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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.
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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.



- 14 =

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.
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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



on peut alors formuler gque le rapport naturel d'étirage cor-
respond au maximum d'extension que le ré&seau peut subir sans
rupture des chafnes qui le composent. Ceci implique que les
déformations successives appliquées au matériau doivent &tre
additives, et gue 1l'extension maximale engendrée ne dépend
pas du mode de déformation appliqué, aussi longtemps que les
jonctions, qui forment le ré&seau, ou les maillons de la chaine
ne soient rompus. ANDREWS (15) a ainsi considéré qu'un “&tirage
a froid"” provoque 1l'extension maximale du réseau. WARD (16) a
entrepris une étude sur des fibres de PET, de différentes bi-
réfringences initiales, et il a montré que le taux naturel
d'étirage peut étre moduléd par une préorientation homog2ne du
polymére.

d ~ influence de_la strugture

S ST IIT Dt K o B it ke s ) e e Sl v SR s WR s S AW, i W

On définit par effet de striction, pour un polymere
particulier, l'influence de la masse molég¢ulaire, de la te-
neur en lul ~ifiant, du traitement de recuit, etec. Un paramdtre
important, carackfrisant un polymére, est son poids moléculaire.
Celui~e¢i doit avoir une gertaine valeur minimale pour que le
polymére se comporte comme un matériau vitreux rigide. La con=
trainte de YIELD semble insensible aux différences de poids mo=
léculairs au-dessus de cs minimum. Un autre facteur important
a8 été mis en Bvidence par 8TRUIK (17), RAHA (18), GOLDEN (19),
c'est celui du traitement de reeuit apréas trempage de l‘échan=
tillen, Ils mirent en Avidence une augmentation de dengitd ac=-
compagnée d'une sugmentation de la contrainte de YIELD. L'effet
sur la eontrainte de daformation deg additifs, tels que de pe-
tites augmentations de plastifiantg ou de lubrifiants, ou de
petites diffsrencess de polds molésulaive, n'a jamais Ffait 1'eb=
jet d'une étuds spprofondie. Mais compte tenu des remarques
faites par différents cheroheurs, on peut suppeser que les dif-
férenses sonstatéas, an partieulier sur la contrainte de YIELD,
sont petites et du méme ordre que ¢elles produites par différents
traitements ds reeuit,
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5 = Durcissement de déformation

La notion de grandes défcrmations est étroitement
liée & celle d'orientation qui est généralement réversible,
par exemple, lorsgue la viscosité est réduite par traitement
thermique. Aussi, VINCENT (20) associa ce processus d un

"durcissement" d'orientation (orientation hardening).

Il n'existe pas actuellement une description satis-
faisante pour définir ce phénoméne, mais des approches ont été
faites qui reposent sur le concept d'extensibilité limite d'un
réseau polymére = comme cela a été observé dans le domaine
des fibres (21, 22, 23). Cette approche conduisit & définir
le "durcissement" dforientation en termes de caractéristiques
structurales du polymére. ENDER (24) montra qu'il é&tait par-
fols possible de séparer l'effet de "durcissement” d'orientation

de celui d@ & la viscosité. Il définit une relation
vitesse de déformation vraie = F(contrainte vraie) .F'(déformation) |19

ol F'(déformation) représente le facteur de "durcissement
d'oriengation". L'existence de cette relation montre que le
"durcissement" d'orientation est 1lié & un facteur structural

et non 3 un changement de viscosité. Les déformations, résultant
de celui-ci, différent d'un polymére a l'autre. Pour les caout-
choucs et les thermoplastiques, il a &té montré& que, pour les
grandes déformations, les courbes contrainte-déformation ne cor-
respondent pas au désenchevétrement complzt de la chaine
polymére.C'est ainsi que MEYER et VAN DER WIJK (25) proposérent
une structure "ressentie" pour un caoutchouc 8tiré dans lequel

l'orientation se développe entre deux noeuds de réticulation.

Le second concept avancé, est celul des enchevétrements
de chafnes macromoléculaires développé dans le cas de viscosité
de fusion (26, 27, 28, 2%). On peut supposer que chaque facteur
augmentant le nombre d'enchevétrements amplifie l'effet de dur-
cissement d'orientation, 38 une déformation donnée. Pour l'ins-

tant il existe peu d'information sur ce point pour les polyméres
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vitreux, mais l'effet du poids moléculaire a &té& démontré,
dans le cas du polyéthyléne linéaire et cristallin, par
WILLIAMSON (30) 3 température ambiante et par VINCENT (20).

Le "durcissement" d'orientation est actuellement un
phénoméne interprété en termes de réarrangements de chalnes
macromoléculaires entre points de réticulation qui suscitent
certaines analogies avec le comportement des élastoméres.
BUECHE (31) a fait une approche de cet aspect du probléme en
considérant le maximum d'é&longation & la rupture du polyméthyl-
méthacrylate et du polystyréne. Leur maximum d'é&longation (Lc)
a été établi en utilisant la théorie des enveloppes de fracture
(32, 33, 34) dont 1l'application a été démontrée pour les caout-
choucs. Sachant que :
longueur maximale pour une chaine polymére entre enchevétrements

Lc = longueur quadratique moyenne de la chaine entre enchevétrements |20]
il obtient une estimation de la quantité (rz)l/2 / M ol (rz)l/2

est l'écart quadratique moyen de la distance bout-a-bout de 1la
chaine polymérique. Ces résultats sont en bon accord avec ceux
obtenus par diffusion de lumiére, ce qui tend & confirmer que
le concept d'enchevétrements est un facteur qui détermine les

mécanismes de déformation des polyméres vitreux.

Finalement il a &té& noté par VINCENT (20) que, si le
processus de "durcissement" d'orientation est essentiellement
induit par orientation des chaines actives du réseau, il peut

aussi &tre affecté par une préorientation imposée au polymére.

B - MODELES DE DEFORMATION ET MESURE DE L'ORIENTATION

1 - Déformation pseudo-affine

Lors d'une &tude des propriétés optiques de fibres
de PET, WARD (35, 36) propose que le polymére non orienté
peut &tre décrit par un modeéle d'agrégats d'unités anisotro-
pes, réparties au hasard, et que les propriétés é&lastiques
sont celles du matériau complétement orienté. Quand le polymére
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est déformé& ces unités d'agrégats s'alignent dans le champ

de force et les propriétés mécaniques des polyméres partiel-
lement orientés peuvent &tre décrites en termes de degré
d'orientation moléculaire. Pour le PET et le polyéthyléne
basse densité, les mesures expérimentales du module de 1l'agré-
gat se situent & l'intérieur des bornes calculées 3 l'aide des
modéles de VOIGT et de REUSS. Les équations, qui définissent
les contraintes &lastiques d'un polymére partiellement orien-
té, contiennent les fonctions d'orientation des unités d'agré-

gats. Par exemple, la compliance moyenne d'extension S pour

33
un agrégat tranversalement isotrope, composé d'unités struc-

turales isotropes, est donnée par :

4 4 2 2
= 1 + [
S35 = Sy, sin'@ + S;; cos'0 + (2 8,5 + S,,) sin“6cos’e |21
Dans cette &quation Sll’ S33, 813 et 544 sont les constantes

de compliance élastiques, pour le polymére complétement orien-

té, et les guantités sinqé ’ coége et sin26 cos26 expriment
les moyennes des fonctions trigonométriques d'angle g entre
l'axe de symétrie de 1l'unité structurale et la direction de
traction qui est 1l'axe de symétrie de l'agrégat. CRAWFORD et
KOLSKY (37) ont observé, dans le cas du polyéthyléne basse den-
sité, que la biréfringence augmente rapidement avec la déforma-
tion et gu'elle approchait assymptotiquement d'une valeur maxi-
male, 3 des taux de déformation élevés. Ceci correspond & une
orientation, d volume constant, d'unités en forme de batonnets
transversalement isotropes dont les axes de symétrie pivotent
vers l'axe d'étirement 3 l'image d'un axe joignant deux points
quelconques au sein de l'échantillon. Ces unités structurales
s'orientent 3 longueur constante, contrairement au modéle de
déformation affine de KUHN et GRUN; pour cette raison ce méca-
nisme est appelé "pseudo affine" (35). Ainsi, la biré&fringence
An, pour chaque degré d'orientation, est donnée par :

)
in = an_ (1 - 3/2sin0 ) | 22]

ol Anmax représente la biréfringence maximale qui est celle de

l'agrégat. Dans le cas du PET, la valeur de Anmax a &té calculée
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par WARD (38) et est égale a 0,212. Il est 3 noter que cette
expression de la biréfringence, dans le cas de la déformation
pseudo affine, ne fait pas la distinction entre les différents
éléments structuraux du polymére (par exemple : régions cristal-
lines et amorphes).

2 - Déformation composite. Modele de TAKAYANAGI

Le modéle de TAKAYANAGI a &été développé pour décrire
le comportement viscoélastique de polymére d deux phases dis-
tinctes (39), comme c'est le cas des matériaux semi-cristallins
ou fortement orientés (40). Selon le mode de sollicitation
(paralléle ou perpendiculaire a 1l'axe principal de déformation),
les deux composantes de ce modéle peuvent étre mises en paral-

léle ou en série comme l'indique la figure ci-dessous :

P
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f

Al o A ]t
B
R

i

EN PARALLELE EN SERIE

FIGURE 5
Modeles de TAKAYANAGI

Dans le cas de deux éléments en paralléle, le module complexe
est donné par la relation :

* % *
E” = X E, + (1-X)Ep | 23]
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ol les indices A et B se référent aux deux composantes de ce
modéle et X est la fraction volumique de A. L'ensemble cor-

respond au module moyen de VOIGT. Par opposition, le modéle

en série exprime un modéle moyen de REUSS :

(1-9)
=5t g
A, B

| 24]

ol ¢ représente maintenant la fraction volumique de A.

Le modéle des agrégats de WARD et celui, a8 deux
phases, de TAKAYANAGI ont été trés largement utilisés pour
définir le comportement des polyméres. Il semble ressortir,
des é&tudes faites sur ces différents modéles, que celui des
agrégats est satisfaisant pour des polyméres amorphes ou
cristallins lorsque les changements de morphologie peuvent étre
négligés en premiére approximation. Par contre, le modéle
de TAKAYANAGI semble étre en bon accord avec la conduite
mécanique observée sur un large éventail de polyméres cris-
tallins (PE, PP, ...).
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Les expériences ont é&té conduites en utilisant des
films de PET amorphes, fournis par les laboratoires de
RHONE-POULENC Industries (Aubervilliers) dont la synthése et
la mise en forme sont précisées dans l'annexe I. L'anisotro-
ple optique initiale de ces films est faible ( = 0,5 . 10_3)
et leur taux de cristallinité initial négligeable (< 3 %).
Leurs viscosités intrinséques |n|, toutes mesurées dans 1l'or-
thochlorophénol 3 23°C, conduisent par l'intermédiaire de la
relation de MARK-HOUWINK 3 la détermination des masses molé-

culaires Mn.
In| = K Mn | 25]

ol K = 1,7.10"4 et @« = 0,83 dans ces conditions expérimentales.
On peut remarquer que les viscosités intrinsé@ques 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.

viscosité Mn épaisseur moyenne . viscosité ﬁ
nominale [nominale en 10°%m . | Mn réelle réelle

0,85 28 600 900 18 800 0,60

0,67 21 500 200 19 200 0,61
) 0,75 24 600 200 22 200 0,69

0,85 28 600 200 24 600 0,75

0,95 32 700 200 25 800 0,78

TABLEAU 1

Canacténistiques des §i€ms de PET utilisis

L'8paisseur des films, mesurée 3 l'aide d'un micrométre
3 bouts sphériques, reste sensiblement constante dans le sens de

la longueur (= 2 %).
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1 - Préparation des échantillons

Les é&chantillons, dont les dimensions sont précisées
par la figure 6, sont découpés dans le sens de la longueur a
1'aide d'un emporte-piéce en forme d'haltére.

R

FIGURE 6
Dimensions de L’ éprouvetie uftilisée

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

des échantillons des traits de 0,2 mm d'épaisseur, équidistants
de 1 mm (+ 0,01 mm) qui permettent de mesurer les rapports d4d'ex-
tension réels correspondant d& chaque type de déformation. Un tel
marquage présente l'avantage de pouvoir caractériser les rapports
de déformation de strictions non propagées d'un bout & l'autre de
l'8chantillon. Sur gquelques 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 déformations homogénes et plasti-

ques.

2 - Déformation des échantillons

Tous les échantillons ont été déformés i l'aide d'une
machine de table INSTRON Modéle 1026, offrant une gamme de vi-
tesses de 0,5 3 800 mm/mn, équipée d'une enceinte thermostatée
régulée 3 + 1°C. La vitesse de déformation, adoptée pour
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l'ensemble des essais (sauf celui 3 vitesse variable) est fi-

xée 3 1 mm/mn de fagon 3 approcher des conditions de déforma-

tion isotherme. Dans le cas d'une déformation homogé&ne, une

thermostatation de 20 minutes est maintenue dans le but de

stabiliser 1'échantillon au sein de l'enceinte thermostatée.

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

bleau 2 ci-dessous.

Température de Vitesse de
Série| déformation en | déformation en Caractéristiques spécifiques
°C my/mn
Taux de déformation A_ homo-
A 80 1 géne et variable de 1,05 3
la rupture
variable de| variable de | Déplacement machine fixé 3
B 20 3 80 0,50 3 800 |50 mm
présentent une distance entre
C 20 1 épaules variable et ceci
jusqu’d la rupture
20 obtenus en deux étapes succes-
D puis 1 sives une préorientation ho-
80 mogéne (& 80°C) suivie d'une
déformation plastique (a 20°C)
durant 30 minutes
20 obtenus en deux étapes succes-
B puis 1 sives : une striction (& 20°C)
80 propagée d'un bout 3 l'autre de
l'échantillon suivie d'une dé-
formation homogé&ne (3 80°C)
Jjusqu'é 1l'amorce de rupture

TABLEAU 2

Dégonmation des Echantillons

Les taux de déformation A sont mesurés 3 l'aide d'un microscope

ZEISS aprés stabilistation des échantillons 3 température am-

biante. L'erreur commise sur A est inférieure 3 0,02.
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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 dé&formation au cours du temps, nous avons adopté une mesure
de la force de rétraction & longueur constante. Celle-ci se dé-
veloppe lorsqu'un échantillon déformé subit un programme de
chauffe rapide, 3 partir de 1l'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 chaines actives du réseau, figée a
l'état vitreux, contrairement aux courbes dynamométriques qui ne
refldtent qu'un état momentané lors de la déformation de 1'échan-
tillon.

L'appareillage congu a8 cet effet est décrit par les fi-

gures 7 et 8. Il se compose essentiellement de trois parties :

- Le premier é&lément, représenté par la figure 7, est
constitué par une machine de "traction" formée d'un bati 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 a pas fin
permettant un tréds faible déplacement de celle-ci (de l'ordre
du centidme de millimétre). Nous pouvons ainsi ajuster la dis-
tance entre mors 3 la longueur de l'échantillon jusqu'’au seuil
d'apparition de la contrainte.

- le second élément est constitué par le systéme de
chauffe de 1'échantillon, dont le principe est représenté par
la figure 8. Il est assuré par un jet d'air comprimé chauffé a
87°C dont le débit et la température sont régulés avec précision.
La température choisie correspond & celle de 1'état caoutchouti-
que du PET (Tg=67°C) tout en restant inférieure 3 celle de cris-
tallisation (Tc = 120°C). L'air comprimé est préchauffé par pas-
sage dans un serpentin immergé dans un bain d'huile 3 80°C, puis
est régulé 3 87°C par une résistance chauffante pilotée par une

régulation du type PID.
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FIGURE 7
Machine de nétraction
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unmend]

CIRCUIT AIR CHAUF FAGE
COMPRIME REGUL ATION DU BAIN
D‘ HUILE
REGULATION
DU DEBIV
T UYERE
R
DE SORTIE
CIRCUIT DE
P.1.D CHAUFFE

FIGURE §

Principe du systime de chauffe de £'échantillon
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La zone de l'échantillon 3 chauffer est placée dans le flux
d'air chaud par l'intermédiaire d'une tuyeére, 3 la hauteur
de la sonde de régulation et du thermocouple de mesure de

température, comme nous l'indique la figure 9.

EENTE

|
TUYFRE - :
!
13

- e ® . . . w s = w— W

FIGURE ¢
Positionnement de L'échantiflon dans Le fLux d'ain
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Le thermogramme de 1'échantillon est représenté par la fi-

gure 10.

TEMPERATURE en 9C

A

871

- ECHANTILLON

TEMPS en M|
P>

—

20

L FIGURE 10
Thermogramme de £'échantillfon
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Nous constatons que la zone de 1l'échantillon balayée par le
flux d'air chaud est portée a8 87°C en un temps voisin de

25 secondes, ce qui limite considérablement la relaxation
des chaines dans cet intervalle de temps.

- Le troisiéme 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 1la

cellule de mesure est représentée par la figure 11.

Un enregistreur SEFRAM 3 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 trés localisées comme c'est le cas de stric-
tion a8 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 tuyére est mise en place de fagon & ce gue 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. Aprés chaque me-
sure, la tuy@re de sortie est refroidie 3 1'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 homogéne (figure 12),
nous distinguons trois zones sur la courbe force de rétrac-
tion - temps :

- une zone correspondant 3 une force de compression
développée par dilatation de l'échantillon

- une seconde zone margquée par une amplitude du pic
de rétraction proportionnelle au taux de déformation et 3 la
section active de 1l'échantillon
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A "SIGNAL en mV
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CHARGE en grammes
0 500 1000 1500

FIGURE 11
Counbe d'étalonnage de La ceflfule INSTRON
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- les variations enregistrées dans la derniére
zone dépendent étroitement du comportement viscoélastique
du polymére (relaxation des chaines du réseau, désenche-

vétrements, cristallisation,...).

Dans le cas d'un thermoplastique semi-cristallin,
tel que le PET, cette réponse viscoélastique est une fonc-
tion complexe du caractére amorphe et cristallin de ce ma-

tériau.

Par contre, pour des échantillons trés déformés
(figure 13), les courbes force de rétraction - temps pré-
sentent une zone de compression insignifiante et un palier
viscoélastique peu marqué. Ces conditions marquent la forte
consolidation mécanique et la stabilité dimensionnelle du
PET.

La caractérisation de la force de rétraction per-
met une détermination précise de la contrainte de rétraction
(définie par la force de rétraction par unité de section de
l'échantilion déformé&) qui doit &tre étroitement corrélée i
la contrainte élastique figée au sein du matériau lors du
refroidissement. Il est généralement admis que celle-ci cor-
respond & la contrainte entropique interne, résultant de la
déformation d'un réseau macromoléculaire caoutchoutique. Pour
de faibles taux de déformation, selon le modale gaussien, il
existe une relation linéaire entre la biréfringence d'étire-
ment et la contrainte de rétraction dont le rapport est é&gal
au coefficient optique C(SOC) défini par la relation [13].
Pour lé PET amorphe, ce rapport est égal 3 5,5.10"9m2n"1
(PINNOCK et WARD). Ce coefficient permet de dégager les para-

métres gaussiens exprimés par ce modéle.
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FORCE

Mn = 244600
é
5
2
12
TEM
FIGURE 12

Thermogrammes obtenus pour une déformation homogine
a différents taux de préordientation
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FORCE

STRICTION + HOMOGENE

HOMOGENE + STRICTION

STRICTION

HOMOGENE

l

n = 24600

TEMPS
9] —

FIGURE 13

Thermogrammes obtenus poun chaque type de déformation m
dans Le cas d'échantillons tnes déformés \ULLE)
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4 - Mesure de la biréfringence d'étirement

. Les mesures de biréfringence, toutes effectuées &
température ambiante, sont réalisées & l'aide d'un micros-
cope polarisant, ZEISS, équipé d'un compensateur EHRING HAUSS
d lame de spath calcaire. Nous avons choisi ce compensateur
en raison de son champ de mesure élevé, qui est de 133 ordres
en lumiédre blanche et de 164 ordres pour la raie verte du mer-
cure ( A = 4811 R). Le compensateur mesure la différence de
chemin optique § 1ié 3 la biréfringence d'étirement An, selon

la relation :

=8 ‘
= 2 | 26]

ol e est l'épaisseur de l'échantillon déformé.

L'erreur expérimentale portant sur la valeur de la
biréfringence est de l'ordre de 1 %. Celle-ci peut atteindre
5 % pour de faibles biréfringences (inférieures a 0,01) car,
dans ce cas, la raie de compensation est large, ce qui rend
imprécis son repérage. Pour chaque échantillon, la valeur de
la biréfringence correspond 3 la moyenne arithmétique de
3 mesures présentant une dispersion inférieure 3a 2 %.

Cette technique de mesure, contrairement & celle
du réfractomdtre 4'ABBE, permet de caractériser des biré-
fringences élevées (supérieures a 0,2) sans qu'il soit néces~
saire d'endommager 1l'é&chantillon. Par contre, le ré&fractomé-
tre d'ABBE permet d'identifier aisément les trois indices de
réfraction et donc de mettre en évidence des effets de bia-
xialit& intervenant dans le plan perpendiculaire 3 1l'axe de
déformation. En respectant des conditions géométriques
(Longueur utile/largeur > 4), cet effet est atténué et n'en-
tiche guédre les valeurs moyennes de la biréfringence d4'éti-

rement.
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I - DEFORMATION HOMOGENE

1 - CARACTERISATION DES PARAMETRES MOLECULAIRES

Afin de définir les paramé@tres moléculaires des films
de PET, nous avons caractérisé la variation de la biréfringence
d'étirement (An) et de la contrainte de rétraction (o), en fonc-
tion du taux de déformation homogéne (Ap). Nous avons porté sur
la figure 14, pour chacune des viscosités examinées, la valeur
de An en fonction de la représentation gaussienne (APZ - l/AP)
(relation |11|). Pour des viscosités |n| supérieures a 0,75
(Mn = 24 600), le nombre de chaines élastiques actives reste sensi-
blement constant lors du processus de déformation homogéne car M
est proportionnelle a (APZ - 1/xp), jusqu'd des taux de défor-
mation XP' voisins de 4,2. Pour ces indices de viscosité, les
enchevétrements sont suffisamment nombreux pour produire des
noeuds physiques permanents. Pour des viscosités inférieures a
0,75, le concept de réseau perd progressivement de sa signifi-
cation au fur et 3 mesure que la viscosité décroit. Le désen-
chevétrement progressif des noeuds physiques provoque une dimi-
nution notable du nombre N de chaines élastiques actives, pour
des taux de déformation Ap compris entre 1,5 et 2,5. Au-deld de
cette valeur (Ap>2,5), nous observons 3 nouveau une augmenta-
tion rapide de M. Ceci, conformément a4 d'autres observations
(41), s'explique par le fait que le polymére cristallise par
effet d'orientation des chaines, 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 g (force de rétraction par unité de
section de l'échantillon déformé) en fonction de (Apz—l/ko).
Les courbes contrainte-déformation, obtenues pour une viscosité

intrinséque supérieure 3 0,61, font apparaitre les zones
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FIGURE 14

Variation de La binéfringence avec fLe paramitre gaussien
Lons d'une déformation homogine (& 80°C)
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FIGURE 15
Variation de La contrainte de rétraction avec £Le

paramitre gaussien Lors d'une défonmation homogine {(a 80°C)
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caractéristiques d'un comportement caoutchoutique a savoir :
la zone gaussienne jusqu'a un taux de déformation Ap = 2,5,
une zone phénoménologique de MOONEY~-RIVLIN, puis une zone

non gaussienne de grandes déformations qui marque la conso-
lidation du matériau par effet de cristallisation. Les cour-
bes correspondant®ad des viscosités plus faibles font cepen-
dant apparaitre, dans la zone non gaussienne, une importante
rerturbation due 3 1l'écoulement des chaines. Celle-ci induit
une orientation de chaines non actives du polymére (augmenta-
tion de an) dont la contribution mécanique (g) est quasiment
négligeable. On peut souligner l'importante différenciation
de comportement entre films de polyester de viscosités assez
voisines, surtout aprés le seuil de cristallisation (Ap ~ 3).
Un tel comportement montre que la structure d'un thermoplas-
tique ne peut &tre paramétrée par une seule grandeur physique.

Sur la figure 16, nous avons porté la variation de
la biréfringence An en fonction de la contrainte de rétrac-
tion o. Nous constatons que cette variation est sensiblement
linéaire et varie peu avec la viscositéd |n| jusqu'a des taux
de déformation Ap voisins de 2,5, conformément & la relation
|13| de KUHN et GRUN. La brusque augmentation de la biréfrin-
gence, 3 des taux de déformation plus élevés, est liée 3 la
cristallisation dont 1l'amplitude et la cinétique dépendent plus
&troitement de |n]. Ce processus s'accompagne d'une orientation
importante des chaines par suite de leur déformation, d'autant
plus rapide que la viscosité |n| est faible. Ainsi le désenche-
vétrement rapide des chaines de faible masse moléculaire faci-
lite l'effet de cristallisation. Nous remarquons de plus que
cette orientation reste limitée a des valeurs largement infé-
rieures a Anmax = 0,23 alors que, pour des viséosités plus éle-
vées, la formation plus dense de noeuds physiques favorise une

orientation plus importante aux grandes déformations.

Les résultats, reportés sur les courbes (14) (15) (16)
permettent de caractériser les paramétres moléculaires de la
théorie statistique gaussienne dont les valeurs figurent dans
le tableau 3.
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FIGURE 16
Vaniation du coefficient optique (SOC) Lonrs
d'une déformation homogine (a 80°C)
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Nous remarquons que l'augmentation de la masse moléculaire
Mn a pour conséquence d'augmenter le nombre de chafnes &las-
tiques actives du réseau et donc de diminuer la masse molécu-
laire moyenne entre enchevé@trements (Mc). Ce résultat est en
accord avec ceux d'autres auteurs (42). De plus, elle a pour
effet de diminuer légérement le nombre de motifs monoméres du
segment statistique. Ceci met en évidence un accroissement de

la mobilité de la chafne avec la masse moléculaire Mn.

Cependant ces résultats, malgré leur cohérence, mon-
trent qu'il n'existe pas une corrélation tré&s é&troite entre la
viscosité intrinséque du polymére et sa structure. On peut s'en
rendre compte notamment d 1l'examen des résultats concernant les
polyesters de viscosité 0,60 et 0,61. Une connaissance plus ap-
profondie de la structure polymére (notamment par GPC) per-
mettrait de mieux apprécier les différents comportements qui
ressortent du tableau 3.

2 - INFLUENCE DE LA CRISTALLISATION SUR L'ORIENTATION

Dans leur analyse des polyméres semi-cristallins,
certains auteurs (43), @44), (45), (46) ont décomposé la biré-~
fringence totale en une somme de contributions dues aux zones

amorphes et cristallines. Celle-ci est alors définie par l'ex-

pression :
o o
= - + [
An (1-X_)E_ o) + X_£ A + Af |27
avec :
Aa = (1-Xc)faAZ représentant la biréfringence des zones amor-

phes orientées

_ o
Ac - Xcchc

Af représente la biréfringence de forme qui dépend des diffé-

celle des zones cristallines orientées et

rences d'indices de réfraction entre les deux phases, de la
dimension des cristallites et du taux de cristallinité Xc.

DUMBLETON (47) a montré que la contribution de Af
peut, généralement, &tre négligée. Nous obtenons alors la

relation :
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o o

An = (1 Xc)faAa + chcAc | 28|

ol :

AZ et Ag représentent respectivement les biréfringences in-
trinséques des zones amorphes et cristallines
(correspondant & l'orientation maximale)

f_ et £ les fonctions d'orientation des zones amorphes
et cristallines.

DE VRIES (46) a proposé pour AZ une valeur de 0,22 en accord
avec de précédents travaux (47) et pour AZ une valeur esti-
mée de 0,20 (biréfringence maximale atteinte par un &chantil-
lon amorphe soumis 3 un étirement), ce qui conduit a 1l'expres-

sion suivante
tn = 0,20(1-X )£+ 0,22 X_£_ |29]

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

nies par :
2
fa _ 3 cosb -1 |30]
2
et
1 323
£,.=3 —R - |31]
€ 2 + 23
Pour le polyester de viscosité |n| = 0,75, nous avons ca-

ractérisé le taux de cristallinité en fonction de Ap (48) .
Ces valeurs sont portées sur la figure 17. Des courbes (17)
(11) et des équations |29| |31]|, nous d&duisons les valeurs

figurant dans le tableau 4.
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Ac Aa o en
Ap Xc fc i; o I—:—ig fa 106 pascals
2,00{0,0121 0,700}0,1540,0225/ 0,0209 | 0,1045 3,00
2,19 0,0311,0,761(0,167{0,0280{ 06,0225 | 0,1125 3,35
2,55/0,0613{0,838|0,1840,0380/0,0284 |{0,1420 3,85
2,6110,1048/ 0,849(0,187{0,0415/0,0245 |0,1225 4,00
2,81/0,1306{ 0,875({0,193|0,0490|0,0274 |{0,1370 4,35
3,00/0,1597] 0,897(0,197|0,0600/ 0,0339 | 0,1695 4,75
3,29/0,1911} 0,920{0,2020,0775{0,0480 | 0,2400 5,70
3,504{0,2097 0,933{0,205{0,0940/0,0645 |0,3225 6,80
3,75{0,2226| 0,945|0,208|0,1115/0,0839 | 0,4195 8,45
4,00{0,2323,0,955/0,210{0,1275{0,1025 | 0,5125 10,40
4,25|0,2387 0,962)0,2120,1375/0,1141 | 0,5707 13,60
4,50{0,2435/ 0,968 0,213 /0,1450{0,1231 | 0,6156 17,40
4,75(0,2484| 0,973]0,214!0,1515/ 0,1308 | 0,6542 21,70
5,00{0,2532f 0,976 0,215(0,1580{ 0,1387 0,6934‘ 25,20

6,32/ 0,2583| 0,989 0,217'0,180030,1671, 0,8356 | 28,45

i
i
i

TABLEAU 4

Contrnibution de chaque phase a L'ornientation

Afin de mettre en évidence les contributions in-
trinséques de chaque phase (amorphe ou cristalline), nous

avons porté sur les courbes 18 et 19 la variation de
A A
2 _ et =£ en fonction de (Ap2 _ l/Xp).

1 - Xc Xc
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‘Mn: 24600

FIGURE 17

Varniation du taux de cristallinité en fonction du

taux d'élongation
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FIGURE 18
Evolution de La contrnibution intrinséque de La phase amorphe
avec Le paramiine gaussien Lons d'une déformation homogene (& 80°C)
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FIGURE 19
Evolution de La contribution intrninséque de La phase crnistalline
avec Le paramétre gaussien Lons d'une déformation homogéne (a 80°C)
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Nous constatons que, mise 3 part la zone (2) de
cristallisation, le comportement optique de la phase amorphe
obéit sensiblement & la description gaussienne. On peut con-
sidérer que, dans les zones (1) et (3) le nombre de chaines
amorphes par unité de volume reste constant conformément i
cette description. La différence de pente peut étre corrélée
d la formation de noeuds physiques dans la zone amorphe. La
contribution de la phase cristalline approche rapidement de

sa valeur intrinséque Ag = 0,22 (figure 19).

Par contre l'examen de la figure 20 montre que le
coefficient optique ne reste pas constant dans toute la plage
explorée. Cette situation refléte un écart sensible entre le
comportement optique et le comportement mécanique du matériau.

3 - PROPRIETES ULTIMES

-~

Nous avons déformé & 1 mm/mn, pour chacune des vis-
cosités étudiées, trois échantillons § leur limite d'exten-
sion. Chacune des valeurs reportées dans le tableau 5 corres-
pond 3 la moyenne arithmétique des résultats obtenus sur les

trecis échantillons, avec une dispersion maximale de 5 %.

In| Mn A Mn |oen IOGPascals M/
0,61 |19 200 | 6,83 | 0,111 12,00 9,24 . 1072
0,69 |22 200 | 6,81 | 0,149 22,52 6,64 . 107°
0,75 |24 600 | 6,32 | 0,180 28,45 6,31 . 107°
0,78 |25 800 | 6,06 | 0,191 31,04 6,15 . 1072

TABLEAU 5

Conditions aux Limites de déformation pour T = §0°C
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Aa
0.15 -

0.10 -

0.05-

Mn: 24600

O enMPa

€
o
FIGURE 20

Varndiation du coefficient optique (SOC) corrnespondant a La
contrnibution Aintrninséque de La phase amonphe
Lons d'une déformation homogéne (& §0°C)
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Nous constatons une diminution du taux limite de déformation
Ap avec l'augmentation de la masse moléculaire Mn. Celle-ci
s'explique par l'accroissement du nombre d'enchevé&trements

du réseau avec la viscosité |n| (par unité de volume) qui in-
duit aussi une augmentation de la contrainte de rétraction.
Ces observations corroborent le concept de réseau développé
par WARD (38). Aux masses mol&culaires élevées, l'orientation
des chalnes est plus importante et approche la valeur limite
de 0,22 définie par d'autres auteurs. Mais aux faibles valeurs
de Mn, un désenchevétrement non négligeable permet d'expliquer
les faibles wvaleurs de An et de ¢. 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 &tude, le concept
de réseau est assez cohérent et permet de dégager sans ambi-
guité les paramétres moléculajires qui caractérisent la struc-

ture des échantillons.



- 60 -

II - DEFORMATION PLASTIQUE

A - CARACTERISATION DE LA STRICTION

1 - Etude des courbes dynanométrigues

Nous avons porté sur la figure 21 les courbes dyna-
mométriques, correspondant aux quatre viscosités é&tudiées, en
déformation plastique 3 20°C. A l'aide de ces courbes nous
avons défini les différents paramétres caractéristiques de ce
mode de déformation qui figurent dans le tableau 6.

Viscosité [Contrainte de Yield Contrainte de |[Contrainte de|Contrainte de
6 propagation propagation |rupture en
Il en 10° Pascals pour la section |pourlasection | 106 Pascals
de la striction initiale
en 10° Pascals| 106 Pascals
0,61 49,36 129,87 34,48 135,71
0,69 50,87 136,009 35,34 169,28
0,75 52,07 139,86 34,48 208,28
0,78 55,01 154,44 35,95 233,33

TABLEAU 6
Contraintes caracténistiques de La déformation a 20°C

Etant donné que ces mesures sont essentiellement comparatives
et par souci de simplification, la contrainte de YIELD est
calculée 3 partir de la section initiale de 1l'é&chantillon, tan-
dis que les contraintes de propagation et de rupture sont dé-
terminées 3 partir de la section active de la striction. Nous
avons &galement calculé la contrainte de propagation par rap-
port 3 la section initiale de l'échantillon &tant donné que

la section active 1liée & la striction n'est guére facile &

calculer. Les effets de masse moléculaire, sur la déformation
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SdwW 3|

FIGURE 21
Counbes dynamoméiniques enregistnrnées Lons
d'une déformation plastique a 20°C

30u04 ¥
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plastique, semblent &tre moins importants que ceux observés
en déformation homogéne. Nous constatons une sensible aug-
mentation de la contrainte de YIELD et de celle de propaga-
tion avec la masse moléculaire, alors que cette variation
est plus prononcée dans le cas de la contrainte de rupture.
On peut supposer que ces effets résultent d'une augmentation
avec la masse moléculaire du nombre d'enchevétrements par
unité de volume, ce qui entraine un durcissement plus impor-
tant du matériau lorsque |n| augmente. Une telle hypothése
permettrait d'appuyer les notions de réseau macromoléculaire
avancées par WARD (38).

2 - Zone de propagation de la striction

Nous avons effectué cette étude sur des échantil-
lons de viscosité |n| = 0,60. Sur la figure 22, nous avons
porté la variation de la biréfringence, mesuré&e dans la par-
tie médiane de la zone de striction, en fonction de la lon-
gueur de striction AL entre épaules de propagation. Nous
constatons que la biréfringence augmente trés rapidement
dans la zone d'initiation de la striction (AL<15 mm) puis
elle se stabilise & une valeur AnN = 0,245, L'instabilité
plastique, qui est 3 l'origine de la striction, provoque une
déformation instantanée importante (AN =~ 2,5 avec AnN = 0,130)
qui se développe dans une zone de "maturation” jusqu'a une

valeur d'équilibre.

Sur la figure 23, nous avons tracé la variation
de la contrainte de rétraction ¢ en fonction de la longueur
de striction AL. Nous constatons un comportement similaire &
celui exprimé par la figure 22, c'est-a-dire une augmentation
rapide de ¢ pour de faibles longueurs de striction (AL<15 mm)
suivie d'une stabilisation & une valeur limite (g = 21,6.106

Pascals) .

La figure 24 représente la variation de la biré-

fringence An en fonction de la contrainte de rétraction o.
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Cette variation est linéaire et sa pente est comparable i
celle obtenue en déformation homogéne 3 80°C (5.10-9N-1m2)
bien que, pour le mode de déformation plastique, on ne

puisse a priori appliquer le mod&le gaussien. Il semble

donc que l'instabilité plastique déclenche des processus de
mouvements coopératifs 3 1'échelle moléculaire (dans le

phase d'initiation) qui se prolongent en mécanismes 3 1l'échelle
macromoléculaire (dans la phase de "maturation"). Une &tude
ultérieure devrait permettre de préciser l1'influence de 1la
structure initiale du matériau sur les param@tres molé&culai-
res qui se dégagent de ce mode de déformation. En particulier,
il serait intéressant de vérifier si le concept de chaine ma-

cromoléculaire peut traduire de tels mécanismes.

3 - Propriétés ultimes

Dans cette é&tude nous avons déformé&, 3 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 %.

viscosité| AN | biréfringence|contrainte de rétraction rapport Mm/c
In| (An) (0) en 106 Pascals |différent de g
0,61 4,39 0,234 17,98 13,01
0,69 4,29 0,230 16,59 13,89
0,75 4,13 0,225 17,28 13,13
0,78 4,12 0,217 15,82 13,70
TABLEAU 7

Conditions ultimes pour La déformation a 20°C



- 67 -

On constate que le taux naturel de déformation, AN’ diminue
avec l'augmentation de masse moléculaire. Ce résultat peut
étre interprété en termes de nombre effectif de noeuds phy-
siques, pouvant se former, lors de la déformation. Un résul-
tat similaire est obtenu par FOOT et WARD (42) qui consta-
tent qu'une diminution de la température ou qu'une augmenta-
tion de masse moléculaire provoque une ré&duction du taux na-
turel d'étirage. La biréfringence, pour lés quatre viscosi-
tés est supérieure d celle déterminée par WARD (49)

(Anmax = 0,212), mais elle est de l'ordre de grandeur de
celle mesurée par FOOT (42) (Anmax = 0,235). Celle-ci décroft
légérement avec l'augmentation de la masse moléculaire ce qui
refléte davantage la diminution du taux d'élongation de la

chaine qu'une modification du mécanisme d'orientation.

De méme, la contrainte de rétraction varie peu avec
la masse moléculaire. Elle est du méme ordre que celle obtenue
en déformation homogéne et, & l'exception de la viscosité
In] = 0,61, on constate qu'elle est inférieure 3 cette dernidre.
Cette différence peut &tre reliée au taux limite de déformation
qui, dans le cas de la striction, est beaucoup plus faible que
celui atteint en déformation homogéne. Si on compare les con-
traintes de rétraction en déformation homogéne et en déformation
plastique, aux mémes taux de déformation, on s'apergoit que
la premiére est légérement plus faible. Par contre, on peut
remarquer que, dans le mode plastique, la contrainte de rétrac-
tion est nettement plus faible que celle qui apparait lors de
la propagation de la striction sur la courbe dynamométrique
(tableau 6). Cette différence importante peut avoir deux origi-
nes : une composante élastique réversible lors de la propaga-
tion de la striction, une composante non réversible résultant

des interactions intermoléculaires.

Malgré des similitudes entre les deux modes de défor-
mation, évoquées dans la premiére partie de cette étude, des
particularités fondamentales les différencient également. On
peut notamment évoquer le rdle des chalines 3 courte séquence
qui ont une contribution optique non négligeable. Ainsi le rap-
port An/c est plus &levé en déformation plastique qu'en
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déformation homeogéne comme le té&moignent les résultats des
tableaux 5 et 7. D'autres particularités résultent des dif-
férences de mobilité moléculaire (intensité des interactions
intermoléculaires) lors du processus de déformation.

B - INFLUENCE DE LA PREORIENTATION OU PREDEFORMATION

Nous définissons respectivement par Ap, AN’ le
taux de prédéformation homogéne (T = 80°C) initial et le
taux de déformation plastique résiduel. Les biréfringences
M, Anp, AnN, représentent respectivement la biréfringence
globale et celles induites en déformation homogéne et plas-
tique, soit An = Anp 4 AnN.

Les figures 25 et 26 représentent les variations
du taux de déformation globhale X (A = ANXP) et du taux de
déformation plastique AN en fonction du taux de préorien-

tation A _.
p

On constate que, pour l'ensemble des viscosités é&tudiées,
nous observons une loi de comportement empirique linéaire :
A:akp+b |32]

soit

]

A * +

b
N a )\— '33'
P

Nous avons porté dans le tableau 8 l'ensemble des relations

établies pour les différentes viscosités du PET.

viscosité 0,60 0,61 0,69 0,75 0,78
A 1,5 + <2 10,90 +2 00,75 +22210,53 + 22 |g,47 + 22
N A A A A ! A
P P p P p
Ap max
pourAN+l non défini | 27 11 6,17 5,47
TABLEAU 8§

Expressdions de Xy pour chacune des viscosités &tudides
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Variation du taux de défoamation plasitique
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A l'exception de |[n| = 0,60, nous constatons que a¥X est
inférieur & 1'unité, ce qui implique que Xp ne dépasse pas
une valeur limite correspondant 3 la rupture de l'échantil-

lon. Cette limite est obtenue pour A, = 1 et on remarque

N

que la valeur la plus faible de Xp est celle correspon-

max
dant 3 la viscosité la plus &levée soit |n| = 0,78. Pour
des viscosités inférieures 3 |n| = 0,61, la faible masse

~moléculaire des chaines permet d'expliquer leur désenche-
vétrement pendant la phase de préorientation et ainsi une
relation empirique comportant une valeur ax>1 implique une
limite expérimentale non définie pour Ap. Dans ce cas, le
réseau polymérique ne peut se former par consolidation des
noeuds physiques ou par formation de nodules semi-cristallins.
Par conséquent, la phase ultérieure de déformation plastique
"mémorise" peu 1l'état de prédéformation initial et le taux
de déformation plastique AN résiduel tend vers une limite
constante, aux valeurs élevées de Ap' Le concept de réseau
est ici moins apparent malgré que l'on peut s'interroger

sur le fait que les paramétres moléculaires définissant la
striction (ou sa "maturation") soient du méme ordre de gran-
deur que ceux qui se dégagent des films de PET & viscosité
plus élevée. Lorsque, la viscosité |n| est plus grande, le
réseau polymeére se constitue par suite de la formation

de noeuds physiques, limitant l'extensibilité maximale des
chaines actives lors de la déformation homogéne. Dans ce cas,
on constate que Ap tend vers une valeur limite finie d'au-
tant plus petite que la viscosité |n| est plus grande (en
conformité avec la notion de masse critique). Par conséquent
la déformation plastique résiduelle devient de plus en plus
faible, ce qui implique que sa contribution diminue lorsque
Ap croit. Ainsi, pour des viscosités élevées, nous rejoignons
sensiblement les conclusions d'autres auteurs (41) (42) qui
admettent que le produit XNAP reste sensiblement indépendant
de Ap. Dans cette optigue, les contributions homog&ne et plas-
tique sont additives et conduisent 3 un réseau final défini
essentiellement par le taux d'enchevétrements initial (ou la

viscosité |n|).
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On peut dégager les mémes conclusions de la figure
26, représentant la variation de Ay (taux naturel d'étirage)
en fonction de )_. Nous remarquons que, lorsque la viscosité

[n| est élevée, tend vers 1 pour AP>S : le réseau poly-

A

N -
mdre a donc atteint une valeur limite réduisant considéra-
blement la contribution due 3 la déformation plastique. Par
contre pour |n| = 0,60, le taux de déformation plastique est

trés supérieur 3 1l'unité pour.Ap>5.

Nous avons porté sur les figures 27, 28 et 29 respec-
tivement les variations de la contrainte de rétraction o, les
biréfringences totale An (homogéne + plastique) et d'origine
plastique Anyg (AnN = An - Anp) en fonction du taux de prédé-
formation AP. Nous constatons, pour des valeurs de Ap<2,5, que
les contraintes de rétraction et la biréfringence An sont peu
sensibles 38 la viscosité initiale du polymére. Dans cette
plage de mesure, le taux de déformation plastique est assez
important et sa contribution est moins dépendante de la vis-
cosité |n|. Par contre, des écarts tré&s prononcés se manifes-
tent aux taux de déformation homogéne important (Ap:>3).
L'orientation et la déformation des chaines atteignent une va-
leur sensiblement constante lorsque |n|= 0,61 alors que pour
In| = 0,78 le réseau continue 3 s'orienter et 3 se déformer
par suite des noeuds physiques permanents qui se sont formés
lors du processus de déformation homogéne. Il apparait que
la phase de déformation homogéne mette en &vidence les carac-
téristiques moléculaires des différents échantillons examinés,
alors que la contribution d'origine plastique soit assez peu
sensible 3 la masse moléculaire initiale du polymére (courbe
AnN fonction de Ap). On peut d'autre part remarquer dque le
paramétre macroscopique Ap ne refléte pas de fagon trés pré-
cise 1'état de déformation des chaines 3 l'échelle microsco-
pique, d'autant plus que la viscosité intrinséque du polymére
est faible et donc que le fluage entre chaines est prononcé.
Par contre lorsque la densité de noeuds physiques devient im-
portante les mécanismes moléculaires, qui se développent, s'ap-
- parentent davantage au principe de déformation affine. Pour
mieux traduire la structuration du matériau 3 1l'échelle micros-
copique, il nous a paru plus opportun de porter l'ensemble des
résultats précédents en fonction de la biré&fringence initiée

par prédéformation homogéne (Anp)-
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Ainsi sur les figures 30, 31, 32 et 33 nous avons
porté, respectivement, les variations de la biréfringence
globale (An), de la biréfringence d'origine plastique
(AnN = An - Anp), du taux de déformation plastique (XN) et
la contrainte de rétraction (o) en fonction de Anp. Dans
tous les cas, nous observons une courbe unique traduisant
bien l'état de structuration & 1l'échelle moléculaire. La
forme de ces courbes est semblable 3 celle des courbes pa-

p
Nous constatons également que le taux de déformation plas-

ramétrées en Ap' car Anp est une fonction implicite de A_.

tique AN tend vers une valeur asymptotique (AN = 1) lorsque
Anp tend vers sa valeur maximale. A l'aide d'un calculateur
HP, nous avons établi une relation empirique entre le taux

de déformation et la biréfringence Anp :

|34]

Le taux de déformation plastique AN (taux naturel d'étirage)
ne dépend donc que de 1l'état d'orientation des chaines par
déformation homogéne. Cette observation rejoint celle d'au-
tres auteurs (50) et met en valeur l'importance du concept

d'orientation dans les modes de déformation homogéne et

plastique.

Nous avons tracé, sur la figure 34, la variation
de AnN en fonction de (ANZ- l/AN), en portant aussi les
résultats antérieurs de WARD (41) regroupant ceux d'un cer-
tain nombre d'observations (13, 42, 51, 52, 53, 54) ainsi
que la courbe théorique correspondant au modéle pseudo af-
fine pour Anmax = (0,235. Nous constatons que nos valeurs
sont plus élevées que celles obtenues par ailleurs, mais
leur variation est de forme similaire. Les différences im-
portantes, qui se dégagent de nos observations, peuvent
provenir entre autre de l'origine des polyesters (probléme
de synthése et de post-condensation lors de la mise en oeuvre)
et des méthodes expérimentales (protocole de déformation, de

refroidissement, de détermination de la biré&fringence,...).
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FIGURE 32
Vaniation du taux de déformation plastique avec La
binéfringence initiée par prédéformation homogine
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Malgré ces divergences, nous remarquons que dans une plage

de faible taux de déformation plastique (AN<1,7) le schéma
pseudo-affine rend bien compte des mécanismes mis en cause.
Ici il semble que des mouvements coopératifs de faible ampli-
tude décrivent assez fidélement cette premiére phase de dé-
formation plastique. On peut y opposer progressivement un
mécanisme de nature macromoléculaire aux valeurs plus élevées
de AN. On constate, comme dans le cas de la striction (WARD),
une variation sensiblement linéaire de An

N

en fonction de la
représentation gaussienne (1,2 - 1/),) dont la pente n'est
N N

pas trés différente de celle obtenue en déformation homogéne
(modeéle affine)

C - PROPRIETES ULTIMES DANS LE CAS DE DEFORMATIONS COMBINEES

Pour cette étude, nous avons préparé deux séries
de trois échantillons déformés par combinaison des deux mo-
des de déformation. La premiére correspond & une préorienta-
tion, au taux limite défini en déformation homogéne, suivie
d'une propagation de la striction a8 20°C jusqu'd la rupture
de 1l'échantillon. La seconde est obtenue par propagation de
la striction (2 20°C), d'un bout 3 l1l'autre de l'échantillon,
suivie d'une déformation homogéne (3 80°C) jusqu'a 1l'amorce
d'une rupture. Dans ce dernier cas, l'é&chantillon a subi un
recuit sous contrainte de 20 ninutes, avant la déformation
homogéne, qui permet la mise en équilibre thermique de 1'échan-
tillon. L'ensemble des résultats (moyenne arithmétique sur les
trois échantillons) est porté dans le tableau 9 pour la pre-
midre série et dans le tableau 10 pour la deuxiéme série.
On constate que les deux modes de déformation ne sont pas
"symétriques”. En effet le taux de déformation final (AG) de
la premidre séquence (homogéne + striction) est nettement
plus important que celui de la seconde (striction + homogéne).
Nous remarquons, dans le cas de la premiére série (tableau 9)
qu'une trds légére striction peut s'initier avant la rupture
méme lorsque 1'échantillon est proche de la limite de défor-
mation homogdne. La contribution de la partie homogéne &tant
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Il ‘p M€ A o 102;;z;ﬂs ‘@ - 16
0,61 6,83 6,90 1,00 | 0,110 | 10,40 10, 60
0,69 6,81 7,40 1,09 | 0,151 | 25,52 5,92
0,75 6,32 6,63 1,05 | 0,189 | 30,87 6,11
0,78 6,06 6,58 1,09 | 0,101 | 24,80 7,69

TABLEAU 9

Propridtés ultimes dans Le cas de La déformation homogine

sulvie d'une strniction

In| A Mo ‘e An cen 1\ e
N 10%pascals
0,61 4,39 5,16 1,18 0,256 | 44,69 5,72
0,69 4,29 4,83 1,13 0,245| 40,80 6,01
0,75 4,13 4,91 1,19 0,247 | 37,33 6,61
0,78 4,12 4,76 1,16 0,248 | 33,44 7,43
TABLEAU 10

Propriétes ultimes dans Le cas d'une stniction

sudivie d'une déformation homogéne
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trés importante, on peut observer que la propagation de la
striction est limitée par la formation du réseau 3 80°C.

En ce qui concerne la biréfringence et la contrainte de ré-
traction, on peut remarquer que celles-ci sont du méme ordre
que celles correspondant 3 la déformation homogéne, ce qui
tend & montrer que 1l'influence de la striction, dans ce mode
de déformation est négligeable. Ces résultats confirment la

notion de réseau, déja développée par ailleurs.

Examinons 3 présent les résultats du tableau 10.
Nous constatons que la contribution homogéne résiduelle n'est
pas assez élev8e pour conduire 3 une déformation globale voi-
sine de celle de la premiére série de mesures. La structura-
tion du matériau par déformation plastique est notablement
différente, tant au point de vue de l'orientation que de la
déformation des chaines. Mé&me aux faibles viscosités |n|, la
biréfringence, et la contrainte de rétraction ont des valeurs
supérieures aux valeurs limites rencontrées dans chacun des
modes de déformation. D'autre part, les valeurs de la biréfrin-
gence (4An) sont dans l'ensemble supérieures aux valeurs maxi-
males définies par WARD et DE VRIES. Ceci nous conduit 3 pen-
ser que la biréfringence intrinséque de la zone amorphe Ang,
étant donné le taux de cristallinité maximal de ce polyester,
peut étre de l'ordre de 0,27, soit largement supériéure a celle
définie pour la phase cristalline (Ang v~ 0,22 selon (47) ). Les
valeurs élevées de la contrainte de rétraction montrent en ef-
fet que c'est l'apport de la phase amorphe qui est prépondérant
et qui permet d'expliquer les valeurs élevées de An. Nous pou-
vons également remarquer que l'influence de la masse moléculaire
est du méme ordre de grandeur que dans la s&rie de ré&sultats
précédents. Cependant, les écarts les plus marquants sont ob-
servés entre échantillons de faible viscosité, et il semble
bien que l1l'influence de la déformation plastique soit irréver-
sible, méme lorsque l'échantillon subit un traitement thermique
3 80°C. Il sera intéressant de confirmer toutes ces observations
par caractérisation de la structure cristalline et isomérisation

gauche - trans du PET.
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D -~ INFLUENCE DU VIEILLISSEMENT PHYSIQUE DE L'ECHANTILLON
PREDEFORME SUR LA DEFORMATION PLASTIQUE

Pour cette étude nous avons laissé séjourner 3 tem-
pérature ambiante durant 6 semaines, une série d'échantillons
de viscosité |n| = 0,69, prédéformés (3 80°C) 3 des taux de
préorientation Ap compris entre 1,5 et 6. Nous avons ensuite
soumis ces &chantillons 3 une déformation plastique 3 20°C,
en respectant le protocole expérimental adopté pour cette

étude (paragraphe B).

Les résultats, portés sur les figures 25 3 33, per-
mettent de dégager les points suivants :

Le vieillissement physique, 3 température ambiante,
provoque une fragilisation des échantillons d'autant plus im-
portante que le taux de préorientation homogéne est élevé.
Lorsque A>4, quasiment tous les &chantillons se rompent dans
la phase d'initiation de la striction. Ces ré&sultats sont
conformes 3 ce que 1l'on connait du vieillissement physique,
qui provoque un durcissement trés net du matériau par migra-
tion du volume libre (STRUIK (17) ). Par contre, dans le cas
particulier du PET, qui est tré&s hygroscopique, on a observé
que le vieillissement physique produit par ailleurs une di-
minution de la température de transition vitreuse, contraire-
ment 4 ce que l'on pourrait attendre (LATROUS (48) ). Il sem-
ble donc que l'on soit en présence d'effets apparemment contra-
dictoires dont 1l'origine moléculaire ne nous parait pas encore
trés &vidente.

Nous constatons, sur les figures 26 et 29, que la
contribution de la déformation plastique est plus importante
pour un échantillon vieilli que pour un é&chantillon non vieil-
1i. L'influence de la préorientation sur la déformation plas-
tique décroft donc lors du vieillissement physique a3 tempé-
rature ambiante et cette décroissance va dans le méme sens
qu'une diminution de masse moléculaire et donc une diminution
du nombre d'enchevétrements par unité de volume, ce qui est
confirmé par la figure 25. Cette derniére peut s'expliquer
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par la relaxation des chafnes au cours du temps qui entrafne
une diminution de la biréfringence (ou orientation) de pré-
déformation. En effet bien que l'ensemble des points corres-
pondant aux &chantillons vieillis se place sur les courbes
"maftresses" en Anp (figures 30, 31, 32, 33), on observe un
déplacement de ceux-ci, pour une viscosité |n|= 0,69, vers
les abscisses plus faibles donc des biréfringences de pré-
orientation plus faibles.
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III - INFLUENCE DE LA VITESSE ET DE
LA TEMPERATURE DE DEFORMATION

Nous avons déformé une série d'échantillons, de
viscosité |n| = 0,69, & des températures comprises entre
20°C et 80°C et des vitesses de 0,5 3 800 mm/mn. Afin de
rendre comparables tous ces résultats, nous avons fixé la
course de la traverse mobile a 50 mm. Nous avons mesuré pour
chaque échantillon, en fonction de la température et de la
vitesse de sollicitation, le taux de déformation (A), la bi-
réfringence (An) et la contrainte de rétraction (o). Les
figures 35, 36 et 37 représentent la variation, 3 chaque
température, de A, M et ¢ en fonction de la vitesse de dé-
formation. Compte tenu de 1~ plage de vitesses explorée, nous
avons porté ces résultaﬁs dans une représentation semi-
logarithmique.

Pour ces températures de 20°C et 40°C, il n'a pas
été possible, de déformer des échantillons 3 des vitesses
supérieures 8 50 mm/mn. L'initiation de la striction n'a pu
se faire 3§ ces vitesses, compte tenu de la fragilisation de
1l'échantillon. Cependant JUTEAU (50) a constaté que celle-
ci peut étre réduite par un traitement de recuit pouvant
ainsi conduire &8 des vitesses de déformation plus Elevées
(régénération du matériau). Pour une vitesse donnée, on ob-
serve que le taux de déformation (A) diminue sensiblement &
l'épproche de la température de transition vitreuse. Cette
observation rejoint celle faite par MARSHALL et THOMPSON (9)
qui constatérent que le taux naturel d'étirage ne varie pas
jusqu'd 50°C puis décroit au voisinage de la température de
transition vitreuse.

Dans le cas d'une déformation 3 60°C, nous obser-
vons une augmentation réguliére de A, jusqu'd des vitesses
de déformation élevées (500 mm/mn). La striction de 1'échan-
tillon est a chaque fois trés apparente malgré des effets
thermiques non négligeables, autour des épaules de propaga-
tion. L'augmentation de vitesse de sollicitation engendre
deux effets d'influence contraire, a savoir :
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a) une augmentation de température liée 3 une déformation
adiabatique qui, selon WARD (13), se manifeste 3 partir d'une
vitesse de 1l'ordre de 1 cm/mn et peut atteindre une trentaine

de degrés, 3 une vitesse de 100 mm/mn

b) par suite de 1l'équivalence temps-température un déplacement

du comportement vers les basses températures.

Il semble d'aprés les résultats exprimés sur la
figure 35, que cette derniére composante soit prépondérante
malgré un effet thermique non négligeable. En effet aux vi-
tesses de déformation supérieures & 100 mm/mn, on retrouve
des valeurs relevées 3 de faibles vitesses et aux températu-
res de 40°C et 20°C. Aux vitesses de 400 et 500 mm/mn, on
observe que l'échantillon devient fortement opaque ce qui em-
pé€che la détermination de la biréfringence d'étirement. Il
n'est guére vraisemblable que cette propriété puisse &tre
corrélée 3 une cristallisation de type sphérulitique, étant
donnée la valeur élevée de la contrainte de rétraction. Nous
pouvons penser qu'elle reléve davantage d'inhomogénéités et

de microporosités présentes au sein de 1l'é&chantillon (13).

Lorsqu'on examine, les résultats 3 80°C, nous cons-
tatons que l'augmentation de vitesse provoque, pour une course
donnée de la traverse mobile (50 mm), une diminution du taux
de déformation, suivie d'une augmentation réguliére 3 partir
d'une vitesse de 100 mm/mn. Ici l'effet temps-température
produit, dans la premié&re phase, une augmentation de la vis-
cosité (diminution de la mobilité moléculaire) du milieu
polymére qui a pour effet d'augmenter 1l'orientation des chai-
nes du réseau (augmentation de An et de ¢). Cette augmentation
est possible, a4 des taux de déformation A de l'ordre de 3,5
(courbe 36), ce qui peut alors expliquer la diminution de X
jusqu'd des vitesses de 100 mm/mn. Au-deld de cette valeur,
le réarrangement moléculaire, combiné & 1l'équivalence temps-
température,s'apparente davantage d celui qui se dégage d'une
déformation plastique. Notons toutefois que le processus de
déformation, qui se développe a ces vitesses élevées, semble

étre parfaitement homogéne. Malgré cette remarque nous voyons
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que les valeurs relevées aux vitesses de 400 et 500 mm/mn
sont voisines de celles obtenues aux faibles vitesses a
60°C.

En examinant les résultats portés sur les figures
36 et 37 nous observons que, pour des températures inférieu-
res 3 60°C, la biréfringence An et la contrainte de rétrac-
tion ¢, varient peu avec la vitesse de déformation. Cette si-
tuation é&volue rapidement lorsque la température est égale
et supérieure & 60°C. L'ensemble de ces résultats ne font que
confirmer les conclusions émises ci-dessus et, en schémati-
sant cette étude, nous voyons qu'une augmentation de vitesse
est sensiblement équivalente 3 une diminution de la tempéra-
ture de sollicitation, en déformation homogéne ou plastique.
Cette cohérence montre que les mécanismes de déformation, &
une température proche de la température de transition vi-
treuse, ne sont pas nettement différenciés. Les caractéris-
tiques moléculaires, qui se dégagent, semblent relever a la
fois de la déformation plastique et de la déformation homo-
géne. Les mouvements moléculaires impliqués dans ces deux
modes, aux taux de déformation mentionnés ci-dessus, sont,
semble-t-il, régis par les noeuds physiques qui se consoli-

dent ou se forment.
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IV - MORPHOLOGIE DE STRICTION

1 - ETUDE MACROSCOPIQUE

Cette étude a porté sur deux échantillons : 1l'un
déformé 3 20°C (échantillon A) et l'autre préorienté (3 80°C)
a Ap = 2 puis déformé plastiquement & 20°C (&chantillon B).
Nous avons défini, pour chaque échantillon, un systéme d'axes
orthogonaux pour définir les variations d'épaisseur (e) et de

biréfringence (An) le long des axes Ox et Oy.

0900 0AGORSS

X
O ol
Y
yA
FIGURE 38

Déginition des axes de néférence poun L'étude de La
monphologie de stniction

Nous avons regroupé, sur la figure 39 les mesures correspon-

dant 3 l'échantillon A et sur la figure 40 celles de 1l‘'é&chan-

tillon B.



- 94 -

A Al bt dbde bttt A
—Nlg R ggaseiagel- 0.2
— 9, 050000292 °
-001
AX en mm 0 AY en mm
<& , S— o — >
15 10 5 1] 9 10
- 5
- & = o -9
-7
" Eenl mm
% 100
FIGURE 39

Vaniation d'épaisseurn et de binéfringence sun un Echantillon

., soumis & une déformation plastique (& 20°C)
{ :}’\l\ ;‘:" \
N



- 95 -

A On

- 0.2

AI |IIIIIIIII‘

B ey 8B oy gugl ,
1»21r4>u~m«y«r4r4Lﬂu»4bﬁ
- 0.1

\ X en mm ‘ AY enmm

o
T T T Bt e >
10 5 1 ﬁﬁi 5 10

- &

b7

VE en _j__mm
100

FIGURE 40
Vardiation d'épaisseun et de birnéfringence sun un échantillon
préonienté (a 80°C) et soumis a B“f\
une déformation plastique {(a 20°C) ULLES



- 96 -

Nous constatons, pour les deux &chantillons, 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 a
épaisseur constante. Nous notons que la préorientation a
pour effet de réduire légérement cette zone de propagation.
Par contre, ce phénoméne est sensiblement plus élevé sur les
bords de l'échantillon ce qui laisse supposer que 1l'éE&coule-
ment de matiére, dans cette zone, est régi par un mécanisme
plus complexe.

De m&me nous constatons, pour les deux échantillons,
que la biréfringence augmente rapidement le long de 1l'axe Oy
jusqu'd Ay = 5 mm, puis se stabilise & une valeur limite pro-
che de Anmax'
interprétée en termes de "maturation" autour des épaules de

Cette évolution de la déformation plastique est

propagation tel que cela a été rapporté par d'autres auteurs
(41) . On peut é&galement noter 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
1'échantillon. Ceci tend 3 montrer que l'orientation des

chaines ne dépend que du degré d'avancement de la striction.

2 - ETUDE MICROSCOPIQUE

Afin de compléter ces quelques observations sur les
mécanismes de déformation du PET, nous avons procédé 3 des
examens par microscopie optique et par microscopie électroni-
que 3 balayage de ces deux &chantillons. 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 é&tats de surface. Ces deux techniques n'ont
rien apporté dans le cas de la déformation homogéne, et d'une
préorientation (homogéne + striction) comme on peut le cons-
tater 3 l'examen des photos 1 - 2 - 3. On peut souligner gqu'une
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PHOTO 1

Echantiflon ayani subl une
préonientation {a 80°C) lp
de 2,5 audivie d'une s$irnic-
tion (& 20°C) micaopscopde
opiigue -~ ghrodsdsissement

15 4o0dis.

PHOTO 2

Echantillon ayant subi une
prioalentation (4 80°C) kp
de 2,5 duivdie d'une stade~
tion {& 20°C) micaocscopie

opiique - grossissement

46 fois.

PHOTO 3

Echantiflon ayant subi une
préordentation (2 80°C) xp
de 2,5 sudvie d'une stnic~
fion (& 20°C) microscopde
glectronique - grossissement
200 fois
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observation de ces deux modes de déformation, par microscopie
électronique 3 un grossissement de 10 000, n'a pas mis en évi-
dence un phénom&ne de surface d'amplitude réduite. Une meil-
leure dé&finition ne peut &tre réalisée que par une technique
de réplique qui accentue le contraste. Par contre, pour une
striction sans préorientation, nous décelons des perturbations
tréds visibles, en surface et dans l'épaisseur de 1l'échantillon.
Ainsi la photo 4 révéle, dans l'épaisseur de l'échantillon, la
formation de "CRAZES" dont le détail est donné par le cliché 5.
Ceux-ci correspondent 3 des fissures perpendiculaires a l'axe
de déformation qui apparaissent déja dans la partie élastique
de la déformation. Par microscopie électronique & balayage, on
remarque que ces "CRAZES" ne correspondent pas 3 un phénomé&ne
de surface et sont donc répartis au sein de 1l'échantillon
(photos 7 = 8 = 9 - 10). D'autre part nous observons, sur les
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'arréter
aux extrémités de "CRAZES" (photo 11). L'instabilité plastique,
qui donne naissance & 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 3 s'infléchir dans la direc-
tide l'axe de déformation (photos 6 - 7 - 8 - 9 - 10). Ce phé-
noméne caractérise l'écoulement de matiére autour de 1l'épaule
de propagation et permet de visualiser des mécanismes pouvant
se produire 3 1l'échelle moléculaire. On peut cependant remar-
quer que cet écoulement ne modifie pas l'orientation des
"CRAZES", qui restent perpendiculaires d 1l'axe de déformation.
De plus, les clichés 7 et 8 montrent la présence d'une zone
parfaitement lisse sur le bord de 1l'échantillon. Celle-ci ne
semble pas é&tre 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 trés locales,
de part et d'autre de la zone d'instabilité plastique.



PHOTC 4

Echantifion ayant subi une
sdrniction (& 20°C}
michoseople optique
grossisaement 46 fods

PHOTC 5
Echantillon ayant subd une
sindclion {& 20°C)
microscople cptigque
grossissement 188 fois

PHOTO 4

Echantillon ayant subi une
Strdction 13 287()
micranscople optigue

>

grosdsisasement 188 {ods




PHOTY 7

Echanti{llon ayant subi une
sdniction (A 20°C}
microscopie CLectronique
grossissement 200 fodls

PHOTO &

Echantifion ayant subi unc
striction {4 20°C)
michoscople ELeclfronique
grossissement 300 {0l

PHOTO ¢

Echantillon ayant subi une
stniction (A4 20°C)
michoscopie Lectronique
grossissement 300 fodls



PHOTO 10

Echantiflon ayant subi
une strniction (a 20°C)
michoscopie GLectrondique
ghossissement 500 fo4s

PHOTO 11

Echantillon ayant subdi
une striction (a 20°C)
microscopde optique
grossissement 460 fods

PHOTO 12

Echantillon ayant subdi
une Atniction (a 20°C)
microscopLle oplique
grossissement 188 fods




- 102 -

Ces quelques observations ne sont pas encore de nature a
conduire 3 une explication moléculaire précise de ce phéno-
méne complexe. Mais elles mettent toutefois en é&vidence un
processus d'écoulement de matiére par le biais de 1l'obser-
‘vation des bandes de cisaillement.



CONCLUSTION
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Nous avons cherché i mettre en évidence, dans cette
étude, l'influence des conditions thermomécaniques et de la
masse moléculaire, sur la structuration du PET amorphe, en
déformation homcgéne et plastique. Nous avons notamment es-
sayé de dégager l'influence des paramétres moléculaires qui
régissent 1l'initiation et la propagation de la striction, a
l'aide des résultats apportés en déformation homogéne.

Les conclusions essentielles, gui se dégagent, se

résument comme sult :

1) L'influence de la masse moléculaire est prépondérante en
déformation homogéne (T>Tg). A taux de déformation donné,

une augmentation de la masse moléculaire entrafne un accrois-
sement notable de la biréfringence et de la contrainte de ré-
traction. Cet effet est vraisemblablement 1ié 3 la formation
de noeuds physiques dont le nombre s'accroit avec la masse

moléculaire.

2) Pour ce thermoplastique, la notion de réseau macromolécu-
laire permet, en déformation homogéne, de caractériser les
paramétres fondamentaux du modéle gaussien. Cette description
met en évidence l'accroissement trés notable du nombre d'en-
chevétrements avec la masse moléculaire. Leur rfle de point
d'ancrage entre chaines permet d'expliquer les propriétés

du PET aux grandes déformations et notamment leur rupture

(Ap = 6).

3) Au~deld du seuil de cristallisation (Ap >~ 2,5), le compor-
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 intrinséque semble

largement incompléte.

4) La striction qui est engendrée par la déformation plastique
3 température ambiante dépend moins étroitement de la masse

moléculaire, mais la structuration qui se produit prés des
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épaules de propagation correspond singulidrement 3 un schéma
gaussien faisant intervenir une consolidation par formation

.d'enchevétrements.

5) La préorientation a un effet important sur la striction,
d'autant plus prononcé que la masse moléculaire initiale est
élevée. Cette influence de la prédéformation homogéne illus=-
tre parfaitement la notion de réseau de chaines élastiques
actives qui, a& l'issue du processus de déformation plastique,
approche de sa limite d'extensibilité. Cependant cet &tat li-
mite dépend beaucoup du protocole expérimental mis en oeuvre
et paradoxalement des modes combinés, tels que (homogéne +
striction) et, (striction + homogéne), conduisent 3 des ré-
sultats trés différents, particuliérement pour des échantil-
lons de faible masse moléculaire.

6) La biréfringence Anp, correspondant & la préorientation,
semble étre une variable importante pour caractériser 1l'état
du systéme 3 1l'échelle moléculaire. En effet elle permet le
tracé d'une courbe unique, indépendante de la masse molécu-
laire, pour chague grandeur physique (taux naturel d'étire-
ment, biréfringence, contrainte de rétraction).

7) Le taux naturel de déformation diminue lorsque la tempéra-
ture de sollicitation dépasse 40°C, ce qui confirme les ob-
servations faites par MARSCHALL et THOMPSON (9). De plus,
l'augmentation de la vitesse de déformation a un effet équi-
valent 3 une diminution de température, autant dans le mode
plastigue que dans le mode homogéne (équivalence temps -

temp&rature).

8) L'étude morphologique de la striction a montré gque celle-
ci se fait en deux éStapes : une étape d'initiation caracté-
risfe par une diminution brutale de 1l'épaisseur et une aug-
mentation de la biréfringence, et une étape de propagation

d épaisseur et biréfringence constantes.
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9) L'étude microscopique a révélé que la striction s'initie
par formation de bandes de glissement orientées 3 45° envi-
ron qui, ensuite, s'alignent dans l'axe de déformation par
suite d'un processus d'écoulement visqueux. Cette étude n'a
rien révélé dans le cas d'une déformation homogéne ainsi
que dans le cas de la préorientation homogéne.

Cette étude a permis de préciser quelques influen-
ces fondamentales gui régissent le mécanisme de striction.
Les nombreuses questions, qui restent en suspens, ne peuvent
étre traitées par des schémas conventionnels tels que l'ex-
priment, par exemple, les théories gaussiennes affines ou
pseudo-affine . Dans cet esprit, 1l sera donc intéressant
de développer des méthodes d'approche qui permettent une meil-
leure compréhension des mouvements moléculaires induits par
ce processus de sollicitation. Notamment des mesures de di-
chroisme infra-rouge, ou la technique de diffusion neutroni-
que de polyméres deutérés, devraient apporter un éclairage
original de ce phénoméne qui est encore décrit de fagon treées

phénoménologique.
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A NNEXE I

Le polyéthyléne-téréphtalate (PET) est un polyester,
de motif de répétition.

0

(H, /C \

\ 0 o/CHZ

CHz/ \C' / \ G{z
0

/

dont la température de transition vitreuse (Tg) est voisine de

68°C. Celle-ci marque la frontidre entre deuy &tats fondamentaux
- 1'état vitreux pour T<Tg

- 1'état caoutchoutique pour T>Tg

Le PET posséde une forme trans et une forme gauche.

A o

eonformation trans conformation gauche

® carbone
@ oxygene
O hydrogéne
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Les conformations gauche et trans existent toutes les deux

a 1'état amorphe (A.l). Lors d'un étirement, 1l'augmentation
des conformations trans peut conduire 3@ une cristallisation
partielle ce qui nous donne donc un modéle &8 3 phases : gau-

che, trans non cristallisées et trans cristallisée.

Le PET peut é&tre obtenu selon deux méthodes de
synthése (A.2). La premiére est 1l'estérification directe de

1'éthyléne glycol avec l'acide téréphtalique.

o
1
H~O-C- €-0~-H + 2 H-0-CHy-CHy~0~-H ———sp
o
9
H-0-CH,~CH,-0-C- -c-0-H + 2 H,0

La seconde, la plus utilisée, est basée sur la réac-
tion de trans-estérification de 1l'éthyléne glycol avec le di-
méthyl ester de 1l'acide téréphtalique. Ceci ré&sulte du fait
que, lors des premiers stades de la polyestéré&fication, le
diméthyl ester présente un faible point de fusion et une grande
solubilité dans le glycol contrairement d l'acide téréphtali-
que qui est une substance peu soluble et difficile a purifier
pour répondre aux conditions exigées pour une polymérisation.
Le diméthyl ester, d'un autre coté, peut &tre aisément raffiné

par cristallisation et distillation.
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o)
2 H-0-CHy-CHy-0-H + H C-0-¢- -€-0-CHy ———
- o
H Ky an
2 CH0M  + uo-{:-g-o-lc'- ~€-0-C-C-0-H
HH o O HH

Le PET est ensuite obtenu par polycondensation 3 haute tem-
pérature.

En fin de polycondensation, il subsiste toujours des traces
de diéthyléne glycol (= 1 %) qui influence la cristallisation

et abaisse la température de fusion.

A l'issue de la synthése, le PET se présente sous
la forme de granulés. Avant la mise en oeuvre des films, les
granulés sont séchés et étuvés afin d'éliminer 1l'eau dont la
préseﬁce entraine la dégradation du polymére. Le film est ob-
tenu par extrusion : les granulés sont fondus afin d'obtenir
une "pdte" qui passera sous pression entre les lévres d'une
filidre, la nappe de matiére fondue étant refroidie sur un

tambour de coulée.






