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INTRODUCTION



Les objets manufacturés étant souvent soumis a des régimes
de sollicitations proches de leurs conditions ultimes d'utilisation,
il est nécessaire de comprendre et d'identifier les mécanismes
élémentaires mis en jeu, ceci pouvant se faire par le biais de
I'étude des grandes déformations de polyméres tels que les
thermoplastiques amorphes ou semi-cristallins.

D'autre part ces matériaux manifestent souvent, lors de
sollicitations uniaxiales a température inférieure a leur transition
vitreuse, un processus d'instabilité plastique conduisant a la
propagation d'une striction, jusqu'a une phase de consolidation puis
de rupture de [I'échantillon. Cette propriété présente un
inconvénient sérieux pour les procédés de formage a froid et
notamment I'emboutissage mais a trouvé un vaste secteur
d'applications industrielles avec les procédés de filage. Cela a eu
pour conséquence d'engendrer de multiples études sur ce sujet, en
particulier sur le concept du taux naturel d'étirage induit par la
striction. 1l est bien connu que le comportement des matériaux
polyméres est étroitement lié aux antécédents thermomécaniques
"mémorisés" par le matériau. Ainsi de nombreux auteurs (1,2,3,4)
ont montré que le taux naturel d'étirage, lors d'une déformation en
dessous de la température de transition vitreuse est directement
lié a la nature physique du réseau polymére formé
d'enchevétrements dont la densité est liée a des traitements
thermomécaniques préalables. Aussi est-il trés important, pour la
compréhension compléete du comportement du matériau, de
caractériser la structure moléculaire et plus particulierement
I'orientation de la phase amorphe, aprés divers traitements
thermomécaniques.

Dans ce sens des travaux réalisés au laboratoire (5) dans le
cas du polyéthylénetéréphtalate (PET) ont montré que la présence
d'enchevétrements de chaines et de cristallites dans le polymere
conduit a une véritable structure en réseau et permet au dessus de
la température de transition vitreuse l'utilisation des modeles de
I'elasticité caoutchoutique. Une méthode a été proposée pour mettre
en valeur la réponse de la phase amorphe en utilisant la théorie non
gaussienne de ['élasticité caoutchoutique. Cela a permis d'étudier



Iinfluence de la préorientation sur la déformation plastique et de
renforcer l'idée selon laquelle les enchevétrements contrdlent la
valeur du taux naturel d'étirage, l'une des hypothéses étant que,
lors de la déformation en dessous de Tg, le réseau est stable et
s'étire jusqu'a sa limite d'extensibilité (défini comme n1/2 ou n est
le nombre de segments statistiques entre enchevétrements) (6).

Afin d'étendre ces connaissances aux polymeres qui
cristallisent a [I'étirage, nous nous sommes intéressés au cas du
polyétheréthercétone (PEEK) qui présente de grandes similitudes de
comportement avec le PET bien que sa température de transition
vitreuse (145°C) et sa température de fusion (335°C) soient
beaucoup plus élevées. Nous avons d'autre part complété cette étude
par une analyse systématique des différents modéles existants
dans la littérature afin de mettre en évidence les caractéristiques
du comportement de polyméres tels que le PEEK ou le PET ainsi que
les limites de chacun de ces modeéles lorsqu'on les applique a ce
type de matériaux. Enfin nous avons étudié le comportement du
polyétheréthercétone préalablement cristallisé afin de s'affranchir
du phénoméne de cristallisation induite et de mieux cerner le rble

de la phase amorphe.

Aprés avoir présenté le polyétheréthercétone et fait quel-
ques rappels théoriques concernant les déformations homogéne et
plastique des polymeéres, nous nous intéresserons aux résultats
expérimentaux (mesure du taux de cristallinité ,biréfringen-
ce,dichroisme,force de rétraction) obtenus lors de la déformation
homogéne du matériau. Nous aborderons ensuite la confrontation
des modéles théoriques puis nous nous intéresserons a la
déformation plastique avec et sans préorientation par déformation
homogéne. Enfin nous terminerons par |'étude du polymére
cristallisé a partir de |'état vitreux.



CHAPITRE 1

GENERALITES



i ELQUES PRECISION NCERNANT LE POLYETHER-
ETHERCETONE

Le polyétheréthercétone (PEEK) est un polymeére aromatique
linéaire de structure chimique :

OO0

figure 1 : structure chimique du PEEK

C'est un thermoplastique technique déveioppé et commercia-
lisé par la société ICl (Impérial Chemical Industries) sous sa forme
semi-cristalline (nom commercial VICTREX) en granulés ou en
poudre et sous sa forme amorphe ( nom commercial STABAR) en
film de faible épaisseur. ICI propose aussi ce matériau sos forme
de composite renforcé fibres de carbone sous le nom d'APC.

Les principaux renseignements connus a ce jour sur ce ma-
tériau concernent les points suivants :
- la synthése
- la structure cristalline
- les propriétés thermiques
- les propriétés mécaniques

1 la_synthese

La premiére synthése d'un polyéthercétone complétement
aromatique remonte a 1962 mais actuellement ATTWOOD (7) de Ia
société ICl obtient les polyarylétheréthercétone de hauts poids
moléculaires a partir de la polycondensation du polyéther dans un



solvant tel que le diphénylsulfone, autorisant une température de
réaction supérieure & 300°C et donc une bonne solubilisation dans
le milieu réactionnel.

| mportement thermi

A partir de I'état amorphe le PEEK cristallise a une
température d'environ 170°C (figure 2). Le taux de cristallinité
maximum obtenu aprés un long recuit isotherme peut atteindre
environ 40%.

Sa température de transition vitreuse ainsi que sa
température de fusion se situent respectivement a 145 et 335°C
(figure 2).

La température d'utilisation en continu du PEEK est estimée
a 250°C. Le PEEK peut aussi cristalliser a partir de I'état fondu. On
obtient alors un matériau ayant un taux de cristallinité voisin de
35%, légérement plus élevé que dans le cas d'une cristallisation a
partir de l'état amorphe.

La cinétique de cristallisation du PEEK a fait I'objet de
nombreuses études (8,9,10,11) que ce soit en cristallisation
isotherme ou en cristallisation anisotherme, révélant une crois-
sance sphérolitique et une germination qui selon les auteurs est
soit initiale (9) soit intermédiaire entre initiale et sporadique (8).

Par la suite, des travaux de VELISARIS et CEFERIS (10) et de
CEBE (11) ont mis en évidence l'existence de deux régimes de
cristallisation en déterminant deux coefficients d'Avrami, phéno-
mene révélant la présence de deux processus compétitifs de
germination et de croissance.

Ce type d'étude a également permis de déterminer I'évolution
du temps de 1/2 cristallisation (cristallisation isotherme) avec Ia
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figure 2 : thermogramme du polyétheréthercétone amorphe.
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température (figure 3). On remarque une cristallisation légérement
plus rapide du PEEK par rapport au PET et un décalage en
température des domaines de cristallisation de ces deux polymeéres.

3 la_ structure cristalline

DAWSON et BLUNDELL (13) puis plus tard HAY (14) ont
montré que le PEEK cristallise dans une structure orthorombique.

L'axe ¢ de la maille comprend deux motifs phényl alors que
le motif répétitif en comporte trois.Ceci donne une structure
désordonnée dans laquelle les groupements éther et cétone sont
cristallographiquement équivalents.

Par la suite, d'autres travaux (15,16) ont établi que les
dimensions de cette structure variaient avec les conditions de
cristallisation : elles diminuent lorsqu'on augmente la tempéra-
ture de cristallisation.

4 propriétés mécani

Le PEEK présente des propriétés remarquables dans de
nombreux modes de sollicitations (flexion, traction,choc,fluage,fa-
tigue) (tableau 1). L'apport d'un renforcement fibre de verre ou
fibre de carbone lui confere une bonne rigidité jusqu'a des
températures élevées.

De plus, c'est un polymére qui présente une excellente résis-
tance aux solvants organiques puisqu'il n'est soluble a température
ambiante que dans l'acide sulfurique concentré.

Cette combinaison de propriétés permet [l'utilisation de ce
matériau, renforcé ou non, dans de nombreux domaines tels que: les
connecteurs électriques, les revétement de fils et de cébles, les
isolateurs...
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figure 3 : temps de 1/2 cristallisation du PEEK et du PET.



propriétés

STABAR K 200

|

point de fusion (°C)

densité (g/cm3)

contrainte a la rupture (23°C) (MPa)
déformation a la rupture (23°C) (%) |

VICTEX PEEK
450G

point de fusion (°C)

température de transition vitreuse(°C)
densité (g/cm3)

contrainte a la rupture (23°C) (MPa)
allongement a la rupture (23°C) (%)
allongement a la limite élastique (%)
module de flexion (23°C) (GPa)

résistance en flexion (MPa)

340
1,26
120
240

334
143
1,32
92
50
4,9
3,66
170

tableau 1 : Propriétés mécaniques du PEEK (données ICl).
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Compte tenu du co(t des composites renforcés fibres de
carbone, les applications de ce type de matériau sont actuellement
essentiellement orientées vers les domaines de ['aéronautique.

il RAPPELS THEORIQUE

1_comportement mécanigue

Selon la température a laquelle on le sollicite, le polyéther-
éthercétone (PEEK) présente deux modes distincts de déformation :

-a T > Tgun processus de déformation homogéne apparenté a
celui d'un réseau caoutchoutique.

-a T < Tg un comportement plastique caractérisé par un
seuil d'écoulement plastique, initiation puis propagation d'une
striction.

a) déformation homogene

Lors d'une déformation homogéne, la courbe contrainte-
déformation fait apparaitre trois zones caractéristiques (figure 4).

Contrainte

e e o — — —

Taux de deformation

figure 4 : courbe de déformation homogéne.

1 comportement gaussien
2 comportement phénoménologique de MOONEY-RIVLIN
3 zone de consolidation
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a.1) comportement gaussien

Le comportement gaussien est décrit par la théorie de I'élasticité
caoutchoutique. Cette théorie s'applique a un réseau tridimension-
nel formé de N chaines élastiques par unité de volume liées entre
elles par des points d'enchevétrements (noeuds physiques) et
repose sur les hypothéses suivantes :

- la distance entre extrémités de chaines au repos corres-
pond a ['écart quadratique moyen de la chaine.

- le comportement de chaque chaine du réseau est décrit par
la statistique de GAUSS.

- le principe des déformations est affine.

- la déformation est isovolumique et isoénergétique.

Cette théorie conduit a une relation entre la structure du
milieu élastique (N) et le comportement macroscopique de I'échan-
tillon (force-déformation). En déformation uniaxiale cela se traduit
par la relation :

6 = G (A2-A-1) = NKT ( A2-1-1) (1]

c = force par unité de surface a I'état déformé de I'échantillon.
A = taux de déformation A = L/Lg

G = module de cisaillement.

N = nombre de chaines élastiques par unité de volume.

k = constante de BOLTZMANN

T = température en degré KELVIN

On notera que G peut aussi s'exprimer en fonction de la
masse moléculaire entre points d'enchevétrements Mg :

RT
¢ @

p = densité du polymeére

Cette relation gaussienne permet de caractériser le
paramétre structural N ou bien Mc.
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a.2) comportement phénoménologique de MOONEY-
RIVLIN

Elle correspond a un comportement non gaussien apparais-
sant pour des valeurs moyennes du taux de déformation A. Elle ne
fait pas intervenir la structure macromolécuiaire de ['échantillon
qui est considéré comme un continuum élastique. Cette théorie
permet de rendre compte du comportement élastique du polymere a
I'aide de deux parameétres semi empiriques Cq et Co :

6 =2 (A2-A-1) (C1 + A-1C2) 3]

Le paramétre Cq correspond au module gaussien (lorsque
C2=0 on retrouve la relation gaussienne avec 2C1 = G) tandis que C»
rend compte des interactions intermoléculaires et de I'écart par
rapport a la description gaussienne.

a.3) zone des grandes déformations

Aux grandes déformations, I'écart a la description gaussien-
ne est trés significatif : il faut donc introduire un modele tenant
compte de l'extensibilité des chaines du pseudo réseau élastique.

L'analyse de KUHN et GRUN (17) conduit ainsi a la relation
suivante :

NkT

f="g— n12 [L-1(a n1/2) - 382 L-1 (1-1/2 n1/2)] (4]

ol

f = force appliqguée a I'échantillon

n = nombre de segments statistiques entre points d'enchevétre-
ments.

L-1 = inverse de la fonction de LANGEVIN
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Cette relation exprime la notion d'extensibilité limite (lors-
que XA tend vers n1/2 f tend vers [l'infini) et le fait que celle-ci

dépend étroitement de la masse molaire entre noeuds physiques.
b) déformation plastique (18)

Comme de nombreux thermoplastiques déformés en dessous
de leur température de transition vitreuse, le PEEK présente une
instabilité plastique produisant une striction qui se propage tout le
long de ['échantillon. La courbe contrainte-déformation fait alors
apparaitre cing zones caractéristiques (figure 5).

— —— ——

Force

| |
| !
! L : 5
’ :

% Allongement

figure 5 : courbe de déformation plastique.

1 zone de déformation élastique réversible.

2 seuil de plasticité ou "yield point"

3 instabilité plastique provoquant la striction.

4 propagation de la striction.

5 durcissement qui conduit a la rupture de I'échantilion.

A de trés faibles taux d'élongation, la contrainte augmente
linéairement avec la déformation qui est homogéne. Comme dans le
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cas d'un ressort, on peut modéliser ce comportement par une loi de
HOOKE :

c=Ec¢e [5]
ou

E = module dYOUNG
o = contrainte par unité de section a l'état déformé
e = déformation relative de l'échantillon : (L-Lo)/Lo

Le "yield point" correspond a un processus de déformation
qui cesse d'étre totalement élastique: le matériau commence a se
déformer plastiquement.

Le "yield point" peut étre défini comme le maximum de la
contrainte vraie et caractérise une grandeur intrinséque du
matériau. |l arrive cependant que certains polyméres ne présentent
pas de maximum sur la courbe contrainte-déformation. On définit
alors le "yield" intrinséque comme étant la limite élastique a
partir de laquelle la déformation devient permanente, par
opposition au "yield" extrinséque, correspondant au maximum de la
contrainte nominale, obtenu par la construction de CONSIDERE
(figure 8).

?V'

. e
1

figure 6 : construction de CONSIDERE.
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On appelle taux naturel d'étirage ,le taux de déformation dé-
veloppé dans la striction. Lorsque la ductilité du matériau permet
d'atteindre la phase de durcissement il peut aussi désigner le taux
de déformation a la rupture.

Le taux naturel d'étirage dans le cas des polyméres
amorphes est trés sensible au degré de préorientation c'est a dire a
I'orien-tation moléculaire de I'échantillon avant étirage.

Certains auteurs (19) considérent la déformation d'un
polymére amorphe jusqu'au taux naturel d'étirage equivalente a
celle d'un réseau caoutchoutique sollicité jusqu'a son extensibilite
limite. Celle-ci est fonction de la structure du réseau et de la
nature des segments qui le constituent.

La notion de grandes déformations est étroitement liée a
cette d'orientation.

Les approches réalisées & ce sujet reposent sur le concept
d'extensibilité limite d'un réseau polymére et conduisent a
interpréter le durcissement d'orientation en terme de réarrange-
ment macromoléculaire entre points de réticulation.

VINCENT (20) a montré que si le processus de durcissement
d'orientation est essentiellement induit par orientation des chaines
actives du réseau, il peut étre affecté par une préorientation
imposée au polymeére.

2 orientation moléculaire
a) description de l'orientation

Dans le cas général, on considére un référentiel orthogonal
fixé sur une unité structurale (maille orthorhombique dans le cas
du PEEK (14)) et on décrit son orientation par trois angles d'EULER
représentant les rotations nécessaires pour amener les axes de ce
référentiel en coincidence avec le référentiel attaché a l'échantil-
lon (figure 7).

On définit a partir de ces trois angles une fonction de
distribution d'orientation.
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figure 7 : description de I'orientation

X,Y,Z = référentiel de I'échantillon
X1,X2,X3 = référentiel de l'unité structurale.

Dans le cas d'une déformation uniaxiale,on admet ['isotropie
dans le plan perpendiculaire a I'axe de déformation et ainsi on ne
considére que l'angle ¢ entre I'axe de ['unité structurale et l'axe de

la déformation.
La fonction de distribution est alors donnée par :

f(o) =z (n + 1/2) Pp (cos @) Pn(cose) [6]
n=0 \

avec
T
Pn(cosqa) _[ f(¢) Pn(cose) sing do 7]
0
correspondant aux fonctions harmoniques d'orientation.

On n'utilise en général, pour caractériser ['orientation,que
les fonctions d'ordre les plus faibles et plus particulierement <P2>
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que l'on appelle facteur optique d'orientation ou encore fonction
d'orientation d'HERMANN.

<P3 > = 5 [8]

b) modélisations de la fonction d'orientation <P2>

b.1) modéles de déformation affine gaussien et
non gaussien

Partant de I'hypothése selon laquelle le caoutchouc naturel
est constitué d'un réseau macromoléculaire, dont la déformation
des points de jonction est affine, I'élasticité (entropique) du
matériau est décrite a partir de la théorie statistique de GAUSS a
l'aide d'un seul parameétre moléculaire: le nombre N de chaines
macromoléculaires par unité de volume. Une amélioration de ce
modele nécessite l'introduction d'un second parameétre n, nombre de
segments statistiques par chaine et prévoit un taux d'extensibilité
maximum du réseau caoutchoutique égale a n1/2.

KUHN et GRUN (17), a partir de la théorie de [|'élasticité
caoutchoutique ( équation [4]), ont déterminé la fonction d'orienta-
tion < P2 > dans le cas d'une chaine gaussienne :

1
- — (2 2.3 -1
<P2 > =g~ (A2-A71) [9]

Ces auteurs définissent une valeur maximale de la fonction
d'orientation < P2 >max correspondant a la limite d'extensibilité du
réseau n1/2 tel que < P2 >max = 1/5.

KUHN et GRUN étendent ce traitement a un réseau non
gaussien en faisant apparaitre les trois premiers termes dans le
développement en série de l'équation [4] :

(63.4+21-81-2) + 10A6+6A3-161-3) [10]

1 1
_—(f2 2.5 -1 —
<P2>= g (A2-2°1) 87503

*175n2
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Plus tard ,TREOLAR a modifié cette expression en assignant
une valeur unique,r, pour caractériser la distance entre extrémités
de chaine du réseau, plutdt que d'utiliser une fonction de distribu-
tion P(r), introduisant ainsi des coefficients plus faibles aux
différents termes du développement en série excepté le premier
terme dont le coefficient reste égal a 1/5 :

1

4,99-8%-2) p———
BAY+2A-8A )+350n3(

10A6+643-161-3) [11]

1 1
a2y
<P2>=p0(A%-A71) +75 052

avec < P2 >max = 0,268.

Ces différentes théories peuvent étre appliquées au cas de
polymeres thermoplastiques amorphes, déformés au dessus de leur
température de transition vitreuse, en considérant que les points
d'enchevétrements (ou noeuds physiques) agissent de fagon équiva-
lente aux noeuds d'un réseau réticulé.

Dans ce contexte, les travaux sur le PET (5) ont montré que
I'orientation maximale définie par < P2 >max = 0,268 était nette-
ment inférieure a celle obtenue expérimentalement (0,67).L'auteur
attribue cette différence au fait que la cristallisation induite con-
sécutive au processus d'orientation des chaines produit un mode
d'orientation dans lequel toutes les chaines actives du pseudo
réseau sont étirées et alignées dans la direction de déformation. Ce
nouveau concept nécessite de modifier les coefficients dans le
développement en série de la relation [10] de fagon a ce que la
fonction d'orientation soit proche de ['unité aux taux d'extensibilité
limite du réseau :

1
*10n2

(10A6+613-161-3) [12]

1 1
=—(32-%-1 4 -82.-2
<P2>—5n(k A (B6A%+2A-8) )+50n3

avec < P2 >max = 1 pour A tendant vers n1/2 (figure 8a).

Dans cette relation le premier terme rend compte du
comportement gaussien du pseudo réseau caoutchoutique aux fai-
bles valeurs de A : A << n1/2,
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figure 8 : représentation schématique des différents modeles
a modele affine non gaussien (n = 10)
b modeéle pseudo-affine
¢ modéle de PURVIS et BOWER (n =4)
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b.2) modéle pseudo-affine

Le mode de déformation affine de ['élasticité caoutchoutique
ne peut pas étre utilisé dans le cas des polymeres ductiles ou
semi-cristallins a matrice caoutchoutique.

En utilisant 'approche de KUHN et GRUN (17), CRAWFORD et
KOLSKY (22) proposent un mode de déformation dans lequel les axes
principaux des unités structurales subissent, lors d'une déforma-
tion uniaxiale, le méme changement de direction qu'une ligne
joignant deux points quelconques du solide.Ce modéle considére
uniquement les effets d'orientation des unités structurales induits
par la déformation de I'échantillon mais néglige tout changement
de longueur entre noeuds physiques du réseau.

Le modéle pseudo-affine, proposé par KRATKY (23) (figure
8b) a permis de calculer dans le cas d'un comportement ductile tel
gue celui de polymeres semi-cristallins a matrice caoutchoutique
la fonction d'orientation a l'aide d'un seul paramétre, k, lié au taux
de déformation par la relation k = A-3/2, tel que :

1 2+k2 3kcoslk
< P2 >=5 ( 1-k2 " (1-k2)372 ) [13]

b.3) modele de PURVIS et BOWER

Dans le but d'obtenir une approximation simple du modeéle
caoutchoutique qui puisse étre utilisé sur toute la gamme de défor-
mation, PURVIS et BOWER (24,25) ont extrapolé les calculs relatifs
au mode de déformation affine a des valeurs de A supérieures a
n1/2 en supposant :

- d'une part, que chaque chaine du réseau totalement étirée
pivote de fagon similaire a un batonnet rigide tel que cela est
décrit par le mode pseudo-affine de déformation.

- d'autre part, que les vecteurs entre extrémités de chaine
des chaines non totalement déformées continuent a s'orienter selon
le modeéle affine.
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La premiére relation liant < P2 > au taux de déformation
lorsque celui-ci est inférieur & n1/2 correspond au développement
en série de la relation de TREOLAR (21), soit :

(10A64+613-161-3) [14]

1
4,.9).8)-2
(6A4+2A-8) )+350n3

1 1
- 2.
<Po>=p -(A2-A"1) #7500z
Le second processus correspondant & A > n1/2 est décrit par
la relation :

128
<P2>—1-W [15]

avec x2 =A2/n

Cette fonction tend vers une limite < P2 >max = 1 pour A
tendant vers l'infini (figure 8c).

b.4) modele de BROWN et WINDLE

Plus récemment, BROWN et WINDLE (26) avancerent l'idée
selon laquelle il est nécessaire d'adopter une base moins restricti-
ve que l'unique relation déformation-orientation implicite dans les
modeles affine et pseudo-affine. lls proposent d'adopter une appro-
che dans laquelle la déformation & I'état caoutchoutique ou a ['état
vitreux est décomposée en une composante d'orientation (associée
a l'alignement des unités moléculaires) et une composante d'éti-
rement (associée au dépliement de la chaine macromoléculaire) :

k=onle [16]

avec
A : taux de déformation
Ao : composante d'orientation
Ae : composante d'étirement
Cette approche de la déformation des polymeéres non
cristallins est employée comme base d'un modéle de déformation
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simple appliquable a ['‘état caoutchoutique (27). L'analyse est faite
a partir d'un assemblage d'unités de forme ellipsoidale libres de se
mouvoir en rotation ou en extension mais soumises a des
contraintes résultantes d'interactions, a la fois intramoléculaires
et intermoléculaires.

BROWN et WINDLE (27) caractérisent ces deux concepts par
I'intermédiaire de deux paramétres :

- un parameétre de forme (aspect ratio) a.r lié a la géométrie
de l'unité structurale (figure 9).

figure 9 : unité structurale de forme ellipsoidale

I
a 171

a.r=
- le parameétre K représentant le degré moyen de non liberté
obtenu en divisant e nombre d'unités en deux catégories :
N* unités immobiles
No-N* unités totalement libres (Ng : nombre total d'u-
tés)

1/K = N*/Ng [18]
A partir de ces données, les auteurs (27) calculent les com-

posantes d'orientation et d'étirement ainsi que la fonction d'orien-
tation < P2 >.Les détails de ces calculs, la méthode de détermina-
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tion des parameétres a partir des données expérimentales et les
principales équations mises en jeu sont rassemblés en annexe |.

c) caractérisation de l'orientation

La simple étude d'une relation entre contrainte et déforma-
tion ne suffit pas a décrire totalement le comportement en
déformation des polyméres. IL est en effet nécessaire de caracté-
riser l'alignement des segments moléculaires résultant de cette
déformation par l'intermédiaire des fonctions d'orientation.

Diverses méthodes expérimentales permettent de préciser
I'orientation moléculaire, a savoir :

- la spectroscopie RAMAN utilisée par PURVIS et BOWER
(25) permet d'accéder aux fonctions d'orientation d'ordre 2 et 4 ( <
P2 > et < Py >).

- la diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS)
utilisée pour connaitre l'orientation de la phase cristalline comme
I'ont fait BHATT et BELL pour le PET (29) a été étendue récemment
a la caractérisation de l'orientation des polyméres amorphes (PC)
ou de la phase amorphe de polyméres semi cristallins (PET) (30).

- la biréfringence d'étirement qui repose sur la différence
de polarisabilité des segments moléculaires dans les directions
paralléle et perpendiculaire a l'axe de déformation.

- le dichroisme infrarouge qui représente le rapport
d'absorption des radiations infrarouge par les segments moléculai-
res selon les directions paraliéle ou perpendiculaire a la déforma-
tion.

- la polarisation de fluorescence

- la résonance magnétique nucléaire

- les mesures mécaniques : module sonique,module d'YOUNG
ou retrait thermique. Ces mesures ne fournissent cependant pas de
mesure précise de l'orientation.
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Dans le cadre de cette étude nous nous sommes plus
particuliérement intéressés aux mesures de biréfringence et de
dichroisme infra rouge.

c.1) biréfringence d'étirement

Les matériaux amorphes (verres, polyméres) dont la struc-
ture est essentiellement désordonnée, possédent des propriétés
optiques isotropes. Mais aprés déformation uniaxiale, ils devien-
nent anisotropes et présentent les mémes propriétés qu'un cristal
biréfringent.

Pour un échantillon subissant une déformation uniaxiale, les
polarisabilités moyennes Py et P, respectivement paralléle et
perpendiculaire a la direction de la contrainte s'écrivent :

1
Py = 33—Nn (P1+P2+P3) + 3 Nn (2P3-P1-P2) < P2(¢) > [19]

1 1
PL =3 Nn ( P1+P2+P3) - & Nn (2P3-P1-P2) < P2(¢) >

P3 : polarisabilité d'une unité structurale dans la direction de I'axe
de chaine.

P1,P2 : polarisabilité d'une unité stucturale dans les directions
perpendiculaires a I'axe de la chaine.

P2(¢p) : second ordre du polynéme de LEGENDRE

N : nombre de chaines macromoléculaires par unité de volume.

n : nombre de segments statistiques par chaines.

La relation de LORENZ-LORENTZ relie la polarisabilité du
milieu P a l'indice de réfraction :

n2z-1 M 4
22X, =3 " P A [20]

M :masse molaire de I'unité monomeére
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p : densité du polymére
A_: nombre dAVOGADRO

Ce qui permet en utilisant les approximations ny+n, = 2n et
(n/2+2) (n12+2) = (A2+2)2 d'exprimer la biréfringence d'étirement :

o1 (G2 2
21 (A2+2)2 (P3_1§(p1+p2)) < Pa(e) > [21]

An=n//-nJ_=9 =

n : indice moyen de réfraction de l'unité structurale

ou encore
2w (12+2)2
An = _g_i_;_L Nn (a1-a2) < P2(o) > [22]

(xq1-a2) : différence de polarisabilité correspondant a l'anisotropie
optique d'un segment statistique (en supposant qu'une unité
structurale est représentée par un segment statistique).

Selon la théorie gaussienne de ['élasticité caoutchoutique,
on peut écrire :

1
=— (%2.%-1
<Pa(g) > =5~ (A2-A°1)

ce qui fournit I'expression suivante de la biréfringence d'étirement

21 (f2+4+2)2
An =Z%§lg—L N (o1-ai2) (A2-A-1) 23]

on définit alors un coefficient optique ¢ par la relation :
An=cCo
o . contrainte vraie appliquée a I'échantillon

D'ou
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21 (A2+2)2
C= 45kT oy (a1-02) [24]

C'est un parameétre indépendant de la structure du polymére (N) et
de I'état de déformation du réseau gaussien (A).

Dans le cas des polyméres semi-cristallins, la biréfringence
totale s'exprime en fonction de la contribution de chacune des
phases amorphe et cristalline :

An = Aa + Ac = A°a fz (1-Xc) + A°c fo X¢ + Af [25]

A°a, A°c : biréfringences intrinséques des phases amorphe et cris-
talline. CAKMAK (31) a déterminé les valeurs suivantes :
A°a = 0,281 et A°c = 0,31
Xc : taux de cristallinité en volume
fa,fc : fonctions d'orientation des phases amorphe et cristalline
Af : biréfringence de forme qui dépend des différents indices de

réfraction entre les deux phases, de la dimension des cristallites
et du taux de cristallinité Xc. Cette contribution peut généralement
étre négligée ce qui donne :

An = A°a fa (1‘Xc) + A°C fc XC [26]

c.2) mesure de l'orientation par infra rouge
Dans le cas des polymeres ,I'absorption de radiations en in-

frarouge par les molécules s'exprime en terme d'absorbance A dé-
finie par la relation :

A = Ln(',—° (M.E)2) [27]

lo,] : intensités respectivement incidente et transmise a la
fréquence d'absorption.
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M : moment dipolaire du mode normal de vibration a la fréquence
d'absorption.
E : vecteur champ électrique du rayon incident a la fréquence
d'absorption.

Une fois défini un référentiel orthogonal (X,Y,Z) attaché a
I'échantillon observé, on peut diviser I'absorbance en trois
absorbances partielles Ax,Ay,Az (28) suivant les trois directions de
ce référentiel avec :

1
A= 5 (Ax + Ay + Az) [28]

Il est alors possible de déterminer les rapports dichroiques
reflétant les différences d'absorbances dans les différentes
directions :

ny = Ax/Ay
Rxz = Ax/Az [29]
Ryz = Ay/Az

En déformation uniaxiale (suivant I'axe Z par exemple) on a
un seul rapport dichroique :

R = Rzx = Az/Ax = Ay / AL (30]

A, = Az : absorbance mesurée lorsque le champ électrique est
polarisé paraliélement a la direction d'étirement.

A, = Ax : absorbance mesurée lorsque le champ électrique est
polarisé perpendiculairement a la direction d'étirement.

En supposant que le plan XY perpendiculaire a la direction de
déformation soit isotrope c'est a dire : Ax = Ay, l'absorbance totale
s'écrit :

]
A=3 (2AL+ Ay [31]
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Dans le cas idéal d'une orientation totale, I'axe de chaine est
confondu avec la direction d'étirement (figure 10), le rapport
dichroique s'écrit alors :

Ro = 2 cotg 20 [32]

o : angle entre le moment dipolaire du mode normal de vibration et
la direction de l'axe de chaine.

En général, l'orientation moléculaire dans les polymeéres est
partielle et la direction d'étirement fait un angle 6 avec l'axe de

chaine (figure 10). Le rapport dichroique s'écrit alors :

R = (2 cos2a + s)/(sina +s) [33]

s : parameétre d'orientation qui dépend de la fonction d'orientation
f(0).

R A

=<i

(a) (b)

figure 10 : position du moment dipolaire et de I'axe de chaine par
rapport a la direction d'étirement.

a- orientation totale

b- orientation partielle
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En cherchant alors a décrire cette fonction d'orientation on
a pu déterminer la fraction de chaines f faisant un angle 6 avec la

direction d'étirement.

Ro +2 R-1
Ro-1 * R+2

f= [34]

L'absorption en infrarouge nous permet donc d'accéder a la
fonction de distribution d'orientation f(8) qui est une mesure
indirecte du second harmonique P2 (cos6) :

1 Ro+2 R-1
P2(cos9) = > (3 c0s20 -1) = ﬁ%x Re2



CHAPTIRE 2

DEFORMATION HOMOGENE:RESULTATS EXPERIMENTAUX
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Dans ce chapitre, nous allons nous intéresser aux résultats
expérimentaux obtenus lors de la déformation homogéne (cristai-
lisation, orientation, force de retraction) qui permettront par Ia
suite une confrontation aux modéles théoriques.

| METHODES EXPERIMENTALES
1 déformation

Les éprouvettes de traction ont été réalisées a partir de
films de PEEK amorphe ( STABAR K 200 ), d'épaisseur 50 microns
fournis par la société IC] (IMPERIAL CHEMICAL INDUSTRIES ). Elles
ont été découpées a l'aide d'un emporte piece en forme d'haltére
(figure 11 ).

Q05mm bmmn__ 1.5mm

=4

' 99 0 0 000 L

N 20mm .
p 40 mm N

Y

11 mm

figure 11 : shéma d'une éprouvette de traction

On a tracé sur la surface des échantillons des traits
distants de 1,5 mm (figure 11) a l'aide d'un tampon encreur ce qui
permet de mesurer avec précision le taux de déformation.

Les essais de déformation ont été réalisés sur une machine
de table INSTRON modeéle 1026 offrant une gamme de vitesse de 0.5
a 800 mm/mn et équipée d'une enceinte thermostatée réguiée a 1
°C. La vitesse de déformation adoptée pour lI'ensemble des essais a
été fixée a 5 mm/mn de facon a obtenir une gamme de déformation
suffisamment importante.
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La déformation homogéne est effectuée a 160 °C de telle
fagon que l'on se situe au dessus de la température de transition
vitreuse (145°C) mais en dessous de la température de cristal-
lisation (170°C).

Pour la déformation plastique nous nous sommes placés a
100°C, dans des conditions analogues au cas du PET pour lequel les
études de déformation plastique (4,5,6) ont été effectuées a
température ambiante, ¢' est a dire environ 60 °C en dessous de la
température de déformation homogene(80 °C).

2__mesur X ristallinité.
a) analyse enthalpique différentielle

Les mesures de taux de cristallinité a partir de l'analyse
enthalpique différentielle ont été réalisées sur une DSC 7 PERKIN
ELMER série DELTA.

La vitesse de chauffe utilisée pour toutes les mesures a été
fixée a 20 °C/mn.

b) densité

Les mesures de densité ont été réalisées a l'aide d' un den-
simétre permettant de mesurer des densitées comprises entre
1,200 et 1,300 g/cm3- Elles s' effectuent dans de l'eau salée par du
nitrate de calcium. La densité de I'échantillon est évaluée en
considérant la densité du liquide pour lequel I'échantillon se trouve
entre deux eaux, c'est a dire ni au fond ni en surface de [|'éprouvette
de mesure.

3 __mesure de l'orientation
a) biréfringence
Les mesures de biréfringence ont été effectuées a l'aide d'un

microscope polarisant LEITZ équipé d'un compensateur
EHRINGHAUSS a lame de spath.
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b) dichroisme infra rouge

La caractérisation de I' orientation moléculaire par absorp-
tion infrarouge a été faite a I'aide d'un NICOLET 205. Ces mesures
ont été effectuées a I'Ecole Supérieure de Physique et de Chimie
Industrielle de PARIS (ESPCI) dans le laboratoire de physicochimie
structurale et moléculaire dirigé par le Professeur MONNERIE avec
l'aimable concours de Mr JASSE.

4 for rétraction

Nous avons adopté une mesure de force de rétraction a
longueur constante qui permet de mettre en évidence la
déformation réelle des chaines actives du réseau.

L'appareillage prévu a cette effet comporte trois parties
(figure 12):

- une machine de traction

- un systéme de chauffe assuré par un jet d'air
chauffé a 160°C (au dessus de la température de transition
vitreuse du PEEK (145°C) mais en dessous de sa température de
cristallisation (170°C). La zone de I'échantillon a chauffer est
placée dans le flux d'air chaud a l'aide d'une tuyére a la hauteur de
la sonde de régulation et du thermocouple de mesure.

- un systeme de mesure de la force de rétraction
formé d'une cellule INSTRON de 5 kgf.

Un enregistreur SEFRAM a deux voies permet de caractériser
simultanément, en fonction du temps, la force de rétraction et la
température de I'échantillon.

II_CRISTALLISATION SOUS ETIREMENT

La cristallisation des polyméres induite par leur
déformation est un phénoméne communément observé et qui a fait
I'objet de nombreuses recherches. Les principales circonstances
pouvant provoquer cette cristallisation sont les suivantes:
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figure 12 : machine de rétraction
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- étirage d'un polymére amorphe a l'état vitreux
(comportement ductile)

- étirage d' un polymére réticulé a l'état caoutchouti-
que.

- cisaillement des polymeres linéaires a ['état fondu .

En général, la cinétique de cristallisation et la texture cris-
talline formée sont différentes de celles obtenues lors d'une cris-
tallisation thermique.

Une cristallisation induite par déformation a déja été
observée sur le PEEK et évoquée par des travaux sur le cisaillement
du polymeére a I'état fondu (32). lis ont montré que :

- le temps d'initiation de la cristallisation diminue
de fagon significative par application d'une déformation pendant la
cristallisation isotherme.

- la morphologie de I'échantillon cisaillé est un
mélange de phases amorphe et cristalline ou les cristallites sont
étirés puis alignés dans la direction de cisailiement.

- l'énergie d'activation de la cristallisation est
beaucoup plus faible dans le cas de la cristallisation induite par
rapport & une cristallisation isotherme.

Dans cette étude, la cristallisation induite s'apparente a
celle qui se produit lors de la déformation d'un polymére réticulé, a
I'état caoutchoutique. Nous avons en effet un matériau amorphe
pour lequel la présence d'enchevétrements correspond a un réseau
polymére déformé au dessus de la température de transition
vitreuse.

La cristallisation induite a été observée par l'intermédiaire
de mesures du taux de cristallinité par analyse enthalpique
différentielle (AED).

Le thermogramme du polyétheréthercétone amorphe (figure 2
chapitre 1) fait apparaitre :

- un saut de capacité calorifique correspondant a la
température de transition vitreuse, a Tg=145°C.

- un exotherme de cristallisation a Tc=170°C.

- un endotherme de fusion a Tf=335°C.
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Lorsqu'on mesure les surfaces sous le pic de cristallisation
et sous le pic de fusion, on s'apergoit que |'énergie correspondant
au pic de cristallisation ne représente environ que 71% du pic de
fusion. Or ces deux surfaces devraient étre égales, puisque l'échan-
tillon isotrope est amorphe et qu'aucune réaction chimique n' a eu
lieu en cours d'analyse. Selon certains auteurs (33,34) qui ont
observé des phénoménes semblables dans le cas du PET, il y aurait
au cours de la montée en température entre les pics de
cristallisation et de fusion une cristallisation thermique liée a un
perfectionnement des cristallites, par un processus continu de
fusion-recristallisation.

Par ailleurs, des cas similaires ont été observés pour le
polyétheréthercétone ou la cristallisation isotherme induit un
dédoublement du pic de fusion faisant I'objet de deux hypothéses:

- le matériau posséde plusieurs morphologies
cristallines différentes (35).

- lors de la montée en température, il se produit un
phénomene de fusion-recristallisation (36,37,38,39,40).

D'autre part, CHENG et al (41) ont analysé le phénoméne de
dédou-blement du pic de fusion en considérant une interférence des
deux hypothéses précédentes.

Lors du processus de fusion-recristallisation, a température
donnée, les cristaux seraient formés par un amalgame de cris-
tallites proches de leur température de fusion, et instables a des
températures immédiatement supérieures, et des cristallites a
limites de stabilité plus élevées (jusqu'a la fusion du polymére par
exemple). Les cristallites imparfaits fondraient a cette tempéra-
ture critique inférieure a la température de fusion du matériau,
pour former ensuite des cristallites de meilleure stabilité ther-
mique, a plus haute température.

Ce phénoméne de fusion-recristallisation pendant la montée
en température peut permettre d' expliquer le taux de cristallinité
non nul de I'échantillon isotrope lorsqu'il est mesuré par AED.

Aussi afin de vérifier la structure amorphe du polymére a
I'état isotrope, nous avons effectué des mesures de densité .

Dans le cas du polyétheréthercétone, on connait bien Ia
densité de la phase amorphe : dz=1,264 g/cm3(14,36).Par contre, il
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existe des divergences de résuitats en ce qui concerne la densité
de la phase cristalline. Par extrapolation au polymere 100%
cristallin de la courbe Xc=f(d) (Xc étant déterminé par WAXS),
BLUNDELL et OSBORN (4) trouve une densité égale a 1,400 g/cm3,
alors que HAY et al (36), par une méthode similaire, proposent
dc=1,378 g/cm3. D'autres auteurs (15,16) suggérent que la densité
de la phase cristalline doit varier entre 1,367 et 1,410 g/cm3
selon la température de cristallisation du polymére. Cette
variation provient d'une modification du volume de la maille
cristalline avec la température de cristallisation. Plus la
température de cristallisation est faible, plus la densité de la
phase cristalline est faible. Ici la cristallisation s'effectuant a la
température de déformation, c'est a dire a 160°C, qui est une
température de cristallisation trés faible, nous prendrons
d¢=1,367 g/cm3.

Les mesures de densité effectuées sur les films non étirés
en provenance de ICI révelent bien I'état amorphe du polymere
puisque celle-ci est en effet inférieure a 1,264 g/cm3, ICI
proposant pour sa part une valeur de 1,26 g/cm3.

Le calcul du taux de cristallinitt a partir de mesures
d'analyse enthalpique différentielle, s'effectue a l'aide des enthal-
pies de transition :

X AHf-AHc 35
C= AHCf [ ]

avec:
AHf : enthalpie de fusion du polymére (en J/g)
AHc : enthalpie de cristallisation du polymére (en J/g)
AH°f : enthalpie de fusion du polymere supposé étre a ['état
totalement cristallin ( AH°f (PEEK) = 130 J/g (36)).

On accéde ainsi a la fraction massique de cristal
transformée en fonction du temps; par la suite nous aurons besoin
d'un taux de cristallinité en volume qui s'écrit:
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avec:
da : densité de la phase amorphe (da=1,264 g/cm3)
dc : densité de la phase cristalline (dc= 1,367 g/cm3)

L'allure de la variation du taux de cristallinité en volume en
fonction du taux de déformation A est représentée figure 13a.
Quelque soit le taux de déformation, le taux de cristallinité calculé
par mesure de densité selon la relation:

d-dg

=dc'da
reste inférieur a celui déterminé par AED (figure 13b). Ces résul-
tats, conformes a ceux publiés par d'autres auteurs (42) accrédi-
tent I'nypotheése qu'un phénoméne de fusion-recristallisation se
produit lors de la montée en température de I'échantillon.

Cependant l'observation des spectres infrarouge réalisés sur
des films amorphes puis sur des films cristallisés a 170°C montre
que certaines bandes caractéristiques de la phase cristalline
(figure 14) sont présentes sur le spectre du polymére amorphe
(figure 15). Par exemple, la bande & 968 cm-1 que NGUYEN et
ISCHIDA (43,44) n'observent pas pour le polymere amorphe et qu'ils
voient apparaitre pour le polymére cristailisé est présente sur le
spectre du polymeére d'origine (figure 15).

En conclusion, si on ne peut pas nier que le taux de
cristallinité mesuré par analyse enthalpique différentielle soit
surévalué a cause d'un éventuel phénomene de fusion-
recristallisation, on ne peut pas non plus affirmer que le polymére
non étiré soit totalement amorphe comme semblent le montrer les
mesures de densité.

Nous verrons par la suite que I'utilisation de 'une ou l'autre
méthode n'a pas une influence primordiale dans la détermination
des parametres qui nous intéressent pour la poursuite de cette
étude et que nous avons donc choisi d'utiliser le calcul du taux de
cristallinité par AED.

Xc [37]
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11} RIENTATION
1_biréfringence d'étirement

La biréfringence optique ,directement proportionnelle au
second ordre du polynéme de LEGENDRE < P2 >, est la méthode la
plus connue de détermination de [I'orientation; le principal
inconvénient de cette méthode résulte de la nécessité d'attribuer
au matériau la biréfringence intrinséque correspondant aux chaines
totalement orientées dont [I'évaluation est souvent difficile,
particulierement dans le cas de la phase amorphe. Elle permet
cependant d'établir une corrélation entre I'orientation a [|'échelle
moléculaire et le caractére macroscopique de la déformation.

Les mesures sont effectuées sur des éprouvettes refroidies
trés rapidement sous tension, jusqu'a la température ambiante,
pour limiter les effets de désorientation moléculaire.

La figure 16 représente les variations de la biréfringence
d'étirement du PEEK en fonction du taux de déformation A. On
remarque que l'augmentation rapide de la biréfringence en tout
début de déformation (A<1;1) est suivie d'une stabilisation de
l'orientation (pour 1,1< A <1,6 ) due,on le verra par la suite, & un
désenchevétrement des chaines amorphes. Cette stabilisation est
suivie d'une augmentation de la biréfringence (pour A>1,6)
caractéristique d'une cristallisation induite par orientation des
chaines.

2 dichroisme infrar

Nous avons exploré une région spectrale comprise entre 550
et 1100 cm-1 correspondant au domaine de vibration des liaisons
aromatiques C-H. Les raies caractéristiques utilisées dans cette
étude sont marquées sur la figure 17. Certaines sont attribuées de
facon spécifique a la phase cristalline (965 cm-1 (43, 44), 625 cm-
1 (45) et 956 cm-! (45)) tandis que d'autres traduisent l'orienta-
tion & la fois des zones amorphes et cristallines (1012 cm-1 (43,
44), 680 cm-1(45), 950 cm-1 (45)).
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Pour chaque échantillon deux spectres ont été enregistrés (le
champ électrique E étant soit paralléle soit perpendiculaire a l'axe
de déformation) permettant le calcul des absorbances Ay et AL et
ainsi du rapport dichroique R=A; /A, .

La variation de R avec le taux de déformation pour les
différentes raies est représentée sur les figures rassemblées en
annexe |l.

Pour toutes les bandes précisées sauf celle 4 680 cm-1. on
note une variation trés nette du rapport dichroique, R, qui confirme
la variation d'orientation observée par biréfringence. En effet,
com-me dans le cas de la biréfringence d'étirement, le rapport
dichroizque R reste sensiblement constant pour les faibles taux de
défor-mation (A<1,7) puis subit une augmentation rapide lors de la
cristallisation induite.

La bande & 680 cm-1 présente un comportement plus
singulier puisque le rapport dichroique R ne subit aucune variation
notable avec A, ce qui signifie que cette raie correspond a des
liaisons se situant a un angle mort (54°) par rapport a l'axe de
chaine.

Le calcul des fonctions d'orientation amorphe, fa, cristalline
, fc, ou globale, < P2 >,nécessite de connaitre le parameétre intrin-
séque du polymere, Ro, lié a 'angle entre le moment de transition
et l'axe de chaine. Cela passe nécessairement par la détermination
de l'axe de chaine. Par analogie avec le polyphényléneoxyde (PPO),
JASSE (45) a déterminé un axe de chaine (figure 18) faisant un
angle de 30° avec le moment de transition, impliquant une valeur

Ro=6.
0
[ 2 2

7 \
) \O"‘©
axe de chaine

figure 18 : axe de chaine du PEEK
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Cela nous a permis d'utiliser les raies & 1012 et 950 cm-1
traduisant l'orientation des phases amorphe et cristalline et les
raies a 965, 625 et 956 cm-1 caractéristiques de l'orientation de
la phase cristalline pour déterminer la fonction d'orientation
globale < P2 > et la fonction d'orientation cristalline f;. Les
résultats sont rassemblés dans les tableaux 2 et 3. Les différentes
raies donnent des résultats tout a fait comparables.

Les fonctions d'orientation globale < P2 > obtenues par
dichroisme ont été comparées a celles que l'on peut déduire a partir
de la biréfringence, An, selon la relation:

An =ANmax < P2 > [38]

avec
Anmax . birefringence intrinséque correspondant a des chaines

totalement étirées.

Anmax (& A donné) = Xc(A) A°c + (1-Xc(A)) A°a
(A° = 0,31, A°a = 0,281 (31) )

La comparaison entre les mesures de birefringence et d'infra
rouge , en accord trés satisfaisant, atteste du bon choix de l'axe de
chaine.

Lorsqu'on cristallise sous étirement un réseau polymeére
amorphe, l'axe ¢ des cristallites tend & s'orienter dans le sens de
I'étirement. Cette orientation devient de plus en plus parfaite
lorsqu'on augmente la déformation.GAYLORD (46) a expliqué cette
orientation cristalline en considérant que la force thermodynami-
gue conduisant un polymére semi cristallin @ minimiser son énergie
libre de cristallisation est un facteur dominant de la determination
de l'orientation des cristaux formés par cristallisation induite sous
étirement. I a pu estimer ainsi la fonction d'orientation cristalline
en fonction du taux de déformation A, a savoir :

1 3A3
c=2Gns"

1) [39]
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A < P2>(950) | < P2 > (1012) < Po>
biréfringence

1,21 0,06 0,06 0,05
1,37 0,10 0,05 0,08
1,63 0,16 0,17 0,13
1,72 0,09 0,07 0,07
1,85 0,22 0,19 0,27
2,07 0,46 0,43 0,37
2,27 0,48 0,42 0,38
2,81 0,59 0,57 0,47
3,43 0,67 0,63 0,53

tableau 2 : variation de ['orientation globale avec le taux de
déformation.

A fc (625) fc (956) fc (965)
1,21 0,08 0,10 0,16
1,37 0,09 0,12 0,19
1,63 0,18 0,25 0,25
1,72 0,12 0,10 0,17
1,85 0,18 0,41 0,44
2,07 0,32 0,62 0.65
2,27 0,38 0,68 0,66
2,81 0,62 0,65 0,66
3,43 0,74 0,66 0,69

tableau 3 : variation de l'orientation cristalline avec le taux de
déformation.Mesure de dichroisme.
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Nous avons porté sur les figures 19a et19b les variations de
la fonction d'orientation cristalline obtenues respectivement,
expérimentalement par mesures de dichroisme et a partir de la
relation de GAYLORD. Dans le cas du PEEK, la fonction d'orientation
cristalline est plus faible que ce que prévoit la théorie de GAYLORD,
quelque soit le taux de déformation.

En fait, 'orientation cristalline peut ne pas étre effective
des le début de la déformation. Aussi avons nous tracé la fonction
de GAYLORD en prenant l'origine au début de la cristallisation
induite (A = 1,6) (figure 19c). On obtient alors une fonction d'orien-
tation cristalline trop faible en début de déformation, ce qui laisse
a penser que l'orientation cristalline débute pour un taux de
déformation intermédiaire entre 1 et 1,6. On peut déterminer ce
début d'orientation en tragant la fonction de GAYLORD passant par
le point singulier : A = 1,6 fc = 0,3. Ce point correspond au début de
la cristallisation induite, I'orientation cristalline étant a cet
instant égale a 0,3 d'aprés les mesures de dichroisme. Cette
fonction de GAYLORD a alors pour origine A = 1,28 (figure 19d) et
simule bien le comportement de la phase cristalline en début de
déformation. Cependant, quelquesoit la fonction de GAYLORD utili-
sée, l'orientation cristalline du PEEK s'écarte des valeurs théori-
ques et atteint un maximum situé a 0,7 pour A>2 (figure 19a).
D'autres auteurs (47) ont également observé cet effet de saturation
de la fonction d'orientation cristalline, mesurée par rayons X dans
le cas de films amorphes et d'échantillons semi-cristallins étirés
respectivement a 154 et 310°C. lls atiribuent cette faible valeur
de fc a la présence d'une contribution amorphe dans le calcul de
I'orientation due au fait que les plans (110) et ( 200) utilisés pour
cette determination se situent dans le domaine du halo amorphe du
polymere.

Afin de vérifier cet effet de saturation de la fonction d'orientation
cristalline pour A > 2, nous avons effectué des mesures de
diffractions RX (WAXS) sur des éprouvettes étirées a des taux de
déformation A =2 et A = 3,7. Les clichés des figures 20 et 21
présentent dans les deux cas des taches de tailles équivalentes
prouvant que les fonctions cristallines ont des valeurs voisines
pour ces deux taux de déformation. Ainsi l'orientation des domaines



47

—>
(_T‘h
!
'
|
T a
0

—
!

&)
N
L

Fonction d'orientation cristalline.

-

1 2 3 L
Taux de deformation

figure 19 : variations de la fonction d'orientation cristalline avec le
taux de déformation

aGAYLORD

b mesures de dichroisme

c GAYLORD translaté en début de cristallisation

d GAYLORD intermédiaire



48

figure 20 : cliché de diffraction du PEEK étiré a 160°C (A = 2).

figure 21: cliché de diffraction du PEEK étiré a 160°C (A = 3,7).
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cristallins reste sensiblement constante pour des valeurs de A
supérieures a 2.

Les déterminations de la fonction d'orientation cristalline f¢
et de la fonction d'orientation globale < P2 > permettent d'accéder a
la fonction d'orientation de la phase amorphe selon la relation :

< P2 > = Xc fc+ (1- Xc) fa [40]

Les résultats sont rassemblés dans le tableau 4.

A <P2> Xc (AED) fc fa
1,21 0,064 0,068 0,123 0,063
1,37 0,076 0,072 0,132 0,072
1,63 0,165 0,081 0,228 0,159
1,72 0,079 0,090 0,165 0,070
1,85 0,211 0,142 0,424 0,176
2,07 0,442 0,265 0,626 0,376
2,27 0,442 0,300 0,673 0,343
2,81 0,578 0,335 0,643 0,545
3,43 0,646 0,345 0,695 0,620
tableau 4 : fonction d'orientation amorphe déterminée par
dichroisme.

On peut également coupler les mesures d'orientation
cristalline par infrarouge avec les mesures de biréfringence de
I'échantillon pour accéder a l'orientation de la phase amorphe. En
effet, on sait dans le cas des polyméres semi cristallins exprimer
la biréfringence totale en fonction de la contribution de chacune
des phases amorphe et cristalline (formule [25] chapitre 1 ). Ce qui
permet de calculer la fonction d'orientation de la phase amorphe :

¢ An-A°c f¢ Xc
27 A%a (1-X¢)

[41]
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Les résultats sont rassemblés dans le tableau 5.

A AN Aa/i -Xc fa fa
A°a=0,281 | A°a = 0,356
1,21 0,022 0,021 0,075 0,059
1,37 0,027 0,026 0,093 0,073
1,63 0,039 0,036 0,128 0,101
1,72 0,056 0,056 0,199 0,157
1,85 0,077 0,068 0,242 0,191
2,07 0,124 0,099 0,352 0,278
2,27 0,147 0,121 0,431 0,340
2,81 0,193 0,190 0,676 0,534
3,43 0,244 0,259 0,922 0,728

tableau 5 : détermination de la fonction d'orientation amorphe a
partir de la biréfringence de I'échantillon.

Dans ce cas, on obtient des valeurs de la fonction d'orienta-

tion de la phase amorphe étonnamment élevées, particulierement en
fin de déformation ou elles deviennent supérieures aux fonctions
d'orientation cristalline. Cela peut provenir de la valeur attribuée a
la biréfringence intrinséque de la phase amorphe.
CAKMAK (31) a déterminé expérimentalement la valeur de la
biréfringence intrinséque de la phase cristalline A°c=0,31 mais
s'est contenté de calculer la biréfringence intrinséque de la phase
amorphe a partir de cette donnée expérimentale par la relation :

Aa = 22 [42]
Pc

avec
pa : densité de la phase amorphe (pa = 1,264 g/cm3)
pc . densité de la phase cristalline (pc = 1,392 g/cm3)
ce qui lui a permis d'obtenir A°a = 0,281.

On peut penser que cette valeur est faible étant donné que pour
certains polymeéres tels que le PET, on attribue a la phase amorphe
une biréfringence intrinséque supérieure a celle de la phase
cristalline (A°a = 0,275 et A°c = 0,22 pour le PET). La
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détermination de la fonction d'orientation amorphe a partir des
mesures de dichroisme permet d'estimer la valeur A°a qui serait en
accord avec les données expérimentales de biréfringence, a savoir
A°a = 0,356, valeur légérement supérieure a A°c = 0,310 (31). On
obtient en utilisant cette valeur un accord acceptable entre
mesures de dichroisme et mesures de birefringence (tableaux 4 et
5).

Nous verrons dans le paragraphe V le choix suivi pour les
fonctions d'orientation et les raisons qui ont motivé ce choix.

IV FORCE DE RETRACTION

La force de rétraction se développe lorsqu'un échantillon
étiré subit un programme de chauffe rapide a partir de [I'état
vitreux, ce qui a pour effet de libérer au voisinage de la transition
vitreuse toutes les contraintes accumulées dans ['‘échantillon lors
de ses divers traitements thermomécaniques.

L'échantillon est porté a une température supérieure a
150°C en quelques secondes (figure 22) ce qui a pour conséquence
de limiter sensiblement les effets de relaxation de chaines.

Les courbes relaxation-temps présentent en général trois
zones caractéristiques (figure 23) :

- la premiére correspond a une force de compression
développée par la dilatation de ['échantillon.

- la seconde est celle qui fait apparaitre un pic de
retraction dont I'amplitude dépend du taux de déformation ainsi que
de la section avant rétraction de I'échantillon.

- la troisieme traduit les variations des forces
intermoléculaires entre chaines du réseau qui se développent aprés
passage de la transition vitreuse (relaxation, cristallisation sous
étirement).

On retrouve dans le cas du PEEK ces trois zones
caractéristiques excepté dans le cas de films trés étirés ou la
premiére partie n'existe plus (figure 23). On peut expliquer ce
phénoméne par certaines observations de LEE (47) ou de CHOY (42)
qui ont mesuré un coefficient de dilatation négatif pour des
échantillons de PEEK amorphes et semi cristallins ayant un taux de
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déformation élevé. Ce phénomeéne est généralement observé dans le
cas de polymeres trés cristallins pour lesquels, a taux de déforma-
tion A suffisamment élevé, les lamelles cristalliines se séparent en
blocs cristallins alignés suivant la direction de déformation et
reliés par des ponts intercristallins. Ceux-ci ayant un module axial
élevé empéchent les régions amorphes adjacentes de se dilater
.Lorsque A augmente, la proportion de ces ponts augmente ce qui
donne lieu a des contraintes plus sévéres sur les régions amorphes.
La valeur du coefficient de dilatation approche alors celle du
polymére totalement cristallin, généralement négative. Dans notre
cas ou le polymeéere est peu cristallin, ce sont les chaines amorphes
trés étirées qui jouent le réle de ponts cristallins.

La figure 24 représente les variations de la contrainte de
rétraction avec le taux de déformation. Pour A < 1,6 la contrainte de
rétraction, o, varie trés faiblement autour de 1 MPA; ce résultat
est en accord avec l'invariance de l'orientation moléculaire déja
observée dans cette zone de déformation. Cette zone est suivie
d'une forte augmentation de o, liée a la cristallisation du polymeére
sous étirement.

V DETERMINATION DE LA CONTRIBUTION DE LA PHASE
AMORPHE A L'ORIENTATION : INFLUENCE DES PARAMETRES

MOLECULAIRE

La suite de cette étude est consacrée a une comparaison des
résultats expérimentaux avec les modeéles théoriques exprimant la
variation du second ordre du polynéme de LEGENDRE < P2 > en
fonction du taux de déformation,dans le cas de polyméres amorphes.
Ces résultats expérimentaux donnent accés a la biréfringence
totale due aux contributions des phases amorphes et cristallines du
polymeére. |l faut donc calculer la contribution de la phase amorphe
a l'orientation.

On a vu que la biréfringence totale, An, s'exprime en fonction de
chacune des phases amorphe (Aa) et cristalline (Ac) en présence par
la relation:

An =Aa + Ac = A°a fa (1-X¢) + A°C fe X¢
d'ou la contribution de la phase amorphe a l'orientation:
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An-A°c fc Xc
1-X¢

Aa/(1 'Xc) = =A°a f3 [43]

Divers paramétres peuvent intervenir dans cette détermination.

! istallinits

Précédemment ( chapitre 2 1l) nous avons mentionné le
probléme d'une certaine incertitude quant a la détermination du
taux de cristallinité, selon la méthode expérimentale retenue, a
savoir l'analyse enthalpique différentielle ou les mesures de
densité (figure 13). Par souci de comparaison, nous avons calculé le
rapport, Aa/(1-X¢), dans les deux cas (AED ou densité) (figure 25),
ce qui nous a permis de constater le peu d'influence du choix de la
méthode de mesure sur la caractérisation de la contribution de la
phase amorphe a l'orientation.

Dans ce contexte, nous avons retenu les mesures effectuées
par AED pour la détermination du taux de cristallinité.

ri ion _cristalli

Les valeurs de la fonction d'orientation cristalline different
selon que l'on utilise le modéle de GAYLORD ou les mesures de
dichroisme infrarouge. Nous avons vu (chapitre 2,1l11.2) qu'en
prenant pour origine A = 1,28 pour la fonction de GAYLORD,celle-ci
simulait bien le comportement de la phase cristalline en début de
déformation.

Nous avons tracé sur la figure 26 le rapport Aa/(1-X¢) en
fonction de A dans les deux cas, a savoir fc selon GAYLORD en
prenant pour origine A = 1,28 et fc mesurée par dichroisme. On
observe une dispersion des résultats plus importante que dans le
cas des mesures de taux de cristallinité notamment pour des taux
de déformation élevés ol la contribution de la phase amorphe a
I'orientation, Aa/(1-X¢), calculée a partir des mesures de
dichroisme infrarouge est plus élevée que dans le cas de la fonction
de GAYLORD. Cependant, étant donné la fiabilité des résultats de
dichroisme infra rouge concernant l'effet de saturation de la
fonction d'orientation cristalline pour A > 2 (cf chapitre 2, 111.2),
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nous avons utilisé les mesures expérimentales plutét que le modéle
de GAYLORD qui, bien que vérifié par de nombreux polymeéres, n'en
est pas moins un modeéle théorique.

La détermination de la contribution de la phase amorphe a
l'orientation s'est donc faite en utilisant le taux de cristallinité
mesuré par AED et la fonction d'orientation cristalline déterminée
par dichroisme (tableau 6).

A Xc(exp) | Anx 103 | fc (exp) | Ac x 108 | Aax103/1-X¢
(exp) (calculé) (calculé)
1,08 0,064 14 0,04 1 14
1,15 0,066 20 0,08 2 20
1,24 0,068 23 0,12 3 22
1,34 0,072 27 0,17 4 25
1,43 0,074 30 0,22 5 27
1,55 0,078 34 0,27 7 30
1,63 0,080 39 0,31 8 34
1,76 0,098 64 0,37 11 58
1,85 0,144 77 0,40 18 69
1,94 0,196 104 0,43 26 97
2,04 0,252 121 0,47 37 113
2,26 0,292 144 0,52 47 137
2,30 0,296 156 0,53 49 153
2,45 0,310 164 0,57 55 158
2,63 0,323 179 0,60 60 176
2,74 0,328 185 0,62 63 181
2,83 0,330 195 0,64 65 193
2,95 0,331 203 0,65 67 204
3,06 0,332 202 0,66 68 201
3,12 0,334 216 0,67 69 220
3,24 0,336 225 0,68 71 232
3,35 0,338 220 0,69 72 223
3,40 0,339 242 0,69 73 256
3,56 0,341 255 0,70 74 275
3,60 0,342 236 0,71 75 244
3,72 | 0,344 250 0,71 76 266
3,93 0,346 259 0,71 76 280

tableau 6 : détermination de la contribution de la phase amorphe a
I'orientation.
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nité déterminé par AED).
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Par ailleurs,nous opterons, dans toute la suite de cette
étude, pour une valeur de la biréfringence intrinséque de la phase
amorphe égale a A°a = 0,356.



CHAPITRE 3

CONFRONTATION DES RESULTATS AUX MODELES THEORIQUES
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l MPORTEMENT GA IEN. PARAMETRES MOLECU-
LAIRES

La théorie statistique de I'élasticité caoutchoutique
(chapitre | équation [1]) et le modéle développé par KUHN et GRUN
(chapitre | équation [19]) prévoient une variation linéaire de la
contrainte o et de la biréfringence An (ou Aa/(1-Xc) pour les semi-
cristallins) en fonction du paramétre gaussien (A2-A-1).

Dans le cas présent,la représentation gaussienne de o et
Aal/1-X¢ en fonction de (A2-A-1) (figure 27) révéle un écart a la
linéarité que I'on peut expliquer par une augmentation progressive
de la masse molaire, Mg, des chaines du réseau. En d'autres termes,
lorsque le taux de déformation, A, augmente, le nombre de segments
statistiques, n, entre noeuds physiques adjacents augmente jusqu'a
la rupture de I'échantillon.

Dans le cadre de cette étude, la variation de o avec (A2-A-1)
n'existe que sur une trés petite zone de déformation. Cependant,
malgré la difficulté a tracer la pente de la courbe a l'origine,on a
pu déterminer un module gaussien, G, permettant d'évaluer les
parametres moléculaires tels que le nombre de chaines élastiques
par unité de volume, N, la masse molaire entre points d'enchevétre-
ments, M, liée au nombre d'unités monoméres Nj.

En effetla détermination du module gaussien, G, permet de
caractériser N par lintermédiaire de la relation :

G = NkT [44]
avec
k : constante de BOLTZMAN
T : température en KELVIN

Mais le module gaussien peut aussi s'exprimer en fonction de

M¢ (chapitre | relation [2]). Ce qui permet d'exprimer Mc en fonction
de N:

= PX

Me == [45]

avec
p : densité du polymére (p=1,264 g/cm3(11,30) pour le PEEK )
A_: nombre dAVOGADRO
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figure 27 : représentation gaussienne du comportement du PEEK
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Connaissant M on accéde a Ny par l'intermédiaire de la
masse molaire d'une unité monomére M = 288 g/mol. Les résultats
sont rassemblés dans le tableau 7.

parameétres moléculaires
G (MPa) = 0,817
N (M-3) = 1,37 1026

Mc (g/mol) = 5557
Ni{= 19,3

tableau 7 : paramétres moléculaires du PEEK

Les valeurs obtenues sont du méme ordre de grandeur que
dans le cas du PET pour lequel, pour des échantillons de masse
molaire Mp = 25000 g/mol,on a déterminé un nombre de chaines par
unité de volume N = 1,95 1026 m-3 et une masse entre
enchevétrements voisine de 4000 g/mol (5).

Contrairement aux prévisions théoriques, la variation de
Aa/1-X¢ en fonction de (A2-A-1) ne permet pas de faire apparaitre
une variation linéaire car le désenchevétrement des chaines qui
s'initie dés le début de la déformation a pour effet de stabiliser
I'orientation. On observe un comportement similaire dans le cas du
PET pour des masses molaires moyennes M, faibles (Mh<18000
g/mol) (48). En effet, une faible masse molaire réduit le nombre de
chaines actives du réseau augmentant ainsi la masse molaire
apparente entre points d'enchevétrements.

La contribution de la phase amorphe a l'orientation, Aa/1-Xg,
est liée a la contrainte, o, par lintermédiaire du coefficient opti-
que, ¢, tel que :

Aa/(1-Xg) =C o [46]

On observe une variation linéaire de la contrainte de rétraction
avec Aa/(1-X¢)(figure 26) sur pratiquement tout le domaine de dé-
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figure 28 :Variation de la biréfringence avec la contrainte de rétrac-
tion. Détermination du coefficient optique.
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formation, excepté pour de faibles taux de déformation. En début de
déformation on assiste, en effet, & une augmentation de l'orienta-
tion sans pour autant enregistrer de variation notable de la con-
trainte de rétraction. Cela a pour conséquence une variation liné-
aire de Aa/(1-X¢) qui ne passe pas par l'origine.

On peut attribuer ce phénoméne aux extrémités de chaines qui
s'orientent les premiéres mais n'ont pas d'effet mécanique. Nous
avons en effet évalué la masse entre enchevétrements du PEEK a
5500 g/mol environ et on sait d'autre part que sa masse molaire
moyenne Mn est de l'ordre de 10000 a 15000 g/mol, ce qui conduit a
un petit nombre d'enchevétrements par chaine (2 a 3) d'ou dans de
telles conditions, l'importance des extrémités de chaines.

Nous avons ainsi évalué le coefficient optique ¢ :
c=44103 (MPa)1
coefficient du méme ordre de grandeur que dans le cas du PET pour
lequel on observe cependant une variation linéaire passant par
I'origine et un écart par rapport a cette linéarité pour des taux de
déformations élevés (A > 2,5) (48).

Cette détermination nous permet d'accéder a l'anisotropie
optique d'un segment statistique par l'intermédiaire de la relation
[24] du chapitre |, a condition de connaitre l'indice moyen de
réfraction du PEEK.

Une étude effectuée par KUMAR ANDERSON et ADAMS (49) fournit
une mesure de la polarisabilité de la chaine suivant trois
directions (a,b,c) (figure 29) aga,ap,0c :

ag = 3,38 10-23 ¢cm3

op = 2,31 10-23 ¢m3

oc = 4,02 10-23 ¢cm3
Ceci permet d'acceder a la polarisabilité moyenne o de la chaine et
par la relation de LORENTZ-LORENZ (relation [16] chapitre |) a
'indice moyen de réfraction :

Og+0b+0¢

3 = 3,24 1023 cm3

o =

ce qui donne n = 1,637.



c=—=0 c==0

(1O)

figure 29 : Définition des axes a, b, c utilisé par KUMAR et
ANDERSON (49).

d'ou l'anisotropie optique d'un segment statistique :
(x1-a2) = 1,408 10'23‘cm3

L'anisitropie optique d'une unité monomeére peut étre déduite
des calculs des polarisabilités de la chaine ag,0p,0¢ :

g +a :
(@t-a2)o = og - 50 = 1,175 1023 cmd

ce qui nous donne le nombre d'unités monoméres par segment
statistique N2 :
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Cette valeur semble faible par rapport au cas du PET pour lequel on
avait 3,9 unités monomeres par segment statistique (5) mais que
l'on peut expliquer en considérant qu'une unité structurale ne
représente pas une unité monomeére mais plutét un groupement
phényl. Ce qui fait que le nombre d'unités structurales par segment
stastistique N'2 est trois fois plus grand :
N'2 = 3,6
et ainsi du méme ordre de grandeur que pour le PET.

I MODELE AFFINE NON GAUSSIEN

Inspiré de ['analyse de KUHN et GRUN (17) reposant sur
I'hypothése de déformation affine,ce modéle permet de prendre en
compte l'extensibilité limite des chaines du réseau Amax Supposée
étre égale a la racine carrée du nombre, n, de segments
statistiques entre points d'enchevétrements.

Nous avons utilisé ici I'expression de l|a fonction
d'orientation déterminée par RIETSCH (équation [11] chapitre 1) (5)
en adoptant pour le PEEK une valeur A°a = 0,356.

La variation de la contribution de la phase amorphe a

I'orientation, Aa/(1-Xc) = A°a fa, en fonction du taux de défor-
mation, A, intercepte les courbes théoriques a différentes valeurs
de n (figure 30). Ce mode de détermination permet de caractériser
la variation de n en fonction de A (tableau 8).
On observe en début de déformation un désenchevétrement
progressif des chaines se traduisant par une augmentation sensible
de n (de 4 a 8) suivie d'une stabilisation induite par la
cristallisation. Celle-ci permet de consolider la topologie du
pseudo-réseau par l|'apparition de nouvelles zones d'ancrage. Dans
cette zone la déformation se poursuit a valeur de n quasiment
constante. Cependant les enchevétrements de chaines fournissent
des liaisons intermoléculaires peu solides qui permettent
facilement aux chaines, lorsqu'on augmente le degré d'étirement, de
glisser les unes sur les autres augmentant ainsi la longueur de
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figure 30 : Modéle affine non gaussien. Mesures optiques.
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A n n
(optique) (mécanique)

1,08 3,8 2,7
1,15 4,6 3
1,24 5,9 4,9
1,34 7 8,8
1,43 8 11,8
1,55 9,1 8
1,63 9,5 7
1,76 8,1 6,8
1,85 8,2 6,9
1,94 7,4 8,2
2,04 7,6 5,9
2,26 8,4 7,1
2,30 8,2 6,1
2,45 9,1 5
2,63 10 7
2,74 10,6 7,5
2,83 11 8,2
2,95 11,6 8,8
3,06 12,6 8,8
3,12 12,5 9,8
3,24 13,1 10,3
3,35 14,3 11,3
3,40 13,7 11,6
3,56 14,5 12,7
3,60 15,7 13
3,72 16,1 13,9
3,93 17,5 15,3

tableau 8 : variations du nombre de segments statistiques entre

enchevétrements.
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chaque chaine du réseau. Bien que la cristallisation serve de
systéme semi permanent d'enchevétrements, le pseudo-réseau de
chaines élastiques continue a se désenchevétrer jusqu'a la limite
d'extensibilité du réseau Amax = 3,9 # V17,5 = n1/2,

2 ntrain rétraction

De la méme maniére, la figure 31 représente la variation de
la contrainte théorique du modéle non gaussien pour différentes
valeurs de n (relation [4] chapitre 1). Le nombre de segments
statistiques entre enchevétrements obtenu par l'intermédiaire des
mesures de force de rétraction est en bon accord avec les mesures
optiques (tableau 8). Celles-ci sont cependant légérement plus
élevées. On a déja observé ce phénoméne dans le cas du PET(5, 6).
Ceci peut s'expliquer par une contribution résiduelle de con-
centration de contrainte interne qui induit une valeur plus élevée
de la contrainte de rétraction et donc une valeur plus faible de n.

3 théorie de WARD-BONART

Les variations du nombre de segments statistiques entre
points d'enchevétrements avec le taux de déformation ont déja été
observées dans le cas du PET (5,6,29) mais aussi pour le PMMA et le
polycarbonate.

En effet des travaux de RAHA et BOWDEN (50), de WARD (51)
ainsi que de ZANKER et BONART (52) ont montré que la déformation
du PMMA peut étre traitée sur la base d'un modéle de réseau en
supposant que n augmente avec A selon la relation semi-empirique :

n(A) = no exp( k (A-1)) [47]

ou

np : nombre de segments statistiques entre points d'enchevétre-
ments du polymere non étiré.

k : constante.

Sur la base de ces travaux, DETTENMAIER et KAUSH (53) ont
établi, dans le cas du polycarbonate, que le nombre d'enchevétre-
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figure 31 : Modéle affine non gaussien. Mesures mécaniques.
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ments instables pendant la déformation n'est pas seulement
fonction de la température mais aussi du taux d'étirage et du
temps de déformation.

Le tracé de la courbe Ln(n) en fonction de (A-1) présente

pour le PEEK comme pour le PET une variation linéaire avec une
rupture de pente qui se situe dans la zone de cristallisation du
polymeére(figure 32 et 33).
Le désenchevétrement des chaines, caractérisé par la variation de n
du modele non gaussien, s'effectue donc bien selon la loi préconisée
par WARD-BONART dans le cas du PMMA mais on observe un
changement des parameétres de cette équation lors de la
cristallisation induite. La consolidation du réseau qui accompagne
cette cristallisation a pour effet de ralentir le désenchevétrement
des chaines amorphes et entraine donc une modification des
paramétres ng et k (tableau 9).

ier régime 2eme régime
Ng 3,6 4.9
k 1,67 0,44

tableau 9 : coefficients de la relation de WARD-BONART du PEEK
déterminés a partir de la courbe Ln(n) = f (A-1).

Dans le cadre de l'approximation gaussienne, on peut relier
la biréfringence a la déformation par la relation :

ANmax
= 2. -1
An = "¢ (A=-1-1) [48]

Soit dans le cas de la contribution de la phase amorphe a
I'orientation associé a la loi de WARD-BONART :

Aa  A°a
1-Xc ~ 5ng

(A2-1-1) e-K(A-1) [49]

On peut donc déterminer les parametres ng et k de maniere
différente en tragant les variations de Ln( Aa/[(1-X¢) (A2-A-1)])
avec (A-1).
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figure 32 : variation de Ln(n) avec (A-1), théorie de WARD-BONAR, cas
du PEEK.
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figure 33 : variation de Ln(n) avec (A-1); theorie de WARD-BONART, cas
du PET (Mnp = 28600).
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De cette fagon, on peut acceder a la variation de n = ng
exp(A-1) avec A et comparer aux résultats obtenus par le modéle
non gaussien.

On retrouve (figure 34) l'existence de deux comportements
différents avant et aprés cristallisation. La détermination des
paramétres ng et k (tableau 10) a permis de comparer dans chaque
cas le nombre de segments théoriques (figures 35 a et ¢) prévu par
la loi de WARD-BONART a la valeur expérimentale du modéle non
gaussien (figure 35 b). Ces derniéres valeurs sont beaucoup plus
élevées, ceci s'expliquant par le fait que l'orientation du PEEK ne
s'effectue pas selon la loi gaussienne (variation non linéaire de
Aa/(1-Xc) avec (A2-A-1) (figure 25)) comme le suppose |'‘étude de
WARD-BONART.

ier régime 2éme régime
no 1,5 1,7
k 1,69 0,27

tableau 10 : paramétres de la relation de WARD-BONART déterminé
a partir de la variation de Ln[Aa/((1-Xc) (A2-A-1))] avec (r-1).

Il MODELE PSEUDO-AFFINE

Bien que ce modéle s'applique plutét aux polymeres a I'état

vitreux ou aux polyméres cristallins, nous l'avons confronté aux
résultats expérimentaux de la déformation homogéene du PEEKet du
PET. Cela nous a permis de montrer que la partie de la courbe
Aa/(1-Xc¢y = f(A) succédant a la phase de désenchevétrement de
début de déformation s'apparente au mode pseudo-affine de
déformation (figures 36 et 37).
En effet une translation du modéle de fagon a placer l'origine au
début de la cristallisation induite par étirement fournit une bonne
modélisation de cette partie de la variation de [l'orientation du
PEEK avec le taux de déformation.
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figure 34 : variation de la biréfringence selon la théorie de WARD-
BONART.



figure 35 : Théorie de WARD-BONART. Comparaison nthéorique-n
expérimental.
a- Np
b- np = 4,9 exp( 0,44(A-1))
c-ng= 1,7 exp(0,28(A-1))

1,5 exp(1,69(A-1))
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figure 36 : modéle pseudo affine appliqué au PEEK.
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IV MODELE DE PURVIS ET BOWER

Ce modeéle consiste a utiliser le mode pseudo-affine de
déformation afin d'étendre les calculs du mode affine de
déformation au dessus de A = n1/2,

Les courbes théoriques pour différentes valeurs de n sont
représentées figure 38.

Ce modele permet comme le modéle affine d'accéder a la variation
du nombre de segments statistiques avec le taux de déformation
(tableau 11). Sur toute la gamme de déformation, le modéle de
PURVIS et BOWER donne un nombre de segments statistiques entre
enchevétrements nettement inférieur a celui obtenu par lintermé-
diaire du modele non gaussien. Cependant I'évolution de n pour les
faibles et moyennes valeurs de A reste la méme a savoir une
augmentation en début de déformation correspondant au
désenchevéirement des chaines puis une stabilisation pendant la
cristallisation correspondant a la formation d'un réseau semi-
permanent. Le passage d'un mode de déformation affine a un mode
de déformation pseudo-affine s'effectue aux environs de A =2
comme dans le cas du modele non gaussien ( n = constante).

A déformation élevée, on s'écarte du modele : on assiste a la chute
du parameétre n qui devient trés faible (de l'ordre de 1).

Sur I'ensemble de la déformation, ce modele est donc peu adapté a
la variation de l'orientation de la phase amorphe dans le cas du
PEEK.

V_THEORIE DE BROWN ET WINDLE

Cette approche a pour originalité de séparer le taux de
déformation en deux composantes: une composante d'orientation,
Ao,et une composante d'étirement, Ae.

Pour appliquer cette théorie au cas du PEEK et du PET nous
avons déterminé les parameétres a.r (parameétre de forme) et K
(symbolisant la réalité du solide ol les segments moléculaires sont
entravés dans leur mouvement par la présence de leurs voisins) se-
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figure 38 : modele de PURVIS et BOWER appliqué au PEEK.
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A n
1,08 1,8
1,15 2,2
1,24 3
1,34 3,6
1,43 4,3
1,55 5
1,63 5,1
1,76 4
1,85 4
1,94 3,5
2,04 3,6
2,26 2,8
2,45 3,2
2,63 3,5
2,74 3,3
2,83 3,1
2,95 3
3,06 3,3
3,12 2,6
3,24 2,4
3,35 2,9
3,40 1,7
3,56 1,2
3,60 1,4
3,72 1,6
3,93 1,3

tableau 11 : variation du nombre de segments statistiques entre
enchevétrements avec le taux de déformation. Hypothéses de
PURVIS et BOWER.
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lon la méthode de BROWN et WINDLE (27) (résumée en annexe ) en
utilisant la pente initiale de la courbe expérimentale < P2 > = f()A)

(figures 39 et 40). Les résultats figurent dans le tableau 12.

SNOCP K SQOC a.r Aomax Aemax
PEEK 0,201 2,4 0,151 3,1 1,66 3,98
PET 0,096 4,3 0,102 2,1 1,47 6,24

A°a=0,2
PET 0,072 4,7 0,080 1,7 1,35 6,35
A°a=0,275

tableau 12 : détermination des parametres de BROWN et WINDLE
(selon la méthode décrite en annexe I).

Les figures 39 et 40 font apparaitre que le choix du

parameétre K correspondant a la valeur expérimentale du taux de
déformation maximal (3,9 pour le PEEK;6,3 pour le PET) donne une
courbe théorique qui s'éloigne fortement des données expérimen-
tales.
Il apparait donc que le parameétre K ne peut rester constant tout au
long de la déformation. Ce phénomeéne est comparable a la variation
du parameétre n de la théorie affine en fonction du taux de
déformation A et reflete ainsi le désenchevétrement progressif des
chaines lors de la déformation.

Cependant on obtient une assez bonne modélisation du début
de la courbe < P2 > = f(A) pour certaines valeurs de K :

- K = 1,8 dans le cas du PEEK
- K = 3,5 dans le cas du PET

Dés que la cristallisation sous étirement se termine, on
s'écarte sensiblement du modéle de BROWN et WINDLE et on
augmente ainsi le taux de déformation maximal prévu par cette
théorie (2 savoir Amax = 2,8 pour le PEEK ou Amax = 5 pour le PET). La
fin de la cristallisation permet une nouvelle mobilité moléculaire
des chaines qui n'existait plus pendant la phase de cristallisation
pendant laquelle on crée des noeuds dans le réseau. Par rapport a la
phase de cristallisation on observera donc une diminution du nom-
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figure 39 : Modele de BROWN et WINDLE appliqué au PEEK. Mesures opti-
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bre d'unités immobiles et donc une augmentation du parametre K.

BROWN et WINDLE ont,comme nous, observé ce comportement
dans le cas du PET (27), qui comme le PEEK cristallise sous
étirement. Pour un parametre de forme voisin de 3 et un parameétre
K pris égal a 3, ils ont pu obtenir une courbe théorique < P2 > = f(A)
s'accordant relativement bien avec les données expérimentales
(figure 41). Cependant a déformation élevée les données expérimen-
tales s'écartent de cette courbe. Par contre dans le cas du PMMA qui
ne présente aucune cristallisation, ils ont pu obtenir une courbe
théorique s'accordant avec la courbe expérimentale sur tout le
domaine de déformation (figure 42).

Nous nous sommes alors intéressés a la détermination de la
variation du parametre K avec A. A partir de la courbe expérimen-
tale < P2 > = f(A) nous avons déterminé les composantes d'orienta-
tion et d'étirement et nous avons pu ainsi accéder au parametre K
pour chaque taux de déformation (tableau 13). La variation de K
avec A peut étre associée a la variation du n de la théorie affine non
- gaussienne. En effet BROWN et WINDLE (27) ont montré que la
densité d'enchevétrements est proportionnelle & K3/2, la constante
de proportionnalité étant directement liée a la géométrie de I'unité
structurale. On notera d'ailleurs, le méme type de variations pour le
parameétre K que pour n a savoir :

- une augmentation en début de déformation correspondant
au désenchevétrement des chaines.

- une stabilisation induite par la cristallisation

- une nouvelle augmentation aprés la phase de cristallisa-
tion marquant un nouveau désenchevétrement du pseudo réseau.

Dans le cas du PET on observe également une évolution de ce
parametre (figure 40 a et b) (entre 3 et 4,5 environ). Ce phénomene
a déja été observé par BROWN et WINDLE (27), qui a partir des
mesures d'orientation par spectroscopie RAMAN de PURVIS et
BOWER (28), détermine une variation de K entre 3 et 4,3. Cependant
ces mesures expérimentales conduisent a un paramétre de forme
plus élevé (a.r = 3) que dans le cas des mesures de biréfringence.

Cette étude a également permis de cerner l'évolution de
chacune des composantes Ao et e au cours de la déformation
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figure 41 : théorie de BROWN et WINDLE appliqué au PET (27) (a.r=3)
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figure 42 : théorie de BROWN et WINDLE appliqué au PMMA (27) (a.r =
1,5)
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PEEK PET
A K A K K
A°a = 0,275 A°a =0,2

1,08 1,26 1,2 6,86 4,78
1,15 1,44 1,45 3,42 3,15
1,24 1,88 1,63 3,34 3,15
1,34 2,42 1,9 3,64 3,41
1,43 3,01 2,1 3,96 3,63
1,55 5,86 2,4 4,69 4,34
1,63 3,79 2,62 5,22 4,82
1,76 2,22 2,82 5,5 4,06
1,85 2,1 2,86 5,4 4,97
1,94 1,81 3,17 4,81 4,48
2,04 1,78 3,4 4,13 3,79
2,26 1,85 3,64 3,7 3,35
2,3 1,78 3,77 3,61 3,26
2,45 1,87 4,02 3,63 3,24
2,63 1,92 4,23 3,69 3,27
2,74 1,99 4,47 3,81 3,35
2,83 2,02 4,66 3,92 3,44
2,95 2,08 5 4,14 3,61
3,06 2,17 5,5 4,48 3,88
3,12 2,15 6 4,85 4,18
3,24 2,2

3,35 2,3

3,4 2,27

3,56 2,30

3,6 2,41

3,72 2,43

3,93 2,53

tableau 13 : Variations de K avec le taux de déformation. Mesures
optiques.
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(figures 43 et 44) : jusqu'a ce que débutent l'orientation et la
cristallisation, Ao reste pratiquement constante alors que Ae aug-
mente rapidement et de fagon linéaire avec A. On retrouve ici la
stabilisation de ['orientation en début de déformation due au
désenchevétrement des chaines ainsi qu'un changement dans le
réegime du désenchevétrement lors de la cristallisation (rupture de
pente dans la variation de Ae¢) que l'on avait déja observé par la
variation des constantes de la loi de WARD-BONARD.

La théorie de BROWN et WINDLE peut aussi nous permettre
d'acceder a la courbe théorique contrainte nominale, déformation.
Cette détermination nécessite la connaissance du volume d'une
unité structurale. BROWN et WINDLE (27) ont évalué dans le cas du
PET le volume de l'ellipsoide de révolution pour un paramétre de
forme égale a 3 (v = 0,929 nm3). Cela nous a permis de déterminer
ce volume pour le PET dans les deux cas qui nous intéresse a savoir

ar=21 v=0639 nm3

ar=17 v=0518nm3
En ce qui concerne le polyétheréthercétone, en supposant la largeur
de l'ellipsoide égale a celle du PET, on arrive & un volume v = 0,945
nm3 pour un paramétre de forme a.r = 3.
Nous avons effectué une comparaison entre les courbes théoriques
et les courbes expérimentales donnant la variation de la contrainte
de rétraction avec le taux de déformation (figures 45 et 46 a et b).
Cela fait apparaitre une variation du paramétre K avec le taux de
déformation, ces variations étant en accord satisfaisant avec
celles déterminées par mesures optiques (figures 45 et 46).

CONCLUSIONS

Les travaux sur le PET (4) réalisés au laboratoire ont montré
que, pour des viscosités élevées (Mn = 24600 g/mol, Mn = 25800
g/mol), la biréfringence, An, varie de fagon sensiblement linéaire
avec le paramétre gaussien (A2-A-1) dont le processus s'apparente
au comportement d'un réseau physique défini par des points d'en-
chevétrements permanents.
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figure 43 : variations des composantes d'orientation et d'étirement du
PEEK avec le taux de déformation.
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figure 44 : variations des composantes d'orientation et d'étirement du
PET (Mph = 25800 g/mol) avec le taux de déformation.
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figure 45 : Théorie de BROWN et WINDLE appliquée au PEEK. Mesures
mécaniques.
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figure 46 : Théorie de BROWN et WINDLE appliquée au PET (Mn = 25800
g/mol). Mesures mécaniques.
a-A°a=0,275 b-A°a = 0,2
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Par contre, dans le cas d'une faible masse molaire (M =
18000 g/mol) il n'est pas possible de concevoir un réseau stable
puisque l'on observe un désenchevétrement progressif des chaines.
C'est aussi le cas du polyétheréthercétone dont la masse molaire en
nombre Mn est située entre 6800 et 17000 g/mol (54) selon les
différents grades de produits actuellement commercialisés. Dans le
cas ou le désenchevétrement commence dés le début de la
déformation il est tres difficile de définir une zone gaussienne a
proprement parler et délicat d'acceder aux parameétres moléculai-
res du polymére (nombre de chaines par unité de volume,masse
molaire entre enchevétrements...).

Le désenchevétrement a pu étre défini de maniére
guantitative par la détermination, pour chaque taux de déforma-
tion,du nombre de segments statistiques, n, entre enchevétrements
a partir de la théorie non gaussienne. Ainsi on a pu montrer que le
désenchevétrement s'effectue pour ces deux polymeéres selon une
loi de variation de n telle que :

n=ng e K(A-1)

déja vérifiée pour le PMMA (50,51,52) et le polycarbonate.
Cependant les constantes no et k subissent une variation dans une
région se situant dans la zone de cristallisation induite et
correspondant au début de [l'orientation moléculaire (augmentation
caractéristique de An).

Cette augmentation de l'orientation moléculaire s'accompa-
gne d'un passage d'un mode de déformation affine a un mode dit
pseudo-affine. On remarque alors plus particulierement dans le cas
du PEEK une diminution suivie d'une stabilisation du nombre de
segments statistiques entre enchevétrements. En fin de déforma-
tion lorsqu'on s'approche du taux maximum de cristallisation
induite, le pseudo-réseau de chaines élastiques continue a se
désenchevétrer jusqu'au taux d'extensibilité limite du réseau.

La théorie developpée par BROWN et WINDLE (27) et
permettant de séparer les modes d'étirement et d'orientation de la
déformation a permis de confirmer un certain nombre de ces
résultats, a savoir :
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- le désenchevétrement des chaines se traduisant par
la variation du paramétre K directement relié a la densité
d'enchevétrements (27). Ce parametre varie avec le taux de
déformation de la méme maniére que le nombre de segments
statistiques entre enchevétrements.

- un changement dans le processus de désenchevétre-
ment (rupture de la pente de la variation de A¢) pendant la phase de
cristallisation lors de l'augmentation de [l'orientation.

Nous avons enfin pu constater que le modele proposé par
PURVIS et BOWER est peu adapté a la déformation de polymeres
tels que le PEEK ou le PET.



CHAPITRE 4

DEFORMATION PLASTIQUE
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| CARACTERISATION DE LA STRIQ.TIQN DU POLYMERE
AMORPHE

I | l -

La courbe dynamometrique de la déformation plastique du
PEEK (figure 47) permet de déterminer certains paramétres méca-
niques caractéristiques (tableau 14) tels que la contrainte de
"yield" par rapport a la section initiale de I'échantilion, les
contraintes de propagation et de rupture évaluées par rapport a la
section active de I|'échantillon.

PEEK PET
Mn=19200 | Mn=25800
contrainte de "yield" 36 49 55
(MPa)
contrainte de propagation 58 130 154
de striction
(MPa)
contrainte de rupture 109 136 233
(MPa)

tableau 14 : parameétres caractéristiques de la déformation
plastique du PEEK d'aprés les conditions expérimentales précisées
chapitre 2 1.1.

On remarque, par rapport au PET que la propagation de striction du
PEEK se fait a contrainte plus faible et que la phase de consolida-
tion du matériau est beaucoup plus importante notamment par
rapport au PET de faibles masses pour lequel la rupture s'effectue
pratiquement dés la fin de la propagation de la striction.
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courbe dynamométrique de la déformation plastique du PEEK
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2 m r iréfringen for rétraction

Les mesures d'orientation lors du processus de déformation
plastique ont été effectuées par mesures de biréfringence An. Nous
avons porté sur les figures 48 et 49 les variations de An en
fonction du taux de déformation A, et de la longueur de striction L.
An augmente rapidement dans la zone d'initiation de la striction
(L<15 mm) puis se stabilise lors de la propagation de la striction
(15 mm < L < 40 mm) pour augmenter & nouveau lors de la phase de
durcissement (L>40 mm) (figure 49). En fait, l'initiation de la
striction provoque une déformation instantannée importante
(instabilité plastique) (A = 1,3 et An = 0,080) puis A et An croissent
en méme temps vers une valeur d'équilibre (figure 49) (A = 1,6 et An
= 0,14). Enfin, la phase de durcissement s'accompagne d'une
nouvelle augmentation de l'orientation moléculaire et par consé-
quent de An. En fonction du taux de déformation, la valeur de la
biréfringence croit continuellement selon une courbe dont l'allure
s'apparente a un modéle pseudo-affine (figure 50) :

0,356 2+k? 3 k cos-Tk
n=""5 ({2 (1k2)372 )

avec k = A-3/2

Par ailleurs, la variation de la contrainte de rétraction, o, en
fonction du taux de déformation, A, fait apparaitre une augmenta-
tion réguliere comparable aux variations de biréfringence en
fonction de A.

Cette similitude de comportement explique la variation linéaire de
An avec la force de rétraction (figure 51) comme cela a été observé
précédemment dans le cas de la déformation homogéne. La pente de
cette droite est environ 7,86 10-3 (MPa)-!, valeur comparable a
celle obtenue en déformation homogéne bien que pour le mode de
déformation plastique on ne pas puisse a priori appliquer le modéle
gaussien. Ce phénoméne a déja été observé pour le PET de masse
molaire faible ( Mn = 18800 g/mol-1) (48).

Nous avons noté les propriétés intrinseques du matériau a la
rupture (tableau 15) :
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figure 48 : variations de la biréfringence avec le taux de déformation
plastique. Comparaison au modeéle pseudo-affine.
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figure 49 : variations de la biréfringence avec la longueur de striction.
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figure 50 : variations de la contrainte de rétraction avec le taux de de-
formation plastique.



102

Aﬂmax =0.356

Bircfringence

, | TMPy)
0 10 20 30
Contrainte de_ré‘rracﬁon

figure 51 : variations de la biréfringence avec la contrainte de rétrac-
tion.
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A rupture biréfringence contrainte de
rétraction (MPa)
2,9 0,248 23

tableau 15 : propriétés ultimes du PEEK en déformation plastique.

L'orientation en fin de déformation plastique est équivalente
a celle obtenue en fin de déformation homogéne et représente
environ 70% de la biréfringence maximale An = 0,356.

Il INFLUENCE DE LA PREDEFORMATION HOMOGENE

intr i

Dans le cas des polyméres amorphes, I'étirage en dessous de
la transition vitreuse s'associe a des réarrangements moléculaires
entre enchevétrements. La déformation du polymére jusqu'a son
taux naturel d'étirage est alors equivalente a celle d'un réseau
jusqu'a son extensibilité limite.

De nombreuses études ont déja été réalisée pour décrire
I'influence de divers parametres sur le taux naturel d'étirage du
polyéthylene téréphtalate. MARSCHALL et THOMSON (3) ainsi que
ALLISON et WARD (55) ont observé que le taux naturel d'étirage du
PET est constant a des vitesses de déformation comprises entre
0,5 10-3 s-1 et 0,5 10-1 s-1 mais augmente pour des vitesses plus
élevées.

FOOT et WARD (56) montrent que le taux naturel d'étirage du
PET diminue lorsque la température de déformation diminue
(variation de la température entre - 60 et + 60 °C). Plus tard,
RIETSCH, DUCKETT et WARD (2) établirent qu'en dessous de 60 °C,
I'etirage du PET ne dépend ni de la temperature ni de la vitesse de
déformation. Les travaux de FOOT et WARD (56) abordent également
le probléme de l'influence de la masse molaire en montrant que AN
diminue lorsque Mp augmente. Ces auteurs montrent alors que
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I'effet de ces deux parametres (température et masse molaire) est
réduit lorsqu'on augmente le degré de préorientation du polymére.

On sait en effet que le taux naturel d'étirage des polyméres
amorphes est trés sensible au degré d'orientation moléculaire
imposé au matériau avant la déformation plastique. Cela a été
démontré par MARSCHALL et THOMSON (3) ainsi que par ENGELAERE
(4) pour le PET et par WHITNEY et ANDREWS (57) pour le PMMA.
WARD (58) a établi que quelque soit le taux de prédéformation, le
taux total d'étirage du PET reste sensiblement constant et égal a 4,
montrant ainsi que la déformation plastique, a T<Tg, contribue a la
formation d'un pseudo-réseau macromoléculaire. Celui-ci serait
formé d'enchevétrements de chaines dont I'extensibilité limite
serait indépendante du taux de déformation initial de I'échantillon.
Cependant des travaux réalisés au laboratoire (4,5,59) montrent
que pour des masses plus faibies (Mn<20000 g/mol), la formation
d'un réseau stable n'est pas manifeste et que le taux d'extension
total augmente linéairement avec le taux de prédéformation.

Afin de compléter ces résultats et d'expliquer plus
précisément l'origine moléculaire de ces comportements, nous nous
intéresserons au travers de cette étude a l'influence de la
prédéformation sur la déformation plastique du PEEK,qui,par
rapport au PET, posséde la particularité de présenter une phase de
consolidation succédant a la propagation de la striction.Lorsqu'on
atteint cette phase de durcissement, on parlera de "postétirage"” du
matériau.

Par la suite nous adopterons les notations suivantes (figure
52) .

- Ap = taux de prédéformation (déformation homogene)

- As = taux de déformation dans la striction (déformation
homogéne + propagation d'une striction sans postétirage du maté-
riau).

- At = taux de déformation totale apres postétirage du
matériau.

- AN : taux de déformation plastique aprés propagation d'une
striction sans postétirage du matériau.
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figure 52 : déformation en deux étapes du polyétheréthercétone.
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- ANP : taux de déformation plastique aprés postétirage du
matériau.

- Anp : biréfringence obtenue par déformation homogeéne.

- Ang : biréfringence dans la stiction (déformation homogene
+ propagation d'une striction sans postétirage du matériau).

- Ant: biréfringence totale aprés postétirage du matériau.

- AnN : biréfringence d' origine plastique obtenue par propa-
gation d'une striction sans postétirage du matériau.

- AnNp : biréfringence d' origine plastique obtenue par post-
étirage du matériau.

avec
7\.3 = 7LN A.p [50]
At = ANP Ap [51]
Ang = AnN + Anp [52]
Ant = ANNP + Anp [53]
2 résul i ion

Des échantillons de différents taux de prédéformation ont
éte déformés a 100 °C (soit & Tg - 50). Aprés cette seconde étape,
le matériau est caractérisé par son taux d'étirage dans la striction,
As, lorsqu'il n'y a pas postétirage, ou son taux de d'étirage total, A,
lorsqu'il y a postétirage et par sa biréfringence Ans ou An.

a) taux de déformation

Nos résultats concernant le taux de déformation total
(figure 53) renforcent I'idée selon laquelle pour les polymeéres a
faibles masses molaires le réseau formé lors de la déformation
homogéne présente un taux de déformation dans la striction qui
dépend du taux de prédéformation initial de ['échantillon. On
retrouve comme dans le cas du PET (4, 6, 59) une variation linéaire
de ce taux en fonction du taux de prédéformation (figure 53) :

As = 0,82 Ap + 0,68 [54]
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figure 53 : variations du taux de déformation dans la striction en fonc-
tion du taux de prédéformation.
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ce qui donne pour le taux de déformation plastique dans la striction

0,68
Ap

AN = 0,82 + [55]

Cette relation simule relativement bien |es données
expéerimentales comme le montre la figure 54.

On peut étudier l'influence de la structure de la phase
amorphe induite par prédéformation sur la déformation plastique en
adoptant I'hypothése selon laquelle, en dessous de la température
de transition vitreuse, le réseau est étiré jusqu'a son maximum
d'extensibilité sans désenchevétrement. La méthode est représen-
tée schematiquement figure 55 : pour un taux de prédéformation ip
donné, la courbe expérimentale de la biréfringence de la phase
amorphe intercepte une courbe théorique du modele affine non
gaussien correspondant a la déformation d'un réseau stable
caractérisé par une valeur donnée du nombre, n, de segments
statistiques entre enchevétrements. En supposant qu'aprés la
striction le taux de déformation total, As, correspond au maximum
d'extensibilité du réseau, c'est a dire a n1/2, une méthode simple
permet de relier Ap a Ag et donc a AN = As/Ap.

On peut ainsi comparer les valeurs expérimentales de As et

de AN aux valeurs théoriques & savoir As = n1/2 et AN = n1/2/ 2. Les
résultats sont rassemblés dans le tableau 16 .
Si pour le PET on obtenait un bon accord entre résultats
expérimentaux et théoriques (6), dans le cas du PEEK les données
expérimentales sont inférieures aux prédictions théoriques. Cela
tend a montrer que l'origine du postétirage réside dans le fait qu'
on n'atteint pas dans la striction la limite d'extensibilité du réseau
formé en déformation homogéne. Il est donc nécessaire de
"postrétirer” le matériau pour atteindre cette limite. C'est pourquoi
nous avons déformé des échantillons prédéformés jusqu'a amorce
de rupture.

Le matériau est alors caractérisé par son taux de
déformation total Ay et sa biréfringence totale An;.
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figure 54 : variations du taux de déformation plastique dans la striction
avec le taux de préedéformation.
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figure 55 : représentation schématique de la méthode utilisée pour
relier le taux de deformation total Ay au taux de prédéformation Ap .



Ap As (exp) AN (exp) As (théorie) | AN(théorie)
1 1,5 1,5 1,9 1,9
1,15 1,61 1,4 2,14 1,86
1,27 1,9 1,5 2,49 1,96
1,36 1,63 1,2 2,68 1,97
1,44 1,94 1,35 2,85 1,98
1,59 2,13 1,34 3,05 1,92
1,64 2,07 1,26 3,06 1,87
1,75 2,21 1,26 2,86 1,63
1,89 2,07 1,1 2,8 1,48
1,92 2,28 1,08 2,75 1,43
2,02 2,47 1,13 2,75 1,36
2,25 2,6 1,1 2,89 1,28
2,3 2,58 1,13 2,86 1,24
2,42 2,75 1,07 2,99 1,24
2,62 3,02 1,05 3,15 1,2
2,87 3,07 1,05 3,35 1,17
3,04 3,4 1,01 3,52 1,16
3,33 3,57 1,02 3,75 1,13
3,6 / 3,96 1,1
tableau 16 : comparaisons des valeurs expérimentales de AN et Ay
avec les valeurs théoriques (propagation de striction sans

postétirage).
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Comme dans le cas précédentle taux de déformation
plastique varie avec le taux de prédéformation selon une loi du type
(figure 56):

ANP =a+xb— [56]
P

ou
a=02%etb =269

Ce qui ,étant donnée la définition de At (At = ANP Ap).entraine
une variation linéaire de At avec Ap a savoir :

A = 0,29 Ap + 2,69 [57]

Les points expérimentaux sont cependant assez éloignés de
cette droite (figure 56).

Nous avons alors, selon la méme méthode que précédemment,
comparé les valeurs expérimentales de A{ et ANp aux valeurs
théoriques At = n1/2 et ANp = n1/2/Ap. Les résultats sont rassemblés
dans le tableau 17. Cette fois les résultats expérimentaux sont
beaucoup plus élevés que ce que prévoit la théorie, excepté pour les
échantiflons dont le taux de prédéformation est suffisamment
elevé.

Dans le cas du PEEK ,aux petites déformations, la distance
entre enchevétrements est faible: en effet, on a en moyenne, pour
1<A<1,25, 7 segments statistiques entre enchevétrements (sachant
que chaque segment statistique comporte 1,2 unités monomeéres
(chapitre 2 1) cela nous donne environ 8 unités monomeéres entre
enchevétrements) alors que pour le PET (5), dans le méme domaine
de déformation, on a en moyenne 14 segments statistiques entre
enchevétrements (soient environ 56 unités monoméres entre enche-
vétrements). Cela a pour conséquence de favoriser dans le cas du
PEEK le glissement des chaines les unes sur les autres et donc de
provoquer un désenchevétrement supplémentaire des chaines lors
du processus de postétirage. Or nous comparons ici les valeurs
expérimentales du taux de déformation total At a n!/2, n étant le
nombre de segments statistiques entre enchevétrements induit par
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figure 56 : variations du taux d'étirage total avec le taux de prédéfor-
mation ( cas du postétirage).
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figure 57 : variations du taux de déformation plastique avec le taux de
prédéformation ( cas du postétirage).
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Ap At (exp) |Anp(théorie)| At (théorie) | ANp (exp)
1,16 2,67 2,3 2,18 1,88
1,25 2,90 2,32 2,45 1,96
1,37 3,19 2,33 2,71 1,98
1,46 3,09 2,12 2,88 1,97
1,64 3,15 1,92 3,06 1,87
1,72 3,63 2,11 2,92 1,7
1,83 3,43 1,87 2,86 1,56
2,05 13,43 1,67 2,76 1,35
2,16 2,45 1,6 2,83 1,31
2,35 3,61 1,54 2,92 1,24
2,69 3,31 1,23 3,21 1,19
2,98 3,51 1,18 3,45 1,16
3,07 3,37 1,10 3,55 1,16
3,20 3,32 1,04 3,59 1,12
3,46 3,47 1,00 3,74 1,08
3,62 3,67 1,01 3,97 1,10

tableau 17 : comparaisons des valeurs expérimentales de Anp et de
At avec les valeurs théoriques aprés postétirage du matériau.
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la déformation homogéne, sans tenir compte de ce désenchevétre-
ment supplémentaire lors du postérirage. Nous avons donc un At
théorique trop faible puisque ne correspondant pas a la bonne
valeur de n (figure 58). D'autre part, ce phénomeéne aura tendance a
s'estomper lorsqu'on augmente le degré de prédéformation car la
présence des cristallites, formés par cristallisation induite par
déformation homogéne, consolide le réseau, évitant ainsi le
désenchevétrement lors du postétirage. On retrouve alors un Ag
voisin de la valeur de n1/2 prévu par le modéle non gaussien.

b) orientation

La variation de la biréfringence totale avec le taux de
déformation différe selon que le matériau a ou n'a pas été postéti-
ré(figure 59). Dans le cas d'une striction sans postétirage, l'orien-
tation est beaucoup plus faible en début de déformation et le
réseau n'a vraisemblablement pas atteint sa limite théorique
d'extensibilité (As < n1/2). Ensuite, lorsque le taux de
prédéformation augmente, As approche [I'extensibilité limite du
réseau et par conséquent Ang de la valeur Any induite par
postétirage.

La variation des rapports dichroiques des bandes caractéris-
tiques du PEEK (annexe Ill) et la courbe de la variation de la
biréfringence totale, Ant, avec le taux de prédéformation Ap (figure
59) montrent que I'orientation totale aprés postétirage est peu
influencée par l'orientation initiale du polymere. Par contre, c'est
la prédéformation qui régit le niveau d'orientation apporté par la
déformation plastique de fagon a obtenir une orientation totale Ang
pratiquement constante. Cet effet apparait nettement lorsqu'on
choisit Anp comme paramétre représentant Il'orientation moléculai-
re et qu'on rend compte de la variation des taux de déformation
plastique AN,ANP et des biréfringences Ann,Annp (figures 60, 61, 62,
63). En effet on observe une diminution réguliére de Ann et de AN en
fonction de Ap ( dans les deux cas de déformation: avec ou sans
postétirage).
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figure 58 : représentation schématique permettant de visualiser le dés-
enchevétrement se produisant lors du postétirage.
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figure 59 : variations des biréfringences totales Ang et Ant avec le taux
de prédéformation.
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figure 60 : variations du taux de déformation plastique dans la striction
avec la préorientation Anp.
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figure 61 : variations du taux de déformation plastique apres postétira-
ge avec la préorientation Anp.
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figure 62 : variations de la biréfringence totale dans la striction Ang et
de la biréfringence d'origine plastique dans la striction Anpn avec la
préorientation Anp.
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figure 63 : variations de la birefringence totale Ani et de la biré-
fringence d'origine plastique Annp avec la préorientation Anp aprés
postétirage.
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On peut préciser le processus de déformation plastique en
portant les variations de l'orientation liée a cette déformation,AnN
,en fonction du taux naturel d'étirage, AN. Ces résultats peuvent
étre analysés selon le modéle pseudo-affine ou selon le modéle
affine non gaussien (figure 55) en supposant que la valeur de la
biréfringence ne représente que la contribution de la phase amorphe
a la déformation plastique. On observe, dans le cas du PEEK un
comportement proche du modéle pseudo-affine (figure 64) alors que
le PET (6) présente un comportement intermédiaire entre les deux
précédents.

On peut apporter une amélioration a la courbe expérimentale
AnN = f(AN) en tenant compte du fait que, pour les faibles préorien-
tations, on augmente le taux de cristallinité du matériau soumis a
une déformation plastique (figure 65).

La biréfringence totale Ani est la somme de deux
contributions Aat et Acy correspondant respectivement aux phases
amorphe et cristalline. Soit X'c,le taux de cristallinité aprés défor-
mation plastique la quantité Aay/(1-X'c) représente I'orientation
totale de la phase amorphe aprés déformation homogéne et plasti-
que tandis que [Aat/(1-X'¢)-Aa/(1-X¢)] représente la contribution
amorphe de la déformation plastique.

Les résultats (figure 64) montrent que ces corrections
n'influencent pas de fagon significative la courbe expérimentale.

c) contrainte de yield oy

On sait que I'étirage a froid d'un polymére orienté provoque
une augmentation de la contrainte de yield avec le taux de
prédéformation du matériau. En effet, cette déformation réclame
une extension supplémentaire des chaines du réseau déja étirées,
processus énergétiquement moins favorable nécessitant une
contrainte plus élevée.

Nous avons observé dans le cas du PEEK les variations de la
contrainte au seuil oy avec le taux de prédéformation Ap et la
birefringence de la phase amorphe Aa/(1-Xc) (figure 66).
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figure 64 : comparaison du processus de déformation plastique avec les
modeles pseudo-affine et affine non gaussien.
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figure 65 : variations du taux de cristallinité aprés déformation en deux
etapes.
a- déformation homogéne
b- déformation homogéne + déformation plastique
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figure 66 : variations de la contrainte au seuil oy avec la prédéforma-
tion.
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Cette etude montre que oy est directement liece a
I'orientation initiale de ['échantillon. En effet, tant que l'on se
trouve dans le domaine ou l'orientation de la phase amorphe
n'évolue pas (zones des petites déformations olU on assiste a un
désenchevétrement des chaines) oy reste constante. Par contre, dés
que la phase amorphe s'oriente (augmentation de Aa/(1-X¢)) pour A >
1,6) on assiste a une augmentation rapide de oy.

Ce phénomeéne a déja été observé dans le cas du PET (60)
pour lequel on constate une variation de la contrainte au seuil avec
l'orientation de la phase amorphe similaire a celle observée dans le
cas du PEEK. On rejoint certaines observations faites sur le PMMA
(61) montrant que oy est étroitement liee & la biréfringence
initiale de I'échantillon.



CHAPITRE 5

COMPORTEMENT DU PEEK CRISTALLISE
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| INTRODUCTION

Que ce soit pour le PET ou pour le PEEK, la cristallisation
induite par la déformation complique sensiblement la comparaison
des résultats expérimentaux avec les théories établies, dans la
plupart des cas, pour des matériaux totalement amorphes. C'est
pourguoi, nous avons pensé que l'étude du matériau cristallisé
pouvait permettre, en évitant la cristallisation induite, de mieux
cerner le comportement de la phase amorphe.

En corrélant l'influence de la morphologie cristalline aux
propriétés mécaniques de films de PEEK cristallisés a partir de
I'état amorphe, par recuit d'une heure a 180°C , CEBE (62) a mis en
évidence les phénoménes suivants :

- la cristallisation a partir de [I'état amorphe, a 180°C,
conduit a un matériau ayant une microstructure cristalline
différente de celle obtenue lors d'une cristallisation a partir de
I'état fondu. La diffraction des rayons X permet en effet de déceler
une structure cristalline désordonnée composée de petits cristaux.

- I'étude en analyse enthalpique différentielle révele la
présence d' un double endotherme de fusion. Le pic basse
température (200°C) est un pic de recuit provenant de la fusion de
cristaux imparfaits, donc instables, a une température proche de
leur température de formation. En effet a 180°C,la cristallisation
s'effectuant en quelques secondes (a 180°C ty/2 = 13 s (figure 67))
un long séjour (1h) a cette température permet a des cristaux sup-
plémentaires de se développer entre les lamelles qui forment la
majorité du cristal.

- Ce polymére a un comportement mécanique intermédiaire
entre le matériau cristallisé a partir de I'état fondu et le matériau
amorphe. Ayant un taux de cristallinité relativement faible (de
l'ordre de 25% donc plus faible que dans le cas d'une cristallisation
a partir de I'état fondu ( 30 & 35% selon la température de
cristallisation (61)), I'importance de la phase amorphe permet un
étirage jusqu'a des taux de déformation élevés pour des contraintes
relativement faibles.
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figure 67 : temps de 1/2 cristallisation du STABAR K200.
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Nous sommes ici dans des conditions analogues puisque no-
tre polymére a été cristallisé dans une étuve sous vide a 170°C
pendant 1heure ( a 170°C ti/2 = 54 s (figure 67)). Cependant la
temperature de déformation (185°C) se situe au dessus de Tg
(145°C) alors que dans le cas des travaux de CEBE (61) I'étirage se
faisait a température ambiante.

I_CARACTERISATION DU MATERIAU ETIRE

1 _cristallisation

Le taux de cristallinité du film, aprés recuit a 170°C
pendant une heure, a été déterminé par analyse enthalpique
différentielle : X¢ = 29%.

On a ensuite, par la méme méthode, étudié les variations du
taux de cristallinité avec le taux de déformation A (figure 68). Le
taux de cristallinité, constant en début de déformation (A<1,8), est
suivi d'une augmentation sensible lors de la phase de consolidation
du matériau, jusqu'a un taux de cristallinité d'environ 38% proche
du taux maximum accessible dans le cas du PEEK a savoir 40%.

Ainsi on observe une variation du taux de cristallinité moins
conséquente (29%<Xc<38% pour 1<A<3,4) que dans le cas de la
déformation homogéne du film amorphe (8%<Xc<35% pour1,6<A<2,6
(figure 13b)). Dans ce cas, on peut donc considérer que l'on déforme
le PEEK a taux de cristallinité variant peu par rapport a ce que l'on
a observé dans le cas de la déformation homogéne du polymeére
amorphe.

Nous avons suivi par mesure de biréfringence la variation de
l'orientation du matériau, en fonction du taux de déformation
(figure 69). Une augmentation réguliere de l'orientation est induite
par la cristallisation dont les microdomaines agissent comme des
noeuds de réticulation par comparaison aux enchevétrements ou
noeuds physiques qui sont plus labiles.La présence de ces nodules
cristallins réduit considérablement le désenchevétrement trés im-
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figure 68 : évolution du taux de cristallinité du film cristallisé a 170°C
en fonction du taux de déformation.
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figure 69 : variations de la biréfringence du polymére cristallisé avec
le taux de déformation.
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portant, observé dans le cas du polymére amorphe en début de
déformation homogéne qui avait pour conséquence de stabiliser
I'orientation.

Nous sommes ici dans le cas d'un polymeére semi cristallin
dont la biréfringence totale s'exprime en fonction de la biréfrin-
gence de chacune des phases amorphe et cristalline en présence
(chapitre 1 relation [25] ) :

An = A°a fa (1-X¢) + A°C fc Xc = Aa + AcC

En utilisant les valeurs du taux de cristallinité
caractérisées par analyse enthalpique différentielle et la fonction
d'orientation cristalline proposée par GAYLORD, nous avons
déterminé la variation de la contribution de l'orientation , Aa/(1-
X¢), en fonction du taux de déformation A. Les résultats sont
rassemblés dans le tableau 18 . Cette procédure permet de
confronter ces résultats expérimentaux aux modéles théoriques que
nous avons deja explorés dans le cas de la déformation homogeéne du
polymére amorphe.

Il COMPORTEMENT VIS A VIS DES MODELES THEORI-
QUES

1_modeles de déformation affine

a) comportement gaussien

Nous avons tracé (figure 70) I'évolution de la contribution de
la phase amorphe a l'orientation en fonction du parameétre gaussien
(A2-A-1). Nous observons ici une variation sensiblement linéaire de,
Aa/(1-Xc), en fonction de (A2-A-1) prévue par la théorie gaussienne
de |'élasticité caoutchoutique (chapitre 1 relation [23]); cette
linéarité n'apparaissait pas dans le cas du polymére amorphe pour
lequel le désenchevétrement progressif des chaines du réseau
induit une stabilisation de l'orientation en début de déformation.
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P

A Xo An x 103 | f(GAYLORD)| Aa/1-Xcx 103
1,22 0,285 47 0,214 39
1,46 0,285 80 0,413 61
1,62 0,286 98 0,520 73
1,84 0,292 133 0,635 107
1,92 0,296 126 0,670 92
2,03 0,3 165 0,711 141
2,17 0,307 176 0,754 150
2,25 0,312 205 0,776 189
2,54 0,325 229 0,887 214
2,69 0,334 249 0,86 240
2,77 0,338 237 0,871 220
2,82 0,340 264 0,877 260
2,98 0,344 266 0,895 260
3,05 0,352 274 0,901 271
3,24 0,363 288 0,917 290
3,32 0,368 296 0,922 302
3,49 0,379 299 0,933 305

tableau 18 : variations de la contribution a l'orientation de la phase

amorphe du polymere cristallisé avec le taux de déformation.
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figure 70 : comportement gaussien du matériau cristallisé.
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Cette effet de linéarité prend fin aux grandes déformations
par suite d'une saturation de l'orientation.

b) comportement non gaussien

Comme pour la déformation homogéne du polymére amorphe,
la comparaison avec le modéle non gaussien (chapitre 1 relation
[12]) fait apparaitre une variation du parameétre n (nombre de
segments statistiques entre points d'enchevétrement) avec le taux
de déformation (figure 71).

Les variations de n en fonction du taux de déformation
(tableau 19) sont décrites de fagon trés satisfaisantes par la
théorie de WARD-BONART, dans le cas du PEEK amorphe mais avec
un changement de parameétres, ng et k, lié a la phase de cristallisa-
tion induite. Nous avons attribué cette variation a la consolidation
du réseau, lors de la cristallisation, qui passe de I'état
d'enchevétrements de chaines amorphes a I'état de cristallites.

Ici le tracé de la courbe Ln(n) = f(A) (figure 72) donne une
droite sur tout le domaine de déformation, tendant & prouver que la
rupture de pente observée dans le cas du polymére amorphe est bien
étroitement liée a l'effet de cristallisation induite du matériau. La
détermination des constantes no et k (tableau 20) montre que le
nombre initial de segments statistiques entre enchevétrements
noest du méme ordre du méme ordre de grandeur que celui du
polymére amorphe, alors que k est voisin du paramétre du matériau
cristallisé sous étirement :

materiau
amorphe matériau
avant apres cristallisé
cristallisation | cristallisation
induite induite
No 3,6 4,9 3,9
k 1,67 0,44 0,58

tableau 20 : paramétres de WARD-BONART du PEEK amorphe et
cristallisé.
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A n
1,22 4
1,46 5,2
1,62 5,9
1,84 6,3
1,92 7,5
2,03 6,6
2,817 7,3
2,25 7
2,54 8,4
2,69 8,8
2,77 9,8
2,82 9,3
2,98 10,4
3,05 10,7
3,24 11,7
3,32 12
3,49 13,2

tableau 19 : variations de n avec A (film cristallisé a 170°C).
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figure 71 : Modele affine non gaussien.Comportement du matériau cris-
tallisé.



139

A=

t T ot

0 1 2

figure 72 : Théorie de WARD-BONART appliquée au matériau cristallisé.
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Nous avons déformé plastiquement les éprouvettes prédéfor-
mées a 185°C de fagon a vérifier l'influence du nombre de segments
statitiques entre enchevétrements n sur le taux naturel d'étirage
du réseau, supposé étre égal a n /2,

Nous rappelons que dans le cas du PEEK amorphe prédéformé
a 160°C, puis déformé plastiquement a 100°C, nous obtenons un
taux de déformation total aprés postérirage de ['échantillon,
supérieur a ce que permet d'attendre la structure du réseau
(At>n1/2) et que nous avions attribué ce phénoméne a un
désenchevétrement supplémentaire se produisant lors du postétira-
ge du matériau. Le taux de déformation dans la striction est, quant
a lui, trop faible, le réseau n'ayant pas été étiré jusqu'a son taux
d'extensibilité limite.

Dans le tableau 21, figurent les variations du taux total
d'étirage Atet du taux de déformation plastique AN avec le taux de
prédéformation Ap, ou :

At= AN Ap

On observe une variation linéaire de At avec Ap (figure 73) :

At= 0,56 Ap + 1,32 (58]
ce qui donne
A 1,32
AN =t 056+ 222 [59]
Ap p

variation bien vérifiée par les mesures expérimentales (figure 74)

Nous observons également une variation de A2 avec Ap
proche de celle de n avec Ap (figure 75) ce qui veut dire que le taux
d'extensibilité limite du réseau varie bien en n1/2,

En fait, lors de la déformation plastiqgue du matériau
cristallisé prédéformé, on n'atteint pas la phase de consolidation
comme dans le cas du polymére amorphe; la rupture se produit lors
de la propagation de la striction. Cela prouve que par cristallisa-
tion thermique , on forme des noeuds de réseau plus stables que par
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Ap At AN
1,23 2 1,63
1,43 2,13 1,49
1,61 2,29 1,42
1,83 2,43 1,33
1,91 2,33 1,22
2,16 2,33 1,08
2,33 2,5 1,07
2,47 2,6 1,05
2,79 2,8 1
3,13 3,11 1

tableau 21 : variations du taux de déformation total et du taux de
déformation plastique avec le taux de prédéformation du matériau
cristallisé.
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figure 73 : Variations du taux de déformation total avec le taux de pré-
déformation du matériau cristallisé.
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figure 74 : variations du taux de déformation plastique avec le taux de
prédéformation du matériau cristallisé.
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tallisé avec le taux théorique n1/2,
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cristallisation sous étirement rendant peu probable le désenchevé-
trement lié a la déformation plastique du matériau amorphe prédé-
formé.

Nous atteignons donc le taux d'extensibilité limite du réseau
n1/2 lors de la propagation de la stiction comme dans le cas du PET
amorphe (6) .

La variation linéaire de At avec Ap a déja été observée dans
le cas du PET amorphe (6, 4, 59, 48) et pour le PEEK amorphe
lorsqu'on considére le taux de déformation dans la striction.

Nous avons cherché a expliquer cette linéarité par la
variation exponentielle du nombre de segments statistiques entre
enchevétrements, n, avec le taux de deformation homogéne, Aip,
puisque n = A{2.

D'aprés la loi de WARD-BONART,vérifiee par le matériau
cristallisé, nous avons :

n = ng ek(Ap-1)
soit

n=ngekekip

en effectuant un développement en série de exp(kip) nous obtenons
n=ng ek (1+k Ap+ %%xp'c’)

ce qui peut s'approximer par :
n=no ek (1+V2 k Ap+ 52—2- Ap2)

soit

n=noek(1+ Vk-z—xp)z
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d'ou
S k k
n=[Vnoe, (1+ Exp)]z = A2

donc

kVng k k
Af = \E°e- 2Ap+Vng exp(- 5)  [60]

)\.'(=a7\.p+ b
kVnpg & — k
a=——\7—5*° e, et b=\/no e, [61]

Cela nous donne des valeurs théoriques de a et b issues de la
détermination de ng et k que l'on peut confronter aux valeurs
expérimentales.

Dans le cas du PEEK cristallisé, nous avons obtenu :

no = 3,5 etk =0,58
Ce qui donne
athéorique = 0,57 et biheorique = 1,41
que I'on peut comparer aux valeurs expérimentales :
a=056etbh=1,32

Dans le cas du PET amorphe de masse molaire My = 24600
g/mol les résuitats expérimentaux de CAVROT et RIETSCH (9)
permettent de déterminer ng et k (np = 11,2 et k = 0,25) et nous
donnent les valeurs expérimentales de a et b :

a=05eth=293
le calcul des valeurs théoriques de a et b donnent
a théorique = 0,52 et bihgorique = 2,95

Ces quelques valeurs numériques montrent que la variation
lindaire de A avec Ap est effectivement étroitement lice a la
variation exponentielle du nombre de segments statistiques entre
enchevétrements avec le taux de déformation homogéne Ap. Cepen-
dant cela n'a pas pu étre appliqué au cas du PEEK amorphe étant
donné qu'il n'existe pas de bonne corrélation entr A et n1/2 dans ce
cas.
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figure 76 : variations du taux de déformation plastique,de la biréfrin-
gence totale et de la biréfringence d'origine plastique avec l'orientation
moléculaire Anp.
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L'utilisation du parametre Anp, plus représentatif de l'orien-tation
moléculaire que le taux de déformation Ap, montre que l'orientation
totale Any est plus sensible au degré de préorientation (figure 76)
que dans le cas du polymére amorphe pour lequel l'orientation
restait sensiblement constante.En effet, la biréfringence totale Ang
augmente avec la quantité d'orientation molécu-laire induite par la
déformation homogéne. Cependant, on observe une diminution
réeguliere de AnN et de AN avec Anp (figure 76), montrant que la
prédéformation homogéne régit le niveau d'orientation apportée par
la déformation plastique comme pour le polymere amorphe.

Nous avons également tracé la variation de la contrainte au
seuil oy en fonction du taux de predéformation Ap et de la
contribution de la phase amorphe a l'orientation Aa/(1-X¢) (figure
77). Comme pour le polymere amorphe, la contrainte au seuil oy est

étroitement liée a l'orientation initiale de I'échantillon puisqu'on
observe une augmentation continue de oy avec la biréfringence de

I'échantillon.

2_modeéle pseudo-affine

Nous avons confronté le modéle pseudo-affine au processus
de déformation plastique liée a la prédéformation homogene en
supposant que la valeur de la biréfringence Ann ne représente que la

contribution de la phase amorphe a la déformation plastique.
La courbe théorique AnN = f(AN) (ficure 78) du modéle pseudo-affine

est tracée en utilisant une valeur de la biréfringence maximale
correspondant a un taux de cristallinité de 30% :

Anmax = (1-Xc) A°a + Xc A°c
avec Xec = 0,3, A%a = 0,356 et A°c = 0,31
soit Anmax = 0,342
On observe comme pour le matériau amorphe un processus de

déformation plastique relativement bien simulé par le modele
pseudo-affine (figure 78).



149

TQ’;, (MPa)

300 -

200

100 -

A3
1-X

. = »

0 0. 0.2

figure 77 : variations de la contrainte au seuil du polymeére cristallisé
avec le taux de prédéformation homogeéne.
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figure 78 : processus de déformation plastique du polymére cristallisé
et modeéle de déformation pseudo-affine.
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3 approche de BROWN et WINDLE

Nous avons débuté cette étude par la détermination des pa-
rametres de BROWN et WINDLE a partir de la pente a l'origine de la
courbe < P2 > = f(A) . Cela nous a permis d'estimer le paramétre de
forme a.r = 3,1 egal a celui du polymére amorphe ; résultat attendu
étant donné que ce parameétre ne dépend que de la géométrie de
['unité structurale. On observe une bonne modélisation de la courbe
expérimentale en début de déformation en choisissant K = 1,6
(figure 79) mais on s'écarte de cette courbe théorique en fin de
déformation. Cela est a relier a la variation du parameéetre K
représentative du désenchevétrement des chaines amorphes c'est a
dire de la variation du nombre de segments statistiques entre en-
chevétrements dans le modele non gaussien.

Nous avons deéterminé les variations de la composante
d'orientation Ao (figure 80),de la composante d'étirement Ae (figure
80) et du paramétre K (tableau 22) avec A .

On rappelle que :

A =2o Ae

L'absence de stabilisation de l'orientation en début de défor-
mation induit une augmentation réguliéere de la composante
d'orientation sur tout le domaine de déformation (figure 80). Celle-
ci varie alors, comme la composante d'étirement, pratiquement
linéairement avec A. On ne retrouve plus ici la rupture de pente
dans la variation de Ae qui est di, pour le polymere amorphe, a la
cristallisation induite par étirement.
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figure 79 : Théorie de BROWN et WINDLE appliquée au matériau cris-
tallisé.
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figure 80 : variations des composantes d'orientation et d'étirement
avec le taux de déformation . Cas du PEEK cristallisé.
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A K
1,22 1,27
1,46 1,5
1,62 1,62
1,84 1,61
1,92 1,83
2,03 1,61
2,17 1,69
2,25 1,61
2,54 1,69
2,69 1,81
2,77 1,9
2,82 1,85
2,98 1,96
3,05 1,98
3,24 2,06
3,32 2,09
3,49 2,19

tableau 22 : variations du paramétre K de l'approche de BROWN et
WINDLE avec le taux de déformation du PEEK cristallisé.



CONCLUSION
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L'objet de ce travail était, en étudiant un matériau tel que le
PEEK, de compléter les résultats obtenus au laboratoire
concernant le comportement en déformation homogéne du PET vis a
vis des modéles théoriques ainsi que l'influence de la
prédéformation homogéne sur la déformation plastique de ce poly-
mere. Cela nous a permis de mettre en évidence les points suivants:

- pour des polymeéeres de faible masse moléculaire (PET de
masse moléculaire Mp = 18000 g/mol ou PEEK), il n'est pas possi-
ble de concevoir un réseau stable puisque I'on met en évidence un
désenchevétrement progressif des chaines des le début de la
déformation homogéne. Dans ce cas, la zone gaussienne, trés
réduite, rend délicat l'accés aux parametres moléculaires du
polymere. Ce probléme ne se pose pas dans le cas du PET de
viscosités élevées (Mp = 24600g/mol, M = 25800 g/mol) pour
lequel le début de la déformation homogéne s'apparente au
comportement d'un réseau défini par des points d'enchevétrements
permanents.

- le phénoméne de désenchevétrement de début de déforma-
tion est anihilé par la cristallisation, induite par étirement du
polymere, qui consolide la topologie du pseudo-réseau polymere par
I'apparition de nouvelles zones d'ancrages. Cependant, bien que la
cristallisation serve de systéme semi-permanent d'enchevétre-
ments, le pseudo-réseau continue a se désenchevétrer jusqu'a la
limite d'extensibilité du réeseau.

- ce sont, le modele affine non gaussien et |'approche de
BROWN et WINDLE, qui permettent de traduire le désenchevétre-
ment du réseau, grace aux variations du nombre de segments
statistiques entre enchevétrement, n, pour le modele non gaussien,
ou du parametre K, pour l'approche de BROWN et WINDLE. La
variation de, n, avec le taux de déformation, A, s'effectue selon une
loi exponentielle cependant affectée par le processus de
cristallisation induite. L'étude du PEEK cristallisé a montré, dans
ce cas particulier, que le désenchevétrement suit une loi
exponentielle sur tout le domaine de déformation.
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- la détermination de la variation du nombre de segments
statistiques entre enchevétrements avec le taux de déformation a
permis de mettre en évidence l'influence de la prédéformation
homogeéne sur la déformation plastique. En effet, dans le cas du PET
et du PEEK cristallisé, le taux de déformation total résultant de la
déformation en deux étapes, est trées bien modelisé par la racine
carrée de n. On remarque alors que la loi de variation exponentielle
de n implique une variation linéaire du taux total d'étirage avec le
taux de prédéformation.

Plus particulierement I'étude du PEEK a permis de caractéri-
ser certaines propriétés propres a ce matériau:

- la valeur de la biréfringence intrinséque de la phase
amorphe déterminé par CAKMAK (31) est trop faible. Les mesures
de dichroisme infrarouge couplées aux mesures de biréfringence
ont permis de déterminer une valeur plus élevée a savoir : A°a =
0,356. De plus, la détermination de la fonction d'orientation
cristalline permet de montrer que celle-ci atteint rapidement une
valeur maximale de 0,7 pour A < 2.

- l'influence des extrémités de chaines qui s'orientent tout
d'abord sans avoir d'effets mécaniques. Ainsi on met en évidence,
en début de déformation, une augmentation d'orientation sans
variation notable de la contrainte de rétraction, liée a une
variation linéaire de An avec ¢ ne passant pas par l'origine. Un
marquage des extrémités de chaines du PEEK permettrait de suivre
l'orientation de celles-ci par dichroisme infrarouge et de vérifier
ainsi cette hypothése.

- le PEEK, par rapport au PET, présente aussi la particularité
de posséder une phase de consolidation lorsqu'on le déforme
plastiquement. Cela a pour conséquence lors du processus de
déformation en deux étapes (déformation homogéne + déformation
plastique) de déclencher un mécanisme de désenchevétrement
supplémentaire, di au postétirage, rendant difficile la comparaison
du taux total de déformation avec la racine carrée du nombre de
segments statistiques entre enchevétrements.
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En conclusion, cette étude a permis de cerner la portée des
modeéles théoriques pour rendre compte du processus de
déformation homogéne de polyméres tels que le PEEK ou le PET et
ainsi de traduire par des lois de comportement linfluence des
antécédents thermomécaniques sur la déformation plastique de ces
matériaux. La cristallisation induite par étirement et ['utilisation
de polymeres de faibles masses moléculaires ne facilitent pas
cette comparaison. Cependant, I'étude du polymeére cristallisé, en
réduisant l'influence de la cristallisation sous étirement, permet
de mieux cerner le comportement de la phase amorphe. Enfin une
étude plus approfondie de l'orientation du PEEK permettrait de
mettre en valeur certaines caractéristiques particulieres de ce
matériau telles que la biréfringence intrinséque de la phase amor-
phe, le réle non négligeable des extrémités de chaines, et l'effet de
saturation de la fonction d'orientation cristalline pour A> 2.
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THEORIE DE BROWN ET WINDLE
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| METHODE DE CALCUL

L'originalité du calcul de BROWN et WINDLE réside en la
séparation des modes de déformation par étirement et par
orientation. Ces auteurs décomposent le taux de déformation
A=L/Lp en deux composantes :

- Ao : composante d'orientation
- Ae : composante d'étirement
avec

A = o Ae [A1]

1 m n 'orientation fonction d'orientation

Considérons un cylindre (figure A1) contenant des unités
structurales de forme ellipsoidale (figure A2) orientées au hasard.
En appliquant une force de compression radiale sur la surface du
cylindre, mais pas aux extrémités, on obtient un comportement
équivalent a celui obtenu lors d'une traction uniaxiale.

Une unité structurale définie pour un matériau donné est
décrite entierement par un seul paramétre a.r appelé parametre de
forme et lié a I'excentricité , e, de l'ellipse tel que m = 1-e2.

ar= [A2]

L
m- a

Le travail W nécessaire a une unité structurale pour pivoter
d'un angle @, permet d'attribuer a chaque unité une énergie U =
Uo+W (ou Ug est I'énergie associée a ['unité pour ® = 0 ). Ainsi
connaissant la relation entre ® et |'énergie, on détermine la
distribution des angles ®, en faisant I'hypothése la plus simple, a
savoir la distribution de BOLTZMANN, et on calcule l'aire d'une

section du cylindre contenant N unités pour accéder a la
composante d'orientation Aig :

Ao

lo=K‘

[A3]
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_ | | unifé structurate

o i de forme ellipsoidale
(@

o Qo

figure A1 : cylindre soumis & une force de compression radiale.

figure A2 : unité structurale de forme ellipsoidale.
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avec
A : aire d'une section du cylindre interceptant N unités (aprés
rotation)
Ap : aire d'une section du cylindre interceptant Ng unités (avant
rotation).

Par l'intermédiaire de la fonction de distribution d'orienta-
tion,on accéde a <cos?®> et donc au polynéme de LEGENDRE de

second ordre :
1
<Ps>= > (3 <cos2®> -1) [A4]

ainsi qu'aux polynémes d'ordres plus élevés.

NB : toutes ces valeurs (Ao,<c0s2®>,<P2>) sont exprimées en
fonction d'un parametre q tel que :

_O;V_
9= kT

o : contrainte appliquée

v : volume de l'unité structurale
k : constante de BOLTZMANN

T : température en degré KELVIN

> e d'éii

Pour traduire le mode de non orientation, BROWN et WINDLE
imaginent que les unités structurales glissent les unes sur les
autres, si bien que l'on réduit le nombre moyen d'unités dans une
section du cylindre. On construit I'assemblage unité par unité, en
respectant deux processus d'empilement (sans effet d'orientation)
tel que cela est représenté sur la figure A3.

Le calcul du nouveau nombre d'unités dans une section du
cylindre s'effectue par ['intermédiaire des probabilités correspon-
dant a chacun de ces cas.
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figure A3 : deux modes d'empilement des unités.

Ces auteurs utilisent un raisonnement analogue a celui
retenu pour calculer la composante d'orientation, a savoir, I'évalua-
tion du travail de la contrainte appliquée.

Cependant, afin de pouvoir assimiler le modéle a la réalité
d'un solide dans lequel les segments moléculaires sont entravés
dans leur mouvement par la présence de voisins (liaisons
chimiques,enchevétrements,encombrement stérique ...) il a fallu in-
troduire un paramétre représentant le degré moyen de non liberté

1/K.Pour cela le nombre d'unités est décomposé en deux catégories :

- N* : unités immobiles
- No - N* : unités totalement libres

et 1/K est défini comme suit :

N*
1K = o [A5]

On arrive ainsi a une expression de la composante d'étire-
ment ne dépendant que de K et q.
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RESUME

BROWN et WINDLE utilise donc pour définir la variation de
I'orientation avec la déformation deux paramétres :

- un parametre de forme a.r
- un parameétre représentant le degré moyen de non
liberté 1/K.

La composante d'orientation, Ao, ainsi que le polynéme de
LEGENDRE du second ordre < P2 > ne dépendent que du paramétre de
forme. La composante d'étirement, quant a elle, ne dépend que de K.
Ces trois variables dépendent toutes du paramétre q représentant
des données telles que, la contrainte appliquée, la température, et
le volume d'une unité structurale.

NB : Ae tend vers le paramétre K lorsque q augmente. On prendra
donc Aemax = K.

Il DETERMINATION DES PARAMETRES A PARTIR DE
DONNEES EXPERIMENTALES

Expérimentalement, on peut déterminer les parameétres a.r et
K par l'intermédiaire de la pente initiale de la courbe
expérimentale < P2 > = f(A) (notée SNOCP) et de la mesure du taux
de déformation maximum Amax-

Pour cela on utilise les courbes théoriques suivantes :

- < P2 > = f(q) la pente initiale de cette courbe est
notée SQOC et ne dépend que de a.r

- g = f(A) la pente initiale de cette courbe, notée Dq,
dépend a la fois de a.r et de K

- SQOC = f(a.r)

- Aomax = f(1/ar)

On trace un réseau de courbes donnant SQOC en fonction de
1/Dqgo pour différentes valeurs de K (figure A4).
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BROWN et WINDLE (27) montrent qu'il existe une relation
liant la pente initiale de la courbe < P2 > = f(A) (SNOCP), la pente
initiale de la courbe q = f(A) (Dqo) et la pente initiale de la courbe
<P2> = f(q) (SQOC) a savoir :

SNOCP = Dgo SQOC [A]

A partir de la valeur expérimentale de SNOCP,on trace une

droite de pente 1/SNOCP (figure A4). On obtient ainsi pour chaque
valeur de K la valeur de SQOC correspondante. Celle-ci permet alors
d'accéder au parametre de forme a.r par l'intermédiaire de la courbe
théorique SQOC = f(a.r) (figure A5)
Puis on détermine la valeur de la composante d'orientation
maximale Aomax par la courbe théorique Aomax = f(1/a.r) (figure AB).
En muitipliant alors Aomax par K = Aemax, on calcule directement le
taux de déformation maximum. La comparaison de cette valeur a la
valeur expérimentale Amax permet de rendre compte d'un choix
judicieux de la valeur de K. Ainsi par approximations successives,
il est possible d'accéder aux deux parametres de la théorie de
BROWN et WINDLE.

EXEMPLE

Supposons SNOCP = 0,078 et prenons K = 3,6 cela nous conduit a
SQOC = 0,07 (figure A4); la valeur correspondante du paramétre de
forme est alors a.r = 1,6 (figure A5) ce qui correspond a une
composante d'orientation Aomax = 1,3 (figure AB) et donc au taux de
déformation maximum Amax = 1,3 x 3,6 = 4,68.
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figure A4 : variations de 1/Dgg en fonction de SQOC a K constant.
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figure A5 : variations de SQOC avec le paramétre de forme.



171

figure A6 : variations de Aomax avec 1/a.r.
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R 1012 cm

figure A7 : Variations du rapport dichroique avec le taux de déforma-
tion homogéne. Raie 4 1012 cm-1-
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-

R 965 cm!

figure A8 : Variations du rapport dichroique avec le taux de déforma-
tion homogéne. Raie a 965 cm-1-



175

R 950 cm

figure A9 : Variations du rapport dichroique avec le taux de déforma-
tion homogéne. Raie a 950 cm-1-
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figure A10 : Variations du rapport dichroique avec le taux de défor-
mation homogéne. Raie a 956 cm-1-
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680 cm-!

figure A11 : Variations du rapport dichroique avec le taux de défor-
mation homogeéne. Raie & 680 cm-!-
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625 cm!

1

figure A12 : Variations du rapport dichroique avec le taux de défor-
mation homogéne. Raie a 625 cm-1-
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figure A13: Variations du rapport dichroique avec le taux de déforma-
tion total. Déformation homogéne + déformation plastique. Raie a
1012 cm-1,
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figure A14: Variations du rapport dichroique avec le taux de déforma-
tion total. Déformation homogéne + déformation plastique. Raie a 965
cm-1,
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figure A15: Variations du rapport dichroique avec le taux de déforma-
tion total. Déformation homogéne + déformation plastique. Raie a 950
cm-1.
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R 680 cm™

0 | | A
25 3 35 A

figure A16: Variations du rapport dichroique avec le taux de déforma-
tion total. Déformation homogéne + déformation plastique. Raie a 680

cm-1.
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figure A17: Variations du rapport dichroique avec le taux de déforma-
tion total. Déformation homogéne + déformation plastique. Raie a 625

cm-1.



