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On assiste actuellement 3 un développement important
du polyéthyléne - téréphtalate (PET)} dans le domaine des corps

creux biorlentés et notamment celui de 1i'emballage alimentaire.
En effet, les ré&centes normes d'utilisation imposent aux pro-
ducteurs et transformateurs, des technologles de plus en plus
sévaéres (Ex : le probléme des plastifiants dans le PCV, le taux
de monomeéres résiduels dans le P.S.). Le PET amorphe présente

des qualités intrinseéques qui ont conduit d un fort taux de
croissance du marché :

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

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

- propriétés mécaniques compétitives et haute
résistance aux chocs

- propriétés barriéres aux vapeurs et a l'air
- recyclage - &conomie d'énergie

- aptitude 3@ 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 3 chaud (thermoformage) ou a froid
(emboutissage), ia régularité de mise en forme est conditionnée
par il'effet de consolidation des propriétés mécaniques, induite
par la déformation du matériau. Dans ce contexte, il est impor-
tant de préciser 1'influence de la déformation sur la structure

e AR A A T 1484 585 AR

Lnterne (structuration) du polymére 4d' autant nlus que l'exis-
tence d'une forme trans dans le PET (annexe 1) peut favoriser
la cristallisation du matériau.

En effet, le PET amorphe, parmi les thermoplastiques,
et d'autres polyméres initialement amorphes, tels que le caout-
chouc, cristallisent dans des processus de grande déformation
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d une température T™>Tg. Cette cristallisaticn, qui dépend
entre autre de la température et du taux d'élongation, ren-
force la stabilité dimensionnelle du matériau, méme au voi-
sinage de la température de transition vitreuse. Elle>pré-
sente un intérét industriel certain, car elle est la source
d'une autoréqgulation dimensionnelle lors du thermoformage.

La déformation uniaxiale du PET, & tempé&rature
ambiante (T<Tg), produit une déformation plastique par ini-
tiation puis propagation d'une striction. Celle~ci se déve-
loppe par ailleurs dans des matériaux semi-cristallins &
T>Tg (ex. : PE-PP) ou amorphes a T<Tg (ex. : P.S, PMMA) et
a des causes structurales peu connues. Actuellement, on ne
dispose que de peu d'informations sur le processus d'orien-
tation des chaines @ l'état vitreux. Le but de cette étude
est de décrire le comportement d'échantillons étirés de part
et d'autre de la température de transition vitreuse (Tg) par
analyse de la déformation des chaines du réseau (shrinkage
force) et en s'appuyant sur les résultats de biréfringence
optigque qui rendent compte de l‘orientation globale des chafnes
libres et réticulées.

La déformation homogéne (T>Tg) nous permet de carac-
tériser les paramdtres moléculaires du polymé@re en fonction
notamment de la masse moléculaire initiale des chaines macro-
moléculaires Mn, corrélée & ifindice de viecosité intrinséque
In] . Connaissant ces paramétres moiéculaires, nous aborderons
la déformation plastique afin de caractériser le phénoméne de
striction. Outre les paraméires influengant celle-ci (tempéra-
ture et vitesse de traction, recuit initial de 1l'échantillon,...)
nous &tudierons plus particuliérement l'influence de la défor-
mation initiale 3 T>Tg (préorientation). Ceci nous conduira, na-
turellement, 8 l1l'étude des propriétés ultimes du PET pour les
deux modes de dé&formation : homogéne, plastique ainsi que leurs

combinaisons.
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Le polyéthylane téréphialate présente deux types
de déformation, suivant lavtempérature oll s'effectue celle~
ci, 2 savoir de part et dautre de la température de transi-
tion vitreuse (Tg) : homogéne (& T>Tg) et plastique (& T<Tg).

I ~ DEFORMATION HOMOGENE

A - COMPORTEMENT MECANIQUE

Lorsque T>Tg, la déformation uniaxe fait apparaitre
trois zones caractéristiques représentées par la figure 1.

CONTRAINTE

A

=D

N
N

N
=

Bovmr e me o

e e e 2t e v

g
RAPPORT DE DEFORMATION
FIGURE 1 |
Courbe canacténistique de La déformation homogine du PET (T>Tg)

1) Comportement gaussien
2) Comportement phénoménologique de MOONEY-RIVLIN

3) Zone de consolidation - grandes déformations
(fonction de LANGEVIN)

- cristallisation induite par étirement



Poul’ chacune de ces zones, une thécrie a &té dé-

veloppée afin de définir le comportement de l’é&chantillon.

1 - Théorie gaussienne de l'élasticité& caoutchoutique

La théorie statistique de l'élasticité caoutchouti-
que, dont les grands promoteurs sont : WALL (1942), James GUTH
(1943), TRELOAR (1943), FLORY-RHENER (1943), conduit 3 une re-
lation entre la structure du milieu é&lastique et le comporte-
ment macroscopique des é&chantillons (force, déformation). Nous
appliquons celtte théorie & 1'&tude d’'un élastom@re soumis & un
champ de force unidirectionnelle. Cet &lastomére est supposé
étre un caoutchouc vulcanisé constitué d'un grand nombre de
chaines élastiques, reliées entre elles par un nombre relative-
ment restreint de liaisons chimiques qui sont des points de ré-
ticulation ou ramification. Nous avons donc un réseau tridimen-
sionnel dans lequel chaque chaine a ses deux extrémités fixées
dans, 1'espace aux points de réticulation.Moyennant les hypothéses sui-
vantes :

~

- chaque chalne &lastique obéit & la statistique de Gauss

- 1l'hypothése des déformations affines

- une déformation isovolumique (coefficient de POISSON = 0,5)

~ au repos et sous l'action d'une contrainte, les points de
réticulation sont fixés a leur position moyenne

- pas d'interactlons intermoiéculaires (VAN DER WAALS), ce gui
suppose une déformation isoénergétique de chaque chaine

élastique.

La déformation de ce réseau est caractérisée par
trois rapports d'extension Al, Az, A3 respectivement suivant
les trois axes de coordonnées. Supposons que 1lféchantillon pos-
sdde N chaines élastiques actives par unité de volume, 1l'équa-

ion fondamentale de l'élasticité& caoutchoutique s'écrit, dans
1'hypothése gaussienne :

2 2
1

2
+ A5+ A3 - 3) |1]

G (A 2

tof 2

W=

ol G = NkT = module &lastique |2|



BElie fait intervenir un param@tre de structure G
quil est indépendant du matériau utilis& et ne dépend que de
N. Le nombre de chaines &lastiques du réseau est en fait dé-
Eini par le degré de réticulation ou degré de pontage imposé
au moment de la vulcanisation ou de la réticulation. On peut
également relier ce paramétre 3 la masse molé&culaire Mc de
la chafne entre deux points de réticulation ou entre enche-
vétrements.

Le module élastique G peut alors s'écrire :

131

oll : p est la densité du polymére sec dans le réseau
R la constante des gaz parfaits
T la température absolue (en °K)

Pour une traction uniaxiale 3 volume constant :

) = NKT(A® - |4

>
>
e

ol ¢ est la force exercée par unité de section de 1l'échantil-
lon & 1fétat déformé.

2 - Théorie phénoménologique de MOONEY et RIVLIN

L'analyse de MOONEY et RIVLIN (1) a été introduite
afin de rendre compte du comportement non gaussien qui se ma-
nifeste 3 des taux de déformations moyens : 1,3<A<4,5. Elle
est essentiellement phénomé&nologique, car elle ne fait pas
intervenir la nature macromoléculaire de 1'é&chantillon consi-
déré alors comme &tant form& d'un continuum &lastique. Cette
description présente 1l'intérét de rendre compte du comporte-
ment élastique du matériau polymére. & l'aide de deux pa-
ramdtres semi empiriques C; et C, issus de la fonction



SEnarcis-Dofemnasiont Gfun corps Lscobtropn ~ incompressible

sounis & une daformaticn homogéne

o = 2{2° - —) {c, + 3 C,) |5]

I1 est géndralement admis gus le parametire Cl correspond au
module gaussien défini par la théorie de 1'élasticité caout-
choutique. La valeur de C2 est. souvent assimilée 3 un para-
métre non gaussien, rendant compte des interactions inter-
moléculaires entre chaines voisines. Mails on peut aussi in-
voquer dfaukres causes : comportement non gaussien, la poly-

dispersité, etc.

3 - Théorie des grandes déformations

Aux grandes déformaticns {3>4,5;, la courbe contrainte-
allongement falt apparaitre des écarts de plus en plus importants
par rapport au comportement gaussien. Dans ce domaine de grandes
déformationsz il esit nécessaire diintroduire une description non
gaussienna, gul tient compte de 1'extensibilité limite des chail-
nes actives du résesau.

Clesgt

s insi que KUHN et GRUN {(2) ont développé& une
théorie, qui fixe la distance r entre extrémitss de la chaine

ol

=

)

pour exprimer ilorientation des segments de la chaine macromolé-
Bre

L§!

culaire par rapport & un axe de référence arbitraire (en général

[

l'axe principal de déformation). Dans le cas d'une traction uni-

axiale, & volume constant,d’'un ré&seau composé de N chaines é&las-

tigues cetts apalyse conduit & 1'expression sulvante :

|6l

b Sy iy i a.""" ""‘“""" ( bl T i [RUSETS TS S ———
L 3 » 0 T {1/21/2))

avec 3

H

1/2
n /3L 20

men——

L
ol n représente le nombre de segments statistiques entre
enchevétrements
r correspond 3 l'écart quadratique moyen de la chaine
relaxée et % est la longueur de chaque segment statistique
1" représente la fonction inverse de LANGEVIN
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D'autres études plus complexes font abstraction du

processus des déformations affines mais toutes ont pour but

de reproduire La variation expérimentale de f en fonction de A.
Lorsqu'on se limilie & cette ambition, cette démarche est assez
satisfalsante. Cependant une analyse plus réaliste ne peut se
faire qu'au datriment de la simplicité & cause de la trés
‘grande complexité de la topologie du réseau macromoléculaire
(polydispersit& en masse, défauts de structure, phénoménes
transitoires...j. De plus pour des taux de déformations im-
portants (A>5) l'orientation des chaines favorise souvent la
cristallinité, c'est-d~dire le degré de cohé&sion du réseau.
Ces interactions intermoléculaires renforcent les propriétés
mécaniques aux grandes déformations. Dans ce cas il n'est
gudre 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

Il est bien connu que certains cristaux présentent
un phénoméne de double réfraction au passage d'une lumiére
polarisante, ce qui signifie qu'ils font apparafitre dans plu-
sieurs directions des polarisabilités ou indices différents.
Les matériaux tels que le verre ou les polyméres amorphes,
dont la structure est essentiellement dé&sordonnée, ont des
propriétés physiques généralement isotropes. Par contre, si
ces matériaux sont déformés, ils deviennent anisotropes et
montrent les mémes propriétés gu'un cristal biré&fringent.

Pour un échantillon subissant une déformation uni-
directionnelle, les polarisabilités moyennes 57/ et’ﬁL res-
pectivement paralléle et perpendiculaire 38 la direction de
la contrainte s'é&crivent :

— 1 1
P// =3 Nn(P1+P2+P3) + 3 Nn(2P3"pl"Pz)<P2(€)> |7|

- 1 -1 -p. -
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ol :
P est la polarisabilité& d‘'une unité structurale dans la

direction de l'axe principal de la chaine

p, est la polarisabilité dans une direction perpenciculaire
d lfaxe principal de la chaine mais dans le plan du grou-

pement téréphtalate
p, est la poclarisabilité perpendiculaire aux deux autres

ch)est le second crdre du polynéme de LEGENDRE en € qui
est le cosinus de l'angle 0 entre l'axe d'étirement et
une unité structurale

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

n est le nombre de segments statistiques par chaine

LORENTZ et LORENZ ont &tabli une relation reliant

~

l1'indice de réfraction "n" a la polarisabilité& du milieu "p" :

n2 ~ 1 41
Dol 5
n 4+ 2

qui permet d'exprimer la biréfringence d'étirement An

oy Py¥P ‘

oll n est 1l'indice moyen de réfraction de 1l'unité structurale,
qui, pour le PET, est égal & 1,582,

-

Si on admet que l'unité structurale est assimilée au

segment statistique de la théorie gaussienne la relation |[10]

devient
—2 2
25 (R4+2) % . 2
= fT B agmay) 021/ l11]
car <B,(e)> = wi= (A%-1/2) l12]
2 5n

dans le cas d'une chatine libre.



- 13 -

Dans la relation |11| é&tablie par KUHN et GRUN (2), N exprime
le nombre de chalnes é&lastiques par unité de volume et (al-az),
la différence de polarisabilité (p3 - gl%BZ), correspondant

d 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 équivalent 3 celle de la
chaine macromolé&culaire. ‘

Le coefficient optique C défini par le rapport :

An _ 2w (8% + 2)?

5 = I5KT - (@), = a,)

C =

[13]

est une valeur intrinséque du polymére &tiré&, indé&pendante de

sa structure (N). Connaissant l'anisotropie optique de 1'unité
monomére, la détermination de (al - az), d partir de la valeur
du coefficient optique C permet de caractériser le nombre d'uni-
t8s mcnomé@res du segment statistique. Cette grandeur donne une
indication de la rigidité de la chafne et de la validité de 1la
description gaussienne.
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II - DEFORMATION PLASTIQUE

A - COMPORTEMENT MECANIQUE

Il est connu que de nombreux thermoplastiques, dé-
formés 3 la température ambiante par étirage 8 froid (cold
drawing), manifestent une instabilité plastique'qui produit
une striction se prolongeant tout au long de l'échantillon.

Le comportement mécanique de ces thermoplastiques semi-
cristallins (T>Tg) ou amorphes (T<Tg) présente les trois zones
caractéristiques suivantes :

FORCE

,%

N

P—--“-~—'-'-‘-~W
[-————-—-————————l PR ———

y
% ALLONGEMENT
FIGURE 2
Cournbe dynamoméinique de La dé€formation plastique du PET

1l - zone de dé&formation élastique réversible

2 - "Yield Point"™

3 - Instabilité plasticue provoquant la striction (necking)
ou "Strailn Softening”

4 - Propagation de la striction

5 - Durcissement, ou “"Strain hardening" qui conduit 3 la
rupture de 1l'échantillon.
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De nombreuses &tudes ont &té& 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 homogéne

A faible taux d'élongation, la déformation d'un
thermoplastique et notamment celle du PET est homogéne :
la contrainte augmente réguliérement et presque linéaire-
ment. Cette zone peut étre décrite par un modeéle de HOOKE :

c = Ee |14]

oll E représente le module de YOUNG, ¢ est la contrainte

-

vrale par unité de Section a l'état dé{o;mé et ¢ la défor-
Lo :
Ce comportement est modélisé par la déformation réversible

mation relative de 1l'échantillon soit

d'un ressort.

2 - Notion de YIELD

Le concept conventionnel du "Yield Point" corres-
pond 3 un état de déformation qui cesse d'@tre entiérement

&lastique : le matériau commence 3 se déformer plastiquement.

Ce concept découle de la métallurgie physique ol il est ad-
mis que les mécanismes causant les deux types de dé&formation,
la distorsion élastique du réseau et le mouvement des dislo-

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

quer précisément celui-ci aux polyméres. Expérimentalement

la distinction entre la déformation &lastique (réversible) et

la déformation plastique (permanente) n'est pas clairement
marquée. Différents critéres sont utilisés pour définir le
"Yield Point".

Le premier critére utilisé est celui du maximum de
la contrainte vraie appelé "Yield Point" intrins&que comme
1l'indique la figure 3.
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CONTRAINTE VRAIE

&

YIELD EXTRWJ

YIELD INTRINSEQUE

7/
L
v
V4
Vd
V4
7/
yd -
"
o
Vs ,’
4 ’,’
> 3
< " 2
~1 G DEFORMATION NOMINALE

FIGURE 3

Definitions du "Yield Point"

La contrainte et la déformation au "Yield Point" correspon-
dent alors aux valeurs définissant ce maximum et sont des
valeurs intrinsé&ques du matériau, indépendantes des carac-
téristiques géom&triques de l'essai. Pour des polyméres,
qui présentent une courbe contrainte-déformation vraie ne
passant pas par un maximum, cette définition ne peut étre
appliquée. Dans ce cas, un "Yield Point" intrinséque peut
8tre défini arbitrairement par la limite &lastique a par-
tir de laquelle la déformation devient permanente et détec-
table (3).

Le second critére utilisé correspond au maximum de
la contrainte nominale en traction définissant un "Yield
Point" extrinsdque car il dépend de la g&ométrie de la dé-
formation de l'échantillon. Il est obtenu par la construc-
tion de CONSIDERE.

Deux autres critéres ont été avancés, celul de la
contrainte d'essai 8 1 % et celui de la limite de proportion-
nalité, mais ils s'appliquent difficilement aux polyméres.

En effet ceux-ci sont utilisables pour des matériaux dont la
réponse &lastique est linfaire tandis gue les polyméres ont
une réponse initiale viscoélastique.



-17 =

3 - Instabilité plastique

L'adoucissement ("Strain Softening") éorrespond a
une caractéristique générale des polymeres vitreux amorphes
(4, 5) et 3 un changement structural permettant 3 1'8coulement
par striction de se propager a8 une contrainte plus faibie.
Cet adoucissement est une propriété intrinséque du polymére.
LAZURKIN et FOGEL'SON (4) ont constaté qu'il é&tait préservé
méme si 1l'échantillon est temporairement déchargé durant
l'essai. Un examen microstructural réveéle que le matériau
est déformé de fagon inhomogéne par formation de microbandes
de glissement. L‘'adoucissement de la déformation, initiale-
ment appelé@ crochet de déformation ("Yield drop"), a été
commenté par de nombreux auteurs : BROWN et WARD (5) pour
le PET et par STERNSTEIN {(6) dans le cas du polyméthylmétha-
crylate. Ainsi STERNSTEIN considéra la possibilité d'une cor-
rection du second ordre de l'aire de la section transversale
de 1'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) suggérent '
que l'instabilité plastique repose sur un effondrement de la

structure du matériau.

Les critéres phénoménologiques de ce mécanisme d'adou-
cissement sont généralement attribués a CONSIDERE (figure 4).

AC

FIGURE 4
Construction de CONSIDERE
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Supposons qu'un échantillon soit déformé plastiquement, sans
changement de volume, tel que les surfaces des sections trans-
versales A et Ao' les longueurs & et 20 (o0 1'indice o Se ré-
fére aux conditions initiales de l'essai) et la déformation
plastique e sont reliés par les relations :

A o} 1 IIS‘

Il en résulte que, si 9 et o traduisent respectivement la

contrainte nominale et la contrainte vraie telle que :
= +
o = o, (l+e) |16]

on peut montrer que :

do ’
O =L |(1+€)g_Q..0 |17|

de (1+€)2 de

La contrainte % est maximale lorsque :

dg g llBI

et cela correspond @ la tangente 3 la courbe contrainte-

déformation vraie d'une origine définie par (l+e) = 0

Ainsi le maximum de 9 et la tangente 3@ la courbe
contrainte~déformation vraie apparaissent pour la méme élon-
gation (figure 4). Si 1l'échantillon était parfaitement iso-
trope et homogéne une déformation uniforme pourrait, en prin-
cipe, se développer. Mais expérimentalement cela n'est jamais
réalisé, il y a toujours une zone fragile dans 1'échantillon
ol la contrainte Oq passe en premier par le maximum et dans
ce cas localement la contrainte nécessaire 3 la déformation
de 1l'échantillon diminue. C'est 1l'initiation de la striction.
Lorsque celle-ci est formée, elle se développe soit par amin-
cissement progressif de 1'échantillon (dans ce cas la force
décroft jusqu'd la rupture), soit par stabilisation dimensionnelle
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et propagation de la striction le long de l'échantillon. En
discutant ce phénoméne, VINCENT (8) distingue trois cas de

comportement en traction :

I - do , o caractérisé par une déformation stable,
de l+¢ comme le cas du caoutchouc vulcanisé;
IT - do _ _© en un seul point : cela conduit & une
de l+e striction avec diminution d'épaisseur
de l1l'échantillon jusqu'a la rupture
dite ductile
ITT - do _ _© en deux points : dans ce cas on a une
de l+e striction stable comme celle du PET.

Cette discussion donne une estimation globale de l'instabili-

té plastique des polyméres, mais elle exclut pour ces matériaux
deux paramétres importants qui sont dus & 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
1l'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

- D - - T - —— - Cu o o e e s Y —

Il est connu que dans des conditions conventionnelles
"d'étirage a froid", a8 des vitesses de 1l'ordre de lo-zsec—l, une
augmentation trés sensible de température apparait dans la ré-
gion de 1l'épaule de la propagation de la striction. MARSHALL,
THOMPSON (9) et plus tard MULLER (11), sugg@rent que cette zone
subit une augmentation de température qui provoque localement un
adoucissement important du matériau (Strain Softening). De tel-
les conditions correspondent 3 un processus adiabatique d'échauf-
fement, transféré prés des épaules de la striction. Cependant des
mesures calorimétriques faites par BRAUER et MULLER (12) ont mon-

tré, qu'd de faibles vitesses de traction, 1l'augmentation de la
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température est insuffisante (de l'ordre de 10°C) pour justi-
fier le mécanisme de striction en termes d'échauffement adia-
batique. LAZURKIN (10) et VINCENT (8) constatérent méme que

la striction peut s'initier dans des conditions de sollicita-
tion quasi~-statiques. Dans ce contexte ALLISON et WARD (13)
montrérent é&galement 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 polyéthyléne téré-

phtalate est de 0,28 cal g-1°C—l.

b - déformation isotherme

———— U~ — O ——— - -

Comme nous l'avons indiqué précédémment, la striction
peut se produire dans des conditions quasi-statiques ne pré-
sentant pas d'élévation de température appréciable. Aussi
VINCENT (8) proposa que l'adoucissement structural issu de
cette instabilité plastique, correspond a8 un effet géométrique
lié 3 la diminution brutale de section de l'échantillon qui
n'est pas compensée par un durcissement suffisant de la con-
trainte. Les polyméres présentent un seul maximum sur la courbe
force-extension contrairement aux métaux gui en présentent deux.
Les é&tudes de ANDREWS et WHITNEY (14), ainsi que celles de
BROWN et WARD (5), montrérent que ce maximum combine 1l'effet
des changements géométriques et de la chute intrinséque de la
force, mais il ne peut pas &tre attribué uniquement aux effets
géométriques. En particulier, les résultats de "l'étirage a
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 &lé-
ment du matériau ne suit pas la méme 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 3 froid"
en s'appuyant sur la construction de CONSIDERE.

—— = — W S S — v_— s - GO — G P W0 o s it v e e " G M G . T W . - > — ————

Si nous supposons qu'a l'état vitreux le processus de

déformation est uniquement 1ié a celui d'un réseau macromoléculair


































































































































































































































































































