p e u t  a l o r s  e x p l i q u e r  l a  d iminut ion  de X 
j u squ ' a  des  v i t e s s e s  d e  100 mm/mn. Au-delà de  c e t t e  v a l e u r ,  

le  réarrangement  m o l é c u l a i r e ,  combiné 3 l ' é q u i v a l e n c e  temps- 

t e m p é r a t ~ r e ~ s ' a p p a r e n t e  davantage  3 c e l u i  q u i  se dégage d ' une  

déformat ion  p l a s t i q u e .  Notons t o u t e f o i s  que  l e  p roces sus  de  

déformat ion ,  q u i  se développe à c e s  v i t e s s e s  é l e v é e s ,  semble 

ê t re  p a r f a i t e m e n t  homogène. Malgré c e t t e  remarque nous voyons 



que  les v a l e u r s  r e l e v é e s  aux v i t e s s e s  de  400 e t  500 m/mn 

s o n t  v o i s i n e s  de celles ob tenues  aux f a i b l e s  v i t e s s e s  

60°C. 

En examinant les  r é s u l t a t s  p o r t é s  s u r  les f i g u r e s  

36 e t  37 nous observons  q u e ,  pou r  des t empéra tu re s  i n f é r i e u -  

res Zi 60°C, l a  b i r é f r i n g e n c e  hn e t  l a  c o n t r a i n t e  de  r é t r a c -  

t i o n  O, v a r i e n t  peu avec l a  v i t e s s e  de déformat ion .  C e t t e  si- 

t u a t i o n  évolue rap idemsnt  l o r s q u e  l a  t empéra tu re  est é g a l e  

e t  s u p é r i e u r e  3 60°C. L'ensemble de  c e s  r é s u l t a t s  ne f o n t  que 

con f i rmer  les c o n c l u s i o n s  émises  c i -des sus  e t ,  e n  schémat i -  

s a n t  cet te  é t u d e ,  nous voyons qu 'une  augmentat ion de  v i t e s s e  

es t  sens ib l emen t  é q u i v a l e n t e  à une diminut ion  de l a  tempéra- 

t u r e  de  s o l l i c i t a t i o n ,  e n  déformat ion  homogène o u  p l a s t i q u e .  

C e t t e  cohérence montre q u e  les mécanismes de  déformat ion ,  à 

une tempéra ture  proche de l a  t empéra tu re  de  t r a n s i t i o n  v i -  

t r e u s e ,  ne s o n t  p a s  ne t t emen t  d i f f é r e n c i é s .  L e s  c a r a c t é r i s -  

t i q u e s  m o l é c u l a i r e s ,  q u i  se dégagent ,  semblent  r e l e v e r  à l a  

f o i s  de  l a  déformat ion  p l a s t i q u e  e t  de l a  déformat ion  homo- 

gène. L e s  mouvements m o l é c u l a i r e s  impl iqués  dans  c e s  deux 

modes, aux  t a u x  de  déformat ion  mentionnés c i -des sus ,  s o n t ,  

s emble - t - i l ,  r é g i s  p a r  les noeuds physiques  q u i  se c o n s o l i -  

d e n t  o u  s e  forment.  



IV - MORPHOLOGIE DE STRICTION 

1 - ETUDE MACROSCOPIQUE 

Cette étude a p ~ r t é  sur deux échantillons : l'un 

déformé 3 2 0 ° c  (Gchantillon A) et l'autre préorienté (3  80'~) 

à X = 2 puis déformé plastiquement à 20°C (échantillon B) . 
P 

Nous avons défini, pour chaque échantillon, un système d'axes 

orthogonaux pour définir les variatio~s d'épaisseur (e) et de 

biréfringence ( An) le long des axes Ox et Oy. 

Nous avons regroupé, sur la figure 39 les mesures correspon- 

dant à l'échantillon A et sur la figure 40 celles de l'échan- 

tillon B. 
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Nous constatons, pour les deux échantillons, que 

l'initiation de la striction provoque une brusque variation 

d'épaisseur, le long de l'axe Oy. Puis pour une valeur de 

Ay>5 mm, nous observons une propagation de la striction à 

épaisseur constante. Nous notons que la préorientation a 
pour effet de réduire légèrement cette zone de propagation. 

Par contre, ce phénomène est sensiblement plus élevé sur les 

bords de l'échantillon ce qui laisse supposer que l'écoule- 

ment de matière, dans cette zone, est régi par un mécanisme 

plus complexe. 

De même nous constatons, pour les deux échantillons, 

que la biréfringence augmente rapidement le long de l'axe Oy 

jusqut2i Ay = S mm, puis se stabilise 3 une valeur limite pro- 

che de An,,. Cette évolution de la déformation plastique est 

interprétée en termes de "maturation" autour des épaules de 

propagation tel que cela a été rapporté par d'autres auteurs 

(41). On peut également note:: que, pour une valeur de Ay don- 

née, la biréfringence reste constante le long de l'axe Ox mal- 

gré les variations d'épaisseur observées sur les bords de 

l'échantillon. Ceci tend à montrer que l'orientation des 

chaînes ne dépend que du degré d'avancement de la striction. 

- ETUDE MICROSCOPIQUE 

Afin de compléter ces quelques observations sur les 

mécanismes de déformation du PET, nous avons procédé à des 

examens par microscopie optique et par microscopie électroni- 

que a balayage de ces deux échantillons. L'étude en microsco- 
pie optique s'est faite, en transmission, afin de permettre 

une analyse en épaisseur de l'échantillon, tandis que celle 

en microscopie électronique 3 balayage, utilisant la diffu- 

sion des électrons secondaires, permet essentiellement de 

visualiser les états de surface. Ces deux techniques n'ont 

rien apporté dans le cas de la déformation homogène, et d'une 

préorientation (homogène + striction) comme on peut le cons- 
tater 3 l'examen des photos 1 - 2 - 3. On peut souligner qu'une 
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observation de ces deux modes de dGformation, par microscopie 

électronique à un grossissement de 10 000, n'a pas mis en évi- 

dence un phénomène de surface d'amplitude réduite. Une meil- 

leure définition ne peut être réalisée que par une technique 

de réplique qui accentue le contraste. Par contre, pour une 

striction sans préorientation, nous décelons des perturbations 

très visibles, en surface et dans l'épaisseur de l'échantillon. 

Ainsi la photo 4 révèle, dans l'épaisseur de l'échantillon, la 

formation de "CRAZES" dont le détail est donné par le cliché 5. 

Ceux-ci correspondent à des fissures perpendiculaires à l'axe 

de déformation qui apparaissent déjà dans la partie élastique 

de la déformation, Par microscopie électronique à balayage, on 

remarque que ces "CRAZES" ne correspondent pas à un phénoméne 

de surface et sont donc répartis au sein de l'échantillon 

(photos 7 - 8 - 9 - 10). D'autre part nous observons, sur le$ 
clichés 6 - 7 - 8 - 9 - 10, que l'initiation de la striction 
se produit 3 partir de bandes de cisaillement, inclinées d'en- 

viron 45', et qui semblent, dans la zone isotrope, s'arrêter 

aux extrémités de "CRAZES" (photo 11) . L'instabilité plastique, 
qui donne naissance à la striction, ne provoque aucune dis- 

continuité de l'orientation de la bande de cisaillement. Pro- 

gressibement, au proche voisinage de l'épaule de propagation, 

l'orientation de cette bande tend à s'infléchir dans la direc- 

tide l'axe de déformation (photos 6 - 7 - 8 - 9 - 10) . Ce phé- 
nomène caractérise l'écoulement de matière autour de l'épaule 

de propagation et permet de visualiser des mécanismes pouvant 

se produire à l'échelle moléculaire. On peut cependant remar- 

quer que cet écoulement ne modifie pas l'orientation des 

"CRAZES", qui restent perpendiculaires à l'axe de déformation, 

De plus, les clichés 7 et 8 montrent la présence d'une zone 

parfaitement lisse sur le bord de l'échantillon. Celle-ci ne 

semble pas être endommagée ni par des "CRAZES" ni par des 

bandes de cisaillement. 

L'interprétation des mécanismes de la striction et 

de sa propagation doit reposer sur des analyses très locales, 

de part et d'autre de la zone d'instabilité plastique. 
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Ces quelques observations ne sont pas encore de nature 3 

conduire Zi une explication moléculaire précise de ce phéno- 

mène complexe. Mais elles mettent toutefois en évidence un 

processus d'écoulement de matière par le biais de l'obser- 

vation des bandes de cisaillement. 







Nous avons cherché à mettre en évidence, dans cette 

étude, l'influence des conditions thermomécaniques et de la 

masse moléculaire, sur la structuration di1 PET amorphe, en 

déformation homcgGne et plastique. Nous avons notamment es- 

sayé de dégager l'influence des paramètres moléculaires qui 

régissent l'initiation et la propagation de la striction, a 
l'aide des résultats apportés en déformation homogène. 

Les conclusio;~s essentielles, qui se dégagent, se 

résument comme suit : 

1) L'influence de la masse moléculaire est prépondérante en 

déformation homogène (T>Tg). A taux de déformation donné, 

une augmentation de la masse moléculaire entraîne un accrois- 

sement notable de la biréfringence et de la contrainte de ré- 

traction. Cet effet est vraisemblablement lié à la formation 

de noeuds physiques dont le nombre s'accroît avec la masse 

moléculaire. 

2) Pour ce thermoplastique, la notion de réseau macromolécu- 

laire permet, en déformation homogène, de caractériser les 

paramètres fondamentaux du modèle gaussien. Cette description 

met en évidence l'accroissement très notable du nombre d'en- 

chevêtrements avec la masse moléculaire. Leur rôle de point 

d'ancrage entre chaînes permet d'expliquer les propriétés 

du PET aux grandes déformations et notamment leur rupture 

( X ~  = 6, 

3) Au-delà du seuil de cristallisation ( A  - 2 , 5 ) ,  le compor- 
P 

tement mécanique de ce polyester dépend étroitement de sa 

viscosité initiale et, aux grandes élongations, la caractéri- 

sation du PET par son indice de viscosité intrinsèque serrrble 

largement incomplète. 

4) La striction qui est engendrée par la déformation plastique 

3 température ambiante dépend moins étroitement de la masse 

moléculaire, niais la structuration qui se produit près des 



é p a u l e s  d e  p ropaga t ion  cor reçpond  s i n g u l i è r e m e n t  3 un schéma 

g a u s s i e n  f a i s a n t  i n t e r v e n i r  une c o n s o l i d a t i o n  p a r  fo rmat ion  

d 'enchevêtrements .  

5 )  L a  p r é o r i e n t a t i o n  a un e f f e t  impor t an t  s u r  l a  s t r i c t i o n ,  

d ' a u t a n t  p l u s  prononcé que  l a  masse m o l é c u l a i r e  i n i t i a l e  es t  

é l e v é e .  C e t t e  i n f l u e n c e  de l a  pr6défor inat ion homogène i l l u s -  

t re  p a r f a i t e m e n t  l a  n o t i o n  de  r é s e a u  de  c h a î n e s  é l a s t i q u e s  

a c t i v e s  q u i ,  3. l ' i s s u e  di1 p roces sus  d e  d6format ion p l a s t i q u e ,  

approche de  sa l i m i t e  d ' e x t e n s i b i l i t é .  Cependant c e t  é t a t  li- 

m i t e  dépend beaucoup du p r o t o c o l e  expé r imen ta l  m i s  en  oeuvre  

e t  paradoxalement d e s  modes combinés, t e l s  que  (homogène + 
s t r i c t i o n )  e t ,  ( s t r i c t i o n  + homogène) , c o n d u i s e n t  à d e s  ré- 

s u l t a t s  t r é s  d i f f é r e n t s ,  p a r t i c u l i è r e m e n t  pour  des  é c h a n t i l -  

Tons de  f a i b l e  masse m o l é c u l a i r e .  

6 )  L a  b i r é f r i n g e n c e  An co r r e spondan t  à l a  p réo r i ' en t a t i on ,  
P' 

semble ê t r e  une v a r i a b l e  impor t an t e  pour  c a r a c t é r i s e r  1 ' é t a t  

du système à l ' é c h e l l e  m o l é c u l a i r e .  'En e f f e t  e l l e  permet l e  

t r a c é  d ' u n e  courbe un ique ,  indépendante  de l a  masse molécu- 

l a i r e ,  pour  chaque grandeur  physique ( t a u x  n a t u r e l  d ' é t i r e -  

ment, b i r é f r i n g e n c e ,  c o n t r a i n t e  de r 6 t r a c t i o n )  . 

7 )  L e  t a u x  n a t u r e l  de  déformat ion  diminue l o r s q u e  l a  tempéra- 

t u r e  de  s o l l i c i t a t i o n  dépasse  40°C, ce q u i  conf i rme les  ob- 

s e r v a t i o n s  f a i t e s  p a r  MARSCHALL e t  THOMPSON ( 9 )  . D e  p l u s ,  

l ' augmen ta t ion  de l a  v i t e s s e  de  déformat ion  a un e f f e t  équi-  

v a l e n t  à une d iminu t ion  de kesnpérature, a u t a n t  dans l e  mode 

p l a s t i q u e  que dans  l e  mode homogene ( é q u i v a l e n c e  temps - 
t empéra tu re )  . 

8 )  L ' é t u d e  morphologique d e  l a  s t r i c t i o n  a montré que celle- 

c i  se f a i t  e n  deux 6 t a p e s  : une é t a p e  d ' i n i t i a t i o n  c a r a c t e -  

risfie p a r  une d iminu t ion  b r u t a l e  de  l ' é p a i s s e u r  e t  une aug- 

men ta t ion  de  l a  b i r é f r i n g e n c e ,  e t  une é t a p e  de  p ropaga t ion  

3 é p a i s s e u r  e t  b i r é f r i n g e n c e  c o n s t a n t e s .  



9) L 'é tude  mic roscop i~ jue  a r é v é l é  que  l a  s t r i c t i o n  s ' i n i t i e  

p a r  fo rma t ion  de  bandes de  g l i s s e m e n t  o r i e n t é e s  à 45' env i -  

ron  q u i ,  e n s u i t e ,  s ' a l i g n e n t  dans  l ' a x e  de  dé fo rma t ion  p a r  

s u i t e  d ' un  p r o c e s s u s  d 'écoulement  visqueux.  C e t t e  é t u d e  n ' a  

r i e n  r é v é l é  dans  le  cas d 'une  dé fo rma t ion  homogène a i n s i  

que dans  l e  cas de l a  p r é o r i e n t a t i o n  homogène. 

C e t t e  é t u d e  a permis de p r é c i s e r  que lques  i n f l u e n -  

ces fondamentales  q u i  r é g i s s e n t  l e  mécanisme de s t r i c t i o n .  

L e s  nombreuses q u e s t i o n s ,  q u i  r e s t e n t  e n  suspens ,  ne  peuvent  

ê t re  t r a i t é e s  p a r  d e s  schémas conven t ionne l s  t e l s  que l ' e x -  

p r imen t ,  p a r  exemple, les t h é o r i e s  gauss i ennes  a f f i n e s  ou  

pseudo-af f ine  . Dans cet  e s p r i t ,  il sera donc i n t é r e s s a n t  

de  déve lopper  d e s  méthodes d ' approche  q u i  p e r m e t t e n t  une m e i l -  

l e u r e  compréhension des mouvements m o l é c u l a i r e s  i n d u i t s  par  

ce p roces sus  de s o l 2 i c i t a t i o n .  Notamment des  mesures de  d i -  

chro is -  i n f r a - rouge ,  ou l a  t e c h n i q u e  de  d i f f u s i o n  n e u t r o n i -  

que  de  polymères d e u t é r é s ,  d e v r a i e n t  a p p o r t e r  un é c l a i r a g e  

o r i g i n a l  d.e ce phénomène q u i  e s t  enco re  d é c r i t  de  façon  t r è s  

phénoménologique. 
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A N N E X E  1 

Le polyéthylène-téréphtalate (PET) est un polyester, 

de motif de répétition. 

dont la température de transition vitreuse (Tg) est voisine de 

68OC. Celle-ci marque la frontière entre deux états fondamentaux 

- l'état vitreux pour T<Tg 

- l'état caoutchoutique pour T>Tg 
Le PET possède une forme trans et une forme gauche. 

conformation trans con formation gauche 

carbone 

oxygéne 

0 hydrogène 



Les conformations gauche et trans existent toutes les deux 

à l'état amorphe ( A . l ) .  Lors d'un étirement, l'augmentation 

des conformations trans peut conduire à une cristallisation 

partielle ce qui nous donne donc un modèle à 3 phases : gau- 

che, trans non cristallisées et trans cristallisée. 

Le PET peut être obtenu selon deux méthodes de 

synthèse ( A .  2) . La première est l'estérification directe de 
l'éthylène glycol avec l'acide téréphtalique. 

" + 2 *,O H-O- CHrCH2-O-C- 

O 

La seconde, la plus utilisée, est basée sur la réac- 

tion de trans-estérification de l'éthylène glycol avec le di- 

rnéthyl ester de l'acide téréphtalique. Ceci résulte du fait 

que, lors des premiers stades de la polyestéréfication, le 

diméthyl ester présente un faible point de fusion et une grande 

solubilité dans le glycol contrairement à l'acide téréphtali- 

que qui est une substance peu soluble et difficile à purifier 

pour répondre aux conditions exigées pour une polymerisation. 

Le diméthyl ester, d'un autre côté, peut être aisément raffiné 

par cristallisation et distillation. 



Le PET est ensuite obtenu par polycondensation 3 haute tem- 
pérature. 

En fin de polycondensation, il subsiste toujours des traces 

de diéthylène glycol ( -  1 %) qui influence la cristallisation 

et abaisse la température de fusion. 

A l'issue de la synthèse, le PET se présente sous 
la forme de granulés. Avant la mise en oeuvre des films, les 

granulés sont séchés et 6tuvés afin d'éliminer l'eau dont la 

présence entraxne la dégradation du polymère. Le film est ob- 

tenu par extrusion : les granulés sont fondus afin d'obtenir 

une "pate" qui passera sous pression entre les lèvres d'une 

filière, la nappe de matière fondue étant refroidie sur un 

tambour de coulée. 




