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[.1. Introduction

Depuis sa mise au point par Dickson et Whinfield1®&d1, le polyéthyléne téréphthalate
(PET) est devenu un des polymeéres les plus indlisés. Son aptitude a I'étirage et ses
bonnes propriétés électriques, chimiques et phgsign ont fait un polymere fortement
utilisé par les industries du film, des fibres et’@mballage.

L'utilisation intensive du PET dans le domaine ‘@enballage alimentaire, et particulierement
des bouteilles, date de la fin des années Y97 secteur représente aujourd’hui 6,5 millions
de tonnes (dont 83 % pour les boissons) soit pdula dnoitié de la production mondiale. Le
taux de croissance annuel est de 14 % depuis 198&. notamment di au marché des eaux
minérales et des boissons non alcoolisées. Lestexpevoient une intensification de cette
tendance, qui serait le reflet de l'utilisation aec de PET recyclé et de I'émergence de
nouveaux marchés tels que la biére et [&lait

Les bouteilles sont mises en forme selon le proaBagection soufflage bi-étirage. Ce
procédé discontinu est constitué de deux étapess Da premier temps une préforme, de
guelques millimétres d’épaisseur et d’'une dizaieeenhtimétres de longueur, est réalisée par
injection aprés un séchage rigoureux de la maffer éviter toute hydrolyse lors de la mise
en ceuvre). C’est lors de cette phase que le gestdbrmé a ses cotes finales. Le corps de la
préforme est, quant a lui, dimensionné pour guittape de soufflage ultérieure. Les
conditions d’injection sont choisies pour conserkematériau dans un état amorphe. En
particulier, la matiere doit étre trempée dans ulm avec des vitesses de refroidissement
pouvant atteindre quelques centaines de degrésipan fonction de la matidfe”.

Dans le cadre de la version dite en cycle froighahcédé, qui est celle qui nous occupe ici, la
préeforme est refroidie completement avant le forenag la bouteille. La seconde étape

débute donc par le chauffage, dans un four Infuagepdu corps de la préforme au dessus de
la transition vitreuse du polymére mais en dessleusa température de cristallisation froide,

soit entre 90 °C et 115 °C.

Dans cet état le matériau est étiré, par une tigliigue et gonflé par un flux d’air. Au cours
de cette étape I'épaisseur est réduite d’'un faatempris entre 8 et 12. La matiéere, ainsi bi-
étirée, est plaguée en quelques 200 ms contratessgl’'un moule froid ayant la forme de la
bouteille désirée.

Gorliet® a suggéré que le formage par soufflage de baaeHT prend place de 12 & 22 °C
au dessus de la température de transdia@terminée a la vitesse du procédé. Il prend donc
place sur le plateau caoutchoutique tel qu’ideinpfar DMTA (figure I-1) par exemple.
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Figure I-1 : Comportement viscoélastique du PET. Msures des modules de cisaillement élastique G’ et
visqueux G” et de l'angle de perte®.

La méme constatation peut étre faite pour une mizdée copolyméres PET

Du point de vue mécanique, le PET est alors leesidgn durcissement structural

caractéristique, pour des taux d’étirage de l'odie a 2,5 (voir par exemple [3-13.]). Celui-
ci conditionne la régularité des distributions difgseur, facteur clé de la maitrise des
propriétés de structure des bouteilles et de laatémh de leurs poids, et la cinématique de
déformation.

En parallele, I'organisation du polymére est tatedat modifiée au niveau moléculaire. Ainsi
la bouteille résultante est semi cristalline ettuede. C’est cette texture qui confere a la
bouteille ses propriétés d’emploi.

Il est communément admis que cette cristallisagisinnduite et contr6lée par la déformation.
Pourtant, une certaine contradiction existe encéoléssue des travaux, concernant le moment
exact de la cristallisation. On peut en effet imagiqu’elle prend place :

= En cours de déformation, auquel cas le durcissestenttural observé serait lié a
I'apparition de la phase cristalline ;

= Apres la déformation, auquel cas le durcissementadeétre relié a un autre
parameétre que le taux de cristallinité.

Pourtant, Gorlidr”, depuis Salefft*?, Le Bourvellec et Beautenps 2! et en passant
par Blundelf?, Welst#?® Mahendrasingaltf "), Cakmaket al?®3Y et Chevalieet al.!® **
37 ont au fil du temps affiné une certaine vision’deolution microstructurale du PET sous
divers chargements mécaniques.

D’aprés le schéma classique de Salem, la crigfis interviendrait dans les phases
préliminaires du durcissement structural et le talex cristallinité évoluerait de maniere
cohérente avec la déformation lors des sollicitstiaini-axial€**® ou multiaxiald®3,
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Certains auteut¥™% s’appuient d'ailleurs sur cette vision pour propostes modéles
rhéologiques utilisant le taux de cristallinité camparamétre ou comme variable d’état.

Toutefois, les mesures microstructurales sont peptupart menées post-mortem, i.e. aprés
refroidissement de I'éprouvette. Récemntféfit grace au synchrotron d’autres analyses, in-
situ laissent penser que la cristallisation effectpourrait prendre place dans les phases
finales du durcissement. Cette contradiction awec donclusions de Salem par exemple
pourrait étre expliquée par le fait que dans lesures traditionnelles la cristallisation serait

amorceée lors de la sollicitation mais prendraiteléors du refroidissement des éprouvettes.
Cette hypothése est |égitimée a la fois :

= Par la sensibilité aux traitements thermiques d€E €tirés, largement documentée
dans la littératufé& *%;

= Par le fait que la cristallinité finale (en terntestaux et de microstructure) du PET
mono-étiré et de corps soufffé8 dépend de la cinétique de refroidissement.

En addition, certaines mesures sur des PETG, amgrfdissent apparaitre des durcissements
presque équivalents a ceux des PET sans cristiafisaendant une corrélation directe
cristallisation durcissement moins vraisembl4fle

La compréhension exacte de la cinétique de ciisasitbn est un point de passage obligé pour
la prédiction de la structure finale des bouteilktsle développement de modeéles de
comportements thermomécaniques du PET en coursuflage bi-étirage et donc pour la
modélisation du procédé lui-méme.

Dans ce contexte les objectifs de nos travaux:sont

= |dentifier et décrire les mécanismes structurauxsgat simultanés du durcissement
structural mécanique ;

= Evaluer l'influence des parametres du procédeé ;
= Contribuer a la description des microstructuresdagristiques des corps soufflés.

Nos travaux prennent place dans le cadre d’un pEyjeopeen APT_pack (STRP 505204-1)
mené dans le cadre d"6PCRD dont I'objectif est de promouvoir une appeshientifique
des procédés de soufflage et de thermoformage.

Nos travaux ont pour but de poser les bases dentgpr@hension des relations entre I'histoire
thermomécanique et les évolutions microstructurdleBET lors du soufflage bi-étirage.
Notre domaine d’étude est donc clairement la dlistéion d’un PET initialement amorphe
entre sa température de transitmret sa température de cristallisation statique $etfet
d’une sollicitation mécanique rapide.
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[.2. Quelques généralités sur le PET

Le polyéthylene téréphthalate ou PET est un polgntBermoplastique aromatique semi-
cristallin de la famille des polyesters saturésesdt obtenu par estérification de I'acide
téréphtalique et de I'éthyléne glycol avec élimioatd’eau (figure 1-2).

o — oH
A, Ho—
4] —{ p — =+ 1 %
T Y % 1 S
HO — o
\T_H
o
.-'_\""I :?
—_— D_";- 1 T
— N - n H:0
e Y e
/ b
: I Iy

Figure I-2: Synthése du PET

Cette réaction de synthése peut avoir lieu en glusiétapes selon la longueur moyenne des
chaines recherchées dans les diverses applicaBargénéral, le degré de polymérisation est
compris entre 240 et 300 monomeres pour le PEiB&ilu formage des bouteilles.

« L'application bouteille » du PET implique, en mytl'utilisation de préformes amorphes
obtenues par injection. Eviter toute cristallisatidans I'épaisseur des préformes (quelques
millimeétres) est difficile en raison de la faiblenzluctivité thermique du polyméfe Il est par
conséquent indispensable de ralentir les cinétigieesristallisation. C’est pourquoi le PET
est en fait un copolyester statistique obtenu ésegirce d’acide isophatique (AIP) et de di-
ethylene glycol (DEG). Le taux global de ces élémdDEG + AIP) est de I'ordre 4 % en
moles. Le recours a I'AIP et au DEGompt la régularité de la chaine et entrainedacton

des cinétiques de cristallisation. Ce PET restéefois un polymére semi-cristallin dont le
taux de cristallinité peut atteindre 5096

Le passage de la phase amorphe a la phase setailiogsimplique des changements de
conformation gauche/trans au sein de la phase &@8tpSi les deux conforméremns et
gauchesont présents dans la phase amorphe, seuls lesrm@méstrans persistent dans la
phase cristalliné®.

La littérature rapporte I'existence d’'un seul systecristallin triclinique pour le PET. La
cohésion des chaines de conforméiress est assurée par les forces intermoléculaires
résultant de la polarité des groupes ester et elmpilement régulier des groupements
phényles (figure 1-3).
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Figure 1-3 : Maille triclinique du PET définie par Daubenyet al*®!

Les parametres de maille différent un peu en fonctie I'histoire du matériau (température
de cristallisation, durée et température de retatity d’'étirage, etc.) ; les paramétres de maille
communément retenus sont ceux déterminés par Da@beah (tableau I-1).

Echantillon a(A)  b(A) e a® BO) | v (®)

Fibres etirées a4 75°C avec un recuit a 280°C 4.56 5,94 1075 1 985 118 112

Tableau I-1: Paramétres de maille triclinique du PH calculés par Daubenyet al.!®

La cristallisation du PET peut étre activée theusigent (cristallisation naturelle ou statique)
soit lorsque la matiéere est refroidie depuis I'ébaidu soit lorsqu’elle est réchauffée au dessus
de la transition vitreuse depuis I'état vitreux aph®. Cette derniére cinétigue est

singulierement accélérée lorsque le polymére dashtgr par une sollicitation mécanique.

Ainsi les temps caractéristigues passent de quelgqumutes a quelques centaines de
millisecondes voire quelques millisecond®®*? lorsque le matériau cristallise sous

« contrainte ».

En parallele, la cristallisation statigue conduitlaa formation d’entités semi-cristallines
sphérolitiques dont le diamétre est compris en& at 10° m ce qui rend le polymére
opaque. Lorsque le matériau cristallise au coutmal’ / ou apres une / déformation, il
conserve la mémoire de l'orientation moléculaire ggmérant une microstructure texturée
Une sollicitation mécanique donne donc naissaneee texture cristallind®: 4244 50-53
constituée de petites lameff48® qui conserve au matériau sa transparence.

Plus récemment, la littérature fait état de phasganisées précurseurs du criétaboire de
mésophases d’abord nématique, puis smeétitfig” La figure I-4 schématise les différents
ordres caractérisant les structures nématiquet @pectique (b) résultant de I'interaction des
segments de chaines amorphes orientés par I'étikiges aurons I'occasion au cours de cet
exposé, de revenir en détails sur la genese destogstures ainsi que sur leurs moyens
d’investigation.
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(a) structure nématique (b) structure smectique C

Figure I-4 : Schématisation des ordres caractérisares structures nématique (a) et smectique C (b¥sues
de l'interaction des segments de chaines amorphegemtés par I'étirage.

Pour le moment, sans entrer dans le détail, ontaengjue la mésophase smectique se
distingue de la mésophase nématique par un arrargebi-dimensionnel des entités
structurales. On parle communément de la strustmectique C par opposition a la structure
smectique A, pour laquelle les entités structuratas parfaitement alignées (i.e. sans aucun
angle d’inclinaison) avec la direction d’étirage (iaxe DM pour direction machine).

[.3. Le procédé de bi-étirage soufflage appliqué aBET

La mise en ceuvre de la bouteille s’effectue en daittrois étapes. La préforme est tout
d’abord étirée vers le fond du moule au moyen diige métallique a une vitesse de I'ordre
de 1 m/s. Cette étape ou seul I'étirage axial pgligué est communément appelée Retard au
Pré-Soufflage ou RPS. Puis, lors de I'étape desptdflage, a I'action de la tige d’élongation
vient s’ajouter I'action d’'une faible pression d’éde 5 a 9 bar) provoquant la naissance et
I'expansion bi-directionnelle d’'une bulle qui forneebouteille. C’est au cours de cette étape
de 0,2 a 0,3 s que la tige d’élongation cesse digglacer. Enfin, lors de I'étape de soufflage,
'application d’'une pression d'air élevée (de I'mrdde 40 bar) plaque la matiére contre la
paroi du moule afin qu’elle en épouse tous lesildéth refroidisse. Cette étape dure quant a
elle 3 a 4 s. Les bouteilles obtenues sont aldreramées vers les lignes de remplissage.

Au cours du procédé, la préeforme amorphe épaissaires transformée en une bouteille
semi-cristalline mince (300 a 5Qn).

[.4. Chemin de chargement lors de la fabrication dine bouteille

Les études précédented ont permis, avec un prototype de soufflage étirdigee
instrumenté, de suivre les différentes étapes duspufflage de préformes. Ces mesures
permettent de suivre I'évolution des grandeurs miéces rendant compte des niveaux de
force développés et du couplage thermodynamiqueml- pression au sein de la bulle au
cours du soufflage. Récemment le développemenysteraes de mesures portatifs, dans le
cadre du projet APT patR, ont permis d'étendre ces observations sur unehimes
industrielles jusqu’a la phase de soufflage (figebe.
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Figure I-5: Suivi du déplacement de la canne, de [rce et de la pression interne lors du procédé ds-
étirage soufflage. (1 bar = 0,1 MP&f"

Les courbes de la figure I-5 illustrent les prirdgs étapes du procédé, évoquées
précédemment. Le RPS (situé entre les points a eed courbes) se manifeste par
'augmentation brutale de I'effort ressentie parcémne d’étirage dés son entrée en contact
avec le fond de la préforme (point a). En fonctienla température moyenne de la préforme,
la résistance qu'oppose le matériau a I'étirageagnat plus ou moins le déplacement de la
canne (courbe de déplacement) et réduit sa vitesseaoint b marque le début du pré-
soufflage avec la mise sous pression de la préfotraes de cette phase, ou la pression
n'excede pas 10 bar, la bulle se développe et ggage vers le fond du corps creux. Les
essais sur prototype de soufflage libreont clairement permis de mettre en paralléle une
brusque décroissance de pression et une rapideeatagon du volume de la préforme a cet
instant. Ce soufflage peut provoquer la perte ae¢amb entre la canne et la préforme (point c).
L’effort se stabilise alors aux alentours de 50 dfrespondant a I'action exercée par la
pression sur la section de la canne.

Puis, le soufflage débute en entrainant une augtientbrutale de la pression de l'ordre
d’'une trentaine de bar. Le niveau de pression éheigéen jeu exerce sur la canne un léger
effort non nul négatif qui tend a la faire remontee soufflage est suivi par la phase de
dégazage qui précede I'ouverture du moule. Cetsgbst marquée par le retour progressif a
zéro de la force et de la pression interne.

Ces mesures, complétent le suivi de la déformatiorutilisant un moule transpar€Ht
Cependant, il apparait souvent techniqguement piogpls et également plus riche en
informations de réaliser des essais en surfacélitice. sans moule. En s'affranchissant des
contraintes géometriques imposeées par la présemcerwule, la matiere peut ainsi exprimer
tout son potentiel de déformabilité. Dans ce caglesla phase de pré-soufflage est reproduite
et bien que ne représentant que 10 % de la dutale tte mise en forme, celle-ci correspond
a I'essentiel de la déformation (figure 1-6).
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Figure 1-6 : Cinématique de bi-étirage soufflage sas moule d'une préforme PET dans des conditions
standards (Phase de pré-soufflage : P inférieure 20 bar) .

La figure 1-6 représente les principales phasestliéon d’'une préforme transformée selon
des paramétres classiques de réglage, sur unypetde soufflage sans molledéveloppé

au CEMEF. Cette séquence illustre sur les 132 gramimillisecondes de procédé la notion
de RPS durant lequel seul I'étirage axial est gpgli Puis, lorsque la préforme est mise sous
pression, la bulle se développe diamétralementtad@rse propager le long de la préforme.
Localement la déformation est donc d’abord unidaxidongitudinale, puis bi-axiale
simultanée pour finir par un léger post étirage-axial transverse lorsque le diamétre est
proche de sa valeur finale. Cette séquence esintssuccessivement par tous les points de
la préforme depuis le goulot jusqu’au fond, aveatefois, quelques différences dans les taux
et les vitesses. L'enchainement de ces differa¥itgges de déformation est conditionné par le
RPS ainsi que les gradients thermiques sur la haatalans I'épaisseur de la préforme.

Il semble reconnu que c’est le durcissement strattyui détermine ainsi la cinématique de
gonflage. Ce durcissement mécanique se manifest@apgmentation du module apparent du
matériau lorsqu’on atteint un certain niveau dage désigné sous le nom de taux naturel
d’étirage ou TNE (figure I-7). C’est I'existence de taux limite qui explique que le diamétre
des corps soufflés sur le prototype (figure I-6)stabilise et n'augmente pas a l'infini sans
moule. L’atteinte du TNE conduit, en outre, a umenbgénéisation des épaisseurs finales de
la bouteille via un mécanisme d’auto-consolidatiormatériau. Ce mécanisme assure ainsi la
propagation de la déformation vers les éléments ndatiere moins déformeés et
énergétiquement plus favorables a la déformation.
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Figure 1-7 : Comportement mécanique du PET). (a) Evolution du durcissement structural du matéau
en fonction de la température. (b) Evolution du ducissement structural du matériau en fonction de la
vitesse de déformation, et mise en évidence du TNE.

Le TNE dépend a la fois de la température et détéase d'étirage, de méme que du taux de
bi-axialité de la sollicitatiof & % 1% ¢ Lors de la fabrication des bouteilles, les talétichge
rencontrés dans chacune des directions sont di¥d’'ole 3 a 4 : soit un taux de bi-orientation
pouvant varier de 9 a 16 suivant les préformes.

Une observation locale des déformations nous adpyee les déformations dans le plan des
bouteilles sont non homogeéenes et que le cheminéfierrdation dépend de la position du
point dans le long de la membr&heUne évolution de microstructure finale est ass®é
cette hétérogénéité.

On releve aussi des taux de déformation différentgant que I'on se place sur la surface
interne ou sur la surface externe des boutefllés On peut aussi mettre en évidence une
hétérogénéité de lorientation des chaines polymeatans I'épaisseur de la bouteille
confirmée par des mesures de biréfringEficede spectroscopie Infra-rouge en réflexion
spéculairé %2 et par triréfringendd. Dés lors, 'épaisseur des parois des bouteilpsiait
sous forme d’un matériau « multicouches » (figu@. |

10
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Figure 1-8 : lllustration schématique de la variation des orientations dans I'épaisseur de la boutedf!! avec
une représentation de l'arrangement semi-cristallin(partie supérieure), les éléments plus foncés étales
lamelles cristallines, et les figures de diffractio des rayons X (partie inférieure).

Les mesures réalisées par triréfringence ont égalemontré qu'il existe une hétérogénéité
de l'orientation des axes de chaine le long d'upatdille. Cependant, jusqu'a présent,
l'influence des chemins de déformation sur l'oraittn moléculaire reste incompléetement
connue.

En effet, les mesures dans une paroi de 300 a 80fegtent difficiles et il est impossible de
relier clairement les chemins de déformation ol&eren surface et des évolutions de
microstructure relevées en moyennes au traversageioi®. De plus, comment séparer
totalement la cristallinité induite par la déforinat de celle développée pendant le
refroidissemerit > 2! On retrouve ici les doutes émis & partir des messde laboratoire (cf.
plus haut).

Pour tenter de comprendre l'origine des apparestiefradictions relevées dans la littérature,
nous allons passer en revue les connaissancessesquisqu’a présent sur I'évolution
microstructurale du PET en cours de sollicitatiorécaniques.

I.5. Etude bibliographique de I'évolution microstructurale du PET en cours
de sollicitations mécaniques

Les premiers travaux, principalement dirigés pampiefesseurs Wafd 54 et Monneri€®*"!

ont porté sur la caractérisation de la cristallisatnduite pour chaque type de mono-étirage
pris séparément : a force constante, a vitessdaipset a vitesse de déformation constante.
Outre la description cinématique de la déformatioes travaux se sont principalement
attachés a la description physico-chimique deiktadlisation induite. Chaque étirage a ainsi
été décrit en terme d’orientation d’unités struakess pour chacune des phases : cristalline et
amorphe.

Puis, les travaux du Professeur Salhi ont apporté un éclairage nouveau a travers la
tentative d’unification des différents types delisithtions. En effet, si les mécanismes

by

moléculaires apparaissent relativement similairésn dmode d’étirage a lautre, les

11
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manifestations macroscopiques de la déformatiorsemtént quelques différences. Ses
travaux, de nature plus mécanique a la base, entdétles gammes de température et de
vitesse explorées afin de proposer un cadre dexgdn général sur la base de cinétiques de
déformation et de cristallisation.

Prenant appui sur ces travaux, Cakmak, White eti@p?®>" sont intervenus avec des
études de caractérisation moléculaire lors d’essaibi-étirage, séquentiels ou simultanés.
Jabarifr® ®® s'est, quant & lui, notamment consacré a I'aeatles propriétés mécaniques des
films en fonction de la masse molaire du matértades paramétres d’étirage.

La fin des années 1998t marquée par la multiplication des études mikrctirales in-situ
par diffraction des Rayons!%& 22 36.57.89. Tlpyincinalement réalisées sur des échantillons de
PET mono-étirés, ces analyses ont, pour la preniase permis de déceler la signature

propre a la structure mésophasée de type smedansedes conditions de températures et de

vitesses de déformation compatibles avec sa cdurte de vie de I'ordre de 0,2°%

Chevalier, Marco, et Chaal1'% 3% ont également apporté une contribution concernant
I'étude des microstructures in et ex-situ post-péas développées au cours de sollicitations
uni et bi-axiales par l'intermédiaire des techngjae diffraction des rayons X, dichroisme
infra-rouge et biréfringence. Quelque temps av@uatjier etal.>® ont également cherché a
coupler I'évolution de microstructures mono-étirépsst-trempées au comportement
mécanique du matériau. Leur étude suivie de cedieém par Deloye al. ' ont aussi permis
d’apporter les premiers éléments de réflexion 'sumalyse microstructurale d’échantillons de
bouteilles réalisés sur prototype instrumente.

Une telle articulation chronologique explique lecessité de bien séparer, dans un premier
temps les différents résultats selon le type d@igtirrencontré afin de dégager les variables
moléculaires pertinentes, servant de dénominateunwn a ces différentes analyses.

1.5.1. Description des sollicitations rencontrées

Historiquement, les cinématiques de déformation @d définies relativement au taux
d’étirage,A. Dans le cadre d’étirage uni-axial, ce paraméitedéfini comme le rapport entre
la longueur courante et la longueur initialéo de I'échantillon :

A=LI/L, (1.1)

Dans le cadre du bi-étirage qui consiste a réalipedouble étirage selon les deux directions
macroscopiques orthogonales dans le plan de I'étlbanle taux d’étirage planaire ou de bi-
orientation (TEP), est défini par le produit deaxtal’étirage dans chacune des directions
orthogonales d’étirage :

TEP=Agy, X Ao (1.2)

ou (DM) deésigne la direction machine ou axiale &T) représente la direction
perpendiculaire a la direction machine ou encamesiverse.

Il existe différents types de sollicitations unilBtaxiales. Les étirages uni-axiaux peuvent

étre ou non contraints selon la largeur (maintesweon constante) de I'échantillon au cours
de I'étirage. L’étirage uni-axial contraint en latg (ou étirage uni-axial planaire) constitue en

12
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général la premiére étape du bi-étirage séquefiiiglre 1-9(1)). Selon les cas rencontrés,
I'étirage uni-axial peut étre réalisé a force cangt, a vitesse de déplacement constante ou a
vitesse de déformation constante.

Dans le cas du bi-étirage, il est possible derdjster deux modes de sollicitation : séquentiel
ou simultané (figure 1-9 et figure I-10). Lors ditéhirage séquentiel, les deux étirages sont
réalisés en deux étapes distinctes et sequencer®tdgiquement (figure 1-9(1) et (2)).

Figure 1-9 : Bi-étirage séquentiel d’éprouvettes anciformes en PET de 4 mm d’épais. Bi-étirage pilotén
vitesse de traverse imposée. D'aprés Maraat al.!® 333

Selon les propriétés mécaniques recherchées, tefitions de sollicitation des deux étapes
(1) et (2) du bi-étirage sont généralement diffegen Ainsi, dans le cadre du bi-étirage

industriel de films en « séguence normale », I'@tlan est d’abord soumis a un étirage

selon la direction axiale a force et largeur camsts avant d’étre étiré, a vitesse constante,
suivant la direction orthogonale. En séquence diteverse », c'est I'étirage transverse a
vitesse imposée qui précede |'étirage sous changesée.

Lors du bi-étirage simultané, les sollicitationsosechacune des directions DM et DT sont
réalisées simultanément et dans les mémes corglitggnéralement a vitesse de traverse
imposée (figure 1-10).

A=1 A=15
TEP=1 A=2

TEP =225
TEP =4 A=3
TEP=9

Figure 1-10 : Bi-étirage simultané d'éprouvettes cuciformes en PET de 4 mm d’'épais. Bi-étirage piléten
vitesse de traverse imposéd exprime le taux d'étirage appliqué dans chacune deslirections de
références. Le TEP (taux d'étirage planaire) exprire le produit des taux d'étirage dans le plan de
I'éprouvette). D’aprés Marcoet al.? 3338

Suivant les modes et conditions de sollicitatioiiséies le matériau acquiert des propriétés
différentes qui seront intimement liées a l'ori¢ita et & la cristallisation induite par
déformation du polymere.

13
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|.5.2. Données microstructurales

Dans la littérature, les différents auteurs empibisouvent des mesures de taux de
cristallinité ainsi que d'orientation du polymereup décrire et quantifier I'évolution
microstructurale du matériau au cours des soltioita.

Le taux de cristallinitéx. est généralement évalué par densitométrie, anaytwalpique
différentielle ou encore diffraction des rayonslorientation du PET étiré est, quant a elle,
évaluée en utilisant plusieurs techniques expétiaes differentes (cf. tableau I-2).

Nature des entités structurales Orientation Orientation de| Orientation
globale la phase de la phase
amorphe cristalline
® Chaines polymeres RX
IS
B Normales aux noyaux RX
IS benzéniques
Conformation gauche et trans An Fluo.

0 3 intrinséque
= ’E Conformation gauche IR
&5 Conformation trans IR Fluo.
©g intrinséque

Normale aux noyaux benzéniques| An-IR-Raman

Noyaux
benzéniques

Axe C1-C4 (figure I-13) des noyaux| An-IR-Raman
benzéniques

Tableau I-2: Inventaire des techniques rencontréegour décrire I'orientation des différents types d’'unités
structurales caractéristiques du PET. DRX : diffradion des rayons X,An : bi ou tri réfringence, IR :
spectroscopie infra-rouge, Fluo. : Polarisation dfluorescence.

Cette multiplicité des techniques reflete la diitérsles unités structurales dont I'orientation
est quantifiable dans le cas de ce matériau. Ragihais-ci, on peut distinguer :

- les cristallites ;

- les chaines moléculaires ;

- les conformations trans et gauche des unités mamsme
- les noyaux benzéniques ;

dont l'orientation par rapport a une direction d&rencez, peut étre décrite par deux angles
et p(figure I-11). Un anglég qui désigne I'angle entre la direction particwdiérd’une unité
structurale et la direction macroscopiqaede I'échantillon et un anglep qui donne
I'orientation de la projection orthogonale delans le plan (X, y) orthogonal a z. Dans le cas
ou il N’y a pas d’orientation privilégiée dans dam la détermination de I'angi suffit pour
décrire 'orientation du maillon.

14
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Figure 1-11 : Définition géométrique de I'orientation d'une entité structurale orientée suivant I'axec par
rapport au référentiel (x,y, z) d’'un échantillon.

Sur le plan mathématique, l'interprétation des meEsiexpérimentales en terme de degré
d’orientation s’effectue par le calcul de la fooctid’orientationP de ou fonction d’'Hermans :

3<cos f>-1 (1.3)

2
ol <cod 6> est la moyenne de la fonction de distributiorridiotation des maillons de méme
nature par rapport a I'axe de référeace

P=

Suivant les valeurs remarquablesRid’orientation des maillons peut étre aléatoire< 0),
parfaite suivant la direction de référen&=1), ou orthogonale a la direction de référence
(P=-0,5).

1.5.3 Etirage uni-axial

[.5.3.1. Genese de la cristallisation induite

D'aprés les essais & vitesse d'étirage constaatiséé par Salem ef. 2% |a cristallisation
induite ne survient que lorsque le matériau arattien taux d’étirage critique(= 2 a 2,5)
caractéristique d’'un degré d’orientation suffisdes chaines polymeres (amorphes) (figure I-
12(a)). Ces essais démontrent également combig¢auged’étirage critique est sensible a
'action conjuguée du couple température, vitesse déformation utilisées lors de la
sollicitation (figure 1-12(b)).
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Figure 1-12 : lllustration de la double sensibilité en vitesse et température du taux d’'étirage critige lors
de sollicitations réalisées a vitesse constante.

Avant d'atteindre ce taux d'étirage critique, lemtation des axes de chaine s’accompagne
d’'un changement de conformations des groupemeytsigiepérés sur la figure 1-13.

groupement

o 3 obowf “"\.,_'\',G—C '~.,.
/c i q".""—u. .‘0
H " D .
‘e Ty o
L] = L4

Figure 1-13 : Identification du groupement glycol & numérotation des atomes de carbone du noyau
benzénique de l'unité constitutive du PET. Ligne pmtillée représentative de I'axe de chaine. D'apres
Faisant de Champchesnél™.

Au sein de la phase amorphe isotrope, les confawnsgauchesdes groupements glycol
sont peu a peu substituées par des conformatiansplus étendues et seules autorisées dans
la phase cristallid® ®* "2 figure 1-14(a).
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Figure 1-14 : Etirages réalisés a vitesse constant 80 °C pour une vitesse de 2 cm.miin Mesures
d’orientation globale par spectroscopie Infra-RougeD'aprés Ajii et al.["2.

Par ailleurs, les groupements glycol en confornmagi@uchene possedent qu’une tres faible
orientation, celle-ci étant essentiellement sugiopar les conformationsand® > " figure |-
14(b). Ajii et al'? montrent également une saturation de la fonctitmieshtation des

conforméredrans proche de 1 a partir de taux d’étirage voisingldiers d’'étirages a vitesse
constante.

Dans le cadre d’étirage uni-axial planaire de fileis PET, les mesures réalisées par
spectroscopie Raman et Infra-Rouge ont égalemeanbuliéé que l'orientation progressive
des axes de chaine suivant la direction d’'étirdgecempagne d’'un basculement des noyaux
benzéniques dans le plan du fith

Une fois le taux d’étirage critique atteint, lexade cristallinité apparait comme une fonction
croissante du taux d'étirage (figure 1-15) queliee cpoit la nature de la sollicitation (a force
constantB®, & vitesse de déformation constéfiteou a vitesse constafity
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(a) Etirages dorce constante a 80 °C reéalit (b) Etirages a vitesse d’étirage constante a 80
sous différentes charges initiales exprimée °C pour une vitesse de 2 cm.minD’aprés
kg.mm?:  symboles pleins 0.50, symbo Ajii et a®
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Figure I-15: Evolution du taux de cristallinité pour les trois types d'étirage uni-axiaux: (a) a foce
constante, (b) a vitesse d'étirage constante, (cyéesse de déformation constante.

Pour des étirages réalisés a force constante, LevBitec et Beautemfd ainsi que Salem
(8 ont observé que le taux de cristallinité étaivissant avec la déformation mais
indépendant de la charge. Par ailleurs, Vighgl *® ont constaté une évolution différente du
nombre de cristaux avec la température selon ke dygtirage. Alors qu’a force constante, le
nombre de cristaux est une fonction décroissantdadeempératuté”’, celui-ci semble
indépendant de la température lors d’étiragesessit constaritd.

Lors d’étirages réalisés a vitesse de déformatmrstante, les cinétiques de cristallisation, a
une température donnée, semblent entierement t@edgrpar I'évolution de I'orientation de la
phase amorptf&. L'influence de la température ne se manifestesyué’instant d’apparition

de la phase cristalline, le taux d’étirage critigt@nt retardé vers les taux d’étirage croissants
a plus hautes températufés

Pour interpréter ces résultats, il faut bien gaedéesprit que chaque type de sollicitation met
en jeu des histoires thermomécaniques différenteslon le type de sollicitations
macroscopiques imposeées, les profils de vitesseftemation sont tres différents (figure I-
16). Alors que pour des étirages effectués a \ateles déformation constante, la vitesse de
déformation est constante sur toute la durée deadfe jusqu’'a ce que le matériau ne se
déforme plus, la vitesse de déformation évolue teomsent lors d’étirages a vitesse ou a
force constante (figure 1-16(a) et (b)).
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(a) Profil des vitesses de déformation pour un (b) Représentation schematique du

étirage réalisé a vitesse constante. La loi profil de vitesse de déformation lors
d’évolution est fonction du temps t de la d'un eétirage uni-axial réalisé a force
vitesse d'étirage v et de la longueur initiale de constante. Tirée de SalBfh D’apres
I'échantillon |, Exemple obtenu pour une le Bourvellecet al 2%

vitesse de déformation nominale dells
D’aprés Salenf's

Figure 1-16 : Comparaison des profils de vitesse ddéformation pour des étirages uni-axiaux pilotés a
vitesse de traverse constante (a) et a force consta (b).

Pour un jeu de conditions opératoires donné, chypede sollicitation fait donc intervenir
un niveau propre de mobilit¢ moléculaire pondéré gdas cinétiques de relaxation
moléculaire défavorables au développement de fitateon. De plus, cristallisation et
orientation sont fortement coupléedinsi, l'orientation moléculaire de méme que
laugmentation de la température accroissent cémsidement les cinétiques de
cristallisatio> “°%.  Par contre, une augmentation de la températerg pccélérer les
relaxations d’orientation.

Lors d’étirages a vitesse constante, la dépendtmeorelle de I'orientation moléculaire
explique la sensibilité du taux d’étirage critiquis-a-vis de la vitesse. Le taux de cristallinité
atteint sera alors fonction du degré d’orientatieria phase amorphe.

Dans le cadre d’étirage a force constante, Le Balew et Beautemp&>?Yont montré que la
cristallisation précédait legerement le pic desseede déformation. Les premiers instants de
développement de la phase cristalline coincident divec une vitesse de déformation tres
supérieure a la moyenne calculée sur I'ensembla dellicitation. Les vitesses mises en jeu
sont en outre tres supérieures a celles généralermanontrées dans la littérature lors
d’étirages a vitesse constante. Pour ce type dieitdion, 'augmentation de la déformation
inhibe constamment la relaxation moléculaire mags nmodifie que tres peu le taux de
cristallinité accessible pour un niveau d’oriertatidonné de la phase non-cristalfifle
Retenons ici que le développement de la cristéibisaapparait sensible a la température, au
mode et a la vitesse de sollicitation. Malgré dd&rmnces, certains points peuvent étre
retenus quant a I’évolution du matériau avant cigeainent :

- Disparition des conformationsgauche» ;

- Orientation des conformationgrans» ;

- Basculement des noyaux dans le plan de la gation ;

- Orientation de I'axe des chaines ;

- Augmentation de I'organisation inter chaine talissation ou autre) et de la densité.
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1.5.3.2. Morphologies

La revue bibliographique conduite jusqu'a présesuevolé le couplage qui existe entre la

cristallisation induite et I'histoire thermo-mécque de la sollicitation. L’objet de cette partie

est d’anticiper le type de morphologie semi-crlstal susceptible de se développer en cours
de sollicitations uni-axiales et de disposer dgaatures identifiees en diffraction des rayons
X.

La diffraction des rayons X offre 'avantage d'utescription a deux échelles : orientation de
la phase cristalline et donc des chaines de cettgepa partir de la description du réseau, dans
le cas d’'une étude aux grands angles (Wide AngRa}{-Scattering, WAXS, en anglais et par
la suite dans le texte) et orientation des normaileslamelles cristallines lors d’'une analyse
aux petits angles (Small Angle X-Ray Scattering XSAen Anglais et par la suite dans le
texte).

Comme mentionné précédemment, le développement céstallisation induite s’effectue au
sein d’'une phase amorphe potentiellement tres téeeet composée principalement de
chaines en conformationtsans Les conformationggyauchessont confinées au sein des
régions amorphes ne supportant qu'une trés faibntation® " "8 Les microstructures
susceptibles de se développer doivent intégreretlest contraintes et sont, de ce fait,
pressenties allongées. La morphologie la plus conément admise lors de I'étirage de
fibred*?*® et de film&? 54 77 79 8%t de type microfibrillaire. Ce modéle suppossitence
d’empilements d’entités cristallines séparées par phase amorphe orientée (figure 1-17).
Dans le cas le plus génétd| cette microstructure est caractérisée par uneamghtre les
normales des cristallites et la direction d’étiragé un angled entre I'axe des chaines
participant a la phase cristalline et la directibétirage. La fibrille est délimitée dans I'espace
par un contour s’appuyant sur les faces des diietaldéfinissant un angle avec la direction
d’étirage. La figure I-17 définit également la loegpériode, g somme des épaisseurs des
phases amorphe et cristalline adjacentes selandetion normale aux cristallites.

@ "1,5_ 0
|

Figure 1-17 : Morphologie microfibrillaire proposée par Stockfleth et al. 54

Une explication avancée a la formation de micrdfés serait la capacité plus importante de
ces géométries linéaires a dissiper I'énergie @dsoau phénoméne exothermique de
cristallisation. La nature exacte des entités caapb les fibrilles, demeure méconnue.
Compte tenu des contraintes topologiques suppopia@ekes chaines, il n’est pas certain que
des cristaux lamellaires puissent se former armpduirepliement des chaines pré-orientées,
tout du moins en I'absence de traitements thernsiquoenplémentaires qui favoriseraient la
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mobilité moléculaire. Il semble plus vraisemblablie considérer une croissance cristalline
sous la forme de micelles a fran§¥8sfigure 1-18.

A

Cristal

& =

Figure I-18 : Modéle de micelles & franges. D'aprédaudin et Monassée®Y.

Dans le cas de sollicitations uni-axiales, pour teeture dite «de fibre parfaite », la
signature théorique par diffraction des Rayons-X gands angles (i.e. par WAXS) selon la
méthode de Debye Scherrer en chambre ffafid devrait correspondre au cliché proposé
figure 1-19 par Guptet al.*?. Elle est représentée par une figure de diffractiomprenant
des taches irrégulierement réparties suivant lesctibtns de référence de I'étirage. Les
directions préférentielles de diffraction sontdslque les taches relatives aux plans cristallins

contenant les axes de chaines (i.e. (010), (1(110)) soient localisées selon la direction
transverse a I'étirage alors que celles relativesmans dont la normale est quasi colinéaire

aux axes de chaines (i (i03)), sont plutét situées suivant la direction d’aea

) Texture de
7 (103 fibre parfaite c c
12)
111 )
) w0
o1 (010) (200)
i b
oy DM b
- a a -
DT (o) 110
Cc Cc c
b b a
a a - b
(010 (100) 105

Figure I-19 : Représentation schématique d'une texre de fibre parfaite obtenue par WAXS-2D en
transmission selon la méthode de Debye-Scherf&t. Identification cristallographique des plans selorie
réseau triclinique proposé par Daubenyet al*®.
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La description de ces textures peut étre partiegigmaffinée par des mesures de diffraction
aux petits angles (i.e. par SAXS). Une orientati@s marquée des microfibrilles a l'issue de
I'étirage est a I'origine d'un cliché SAXS a dewache5®, figure 1-20(a), I'anglep de la
figure I-17 étant négligeable. Si les normales &melles sont inclinées par rapport a la
direction d'étirage, un cliché a quatre tachesadsts obserVe® > " (figure 1-20(b)). La
figure 1-20(b) illustre un tel cliché pour une filb¥ dont 'axe est paralléle a la direction
d’'étirage @ = 0) et dont I'axe des chaines constituant les llasest suivant I'axe de la
fibrille (€= 0).

Toutefois, les clichés SAXS a quatre taches peuégialement étre représentatifs d'un
arrangement de cristaux de taille variée regrogoés forme de couches tres régulierement
espacées (figure 1-20(c)).

Notons aussi que l'existence d'un cliché SAXS axdeéaches n'est pas suffisante pour
affirmer la présence de microfibrilles. En effetns étre corrélé a un cliché WAXS de texture
de fibre (figure 1-19), un cliché SAXS a deux tashmeut parfaitement correspondre a un
empilement de lamelles cristallines séparées paphase amorphe isotrdpe

‘4 Aty "ah g
EAEENEE [ 1] ST
T b LT
LITTIT} [ ]] 2 T
dLblEd V| ; I

| —- o [

(@) Mise en parallele d’'un schéma d't (b) Mise en parallele d'un schéma d'L
fibrille trés orientée et de son cliché SAX! fibrille a lamelles inclinées et de son clic
deux taches. SAXS a quatre taches.

(c) Arrangement formé de couches |
régulieéement espacées et constituées
cristaux dont la distribution en taille est large.

Figure 1-20 : (a) et (b) Nature des lamelles compast les microfibrilles d’aprés les travaux réalisésen
diffraction des rayons X aux petits angles par Stddleth et al®¥ (c) Schéma d'une structure multi-
fibrillaires également associée a un cliché SAXS guatre taches. D'aprés Lapersonnet al®! et Abou-
Kandil et al.t®!

Difféerentes estimations des dimensions des cristaamposants ces fibrilles ont été
effectuées. Goschel et Urb¥hmesurent une épaisseur des cristaux variant 8rret 4,8
nm et avancent une valeur de la longue période deepntre 13,3 et 15,4 nm. Dans le cas
d’étirage de films en PET & force constante, Laperset al®¥ obtiennent des tailles de
cristaux relativement similaires correspondant gleiment a 5 motifs suivant I'axe de
I'étirage, la normale au plan du film et la largadw film. D’aprés les observations de
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Jabarif?, le développement de ces entités serait fonctioka ditesse de déformation : pour
des valeurs élevées, la tailles des entités sembliemnuer, phénoméne compensé par
I'accroissement de leur nombre (figure 1-20(c)).

L’interprétation des clichés de diffraction n'esind pas sans ambiguité surtout lorsque les
analyses sont effectuées dans des conditions pméem a I'étirage, ou il devient difficile de
séparer totalement la cristallinité induite pad&formation de celle développée pendant le
refroidissement des éprouvefte§. C'est ce que révélent les analyses par diffracties
rayons X menées par Gorliet al. sur des échantillons mono-étirés a différents tdex
déformation et ayant été refroidis suivant deuxXquoles de trempe différents apres étirage
(figure 1-21). La figure 1-21 met en corrélationtiux de cristallinité ainsi que les clichés de
diffraction obtenus aprés analyse des différentsriompus refroidis par trempe efficace
(échantillons A, B, C, D) et inefficace (i.e., pééliée d’'une courte période de refroidissement
lent échantillons A’, B’, C’, D).

Avant de décrire les résultats obtenus, il conviEntappeler que la trempe efficace réalisée
par Gorlieret al®® ® s'effectuait en pulvérisant un brouillard d’eau &® sur I'échantillon
maintenu tendu entre les mors, aprés que l'essaradgion ait été suspendu. La trempe
inefficace, quant a elle, consistait a démonteplies rapidement possible, I'échantillon des
mors avant de I'immerger dans un bain d’eau a 0 °C.

(@ (b)

=28 Cliché B,£=1.21,A=3.3 =3.9 Cliché D,£=1.58 ,A=4.9

- . 1.4

Cliché A’, £ =0.87 , A = 1.00 Cliché B', = 1.00,, A= 2.7 Cliché C', e =1.23, A= 3.4 3.7<A<4.1

Figure 1-21 : (a) Corrélation entre comportement méanique, évolution du taux de cristallinité et des
figures de diffraction X obtenues aprés trempe efface du PET mono-étiré a différents taux de
déformation & 85 °C et 0,01°§ (b) Corrélation entre comportement mécanique, évation du taux de
cristallinité et des figures de diffraction X obterues aprés trempe lente du PET mono-étiré a différas
taux de déformation & 85 °C et 0, 01°s D’aprés Gorlier et al.®!,
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La figure 1-21 nous indique quindépendamment dwtqoole de trempe utilisé, la
sollicitation uni-axiale du PET au-dessus de sasitenvitreuse mene a la formation d’'une
texture de type microfibrillaire. La formation dette texture implique tout d’abord un
matériau amorphe dont l'isotropie et la densitéial@s apparaissent peu modifiées jusqu’a
I'atteinte d’'une déformation critique (~ 1 & 85 € 0,01 &), i.e. d'un degré suffisant
d’orientation des chaines moléculaires. Au-dela@@remier stade, les textures et cinétiques
observées différent significativement.

Les textures observées a l'issue d’'une trempeigae# sont vraisemblablement le fruit de la
succession d’'une orientation moléculaire et d’unase de relaxation des chaines notamment
pour des niveaux d’orientation modérés. Cette pdaselaxation, qui résulte directement du
caractére lent du début de la trempe, favorisepfagton d’'une phase cristalline mieux
définie et plus abondante.

La cristallisation a 'issue d’'une trempe efficaggparait différente plus en terme de cinétique
guen terme de texture. L'absence de phase cisalbien définie a [latteinte du
durcissement structural se distingue des texturesaltines bien définies généralement
rencontrées dans la littératlife Bien que ces divergences puissent en partie piodes
différences de taux de di-étlyléne glycol et d’acidophtalique en part plus importante pour
les PET des bouteilles que pour les PET des filessfravaux de Gorlieet al. démontrent
gu’'un durcissement significatif du matériau ne cala pas systématiquement avec la
présence d’'une phase cristalline bien développé&eiaudu matériau.

Egalement corroborées par les observations exeffitatuées par Marcet al®, ces résultats
post-mortem peuvent étre complétés par les tradaundellet al®? qui ont démontré que

la cristallisation survenait essentiellement apessation de la déformation, lors d’'une étude
microstructurale in-situ de films de PET mono-é&tigé hautes vitesses (~ 10 a 3. 8ien
gue les analyses microstructurales in-situ soi@mégalement plus précises et les temps
d’exposition aux rayons-X plus courts qu’en analys®st-mortem, il reste malgré tout
difficile de distinguer avec précision les phasesdéformation et de cristallisation compte
tenu des durées d’exposition nécessaires a I'dbtentes clichés de diffraction (~ 40 ms).
Rappelons que le fait d’orienter les chaines potgs@ugmente sensiblement les cinétiques
de cristallisation.

Toutefois, les différentes observations réaliséss|y’ici sont a la base d’'un modéle multi-

phasé permettant de décrire I'évolution progresdizd’architecture moléculaire du PET au
cours d’étirage uni-axiaux (figure 1-22).
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Figure 1-22 : Schématisation de I'évolution de I'achitecture moléculaire du PET en cours d’'étirage un
axial.

La premiére étape est caractérisée par l'orientghimgressive des segments de chaines
polyméres de la phase amorphe suivant la directiétirage. Asancet al.®”! décrivent cet
ordre, obtenu en début de déformation, par unetsnel cristal liquide de type nématique
(figure 1-22(a)). Puis, lorsque le facteur d'origtibn des chaines vaut B% les
macromolécules orientées de la phase nématiqugasisent peu a peu suivant la direction
perpendiculaire a I'étirage en donnant naissanaeeaphase smectique (figure 1-22(b)). Lors
de la derniere étape, cette mésophase smectigpewest peu convertie en phase cristalline
induite (figure 1-22(c)).

Néanmoins, ce scénario d'évolution n'est pas imreuab dépend beaucoup des conditions
d’observation et des conditions de sollicitationplajuées en terme de vitesses et de
températures. Par exemple, Mahendrasingaai®® déclarent n’étre effectivement capables
de mettre en évidence la phase smectique que pswsdlicitations mono-axiales réalisées a
90 °C et 10 4. Ces observations soulignent donc la nécessit@atesuivre les études
précédemment menées en vue d’approfondir notreatssance des micro-mécanismes a
I'origine des modifications microstructurales duTP&n cours de sollicitation en fonction des
conditions thermo-mécaniques.

1.5.4. Etirage bi-axial d’échantillons en PET et ftirage soufflage des préformes

Les résultats bibliographiques recueillis lors das de traction uni-axiaux constituent une
premiére approche pour appréhender I'évolutionadenicrostructure du PET en cours de
sollicitation. Toutefois, pour mieux comprendre coant évolue le matériau dans le cas de
sollicitations multi-axiales comme lors de la mese forme d’'une bouteille, il est nécessaire
d’étendre notre étude bibliographique au bi-étirabéchantillons de PET et d’évaluer
parallelement ce qui a déja été fait en terme daitage soufflage des préformes.
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Le bi-étirage d’échantillons de PET a été traitieanultiples reprises dans la littérature. Les
précédentes études ont été aussi bien réaliséeesiéprouvettes épaisses de 4 hii=°
que sur des films de quelques centaines de micredi&t®® Les divers résultats
démontrent essentiellement que les mécanismes naikes, a I'origine de la cristallisation
induite des échantillons bi-étirés, different selannature simultanée ou séquentielle des
sollicitations appliquées.

Lors de bi-étirages simultanés, les mécanismesaulaliées en présence semblent identiques
a ceux activés lors d'étirages uni-axidtiX’ 8%

- La déformation est a l'origine de I'allongement @égines polymeres, ce qui conduit
a une augmentation de la teneur en conformieess les conformeregauchesne
supportant quasiment aucune orientaffn

- L’apparition de la phase cristalline indifit& dépend d’un degré d’orientation limite
des chaines macromoléculaires en conformatans;

- Les phénomenes de relaxation moléculaires jouenlenclé dans l'atteinte de ce
niveau critiqu&®, I'orientation moléculaire étant & nouveau fonatite la vitesse de
déformation, du taux d'étirage, de la tempéraliiret de la masse molair'.

En terme d’orientation moléculaire, Cakmaek al. et Gohil et al** *@ ont montré par
diffraction des rayons X aux grands angles (WAXfsjune fraction des chaines moléculaires
constituant la phase cristalline possédait unentaimn préférentielle selon DM, l'autre étant
préférentiellement orientée selon DT. Comme lesumsspar polarisation de fluorescence
intrinséque de Gohil et Saléf I'ont démontré, cette bi-distribution de I'orietiten des axes
de chaines concerne également la phase amorphaill®ars, au sein de la phase cristalline,
la déformation s’accompagne d’'une orientation plandes axes de chaine et des noyaux
benzéniquéed”.

Le bi-étirage séquentiel de films de PET impligmensécanisme moléculaire supplémentaire
consistant en la réorientation selon la secondectiim d’étirage, du réseau et des
morphologies cristallines formées au cours du peegtirag€’ (figure 1-23).

Figure 1-23 : Evolution de la fonction d’orientation cristalline avec I'élongation lors des différente étapes
du bi-étirage séquentiel. D'aprés Marcoet al. . Echantillons prélevés au centre de I'éprouvetteles
numéros (0), (1) et (2) font référence aux différaas étapes du bi-étirage séquencé illustrées figur®.

Cette réorientation du réseau selon la secondetidinese fait par fragmentatiGfl ou simple
rotatiod® °¥ des cristaux issus du premier étirage (figure E23-24), en fonction de leur
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taille et du type de sollicitation (a force ou gge de traverse constante) mis en ceuvre lors du
second étirage.

Selon la nature du bi-étirage (séquentiel ou samél}, la signature microstructurale n’est
donc pas la méme. C’est ce que démontre l'analgsdiffraction des rayons X aux grands
angles réalisée par Mared al’® *! sur des éprouvettes épaisses de 4 mm bi-étiréwrs|ss
modes sequentiel ou simultané (figure 1-24). Ldkc#ations ont été appliquées a 90 °C avec
une vitesse de déformation nominale de 0;38tspour des taux d’étirage équivalents de 1,8
et 3 suivant les directions DT et DM. Aprés sollitions, les différentes éprouvettes ont été
trempées dans un bain d’azote liquide tout en l@Estenant entre les mors.

Figure 1-24 : Comparaison des clichés de diffractio obtenus a lissue de sollicitations bi-axiales
simultanées ou séquencées. D’aprés Mared al’® **! Echantillons prélevés au centre de I'éprouvetteaés
trempe a I'azote liquide.

Dans le cas du bi-étirage séquentiel, en compéeartdlichés de diffraction obtenus pour les
éprouvettes bi-étirées a des taux de 1,8 et de 3TEP = 3,24 et 9 respectivement), Magto
al. ont mis en évidence l'existence d’un taux miniaii@tirage transverse pour désorienter les
cristaux générés lors du premier étirage et lgmatisuivant la seconde direction.

Marcoet al. ont également constaté par densitométrie quauleda cristallinité induit en fin
de bi-étirage séquencé est plus élevé qu’en fii-éirage simultarf@ (figure 1-25).
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Figure 1-25: Comparaison des taux de cristallinité pour des éprouvettes trempées ou non aprés
sollicitations bi-axiales. D’aprés Marcoet al.. Echantillons prélevés au centre de I'éprouvette.

Bi-axial séquencé

Les taux de cristallinité pour des éprouvette®étirde maniére simultanée ou séquencée, puis
trempées sont proches. D'aprés les auféurécart des taux de cristallinité observé pous ce
mémes sollicitations non suivies d'une trempe $eddi pour une grande part a la
cristallisation apres sollicitation et viendraitrodes orientations différentes obtenues en fin
de sollicitations pour ces deux types de bi-étirdge ailleurs, d’apres les études menées par
Chandran et Jabalffl sur le bi-étirage séquentiel, le taux de cristiéiifors du second
étirage est d’autant plus important, pour un taigtirdge planaire (TEP) donné, que le taux
d’étirage selon la premiére direction a été imputrta
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Quoi qu’il en soit, tout bi-étirage (séquentiel smultané) entraine une bi-distribution des
orientations des chaines moléculaires selon lextibns axiale et transverse. Ceci concerne
aussi bien les chaines de la phase amorphe q@s clla phase cristalline. Lors d’un bi-
étirage séquentiel, I'équilibre des propriétés anives deux directions DM et TD est atteint
pour un taux d'étirage transverse inférieur au tdiétirage axid?®. Lors d’un bi-étirage
simultané, Iisotropie des propriétés suivant legalions axiale et transverse survient pour
des taux d'étirage identiques dans le deux direstid,

Il est cependant important de souligner que la idirHtution de [Iorientation
macromoléculaire est une caractéristigue locale ntatériau dépendante de [I'histoire
thermomeécanique des déformations localement sylaieséchantillon prélevé. C’est ce que
démontre ['étude par inter-corrélation dimages dgsamps de déformation et des
microstructures observés dans difféerentes zonesed&prouvette bi-étirée simultanément
suivant les directions 1 et 2 (figure I-263* 3%

Figure 1-26 : Champ de déformation hétérogene et ihés de diffraction WAXS associés. Analyse
microstructurale réalisée sur des échantillons notrempés. D’aprés Marcoet al.!*3* 3%

Sous hypothése de I'homogénéité de la structurawers I'épaisseur des éprouvettes, ces
résultats nous aménent a nous interroger sur lamde bi-distribution des orientations des
chaines polymeres. Sur la figure, les axes de ebairstallines, repérés par la diffraction des

plans (Oil) et (010) peu déconvoldd (figure I-19), apparaissent en effet clairement

orientés suivant une direction préférentielle et saivant les deux directions de référence.
Comme on peut s’y attendre, les chaines de la ptistlline sont fortement orientées
suivant les directions de traction dans les zoregrehension 1 et 2, ou le champ de
déformation mesuré est proche de celui d’'une tactilane. Dans la zone centrale, ou la
déformation est quasiment équilibrée, on ne comgsgatune orientation préférentielle trés
faible selon la direction d’'étirage 2, selon ladgiéd déformation principale est Iégerement
plus élevée. Cette observation démontre qu’unerdegéférence entre les déformations
suivant I'une ou l'autre des directions peut seffir donner une orientation préférentielle a la
microstructure. Dans la zone de la diagonale, fe8nes sont fortement orientées a 45° des
directions de traction 1 et 2, ce qui est cohéaset une déformation tendant vers un mode
uni-axial lorsqu’on se rapproche du bord libre 'dprouvette.
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Une telle hétérogénéité des distributions d’orikotades axes de chaines a également été
observée sur les microstructures des bouteillesst@e que démontre Gorlier al™ lors de

leur étude comparative des microstructures bi@giréoufflées sur prototype et machine
industrielle. Régulierement prélevés selon la ggniée des deux types de bouteilles (figures
I-27 et I-28), les échantillons bi-étirés soufflerst eté analysés par diffraction des rayons X
aux grands angles selon la méthode de Debye-Scleerdhambre plane. Ces mesures ont été
réalisées par transmission, c'est-a-dire a trd\ggraisseur des bouteilles.

\ _\
Col f’f [:‘ Haut\

[
‘ |
|:| Niv. 1 .
T (a) Col-haut (b) Col-bas (c) Corps-Niv.1
| : 27 % 26 % 23 %

Corps U Niv. 2

23 % 23 % 22 %

W I
o -
ieds . J (d) Corps-Niv.2 (e) Corps-Niv.3 0 Pieds

Figure 1-27® : Clichés WAXS observés sur les échantillons d'unéouteille fabriquée sur machine
industrielle (Pré-soufflage de 0,26 s a 7 bar, sdldge de 1,95 s a 37 bar, RPS a 24 %, température
moyenne a 98 °C). Sur les clichés WAXS, I'axe vertl est paralleéle a la direction d'étirage et I'axe
horizontal tangent a I'enveloppe de la bouteille. Gaque cliché est associé au pourcentage en masse du
taux de cristallinité de I'échantillon mesuré en desitométrie.
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(a) Position 1 (e) Position 5
28 % 31%

(b) Position 2 (c) Position 3 (d) Position 4
30 % 29 % 30%

Figure 1-28"! : Clichés WAXS observés sur les échantillons d’unieouteille fabriquée sur prototype (Pré-
soufflage de 0,3 s a 7 bar, RPS a 10 %, températuraoyenne a 98 °C). Sur les clichés WAXS, I'axe
vertical est parallele a la direction d'étirage etl’'axe horizontal tangent a I'enveloppe de la boutde.
Chaque cliché est associé au pourcentage en massetaux de cristallinité de I'échantillon mesuré en
densitométrie.

L’'analyse comparative des clichés WAXS obtenus aex réalisés en traction permet de
déceler 'omniprésence de deux raies de diffractioes raies sont associées aux familles de

plans (010) ef (Oi’L). Elles sont visibles aussi bien sur bouteilletiiées soufflées sur

machine industrielle en présence d’'un moule quertotype (figures 1-27 et I-28). Comme
ces familles de plans diffractent avec des angdeBrdgg tres voisins, la lecture de ces clichés
est rendue difficile. En outre, cette difficult& escentuée par une diffusion importante des
taches de diffraction, probablement en raison diaide taille des domaines ordonnés et/ou
a de l'inclusion de défauts. L'analyse densitonggéiei de ces divers échantillons, traduite en
taux de cristallinité, indique des taux de crigt@ massiques compris entre 20 et 30 % qui,
d'apres les faibles intensités des raies de diffrac observées, seraient davantage
représentatifs d’une densification globale de lagshamorpHg.

Du point de vue cristallographique, le plans (0O&tC (Oil) contiennent I'axe de chaine. Les

raies de diffraction associées a ces familles da pbnt donc théoriquement suffisantes pour
mettre en évidence une orientation préférentiede akes de chaine. En exploitant ce résultat,
Gorlier et al. font la constatation que les chaines polymereslis#es en pied de bouteille
présentent généralement une orientation préfétemtient transverse, figure 1-27(f), ce qui
apparait cohérent avec une mise en forme essentmtiit guidée par le soufflage a 40 bar. Le
col correspond également a une zone d’orientatimigmiée des axes de chaines suivant une
des directions de référence du procédé. D’apréselda, la contribution de I'étirage axial
serait d’autant plus marquée que la zone étudiedt Située en partie haute de la bouteille.
En particulier, lorsque la déformation par souffiagt limitée par la forme conique du moule,
I'orientation moléculaire reste d’avantage margséen la direction d’étirage figure 1-27(a).
En revanche, si la déformation par soufflage stttfe en surface libre, la forme tres bombée
du col des bouteilles réalisées sur prototype sapagne d'une orientation
préférentiellement transverse, figure 1-28(a). &ut tautre point, figure 1-27(b), figure 1-27(e),
figure 1-28(b), figure 1-28(d), les clichés de d#€tion sont généralement composés d’'un
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anneau di a la famille de pla(011) sur lequel se dessinent legerement des renfordemen

éguatoriaux ou polaires imputables a la famille glans (010). L’appréciation d’une
orientation préférentielle est alors difficile engreinte de subjectivité dans ces zones. A
premiere vue, la tendance générale serait celleeddistribution isotrope des axes de chaines
dans le plan d’observation. Il parait invraisemtdadue les chemins de déformation puissent
étre sans effet sur ces textures. L’étude bibljoigiGue conduite sur le bi-étirage séquentiel et
simultané de films et d’éprouvettes épaisses en, REI suffisante pour se convaincre du
contraire.

1.5.5. Conclusion de I'étude bibliographique

L’inventaire des précédents travaux réalisés dahitérature indique I'existence de résultats
contradictoires en ce qui concerne le moment ed@dt cristallisation induite : au début ou
en fin de durcissement mécanique du PET ? Les ®tumd@ées ces derniéres années dans le
cadre de sollicitations uni et multi-axiales du PE&mpés selon un protocole bien établi
apres étirage, semblent démontrer que la majeutée pde la cristallisation a lieu aprés
sollicitation. En effet, si les techniques de tremyilisées ne permettent pas de séparer
totalement la cristallinité induite par la tractida celle induite au cours de la relaxation, on
constate néanmoins une croissance importante audiagristallinité apres déformation si la
trempe n’est pas efficace.

Les résultats obtenus démontrent aussi que plupdemmetres ou le type de sollicitation
entrainent un degré d'orientation élevé lors deldgormatiof” " plus les cinétiques de
cristallisation sont rapides et l'anisotropie ailbhe et les taux de cristallinité sont
importants.

Uni-axial
=45 1 —Traction plane
&40 '{’ ‘ Bi-axial séquencé
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ﬁ U T T T T T T T T T T 1

- ]
[®]
h
-]

9 11 13 15 17 19 21 23
Exiension planaire

Figure 1-29 : Comparaison du taux de cristallinité en fonction de I'élongation planaire pour diverses
sollicitations”®. Mesures réalisées sur des éprouvettes non tremgéapres sollicitation.

Ces observations expliquent le role primordial jmaé I'orientation, au cours de I'étirage,
mais aussi et surtout en fin d’étirage. Ce rolensmifeste aussi par la faible évolution de
I'orientation des cristaux aprées sollicitation, fdit que la croissance cristalline, favorisée par
I'orientation des chaines, bloque la relaxation.

Tous ces résultats laissent donc penser que dat@nes conditions de températures et de
vitesse de déformation, le durcissement structlwahatériau n’apparait pas du fait du début
d’'une cristallisation du matériau mais de la foroatd'une mésophase. Ephémere et
également tributaire des conditions de sollicitati d’observatidf®2>84959%18l|eg mjcro-
mécanismes de formation de cette mésophase resfgrtdant encore mal connus.
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A cela s’ajoute la complexité des microstructurestivees soufflées relevées sur les
bouteilles par Gorlieret al®®. D’aprés leurs premiéres observations aux Rayqnse$
auteurs ont montré qu’en dehors des zones spéesfigeiles que le col ou le pied des
bouteilles, les textures observées restent toutdtases et sans aucune corrélation évidente
entre le chemin de déformation et I'orientatiorstailine. Ces résultats contrastent avec ceux
obtenus par Marcet al’® ** 3! qui sont parvenus & obtenir une assez bonne@ioréentre

les champs de déformations hétérogénes d'une égiteuplate bi-étirée et les clichés de
diffraction associés.

Sur bouteille, linfluence des parametres tels daepression de pré-soufflage et la
température sur les cinétiques de déformation smrhldonc sans répercussions sur la
microstructure caractérisée par diffraction deonayX aux grands angles. En fait, c’est en
complétant leur analyse par des mesures de triggfnice par réflexion sur les faces interne et
externe des bouteilles que Gorl@ral™ proposent une explication a ces résultats incokgren
(figure 1-30) La figure 1-30 illustre I'évolution des fonction&odientation globale des chaines

hY

calculées & partir des indices de réfraction ralevér Gorlieret al® dans chacune des

. . L MD ™ .. , .
directions longitudinal P , et transversalcPxo0, en paroi interne et externe d’une bouteille
obtenue dans des conditions industrielles.

Cette figure démontre que les clichés de diffractjoasi-isotropes obtenus en transmission
cachent en réalité I'existence d’'un gradient déitistion de I'orientation des cristaux et peut
étre aussi des chaines amorphes dans I'épaissebpdtille§ 28 971
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Figure 1-30 : Orientation moléculaire dans I'épaiseur d’'une bouteille en PET bi-étirée soufflée danges
conditions standards industrielles décrites figurel-27. Orientation moyenne mesurée sur le corps

MD
cylindrique des bouteilles pour les positions de & 3 décrites figure 1-27. Paoo : fonction d’orientation

. ~ by TD . y . . - ~ b n
axiale des chaines polyméres Paoo : fonction d'orientation orthoradiale des chainespolymeéres Paoo
fonction d'orientation des normales aux noyaux berémiques.

La nature bi-axiale des sollicitations imposées Ipaprocédé de bi-étirage soufflage est a
I'origine, en tout point de la bouteille, de larfmation d’une bi-distribution planaire des axes

de chaines selon les directions longitudinaleagtsiverse Pyoo etPo différents de Zéro). Le

déséquilibre des composantes d'étirage et de sgeffl(vitesses de déformation, taux
d’étirage) ainsi que leur alternance (chemin dewmhéation comportant quatre phases) est a
'origine d’'un déséquilibre des bi-distributionssdaxes de chaines. L'orientation est alors
plus marguée selon I'une des deux directions deisation. Dans le cas présent, les axes de
chaines préférentiellement orientés selon la doeale soufflage en paroi interne, perdent
petit a petit leur orientation pour étre finalemphis modérément orientés selon la direction
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d’étirage en paroi externe. A cceur, l'orientatia également modérée, et légérement plus
accentuée selon la direction orthoradiale.

Tout comme lors du bi-étirage d’éprouvettes cruaifes” ** %) on retrouve aussi dans le cas

du bi-étirage soufflage, le fait qu’'une légere @iéince entre les déformations suivant I'une ou
l'autre des directions puisse suffire a donner amentation préférentielle a la microstructure.

Pour un grade de PET, une géométrie de préforneeteumpérature, une pression de soufflage
et une vitesse d’étirage donnés, c’est le RPS gudermettre d'ajuster le degré d’orientation

des axes de chaine ainsi que son déseéquilibre lestdirections longitudinale et transverse

dans I'épaisseur des bouteilfésGorlier et al. démontrent alors qu'il devient possible de

corréler chemins de déformation, orientations mdbices et microstructures dés lors qu’on

utilise un RPS qui permet de dépasser le tauxrdgdi transverse critique a partir duquel

s’opere dans toute I'épaisseur, le basculemena de-distribution des axes de chaines selon
la méme direction.

Par ailleurs, l'orientation préférentielle et pregsive selon la direction orthoradiale
s’accompagne d’'un accroissement de la planéitéodgahisation des noyaux benzéniques
dans le plan contenant I'enveloppe des bouteifigare 1-30).

|.6. Les PET de I'étude

Le comportement mécanique et I'évolution microsuicede du matériau dépendent également
de la nature des PET utilisBS . Cette partie est donc consacrée a la présendioPET
gue nous utilisons. Les échantillons (i.e. plagmegréformes) de I'étude, ont été injectés a
partir de résines PET spécialement dédiées a I@gtun bouteille pour laquelle le degré de
polymérisation des chaines polyméres est génératernepris entre 240 et 300 monomeéres.
Notre étude se concentre principalement sur l&ailon d'une résine, le PET F80
commercialisé par Tergal Industries, et sera com@elpar quelques résultats provenant d'une
étude annexe réalisée sur une résine proche duaF&Woir le PET F9. Ces deux résines sont
non chargées et sont toutes deux utilisées entimgluda résine en PET F9, plutdt pour les
boissons plates et la résine en PET F80, pourde&sdns gazeuses. Fournies par Tergal®,
ces deux résines ont été caractérisées par leigeide viscosité (IV). L’indice de viscosité
est une fonction viscosimétrique en solution qumm I5ait directement reliée au degré de
polymérisation. Le calcul de cette fonction se faipartir de la viscosité spécifique d'une
solution de concentration massicq@en polymere:

Ospec:(”_OO)/OO (1.4)

ou 1y est la viscosité du solvaat 77 la viscosité de la solution. La viscosité réduiteimdice
de viscosité est alorged= /spedC.

Les mesures obtenues (tableau [-3) ont été réaliséetoutes les éprouvettes de I'étude :
plaques de 15@,580 mnT et préformes de 18,5 g en PET F80 et préformeé6dgen PET
F9, précédemment utilisées par Deleyal .

Granulés F80 | Plaques F80 | Préformes F80 | Granulés F9 | Préformes F9
IV (di/g) 0,80 0,69 0,72 0,72 0,69
AA (ppm) nc* 7 11 0,7 6,5
Tableau 1-3 : Mesure des indices de viscosité et daux d’acétaldéhyde (AA) des différentes résinest e
échantillons étudiés. nc* : non communiqué.
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D’aprés les valeurs des IV obtenus, il semble gupdlymere des plagques F80 ait subi une
hydrolyse significative probablement due a un gréhage insuffisant des granulés avant leur
injection. Le polymeére des préformes F80 et F9 derdbhalement avoir connu une hydrolyse
non- négligeable des chaines.

L’évolution du polymeére lors de l'injection des depnoduits est également marquée par
'augmentation de la concentration en acétaldél{®de quel que soit I'échantillon observé
(tableau 1-3). Les valeurs obtenues restent cep¢ndisuelles et ne représentent pas de
dégradation thermique significative du matériacawrs de son injection.

Les différences d'IV observées entre les échanslise répercutent sur les mesures de
comportement thermomeécanique réalisées en DTMAlig€éasur des échantillons del8x1
mm®, préalablement prélevés sur les plaques et prérde I'étude, des balayages en
températures en mode traction sinusoidale (de érémpi1l Hz), ont permis de corréler les
différences d’IV aux différences de températuredrdasitiona (T,) et de température de
cristallisation statique ¢) du matériau.
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Figure 1-31 : Module élastiqueE’ (a) et angle de pertetan d (b) obtenus a I'issue des mesures DMTA en
mode traction sinusoidale & 1 Hz.

Les figures I-31 (a) et (b) représentent les moéildstiqueE’, et tangente d’angle de perte,
tan o, obtenus a l'issue des mesures DMTA. Les échansilfarélevés sur les préformes F80
ayant un IV de 0,72, sont caractérisés par uped@& 85 °C et une température de
cristallisation, T, de 120 °C contre une, Tde 80 °C et uneclde 115 °C pour ceux préleves
sur les préformes F9 et plagues F80 ayant un 19,8@. Par ailleurs, les profils de courbes
obtenus sur les préformes F9 et plagues F80 de Mémmincident parfaitement. Autrement
dit, d’'un point de vue thermomécanique, le PET de préeformes F9 et celui de nos plaques
F80 sont susceptibles de se comporter de la méma&reaCe résultat souligne aussi le fait
gue I'lV est représentatif de la masse moléculdage chaines polyméres. Plus I'lV est éleve,
plus la masse moléculaire des chaines est impertmnilus les températures caractéristiques
du matériau telles que, €t T, sont élevées. L'effet de IV se manifeste ausslesuvaleurs de
modules sur le plateau caoutchoutique ainsi qué'auplitude maximale déan o. Pour un

IV plus élevé, le matériau apparait plus visquewxnwins €élastique sur le plateau
caoutchoutique.

Les mesures DTMA conduites a différentes fréquedeesollicitations mettent également en
évidence la dépendance de la transitiovis-a-vis de la vitesse de sollicitation (figur&3).
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La transition o est déplacée vers les températures croissantequirla fréquence de
sollicitation augmente. La largeur du plateau calootique sur lequel le matériau est mis en
forme est donc tres sensible & la vitesse de détom
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Figure 1-32 : Module élastiqueE’ (a) et angle de pertetan d (b) obtenus a I'issue des mesures DMTA en
mode traction sinusoidale & 1 Hz.

Ces mesures permettent également de se rendreecdmpétat initialement majoritairement
amorphe du matériau des semi-produits (i.e. plagquegpréformes), avant les essais de
traction et de bi-étirage soufflage. La nature gsherdu matériau a également été confirmée
par I'absence de trace d’ordre cristallin ou mésge en diffraction des Rayons X aux
grands angles.

Les différents matériaux ont été également compaaéseurs courbes maitresses obtenues a
partir de mesures DMTA tous les 5 °C entre 75 ét°ID et de 0,1 Hz a 100 Hz. Les courbes
obtenues pour une méme température de référen85 d€ et ne mettant en jeu qu’une
translation horizontale sont représentées sugladil-33 (a) et (b).
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Figure I-33 : Courbes maitresses a f; = 85 °C (a) du module élastique E’ (b) du coefficig de perte tand,
obtenues sur les différents échantillons de I'étude
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Les deux courbes maitresses sont similaires. Ce Ieenfacteurs de glissement;, ajui
different (eq.(1.5) et figure 1-34) :

Cl (T - Tref )

log(a;) = e iToT. (1.5)
2 ref

Les coefficients €et G sont, quant a eux, resumées dans le tableau I-4.

4|(‘3g(ar)‘
3| o log(a)=-C(T-T J(CA+T-T ) |
2L i
1L ]
oL |
1L _
2L |
Y P PN N R FEE T R
70 75 80 85 90 95 100 105

T (°C)
e Plaque F80 et Préf. F9 (IV=0,69) X Pref. F80 (IV =0,72)

Figure 1-34 : Analyse WLF sur les ccefficients de gisement ayant servi au calcul des courbes maitress
des PET. Ty =85 °C.

C; C, Coefficient de corrélation R
Plague F80, Préf. F9 (IV = 0,69) 6,543 37,831 0,996
Préf. F80 (1V=0,72) 10,061 46,725 0,999

Tableau I-4 : Evaluation des coefficients ¢et C, des PET.

Retenons qu’'a l'issue de l'injection, c’est-a-daprés injection, nos polyméres sont assez
proches pour étre comparés

|.7. Démarche suivie

Tous les résultats de la littérature illustrentdé que le scénario de développement de la
phase cristalline induite par le procédé de bagsr soufflage est complexe a établir et a
étudier. Il est pourtant nécessaire de continugrdélexions déja entreprises si I'on veut a
terme, pouvoir proposer des outils de prédictionmtepriétés des bouteilles en PET.

Tout semble indiquer que le bi-étirage soufflagat@re a I'origine d’'une phase cristalline
mal définie et peu abondant®lais, dans ce cas, les structures observées destats
mésophases ? Quelle serait leur morphologie ?

Nous adoptons ici une démarche progressive pourilboar aux réponses a ces questions.
Plutét que I'exhaustivité de la caractérisationysallons privilégier le contréle de tous les
parametres impliqués.

Par exemple, nous savons que nous devons caractémne texture de trempe et nous
contrélons la thermique de maniere tres sévere.
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Nous utilisons, de plus, principalement un PET boemnu et utilisé classiguement dans
l'industrie des bouteilles.

Dans une premiere étape nous affinons notre caisatién de I'état microstructural du
polymére pendant et aprés des essais de tractieaxianix. Pour que nos résultats soient le
moins ambigus possible, nous choisissons des essdissses de déformation constantes et
équipés d'un suivi vidéométrigue. Les essais somhén jusqu'a différents niveaux de
déformation et conclus soit par des trempes bienr@lges, soit par un |éger recuit. Nous
utilisons ici des plaques injectées représentatiee$état du matériau des préformes pour
assurer la continuité de I'étude.

Le méme PET est injecté sous forme de préformds-&tiré soufflé sur un prototype en
surface libre. Ces essais, complétement instruregp&mettent de connaitre les états et les
cinématiques locales de déformation des corps crdexméme que les températures des
préformes.

Les mémes préformes sont enfin bi-étirées souffiéesune machine industrielle, dans des
conditions thermiques proches des précédentes, pmear de la représentativité des
soufflages en surface libre.

Nous complétons les analyses mécaniques d’'une deutdemicrostructure locale sur tous ces
échantillons. Nous connaissons donc, dans touscdss la température, le mode de
sollicitation et la microstructure induit®our limiter le nombre de données a traiter, nous
utilisons principalement la diffraction des rayoXisla spectroscopie infra rouge et la DMA
pour caractériser notre PET. Les deux premiéress remmblent les plus adaptées des
techniques a notre disposition pour caractériseexaure, la derniere est la seule mesure
indirecte concernant la phase amorphe a portée.

La continuité du matériau et des conditions de miseeuvre des préformes et des plaques
rend possible la mise en parallele de nos essdabdeatoire et de nos essais semi industriels
et industriels.

Nous ajouterons quelques observations sur un guyteede PET et/ou d’autres préformes un
peu extérieures a cette stratégie globale maisagporte chacune des renseignements
supplémentaires.

Dans ce document, aprés ce rappel du contextetifigea et industriel de notre étude nous
allons dans un second chapitre, brievement évolguerincipe des différentes techniques
d’investigation que nous avons sélectionnées, amsiles raisons qui ont motivé leur choix
dans le cadre de notre étude.

Puis, dans les chapitres suivants (i.e. troisiéuatrieme et cinquieme chapitre), nous allons
nous placer dans le sillage de Gorléral™ © 7 et poursuivre I'étude microstructurale du
PET qu’ils avaient entrepris lors de sollicitatiam®no-axiale et multi-axiales par bi-étirage
soufflage.

Le troisieme chapitre sera donc consacré a I'éméwostructurale du PET en cours de
sollicitations mono-axiales. Cette approche a pijectif de mieux comprendre et identifier
les micro-mécanismes a l'origine du durcissemenicgiral du matériau. Dans ce chapitre,
nous allons également approfondir I'état des cawaaices actuelles sur l'influence des
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conditions thermiques post-étirage sur les micootires observées afin de mieux
appréhender les mécanismes moléculaires en jeu.

Afin d'étre plus clair, I'étude du bi-étirage solaffe du PET fera I'objet de deux chapitres
distincts. Au quatrieme chapitre, nous allons tdigbord nous intéresser a l'étude des
cinématiques globales et locales de soufflage diférentes conditions de mise en forme
(température, pression, ...), afin de mieux compren@urs impacts sur les différents
chemins de déformation qu’empreinte le matériau.

Puis, au cinquiéme chapitre, nous allons étudgediérentes microstructures obtenues lors
des essais de bi-étirage soufflage exposés auigquatichapitre en essayant d'établir leurs
liens avec I'histoire thermomécaniques des défdomatsubies par le matériau lors du
soufflage.

Enfin, le sixieme et dernier chapitre aura pour deitsynthétiser et de corréler les différents
résultats obtenus et de présenter les futurespisteéflexion a l'issue de nos travaux.
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[1.1. Introduction

Avant de détailler les principaux résultats obtennsus allons décrire brievement les
différents moyens d’observation et de caractéosafui ont été utilisés dans notre étude.

L’analyse microstructurale a été réalisée en majgartie, par diffraction des rayons X.
Parmi les techniques existantes, les plus couramuaigisées sont la diffraction aux grands
angles (WAXS) et aux petits angles (SAXS). Bien trés riche en informations, cette étude
a été complétée par d’autres techniques d’invdstigaParmi celles-ci nous distinguons :

- La spectroscopie mécanique par DMTA qui est ureetinadirecte de I'état de la phase
amorphe, par le déplacement des températures aatien, et de la cristallinité, par
I'évolution des modules ;

- L’analyse thermique différentielle (DSC), couraminetilisée pour quantifier le taux
de cristallinité du matériau, qui, dans notre crigga été principalement utilisée pour
vérifier que la cristallisation naturelle thermiquent activée ne prendrait pas place
pendant la durée de nos essais de traction ;

- L’étude microscopique électronique en balayagenetrasmission (MEB et MET)
utilisées ici pour une observation des lamellestaifines et de I'endommagement
dans les corps soufflés.

[I.2. Caractérisation par diffraction des Rayons X

Les diffractions des rayons X aux grands et auxitgedngles sont des techniques
complémentaires permettant d’analyser la microsireccristalline du matériau a deux
échelles différentes.

L’étude par WAXS permet d’obtenir des indicationsézhelle de la périodicité du cristal,
c’est-a-dire sur la nature et l'orientation de laage cristalline. En nous appuyant sur la
description du systeme et du motif cristallins, :ailiserons cette technique pour estimer
I'orientation des chaines polymeéres constituamhase cristalline. Pour cela I'indexation des
raies de diffraction sera faite en accord avecpEmmeétres proposés par Daubenyal ™
(tableau I-1) qui sont les plus couramment utilisés

Nous tirons aussi quelques indications sur laetallts cristallites de nos mesures aux grands
angles que compléte I'étude SAXS. Celle-ci pernmpiant a elle, de distinguer une
organisation microstructurale ayant une périodigités grande, la longue période, c’est-a-dire
la taille caractéristique des empilements périoglqeristallites — phase amorphe.

De ces deux techniques résultent des indicationsernant la taille, I'orientation et la forme
de structures cristallines.

11.2.1 Analyses WAXS réalisées dans I'étude

La détermination compléte de l'orientation danspace nécessiterait I'observation selon
trois directions de référence. Cependant, la fadpaisseur de nos échantillons (le plus
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souvent inférieure a 500m) n’autorise que des mesures dans un plan queappedlerons
par convention le plan (DM, DT) de I'éprouvette. Digprésente la « direction machine »,
c’est-a-dire, pour nous, I'axe de traction en sitltion uni-axiale ou la longueur des corps
soufflés. DT (direction transverse) est la diretfi@rpendiculaire a la précédente.

Notre étude s’appuie sur une utilisation de difiées techniques qui permettent
progressivement de quantifier I'orientation desstatlites du polymére : diffraction en
chambre plane (ou Debye-Scherrer), balayage radiazimutal et figures de pbles. Nous
décrivons dans la suite I'usage que nous faisoresléechniques.

[1.2.1.1. Diffraction en chambre plane (Debye-Scheer) et balayages

La premiére observation se fait toujours par ditian en chambre plane. Dans cette
technique, les raies représentatives du systemiaaddes par un échantillon plan,
perpendiculaire au faisceau incident, sont intdsmppar un capteur plan. Les raies sont donc
organisées sur des cones et résultent en une figonposée de cercles concentriques (figure
lI-1). Le capteur ou « plan film » est distant deslgues centimétres de I'’échantillon (figure
lI-1(a)). Par convention nos échantillons sont @oug placés de telle sorte que la direction
DM (axe de traction) soit verticale et parallela @irection polaire des figures de diffraction.

(DM)

DT

Figure 1I-1 : (a) Diffraction des rayons X par WAXS-2D : technique Debye-scherrer en chambre plane
avec montage en transmission. (b) Plan film asso@éda cristallisation statique du PET depuis I'étatfondu.
(c) Réflexions cristallines représentatives d’unesiture de fibre parfaite d’'un PET mono-étird?.

Cette technique permet de différencier les phasstallines isotropes (figure II-1(b)) des
phases cristallines présentant des orientatiorférgréielles (figure II-1(c)). Ainsi, pour une
texture de fibre parfaite parallele a I'axe DM, lesrmales aux plans cristallins diffractant
selon I'équateur (DT) sont quasi perpendiculaires axes de chaine et les normales aux
plans cristallins diffractant selon la directioretifage (DM) sont quasi paralleles aux axes de

chaines. En accord avec nos conventions, dansscdaeeatachesi(OS) et (i 03) sont plutét

polaires et les taches (0106110 el (100) sont équatoriales (figure 11-2(a) et (b))
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DM
DM _
103
(hk3) 26,3°
112
(hk2)
24,8°
o~ o1 -
011 111 11
23,7° °
(hk) - 22 277
010 110 100
(hko)

17,3° 22,5° 25,7° DT

(a) (b)
Figure II-2 : (a) Figure de diffraction WAXS-2D d’'une texture de fibre parfaite d'un PET mono-étiré
obtenue d’aprés les travaux de Marccet al®! (b) Schématisation d'une figure de diffraction WAXS2D
d'une texture de fibre parfaite d'un PET mono-étiré” pour 26<30°. Le plan (i05) diffractant pour
20 =43° n’est donc pas visible sur la figure 11-2(b).

En général, la technique Debye-Scherrer n‘appodeng information qualitative sur le
caractere cristallin et sur I'orientation crista#lide I'échantillon. Pour quantifier I'orientation
des chaines polymeres constituant les cristallitegaour déterminer la taille des cristallites, il
faut procéder respectivement, au balayage azimstitaldial du plan film WAXS-2D (figure
[I-3). Le traitement des clichés WAXS-2D par balggaadial ou azimutal équivaut (au degré
de sensibilité prés des instruments utilisés) aagures par goniométrie permettant d’obtenir
directement des diffractogrammes suivant des dinestprée-définies ou des profils d’'intensité
pour différentes familles de plans (hkl) données.

|
Orientation
@
Radial |
- \ Taille des
<> : ;
cristallites
26
26

Figure II-3 : Principe d’'obtention des profils d'intensité par balayage radial et azimutal a partir dune
figure de diffraction WAXS-2D.
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Pour déterminer I'orientation des chaines cristaflion préfere généralement s’appuyer sur la

réflexion associée au plad ( P8lont la normale est la plus proche (moins de He°)a
direction des axes de chaines (figure 1l-2(a))tteCraie, peu intense, est observable pour un
angle de Bragg @de I'ordre de 43%!. La fonction d'orientation des chaines de la phase
cristalline P, ou fonction d’Hermar¥ (eq. 1.3) peut étre déduite du balayage azimutal d

clichés WAXS-2D a partir de 'orientation moyennesdplans:_( 0% déduite de la valeur
<COS @05 > (€Q. I1.1)

b= 3<COS @s05) > -1
¢ 2

| (¢) xsingx cos’ pxdg (1.1)

Ot Y

<cos @ >=
(105)

1 (@) xsingx dg

oy

oU @y est I'angle azimuthal et ¢f 'intensité diffractée sur cet angle pour la pasiti
angulaired de la diffraction

Lorsque cette réflexion est indiscernable, certainteur®’ se servent de la réflexion des

plans d 03 dont la normale est cependant plus éloignéeade Itdes chaines ou appliquent la
méthode de Wilchinski.

Cette derniere méthode relie I'orientation crigt@l aux orientations moyennes des plans

(010), (110) et (100), resp. €0’ @, > par (éq. 11.2) :

<cos ¢ >=1- 087<C0S @y, > —077<coS ¢. >-034<c0S @0 > (I1.2)

(1o)
La valeur <cos ¢, > est ensuite utilisée pour calctResuivant la formule (11.1).

Pour finir, un balayage radial (figure 11-3) perntéstimer la taille des cristallites dans une
direction normale aux plans cristallins avec larfote de Scherr8t qui, pour la famille (hkI)
s’écrit (eq. 11.3)

I S (1.3)
CO£hkl X Aehkl

hkl
Avec Gy la position angulaire de la réflexion du plan fh&t A la longueur d’onde du
faisceau.Ad,,, est la largeur angulaire de la tache de diffractfgure 11-3). Cette mesure est
souvent définie comme la largeur a mi hauteur dulpkl), mais reste délicate a réaliser dans
la pratigue. En effet, le diffractogramme obtena les résultat de la superposition des
intensités diffractées par les directions cristali et diffusées par la phase amorphe. Il est
donc nécessaire de pouvoir déconvoluer I'intertsit#le pour associer a chaque pic cristallin

51



CHAPITRE Il : PRESENTATION DES TECHNIQUES D'INVESGATION

sa contribution propre. La déconvolution des psisgénéralement réalisée en intégrant les
clichés diffractés suivar#¥ pour obtenir le profil global de I'échantillon awegjwon retranche
le profil de la phase amorphe (figure I1.4).

| (u.a)

cristal

amorphe

26(°)

Figure 1l-4 : Schéma de déconvolution de I'intensé totale d'un diffractogramme.

Dans le cas du PET, certains aut€ligssaluent la taille des cristallites suivant lesdiions

normales au plans cristalling ( PH010) et (100) afin de déterminer leur volumesaique
leur forme.

Dans notre cas la difficulté de déconvolution dies,pqui pour certains, diffractent avec une
faible intensité, voire la disparition de certaindiffractions ne nous permettent pas de
calculer de maniére suffisamment précise la fonctimrientation et la taille des cristallites.
De plus, le calcul de la taille des cristallites dsutant plus délicat qu’il doit également
prendre en compte des corrections dues a la dmtods réseau cristallin. Ces parametres ne
seront donc pas discutés dans ce document.

Notre étude de l'orientation sera d’avantage fonslfeune analyse qualitative a partir de la
largeur des pics d'intensité des profils obtenushadayage azimutal et de figures de poles.

De plus, nous compléterons les analyses 2D padiffelctogrammes permettant de comparer
plus précisément les différences microstructuralese les échantillons a l'issue des divers
essais.

[1.2.1.2. Les figures de pbles

= | e goniometre de texture

Les figures de pbles permettent d’étudier de manus rigoureuse l'orientation d’'une
famille de plans cristallins. Ces mesures sont mx@ihtalement réalisées a l'aide d'un
goniometre de texture (figure 1I-5). Les échantilautilisés sont généralement des échantillons
plans.
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détecteur

dEuter 1 - 5 - x
pprte.!-m"lﬂ‘;
echartifoh

faisceau
incident

basculement p

Figure II-5 : Photographie et représentation schémigque du goniomeétre de texture ainsi que des repése
OXYZ et (DM, DT, DN) associés respectivement au gmmetre et a I'échantillon. Schématisation des
différents mouvements de I'échantillon dans le goometre de texture.

Pour réaliser la mesure, une famille de plansatiiiss est choisie en positionnant I'échantillon
dans le repere goniométrique avec l'angle de Brajmgssocié a cette famille. Un
compteur fixe, faisant un angl2gd avec le faisceau incident analyse le faisceau
diffracté par les plans (hkl) qui, pour la positioansidérée de I'échantillon, sont en
position de Bragg. Autrement dit, les plans quifrddtent sont ceux dont la normale
Nhkl (appartenant au plan de diffraction) est la bisgecte I'angle entre le faisceau incident et

diffracté (figure 11-6).

Compteur
faisceal e 11— E
incident
fixe plan de
o diffraction

Figure 11-6 : Position de Bragg conditionnant la dffraction d’une famille de plans cristallins (hkI)®.

La position angulair@é, entre le faisceau incident et le compteur est figg&edant toute la
mesure. L'intensité recueillie est proportionnallenombre de plans qui diffractent.

Initialement, I'échantillon est placé de telle soque DM (direction de mise en ceuvre)
coincide avec l'axe X du repere goniométrique. Mifection transverse) contenue dans le
plan de I'échantillon et perpendiculaire a DM, esisitionné suivant Y et DN (direction
normale) au plan de I'échantillon, suivan(figure 11-5).
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Afin d’explorer toutes les orientations possibléané famille de plans (hkl) au sein de
I'échantillon, celui-ci est animé de deux mouverseld rotation simultanés ou non (figure II-
5):

- Une rotationB autour de la normale DN au plan de la surfacéédbantillon ;

- Une rotationo autour d’'un axe perpendiculaiadN ;

Les rotationsp et [ sont découplées: pour chaque incrémentgdeon fait tourner
I'échantillon de 360° par incréments g&ir

Par rapport aux techniques de mesures citées mm@céent (cf. 11.2.1), la rotatioff autour de
DN permet, selon une position angulairdonnée, de tracer des profils d’intensité azimutau
des plans (hkl) non seulement en transmission masi en réflexion. La rotatign autour
d'un axe perpendiculaire BN, permet 33 fixé, d’évaluer l'intensité diffractée par les pan
(hkl) selon une direction du plan (DM, DT).

Géomeétriquement, la position d’'une famille de plémd) dans le matériau sera caractérisée
par le p6le de sa normald,,, défini par projection stéréographique.

= Représentation des orientations cristallines rdgegtion stéréographique

La projection stéréographique permet de représesateune figure plane, les droites et les
plans de l'espace passant par une méme origin@&iderons une spheke de centre O et

un plan de projectiofl. Le podled de la droiteD passant par O, est obtenu par 'intersection de la
droite QM avec le plari1, M étant l'intersection de la droil2 avec I'hémisphére supérieur (figure
1I-7).

Figure 11-7 : Principe de projection stéréographique d’une droite®®.
Pour que tous les points tels que d soient inctuns de cercle de base C, il est nécessaire de

ne projeter que les points de la demi-sphére seyn@;i c'est-a-dire celle qui ne contient pas le
pole de projectio. Dans un cristal, le pole d'un plan (hkl) se deéfar le pole de sa normaﬁ%kI :
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Autrement dit, le pdle de la normald,,, se construit comme indiqué en assimilant la didite
a la droite dirigée par le vecteur norrﬁﬁLl :

Lorsqu’on considere la position initiale de I'éctibon au sein du goniométre (i.e. DM = X,
DT =Y, DN = 2), la projection stéréographique de rlormale Nhk, des plans (hkl) qui

diffractent est illustrée par la figure 11-8, ay8d¢'angle entre DM et la projectioNhk, sur le

plan de I'échantillon (DM, DT) eb I'angle entre la normale DN gthkl.

normale aux plans

h, k, I} qui diffractent
DNAZ { }q

Figure 1I-8 : Projection stéréographique des plans(hkl) qui diffractent en début de mesure (DM=X,
DT=Y, DN=2)[.

Les coordonnées cartésiennes du potke la normaleN,,, sur la projection stéréographique

sontx = Rtg(@2)cosB ety = Rtg2)sinG, ou R représente le rayonf0de la projection
stéréographique. Comme indigué sur la figure 1€9,angleg3 et p permettent de construire le
péle du plan (hkl) sur la projection stéréographiqu

DT DT
pole du plan {h,k,I}

Figure I1-9 : Construction du péle du plan (hkl) et représentation en p, B) des podles i n,, ng, N, a la suite
de la projection stéréographique.
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L’intensité diffractée est enregistrée en foncties angless et p. En fin de mesure, on
obtient un maillage sur la projection dont les nse(rg, ,...) correspondent aux poles des

normalesNhkl. A chaque nceud est associé l'intensité diffracdégartir de cet enregistrement,

il est possible de tracer, sur la projection st@réphique, des lignes d’iso-intensité représentant
les lignes d’iso-intensité des péles (hkl). On emtiainsi la figure de pdéles (hkl) dont on peut
voir un exemple sur la figure 11-10.

(100 (010 (105

Figure 11-10 : Figures de pbles d'un film de PET mmo-étiré & une température de 45 °C et cristallisé
lissue d’un recuit & 240 °C pendant 2 heuré¥”.

Lors du tracé des figures de poles, ce sont gamaeat les familles de plans (100), (010) et
(001) qui sont préférentiellement étudiés en vuepdiire I'orientation de la maille par
rapport aux directions de référence du procédésDarcas du PET, la réflexion cristalline

associée au plan (001) est difficile a obteniestdonc le plani( 0bqui est utilisé.

La lecture d’'une figure de pdéles permet de distanquiusieurs types d’informations. Pour une
famille de plans (hkl) donnée, la localisation desxima d’intensité diffractés, nous indique
les tendances d'orientation des normales aux plaki} par rapport aux axes de référence,
tandis que I'étendue des taches, définies parnéooo des iso-valeurs, nous renseigne sur le
nombre de plans (hkl) orientés dans une directionnde. Dans le cas d’'un film de PET

mono-étiré (figure 11-10), les pland ( PHliffractent avec un maximum d’intensité lorsque
leur normale est orientée suivant DM. Les plan®)Xparalleles au noyau benzénique de la
macromolécule) diffractent avec un maximum d’intensorsqu’ils sont paralléles au plan
(DM, DT) (cf. figure 1I-11).

Figure II-11 : Position des maxima d'intensité diffactés obtenus a partir des figures de pdles tracga la
figure 11-10.

Lorsque I'on se réfere aux six modes d’orientag@mentaires distingués par Heffelfinger

al.*¥ on constate que la distribution des maxima disiteé d'un film de PET mono-orienté
correspond au mode d’orientation schématisé damkerdaiére ligne du tableau Il-1. Toute
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texture réelle peut soit s’identifier a un de cesdes élémentaires, soit, dans le cas
d’orientations plus complexes, étre considérée cenamcombinaison de plusieurs de ces

modes.

Cependant, dans certains cas, la fraction de glaki}y étudiés diffractant avec lintensité

maximale reste minoritaire, ce qui se traduit ayprojection stéréographique par un domaine
réduit a un point. On s'’intéresse alors, aux caandieso-valeurs obtenues pour des niveaux
d’intensité diffractés plus faibles. Ces courbefinilésent le contour de domaines dont la
forme et la dimension rendent mieux compte desaeces d’orientation des différents plans

cristallins étudiés dans le repéere de I'échantillon

MODE FIGURES DE POLES
100 010 001
Isotrope
c // (DM, DT)

(010) // (DM, DT)

¢ /IDM

(010) // DM

C//DM et
(010) // (DM, DT)

©ODIOOO

QlUVO®

VOO

Tableau 1I-1 : Classification des modes d’'orientattn dans le cas d'une maille monoclinique. Sur les
figures de pbles dessinées, DM est vertical, DT dsbrizontal et DN est perpendiculaire au plan de la

feuille™,

= | es géométries d'utilisation du goniomeétre

Pour obtenir une figure de pdles complete, il fampérativement coupler diffraction des

rayons X en transmission et en réflexion (figuré&2).
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X A X A
N
B

{ p

O >
Nhki

)
P 20 g
Y
(a) (b)

Figure 11-12 : Goniométre de texturé® : (a) montage en réflexion. (b) montage en trangssion.

En transmission, la figure II-12(b) montre que tprsp est égal &, le faisceau diffracté est
parallele & la surface de I'échantillon, cela féurdonc la valeur admissible poyp.
Théoriguement, la valeur minimale admissible est Bans la pratique, on n’utilise jamais
des valeurs inférieures a 30°, et on se limite sotia 55° pour des raisons d'appareillage. La
meéthode de diffraction par transmission est donlcsé¢ pour des valeurs gecomprises
entre 55° et 90°.

En réflexion (figure 1I-12 (a)), les valeurs gedoivent varier de 0° a 60°. On doit éviter les
valeurs d'angles trop grandes en raison du phénentn défocalisation, qui a pour
conséquence une diminution de lintensité diffractélue a I'élargissement du faisceau
diffracté par rapport aux dimensions fixes de lutesensible du détecteur de rayons X.

A lissue de Il'utilisation de ces deux méthodes, peut donc tracer leurs domaines
d’application respectifs comme illustré en figurel3. La partie commune va permettre de
croiser les deux méthodes.

Figure 11-13 : Domaine d’exploration de la figure de pole$’.
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Par ailleurs, l'utilisation de ces deux méthodemva&ie complémentaire pour déceler, dans
certains cas, la présence de certaines famillggashs qui diffractent en réflexion et trés peu
en transmission.

[1.2.2. Principe du SAXS

La diffraction des rayons X aux petits angles (SAXSilise le méme dispositif que
préecédemment avec une distance entre I'échantédlofe plan film de I'ordre du métre.
Lorsque le matériau est irradié, l'interaction enkes rayons X et la matiere souligne les
fluctuations de densité électronique au sein degnaax hétérogénes. Par conséquent, pour
un matériau semi-cristallin, les difféerences d'mgé observées en SAXS sont
vraisemblablement liées a la différence de derdé@étronique entre la phase amorphe inter-
cristalline et la phase cristallif®. Lorsque les structures qui présentent des difté&e de
densité électronique sont orientées, les maximatedisité diffractés sont localisés selon les
directions de référence de la sollicitation. Laufig lI-14 illustre les différents clichés de
diffraction associés a un matériau bi-phasiqueépat, mono-orienté et bi-orienté.

Figure 1I-14 : Clichés de diffraction SAXS-2D assoés a un matériau bi-phasique isotrope, mono-oriegt
et bi-orienté.

A partir des clichés de diffraction, on peut mette évidence la périodicité entre les
monocristaux (ou lamelles cristallines) et la phas®wrphe-intercristalline. Dans le cas d’un
PET mono-étiré, la longue période sommant les épaisseurs des phases cristdllie¢
amorphe inter-cristallink, se calcule a partir de la largeur radiale delseadiffractées selon
I'expressionL = 27#hi**] pour un cliché SAXS & deux taches (figure Il-)b(@t selon
I'expressionL’=Lcos@!**¥, pour un cliché SAXS a quatre taches (figure b}
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Figure II-15 : (a) Schéma d'une structure lamellaie fortement orientée et figure SAXS a deux taches
associée. (b) Schéma d'une structure lamellaire et'une structure multi-fibrillaire ' et figure de
diffraction SAXS a quatre taches associées.

Tout comme en WAXS, le balayage radial des figulesdiffraction SAXS-2D permet de
déterminer la position des maxima d’intensité diffées et de calculer avec plus de précision
la longue périodd.. Le balayage azimutal permet, quant a lui, d’estit'orientation des
populations de lamelles cristallines par rapport axes de référence du procédé. En dépit de
la distance relativement importante (de I'ordrentietre) séparant I'échantillon du détecteur, il
est possible de réaliser des figures de poles AXBSC’est ce qu’ont fait Cakmait all*? au
cours de leur étude portant sur I'analyse comparates morphologies des structures semi-
cristallines induites par déformation lors d’éteagni-axial, bi-axial séquencé et simultané de
films en PET.

A linstar de ces auteurs, nous allons donc utillaecombinaison des techniques WAXS et
SAXS en vue de décrire plus précisément les diftése morphologies rencontrées au cours
de nos divers essais de traction et bi-étirageflagef en restreignant toutefois nos mesures
au plan (DM, DT) de mise en forme.

[1.3. Caractérisation thermique

[1.3.1. L’analyse thermique différentielle (DSC)

La mesure par DSC (Differential Scanning Caloriyletrst une technique employée pour
étudier les transitions thermiques des polymerggirg 11-16). Pour un PET chauffé a 10
°C/min entre 25 °C et 290 ¥, ces différentes transitions se manifestent par :

- Le passage de la transition vitreuse du matériesi %@ °C ;

- Un pic exothermique vers 150 °C correspondant &ristallisation statique du
matériau a partir de I'état vitreux ;

- Un pic endothermique ¢T= 250 °C) associé a la fusion de la phase ciistall
développée au cours du chauffage et d’une éveatordtallinité initiale.
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Figurer 11-16 : Thermogramme DSC obtenu lors du chaiffage d’un PET F9 & 10 °C/min™!.

Les thermogrammes obtenus sont généralement stpisér quantifier le pourcentage relatif
des zones amorphes et cristallines en comparatitféaence d’enthalpie (aire sous les pics)
entre cristallisation et fusion (noteéH), avec I'enthalpie de fusion d’'un PET totalement
cristallin caractérisé par une enthalpie de réfégehs = 100 J.g &

_AH

XC
H

(11.5)

réf

Cependant, I'évaluation DSC du taux de cristalirdes échantillons en cours ou a l'issue de
leur déformation, est délicate. Il est effectiveindifficile de distinguer la part de cristallinité
induite par le procédé utilisé, de celle attribagechauffage inhérent a la méthode de mesure.

Nous aurons donc recours a cette technique que gmisir les températures d’essai de
traction isotherme a l'issue de I'analyse DSC declegxpérimental comprenant une phase de
chauffage, d’étirage isotherme de durée variabtuste trempe post-étirage. Nous tacherons
particulierement de nous assurer qu’aucune températ’essai envisagée n’entraine de
cristallisation statique parasite du matériau aursale la durée compléte des essais de
traction pilotés par différentes vitesses de défdion constantes imposant la durée de
sollicitation.

[1.3.2. La spectroscopie mécanique par DMTA

La température de transition, T, est associée a la transition vitreuse du matériau
correspondant a I'apparition de changements deocmattions par mouvements coopératifs le
long de la chaine polymeére. Ces mouvements de sggnue chaine dépendent de
'encombrement stérique et sont donc sensiblesitacttangement d’organisation du matériau
amorphe résultant de la cristallisation induiteded’orientation des chaines polymeres.

L’influence des modifications microstructurales faposition ainsi que sur la largeur et sur

la hauteur du pic de tangente de I'angle de p&ntd, associé a la température de relaxation
a a été longuement étudiée dans la littéradtird
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Figure II-17 : Comparaison des comportements thermmécaniques d'un PET initialement amorphe (a) et
initialement semi-cristallin (b)*°. Mesures DMTA réalisées en flexion, pour des tempatures comprises
entre 25 et 200 °C, une vitesse de chauffe de 2 1@, en mode multifréquences 0,3 et 3 Hz.

Par exemple, Bartolatit al®” ont récemment comparé le comportement thermomgeani
d’échantillons de PET initialement amorphes isa#p celui d’échantillons semi-cristallins
préparés a partir du méme matériau mono-étiré €22 mm/min avec un taux d’étirage de 4
avant d’étre recuits a 180 °C pendant 3 heuresrfidgl-17). La température de transitian

est augmentée de 35 °C dans le polymeére cristgliséapport a la valeur de 82 °C mesurée
pour le PET a l'origine amorphe isotrope. Les argaitribuent cette augmentation au fait
gu’au sein d’'un matériau semi-cristallin, les maueats de segments de chaines de la phase
amorphe inter-cristalline sont contraints par ldsgnce des lamelles.

De plus, le module élastiqie du PET initialement semi-cristallin ne présentéuguoint
d’inflexion au passage de g, Ce point est représentatif de la relaxation mad&mi des
chaines de la phase amorphe inter-cristalline fdedué I'étape d’épaississement des
lamelle€®. Pour le PET amorphe isotrope, le matériau passeéat amorphe vitreux a un
état viscoélastique précédantTla Puis au passage deTg le module du matériau diminue
lorsqu’il devient amorphe caoutchoutique et ré-aeigt@ lorsqu’il cristallise vers 120°C.

Dumbletonet al™®,quant & eux, comparent (figures 11-18 et 1-19) :

- Des échantillons cristallisés, a des taux allar® de49,7 %, a partir de I'état amorphe
lors de recuits de 6 heures a des températuresrisamentre 85 °C et 245 °C.

- Des échantillons cristallisés entre 0 et 42 % kbetirages a 90 °C avec des taux
d’'étirage compris entre 1 et 5,5.

Dans le cas des échantillons préparés par reeuitalayage en température est réalisé entre
20 °C et la température de consigne des diverstse@ans le cas des échantillons préparés
par étirage, les mesures DMTA sont réalisées pesrtempératures variant de I'ambiante a
160 °C. Ces échantillons sont donc sujets a laadlisation induite par la montée en
température lors de la mesure.
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Figure 11-18 : Evolution en fonction de la températire du module élastique E’ (a) et du module de pest
E” (b) des échantillons de PET initialement non-étés et recuits. Mesures DMTA réalisées en tractigra
11 cycles/s, pour des températures comprises en28 °C et T, Une vitesse de chauffe de 1 °C/min.
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Figure 11-19 : Evolution en fonction de la températire du module élastique E’' (a) et du module de pest
E” (b) des échantillons de PET initialement étiréset non-recuits. Mesures DMTA réalisées en tractigra
11 cycles/s, pour des températures comprises en8 °C et 160 °C, une vitesse de chauffe de 1 °Ofimi

Les auteurs rapportent que lorsque la températirealit ou le taux d’étirage augmente, on
observe tout comme Bartolatta al®” une augmentation d&,. (pris ici au maximum de
module de perte E”). Cette augmentation est, laosn attribuée a la restriction des
mouvements segmentaires des chaines amorphesddasdeansité du matériau augmente par
orientation progressive et par cristallisation. Ugmentation dd, s’accompagne également
de la diminution de I'amplitude relevée au maximdmmodule de perteE” max (figure Il-

20(a)),ainsi que par 'augmentation de la largedif, relevée pour la valewﬁ (figure 1I-

20(b)).
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Figure 11-20 : (a) Evolution de I'amplitude de E” .« en fonction du taux de cristallinité X, du matériau. (b)
Evolution de la largeur & mi-hauteur AT du pic E” en fonction du taux de cristallinité X, du matériau. Les
valeurs présentées sur les courbes rappellent lesuix d'étirage et températures de recuit utilisés par la
préparation des échantillons et leur influence sule taux de cristallinité.

Bien qu’un recuit effectué a diverses températumeésqu’un étirage réalisé a divers taux
d’élongation semblent jouer globalement le méme gur les tendances de comportements
thermomécaniques du PET, il existe toutefois ddfrdnces entre les deux familles
d’échantillons étudiées.

A taux de cristallinité équivalent, la relaxatiandes PET étirés intervient a une température
supérieure a celle des PET simplement recuits.eRample a 42 % de cristallinité un
échantillon étiré (de 5,5) a une transition dedterde 132 °C contre 100 °C pour un PET
non-étiré et simplement recuit a 155 °C ( figurd8(b) et 1I-19(b)). Les auteurs attribuent
ces différences, d’'une part a l'orientation de leage amorphe, et, d'autre part a une
différence de taille et de densité des cristallit€ges derniéres seraient plus petites et
nombreuses dans les échantillons étirés et intraigunit des contraintes supérieures.

Par ailleurs, il semble que le module élastiffiesoit davantage sensible aux variations de
taux d’étirage qu’a celles de températures de teEnioutre, les valeurs d€ mesurées pour
les échantillons cristallisés par étirage sont phlsvées que celles mesurées pour les
échantillons cristallisés par recuit (Figure 1l-4B(et 11-19(a)). Cependant, les auteurs
nuancent les différences observées entre ces desses d’échantillons. Ils rappellent que la
cristallisation induite thermiquement au cours @¢ilocédure de montée en température lors
des mesures DMTA, peuvent influencer les valeur§det de largeur de pic obtenues en les
surestimant.

Cette bréve revue bibliographique, nous démontutefois le potentiel des techniques de
spectroscopie mécanique par DMTA lors d’étudeshdmgements microstructuraux au sein
du PET. Nous utiliserons donc cette technique endeimieux comprendre I'évolution de la
microstructure du matériau au cours de nos divesaige d’étirage uni-axiaux et de bi-étirage
soufflage.
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I1.4. Caractérisation morphologique

L’analyse microstructurale par tri-réfringence dahantillons de bouteilles précédemment
réalisée par exemple par Gorliet al™® laisse supposer qu'il existe une hétérogénéité
microstructurale dans I'épaisseur de leurs envasppCependant, cette hétérogénéité
microstructurale est difficilement décelable losglanalyse WAXS-2D n’est menée que
dans le plan (DM, DT) de I'enveloppe. Voila pourqueus complétons les analyses globales
WAXS, SAXS et DMTA sur bouteilles par une analys&EBlet MET visant a caractériser
plus précisément la paroi des bouteilles.

Les figures II-21 et 1I-22 présentent I'étude caeplWAXS-2D/MEB reéalisée par Abou-
Kandil et al® sur des films extrudés de copolymére 50 % PET/Pbtigue. Cette étude a
été menée sur des échantillons de nature diffédorie notamment des films amorphes non
étirés, des films mésophasés ou semi-cristallifenti#s et post-recuits. Ces différents états
microstructuraux ont été préparés en utilisanedsfites conditions d’étirage uni-axiales ainsi
que différents traitements thermiques post-étirage

- Les structures mésophasées ont été obtenues ant élirs films de copolymére dans
un bain d’huile porté a 80 °C jusqu’a un taux dage de 1,5 ;

- Les structures semi-cristallines orientées recudst été obtenues pour un taux
d’étirage de 3 dans un bain d’huile a 80 °C. Erdfigtirage, les films ont été recuits a
115 °C pendant 24 heures tout en maintenant letrdngités.

L’analyse MEB a haute résolution a été conduitedgsr échantillons non-marqués (figure Il-
21) et marqués par du méthylamine pendant 24hréigt22). L'observation en mode haute
résolution permet notamment de distinguer, selonetesion d’'accélération des électrons
utilisée, des détails pouvant atteindre 1,2 nm.
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amorphe non-orienté mésophase semi-cristallin orienté
et recuit

MEB sans marquage

Figure 11-21 : Clichés WAXS-2D et micrographies MEB haute résolutin (sans marquage) associées aux
films de copolymeres 50 % PET/PEN atactiques amor@s isotropes, mésophasés ou semi-cristallins
orientés post-recuits. La direction d’'étirage est erticale. Les fleches blanches signalent la présendes
pics de diffraction méridionaux caractérisant la méophase smectiqué™.

En observant la figure 1I-21, on constate que larographie MEB (grossissement x20)
associée a la structure amorphe non-orientée hegdparaitre aucune structure particuliére.
Celle associée a la mésophase est caractérisaan paiignement de fibrilles le long de la
direction de référence et est Iégérement contrgstedes bandes horizontales laissant penser
a un début d’organisation structurale dans la doedransverse a I'étirage. Cette observation
est confirmée par I'apparition diffuse des picsdiraction méridionaux caractérisant les
mésophases de type smectigt@’. La structure semi-cristalline orientée et receig quant

a elle, parfaitement définie sur les clichés ddratition WAXS-2D et caractérisée en
microscopie €électronique (grossissement x15) par sinucture organisée dans les deux
directions du plan d’observation.

Bien que les micrographies précédentes permetigat de différencier les microstructures
étudiées, l'observation plus fine des détails nstretraux nécessite l'utilisation d’un
marqueur chimique. Aprés avoir testés différentsrqueurs, Abou-Kandilet al®!! ont
finalement optés pour la méthylamine, qui réagiecd®&ement avec la phase amorphe en la
dégradant. Cette réaction sélective permet ainsodé&aster lors de I'observation, les autres
phases épargnées par la dégradation (figure 11-22).
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Figure 1I-22 : Micrographies MEB haute résolution (marquage au métylamine pendant 24h) associées
aux films de copolyméres 50 % PET/PEN atactiques @orphes isotropes, mésophasés ou semi-cristallins
orientés post-recuits). La double fléche indique ldirection d’étirage .

La micrographie associée a I'échantillon amorphe-oienté marqué (grossissement x10) est
caractérisée par la présence de trous aléatoirer@pattis au sein de la matrice polymeére.
Ces trous sont représentatifs de la réaction chienide dégradation provoquée par le
marqueur.

Lorsque la mésophase est présente (grossissemBit el marquage permet de mieux
observer la structure fibrillaire pontée par lausture de bandes transversales que l'on
devinait sur la micrographie de la figure II-21.

Dans le cas de la structure semi-cristalline oéierdt recuite, les cavités représentatives de
lattaque chimique de la phase amorphe par le neamguaisse apparaitre une structure
lamellaire inclinée par rapport a I'axe d’étiragepche d’une structure loérringbone

L’autre technique couramment utilisée pour obsephes finement la microstructure du PET
consiste a utiliser la microscopie électroniquetpamsmission (MET). La encore, I'obtention
d’'une image avec un bon contraste entre les phdisamatériau, nécessite I'emploi d’'un
marqueur chimique. Dans le cas du PET, le margaeagetalisé par la vaporisation du trétra-
oxide de ruthénium (Rupdont la synthese chimique est rappelée dangdeaux de Trent
et al.'*. Aprés marquage, on obtient des micrographies teliescelle illustrée & la figure II-
23(a).

0.05 At
—

Figure 11-23 : (a) Micrographie obtenue par analyseMET d'un échantillon de PET marqué avec RuQ.
(b) Transformée de Fourier 2D d’une image MET??.
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Sur cette micrographie, le contraste introduit lgamarqueur laisse apparaitre les lamelles
cristallines en blanc. La transformée de Fouriglinbénsionnelle des images MET permet
d’obtenir des figures proches de celles obtenuesSAKS-2D (figure [I-23(b)) a partir
desquelles on peut tracer des profils d’intensitBaux (figure 11-24(a)).
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Figure 11-24 : (a) Profil d’intensité -1D obtenu a partir de I'intégration radiale de la figure 11-23( b). (b)
Profil d’intensité —1D obtenu en SAXS pour le méméchantillon de PET semi-cristallin®®®!.

En effectuant ces différentes caractérisations, eXial®® ont pu ainsi corréler la longue
période [ = 277qmay Mesurée a partir d’'observations MET (doit 12,9 nm, figure 11-24(a))

a celle mesurée a partir de diffraction SAXS (&oit 12,8 nm, figure 1I-24(b)). L’analyse de
la micrographie leur a également permis de traegmdfil de distribution des épaisseurs des
lamelles cristallines de la zone observée (figl+b).
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Figur[e ]II—25 . Distribution des épaisseurs de laméts cristallines observées sur la micrographie METu
PET 9,

L'épaisseur moyennk, mesurée par cette technique, a été évaluée al68ykc un écart
type de 22,6 A, conforme & la largeur & mi-hautkeupic MET de la figure 11-24(a).

Ces différents travaux soulignent donc la pertieethes techniques de balayages électronique
guant a I'analyse plus détaillée des microstrustaiie PET. Notre intérét pour ces techniques
d’analyses est par ailleurs motivé par I'épaissges échantillons qui peut étre analysée.
Typiquement, l'analyse MET peut étre menée sur éesantillons ultra-minces d’une
centaine de nanometres d’épaisseur contre unesépaid’'une centaine de micrometres pour
'analyse MEB. Sachant que I'épaisseur des paresshbuteilles est de I'ordre de quelques
centaines de micrometres, I'analyse MET permettiaiic d’observer des coupes ultraminces
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préférentiellement prélevées au voisinage de laipaterne ou externe des bouteilles (figure
lI-26(a)) alors que l'analyse MEB pourrait servir analyser les caractéristiques
microstructurales dans I'épaisseur (figure 11-28(b)

700 échantillons de bouteille

(b)

43

(a)
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en MET en MEE

Figure 11-26 : (a) Analyse surfacique de la microsucture en paroi interne/externe des bouteilles par
imagerie MET. (b) Analyse volumique de I'épaisseudes bouteilles par imagerie MEB. DM représente
I'axe de la bouteille, DT le diamétre et DN la norrale a I'enveloppe de la bouteille.

[1.5. Conclusion

L’étude de I'évolution microstructurale du PET awrs des essais de traction et de bi-étirage
sera donc menée selon une approche combinantlesdees de diffraction des rayons X, de
microscopie électronique et de spectroscopie mgaanpar DMTA. Ces techniques ont été
sélectionnées afin de mieux comprendre les liertse eles propriétés microscopiques,
mésoscopiques et macroscopiques du matériau as ebur I'issue du procédé de mise en
forme.

Au cours de notre exposé, la caractérisation diémaat procédera par analyse qualitative
voire semi-quantitative des différents profils deures obtenus. Autrement dit, les
parametres tels que le taux de cristalliMté la fonction d’orientation des axes de chaines
polymeresf. ainsi que la tailles des cristallites ne seront paectement évalués mais
appréciés en comparant les différents profils dhisité tracés en diffraction des rayons X. En
effet, comme évoqué plus haut, les difficultés cericées pour déconvoluer certains pics de
diffraction de faible intensité ou parfois mémapsence de certaines familles de plans (hkl)
ne nous permettent pas de calculer de manieresprées parametres.

En outre, parmi les paramétres cités, le taux deadmité X. est 'un des plus délicats a
évaluer. En dépit des difféerentes techniques douas misposons (DSC, diffraction des rayons
X), aucune ne permet réellement de le calculerurggsement. En effet, le calcul de a
partir des diffractogrammes est non seulement démpar les difficultés liées a la
déconvolution précise des phases amorphe et tiristahais aussi, par la difficulté a estimer
I'aire des pics relatifs a toutes les réflexionistatlines lorsque le matériau est orienté.

Par ailleurs, la détermination d&@ par DSC est génée par la cristallisation excédenthau
matériau intervenant lors de la montée en tempeéralw matériau au cours de la mesure.
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Etant donné les difficultés rencontrées pour qtianticertains parameéetres clés de la
microstructure, nous avons donc opté pour la coaibim de multiples techniques de
caractérisation afin de compenser le manque deti§joation.
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Comme nous l'avons vu en introduction, le procéedidétirage soufflage est un procédeé de
mise en forme complexe qui combine différentes ehade déformation hétérogéene du
matériau. De plus, I'enchainement de ces étapeidemation varie en fonction de I'action
conjuguée des paramétres procédés. Dans un te&xéenou tous les phénoménes a étudier
sont couplés, il devient délicat de prime abord aenprendre les fondamentaux de
I'évolution de la microstructure en cours de sdbitton mécanique. Afin d'y parvenir, nous
allons donc nous placer dans le cas d’'une solilcitanécanique plus simple basée sur des
essais de traction uni-axiaux. Ce chapitre décahcdle comportement mécanique et
microstructural du matériau lors d'essais de tomctini-axiaux réalisés pour divers taux
d’étirage ainsi que pour différentes vitesses derd@tion et températures de sollicitation. Il
présente également I'effet de divers traitemergsnigues post-étirage sur la microstructure.
Les données obtenues permettent de complétenidestprécédent&s™ et nous renseignent
sur l'apparition de la cristallisation et linflueea des parametres de [I'étirage sur la
morphologie cristalline.

Afin, d’enrichir notre base expérimentale nous campons nos essais a quelques résultats
obtenus lors de sollicitations bi-axiales : tragti@ largeur constante, traction bi-axiale
séquentielle et simultanée. Pour des raisons tgebsj ces derniers essais, réalisés dans le
cadre du projet par la Queens’ University of Bdlfasont faits sur des films extrudés
(extrusion de films a plat entre 260 et 290 °C s séchage de 16 heures a 130 °C)
d’épaisseur de 265 a 290n. L'indice de viscosité de ces films a chuté juaq0,68 dl/g, ce

qui reste proche des 0,69 de nos plaques. lisssbatphes et isotropes. Leur transito@ 1

Hz est de 86,7C. Par contre, a I'issue de I'essai le polyméreaefsbidi rapidement sans que

le protocole de trempe ne soit contrblé. Ces esmassurent pas la continuité de
transformation et de protocole. lls ne s’integrdahc pas completement dans notre étude.
Nous les utiliserons a titre qualitatif.

[11.1. Description du dispositif et du protocole exyérimental

D'un point de vue expérimental, les essais uniwxidont intervenir quatre étapes
successives :

- Une étape de chauffage de [I'échantillon (par cotwecdans une chambre
d’ambiance) jusqu’a atteindre dans son épaissene température homogéne
comprise entre les températures de transition ugeeet celle de cristallisation
thermique du matériau ;

- Une étape d'étirage uni-axial «isotherme » a s@#ssde déformation constantes
conduite sur machine hydraulique Instron, modelk118quipé d’'un systéme vidéo-
meétrique Vidéotraction®© ;

- Une étape de refroidissement rapide afin de limiéolution de la microstructure
post-étirage. Une trempe efficace est ici rechercans le but de réaliser des analyses
microstructurales aussi proches que possibles gjies ouvant étre réalisées in-situ.

- L’analyse post-mortem de la microstructure de l&taHlon combinant les techniques

de diffraction par rayons X (WAXS, SAXS, et figurde poles) et les mesures par
DMTA.
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Avant de discuter les divers résultats obtenugréaniére partie de ce chapitre fera donc
I'objet d'une description de la fagon dont nous stamsons notre protocole d’essais et des
différentes étapes citées.

[11.1.1. Détermination des conditions d’essai

Pour étre représentatif du procédé, les gammegeateses de déformation et de températures
utilisées doivent respecter celles communément @@pk lors du bi-étirage soufflage.
Comme nous l'avons déja évoqué au chapitre |, égelde température du procédé est
comprise entre les températures de transitionuggeet de cristallisation froide du matériau.
La température minimale est imposée par la températe transitiom, qui varie avec la
vitesse de déformation. La température maximalegesint a elle, reliée a la cristallisation
thermiqguement activée. Les températures choisiperdient donc de la performance de nos
moyens de chauffage ainsi que de la durée dessestsdonc indirectement de la vitesse de
déformation imposée.

En ce qui concerne les vitesses, nos moyens neefienmn pas de faire d’essais rapides.
Quand bien méme le pourraient-ils nous risqueridigdre confrontés a des effets de
dissipation mécanique réduisant notre controletelepératures. Nous resterons donc dans le
cadre d’essais de traction pilotés par un systéméovmnétrique qui asservit la vitesse de
traverse de la machine de traction et permet denterdr une vitesse de déformatich
constante au cours de la sollicitation. Sur le pdamnologique, ce systeme permet d'imposer
des vitesses comprises entre 0,0000&t0,01 &. Pour des raisons de durée, nous limiterons
nos études & la plage 0,004t 0,01 8.

Dans ces cas, les durées d’étirage sont respeaitede 30 min a 1 min environ, pour un
taux d’'étirage réel voisin de 5,5. Ces durées né gas négligeables a hautes températures au
regard des cinétiques de cristallisation statiqDeci, combiné aux temps nécessaires au
chauffage par convection, nous restreint aux teatpegs les plus basses de notre gamme, 86
°C, 90°C, 95 °C, 100 °C et 110 °C.

On pourrait argumenter que nous nous éloignongdés conditions de mise en ceuvre.
Toutefois, il a été démontré par aillelir¥”) que ce qui contréle le comportement du polymére
est I'écart a la transitioa telle que définie par le couple vitesse - tempgeatNous espérons
donc tester le matériau dans un état similaireracéalé en privilégiant des essais lents a froid
équivalents a la sollicitation rapide a chaud cacgdé.

Afin de garantir qu'aucune condition d’essai n'eiirtie de cristallisation statique parasite du
matériau, les différentes étapes du cycle expétimhemt été analysées par DSC sur des
échantillons initialement amorphes non-étirés (iglil-1). L’'appareille utilisé est une DSC
de la marque Perkin Elmer de model DCS 7. Des ¢tapgie type « aluminium plate »
contenant une masse de matiere de l'ordre de 1®mhgté utilisées pour les différentes
analyses. Les échantillons utilisés ont été préleda@ns des barreaux de matiere usinés
directement dans les plaques en PET F80. D'ap®étdees DSC antérieuréd, menées sur
des échantillons usinés et des résines de plagdageas en poudre par broyage cryogénique,
l'usinage des barreaux n’entraine aucune crisédilis de la matiére. Les mesures ont été
calibrées en utilisant deux corps purs (I'indiumI'étain) et une vitesse de montée en
température de 10 °C/min. Par conséquent, lorsesievitesses de chauffe différent de 10
°C/min ou lors de refroidissements, des correctimisent étre apportées aux températures
mesurées. Un calibrage de notre appareil nous pelerdire que (eq.lll.1) :
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T ceie(°C) = Tosued°C) + (LO-T) x 0173 (1.1)

La figure IlI-1 reprend les étapes du protocole &upental d'étirage a chaud introduit
précédemment. Le chauffage initial (1) a 3 °C/mimue une phase de montée lente en
température, représentative de la réalité. Le péijede 30 min simule I'essai isotherme pour
lequel Tessaj testé a été respectivement fixé a 86 °C, 90 °C:@®5100 °C et 110 °C. Le
polymeére est ensuite figé dans son état par leidefsement (3) a 50 °C/min qui par contre
est inférieure a notre vitesse de trempe. Nousmmagns donc ici I'éventuelle cristallisation
du PET. Celle-ci est analysée lors du second cageff4) a 10 °C/min, ce qui permet de
déceler une éventuelle cristallisation du matéaiawours du cycle (1),(2),(3) qui précede.

@ 280 °C
maintien a
préchauffe - trempe chauffage
(3 °C/min) 50 °C/min DSC
10 °C/min

20 °C

temps (min)

Figure 1lI-1 : Etude DSC du cycle expérimental. Lesétapes (1), (2) et (3) correspondent aux diverses
étapes du protocole d'étirage a chaud du PET. L'éfe (4) correspond a I'étude DSC de la microstructue
induite en sortie du cycle.

La figure 111-2 représente les thermogrammes olgenliissue de I'analyse DSC du matériau
en sortie du cycle. Ces thermogrammes comporteatcustallisation froide (aux alentours
de 133 °C) et une fusion a 249 °C. L'état amorphe RET est jugé par la différence
d’enthalpies associées a ces deux pics : égalesnsatériau est resté amorphe au cours des
étapes précédentes.

puissance (mW/mg)

80 T { L { L { L T 1T 1T
;g %Tendotherme 110 °C
56 B i\\ 1100 °C
401 | 95 °C
30 B 90 °C
20 i 85 °C
10 N réf.
® cristallisation
0 L1 1 l 111 l L1 11 l L1 11 l 111 l L1 1

0 50 100 150 200 250 300
T(°C)
Figure 111-2 : Analyse DSC du matériau en sortie ducycle (1), (2), (3). La courbe réf. correspond ane
mesure effectuée sur un échantillon initialement aprphe non traité par le cycle thermique (1), (2),3).

Les températures de 85 °C a 110 °C, correspondentna températures d'essais de traction isothermes
figure 11-1.

En dessous de 110 °C, I'analyse DSC finale mewa&tegce un pic de cristallisation froide de
surface équivalente a celle du pic de fusion. Batre a 110 °C, le matériau cristallise par
voie thermique en 30 min puisque la cristallisatiooide disparait. Autrement dit, ces
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résultats garantissent que la cristallisation per@nthermoactivée reste négligeable dans nos
conditions a 86 °C, 90 °C et 95 °C, températuresropus retiendrons.

Afin de valider complétement les températures ttsgies de déformation retenues, il est utile
d’exprimer ces conditions expérimentales par rapaarne méme tempeérature de référence.
Selon Gorliet”®, dans la gamme de vitesse de bi-étirage souffiage30 § et 85 &), la
transitiona du matériau vaut 88 °C en moyenne, ce qui est aase cas (figure IlI-3).

T (°C
g7 o'

86
85
84
83
82
:; y=280,655 +4,1 10‘9log(x) = 0,99851

1 10 100
fréquence (Hz)

Figure I1I-3 : Détermination de la température de transition a du procédé de bi-étirage soufflage a partir
de la sensibilité de J mesurée par spectroscopie mécanique. Mesures DTM#alisées sur plaque PET
F80, en mode traction sinusoidale multifréquence (5B, 15 et 30 Hz).

Compte tenu de cette valeur, pour une températoseenme de mise en forme des bouteilles
en PET comprise entre 100 et 110 °C, le bon démueré¢ d’'un essai de bi-étirage soufflage
implique donc un écart moyen a la températureatesitiona de I'ordre de 12 & 22 ¢€..

Le tableau IlI-1 exprime, pour chaque essai dditmacl’appréciation du comportement qu’il
met en évidence par rapport a I'écart a la tempegatrecalculée en fonction de la vitesse de
déformation par extrapolation linéaire (figure 3i)-

T(°C) T4(°C) & (5-1) T-T,(°C) Comportement
86 68 0,001 18 caoutchoutique
86 71 0,005 15 caoutchoutique
86 72 0,01 14 caoutchoutique
90 68 0,001 22 caoutchoutique
90 71 0,005 19 caoutchoutique
90 72 0,01 18 caoutchoutique
95 72 0,01 23 écoulement

Tableau IlI-1 : Positionnement des essais de tracth sur éprouvettes PET F80 sablier plat amorphes au
dessus de { par type de comportement en fonction de I'écart da tempéerature de T, recalculée en
fonction de la vitesse de déformation de chaque ess

Si I'écart a | n'est pas respecté, la composante vitreuse deéftarrdation devient trop
manifeste, pour un écart inférieur a 12 °C. A l8mse, pour un écart & Trop important,
supérieur a 22 °C, le PET présente un comporteiplest proche du fluide pour lequel, le
durcissement est repoussé aux trés grandes déimnsaiu inexistant. Compte tenu des
vitesses, les températures choisies pour nos gasaent le matériau entre 14 et 23 °C de la
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température de transitioa. Selon Gorlier[”™, cela nous place dans la partie haute
température (ou basse vitesse) de la gamme ddaggmuff

Une autre facon de voir les choses est de s’apmuweléquivalence temps-température qui
est vérifiée pour notre matériau (cf. ChapitreNpus pouvons déterminer des vitesses de
déformation équivalentes a une méme températuréféesnce, ici 85 °C (tableau 1lI-2).

T(°C) £ (s a, X & (sh
86 0,001 7 .19
86 0,005 3.19
86 0,01 7.10
90 0,001 2.10
90 0,005 9.10
90 0,01 2.10
95 0,01 4.1¢

Tableau IlI-2 : Equivalence entre les conditions déssai et les vitesses de déformation aF 85 °C.

La figure 111-4 reprend les différents résultatsdeissus en terme de conditions d’essais de bi-
étirage soufflage et de mono-étirage équivalenteseatempérature de référence. Les essais
de soufflage réalisés par Gorlierrall”? entre 100 et 110 °C, pour des vitesses de défammat
entre 30 et 85%seraient équivalents & des essais réalisés efitd § et 1,2 § 4 85 °C. Les
essais de traction, seraient, quant & eux, équitgake des essais réalisés entre 2.4b et
2.10° s Ces deux domaines sont tous deux caractéristiqes comportement
caoutchoutique du matériau sans étre pour auttéboent équivalents.

T i A R
10° 8 &
)
105 ol ot I o i

10° 0,001 0,1 10 1000 fo
fréquence Ta (Hz)

Figure I1l-4 : Détermination des conditions de bi-dirage soufflage mise en évidence par Gorlieet al!” (a)
et des conditions expérimentales d'étirage uniaxial (b) par rapport a la courbe maitresse du PET F80,
Tre’f: 85 °C.

[11.1.2. Protocole expérimental

[11.1.2.1. Protocole et dispositif d’étirage

La machine de traction est munie d'une étuve qumpé de chauffer le matériau par
convection. Tous les protocoles de régulation thimue ont été validés en placant des
thermocouples en surface et au coeur d’'une épreuvett
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Les essais sont pratiqués sur des éprouvettegdusaplier plat (figure 1lI-5) prélevées dans
les plagues en PET F80 de 2,5 mm d’épaisseur. lmaefales éprouvettes a été choisie pour
garantir la localisation de la déformation tout lenitant les effets triaxiaux, tandis que le
choix de leur épaisseur repose sur la volonté a&'dér plus représentatif possible des
préformes. Les éprouvettes sont prélevées par gesidans les plaques dans la direction
transverse a I'’écoulement.

48 mn

d »
< >

—

A
22 m Lo=15mn

T~

10 mn
Figure 111-5 : Dimensions des éprouvettes de tractin.

Lors de la sollicitation, un suivi vidéo-métriqueir la base d’'un marquage a 4 taches (figure
I1-6), permet d’évaluer les déformations longitoale, £, , et transverseg  , moyennant

xx !

une hypothese d’homogénéité de la déformation éedrenarqueurs.

NN
X
Y
z

Figure IlI-6 : Marquage utilisé lors du suivi vidéo-métrique des déformations locales réelles de
I'éprouvette en cours d'étirage.

Nous choisissons les déformations de Henky (ourithgaique) €q. (111.2) :

£=Jl'ﬂzln|— (111.2)

I

ou | représente la distance entre deux taches prises dedeux horizontalement ou
verticalement ; ely la valeur initiale de cette distance. Une fois tkformations vraies
calculées, la contrainte vraie de Cauchy est éeadnéutilisant I'expression (111.3) :

axxvraie = F = F
Syz (t) e0 I—0 exp(zgyy (t ))

(I11.3)
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ou F représente l'effort ressenti par le matériau aurcale I'étirage etS, (t)la section

courante de I'échantillon, calculée en fonction ldesection initiale,e, XL , et de la
déformation sous hypothése d'isotropie transvegggt) =¢,,(t) ).

Le dispositif vidéo-métrique utilisé joue non sendnt, le rble d’extensometre vidéo mais

permet également d’ajuster la vitesse du veérin aqub incrément de temps de maniere a
assurer une vitesse de déformation locale constanteau long de I'essai, soit pour nous :

0,001 §, 0,005 $ et 0,01 8.

Le tres fort durcissement structural du PET faitequcours de traction la déformation,
d’abord localisée en une striction centrale, sdatépvers les tétes de I'éprouvette qui sont
maintenues a I'état amorphe caoutchoutique. Lesistance mécanique est inférieure a celle
du reste de I'éprouvette et trés vite ces tétessghit d’entre les mors. L'essai est donc
interrompu prématurément et la mesure ne dépasske pEbut du durcissement structural si
on ne met pas en place un protocole spécifique.

Pour remédier & ce probleme, un dispositif de mégsilés en température a été congu par
Gorlieret al.[. Notre objectif étant de contréler la tempéraetrde mesurer la déformation
localement au centre de I'éprouvette, il est coabtde refroidir le matériau retenu dans les
mors et d'autoriser, par conséquent, la présencm djradient thermique le long de
I'éprouvette sous condition de contréler précisémkn température dans la zone de
localisation de la déformation ou les mesures stfettuées. Le dispositif utilisé (figure IlI-
7) permet donc de maintenir les pinces de préhendiaune température inférieure a la
température de transition vitreuse du matériauodie gjue la matiere en amont et en aval de
la zone utile soit rigidifiée thermiquement.

Arrivée d'eau

J
I

|EEEEssEs s mmEE
.,
e -

I..‘ b
by
-

| p—

»
)
.

-
.
B ———————

Figure 11I-7 : Représentation schématique du dispasif de mors concgu pour le refroidissement des téte
des éprouvettes de traction. La température de I'aades circuits de régulation est contrdlée par une
électrovanne pilotée par un boitier Eurotherm.

Cependant, l'utilisation d’'un tel dispositif néciéssdes précautions d’emploi pour pouvoir
contrler convenablement la température de la zmerdrale de I'éprouvette et garantir
I'isothermie des essais de traction. Si le refesdment des mors est amorcé trop tét, i.e.
lorsque les mors sont trop proches, I'équilibrertiigue de I'air autour de la zone utile est
perturbé de telle sorte qu’un écart de températarplus de 5 °C peut exister entre la peau et
le cceur de I'éprouvette. Il faut donc attendre tpsemors s’éloignent d’'une distance de 42
mm avant de déclencher leur refroidissement (swt distance de 42+28=70 mm). Une fois
mis en route, le refroidissement des tétes esttdffeu bout de 15 s. Son efficacité doit étre
significative avant I'occurrence du durcissemenicgtiral du matériau. La distance séparant
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les deux pinces avant la mise en route du refreédnent, doit donc respecter ces différents
critéres : suffisamment précoce pour pallier I'effier durcissement et suffisamment tardif
pour ne pas perturber la température dans la zemeedure. La conduction dans I'éprouvette
reste, quant a elle, toujours assez lente pouldeyfrent froid amorcé sur les tétes ne gagne
pas le centre de I'éprouvette.

[11.1.2.2. Protocole de trempe

Dans la littérature, la grande majorité des étuasostructurales du PET en cours de
déformation se base sur des mesures réalisées spliéstation 'l Cependant, la
microstructure du PET continue d’évoluer apresaggr et les cinétiques de cristallisation
augmentent trés fortement avec l'orientation desirds. De fait, ces études basées sur des
mesures ex-situ nécessitent un protocole de trerapeefficace de maniere a passer aussi tot
gue possible en dessous de la température detimansitreuse pour figer les chaines et
obtenir une microstructure modifiée uniquement gtaage. Hormis, les études réalisées par
Gorlier et al. en 2001, ce protocole est rarement décrit dans la litteaet reste un point
délicat.

Dans notre cas, a lissue de I'étirage, la portel'éeive est ouverte et I'échantillon est
immédiatement trempé en pulvérisant un jet froitgufle I11-8). Durant la trempe,
I'échantillon est maintenu fixé dans les mors afnlimiter la contraction du matériau dans la
direction de I'étirage. La trempe frontale entraime refroidissement non homogéne dans
'épaisseur de I'éprouvette qui a été suivi aves tleermocouples implantés dans une
éprouvette d’épaisseur équivalente a la zone défer@omme le montre le thermogramme
de la figure 1lI-8, la cinétique de refroidissemetd la face avant (TC1), directement en
contact avec le jet, est plus rapide qu’a cceur {leE8u’en face arriere (TC2). Malgré cette
dissymétrie, la vitesse de refroidissement mesatesein du matériau (TC3) est d’environ
770 °C/min. Cette valeur correspond a l'ordre dandeur obtenu, sur le prototype de
soufflage libre, lors de la phase de refroidissenpem air comprimé”. Ce protocole de
trempe nous impose d’ouvrir la porte de I'étuve,qee induit un délai incompressible de
l'ordre de 3 s, durant lequel le matériau subitrecuit sous contrainte entre le moment ou
I'essai est interrompu et le moment ou la trempaeie effective.
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Figure I1l-8 : Evolution des températures d’une épiouvette trempée (1 mm) ; Comparaison entre les deux
surfaces (1 et 2) et a cceur (3).
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Apres trempe des prélévements dans la zone daslaibah de la déformation sont faits par
polissage mécanique manuel afin de réduire leursggar a 0,45 mm +/- 0,05 mm. Ce
polissage ne concerne que la face arriere de Fditloa car le but est d’analyser la
microstructure de la fraction du matériau qui a léténieux trempée. Les découpes sont
ensuite caractérisées par le biais de diversesitpods définies au chapitre 1. Ce protocole
est reproduit sur des échantillons pour lesquslddex d’élongation sont représentatifs de la
phase de durcissement structural du matériau.

[11.2. Evolution microstructurale du PET en cours d’étirage uni-axial

La seconde partie de ce chapitre a pour doublet algeconstituer une base de données
représentative du comportement du PET sous satii@it uni-axiale et de mettre en paralléle
le comportement mécanique avec les modificationsrasiructurales du matériau. Les

principaux résultats obtenus seront discutés dempdragraphes suivants.

[11.2.1. Tendance générale

[11.2.1.1. Analyse WAXS

Pour illustrer nos observations nous ne détailleroomplétement que les essais a une
température de 86 °C et pour une vitesse de défanmale 0,01 3, conditions pour
lesquelles le durcissement structural du matériulee plus manifeste. Notons également,
gu’a cette vitesse de déformation la durée dedieds moins de 1 min permet d’éviter toute
cristallisation activée par voie thermique.

Compte tenu de notre sollicitation, lors de noslym®s par diffraction des rayons X, nous
préterons particulierement attention au repérageatégal (suivant DT) des plans (010),

(100), (110)et au repérage méridional (suivant DM) des pla(iles) et (i05), les plus
couramment utilisés pour décrire 'orientation éebantillons ayant une texture de fibre (cf.
figure 1-19). Les plans sont indexés en accord deemaille triclinique de Daubeny®.
Rappelons que le plan (010) est parallele a l'agelal chaine qui est aussi presque
perpendiculaire au plar(ﬁ05). Le plan (100), quant a lui, contient le plan diele C6 du
monomere.

= Analyse Debye Sherrer en chambre plane
La figure IlI-9 met en parallele la courbe de tiamtet les différents clichés de diffraction.
Ces clichés sont plus précisément pris a l'iss@sgdiis interrompus au début, en fin et en
cours du durcissement mécanique. L'indexation ¢esspse retrouve sur la figure 1-19.
Sur le plan technique, la puissance du générastutes45 kV sou85 mA et la distance entre

I'échantillon et le plan film est de 70 mm. Pataits, I'analyse a été conduite sous vide afin
de limiter le signal du fond continu et donc d’arr la lisibilité des plans films.
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Figure I1I-9 : Cinétique de cristallisation analysée par WAXS-2D lors d'un essai de traction uni-axia
réalisé sur éprouvette du type sablier plat en PET80 initialement amorphe. Sur les plans films obteus,
la direction d’'étirage DM est verticale et la diret¢ion perpendiculaire DT, horizontale.

Sur le premier cliché obtenu pour une déformatienHenky, e, de 1,06 (soit un taux
d’élongation,A , de 2,87), juste avant que le durcissement mégamg soit significatif, le
PET apparait amorphe et isotrope. Le pouvoir deluen de notre appareil ne permet donc
pas de déceler, a ce stade de la déformationplet d& I'organisation locale des segments de
chaines amorphes commencant a progressivemenerginriselon la direction détirage.
D'aprés la littératuré" 2°?? I'orientation progressive des chaines amorphegé&sralement
mise en évidence par lintensification progressike halo amorphe suivant DT pour des
déformations inférieures ou égales a 0,8 (sait2,2).

Le début du durcissement mécanique s’'accompagnee dinodification des figures de
diffraction : les taches du réseau cristallin comoamt & apparaitre autour du plan équatorial
(i.e. autour de DT) et s'intensifient jusqu’a la fle la tractionLes taches diffuses observées
semblent imputables aux diffractions des plans Y01 1) et (110). Les familles de plans

repérés contiennent I'axe de la chaine moléculdigeire 1-19), ce qui signifie que leur
positionnement équatorial correspond a une oriemtgiréférentielle des axes de chaines
suivant la direction d’étirage. Elles traduisenhdd’apparition d'une structure ordonnée et
relativement orientée suivant I'axe de tractiorimpossibilité de dissocier les taches (010) et
(011) est certainement due a I'existence d’une ori@niatncore trop faible a ce stade de la
déformatiort”). En début de durcissement structural, la microstre observée ne correspond
donc pas a la signature qu’aurait un cristal begme.

Lorsque le durcissement devient significagit(1,57, soif\ = 4,81), I'orientation des chaines

polyméres suivant la direction d’étirage ainsi tjidensification des taches de diffraction se
poursuivent. La croissance du réseau est marquéd@pparition de la diffraction associée au
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plan (100) dans la direction équatoriale. Cela dit,ce stade de la déformation, la
microstructure observée demeure inachevée et cmntibévoluer jusqu’a devenir proche
d’une texture de fibre parfaite en fin d’étiragaupo= 1,7 (soit\ = 5,47).

Notons cependant que, si la présence de tacheffrdettbn équatoriales (suivant DT) traduit
la périodicité des plans réticulaires parallélesaadirection d’étirage, aucune trace de
périodicité des plans orthogonaux a cette directivest décelée. L'absence de trace
d’empilement est déduite de I'absence de tachediffaction méridionales (suivant DM)

relatives aux plans réticulairgs03 ou (105) dont la normale est représentative de I'axe de

chaine. Bien que I'examen des plans films obterausDebye Sherrer confirme les résultats
précédemment obtenus par Gorlaral. " il faut cependant garder & I'esprit que cette

analyse reste purement qualitative et que les pastallins (103) et (105), connus pour
diffracter avec une faible intensité, sont pludiciiement détectables avec cette technique.
Voila pourquoi, en vue de caractériser plus fineirlanmicrostructure du matériau, nous
utilisons les techniques de balayage par mesum@smetriques.

= Analyse par balayage radial

Le balayage radial consiste a analyser les prdfitgensité diffractés selon des directions
pré-définies du plan de sollicitation (DM, DT). Bale cas présent, les profils d’intensité ont
été réalisés selon les directions d'étirage ([@\; 0°) et transverse (DTp= 90°) pour des
angles de diffractior2g, compris entre 6° et 60°. Cette analyse a été menédilisant une
puissance de générateur de 40 kV sous 30 mA eemps d’exposition de 45 min. Les
résultats obtenus pour des déformations croissantaprésentés a la figure 111-10.

intensité (u.a
3000 Ntensité (u.a)
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Figure 111-10 : Profils d’intensité obtenus en balayage radial selon les directions d’'étirage (a) etdnsverse
(b) par goniométrie en transmission a partir des dférents interrompus.

Ces profils permettent de mieux distinguer lesédédhtes étapes microstructurales. En outre,
grace a cette technique, on parvient a observeolliéon du pic de diffraction relatif aux

plans (105) jusqu’alors indétectables par analyse 2D. D’apegsrésultats, ce pic apparait
clairement dans la direction d'étirage alors ge$t complétement absent dans la direction
transverse. On constate également qu’il est prémeamt et tout au long du processus de
durcissement structural. En particulier, paur 1,06, il apparait distinctement suivant DM
(figure 111-10 (a)) alors qu’aucun plan paralleld’axe des chaines (i.e. (h00) ou (0k0)) n’a
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commenceé a diffracter suivant DT (figure IlI-10 J(bTette observation est conforme au fait
gue le durcissement structural survient a la siétd’orientation progressive des chaines de
'amorphe suivant la direction d’étirage. Nous alises ici que trés vite la périodicité de cet
empilement dans le cristal est respectée. Resteftdsiun doute quant au moment exact ou
cette périodicité apparait : pendant I'étirage emdant le refroidissement. En tout état de
cause, Nos essais ne permettent jamais de voiésaphase rapportée dans la littérattiret
dont le plan (001’) devrait diffracter pour un amgl de 8,65 °.

Lorsque le durcissement structural débute, 'am@étdu halo amorphe dans la direction DM

décroit au profit du pic(iOS Jllustrant ainsi I'orientation progressive des tles suivant la

direction d’étirage et I'évolution de l'organisaticet de la périodicité latérale des plans
réticulaires perpendiculaires a DM. Au cours ducdisement structural, I'évolution de

'amplitude du pIan(iOS )selon DM s’accompagne de I'évolution de I'ampliudes plans

(010), (100) e{110 uivant DT.

Sur les profils obtenus, I'amplitude de l'intensi#fractée selon les directions d’étirage et
transverse semble sensiblement différente pour ngie€8 donné. Clairement mise en
évidence dans le cas de I'éprouvette amorphe nientée (figure I11-10(a) et 111-10(b)), cette
distinction provient des différences relatives desfaces d’échantillon analysées par le
faisceau incident. Celui-ci est paralléle et den®®’ dans chacune des directions (figure IlI-
11) mais la configuration géométrique et le balayatilisé entrainent des valeurs d’intensité
de pics plus importante dans la direction équdtbBa que méridionale DM.

porte échantillon

DM
. L * (phi =0°)
1 mm faisceau RX incident

4 mee——
«— >

20 mm

L > DT
(phi = 90°)

échantillon

Figure 11I-11 : Comparaison relative des dimensiongiu faisceau paralléle incident et de I'échantillorselon
la direction analysée.

On ne peut donc pas raisonnablement comparer liamdplde I'intensité diffractée par une
famille de plans donnée suivant ces deux directipasr un niveau de déformation appliqué.
D’'un point de vue purement qualitatif, on remargquependant que le durcissement du
matériau poue > 1,57, s’accompagne d'une légere décroissancalioiale de I'amplitude

du pic (i05) au profit de celle du pic équatorial (100) (figaité-10(a) et 111-10(b)).
En dévoilant la présence méridionale des pléjﬁE , leg) observations menées par balayage

radial ont donc enrichi notre analyse en souligi@vwblution de la périodicité latérale et
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'état d’orientation des chaines du matériau selandirection d’étirage en cours de
sollicitation.

[11.2.1.2. Analyse SAXS

L'analyse par diffraction des Rayons X aux petitsglas (SAXS) a été réalisée en
transmission sur la raieqkdu cuivre (1,54 A), avec une puissance de faispesctuel de
1500 W et une durée d’exposition de 25 min. Lesndes ont été collectées par un détecteur
unidirectionnel placé a 850 mm de I'échantillon.sLanalyses ont été menées sur des
échantillons déformés a 1,06, 1,57 et 1,7 ; sodéut de durcissement du matériau et apres
gu’il ait commencé a devenir significatif (figurd-12). Les profils SAXS des échantillons
déformés ont également été comparés au profil éalmantillon non-étiré ayant cristallisé par
voie thermique pendant 1 heure a 120 °C (courbealegka figure 111-12). Les mesures ont été
réalisées suivant les deux directions de référeDbéet DT. Seuls les résultats obtenus selon
la direction d’étirage (DM) sont présentés puisgia®s la direction perpendiculaire (DT),
aucune diffraction n’a été détectée.
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Figure 1lI-12 : Profils d’intensité obtenus par andyse SAXS selon la direction d’étirage, des échalitins

déformés a 1,06, 1,57 et 1,7. La distance entredr@antillon et le détecteur a été calibrée par I'écmtillon
de référence réf., non-étiré et cristallisé aprésacuit a 120 °C pendant 1 heure.

Les profils obtenus sont relativement symétriquedezme d’intensité diffractée autour du
piége en plomb de 11,2 mm utilisé pour capterténaer I'intensité du faisceau direct.

En début de durcissement structural (i.e. poarl,06), le profil est parfaitement homogéne
en intensité sans qu’aucune amplitude maximaleoitalétectée, signe qu'’il n’existe aucune
phase lamellaire cristalline au sein du matériaenbgue les chaines polymeres aient
commencé a s'orienter progressivement selon lectitire d’étirage (figure 11I-10(a)). Ce
résultat contraste avec celui observé pour un sgoient structural significatif du matériau
atteint poure = 1,57 ete = 1,7. Les profils correspondant a ces niveaugéfermation, sont
clairement caractérisés par deux maxima d’intersités de part et d’autre de la direction
transverse DT, perpendiculaire au plan de reprasentgraphique des profils.

Pour ces valeurs de déformation, les résultatgatits angles sont corrélés a I'intensification
des taches de diffraction selon les directionsstrarse et axiale de I'étirage (figure 111-10(a)
et (b)) avec poue = 1,7, I'apparition d'une texture proche de cellane texture de fibre
(figure 111-9). A ce stade de la déformation, ldsaies polymeéres sont vraisemblablement
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organisées (ou commencent a s’organiser) au seinaahelles cristallines en pleine

croissance. Il est toutefois dangereux de tentedéthiire I'orientation des lamelles d’'une
analyse SAXS unidirectionnelle.

Des profils obtenus, on serait tenter d'extrapodétr de dire qu’ils sont finalement

représentatifs d’un cliché SAXS bidimensionnel conignt deux taches suivant DM (cf. par
exemple figure 1-20(a)). Cependant, s'il s'avérgita ce stade de la déformation, le cliché
SAXS-2D réel soit représenté par 4 taches diffesgeoches de I'axe d’étirage DM (figure

l11-13(a) et (b)), alors les profils d’intensité 'qu obtiendrait selon DM seraient identiques a
ceux de la figure IlI-12. D’ou, I'mportance de quer les techniques d’analyse bi et
unidirectionnelles, pour obtenir une information [dus compléte possible sur la
microstructure et sa morphologie.

700
00

500

(@) (b)

Figure IlI-13 : Cas ou des clichés SAXS-2D a dewa) et quatre taches (b) peuvent conduire a des piitsf
d’intensité présentant des maxima d’amplitude danga direction d'étirage DM. Sur la figure, la direction
d'étirage DM est verticale et la direction perpendtulaire DT, horizontale.

Toutefois, dans I'hypothése ou les clichés SAXS-&els de nos échantillons seraient

constitués de deux taches, nous pouvons déduirprdés obtenus, un ordre de grandeur de
la longue période L des empilements des zonesltingts et amorphes inter-cristallines. En

utilisant la loi de Bragg classique (i.e. A/2sirB), la longue période des échantillons

déformés a 1,57 et 1,7 est de I'ordre de 12,0 nnired. 0,5 nm pour les échantillons semi-

cristallins non-orientés. Ces valeurs sont du méndee de grandeur que celles rapportées
dans la littératur&!.

Par ailleurs, comme tous les échantillons analysasde méme épaisseur (i.e. 460) et ont

tous été exposés 25 min, nous pouvons compareitajiv@iment les aires sous les pics des
maxima d’intensité. Sachant que ces aires sontagtiepreliées a la densité de lamelles
cristallines qui diffractent, il semblerait queréseau lamellaire soit plus dense dans le cas des
échantillons cristallins non-étirés.

En raison de problémes techniques, nous ne dispopanm des profils SAXS pour les
échantillons déformés entre les valeurs 1,06 €f.1.8s résultats présentés ci-dessus sont
donc des résultats préliminairdaine étude qu’il convient de poursuivié.est néanmoins
raisonnable de penser quediéveloppement d’'un réseau lamellaire est postéaeutébut du
durcissement, lent et progressif.
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Toutefois, d’aprés les travaux de Chang, Schul@agtil ¥ ainsi que ceux de Cakmak White
et Spruiell®), le réseau lamellaire semble davantage se déwala@ppcours de traitements de
recuit appliqués apres étirage. C’est ce qu'ilrigar figure 111-14, qui compare les différents
clichés WAXS et SAXS obtenus sur des films de PEhoaétirés recuits et non recuits aprés
étirage. Etirés a 90 °C, a un taux d'étirage deeB,bne vitesse de déformation constante de
1,5 s', I' échantillon représenté sur les clichés (bjdta été post-recuit pendant 12 min &
200° C. En revanche, pour I'échantillon non-re¢figure 11l-14(a) et (c)), les auteul& ne
décrivent pas les conditions de refroidissement-@tiage qu'ils utilisent avant analyse
microstructurale.

(@) (b)

(c) (d)

Figure 1l-14 : Analyse WAXS ((a) et (b)) et SAXS (c) et (d)) bidimensionnelle réalisée sur des filmen
PET mono-étirés a largeur constante a 90 °C, a uratx d'étirage de 3,5 et une vitesse de déformation
constante & 1,5 Les clichés (a) et (c) correspondent aux analysenenées sur des échantillons étirés non
recuits. Les clichés (b) et (d) correspondent auxnalyses menées sur des échantillons étirés et rasua 200
°C pendant 12 min. Sur la figure, la direction d'éirage DM est verticale et la direction perpendiculae
DT, horizontale®®*,

Bien que les figures soient un peu sombres, on ngmaqu’'en WAXS, I'échantillon non
recuit est relativement amorphe et marqué par beitdée I'orientation des chaines selon la
direction d’étirage (figure lll-14(a)). Ce résultse traduit par I'absence de diffraction sur le
cliché SAXS. En revanche, pour le méme taux d’'éérdorsque I'échantillon est recuit, on
constate I'apparition en WAXS de taches cristafli(fggure 111-14(b)) corrélées a I'apparition
en SAXS de deux maxima d’intensité selon DM (figlitel4(d)), signe de I'arrangement
lamellaire des cristallites vraisemblablement fosmiérs du recuit. Ces résultats ont
également été confirmés pour des taux d'étirage plevés (tableau IlI-3). C'est ce que
démontre I'analyse comparative des clichés SAXS@disés sur des films de PET trempés
et recuits aprés avoir été étirés jusqu’a des diélrngation de 5.
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X2 X3 X5
Films mono-étirds
non recuits
a b c
Films mono-étirds
recuits
d e f

Tableau 111-3 : Evolution des clichés SAXS-2D au aars de I'étirage uni-axial de films en PET de 0,508
mm. Echantillons mono-étirés & 100 °C, 800%/min @. 1,3 &), avec des taux d'étirage de 2, 3 et 5.
Comparaison entre les échantillons recuits pendaritO min a 150 °C (d, e, f) et trempés dans un bairedu
a0 °C (a, b, c) aprés étiragg®.

[11.2.1.3. Analyse DMTA

L’analyse jusqu’alors menée par diffraction desorey X sur les divers interrompus, nous

renseigne sur les phases du matériau qui sontiEsxmrganisées et dont la périodicité au
cours de I'étirage devient suffisante pour étreckée par diffraction. Cependant, I'évolution

de la structure propre a la phase amorphe redteildihent analysable avec cette technique.
Voila pourquoi, nous avons cherché a compléterenatralyse en pratiquant des mesures
DMTA selon la direction d’étirage de nos diversemompus (figures 1lI-15 et 11I-16).

10 njoc‘ju!e‘elgs‘thu? E ‘(P‘a)‘

10 module visqueux E" (Pa)
[T T T
£=1,35 (&)

L mmL e=135 (b)

100"
g 10°
100 \\o7) =
- 10
10’ L
10° L 1P
60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 g0 80 100 120 140 160 180 200 220 240

température (°C) température (°C)

Figure 1lI-15: Evolution des modules E’, E” au cairs des mesures DMTA réalisées sur les divers
interrompus mono-étirés a 86 °C, 0,01°5et post-trempés. Mesures réalisées en mode tragtiginusoidale
a 1Hz, avec une vitesse de montée en températureeC/min.
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Figure IlI-16 : Evolution du coefficient tand au cours des mesures DMTA réalisées sur les divers

interrompus mono-étirés a 86 °C, 0,01°5et post-trempés. Mesures réalisées en mode tragtiginusoidale
a 1Hz, avec une vitesse de montée en température&C/min.

On constate que la trace DMTA est fonction de ltborié@ation de I'échantillon. A faible
déformation (1,06) le module au plateau vitrewit (& qu'il est figé a lI'issue de nos essais)
évolue peu ou pas par rapport a 'amorphe iniBalr contre, la cristallisation est clairement
acceélérée en cours d’essai, sans doute par l'atientdes chaines ou par l'existence de
germes proches du cristal (puisque nous pouvomsifige quelques diffractions). Dés lors, le
plateau caoutchoutique amorphe disparait. La vatBurmodule caoutchoutique apres
cristallisation est quant a lui plus élevé que geysolymere initial. Le matériau garde donc,
en cours de cristallisation, une mémoire de lardédbion soit au travers de I'orientation et/ou
de I'extension des chaines amorphes soit par I'amgation du taux de cristallinité.

Des une déformation de 1,22, le module vitreux amm preuve que les petites
modifications de microstructure observées ont déjgmpact sur les propriétés du polymeére.
La cristallisation au-dela de la relaxatioarpeut encore étre discernée mais moins facilement.
Dés une déformation de 1,35, il est impossibleitférdncier les processus de relaxatoet

de cristallisation par voie thermique.

Le module d’élasticité vitreux, c’est-a-dire telegtigé par la déformation, augmenterait au
cours de I'établissement du durcissement (entré &t(,57) pour cesser d’augmenter apres.
Ceci irait dans le sens d’une microstructure quiaiatteint son optimum de renforcement
(orientation et/ou cristallisation). Par contredmia de la relaxation le module augmente
continlment avec le niveau de déformation, preuue tgs possibilités d'évolution de
microstructure a la relaxation sont différentegjae 'amorphe n’est pas contraint de maniére
identique lors de la déformation.

Il résulte macroscopiquement que l'amplitude du ge& Tand décroit parallelement a
laugmentation de la température de son maximuniélargissement de sa base a
laugmentation du module élastique (figure 111-161-15 a)?. Ces résultats sont cohérents
avec ceux obtenus par Dumblet@t al®® et Dargent”. Ces auteurs associent ces
observations a l'orientation progressive des clsammorphes en cours d’étirage et a leur
perte de mobilité lorsqu’elles se retrouvent pquea piégées entre des germes cristallins en
cours de développement.
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Cette analyse peut étre complétée par les courbes digure 1lI-17 qui nous montrent
comment évolue la température de transitignT, au cours de l'étirage et correlent ce
résultat au comportement mécanique en charge-dgehdn matériau pour différentes
déforméess comprises entre 0,44 et 1,52. On voit nettementhrosque augmentation du
module de décharge initial entre 1,06 et 1,5 derddtion, c'est-a-dire quand le durcissement
prend place.

. . T (C)
contrainte vraie (MPa
50 7\ T ‘ 1T ‘ 1T ‘ T \(\ ‘ T \)\ ‘ 1T ‘ T TT ‘ T \: 1205 ab T T ‘ T T T T T T T T T T T T E
.0 @ e=152 115 (0) -
r 110 ;* f;
30 - o 1050 E
B ] 100 = =
20 - = 95 = =
10 - ST E
- € rémaner. ] 85, E
0{32’""‘”7 iF.- > ik | ] 80 Lo by A
0O 02 04 06 08 1 12 14 1,6 0 0,5 1 15 2
déformée vraie déformee vraie

Figure 11I-17 : (a) Courbes mécaniques en charge-a@arge (86 °C, 0,01Y du matériau pour différentes
déforméese comprises entre 0,44 et 1,52. (b) Evolution de l@mpérature de transition T, au cours de
I'étirage (86 °C, 0,01 8).

De plus le matériau ne recouvre pas son état initial l&s décharges completes et ce en
début de sollicitation ainsi qu’avant, et au codwsdurcissement structural. Par contre si on
compare qualitativement des résultats a ceux obtsmudes polyméres amorphes qui ne sont
pas le siege de cristallisation (figure 1lI-18) ®it nettement que I'évolution de la
déformation rémanentegmanentN’0béit pas a la méme cinétique.

rémanent

1,5 :\ I L A ]
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OL\: ~ \/\ v b b b B B \:
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Figure 11I-18 : Evolution des déformations rémanengs €¢manent @U COUrs des essais de traction charge-
décharge réalisés pour différentes niveaux de défimation g,,x du matériau. Etude comparative réalisée le

PET et sur deux polymeres en permanence amorphes aours de I'essai (PMMA et HIPS). Essais réalisés
40,01 &, aux températures pour lesquelles les différents amériaux sont caoutchoutiques.

Autrement dit, la déformation du PET en cours céégfe uni-axiale n’est pas réversible. Cette
irréversibilité est vraisemblablement liée aux nficdtions microstructurales que connait le
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matériau en cours de sollicitation. L'irréversitdlide la déformation avant durcissement
structural est vraisemblablement due au désendadleevént.

Des une déformation de 1,15, l'orientation des résiet les interactions que I'on aura
générées entre les chaines permet la cristallisdtigpolymére pendant la décharge qui se fait
ici, a la méme vitesse et la méme température gqueharge. La DMTA prouve que la
cristallisation est trés rapide. C’est cette clis@ion a la décharge qui explique
I'accroissement de l'irréversibilité.

Les zones localement orientées schématiquemengésamees par des micelles a franges
(figure 111-19) seraient alors le siége de la geration cristalline évoquéé’.

germe i
cristallin k / - N
|'- by "
~

(@) (b)

Figure 11I-19 : (a) Représentation des structures ricellaires & frange§!. (b) Morphologie détaillée des
chaines amorphes entre les germé&¥ .

germe cristallin

n p région
inter-nucléi

germe cristallin

D'aprés Biangardiet al ?®, les chaines amorphes localisées entre les gecrisallins
peuvent étre divisées en deux populations :

- Les chaines du type b, directement connectées auxeg, constituant la fraction de
I'amorphe interstitiel la plus rigide. Elles setdiguent par un écart bout a bout proche de
celui de la chaine étendue, rendant compte dgitiité de la chaine ;

- Les chaines du type n, constituant les chaines mresrinterstitielles de plus grande
mobilité. Elles se distinguent donc par une confatiom plus proche de la pelote statistique.

Lorsque la sollicitation du matériau se poursuis kchaines amorphes entre les germes
continueraient a s’orienter et perdraient de leabitité. Cette perte de mobilité contribuerait
a augmenter la fraction des chaines du type b @imgét des chaines du type n. C’est ainsi
gue se développeraient les germes qui a partireddentaine taille donneraient naissance aux
premiers cristau¥®??!. Ceci expliquerait pourquoi I'étape de croissacistalline ne débute
gue lorsque le durcissement structural devienterdent significatif (i.ee > 1,57).

[11.2.1.4. Bilan

Les différentes techniques d’analyse employées mmispermis d’observer des résultats
concordant avec ceux jusqu’ici décrits dans larétture® 7 % 14

Le début du durcissement structural semble étreeoqgporain des premiers stades de la
cristallisation au cours duquel apparaissent lemars germes cristallins (micelles a franges)
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mais ne coincide pas, dans les conditions d'étiéageuées ici (T = 86 °C£ = 0,01 &),
avec la formation d’'un réseau cristallin parfaitaemeéfini. L’étape de croissance cristalline
ne débute vraisemblablement que lorsque le durisse structural du matériau devient
significatif, c'est-a-dire pour une taille et unrganisation suffisante des germes cristallins.

L’effet mécanique de « durcissement » combineraitcg I'effet d’'un réseau moléculaire de
plus en plus serré (majoritaire au début) et ltetie renforcement par une phase organisée qui
pourrait étre de plus en plus sensible au fil ddéfmrmation.

D'apreés la littératuré > ® ! ce scénario peut cependant varier selon la tehpéret de la
vitesse employées. Voyons donc a présent commentieéva microstructure lorsque les
conditions expérimentales de sollicitation varient.

[11.2.2. Influence de la température et de la vies de déformation sur le comportement
mécanique et microstructural du PET

[11.2.2.1 Observations expérimentales

De maniére tout a fait attendue le comportementamgoe du PET dépend fortement du
couple vitesse température de traction (figure)-

contrainteaxiale (MPa’ i i
160 L B ) B B B B \‘ T \lj SOF\On\tr\alnt‘e \a¥I?|? ("\/\Ipwa)\ T " T T
- ° Al r 3 : ]
140 (a)86 C 0,0l \: ™ 40; (b)o 01 Sl 86 oC B
120 . ED“ C \. ]
100 00058, o 5o E
80 Tt - - g ]
[ ] [ - . B
60 - o001g¢ & , | 0 .
40 - 4 $90°C -
10— (4 \ om ]
} o F 95 °C ]
' 004044 0 VIPSIFPREse ]
0 05 1 15 2 0 0,5 1 1,5 2

deformation axiale (-) déformation axiale (-)

Figure 111-20 : Influence de la vitesse de déformaon et de la température d'étirage sur le comporterant
mécanique du PET.

Le durcissement mécanique est d’autant plus magtjpéécoce que la température d’étirage
est faible ou que la vitesse de déformation estéélePour les températures les plus élevées,
ainsi que pour les vitesses les plus faibles endgey I'effet durcissant devient méme
négligeable, voire inexistant en dessous d’unerdeiton de 2.

La figure 11I-21 résume les tendances observéedifénaction X pour les différents couples

de parametres utilisés pour la déformation maxirdalel,7. L’ensemble des autres résultats
sont regroupés en annexe A.
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Figure 111-21 : Etude Debye-Scherrer (WAXS-2D) de laction conjuguée de la température et vitesse de
déformation sur la microstructure d’'un échantillon en PET mono-étiré ag = 1,7.

La microstructure du matériau n’'est pas uniquemafiuiencée que par le niveau de
déformation atteint en cours d'étirage mais aussi lp facon dont la déformation est
appliquée. En effet, pour une vitesse de déformatie 0,01 3§, lorsqu'on augmente la
température d’étirage, le matériau apparait moirgarosé et moins texturé. De méme,
lorsqu’on diminue la vitesse de déformation, poue température d’étirage donnée. Ainsi, un
méme état d’orientation des chaines polyméres ptat atteint pour différentes valeurs
convenablement ajustées du couflegg() ?Y. Ces observations sont plus finement étudiées et
confirmées avec les balayages radiaux (figure2IeRI11-23).

i ité intensité (u.a
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Figure 111-22 : Profils d’intensité comparant I'eff et de la vitesse de déformation a 86 °C (a) et da

température d’étirage sous 0,01°5(b) sur la microstructure suivant la direction d’éirage DM (i.e. phi =
0°).

0
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Figure 11I-23 : Profils d’intensité comparant I'eff et de la vitesse de déformation a 86 °C (a) et da |
température d’étirage pour 0,01 & (b) sur la microstructure suivant la direction pempendiculaire &
I'étirage DT (i.e. phi = 90°).

On peut remarquer que nos courbes mécaniques miesivedonner, quelles que soient les
conditions d’obtention, en terme de vitesse égaemntal a la température de référence (figure

11-24), eqr

réf "
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Figure 1lI-24 : Comportement mécanique équivalent ar,¢=85°Ceta €.

Pour cela une courbe maitresse et un facteur dseghient, g ont été identifiés pour une
température de référence de 85 °C a partir d’asalidVITA eq.(l11.4)

_-6549T-T,)
 37831+T-T,

lo(ar)

11@)

Si nous superposons qualitativement les clichédiffimction X et ces courbes mécaniques
nous voyons que, quelles que soient les condititmgrogression est la méme : début
d’organisation a la base du durcissement, évolutontinue durant le durcissement et
perfectionnement aprés le durcissement (figur@3l\-
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Figure 111-25 : Corrélation entre I'évolution des figures de diffraction X et le comportement mécaniqge
équivalents du matériau a Ts = 85 °C et a £ . Les zones hachurées représentent les déformatiodss
interrompus.

A I'observation de ces figures viennent deux cosiolns :

- Le comportement du PET est gouverné par I'écéattéansitiona et non indépendamment
par la vitesse et la température de l'essai ;

- Le critere d’apparition de la microstructure ocere TNE (taux naturel d’étirage) devrait
plutdt s’exprimer en contrainte ou en énergie derddation qu’en déformation cumulée.

[11.2.2.2 Conclusion

Blundell et al. ®! et Mahendrasinganet al. *!, ont étudié cette double sensibilité & la
température et de la vitesse de déformation qukpStgue par une compétition entre
I'orientation et la relaxation de l'orientation debaines polyméres en cours d’étirage. lls
s’appuient pour cela sur le modéle de Doi EdwE&PH&igure 111-26).
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Figure 111-26 : Modele de Doi Edwards.

Ce modele décrit le comportement moléculaire deyméftes enchevétrés en utilisant le
concept du tube de reptation introduit par de GenriRisposé entre deux points
d’enchevétrement, ce tube modélise les contratofasiogiques dues a la présence des autres
chaines et contraint la chaine qu’il renferme duddr uniquement le long de son propre
contour. Le modeéle postule que la relaxation dympeére déformé résulte de la contribution
de trois effets caractérisés par les trois tempeld@ationzs, %, et 7, PR,

Désignant le temps caractéristique de Rous@&st associé aux mouvements de relaxation
locaux entre enchevétrements. Ce temps caradj@estest fonction du nombre d'unités
monomeres entre enchevétrementscomme l'indique I'équation (111.5) :

_ &M,/ M,)?
@ 6.7 kT

(111.5)

ou, Mc est la masse molaire en poids entre enchevétreniMsnta masse d’'un monomene,
est le rapportMJ/My, a la longueur caractéristique d’'un monomeééeun coefficient de
friction, k la constante de Boltzmannta température.

I, est lié aux mouvements de relaxation coopératifs segments de chaine et traduit la
rétraction de la chaine a l'intérieur du tube :

r, =2r,(n/n)? 11.8)

ou, n est le nombre d’unités monoméres par chaine dpniM,/My si M, est la masse
molaire du polymere.

Enfin, . définit le temps associé a la relaxation du tulaemp le réseau de chaines
enchevétrees :

r,=6r,(n/n)’ 1.(7)
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S'appuyant sur les valeurs de temps caractéristiqgegmés par Lapersoneeal.Y (tableau
[1I-4), Blundell et al., Mahendrasingaret al. mettent en perspectiV@ microstructure induite

par déformation du PET en cours d’étirage et leyptede relaxation des chaines enchevétrées
(figure 111-27).

Température (°C) T, (s) 7.(s) 11, (sh) /1, (sY)
80 190 19000 0.005 5xt0
90 2.2 220 0.45 0.0045
100 0.12 12 8.4 0.0833
110 0.015 15 66 0.66
120 0.003 0.32 310 3.1
130 0.001 0.10 1000 10

Tableau Ill-4 : Estimation des temps de relaxationdes chaines polymeres d'aprés les travaux de

Lapersonneet al. ¥ pour un PET caractérisé par M = 40 000 g.mal ; Me = 1200 g.mof et1,= 0,001 s &
90°C.

Rate sec!

Temperature ()

Figure 111-27: Diagramme de phases du PET mono-éti& en fonction du couple de variableqT,&)
appliqué®.

Pour des valeurs de vitesse de déformafisupérieures a la vitesse de rétraction des chaines
1/1, aucune structure cristalline induite parfaitemeétfinie n’est détectable avant la fin de
I'étirage. Pour une vitesse inférieure a la vitesse de reptdtiz. la cristallisation induite
n’'est jamais obtenue non plus. Pour des valeurgodeas entel/r; et 1/7, la cristallisation
induite peut avoir lieu en méme temps que l'étirdd@apreés les auteurs, I'existence de ce
domaine, ou la cristallisation débute en coursidigé pour se poursuivre apres sollicitation,
souligne le réle non négligeable des phénomeéneseldaations lors de la cristallisation
induite par déformation. Ainsi, 'utilisation detesses élevées (~10 st plus) entrainerait
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probablement la frustration des mobilités des segsnde chaines au sein du réseau déformé
les empéchant ainsi, pendant I'étirage, de se ré&ime s’organiser sous forme de cristal. En

revanche, pour des vitesses plus modérées, lesesegme chaines auraient le temps, au
cours de la déformation, d'effectuer des petits vemuents nécessaires a la formation du

réseau cristallin.

[11.2.3. Influence d’'un traitement thermique postt&age

Au total deux protocoles de traitement thermiqueéié appliqués apres étirage. Le premier
est celui que nous avons utilisé ci-dessus. Dasgdend cas (figure 111-28(a)), I'éprouvette

maintenue a allongement constant, relaxe a la taatyyé de 'essai (soit 86 °C) pendant 5 a
6 min jusqu’a ce que la force atteigne un paliguge 111-28(a)). Pour comparaison nous

portons figure 111-28(b), les évolutions de forcesurée lors de la trempe. La petite relaxation
de 3 s avant ouverture de I'enceinte y est trébleisuivie d’'une augmentation trace de la
contraction thermique ou d’une post-cristallisati@n peut ainsi voir que cette relaxation

n'est pas totale si on la compare a celle de lardidll-28(a) ce qui valide en partie notre

protocole de trempe.

Lors de la trempe post-recuit, bien que nous I'ayoas représentée ici, I'effort en fonction du
temps ré-augmente jusqu’a se stabiliser lorsqupiili®re thermique a température ambiante
est atteint.

Figure 111-28 : Courbes effort-temps des échantillms mono-étirés (86 °C, 0,013 et post-recuits sous
contraintes & 86 °C pendant 5 min (a). Courbes effetemps des échantillons mono-étirés (86 °C, 0,a1%)
et post-trempés a 770 °C/min (b).

D’autre part, lorsqu’on observe plus attentiveniestrésultats, on remarque aussi qu'il existe
des différences entre les interrompus trempés gesirdéformées supérieures a 1,45 et en
deca. Alors que l'effort ressenti par le matériaufia d’étirage est moins élevé que I'effort
ressenti en fin de trempe pour les interrompus ega dles = 1,45, on observe le contraire
pour des déformées supérieures.

Si on suppose que I'évolution microstructurale Idesla trempe est négligeable, on peut
imaginer que les échantillons déformés en desseuls4b conservent un grand potentiel de
contraction thermique, par exemple une part plasdg de I'extension des chaines amorphes
et que les autres sont plus contraints dans un@stiacture proche du cristal.
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Quoi gu'il en soit les échantillons non trempés i@aatement que nous hommerons recuits
ne présentent pas la méme microstructure que tessgtigure 111-29).

Recuit : 86 °C pendant 5 min apres trempe
150 contrainte vraie (MPa)

Trempe : 770 °C/min

125 L7
1,6
100
75
10 50 1,25
e=1, _
23 1.10 €=1,10
0 0,5 1 1,5 2
déformation vraie
) Texture de
@13 * fibre parfaite
13 2 LS
£=1.25 TN N £=1,25
S e, « Yoa (1O
46 o 011) (010 4 gpe-100
e L T
DT
£=1,6 €=16

Figure 111-29 : Comparaison des diffractions obtentes a I'issue d'une trempe ou d'un recuit pratiqué
apres étirage interrompu pour différentes valeurs & déformatione.

Ainsi aprés le recuit, on observe clairement daagmtde familles de plans qui diffractent
suivant DT et ce méme avant que le durcissemanttatal ne débute (i.e. poar= 1,10). Par
conséqguent, ces observations confirment une foiplae I'efficacité de notre protocole de
trempe et souligne le fait que la microstructureui® aprés étirage tend non seulement a se
perfectionner (visible par une meilleure déconvolutdes taches existantes aussi aprés une
trempe) mais aussi a croitre (visible par la ddti@n de nouvelles familles de plans).

L’orientation globale est tres peu modifiee dudanphase de relaxation des contraintes. C’est
ce que montrent les clichés WAXS-2D réalisés ssirélighantillons trempés et recuits apres
étirage & = 1,6. Au cours du recuit, seule une Iégere déstaiion est toutefois détectée par
un léger « tilt » des raies équatorifleC’est par exemple le cas de la famille des p{a08)

a partir d'une déformation de 1,25. Comme le motdréigure 111-30, la désorientation de
certains plans induite par recuit dépend notamndenta température de recuit. Pour des
températures de recuit inférieures a la températiessai (ici, 86 °C) et a,l(ici, de I'ordre

de 95 °C poue =1,45), l'orientation des chaines est tres peecédke par le recuit. A 75 °C,
on observe une simple intensification des tachediffl@ction déja visibles avant recuit. En
revanche, a 150 °C, le perfectionnement du réseaa@npagne de I'apparition de nouvelles
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taches de diffraction et la tache de diffractioscasee aux plans (100) est scindée en deux, de
part et d’autre de I'axe équatorial DT.

@ (b) (©

86°C-0,018-2=1,45 86°C-0,018-6=1,45 86°C-0,018-6=1,45
+ trempe + recuit a 75°C pendant 2h + recuit a 150°C pendant 2h
Figure 111-30 : Comparaison des diffractions obtenwes a I'issue de différents traitements thermiques
appliqués aprés étirage a 86 °C, 0,0I'se =1,45. (a) Echantillon uniquement trempé aprés étirge. (b)
Echantillon recuit a 75 °C pendant 2h apres avoir # étiré puis trempé. (c) Echantillon recuit a 150C

,,,,,

Ces résultats se rapprochent de ceux obtenus pag&idiet al. *® 3 lissue d'essais de
traction uni-axiaux (T = 90 °Q\nominai = 4,4) €t de recuits post-étirage isothermes (Bdsea
240 °C) menés sur des films en PET initialementratmes de 20Qm (figure 111-31).

£ =0,3 %/min & = 3 %/min & = 16 %/min
aprés étirage
a90-°C
)\nominalz 4!4
Any = 3.103 An,=20.10° Any,=40.163
Po= 1,339 g/cr Po= 1,342 glcri Po= 1,345 glcri
apres recuit
(5h a 240 °C)
An; =-12.1G° An, =120.16° An; = 160.16°
p, = 1,395 g/cri p, = 1,3954 g/crh p,= 1,396 g/crd

Figure 111-31 : Analyse microstructurale réalisée par Biangardi et al.?® a l'issue d’essais de traction et de
recuits post-étirage. DM : axe vertical, DT : axe arizontal.
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A l'issue des essais pratiqués par ces auteurspostate que plus la vitesse de déformation
est élevée, plus l'orientation des chaines polymaresurée par biréfringence en fin d’étirage
Angy est importante. Cette progression de l'orientatii®s chaines avec la vitesse utilisée
entraine une densification et I'organisation duériati a I'origine de I'apparition de taches de
diffraction diffuses et peu déconvoluées dans taction transverse a I'étirage. Aprés recuit
post-étirage appliqué sur chacun des échantilloas, auteurs montrent que le matériau
apparait davantage cristallin et orienté surtounsdée cas des échantillons ayant été
suffisamment preé-étirés. Ces tendances de compentedu matériau sont donc cohérentes
avec les noétres. Cependant, contrairement a ntiike,éces auteurs ne précisent pas s'ils
appliguent le recuit directement apres les essaisattion ou apres avoir trempé ou refroidit
les échantillons. Auquel cas, la technique de iEsement utilisée n'est pas décrite. En
outre, on ne sait pas exactement, pour les conditiexpérimentales (&, utilisées, si
mécaniquement, le matériau manifeste un durcissersgnctural significatif en cours
d’étirage. Notre étude apporte donc une meilletagsparence des protocoles utilisés et un
meilleur contrdle des conditions expérimentalede Flermet, entre autre, de coupler les
figures de diffraction X des interrompus trempésrecuits aprés étirage au comportement
mécanique du matériau.

Une fois de plus les balayages dans les directidétirage DM (figure 11I-32(a) et (b)) et
transverse DT (figure I1I-32(c) et (d)) permettet® mieux différencier les échantillons en
terme d’intensité diffractée.

3500 inﬂensité ‘(u.a) ‘ ‘ - O 3500 |nt‘en3|te ‘(u.a) ‘ ‘ . ,,
3000/ (a) phi=0° 3400 (b) phi = 0°
= E=1,

£=1,2

Ul

VAN T
1500

1500 ~ - P
1000 = 1000 o
500 W N 500 :W/M% |
€=0  €=0
oLl \ \ Ty oLl \ \ M .
10 20 30 40 50 60 10 20 30 40 50 60
26 (°) 26 (°)
5000 |nt‘en3|te ‘(u.a) | r‘] - 5000 int‘ensité ‘(u.a) ‘ ‘
phi = 90° phi = 90°
4000 7(C) | 4000 7(d) B
3000 3000+ -
€=1,60
2000 2000 A £=125]
=1,10
1000 1000 A 3 bl
ol \ \ \ ol \ \ \ !
10 20 30 40 S0 60 10 20 30 40 50 60
26 (°) 26 (°)

Figure 111-32 : Profils d’intensité suivant DM (phi = 0°), des échantillons post-recuits (a) et postempés
(b). Profils d'intensité suivant DT (phi = 90°), ds échantillons post-recuits (c) et post-trempés (d)
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Lorsque I'on regarde attentivement ces diffractjas constate que pour une déformation de
1,10 (i.e. avant durcissement mécanique), le naatésristallise principalement au cours du
recuit post-étirage (figure 111-32(c)). Ainsi, layse le matériau est trempé apres étirage dans
ce cas, son profil d’'intensité selon DT est quasbiphe isotrope, ce qui confirme I'absence
de cristal (figure 111-32(d)). Pour une déformatida 1,25, on voit clairement apparaitre les

diffractions cristallines équatoriales associées familles de plans (010) efl10 $ur les

deux figures I1I-32(c) et (d). Cependant, la dittian de ces plans est plus intense et plus
distincte sur le profil d’intensité de I'échantiiagecuit que sur celui de I'échantillon trempé.

De méme, pour une déformation de 1,60, les famieplans (OlO),(i_’LO et surtout (100)
apparaissent plus distinctement et intensémentlpsuichantillons ayant subi un recuit.

Enfin, lorsque I'on observe les profils d'intensgéivant DM (i.e. phi = 0°), le plarfL05 )
diffracte avec quasiment la méme amplitude poutrtas valeurs de déformées étudiées dans
le cas des échantillons recuits (figure 11l-32(&Jkla signifie que le matériau apparait tres
orienté suivant la direction d’étirage DM et organsuivant la direction perpendiculaire DT.

En revanche, le pIarQiOS dliffracte avec une amplitude beaucoup plus pregredorsque

les échantillons sont trempés aprés étirage. Pasécuient, le matériau apparait beaucoup
moins orienté suivant la direction d'étirage et déseau beaucoup moins structuré
perpendiculairement a I'étirage pour ces échanslloCes résultats démontrent que la
cristallisation n’est pas achevée durant I'étiraggue, sans précaution particuliére, elle peut
prendre place aprés I'étirage pendant le refrogent tout en gardant la mémoire de
I'orientation moléculaire.

Ces observations sont en accord avec les résohiéesus par Gorlieet al.!” ¥ et Marcoet
al. 1. Ces derniers ont méme relevés des tailles deltitiss suivant les directions normales

aux plans (010), (100) e(dOS) plutét faibles et homogénes apres trempe. En oégn
lorsque le matériau relaxe a température ambidatdimension suivant I'axe des chaines

donné par la normale au plz{ilOS) (i.e. axe d'étirage) apparaissait plus élevée saggeue

la croissance cristalline durant la phase de dsgoient restait modéree. Ces auteurs
soulignent que l'analyse dimensionnelle des clitdal rapportée a I'évolution du taux de

cristallinité pour différents essais, tend égaleim@mmontrer que la cristallisation durant

I'étirage serait davantage liée a une augmentatan nombre de cristaux (i.e. une

germination) plutét qu’a une croissance des crisedistants.

Ces résultats soulignent linfluence non négligeafple peuvent avoir divers traitements
thermiques sur la microstructure induite par défiom apres étirage. Cette observation
justifie la nécessité d’effectuer une trempe ragtlefficace du matériau limitant les effets de
relaxation, lorsque I'on cherche a étudier la nstmacture et les propriétés purement induites
par la sollicitation.

I11.2.4 Bi-étirage de films

Afin d’étudier la sollicitation bi-axiale nous dewe utiliser des films. Compte tenu des
différences entre les mises en ceuvre et les dégraslala premiere étape est de comparer
nos éprouvettes et ce film. Pour ce faire, des réilltms de méme géométrie que nos
précédentes éprouvettes ont été prélevés a l'emgméce dans les films extrudés. Les
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prélevements ont été effectués perpendiculairemersens d’extrusion. Ces échantillons ont
été ensuite soumis au méme protocole que celuitdgerll.1l. Ces essais ont été réalisés
aprés que nous ayons veérifié gu'aucune cristaltisabte perturbe les mesures au cours du
cycle expérimental (figure lll-1). Le film sembl&extivement plus propice au durcissement
structural (figure 111-33) que la plaque.

160 SOIINte axiale (MP2)

- épouvette massi -
128 -

96 -

0,5 1 1,5 2
déformation axiale (-)

Figure 111-33 : Analyse comparative du comportementmécanique des films et éprouvettes massives mono-

étirés & 86 °C et 0,015 Etirage piloté par vidéo-traction.

Par conséquent, pour des conditions équivalenitespppiarait plus « cristallin » et orienté
(figure 111-34).

Film, épaisseur initiale 0,280 m

;" . épaisseur initiale 2,5 mm
épaisseur finale 0,025 mm

i"‘ Eprouvette massive
épaisseur finale 0,450 mm

.

£=1565 bT =155

DM

Figure IlI-34 : Analyse comparative des diffractiors WAXS-2D obtenues sur les films et éprouvettes
massives mono-étirées &= 1,55. Sur les plans films obtenus, la directiod’étirage DM est verticale et la
direction perpendiculaire DT, horizontale.

En dépit de leur plus grande aptitude au durciseestauctural et a la cristallisation (cf. aussi
annexe B), les clichés de diffraction d’échantiflatie films équibi-étirés simultanément et
mono-étirés a largeur constante dans des condifiqnivalentes, restent relativement diffus
et de faible intensité. Pour les deux modes décation, les essais ont été pratiqués a 90 °C,
avec un taux d'étirage de 2,8 et une vitesse dermdétion de 8°S Dans le cas du bi-étirage,
les mémes vitesses de déformation et taux d’étimag@naux ont été appliqués dans les deux
directions. A cette vitesse, la température desttimm a du matériau, calculée selon la
méthodologie de Gorli€r est de 84 °C, ce qui correspond & un écart d@eT6 °C ce qui le
place a la limite inférieure de la gamme de sogéla
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Apres sollicitation, les films d’une épaisseuralimm de I'ordre de 85m (échantillons mono-
étirés) et de 2fm (échantillons bi-étirés), ont été lentement rieioa 'ambiante tout en les
maintenant fixés dans les mors. Les échantilloiiséd, ont été préalablement marqués au
feutre par un maillage dont les éléments fods Bint, afin de mesurer I'allongement réel des
différentes cellules en fin d’étirage (taux réedtdage unidirectionnel compris entre 2,5 et 3).
Les analyses microstructurales ont été réaliséesliesi prélevements situés au centre des
films bi-étirés et mono-étirés (figure I11-35(a) I8t (c)) ainsi qu’en périphérie de I'échantillon
bi-étiré (figure 111-35(b)).

Figure 111-35 : Localisation des zones de prélévenmts utilisés pour I'analyse microstructurale.

Les échantillons ont tout d’abord été analysésdffraction des rayons X aux grands angles
en utilisant les réglages décrits précédemmenirgidjl-36).

@) (b) (©

Figure I11-36 : Figures de diffraction WAXS-2D obtenues sur les échantillons bi-étirés (a) et (b) etano-
étirés (c). Sur les plans films obtenus, la direan d'étirage DM est verticale et la direction
perpendiculaire DT, horizontale.

Bien que dans des conditions de sollicitation idgrs I'échantillon mono-étiré apparaisse
plus texturé et organisé que I'échantillon bi-éties clichés de diffraction apparaissent diffus
et de faible intensité dans I'ensemble du plan stobation (DM, DT). Les échantillons
étudiés sont donc tres peu cristallins voire glelvent amorphes dans le cas des échantillons
bi-étirés pourtant avec un taux de bi-étirage nedatent important de 7,84 (= 288).
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Ces observations sont confirmées par I'analyseal@dnenée par goniométrie (figure lll-
37(a)-(b) et figure 111-38(a)-(b)). Sur les profitelatifs a I'échantillon mono-étiré, on ne

discerne que les plans (01Q),0) (suivant DT soit phi = 0°) e105) (suivant DM soit phi =
90°). L'allure du profil obtenu dans la directiorrpendiculaire a I'étirage est d’ailleurs
différente de celle caractérisant la texture deefilbbservée sur I'éprouvette massive
précédemment déforméeea= 1,7 (figure IlI-10). Comme les dimensions dul@gvément
autorise ici, la comparaison des intensités difées suivant les deux directions, on peut
notamment constater que I'échantillon semble tmsnté suivant la direction d’étirage, si

I'on se référe & lamplitude du pla@os) .

intensité (u.a)
\ \
(010)

600

\ \ \
500

400
300 |
200 - Hapadfithi

100
0

28 (°)
Figure 111-37 : Profils d'intensité obtenus suivant les directions DM (phi=90°) et DT (phi=0°) aprés
analyse des échantillons prélevés au centre desrfl mono-étirés & 90 °C, 8'set a un taux d’étirage de 2,8.

Pour ce qui est des échantillons bi-étirés on smupe la présence des pla@ss) et (010) qui

diffractent respectivement pour les angles de Braggle 42° et 16,5° sur les profils
d’intensité tracés selon des directions DM (phiG2)%t DT (phi = 0°) (figure 11I-38(a) et

(b)).

400 intFnsité (‘u.a) ‘ ‘ 400 intFnsité (‘u.a) ‘ ‘
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Figure I1I-38 : Profils d’intensité obtenus suivant les directions DM (phi=90°) et DT (phi=0°) aprés
analyse des échantillons prélevés au centre (a) et périphérie (b) des films équibi-étirés simultandent
suivant DM et DT, & 90 °C, 8 8 et un taux de bi-étirage de 7,84. Courbes arbitiement décalées suivant
I'axe des ordonnées.
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Cependant, I'amplitude avec laquelle diffracterg deux familles de plans reste relativement
faible et les profils résultants globalement precider profil d’'un matériau amorphe. Les
diffractions discernables sont donc représentatd/es début d’organisation du polymeére
résultant de I'interaction des chaines amorphesibitées par la sollicitation. Le croisement
des technigues d’analyses uni et bidirectionnedimlde démontrer une équi-répartition des
chaines polymeére suivant les directions du plan (D) puisque les plans films

apparaissent globalement isotropes. C’est ce quérme le profil d’'intensité obtenu par

balayage azimutal sur la famille de pIéJ@S) (figure 111-39).

DT DM DT DM DT
4o0intensité ‘(u.a)‘ ‘
350 ]

30 i

25 échantillon |

20 péripherique (b) |
\

LA A s ¢ L I
{ Pl f |
TG MR { f
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50 MWMWWWWMWWMWWWMWMW%WW
0 é‘chantillon‘ central (é ]
0 90 180 270 360
Phi (°)

Figure 111-39 : Profils d'intensité obtenus par balayage azimutal sur la famille de pIans(iOS) aprés

analyse des échantillons prélevés au centre (a) et périphérie (b) des films équibi-étirés simultandent

suivant DM et DT, & 90 °C, 8 ¢ et & un taux de bi-étirage de 7,84. Sur les prtdiobtenus, la direction
d'étirage DM coincide avec I'angle phi = 90° et lairection perpendiculaire DT avec phi = 0°. Courbes
arbitrairement décalées suivant I'axe des ordonnées

Ce résultat n’a rien d’étonnant si I'on regarddlui@ finale du marquage qui apparait avoir
était sollicité de maniére quasi-homogéene et doyééd suivant les deux directions au cours du
bi-étirage, et ce méme en périphérie du film (feglir-36 (b)).

[11.3. Discussion et comparaison a la littérature

Au cours de ce chapitre, nous avons cherché a telmmportement mécanique du matériau
a l'évolution de sa microstructure en cours deigtdtion, en croisant le potentiel de
plusieurs techniques de caractérisation utilisdaéssaie de la trempe des éprouvettes.

D’aprés les résultats obtenus, un taux d’étiragenmal apparait nécessaire pour induire une
modification nette de la microstructure. Une foisseuil de déformation atteint, la poursuite
de I'étirage modifie I'intensité des taches de rdiftion mais aussi I'orientation des chaines
polyméres. Les évolutions constatées démontrentegdébut du durcissement structural du
matériau est corrélé a I'apparition d’'une phasermeédiaire induite par germination pouvant
étre a I'origine de la cristallisation (figure 4IB).
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contrainte vraie

déformation vraie

Figure 111-40 : Mécanisme de cristallisation induite par déformation reconstruit a partir des résultas
obtenus lors des essais de mono-étirage & 86 °@g1 s suivi d’'une trempe des éprouvettes.

Lorsque la sollicitation du matériau se poursus kchaines amorphes entre les germes
constituent un réseau et continuent a s’étirerjesiter et & s’organiser entre elles. De ce fait
les premieres étapes de durcissement mécaniquenhgas dues au cristal & proprement

parler mais a la formation d’'un réseau moléculairest donc de nature entropique. Au-dela
d’'un deuxieme seuil (figure 11I-40), lorsque le @és de germes atteint une périodicité

suffisante et les germes une certaine taille, ppparaitre une étape de croissance cristalline.
D’un point de vue mécanique, cette seconde étapeomemence que pour un niveau de

durcissement structural réellement significatifrdatériau. On ne peut pas non plus exclure
gue la phase cristalline n'apparaisse qu'au refgs@ment et nécessiterait une certaine
relaxation pour se développer.

Le mécanisme de cristallisation induite par défdromafait donc intervenir deux étapes dont
la germination (au cours du durcissement strugtigalla croissance cristalline (en fin de
durcissement). Ce scénario a été mis au point t&r paun protocole de trempe qui, aprées
validation, nous a permis de figer partiellementli@rostructure générée en fin de traction.
Cependant, les conditions expérimentales (Tainsi que les modes de caractérisation ex-situ
utilisés, ne nous ont pas permis de constater &ajpn et I'évolution en cours d’étirage,
d’'une mésophase de type smectique.

Dans la littérature, I'observation d’'une telle stire n'a été rapportée que pour certaines
conditions expérimentales et modes d’observatiem kiéfinis® 4 1% 2% 32 comme lors
d’analyses microstructurales in-situ de recuitspgadiers d’échantillons préalablement étirés a
'ambiante.

La figure IlI-41 représente une sélection de ckcté diffraction WAXS-2D obtenus lors de
'une de ces études réalisée par Mahendrasingaal. ¥ Cette étude a été en particulier
conduite sur un film en PET initialement amorphé-@tiré & 30 °C, 0,00I'set jusqu'a des
élongations de 3,5, ayant ensuite été recuit 8% 1°C entre 30 °C et 100 °C. Les différents
plans films ont été obtenus avec des temps de gesk0 s en utilisant un rayonnement
synchrotror?.
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Figure 111-41 : Clichés de diffraction in-situ d’échantillons recuits par paliers a différentes tempéatures

agrandissement des taches méridionales (001") diffctant au centre des clichés.

Entre 35 °C et 70 °C, les clichés de diffractiomtscaractérisés par la présence de deux
maxima d’intensité diffus localisés suivant la dtren transverse DT. Lorsqu’on observe plus
attentivement les figures obtenues, on constatkerdgat la présence de deux petites taches
méridionales dont l'intensité évolue en croissamtcaa température de recuit appliqguée. Ces
taches diffractent avec un maximum d’intensitédaesla température de recuit atteint 70 °C.
Puis, lorsque les taches de diffraction représeetatdes plans réticulaires de la structure
cristalline triclinique du PET font leur apparitialans la direction transverse DT, ces petites
taches méridionales deviennent peu a peu moingesngttsqu’'a disparaitre pour des
températures de recuit supérieures a 100 °C.

Ces taches méridionales diffractent pour un angl8rgg relativement faible &= 8,8 °.
Cette valeur d’angle correspond a une distance-igteulaire de 10,4, trés proche de la
distance caractéristigue d’'un monomére de 1(5;75éparant les plans cristallins (001) du
réseau tricliniqué®®®°. Ces taches sont donc désignées par les indicktillde (001"). Leur
aspect quasi ponctuel suggeére I'existence d’'unélegr corrélation entre les segments de
chaines adjacents et donc d’'un début d’empilemestctiaines suivant DM. Lorsqu’elles
sont détectées sur des clichés caractérisés maédance de deux maxima d’'intensité diffus
localisés suivant DT, elles désignent la préserivteedmésophase smectique au sein du
matériau. Cette structure est décrite par :

- L'alignement des noyaux benzénigues dans des pbengendiculaires a la direction
d’étirage (matérialisée par I'axe Z sur la figuiedi2) ;

- La légére inclinaison par rapport a Z, des chainel€culaires entre ces plans.
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Figure I11-42 : Modélisation de la mésophase smecjue d’'aprés Ranet al. Sur le schéma, I'axe Z désigne
la direction d'étirage DM.®!

Les résultats obtenus par d'autres autdtf§3* dans le cadre d'études similaires,
corroborent ceux présentés par Mahendrasingaml. . Les Iégéres différences parfois
observées, sont principalement dues au fait que di#Srents auteurs n’utilisent pas
exactement la méme résine polymeére, les mémes nupaeatoires de recuits et les mémes
conditions de pré-étirage en terme de vitesse etengérature ambiante. Ceci explique
pourquoi par exemple, Asamt al.®? ne sont pas en mesure d'observer les réflexionk)(00
lites a la mésophase pour des températures de irfénieures a 60 °C ou supérieures a 80
°C alors que Mahendrasingaehal. ™ ainsi que Abou-Kandiét al.** le sont. En dépit de
ces divergences, tous s’accordent sur le fait gumdsophase de type smectique devient le
siége de la cristallisation au cours des différestsits post-étirage sous vitreux réalisés.

Ayant releve, a partir des études précédentespipérature moyenne de recuit pour laquelle,
la structure smectique diffracte avec un maximuimtehsité (i.e. Tecuit= 70 °C), Kawakami

et al® ont cherché & coupler I'évolution in-situ de cettésophase au comportement
mécanique du matériau sollicité & 70 °C. En desseus température vitreuse du matériau,
ils ont di nécessairement utiliser une vitesse é@ferahation faible (i.e. 20% /min) afin de
pouvoir suffisamment déformer le matériau avanturg La figure 111-43 présente les profils
d’intensité relevés en chaque point de la courbdraetion obtenue, dans les directions
d’étirage et transverse.
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Figure IlI- 43 : Corrélation in-situ du comportement mécanique (a) et des diffractogrammes (b) et (c)
d’'un PET étiré a 70 °C et 20%/min. (b) Profils d'intensité enregistrés dans lalirection transverse DT. (c)
Profils d’'intensité enregistrés dans la direction ttirage DM. Durée d’acquisition d’un profil = 20 s.

Les résultats observés permettent de décomposgFdanisme d’évolution microstructural au
cours de sollicitation en 3 étapes. Dans la zoteerhatériau initialement amorphe isotrope se
déforme par striction et s’oriente peu a peu, apues la limite élastique du matériau soit
franchie. La zone |l est mécaniqguement marquédepdébut du durcissement structural du
matériau. Dans cette zone, aucun pic de diffrac&goatorial n’est visible alors que les

profils d’'intensité suivant la direction d’étirageulignent la présence des pics (OOl(j.(G{%).
Le pic (001" coincide avec la formation d’'une mgsase de type smectique au sein du

matériau. La présence du gio3), a ce stade de la déformation, n'a pas encordiété
comprise mais souligne le lien étroit entre I'atlustructure smectique en formation et le
réseau cristallin triclinique du PE¥. Le durcissement progressif du matériau au coers d
cette étape suggere le développement du réseauigumeedans la zone lll, le matériau
poursuit son durcissement structural alors qu’agipaent les premiéres réflexions cristallines
éguatoriales (i.e. (010)). Suivent le perfectionertret la croissance des premiers cristaux
caractérisés par lintensification de la réflexi@@l0) et I'apparition plutét discréte des

réflexions (310) et (100) jusqu’'a ce que I'éprouvette se rompe.sDeatte étude, la phase
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smectique joue effectivement le role de précurstams le mécanisme de cristallisation
induite par déformation.

Par la suite, cette étude fut complétée en analysamlution microstructurale du matériau
en cours de sollicitation pour une températureaécgation de 90 °C, donc supérieure a la
température de transition vitrelfSk(figure 111-44).
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Figure 11l-44 : Corrélation in-situ du comportement mécanique (a) et des diffractogrammes (b) et (cjuh
PET étiré a 90 °C et 20%/min. (b) Profils d’'intensité enregistrés dans ladirection transverse DT. (c)
Profils d’'intensité enregistrés dans la direction ttirage DM. Durée d’acquisition d’un profil = 20 s.

Cette fois encore, le scénario microstructuratesstitué de trois étapes. Cependant, ces trois
étapes font intervenir des mécanismes moléculajuesparaissent tres difféerents de ceux
impliqués dans I'évolution microstructurale d’'un tévgau étiré & 70 °C. En zone |, le
matériau initialement amorphe isotrope commenceréester dés le début de la sollicitation,
puisqu’il se présente sous son état caoutchoutifunezone Il, le début du durcissement
structural du matériau coincide avec l'apparitioa gdremiéres réflexions cristallines
éguatoriales (i.e. (010)). Cela signifie que lesngers germes cristallins commencent a
apparaitre alors qu’a 70 °C, 'amorce du durcissgmecanique était lié a '’émergence de la
mésophase smectique. En zone lll, le durcissemenpaursuit avec lintensification

éguatoriale de (010) s’accompagnant de I'émergetese pics (ilO)et (100). Les profils

d’intensité méridionaux, sont pour leur part, ct¥dsés par I'apparition du pic(io3).
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L’émergence de ces réflexions caractérise la anis des cristaux a partir des germes
cristallins développés lors de I'étape Il. Au codesces différentes étapes, la réflexion (001)
n'apparait pas en cours d’étirage, laissant pemserda phase smectique n’apparait plus dans
ces conditions expérimentales. Ce résultat se oahprdes nétres ou sur les différents profils
d’intensité méridionaux enregistrés en cours digy;, aucun pic d’intensité (001’) diffractant
pour26 = 8,8 ° n'est détecté.

Jusqu'a présent, seul Mahendrasingemal. ' sont parvenus & mettre en évidence une
mésophase smectique en cours d'étirage pour unpétatnre supérieure a la transition
vitreuse, lors d’analyse microstructurale in-siur 'ensemble des couples £7) testés, les
auteurs affirment cependant n’avoir pu la visualtgee pour des essais conduits a 90 °C et 10
s' ce qui place le matériau en dessous de sa temprde transitiona. Pour des

températures supérieures ou une vitesse de défomiafierieure, ils n'y sont pas parvenus.

Malheureusement, non couplée aux courbes de coempents mécaniques du matériau, leur
analyse microstructurale ne permet pas de savaiets® mésophase smectique apparait en
début de durcissement structural et quand débwiéemgent la cristallisation induite par
déformation.

Cependant, leur étude nous informe sur le carantétastable de la structure smectique dont
ils ont réussi & évaluer la durée de vie & envix@s*. On comprend donc pourquoi, nous ne
sommes pas parvenus a la visualiser au cours dagav@aix, soit a cause de la température
choisie (au dessus de la transitmnsoit a cause de la durée de vie. En effet, dsapsite
valeur, il faudrait pratiquer des essais de tractoplus de 5% pour étre en mesure
d’apercevoir la phase smectique. De ce fait, I'gs@lcouplée de la mésophase et du
comportement mécanique devrait impérativementise ifasitu sous faisceau synchrotron.

L’existence et la détection de la mésophase smeceg cours d’essai mécanique dépendent
donc des temps caractéristiques de relaxation mi@iée du matériau. Il semble en étre de
méme pour la phase cristalline induite par défoionalC’est ce que confirme la comparaison
des microstructures trempées et recuites a I'idgteage interrompu pour différents niveaux
de déformation. D’apres ces résultats, la croissanistalline débute en cours d’étirage pour
un durcissement significatif du matériau, se patrsuest favorisée par recuit post-étirage
(figure 111-45). Les mouvements de relaxations roaléires a courtes échelles sont donc un
facteur moteur du perfectionnement et de la crotssaristallind®”.

Figure 111-45 : Modélisation du réseau cristallin en fin d’étirage réalisé & 86 °C, 0,015 pour e = 1,7 et au
cours du recuit.
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Par conséquent, la confrontation des cinétiquesrdgallisation a I'issue d'une trempe
partielle et d’'un recuit permet de conclure queriatallisation a proprement parler survient
essentiellement au cours de la phase de recus &firage (figure 111-45).
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CHAPITRE IV : COMPORTEMENT MECANIQUE DU PET LORSWBI-ETIRAGE SOUFFLAGE EN
SURFACE LIBRE

Les essais de traction réalisés au chapitre 1H,étdé conduits de sorte a contrdler au mieux
les conditions expérimentales (température, vitegsdéformation et taux d’étirage) afin de
faciliter la compréhension de leurs effets sur ligrastructure du PET en cours et en fin
d’étirage. Entre autre, nous avons réalisé cessedans des conditions isothermes, a vitesses
de déformation faibles, pour lesquelles la disgypaau sein de I'échantillon est négligeable.
Cependant, il a été démontreé lors des travaux geétg que la déformation lors du procede
de bi-étirage soufflage est bien plus rapide et timwibld!™. Ainsi, les vitesses de
déformation mesurées évoluent en cours de proatignant sur certaines zones de la
bouteille en formation des valeurs de 89 se qui rend le réchauffement du matériau par
dissipation visqueuse non négligedble

Au regard de ces multiples différences, il est dwgitime de se demander dans quelle
mesure, les structures mono-étirées sont reprdésestades microstructures bi-étirées
soufflées. Afin d’obtenir des éléments de réponseis avons réalisé des essais de bi-étirage
soufflage sur un prototype en soufflage libre imstenté développé au CEMBEE Ce
prototype permet de reproduire fidélement les mpedes conditions et étapes du pré-
soufflage du procédé de mise en forme industriel.

IV.1. Description du prototype de soufflage libre.

Le prototype utilisé est partiellement équivaleniree souffleuse industrielle et reproduit les
différentes phases du pré-soufflage que sont leftage, I'étirage et le soufflage a faible
pression (i.e. inférieure a 1 MPa soit 10 barpdimet le libre séquencement de ces phases,
i.e. le retard au pré-soufflage (RPS). Cette itettah antérieurement développé par le
CEMERY (figure IV-1(b)), est pourvu d’un four IR (figu®/-1(a)). La mise en forme des
corps creux peut donc étre paramétrée par la tatypér(et ses gradients), la durée et la
pression nominale de pré-soufflage ainsi que lguenr de la tige d’élongation.

Le systéeme permet, de plus, les mesures simultalesedifférents parametres : déplacement
de la canne, force d'étirage, pression effectivasdbenveloppe, température (avec des
pyrometres IR) et cinématique de déformation (geauae caméra rapide) de la paroi externe.

Enfin, un systéme de trempe a l'air permet de mdyre le figeage de la bouteille sur le

moule froid et de « produire » des corps soufflés gous analyserons par la suite. D’'aprés
des mesures réalisées par Gowieal"!, ce systéme conduit & une vitesse de refroidisseme
de 600 °C/min qui garantit I'efficacité de la treenmicrostructurale du matériau. Tout ceci

permet de mettre en place une stratégie d’étudeplédenintégrant conditions de soufflage,

cinématique de déformation et analyse du corpdléouf
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(@) (b)

chariot de soufflage
thermocouple

S~
4 lampes IR
préforme g///’ P vérin de transfert
g depuis le four
+ préforme
tige
d’élongation

Figure IV-1: (a) Représentation schématique d'ungréforme dans un four IR. (b) Module de bi-étirage
soufflage du prototypé".

Le four utilisé avant I'étape de pré-soufflage @ststitué d’une série verticale de 8 lampes IR
(figure IV-1(a)), couvrant toute la longueur deplgforme. La température de consigne de la
préforme est indirectement fixée en réglant la ganse individuelle recue par les lampes
ainsi que la puissance globale du four. Techniquema puissance individuelle délivrée a
chacune des lampes représente un pourcentage ¢elidsance globale du four. Les
puissances effectives ne sont pas accessiblesi Afilsserons nous la variable de réglage
(exprimée en %) pour référencer nos conditionshdeiifage. Nous aurons par contre a coceur
de mesurer les températures pour notre étude.rStatype, les préformes défilent une a une
devant les lampes IR ; le goulot, déja formé, estdgé par un systeme de refroidissement par
circulation d’eau. Au cours de son séjour dans dar,fla préforme est animée d'un
mouvement rotatif dont le but est d’homogénéisetetapérature sur toute la circonférence.
Une ventilation permet, quant a elle, d'éviter saechauffe de la matiere en surface. Ainsi le
polymére atteint une centaine de degrés en queltjgases de secondes. Tout comme sur
souffleuse industrielle, le temps de passage dafsur fait également partie des parametres
ajustables. Dans notre cas il est de 26 s.

Une fois chauffée, la préforme est acheminée wermédule de soufflage en 8 & 10 s.

Toutefois, il est important de souligner que lafpm@e préchauffée n’est pas homogéne d’un
point de vue thermique. Un gradient longitudinal iegposé dans le but de contrbler le lieu

d'amorcage de la déformation, un gradient danaisépur est subi du fait de I'absorbance et
de la conductivité du polymere.

Une fois disposée sous le module de soufflagesdiopne est déformée.

Du fait de I'absence de moule, I'étape de soufflagd MPa (i.e. 40 bar) généralement
consécutive au pré-soufflage n’est pas reproduitece prototype. Cette difféerence n’est
toutefois pas grave car, comme I'ont démontré @pet all¥! et Deloy&’, la phase de pré-
soufflage suffit a assurer la formation d’'un voluégivalent voire supérieur a celui de la
bouteille (cf. chapitre 1) et donc induit des niugade déformation représentatifs. De plus le
moule peut induire des effets dans I'épaisseuradpardf sur la toute fin du soufflage
rendant les essais encore plus hétérogenes.
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En outre, I'absence de moule qui contraint toujolarsdéformation, permet d’'étudier le
potentiel de déformation du polymére et linstrutadion complete permet d’établir
I'influence des divers parametres de réglage sie eptitude a la déformation. En particulier,
nous verrons dans le prochain chapitre qu’en fonaties conditions de soufflage, pour une
matiere donnée, les volumes et géométries défirotitenus en fin de mise en oeuvre peuvent
considérablement varier.

IV.2. Les cinématiques de soufflage libre.

Les études microstructurales mettent en jeu depestyge préformes formées de deux résines
trés proches : le PET F80, qui une fois injectén 4V de 0,72 dl/g et un PET F9 qui, une fois
injecté a un IV de 0,69 dl/g. La premiere permetifdlustrer les relations entre la
cinématique de soufflage et la microstructure audse de diffraction aux grands angles. Sur
la deuxiéme nous avons pu combiner des analyseaukXgrands (WAXS) et aux petits
angles (SAXS).

Nous présentons ici les résultats mécaniquesfeefata premiére préforme, soit une préforme
injectée de 18,5 g (figure IV-2) d’épaisseur indiae 2,75 mm proche de celle des plaques
utilisées précédemment pour les essais de trastivaxiale.

Figure IV-2 : Présentation de la préforme utiliséelLes dimensions sont données en mm.

La caractérisation de la déformation en différgruimts de la préforme nécessite I'utilisation
d'un marquage. Réalisé par gravage mécaniquet it@sstitué de cellules dex66 mnf,
appligué sur 48 mm le long du corps cylindrique pgesformes a partir de 15 mm sous le
goulot, (figure IV-3). Le marquage est continu turcirconférence. Les stries d’'une largeur
de 0,1 a 0,2 mm pour une profondeur de 0,1 mmgtinusinées a l'aide d’'une fraiseuse a
commande numeérique et d’un tour.
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Figure IV-3 : Présentation d'une préforme gravée etles géométries de bouteilles obtenues.

Des études antérieurB¥! que nous avons cherché par ailleurs a vérifienadrent que le
marquage préserve les conditions de chauffage’atigune trace nette d’accroissement des
cinétiques de cristallisation liée a I'usinage dieges n’est perceptible. En outre, le soufflage
de la bouteille s’effectue sans endommagement letabincident. Enfin, les évolutions de
force et de pression mesurées en cours de sdlbcifatémoignent d’'une altération tres
modérée de la mise en ceuvre. Par conséquentgtedie soufflage d’une préforme gravée
est représentatif de celui d’'une préforme vifge Lors de la sollicitation, on admettra
’homogénéité de la déformation de chacune desulesll élémentaires composant le
marquage. Enfin, des essais avec gravage interestetné& ne laisse pas apparaitre de
différence de déplacement de la matiére sur ces farois. Notons toutefois que compte
tenu de la géométrie, les déformations ne sonhpasgenes pour autant.

Avant de déformer la préforme, le chauffage du meiédoit étre optimisé selon deux
criteres :

- Etre le plus représentatif possible du gradientntiue externe mesuré le long des
préformes sur site industriel ;

- Obtenir une bouteille « correcte » définie par wgré de transparence convenable,
une bonne tenue mécanique impliguant une bonnetitépades épaisseurs, tout en
réduisant la quantité de matériau non déformé and fdu corps creux que nous

souhaitons le plus cylindrique possible.
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IV.2.1. Détermination des conditions d’essais

IV.2.1.1. Description des conditions thermiques

= Profils de température le long de la préforme

Les conditions thermiques ont été déterminéesta paessais de soufflage réalisés sans tige
d’élongation. Dans un premier temps, nous avonayésd’obtenir un volume respectant les
différents criteres mentionnés en adoptant lesnpair@s thermiques « standards » définis
précédemment par Deloyet al’l. Autrement dit, les préformes ont été préchauffées
utilisant 5 lampes et un temps de séjour de 26ns da four fonctionnant & 60 % de sa
puissance géneérale maximale (figure 1V-4(a)). Etlesensuite été déformées en utilisant une
pression nominale de 0,7 MPa pendant 265 +/- 10 ms.

Lampes IR (@) Géométrie finale Lampes IR (b) Géométrie finale
Tps dans le Tps dans le
four:26s four:26s

60 %
65% 65 %
|
45 % 45 %
|
55 % 55 %
|
75 % 75 %
Puissance générale : 60 % Puissance générale : 60 %
Tps de pré-soufflage : 265 ms Tps de pré-soufflage : 265 ms
Pression nominale : 0.7 MPa Pression nominale 0.7 MPa

Figure V-4 : Détermination des conditions thermigwes. (a) Géométrie finale obtenue en utilisant 5
lampes. (b) Géomeétrie finale obtenue en utilisant.4

Notre préforme étant plus courte que celle utilisgéeDeloyeet al® (i.e. 69 mm sous goulot

contre 77 mm), l'usage de 5 lampes conduit a ugosiflage du matériau en fond de
préforme et donc a une forme inappropriée (figfel(a)). Nous avons donc opté pour un
protocole de chauffe faisant intervenir 4 lampesdjapres la figure 1V-4(b), conduit & un

volume beaucoup plus satisfaisant tout en conselaransparence du matériau.

Ayant fixé le nombre de lampes a utiliser ainsi tpie puissance relative individuelle, nous
avons cherché a obtenir un profil de températwrdsrg des préformes voisin de celui utilisé
par nos partenaires industriels sur la méme géamedr préforme. Ces derniers ont utilisé
une caméra IR. Pour notre part les température®téntelevées tous les 5 mm par deux
pyrometres préalablement étalonnés. Le premiempgyte a été positionné en sortie de four
et le second au niveau de la position atteintelparéforme juste avant d'étre soufflée.
Compte tenu de la configuration des pieces seandintenir la préforme lors du soufflage,
nous n'avons pu commencer les mesures de tempEsajuia partir de 15 mm du goulot. La
figure IV-5 présente les différents profils de térgiures obtenus en surface des préformes,
pour différents pourcentages de puissance géngérai@mum (Wg) du four. Sur la figure
I'abscisse Z représente la distance sous goulohpBotenu de notre systeme de mesure, il est
clair gue nous parlons ici des températures darface externe des préformes.
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T(°C)
Lampes IR Z (mm)
69 120 -
65 % 110
45 % 100
55 %
90
75 %
0 80

O 10 20 30 40 50 60 70
Z (mm)
Figure IV-5: Profils de températures obtenus le Ing des préformes pour différentes puissances de
fonctionnement Wg du four sur prototype. Comparaism avec le profil de températures industriel (Réf. )

Les symboles vides représentent les profils enretyiss en sortie de four. Les symboles pleins représent
les profils enregistrés juste avant soufflage.

Lorsque I'on compare les températures relevéesepateux pyrometres, on constate que les
profils de températures en sortie de four et awafiicitation sont globalement de méme

allure. Cependant, lorsque la préforme est traésfélu four vers le module de soufflage, la
température en chaque point du matériau chute°@eenviron.

Par ailleurs, les résultats démontrent que nousnssmen mesure de reproduire, sur le
prototype, le profil de températures longitudinateene obtenu sur site industriel avant
soufflage (courbe Réf. de la figure 1V-5) moyennané puissance générale de 50 % (i.e. une
température moyenne de 99 °C). Cependant, suite eéglage, le matériau en fond de
préforme ne parvient pas a se déformer suffisamitieniteille 1 de la figure IV-6) s'il est
sollicité avec une pression nominale de 0,7 MPadaen 265 +/- 10 ms. Une simple
augmentation du temps de soufflage a 365 +/- 1@was une pression nominale de 0,7 MPa,
réduit cette perte de matiere mais le corps deolaeille perd alors sa transparence, signe
d’'un endommagement mécanique (bouteille 2 de lardigV-6). Cette turbidité résulte
probablement d’'une température trop faible ou ditesse trop élevée lors du soufflage (i.e.
T trop proche de ). La solution pour remplir tous nos critéres estothauffer légérement
plus nos préformes (bouteille 3 de la figure 1V166 °C). Sur prototype, il n’est donc pas
possible de mettre en forme une bouteille corr@miesens ou nous I'avons définie) avec le
méme gradient de températures a I'extérieur dedtopne que celui résultant du chauffage
industriel. Ce constat a déja été fait dans d'autieconstancéd. Trés probablement, les
différences entre les fours utilisés en termes eetibation, de nombre, de nature et de
vieillesse des lampes ainsi qu’en termes de terapsamsfert four — soufflage voire de taux
de remplissage du four (toujours plein en cond#timdustrielles a la différence du prototype)
rendent illusoire d’extrapoler un réglage d’'une mae a l'autre. Il se peut que la similitude
des profils de températures externes, n’impliqus péaquivalence des gradients dans
I'épaisseur. Ce point souligne la grande compleditéprobleme thermique soulevé par le
chauffage des préformes.

Suite a ces observations, nous avons donc optéysoprotocole utilisant un Wg de 70 %

(i.e. une température longitudinale moyenne de X0 qui aprés déformation a 0,7 MPa
durant 265 ms, conduit a une géomeétrie respeceanciiteres de qualité que nous nous
sommes fixés (bouteille 3 de la figure IV-6).
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W, =50 % W, =50 % W, =70 %
T e = 99 OC Tmoyenne = 99 OC Tmoyenne = 106 C

2 A T -
Tl i — o 3 b .l
i _— —~i— - | «= =

0.7 MPa, 265 ms 0.7 MPa, 365 ms 0.7 MPa, 265 ms

Figure V-6 : lllustration des différents tests effectués pour parvenir a la « bonne bouteille » 3.

= Gradient thermique dans I'épaisseur

Aprés avoir défini les parametres thermiques sasiahts d’'un point de vue macroscopique,
nous avons complété notre étude thermique par éssings de températures en paroi interne
et externe, relevées pour une position sous gaulde 47,5 mm. La figure IV-7 illustre le
protocole utilisé lors de ces mesures.

(b)

pyrométres

4.75cm préforme
prédécoupée

Figure IV-7 : (a) Pré-découpe des préformes. (b) Beription du protocole utilisé pour mesurer les
gradients thermiques dans I'épaisseur des préformes

Mis au point par Deloyet al®, ce protocole utilise une préforme prédécoupéeastiiun
plan médian (figure IV-7(a)). Lors du passage darfsur, la partie découpée (i.e. la coiffe)
est maintenue par de la graisse thermique afired@gprocher au mieux des conditions de
chauffage réelles. Dés sa sortie de four, la pnefoest extraite du cycle de soufflage,
décoiffée et placée entre deux pyrometres idengigositionnés en vis-a-vis (figure IV-7(b)).
La durée nécessaire pour extraire manuellementrdéorme du cycle technologique est
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d’environ 4 s. Une fois disposée entre les dewomsgtres, les mesures des températures
interne et externe en fonction du temps débutemtsdufflage démarre quant a lui4 a 5 s
apres le début des mesures de températures (f\g@e

début début
mesures soufflage
108 E\ ‘ rT T T TTT T T T T T T T T T TT ‘ T T T TTT ‘ \E
%) 107 & v 106 °C E
N -0 vVvy
105 A
2 a2 O <
g 1054 OOQ(@@ .
8 104 @y 103 °C 3
T 103 , face -
- 102 o OQ%@) externe
- SUSK9. -
101 - %@G
:\ ‘ I ‘ I Y I I | ‘ I \:
100~ 4 -2 0 2 4
temps (s)

Figure V-8 : Profil des températures des parois iterne et externe en Z = 4,75 cm.

La Figure V-8 décrit I'évolution locale (i.e. pou = 47,5 mm) au cours du temps des
températures mesurées en parois interne et exteEna préforme. Dans le temps de la
mesure, on constate que la température des dees famlue de facon monotone mais
opposée. Initialement plus chaude que la parornetela face externe tend a refroidir par
convection alors que la face interne est réchayssreconduction, un équilibre thermique

entre les parois chaudes et froides tendant abtitet4’. Il convient également de constater

gu'en ce point de la préforme, le gradient thermiaglinverse avant que ne débute le
soufflage, ce qui peut influencer le comportemantntatériau au cours de formation de la
bouteille. En début de soufflage, la températuréadace interne apparait supérieure de 3 °C
a celle de la face externe. Ces résultats démadnttamement que les températures de la
préforme sont sujettes a des variations non néige durant la courte durée (i.e. 8 a 10 s)
de son transfert du four au module de soufflagetéfois, d’aprés Deloyet al'?, I'inversion

de gradient peut parfois se produire apres le débwgoufflage. Cette différence de résultat
n’'est pas choquante car trés dépendante des aorgdttiermiques ainsi que de la géométrie
dont I'épaisseur des préformes utilisées.

Retenons ici, que tout gradient confondu, la tesijpee du matériau au moment du soufflage
peut varier de 97 °C a 106 °C environ.

IV.2.1.2. Description des conditions mécaniques

Apres avoir mis au point le protocole de chauffage préformes vont étre bi-étirées soufflées
en gardant les paramétres de pression nominaleugie dde pré-soufflage constants
respectivement a 0,7 MPa et 26510 ms. Notre étude va porter sur deux types de gms
forme pour lesquelles, la préforme sera simplemsenftflée ou soufflée aprés avoir été étirée
avec un RPS de 0 % et 22 % (figure 1V-9). Sandalaurait-il été utile d’augmenter encore
les températures car ces essais révelent une |égpmescence de sur-étirage
(endommagement du polymeére). Toutefois notre oibjecétant pas la production de
bouteille nous tolererons ce défaut.

126



CHAPITRE IV : COMPORTEMENT MECANIQUE DU PET LORSWBI-ETIRAGE SOUFFLAGE EN
SURFACE LIBRE

Soufflage sans canne Soufflage avec canne (RPS = 0%0) Soufflage avec canne (RPS = 22%)
0.7 MPa, 265 +/-10 ms 0.7 MPa, 265 +/-10 ms 0.7 MPa, 265 +/- 10 ms

Figure 1V-9 : Définition des conditions mécaniquesitilisées lors du procédé.

I\V.2.2. Etude cinématique globale

Au cours du procédé, le suivi des cinématiquesajisbest réalisé en corrélant des mesures
de force et de pression avec un suivi vidéo-métrigapide (i.e. 1000 images/s) (figure V-
10).

127



CHAPITRE IV : COMPORTEMENT MECANIQUE DU PET LORSWBI-ETIRAGE SOUFFLAGE EN

SURFACE LIBRE

0,5
0,4

0,3

0,2 4]

0,1

pession (MPa)

~
QD
R

ooy
,,,,,,, %

ression (MPa force (N)
| 0,4 :p\\ [ ‘ [ ‘(\ [ ‘)\\ TT ‘ T T 1T T T 1T ‘ T T 1T ‘ T 1T \7 250
1035:- A° i (b)]
1 oab e 200
_ 025- <150
1 0,2 s ]
- 015- - 100
401t 4 50
1 0,05&

‘\\\\‘\\\\‘\\\\‘\\\\‘\\\\‘\\\\

temps (s)

10 ms
35 ms c

45 ms

@

10ms p

30ms  °©
45ms ¢

50 ms

(b)

0 0
0 0,05 0,1 0,25 0,2 0,25 0,3 0,35 0,4 0300501 0,15 0,2 0,25 0,3 0,35 0,4

50 ms

75 ms

temps (s)
e
75 ms f
90 ms g
120 ms
h
225 ms
f g
85 ms 90 ms
h
150 ms
i
310 m:

Figure IV-10 : Corrélation des séquences vidéo-métiues et des courbes d'effort et de pression inteen
(a) Soufflage pur sans tige d’élongation. (b) Sou#ge avec tige d’élongation (RPS = 22 %).

Le déroulement de la mise en forme suit le schdassique (cf. chapitre I) :

Le matériau est d’abord soumis a une phase d'étipage liée au RPS dans le cas ou

la tige d’élongation est utilisée ;

Le matériau se déforme ensuite principalement stileadiametre de la préforme lors

du développement d’une bulle sous le goulot ;

Le matériau poursuit sa déformation par bi-étirfage de la propagation de la bulle le

long de la préforme avant d'étre refroidi en finsddicitation ;
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Figure IV-11 : Comparaison des profils de pressiotinterne (a) et d’efforts (b) pour différentes condiions

de soufflage : (1) soufflage pur sans tige d’élongian, (2) soufflage avec tige d’élongation (RPS =%), (3)
soufflage avec tige d’élongation (RPS = 22 %).

La pression a l'intérieur de la préforme au monmnia bulle est amorcée est d’autant plus
élevée que le RPS est faible (figure IV-11). Laevalmaximale de la pression interne (i.e.
0,41 MPa) est d’ailleurs atteinte dans le cas amdéériau est soufflé sans tige d’élongation.
L’étirage, en réduisant I'épaisseur, rend le sag#l plus aisé.

Au-dela de ce maximum, la pression décroit brutatgmparallelement a 'augmentation de
volume puis réaugmente modérément. Ces observaliom®ntrent que la pression interne
n’est pas un parametre que I'on impose mais unablarintimement liée a la cinématique de
déformation du matériau qui, pour sa part, dépenth dempérature, du RPS et de la pression
nominale employés. En outre, d’apres les maximprdssion relevés dans chacun des cas de
figure, la valeur nominale initialement fixée paplérateur n’est jamais atteinte.

Ces tendances semblent confirmées par les couibiésrd Cette fois, plus le RPS est élevé,
plus les maxima d’effort relevés sont importantspénhdant, ces maxima ne dépendent pas
strictement du RPS utilisé car ici, les maxima fef correspondent au moment ou le
soufflage devient effectif, atténuant par conséegjuesn efforts exercés sur la tige.

Il est également important de souligner que lorsalufflage avec tige, les séquences filmées
décrivent un développement et une propagationraygisle de la bulle si bien que le contact
entre la tige et le fond de la préforme est rooyanaméme que la tige n’atteigne sa position
finale (figure IV-10 (b) point e a g). Ce résulsgnifie que la longueur réelle d’étirage L
n’'est pas nécessairement imposée par le déplacatadattige d’étirage. Par conséquent, le
RPS qui s’exprime comme un pourcentage de la languéelle d’étirage, ne I'est pas non
plus. Autrement dit, la longueur d’étirageét le RPS ne peuvent étre déduits qu’a l'issue des
mesures (figure 1V-12) et se distinguent des patasgue I'on peut initialement imposer.
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Figure IV-12 : Méthode de calcul du RPS en fonctiomles profils de déplacement, de pression et d’effor
internes enregistrés en cours de sollicitation.

A lissue de l'acquisition des données, la longudiétirage réelle L est déduite de la
distance parcourue par la tige entre le momentlielemtre en contact avec la préforme
(augmentation de la force) et celui ou le contatr@empu (décroissance de la force). Le RPS
en mm est la distance parcourue entre le momepteataier contact et I'admission de l'air
(augmentation de la pression). La valeur du RP% @st donnée par eq. (IV.1) :

RPY%) = %xloo (V.1

Ces difféerents résultats illustrent clairement upmage significatif qui existe entre les
différents parameétres impliqués lors du procéddiektirage soufflage au cours duquel, les
cinématiques de déformation sont dictées par lalogée du matériau, et de fait, par les
distributions de températures dans la préforme.
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IV.2.3. Déformations locales

L’étude des cinématiques locales a été réaliseey@en du logiciel Visilog 6.4, en traitant
successivement les images filmées lors du prodédtie analyse d’'images nous a permis
d’obtenir I'évolution des déformations (ou tauxtifgége) axiales et orthoradiales. (figure 1V-
13).

M

D1...

L1 1y )
D2 ] balayage vertical
D3 L2 [ i des niveaux de gris

L3
D4 o

L4 |
D5 - L EER balayage horizontal
D6.... L 5 1 A3 des niveaux de gris|

L6

D Yy — L1
L \
D8t

Figure 1V-13: Désignation des éléments de matieratilisés pour I'étude des cinématiques locales.
Description des méthodes de balayage de niveaux des employée pour évaluer les longueurs L des
éléments du marquage et les diametres locaux D dellouteille.

Les positions retenues pour cette étude sontrdlasta la figure 1V-13 et correspondent aux
éléments (2), (4) et (7) du marquage pour lesgesldongueurs L2, L4 et L7 ainsi que les

diameétres D2, D5 et D8 ont été systématiquementuréssn relevant sur chaque image, les
profils de niveaux de gris (a) et (b) (figure V)14

250 nlveau‘ de gr:s ‘ o5 Niveau de gris ‘
Ioﬁgueur d'un
200 B 200 | élément du quadrillage f B
150 _ 150 @& _
100 _ 100 _
50 X _ 50 _
diametre local
a b
0 @ | | | | ,_mm 0 () | | | mm
0 20 40 60 80 100 120 0 50 100 150 200

Figure IV-14: (a) Balayage horizontal des niveauxde gris réalisé pour évaluer les déformations
orthoradiales. (b) Balayage vertical des niveaux degris réalisé pour évaluer les déformations axiales

Apres traitement, on peut donc tracer, en fonatioriemps et des conditions de sollicitation,
les taux d’étirage et les vitesses de déformativest les directions axiales (figure 1V-15) et
orthoradiales de la bouteille (figure IV-16).
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Figure 1V-15: Evolution suivant la direction axiale des bouteilles, des taux d'étirage et des vitessds
déformation lors des soufflages sans et avec tig&lbngation (RPS = 22 %).

Du fait de la perte rapide du contact, la tige itf'gge peu sur nos soufflages (figure 1V-10),
Ainsi, les mécanismes de soufflage avec un RP2d B’apparentent a ceux du soufflage
pur. Pourtant, en dépit des similitudes relevéestlimportant d’'indiquer que I'utilisation de

la tige d’élongation avec un RPS de 22 % entrag®edifférences de cinétique de soufflage
(figure IV-15 et 16).

La tige induit une légere accélération de I'étirag@l dans la partie haute de la bouteille (L2
et L4) ou le matériau est déformé avec une vitdssdéformation axiale moyenne de 10 s
durant la phase de RPS (soit les premiéres 35 lnoshplisé au voisinage du fond de la
préforme, I'élément (L7) est lui aussi influencér e présence de la tige mais dans une
moindre mesure (environ pendant 20 ms). De méntieale orthoradial (D2) est Iégérement
augmenté en soufflage pur. Ceci se traduit parfarmee un peu plus allongée de la bouteille
étirée soufflée.

Il convient également de constater que pour chaale® positions, le taux d'étirage

longitudinal atteint une valeur limite moyenne 8&2 £ 0,2 en fin de sollicitation. Pour la

direction transverse ce taux atteint une limitel'dedre de 3,4 a I'exception du bas de la
bouteille. La stabilisation du taux d’étirage avéftfin du soufflage, alors qu’aucun moule
n'est utilisé, nous indique que les éléments deiématl a 7 ont connu un durcissement
structural significatif au cours du procede.
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Figure I1V-16: Evolution suivant le diamétre des bateilles, des taux d'étirage et des vitesses de
déformation lors des soufflages sans et avec tig&lbngation (RPS = 22 %).

Enfin, lorsqu’on compare l'allure des courbes disse et/ou de taux d’étirage suivant les
deux directions de référence du procédé, on se ocemapte de la forte anisotropie et
hétérogénéité des déformations du matériau lorisgbeuteille se forme.

Si nous réunissons nos observations en termesmetatures (97 a 106 °C) et de vitesses (5
a 40 &), en négligeant tout échauffement éventuel etesrartt compte de notre courbe
maitresse (eg. 111.4) les vitesses équivalentes tarhpérature de référence s’échelonneraient
de 0,02 & 1'5dans le procédé. Ceci place le matériau dansra de la gamme de mise en
ceuvre la plus proche de la relaxatooffigure IlI-4). Cette proximité explique la fad¢# avec
laquelle nous avons provoqué les opalescé&haes nous sommes 14 & la limite de la gamme
de mise en ceuvre comme la définit Deloye. Celat miesc pas surprenant que les zones les
plus opalescentes soient proches des zones smBcrapidement en présence de tige. Les
essais de traction ont, quant a eux, pris place ttampartie basse vitesse de la gamme de
formage (figure IlI-4). Pour différentes qu’ellesient, ces deux gammes sont toutes deux
représentatives du PET caoutchoutique et intéredsaic « le méme matériau ».

Si on néglige le caractere bi-axial, on pourrait@e’attendre a ce que le taux d’étirage limite
soit plus faible lors du soufflage, ce qui estds ¢figure IV-17 ci-dessous ou les traits sont les
limites observées sur le prototype). Les taux Bsiibbservés sur le prototype sont donc assez
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cohérents avec nos mesures en traction et ce queavons compris des effets de vitesse et
de température.

50 contrainte axiale (MPa)
:\ 1T ‘ TTTT ‘ T ‘ rTTT ‘ T ‘ T T 1T ‘ 1T \:
40 L
B 6,8.’ 10°s 7
30 L.
20 - / =
10 - “17.10%1
o] B 5404 4 A’vg 1048-1

115 2 25 3 35 4 45 5
taux d’étirage axial

Figure IV-17 : Positionnement des taux d’'étirageatteints en bi-étirage soufflage sur les courbes de

comportement mécanique équivalente€eq T,

réf 1

obtenues a I'issue des essais de mono-étirage.
IV.3. Conclusion

Au cours de ce chapitre, la recherche des parasngteemiques appropriés a la fabrication
d’'une bouteille dite correcte, nous a enseignélie essentiel de la phase de chauffage sur la
faisabilité d'une bouteille et sur les répartitiatesmatiere.

Puis, nous nous sommes attachés a décrire pouielexres cinématiques de soufflage afin
d’améliorer notre compréhension du comportementamigae du matériau dont dépendent
les microstructures et propriétés induites desdilbes.

En particulier, lorsqu’il est non géométriquemenntraint par la présence d'un moule, le
matériau semble connaitre un durcissement structledivement significatif. Autrement dit,
les microstructures que nous allons étudier, pauit®, sur les bouteilles a I'issue du procédé
sont directement représentatives d’'un état de skenient mécanique non négligeable du
matériau.

La comparaison entre les microstructures bi-étistegflées sans moule et mono-étirées est
légitime puisque pour des échantillons mono-étirkss modifications nettes de la
microstructure n’'ont été observées qu'au cours drcissement structural. De plus, les
gammes de vitesse et de température apparemmerdiffirentes mettent le matériau dans
des états équivalents lors des tractions et losodflage.
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Cette partie est consacrée a I'analyse microstraletules bouteilles soufflées en surface libre.
Dans un premier temps, nous allons analyser laostizcrcture a lissue des essais de
soufflage réalisés dans les conditions (i.e. 106 fi@cédentes. Puis, nous présenterons les
microstructures observées en combinant WAXS et SAX&Ir finir, nous exposerons les
résultats préliminaires relatifs a I'étude compagaties microstructures et propriétés induites
des bouteilles soufflées sur prototype et sur nmecimdustrielle.

V.1. Textures induites par un soufflage en surfackore.

V.1.1. Caractérisation globale par diffraction deayons X.

V.1.1.1 Prélevement des échantillons

Intéressons nous d’abord aux préformes en PET E8Bb g et aux deux modes opératoires
avec et sans tige d’élongation décrits au chapitrd_e tableau V-1 rappelle les principaux
parameétres utilisés lors de ces essais.

T(°C) RPS (%) Prominale (MPa) Tps de pré-soufflage
Soufflage 106 °C néant 0,7 MPa 265 ms
sans canne
Soufflage 106 °C 22% 0,7 MPa 265 ms
avec canne

Tableau V-1 : Parametres technologiques employésrfodes soufflages avec et sans tige d’élongation.
A lissue du soufflage, les échantillons ont étélgvés dans les positions (2), (4) et (7) du
marquage précédemment étudié par vidéométrie. 'suédchantillons (désignés par (0) et

(8)) situés respectivement dans les zones hémispledrsous goulot et en fond de bouteilles
ont également été étudiés (figure V-1).

DM

DT
DN

Figure V-1 : Localisation des différents échantillos prélevés pour analyse microstructurale.

Les échantillons retenus sont représentatifs dadiogénéité de la distribution des épaisseurs
le long de la bouteille (figure V-2).
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Figure V-2 : Profil des épaisseurs mesurées le lortps bouteilles soufflées avec et sans tige d’élatign.
Epaisseurs données & 20um prés.

Nous caractérisons leur microstructure de faconvatgnte aux essais traction par analyse
des diffractions des rayons X. Pour compléter détmous confronterons nos résultats a des
mesures par spectroscopie infra rouge réaliséesl’patres partenaires du projet (Queens
Université de Belfast).

V.1.1.2. Description des textures

Nous reproduisons le mode de caractérisation pi&senchapitre Ill. La figure V-3 présente
I'allure générale des clichés de diffraction obssrdans le plan de référence (DM, DT) de la
bouteille pour toutes positions et modes de stdlicin confondus. Dans ce cas DM est la
direction longitudinale et DT la direction transser Comme tres peu de différences ont été
constatées entre les échantillons soufflés avesareds canne nous décrirons uniquement les
résultats obtenus que suivant 'un des deux mopésatoires.

DM
A

pDT

(0) (2) et (4) (7) et (8)

Figure V-3 : Cliché de diffraction WAXS-2D observéssur les éléments de matiére (0), (2), (4), (7) @) du
marquage des bouteilles. DM = axe de la bouteill®T = diameétre de la bouteille.

Au vu de ces clichés de diffraction, les corps 8ésifsemblent trés peu cristallins et isotropes,
ce qui corrobore les observations antérieuressfpiée Gorliert al'?. Toutefois, I'étude plus
attentive des difféerents profils d’intensité difftée en transmission (figure V-4(a)) et en
réflexion (figure V-4(b)) suivant les directionsiabe (@ = 0°) et orthoradialeg(= 90°) de la
bouteille, précise la nature de I'organisationdtitale au sein du matériau.
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Figure V-4 (a) Diffraction des familles (010) et(105 en mode transmission (b) Diffraction des familles

(100) en mode réflexion. Phi = 0° : direction axial de la bouteille, Phi = 90° : direction orthoradite de la
bouteille. Courbes arbitrairement décalées suivantaxe des ordonnées.

En effet, sur le balayage radial en transmissigui@ V-4(a)), on peut nettement distinguer
les diffractions des familles de plans (010) €L05), respectivement paralléles et
perpendiculaires & I'axe des chaines polynfr&uivant la position étudiée sur la bouteille,
ces familles de plans diffractent avec des intéagiélatives qui varient selon la direction de
référence étudiée. Ce résultat, tres importanstrvelontairement pas détaillé sur les profils
radiaux mais le sera avec plus de pertinence esuligures de poéles et surtout sur les profils
azimutaux, dans la suite de cet exposeé.

En outre, en mode réflexion et quelle que soititaction de référence (figure V-4(b)), le
balayage radial démontre la présence des plang,(£068nus pour étre coplanaires aux
noyaux benzéniques de la macromolééule

Une fois de plus, I'approche unidimensionnelle patrnd’affiner les caractéristiques

microstructurales du matériau. Dans le cas présemhatériau qui parait tres peu cristallin
voit toutefois sa microstructure modifiée soit evurs de bi-étirage soufflage soit lors de
I'étape de refroidissement qui a suivi. En partenllnous mettons clairement en évidence

I'existence des réflexionl05) invisibles sur les clichés 2D.

Quoi qu’il en soit, dans les conditions utiliséess lia cristallisation du matériau n’est de toute
évidence pas terminée, a I'issue du processus edmplfabrication de la bouteille, alors que
d’évidence, il a atteint sa limite d’extensibilit@urcissement). Cette observation est
confirmée par les essais de recuit qui ont ét&éalisés au cours de mesures DMTA, sur
I'échantillon (4) du marquage (figure V-5(c)).
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Figure V-5: Clichés WAXS-2D obtenus avant ((a) efb)) et apres ((c) et (d)) mesures DMTA sur des
échantillons initialement amorphes non-étirés (1)tades prélevements (2) en milieu de bouteille (zodede
la figure V-1). Mesures DMTA réalisées en mode trdon sinusoidale a 1 Hz lors de balayages en
température a 2 °C/min. Sur les clichés de diffracbn, I'axe DM de la bouteille est vertical, et I'ar
orthoradial DT de la bouteille est horizontal.

Le cliché Debye-Sherrer réalisé, aprés analyse DMSLA I'échantillon prélevé au centre de
la bouteille ((figure V-5(c)) met en évidence, dfeg une intensification significative des
taches de diffraction associées aux plans cris&al(010) et(011), qui commencent a étre

déconvolués. Ceci laisse penser que, durant lét iaduit par les mesures DMTA, la fraction
amorphe orientée par bi-étirage soufflage cris@llperfectionnant ainsi la microstructure
issue du soufflage.

Par ailleurs, la température de transitimnde cet échantillon reste plus élevée que celle
caractérisant le matériau initial (i.e. 115 °C ¢er@0 °C). D’un point de vue moléculaire, cela
signifie que la phase amorphe des échantillonditdisésoufflés, méme recuits, differe de
celle des préformes.

Autrement dit, tout comme pour les microstructurgsio-orientées, le recuit joue un role sur
le perfectionnement et la croissance cristallinesdas bouteilles sans pour autant relaxer la
totalité des orientations.

V.1.2. Caractérisation de l'orientation des chaingslymeres

L’orientation des structures est révélée par lgsrés de pdles tracées pour les plans (010),
(100) et (105 précédemment détectés sur les profils radiaax figure V-6 illustre les

différents réseaux de courbes d’iso-intensité aifite dans le plan de référence (DM, DT) en
haut et au milieu du corps cylindriques des boei{échantillons (2) et (4)) du marquage).

Une fois de plus les observations sont identiques ges bouteilles ayant été soufflées avec
ou sans tige d’élongation.
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Figure V-6 : Figures de podles des plans (010), (106t (105) relevées sur les échantillons (2) et (4) des
bouteilles soufflées avec ou sans tige d’élongatiddM : axe de la bouteille, DT : diamétre de la boteille.

Lorsque I'on observe les lignes iso-intensité pdes valeurs comprises entre 1,50 et 2,00
pour chacune de ces trois familles, on reléve que :

- La normale aux plans (010) est préférentiellemeatalfgle a I'axe DM de la
bouteille ;

- La normale aux plans(105), associée a l'axe des chaines polyméres, est
préférentiellement orientée suivant le diametredeTa bouteille ;

- Les plans (100), coplanaires aux noyaux benzéniguwe$ET, sont parfaitement
paralléles au plan de I'enveloppe de la bouteilecaleurs normales suivant
I'épaisseur des parois.

Ainsi, sur le haut du corps des bouteilles, lesird®g polyméres sont majoritairement
orientées orthoradialement. Par ailleurs, on oleséi que les noyaux benzéniques de la
macromolécule sont préférentiellement organisés daplan de I'enveloppe des bouteilles.
Ce basculement n’est pas visible a I'issue deitnactni-axiale non planaire (figure V-7).

(010) (100) 105)

Figure V-7 : Figures de plles obtenues a l'issueutie trempe d’'un échantillon mono-étiré & = 1,7, a T=
86 °C et 0,01°S.

Ceci est cohérent avec ce que I'on sait des détmnsaplanaires et bi-axiales (cf. la revue
bibliographique de Gorli€r *) dans le cas d'étirage de films. Des observaténsvalentes,

141



CHAPITRE V : EVOLUTION MICROSTRUCTURALE DU PET LORDU BI-ETIRAGE SOUFFLAGE

par figures de péles, ont aussi été rapportée€plamacket al' sur des bouteilles soufflées
en laboratoire a 100 °C et 100 PSI (i.e. 6,9 biguie V-8) en 1984 puis sur des films bi-
étirés de maniére séquenti€ile Nous I'observons ici sur une microstructure
« embryonnaire » ce qui suggére que l'orientati@sculement des noyaux et orientations des
chaines, sont bien le premier stade de transfooma&ti que la microstructure croit a partir de
cette orientation.

30
22

19

1 11
5 14

17
3024 20

(010) (100) (105)

Figure V-8 : Figures de poles des plans (010), (108t (105 relevées sur les échantillons de bouteilles

soufflées & 100 °C et 6,9 b&t. ND : épaisseur de la bouteille, TD : diamétre dia bouteille, MD : axe de la
bouteille (perpendiculaire au plan de la feuille).

Donc, si 'on admet que les noyaux sont « tous amgiles » a I'enveloppe, nos échantillons
ne se distinguent que par I'orientation relative dres de chaines dans le plan d’observation.
Comme I'obtention des figures de pbles nécessialdetes de pose importantes au regard du
nombre d’échantillons a analyser, nous allons dmmaparer I'orientation locale des chaines
polymeéres, en nous basant sur I'analyse azimutaléramsmission des profils d’intensité
diffractée par la famille de planél05) (figure V-9). L'étude de l'orientation des chesn
polyméres ne peut étre menée sur les autres fandiilplans par cette technique car, d’apres
les figures de pdles, ces plans diffractent augsm Bn mode transmission qu’en mode
réflexion (figure V-4 et V-6). Par conséquent, Biyse azimutale en transmission de ces
plans menerait qu’a une partie incomplete de ltimfation.

DM DT DM DT DM
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1. J . T .1 4
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1250 [ '

1000

750
500 - [
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250 | \, WM % (0) u&*ﬂ
"}Ww [ :Jr ‘}"{'[tn 0 (41“
LT Y ks W
0 Lt "Mupaet® | | W.\‘W\“ Ll
0 60 120 180 240 300 360

phi (°)
Figure V-9 : Profils d'intensité azimutaux des plars (105 pour les différents prélévements de bouteille.

On peut conclure, d’aprés les courbes figures §u@, I'orientation des chaines polymeres est
tres contrastée d’'une position sur la bouteill@@ autre.
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Alors que le haut sous goulot et le bas hémisphérae la bouteille (positions (0), (7) et (8)
du marquage) présentent une orientation préféilent@ngitudinale, les zones médianes ou
corps cylindrique (zones (2) et (4) du marquage)t sfavantage caractérisées par une
orientation orthoradiale des axes de chaines.

On retrouve ici le léger déséquilibre entre lesngldions longitudinales (3,25) et
orthoradiales (3,7) dans les zones (2) et (4) pum{Ses en évidence figures IV-15 et IV-16.
La déformation orthoradiale, plus longue et plustde perdure sur la fin du soufflage et
dépasse la précedente. Pour le fond de la bouteiigure 1V-16 illustre aussi une élongation
transverse maximale de 2,2 ou 2,5 plus faible lengation axiale (3,25). Nos mesures de
cinématiques et de microstructures moyennes somic,dau moins qualitativement,
cohérentes.

On peut tenter une explication géométrique a cesdutions. Situés dans des zones ou
I'expansion de la bulle est contrainte par la géoméle la préforme (goulot non déformable
pour le premier et axe de symétrie passant pamie pour les deux autres), les éléments (0),
(7) et (8) n'ont d’autres choix que de se déformeférentiellement suivant la direction
axiale de la bouteille. En revanche, les élémejtet((4), situés sur le corps cylindrique des
préformes sont plus libres de se déformer souidiadu développement de la bulle.

Si l'analyse par diffraction des rayons X s’aveire @fficace pour caractériser I'hétérogénéité
de l'orientation des chaines polymeéres pour difftee positions de la bouteille, elle reste
cependant limitée lorsqu’il s’agit de caractéri$&étérogénéité de I'orientation suivant
I'épaisseur des pardts Comme les échantillons ont été analysés parrission, tous les
résultats présentés sont en effet des moyennd&paisseur des échantillons. Lorsque I'on
essaye d'analyser les faces internes et exterrseSath@ntillons par réflexion des rayons X, les
échantillons apparaissent trop minces par rapptatpofondeur de pénétration du faisceau
incident pour qu’on puisse réellement distingues diéférences entre les deux faces.

Par conséquent, la distribution d’orientation deaices polyméres sur les parois internes et
externes des zones (0) & (8) a été étudiée patrraspempie Infra-Rouge (ATR-FTIR) qui
permet de sonder le matériau sur Qi de profondeur et sur une section de 38°nBes
mesures ATR-FTIR (Attenuated Total Reflection Feurransform Infrared) ont été tour a
tour effectuées suivant les directions axiale « ®D#t orthoradiale « DT » (figure V-2) par un
faisceau IR incident tour a tour polarisé selomiesles TM et TE (figure V-10).
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TE-DM T™M-DM
(@) échantillon (b)
cran DM
DM
DT
=y DQ
falféeau / Y falféeau . Y
polariseur
(C) TE-DT (d) TM-DT
DT DT
\ DM % DM
faisceau \, i
= / Py falflgeau , \ .
TE ™

Figure V-10 : lllustration des deux modes de polasation TE et TM du faisceau IR incident. (a) Analys

de I'échantillon suivant la direction axiale DM enmode TE. (b) Analyse de I'échantillon suivant la
direction axiale DM en mode TM. (c) Analyse de I'&eantillon suivant la direction orthoradiale DT en

mode TE. (d) Analyse de I'échantillon suivant la diction orthoradiale DT en mode TM™.

La figure V-11 présente un exemple des spectrelssdibance Infra-Rouge obtenus dans
chacune de ces configurations.

‘Al
\ TM-DT and TM-DM /|

absorbance

T T T T
1450 1400 1350 1300 1250 1200 1150 1100 1050 1000 950

wave number

Figure V-11 : Exemple de spectres d’absorbance olites par spectrométrie ATR-FTIR sur un échantillon
de bouteilld” placé dans les configuration de mesures décritedafigure V-10.

Pour cet échantillon, les profils obtenus selondieers modes d’observation différent assez
peu. On y distingue clairement les raies & 134d,ct017 cnt et 875 crit respectivement
associées aux modes de vibration caractérisarolg®rmeredrans CH, glycol (figure V-
12), l'orientation globale de I'axe des chaine$@tentation des noyaux benzénigiesLa
raie 1410 crit, connue pour étre insensible & I'orientation éa aristallisation, est utilisée
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pour normaliser les mesuf@s Dans la littérature, certains autddrstilisent d’autres raies
comme celles situées & 962 tm972 cni et 979 crit, également associées aux modes de
vibration des conforméresans CH, glycol ou encore, celles situées a 891'c809 cni* et
906 cm'. Ici, ces raies ne peuvent étre observées avedonee résolution, raison pour
laquelle, elles n'ont pas été utilisées.

R

/_/_/\ h
n n
~Q- c@c 0-CH -CHZ—O-C©C-O~

H R
H H H
H H R H H
gauche trans
AR R

Figure V-12 : lllustration des conformations trans et gauche des groupements CH en fonction de la
chimie de la chaine.

Le traitement des mesures donne acces aux moyeprResatiques des cosinus directeurs
relatifs a I'orientation des axes « y » et « zespectivement associés aux chaines polymeres
et aux normales des noyaux benzéniques, par rapfiarte des directions J (= DT, DM, DN)

de référence du procédé (figure V-13 et V-14), eopSyDT> est la moyenne quadratique du
cosinus de I'angle entre les directions y et DTs temposantes hors plans sont déduites des
composantes dans le plan (DT, DM).

Figure V-13 : Référentiel (x, y, z) associé a la riécule de PET.

chaine
- longueur y direction

% DT - diamétre DT - diametre
(->) orientation des noyaux

orientation des
DN -épaisseur .
P chaines benzéniques

(cog(yd))

- longueur

(co€(2d))

DN - épaisseur

Figure V-14 : Schématisation des distributions d’dientation moyenne des chaines polyméxeos(yJ))
et des noyaux benzéniques<(zJ) par rapport aux axes de référence J (DT, DM, DN).
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Le tableau V-2 rappelle les valeurs les plus counant rencontrées dans les cas d’isotropie
ou d’anisotropie uni-axiale et bi-axiale équilibré.

désignation isotrope | anisotrope uni-axial anisotrope uni-axial bi-axial
suivant DM suivant DT équilibré
< cog(yDM) > 1/3 1 0 1/2
< cos(yDT) > 1/3 0 1 1/2
< cog(yDN) > 1/3 0 0 0

Tableau V-2 : Valeurs classiquement rencontrées danles cas d’isotropie, d'anisotropie uni-axiale ebi-

axiale.

Les courbes de la figure V-15 représentent la idigion de l'orientation des chaines
polymeéres par rapport aux différentes directionsr&érence J (= DT, DM, DN), en face

interne et externe.
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Figure V-15: Orientation moléculaire en paroi intene (a), (c) et externe (b), (d) par rapport aux
différentes directions de référence J (= DT, DM, DN pour différentes positions du marquag®'. (a), (b) :
bouteilles soufflées sans tige d’élongation. (c) @) : bouteilles soufflées avec tige d’élongation.

Il existe bien des différences significatives edeparois internes et externes de la bouteille.
Le tout fond de la bouteille (position (8)) et stentre en position (4)) apparaissent presque
homogéenes dans I'épaisseur, orientés plutbt axeémpour le premier et orthoradialement
pour le deuxieme. Les autres zones sont des zoeesadsition, sieges d'une grande
hétérogénéité.

Du haut vers le bas de la bouteille, la face ertgrasse d’'une orientation longitudinale a une
orientation transversale pour revenir a une orteridongitudinale en passant par des zones
bi-axiales. La face interne est toujours orientékavadialement, a I'exception du fond.

L'orientation moyenne longitudinale du haut (pasiti(0)) est donc plutét portée par la face

externe que par la face interne. L'orientation ftudjnale du bas et transverse du milieu
(position (4)) sont globales, les autres résultammie moyenne dans I'épaisseur.
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L’effet, certes limité, de la tige ne se voit qu'tacte interne en haut du corps cylindrique
(position (2)) qui se rapproche de la bi-axialitépgésence d'un pré-étirage avant soufflage,
ce qui accroit 'homogénéité de la position (2)denc du corps de la bouteille dans son
épaisseur. Ceci est a mettre en paralléle ave€@longation macroscopique orthoradiale plus
faible (3,25 contre 3,6, figure IV-16) en ce pantprésence d’étirage.

[0l 055
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Figure V-16 : Distribution d'orientation des noyaux benzéniques< cos (zJ) > selon les directions de

référence J (= DT, DM, DN) du procéd®. (a) Distribution en paroi interne. (b) Distribution en paroi
externe. Traits pointillés : soufflage avec tige &longation. Traits pleins : soufflage sans tige di@éngation.

De plus, I'étirage induit quelques modificationsd#gails sur I'alignement des noyaux dans le
plan de I'enveloppe (figure V-16).

Ces résultats confirment la forte hétérogénéité dissibutions d’orientation des axes de
chaines et des noyaux benzéniques, observé péfritgeence par Gorlieet al'? & travers
I'épaisseur des parois. Ces différences observi#tes garois interne et externe vont, de toute
evidence, influencer les propriétés barrieres dmléeille en service.

Alors que les tendances relevées par Infra-rougpagai interne divergent des tendances
moyennées obtenues par rayons X, des similituddsodservées entre les résultats relevés en
paroi externe et ceux moyenneés par diffractionrdgens X. Il se peut donc que le point de
basculement des orientations au travers de I'épaissoit proche de la paroi interne (cf.
Gorlier).

Il serait toutefois dangereux de vouloir comparavantage les résultats issus de ces deux
différentes techniques. En effet, rappelons gudiffeaction des rayons X nous renseigne sur
l'orientation des chaines polymeres constituant ghases du matériau suffisamment
ordonnées pour diffracter alors que I'informatiéhdst d’avantage liée a I'orientation globale
des chaines, qu’elles soient amorphes ou congétit’'une phase plus ordonnée.

Les bouteilles produites dans des conditions standa température sont donc fortement
hétérogenes tant au niveau des microstructures\aesele long des bouteilles que suivant
leur épaisseur. La phase ordonnée pour prochelguselt du cristal n’est pas un cristal
parfait.

Voyons a présent, comment différentes températdeesnise en forme agissent sur cette
hétérogénéité microstructurale.
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V.2. Microstructures induites par un soufflage en srface libre.

V.2.1. Description des conditions d’essais.

Cette partie de I'étude utilise un matériau et pnéforme différente de celle présentée
précédemment, mais la proximité des résines aatdriertaines comparaisons. Les essais ont
donc été réalisés sur du PET F9 initialement ameopisenté sous la forme d’une préforme
de 26 g utilisé par ailleurs par Delogeal® (figure V-17).

1.9mm 3,3mm @ 24,9 mm

PO, ! b
)

-/

v

76,8 mm

f
“\f\/—\/—nu-j

v

97,8 mm

Figure V-17 : Dimensions en mm de la préforme utifiée.

Les indices de viscosité IV relevés sur les pré&smour les deux résines, indiquait un IV de
0,72 dl.g" pour le PET F9 aprés injection. Nous avons reftddumesure aprés quelques
mois de stockage et avons relevé 0,69 dhgant nos essais.

En fin de mise en oeuvre, les bouteilles « starddardi.e. soufflées a une température
moyenne de 106 °C) obtenues a partir de ces deimestet géométries de préforme, se
distinguent par leur volume, longueur, et diamétableau V-3), mais ont sensiblement la
méme épaisseur moyenne de 20@R0um pour une géometrie et un degré de transparence
finaux similaires.

Désignation Bouteille F9 (26 g) Bouteille F80 (18¢h
Diametre final (mm) 91 80
Longueur totale (mm) 236 215
Volume (mL) 1203 800

Tableau V-3 : Dimensions finales des bouteilles stdards soufflées a partir des préformes F9 de 26 gt
F80 de 18,5 g.

Du point de vue mise en ceuvre, ces nouvelles pné&foont été déformées avec une pression
nominale de pré-soufflage de 7 bar (0,7 MPa), uméalde pré-soufflage de 274 10 ms,
une longueur d’'étirage nominale de 110 mm et un R&fligeable, ce qui entraine la quasi
simultanéité des étapes d’étirage et de soufflage. cours des essais, ces différents
parametres ont été maintenus constants. Le setg degliberté retenu a été la température.
Difféerents gradients de températures externes iost até appliqués le long des préformes.
Aprés mesures pyrométriques, trois températureemmms du matériau (i.e. 90 °C, 108 °C et
125 °C) ont été relevées avant soufflage (figurgé8y.-Nous n’avons pour cela modifié que la
puissance globale du four.
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Figure V-18 : Températures de surface le long desrg@formes avant soufflage et corps soufflés
correspondants : a (a) 90 °C, (b) 108 °C et (c)42C.

Les températures étudiées ici se situent aux &mdi des gammes de températures de
formabilité du PET, comprises généralement entre°@Oet 110 °C. Les différences de
comportement mécanique liées a la températureilbasirées a travers le suivi des efforts
(figure V-19(a)) et pressions internes de souffldgrire V-19(b)).

0.6 pression (MPa)

05 (b) 90 °C, , s
0,4
0,3

0,2
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Figure V-19 : (a) Profils d’effort exercé sur la cane pour les bouteilles soufflées a 90 °C, 108 °€125 °C.
(b) Profils de pression interne mesurée au sein d bouteille lors des soufflages a 90 °C, 108 °C E25 °C.

T
i Y

Malgré I'apparente simplicité du protocole utili®&s courbes démontrent que le simple fait
de faire varier la température peut entrainer deéntatiques de soufflage completement
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différentes pour le matériau. Sur le domaine deptgatures explorées, la rigidité du matériau
et, par conséquent, son aptitude a se déformearmtagignificativement.

Cela se traduit par des valeurs maximales de pressierne sensiblement différentes, lors du
soufflage, soit 0,49, 0,44 et 0,34 MPa pour lespienatures de 90, 108 et 125 °C
respectivement. Le développement ainsi que la pssipn plus aisée de la bulle pour des
températures plus élevées sont marqués par uretgotys étroite du pic de pression.

Par ailleurs, pour les températures les plus ég\vés vitesses de propagation de la bulle
peuvent étre telles que la vitesse, constanteadigé d’élongation (i.e. 800 mm/min) soit
insuffisante pour maintenir un contact prolongécaleefond de la préforme et ainsi garantir
I'efficacité de I'étirage pur. Par conséquent, a°@) on constate que I'effort exercé par le
matériau sur la canne demeure important apresda saus pression de la préforme, ce qui
signifie que la tige d’élongation participe a ldaténation tout au long du procédé. A 108 °C,
I'action de la canne sur le fond de la préformdasiesentir sur 20 mm alors qu’'a 125 °C, la
tige d’élongation n’est plus d’aucune utilité puisge matériau est soufflé avant que celle-ci
n'atteigne le fond de la préforme. Ces résultataatérent donc le fort degré de couplage qui
existe entre les parametres d’'un tel procédé de emdorme.

Outre les différences de comportement mécaniqueredss, les differences liees a la
température employée se manifestent également mburt de vue aspect géométrique des
bouteilles obtenues (figure V-18). Dans les troaés,cle profil géométrique obtenu, en
'absence d'un moule, représente I'expression ducissement structural atteint par le
matériau en chaque point des différentes boutaaNast que celles-ci ne soient refroidies par
trempe en fin de sollicitation. L'opalescence ptus moins marquée sur les parois est la
signature visuelle d’'un changement microstructdeamatériau qu’il convient d’identifier.

V.2.2. Analyse microstructurale ; CaractérisatiolAZS

L’analyse microstructurale a été réalisée, ex siw,le synchrotron HASYLAB a Hambourg,
en combinant les techniques de diffraction auxtpeti grands angles (i.e. SAXS et WAXS).
Les échantillons préleveés respectivement suivanpdeitions (1), (2) et (3) (figure V-18) des
differentes bouteilles ont été analysés en modesinésion, par un faisceau de rayons X de
1,51,5 mnt et de longueur d’onde 1,5. L’acquisition des données a été realisée par un
détecteur MarCCD bi-dimensionnel, avec un tempgade de 10 s pour les clichés WAXS et
compris entre 10 s et 120 s pour les clichés SAXS.mesures par SAXS ont été calibrées en
utilisant les multiples raies de diffraction dulagéne tandis que les mesures WAXS ont été
calibrées par du PET. Les distances entre éctantdt détecteur utilisées en SAXS et en
WAXS sont respectivement de 1765 mm et de 135 nimEAXS, seuls des demi-plans films
ont été acquis afin d’augmenter le champ d’anatieselongues périodes du détecteur (figure

V-20).
@ @;eau

direct
fa|sceau
direct
détecteur SAXS détecteur WAXS

Figure V-20 : Configurations géométriques du déteetur en SAXS et WAXS.
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Les difféerents clichés Debye-Scherrer obtenusssu& des mesures sont aussi bien utilisés
pour déterminer l'orientation des chaines polyméges la morphologie cristalline du
matériau toujours selon les paramétres de mailRaibenyet al®.

La figure V-21 représente les différents clichés diffraction WAXS obtenus sur ces

nouvelles bouteilles.
Tmover = 90°C Tmover = 108°C Tmover = 125°C

®3)

@) (b) (©

)

(d) (e) (f)

1)

() (h) 0

Figure V-21 : Clichés WAXS-2D obtenus suite a I'arlgse des trois zones (1, 2 et 3) des bouteilles ides
a 90 °C, 108 °C et 125 °C. L'axe (DM) des bouteifieest orienté verticalement, et I'axe orthoradialéDT)
horizontalement.

Dans les différents cas présentés, les niveauxted'sité ont été augmentés volontairement
afin de mettre en perspective les différentes wmdeediffraction. C’est ce qui explique qu’au
centre des plans films, le faisceau direct soiinggnse. Mais en réalité, les clichés de
diffraction obtenus sont plus diffus et de faibletensités. lls ne mettent en évidence que les
familles (010) ef011), toutes deux paralléles & I'axe des chainesnmlgs, sans toutefois
les déconvoluer. Donc, comme dans les cas pré&destbouteilles présentent un certain
degré d’organisation, proche du cristal, qui n’)eas pour autant un cristal « parfait ». On
observe également que ces plans cristallins séféretnment orientés selon les bouteilles et
les zones de prélevement (tableau V-4).

Désignation Zonel Zone2 Zone3
Bouteille soufflée a chaines polymeres // chaines polymeéres // chaines polymeres //
90 °C axe bouteille DM direction orthoradiale DT axe bouteille DM
Bouteille soufflée a chaines polymeres // chaines polymeéres // chaines polymeéres //
108 °C axe bouteille DM direction orthoradiale DT axe bouteille DM
Bouteille soufflée a chaines polymeres // chaines polyméres // chaines polyméres //
125 °C direction orthoradiale DT direction orthoradiale DT axe bouteille DM

Tableau V-4 : Orientation des chaines polymeéres eonction de la localisation des échantillons prélés et
des conditions thermiques de mise en forme des beiltes.
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L’organisation schématique des bouteilles est agemzhe des cas précédents : chaines plutot
organisées orthoradialement en milieu de boutetllaxialement en haut et bas de bouteille.
Une différence, toutefois, le haut de la boutestefflée a chaud (125 °C) ou les chaines sont
aussi orthoradiales. Une fois de plus en conditdmsoufflages étirage libre, le haut de la
bouteille ressent les variations de conditions deeran ceuvre tres fortement.

L’hétérogénéité des microstructures observées éanmoins plus flagrante lorsque le
matériau est analysé aux petits angles (figure V-22

Trmoven= 90 °C Troven= 108 °C Tmoyen= 125 °C

moyen ™

moyen ™

©)
(©
) @
(d) (e) l ®
@)
©) (h) ()

Figure V-22 : Clichés SAXS-2D obtenus suite a I'agse des bouteilles soufflées & 90 °C, 108 °C ebIZ.
L'axe (DM) des bouteilles est vertical, et I'axe dhoradiale (DT) horizontal.

L’analyse unidimensionnelle des profils d’intensdéfractés selon I'angle azimutal phi
(figure V-23), permet d’observer plus finement Eure des taches diffractées dans le demi-
plan de 180° étudié. Sur ces profils, on peut dbsiinguer plusieurs types de diffraction aux
petits angles dont :

- Des profils d’intensité admettant un maximum d’aitople suivant I'axe de la
bouteille DM (figure V-22(e), figure V-23(1)). Daree cas, la présence d’une tache de
diffraction discrete dans le demi-plan étudié dignjue la figure de diffraction aux
petits angles comporte, en réalité, 2 taches desrgpar symétrie axiale autour de
DT;

- Des profils dintensité admettant deux maxima d’atage suivant la direction
orthoradiale DT (figure V-22(b), (h), (c), (i) egtire V-23(ll)).

- Des profils d’intensité admettant deux maxima d’ltage situés de part et d’autre de
la direction axiale de la bouteille (figure V-22(@f)figure V-23(lll)). Dans ce cas, les
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deux taches de diffraction du demi-plan étudié espondent, par symétrie, a un
cliché SAXS a quatre taches discretes ;

- Des profils d’'intensité completement isotropesuyffegV-22(a), (d) et (f) et figure V-
23(1Vv)).

Dans les cas |, Il et lll, les taches de diffractimbservées dérivent vraisemblablement de
microstructures présentant des différences de werdectronique entre les lamelles
cristallines et la phase amorphe inter-lamelfiré contrario, en I'absence de ces taches
discréetes (cas 1V), les chaines moléculaires saiigblement trés peu organisées sous forme
de structures lamellaires cristallines a ce stada déformation.
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Figure V-23 : Balayage azimutal des clichés SAXS-28es échantillons de la Figure V-23. Phi = 90° : ax
de la bouteille. Phi =0° : direction orthoradiale.

Lorsqu’on croise les résultats SAXS et WAXS, ongtate que pour la bouteille soufflée a 90
°C, seul I'échantillon prélevé sous goulot (zoneeg) caractérisé par un cliché SAXS avec
des taches de diffraction discrétes. Pour cettdtipos la périodicité L des lamelles
cristallines a été évaluée a 11 nm. Pour les aygosgtions (zone 2 et zone 3), aucune
organisation périodique n’est détectée en SAXS) biee les diffractions WAXS suggérent la
présence d’'une structure organisée.

Pour la bouteille soufflée dans les conditionsatapératures intermédiaires (i.e. 108 °C), il
semble que le détecteur ait été saturé en intethsigint I'acquisition des données. Toutefois,
il est possible de déduire, des figures obtenaefadon dont les lamelles tendent a s’orienter
ainsi qu'un ordre de grandeur de leurs périodiciféssi, aprés balayage radial des clichés
SAXS-2D et traitement des profils d’intensité, lesgues périodes L en zone 1 et 2 ont été
respectivement évaluées a 9,5 nm et 8,5 nm. EnZahae nous a pas été possible d'évaluer
la valeur de la longue période du fait de la satmarop importante du cliché. Néanmoins, il
semble que ce cliché SAXS-2D soit qualitativemearactérisé par la diffraction de deux
taches discretes, tout comme ceux observés enlzen2.

Pour la bouteille soufflée a 125 °C, les résulg@AxS sont également contrastés en fonction
de la zone étudiée. Pour les zones (1) et (3xlielsés sont similaires et caractérisés par la
présence de deux taches discretes de diffraction & direction DT. En revanche, en zone

(2), aucune organisation périodique n’'est déteetéSAXS, bien que certaines diffractions

cristallines commencent a apparaitre en WAXS.
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V.2.3. Modélisation morphologique

Comme l'ont démontré les figures V-22(e), (b), (f©), (i), (g), les microstructures de ces
échantillons respectifs sont principalement orgagsssous forme de lamelles cristallines alors
gue l'absence de taches de diffraction distinctesSAXS (figure V-22(a), (d), (f)) est
davantage synonyme de I'absence de structuresléarasl

Bien que, comme l'ont démontré Cakmak al® sur des films de PET bi-étirés, la
détermination d’'une morphologie compléte nécessiteme analyse SAXS par figures de
poles pour dégager l'orientation et les dimensioles lamelles dans le référentiel de
I'échantillon, nous pouvons proposer une modébsaties morphologies. Nous allons pour
cela nous appuyer sur la littérattfd 2.

Dans le cas des bouteilles soufflées a 90 °C,da&ISAXS a 4 taches observé en zone 1 est
généralement représentatif d'une structure a basefilatiles composées de lamelles
cristallines inclinées”. Dans le cas présent, les lamelles inclinées carctérisées par un
angle de 60° (figure V-24). Pour les autres préitemts de la bouteille, les clichés WAXS
démontrent l'orientation des chaines polyméres estdement suivant la direction
orthoradiale (zone 2) ou la direction axiale (z8palors qu'aucune tache de diffraction n’est
détectée en SAXS. D’'apreés la littérattifé?, ces résultats semblent liés & la présence d’'une
mésophase a base de chaines moléculaires amorpféseptiellement orientées suivant
'une des directions de références, selon le padénpréléevement de I'échantillon (figure V-
25).

DM DM
60°

DT

00
Figure V-24 : Structure a base de fibrilles composs de lamelles cristallines inclinées.
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Figure V-25: Mésophase a base de chaines moléctdai amorphes préférentiellement orientées suivant
DT (zone 2) et DM (zone 3) de la bouteille souffl&e90 °C.

Concernant la bouteille soufflée a 108 °C, chadiebé& SAXS est caractérisé par deux taches
de diffraction corrélées a des clichés WAXS faisapparaitre des chaines différemment
orientées le long de la bouteille. Dans la littérat le motif & deux taches observé en SAXS
est généralement représentatif d’'une structurelléibe constituée de lamelles cristallines
orientées mais non-inclinées par rapport aux doest du procédé. Ici cependant,
I'orientation des cristallites, définie par l'orition des chaines polymeéres les constituant,
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semble différente de l'orientation des lamellestatlines dont ils font partie. Actuellement,
on se questionne donc toujours sur la nature duefaadorphologique décrivant le mieux ce
type de microstructure d’autant que les hétérogémnéians I'épaisseur peuvent introduire des
artefacts.

Lorsqu’on considere la zone 1 de la bouteille déaffa 125 °C, la superposition du motif
SAXS a 2 taches suivant DT et de l'orientation WAX8s chaines suivant DM est la
signature parfaite de la structure lamellairesntée non-inclinée (figure V-26). En zone 2,
on retrouve le méme type de structure mésophasémtée suivant DT telle que décrite a la
figure V-25. En zone 3, nous sommes de nouveaumués a des lamelles dont I'orientation
difféere de celle des cristallites qui les constityecas pour lequel, nous ne sommes pas en
mesure de conclure dans I'immédiat.

DM

L

DT
Figure V-26 : Structure lamellaire orientée non-indinée.

V.2.4. Etude complémentaire par analyse MEB

Les analyses microstructurales et morphologiqueésvigmnent d’étre menées dans le plan
(DM, DT) de l'enveloppe des bouteilles, ne permeis pde discerner les différences
microstructurales dans I'épaisseur des parois. Nalles donc analyser les différents

échantillons par MEB afin de mieux caractériser agtect du matériau. Pour ce faire, les
échantillons précédemment utilisés lors de la doubtalyse WAXS et SAXS, ont été

découpés avec un couteau diamant et disposés weasbtes analyser suivant leur tranche
(figure V-27(a) et (b)).

@)

surface
analysée

' paroi ‘
interne I

Figure V-27: (a) Schéma de [I'échantillon découpé ua couteau diamant. (b) Positionnement de
I'échantillon dans I'enceinte du MEB.

D’un point de vue technique, I'acquisition a étélig€e sous micro-atmosphergHde 1,3
mbar afin de limiter 'accumulation d’électrons @ $urface isolante de I'échantillon. Le
balayage électronique a été réalisé avec une tewaacélération de 15 kV. A lissue des
analyses, on obtient deux types de micrographiggré V-28).
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©)

Figure V-28: Micrographies MEB d’échantillons de Mouteilles scannés sur toute leur longueur. (a)
échantillons exempts de défauts (bouteille 108°C)(X2) ; bouteille 125 °C (1), (3)). (b) Echantillos micro-
fissurés (bouteille 90 °C (1), (2), (3) ; bouteill208 °C (3), bouteille 125 °C (2)).

Ces micrographies ont été reconstituées a partipldsieurs prises de vue effectuées au
grossissement x 400, mises bout a bout afin déuest’échantillon dans toute sa longueur.
En moyenne, les surfaces d’échantillons analyséé&nt approximativement 1 nfmPour
plus de lisibilité, les photos unitaires sont ré&snén annexe C.

De prime abord, ces micrographies ressemblent beau& celles obtenues par Abou-Kandil
et al® sur des films extrudés de copolymére 50 % PET/P&MNt subi différents
traitements thermomécaniques (cf. chapitre Il).sSaarquer leurs échantillons, ces auteurs
avaient déja pu mettre en évidence des différenuetes entre les micrographies
d’échantillons amorphes, mésophasés et semi-tinstaéalisées au MEB a haute résolution
(figure V-29).

amorphe non-orienté mésophase semi-cristallin orienté et recuit

v

Figure V-29 : Etude MEB haute résolution menée sudes films de copolymeres 50 % PET/PEN amorphes
isotropes, mésophasés et semi-cristallins non marést La double fléche indique la direction d'étiragé®.

Cependant, les ressemblances observées doivemugineées, car les échelles d’observation
utilisées par ces auteurs sont tres difféerentes miigses. Dans leur cas, les détails
microstructuraux ont été observés avec une éctiellEd mm pour um et un grossissement

x 15. Autrement dit, a notre échelle, les réseaux dliges observées sont plus
vraisemblablement dus a des stries de coupe gsigrature d’'une structure mésophase ou
cristalline. Par ailleurs, les sillons observés antains échantillons et pas d’autres semblent
étre liés, a I'échelle ou nous les observons, @tahd’endommagement partiel du matériau.
Sous cette hypothése, nous avons donc essaye pteap’aire des microfissures a l'aire
totale de la surface des échantillons observés difgssayer de quantifier cet état
d’endommagement. Les résultats obtenus sont péssdans le tableau V-5.

Désignation Zonel| Zone2 Zone3
Bouteille soufflée a90 °C| 1% 1% 1%
Bouteille soufflée 2 108 °Q 0% | 0,01 %| 0,1 %
Bouteille soufflée a 125 °Q 0,1 % 1% 0,1%
Tableau V-5 : Aire micro-fissurée rapportée a l'aire totale de la surface observée.

D’aprés ce tableau, le soufflage a froid (i.e. &8P entraine un endommagement plus sévéere
du matériau alors que pour des températures pkgees du domaine de formabilité, le
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matériaux est relativement peu endommageé. Pau]leelon les zones de la bouteille, I'état
d’endommagement du matériau semble varier. Estica thétérogénéité de microstructure
dans I'épaisseur de I'enveloppe de la bouteillee8 Bnalyses MEB complémentaires de I'état
de surface interne et externe de I'enveloppe onttréoque les parois étaient exemptes de
défaut. L’endommagement mécanique du matériau dardi-étirage soufflage serait donc
d’avantage volumique que surfacique.

On est tenté de mettre en parallele ces mesut&patescence de nos bouteilles (figure V-
18) : plus 'endommagement est présent plus leselitas apparaissent opalescentes.
L'analyse MEB des échantillons pose donc d’avantdgequestions qu’elle n'apporte de
réponse. L'interprétation des résultats reste &t &ks difficile. Dans le cas ou ce que I'on
observe sur les micrographies est effectivemerit i@ état de micro-endommagement partiel
du matériau, il est possible que l'aire des micires (tableau V-5) ait été surestimée par
leur élargissement aprés passage du couteau de.cbepplus, il n'est pas certain que
I'endommagement relevé sur 1 rmeoit représentatif de I'état d’endommagement oféssur
toute la circonférence d’une bouteille.

Pour lever ces incertitudes, des études compléimentdoivent étre menées. Tout d’abord, en
poursuivant cette analyse MEB, en marquant pendatt, les échantillons par le
méthylamine utilisé par Abou-Kanddt al*¥. Cela permettrait de confirmer ou d’infirmer
'endommagement mécanique du matériau au coursadegé pour les différentes conditions
thermiques étudiées. Puis, en réalisant des asgbgseransmission électronique (MET), afin
de mieux décrire la morphologie des structures llames en parois internes et externes des
différentes bouteilles.

V.3. Etude comparative des échantillons soufflés sprototype et souffleuse
industrielle

V.3.1. Protocole expérimental

Dans une derniere étape, il est intéressant de mmarseobservations jusqu’a une « vraie »

bouteille soufflée dans un moule. Cette mise eméor été réalisée dans des conditions
optimales déterminées par notre partenaire indi8gverage Plastics, a partir des préformes
en PET F80 de 18,5 g (figure V-30(b)). A titre denparaison nous envisagerons aussi une
autre préforme plus lourde de 39 g. Cette dermpegéorme est plus longue que la premiére
(125 mm au lieu de 90 mm), plus épaisse (4,2 mireawde 2,75 mm) et a un diameétre plus

grand (23,8 mm au lieu de 20,7 mm).
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Figure V-30: (a) Géométrie finale des bouteillesifgtirées soufflées en surface libre sur prototypeb)
Géométrie finale des bouteilles bi-étirées souffléeen industrie & partir des préformes de 18,5 et 39

A l'issue de leurs mises en forme, les corps oldguar bi-étirage soufflage libre font en
moyenne (goulot compris) 215 mm de long pour uméiae moyen de 80 mm et un volume
moyen de 800 mL.

Soufflées dans le méme moule, ceux obtenus suinsitestriel mesurent 231 mm (205 mm
sous goulot) de long pour un diametre constankaszone centrale de 68 mm et un volume de
655 mL.

Extérieurement, les dimensions moyennes finaleenoles sur prototype et souffleuse
industrielle sont donc voisines, ce qui confirmddit que le volume de la bouteille peut se
former majoritairement durant la phase de pré-smgdf Toutefois, le moule contraint de
toute évidence la déformation du matériau puisgla®s des conditions équivalentes, les
dimensions des corps creux sont plus grandes sanie.m

Par ailleurs, les deux modes de soufflage se distint par des répartitions finales
d’épaisseurs différentes (figure V-31).
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Figure V-31 : Distribution des épaisseurs le longek différentes bouteilles étudiées. A : bouteilleigtirée
soufflée sur prototype a partir d'une préforme 18,59 (Prototype 18,5 g). B : bouteille bi-étirée sofi€e en
industrie a partir d’'une préforme 18,5 g (Industrielle 18,5 g). C : bouteille bi-étirée soufflée en dustrie a
partir d’'une préforme 39 g (Industrielle 39 g). Epdsseurs mesurées dans les 3 positions référencéds a
figure V-30 a £ 20 um.

Comme on pouvait s'y attendre, les bouteilles $ées#f a partir des préformes de 18,5 g
(bouteilles A, B) sont globalement plus minces gekes soufflées a partir des préformes de
39 g (bouteilles C). Par contre, a préformes édaintas, prototype et soufflage industriel

conduisent a des épaisseurs équivalentes.

V.3.2. Etude comparative des microstructures

D’un point de vue microstructural, les bouteilles 18,5 g sont également trés similaires
(figure V-32), avec des clichés de diffraction tcBBus et peu résolus suggérant un taux de
cristallinité trés faible.
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L. . bouteille A bouteille B bouteille C
désignation (Prototype 18,5g) (Industrielle 18,5 g) (Industrielle 39 g)
position (1)

190 +/- 10um 260 +/- 10um 395 +/- 10um
position (2)

172 +/- 10um 180 +/- 10um 365 +/- 10um
position (3)

285 +/- 10um 190 +/- 10um 770 +/- 10um

Figure V-32 : Comparaison des clichés de diffractio observées sur bouteilles soufflées en laboratoiser
prototype et sur souffleuse industrielle.

En revanche, les microstructures observées suelieatindustrielles de 39 g sont beaucoup
plus nettes et diffractent de maniére plus inte@&s observations semblent donc confirmer
le fait qu’en fin de soufflage, le matériau des tedles les plus minces (donc potentiellement
les mieux trempées) est représentatif du débua deidtallisation alors que la cristallisation
du matériau serait plus avancée dans les boutgilles épaisses et donc refroidies plus
lentement (pourtant moins déformées puisque laopréf est plus grande). Une fois de plus,
la relaxation moléculaire semble jouer un réle motans le processus de perfectionnement
et de croissance cristalline.

En terme d’orientation moléculaire, on constatalgxiste une grande disparité en fonction
des positions étudiées et des conditions de miserere (figure V-33).

2000 inten;itc‘é (‘u.‘a)‘ ‘ 1) intensité (u.a) (2) ,gqggintensité (u.a) (3)

0 Hebdodahdobobdobakaed

0 60 120180240300360 0 60 120180240300360 0 60 120180240 300360
phi (°) phi (°) phi (°)
Figure V-33 : Balayage azimutal des plans cristalis (105 des échantillons de bouteilles (A, Prototype

18,5 g), (B, industrielle 18,5 g), (C, industriell&@9 g) prélevés selon les positions (1), (2) et.(Bhi = 0° : axe
DM de la bouteille, phi =90° : direction orthoradide DT.
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En effet (tableau V-6), a I'exception de la zongolis goulot ou les chaines sont, dans chacun
des cas majoritairement orientées selon I'axe dbolateille, I'orientation dans les autres
zones varie sensiblement selon les conditions dcégié.

Désignation Bouteille A Bouteille B Bouteille C
(Prototype 18,5 g) (Industrielle 18,5 g) (Industrielle 39 g)
Position (1) chaines polymeéres // chaines polymeres // chaines polymeres //
axe bouteille DM axe bouteille DM axe bouteille DM
Position (2) chaines polymeéres // Orientation bi-axiale chaines polymeres //
direction orthoradiale DT] (DM et DT) direction orthoradiale DT]
Position (3) chaines polymeéres // Isotrope chaines polymeres //
axe bouteille DM direction orthoradiale DT

Tableau V-6 : Orientation des chaines polyméres daxhantillons de bouteilles (A, Prototype 18,5 giB,
industrielle 18,5 g), (C, industrielle 39 g) prélegs selon les positions (1), (2) et (3).

Par ailleurs, lorsqu’on observe avec plus d’atentes résultats obtenus pour les bouteilles
de 18,5 g (figure V-34), on constate que lorsqum&tériau est non contraint par un moule,
les chaines de la partie centrale (zone 2 ici) gwétérentiellement orientées suivant le
diamétre DT de la bouteille alors qu’elles sont ataage équi-réparties selon les deux
directions DM et DT, en présence du moule.

1000 ntensité (w.a)
900 |- Prototype 18,5 —
800 - Industrielle 18 5 / 8
700 lﬂ. | d
600
500

0O 60 120 180 240 300 360
phi ()

Figure V-34 : Balayage azimutal des plans cristallis (105)des échantillons en partie centrale (zone 2) des

bouteilles 18,5 g soufflées en industrie et sur pi@type. Phi = 0°: axe DM de la bouteille, phi = 90:
diamétre DT de la bouteille.

Ces observations confirment bien le fait que suiv@s dimensions, le moule restreint les
déformations orthoradiales du matériau et peut dmair une incidence non négligeable sur
les microstructures finales.

V.3.3. Quelques éléments sur les propriétés méoamsgnduites

Les propriétés mécaniques des bouteilles sont sinesensibles a ces microstructures, c’est
pourquoi nous les avons évaluées a partir d’épttesvale type sablier plat (figure V-35)
prélevées localement dans les différentes zoneg)1)(3) précitées. Le prélevement est fait

a l'aide d'un emporte piece. Les prélevements odt éffectués dans les directions
orthoradiale et longitudinale.
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Figure V-35 : Dimensions et marquage des éprouveti@lécoupées sur les différentes bouteilles.

Tout comme au chapitre 1ll, les éprouvettes oningdéquées manuellement par quatre taches
d’encre afin de suivre, en temps réel, la déforomalbcale de la zone utile, jusqu’a rupture de
I'éprouvette (figure V-36). Les essais de tractwor été réalisés a température ambiante, en
maintenant la vitesse de déformatiérconstante a 0,01'spar pilotage vidéotraction®.

Figure V-36 : Présentation des éprouvettes de boulle initialement non déformées (a gauche) et
fracturées (a droite) en fin de traction.

Les figures V-37 présentent les différents réssiltaitenus sur les bouteilles de 18,5 g tout

modes de soufflages confondus. Les valeurs de raoglaktique et de seuils de plasticité
mesurées pour chaque échantillon sont regroupéasrexe D.
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Figure V-37 : Courbes de traction des éprouvettes e bouteilles déformées jusqu'a rupture. (a), (b)
Eprouvettes prélevées dans le sens longitudinal dbesuteilles 18,5 g soufflées sur prototype et soldtise
industrielle. (c), (d) Eprouvettes prélevées danslsens orthoradial des bouteilles 18,5 g soufflésar

prototype et souffleuse industrielle. (1), (2), (3eprésentent les différentes positions de prélevamt sur la

bouteille.

A préforme équivalente et dans le sens longitudieatomportement global des bouteilles est
le méme gu’elles soient obtenues sur prototyperoprésence d’'un moule. Une différence
toutefois, la zone sous goulot qui durcit légereihmanins vite sur la bouteille industrielle.
Ceci est peut étre signe d’'une orientation ou texibn moins importante liée au contact
forcément précoce sur le moule dans cette zonegjuaussi plus épaisse en présence d’'un
moule donc moins déformée.

Selon la direction orthoradiale, toujours a préfergquivalente, les différences sont plus
marquées a la fois le long d’'une méme bouteille diuee bouteille a l'autre. La bouteille
avec moule conserve plus de déformabilité en pasdige (zone 1). Le module d’élasticité
semble plus élevé en présence d’un moule, peudé&aeise d’une cristallinité plus avancée.

L’isotropie ou la bi-axialité des zones 3 et 2 (das bouteilles) sur les bouteilles industrielles
se retrouvent aussi au niveau mécanique (a I'edoriudes grandeurs a rupture toujours plus
dispersées), de méme que I'anisotropie axiale dena 1.

Ces résultats illustrent bien la forte hétérogénéitanisotropie du matériau par ailleurs mise
en évidence sur le plan microstructural.
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Des trois différentes bouteilles étudiées, c’estdfois sur les bouteilles industrielles de 39 g
que I'on parvient le mieux a corréler les anisoigspmicrostructurale et mécanique (figure V-
38 et V-39).

Apres leur mise en forme, les échantillons préleségs goulot (zone 1) se déforment
d’avantage selon la direction orthoradiale queativa direction axiale avant rupture lors des
essais de traction (figure V-38(1)). Cela tradeifdit qu’au cours du procédé, le matériau ait
été d’avantage orienté suivant la direction axddda bouteille au niveau du col (figure V-

39(1)).

Dans la zone cylindrique (zone 2), le comportenmeétanique des échantillons testés selon
les directions axiale et orthoradiale sont tréeclpes, le matériau se déformant Iégerement
plus selon la direction axiale avant rupture derbé@vette (figure V-38(2)). Ceci est en
accord avec l'orientation orthoradiale préféretgigju’adopte les chaines polyméres a l'issue
du procédé (figure V-39(2)).

Pour les échantillons situés a proximité du fondlaldouteille (zone 3), les éprouvettes
prélevées dans le sens axiale se déforment d’ay@ataant rupture, que celles prélevées dans
le sens orthoradiale (figure V-38(3)). La encoexiconcorde avec le fait que le matériau soit
d’avantage orienté selon la direction orthoradigi€axiale a l'issue du procédeé (figure V-
39(3)).

Il est également intéressant de remarquer queetitation des chaines polyméres selon la
direction orthoradiale est plus marquée au fondlaegeilles (figure V-39(3)) qu’au centre
du corps cylindrique (figure V-39(2)), ce qui exple que les propriétés mécaniques soient
plus équilibrées suivant DM et DT en zone 2 (figur88 tableau D-3 de I'annexe D).

contrainte vraie (MPa) contrainte vraie (MPa)
0 T T T T T 600 T

00 @ ) industrielle 39 g |

500
400 (3) - 400
300 - 300

200 - 200

100 - 100

o 2 AR N S S

O 02 04 06 08 1 12 14 16 O 02 04 06 08 1 12 14 16
déformation vraie déformation vraie

Figure V-38: Courbes de traction des éprouvettes edbouteilles 39 g déformées jusqu’a rupture. (a)
Eprouvettes prélevées dans le sens longitudinal desuteilles 39 g soufflées sur prototype. (b) Epraettes
prélevées dans le sens orthoradial des bouteille9 § soufflées en industrie. (1), (2), (3) représemit les
différentes positions de découpe sur la bouteille.
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Figure V-39 : Balayage azimutal des plans cristalis (105 des échantillons (1), (2), (3) des bouteilles
industrielle de 39 g. Phi = 0° : axe DM de la bouike, phi =90° : direction orthoradiale DT.

Bien qu'il soit difficile de corréler systématiquent les données microstructurales et
meécaniques induites, on sent bien au travers dessdiésultats que ces deux propriétés sont
intimement liées. Ces résultats laissent aussi rafipa que la géométrie du moule a
nécessairement un impact sur la microstructureiehtation des chaines polyméres et par
conséquent, sur les propriétés qui en dépendeast €galement ce que laissent entendre les
précédents travaux menés par Deleyal!!

V.4. Discussion et conclusion

L’analyse conjointe menée par WAXS et spectrosctipides textures induites par soufflage

libre démontre, que les bouteilles produites dassabnditions standard de température (i.e.
106 °C) sont fortement hétérogénes aussi bien g ldes bouteilles que suivant leur

épaisseur.

L’orientation locale des chaines polymeéres appataitement tres sensible aux chemins de
déformation de la matiére mis en évidence par vigdioe au chapitre IV. En particulier, les

essais réalisés sans moule permettent de démagueerle haut de la bouteille ressent
fortement les variations de conditions de mise awree

Sur échantillons bi-étirés soufflés, I'orientatides normales au plan des noyaux benzéniques
des macromolécules se distingue de l'orientatiosenlee en cours de sollicitations uni-
axiales. Comme mentionné dans la littérdfut&”} les noyaux benzéniques sont davantage
paralleles a I'enveloppe des bouteilles alors gudigcrivent plutét une symétrie de révolution
autour de I'axe d’étirage des échantillons mongését{tableau V-7).
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(100) (010) (105)

Echantillons mono-étirés

Echantillons bi-étirés soufflés

Tableau V-7 : Présentation des différents modes dfi@ntation obtenus sur échantillons mono-étirés ebi-
étirés soufflés a partir des études par figures dedles. DM : axe vertical, DT : axe horizontal.

Sur bouteilles, I'analyse WAXS-2D ne fait appam&itiue des taches diffuses et de faible
intensité relatives aux plans cristallins (010(0dt1) , tous deux paralléles a I'axe des chaines

polyméres (figure V-3, V-5(b), V-21 et V-32). Aucamtre anneau (comme pour I'échantillon
cristallisé thermiquement) ou tache (échantillonenmétirés) n’est visible sur ces clichés.
Comme précédemment souligné dans la littér&tdté”, I'apparition de ces plans correspond
a la signature classique d’'un matériau ayant sebisdllicitations bi-axiales.

Par ailleurs, tout comme les résultats obtenusrér pies films bi-étirés au chapitre lll, les
clichés de diffraction WAXS observés sur bouteillgsparaissent plus diffus que ceux
obtenus lors d’essais de mono-étirage. Cela sugpgrée matériau est moins cristallin en fin
de procédé de bi-étirage soufflage gu'il peut €&dans des conditions de mono-étirage ou le
durcissement structural du matériau devient rédtensignificatif. Ceci est confirmé par la
possibilité de perfectionner les microstructurestbiées soufflées par des traitements de
recuit tout comme pour les échantillons mono-éijmé&sentés au chapitre Ill. Par conséquent,
lors de sollicitations multiaxiales, la relaxatiorléculaire semble également jouer un role
moteur dans le processus de perfectionnement@bdsance cristalline.

Les difféerences microstructurales entre échansllamyant connu différentes histoires
thermomeécaniques peuvent également étre souligrayeanalyse DMTA a la figure V-40.
Les profils de cette figure comparent les compoetas viscoélastiques d’échantillons
initialement amorphes non-étirés (figure V-40(13gmi-cristallins non-étirés (figure V-
40(2)), bi-étirés soufflés (figure V-40(3)) et meétirés trempés du chapitre 1lI-1 (figure V-
40(4)). Pour les échantillons orientés, les mesDM3 A ont été réalisées suivant la direction
d’'étirage des échantillons mono-étirés, et suilastdirections axiales et orthoradiales des
échantillons bi-étirés soufflés. Concernant lesaétilons préleveés sur bouteilles soufflées en
surface libre, les profils obtenus n'ont montré queas de différences entre les diverses
positions étudiées, ni pour les deux directionséfierences analyseées. Le profil représenté sur
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la figure V-40(3) correspond donc au comportemestoglastique moyen observé sur les
échantillons bi-étirés soufflés.
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Figure V-40 : Analyse DMTA de différents PET F80 :(1) PET initialement amorphe isotrope, (2) PET
initialement semi-cristallin isotrope, (3) échantilons de bouteilles bi-étirées soufflés, (4) PET morétiré a

86 °C, 0,01 8 et £=1,7. Mesures réalisées en mode traction sinusoidak une fréquence de 1Hz, et une
vitesse de montée en température de 2 °C/min.

Ces courbes de DMTA démontrent combien [I'architectmoléculaire d’'un matériau
structuré par mono-étirage et par bi-étirage sagélpeut étre différente. Ces différences se
manifestent par des valeurs de modules distinctes aussi par des valeurs dedifférentes
selon la nature initiale du PET analysé en DMTAl@au V-8).

Désignation PET amorphe PET semi-cristallin Etirage uni-axial Bi-étirage
non-étiré non-étiré (86 °C,0,018,£=1,7) soufflage
Ta 83 °C 90 °C 114 °C [110°C,114°C]

Tableau V-8 : Evaluation de la transition vitreuseT, pour les différents PET F80 étudiés par mesures

DMTA (Figure V-41).

Ces différentes valeurs de, Tdémontrent que la différence entre ces matériaemt p
notamment étre interprétée en terme de chainesphswdifferemment contraintes. C’est ce
que confirme 'analyse IR comparative réaliséeBelfast” sur films amorphes, films mono-
étirés a largeur constante, films équibi-étirébaiteille soufflée en surface libre (figure V-

41, V-42 et figure V-11).

25

TE-DM

1.5

absorbance

0.5 1

constant width
stretching

equibi-axial

stretching

Non stretched
specimens

1500 1450

1400 1350 1300 1250 120¢

wave number

Figure V-41 : Spectre IR obtenu suivant le mode dloservation TE-DM décrit a la figure V-10. Mesures
réalisées sur les films non-étirés, mono-étirés arbeur constante et équibi-étirés a 90°C, 8'set un taux

d'étirage unidirectionnel de 2,8".
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Figure V-42 : Spectre IR obtenu suivant le mode dloservation TE-DT décrit a la figure V-10. Mesures

réalisées sur les films non-étirés, mono-étirés arbeur constante et équibi-étirés a 90°C, 8set un taux
d’étirage unidirectionnel de 2,8".

Sur ces figures, la raie 1340 ¢rassociée au mode de vibratides conforméresans CH,
(figure V-12), démontre une grande sensibilité modes de sollicitation employés. Dans un
premier temps, on observe qu’il existe bien uné&dkhce entre 'amplitude de I'absorbance
des échantillons étirés et non-étirés. Dans un nekcdemps, elles démontrent aussi
I'orientation préférentielle globale des chaindsrséa direction d’étirage DM pour les films
mono-étirés a largeur constante, et suivant DMTepbur les échantillons de film bi-étirés ou
bi-étirés soufflés (figure V-11). Compte tenu destires faiblement cristallines observées
précédemment sur ces divers échantillons (figur87let V-3), ces mesures IR semblent
traduire d’avantage une densification et une cgitiort de la phase amorphe.

En complément de ces résultats, notre étude a régatedémontré que l'analyse par
diffraction des rayons X aux petits angles (SAX®itétres pertinente pour mettre en
évidence I'hétérogénéité des microstructures olssrvsur bouteille. Ainsi, suivant les
conditions de mise en ceuvre utilisées, certainesostructures sur bouteilles soufflées en
surfaces libres apparaissent non localement ogesisous forme de lamelles ou présentant
des structures lamellaires de périodicité diffegel@ombinée a I'analyse aux grands angles,
'analyse SAXS permet donc d’étendre I'étude mitnodurale a I'étude des morphologies
associées aux différentes structures induites.

Toutefois, limitée ici, a 'analyse morphologiquang le plan de I'enveloppe des bouteilles,
'analyse aux petits angles ne permet pas d'amticips morphologies compléetes induites
dans I'épaisseur des parois. Des analyses MEB ont @té réalisées sur les différents
échantillons bi-étirés soufflés en vue de mieuxactriser cet aspect du matériau. Les
premiers résultats obtenus semblent démontre€sepce d’'un endommagement du matériau
dans son épaisseur, variant selon la position déyEment et suivant les conditions
thermomeécaniques de mise en ceuvre. L'interprétatgsnrésultats MEB reste cependant trés
difficile. Des analyses complémentaires sont né&iess pour confirmer ces premieres
observations et en comprendre I'origine microstrcaie.

Enfin, I'étude comparative des échantillons sosffééir prototype et souffleuse industrielle

nous a permis d’évaluer l'influence du moule sus lesultats. Dans des conditions

équivalentes, le moule contraint de toute éviddesaléformations du matériau et peut donc
avoir une incidence non négligeable sur les mionotires finales bien qu'a préformes

équivalentes, prototype et soufflage industriel dtosent a des épaisseurs sensiblement
egales.
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Au cours de ces travaux nous avons tenté de coaarégvolution microstructurale du PET
au cours du soufflage bi-étirage. Pour ce faireisnavons procédé par étapes en appuyant
notre réflexion sur deux axes de recherche :

- Une étude orientée vers la compréhension des nsicaside base de I'évolution
microstructurale dans des conditions simples ;

- Une étude sur I'évolution microstructurale du maiérdans un contexte plus
industriel ou le matériau est bi-étiré soufflé.

Ces travaux se sont appuyés sur un nombre limit&aliques ou nous avons pris soin de
contrbler au mieux tous les parameétres du problpmeg obtenir des résultats les moins
ambigus possibles. Notre protocole s’est donc appsur une description et une

compréhension du procédé lui-méme pour identiéisrsbllicitations a reproduire.

VI.1. Développement microstructural du PET lors dela mise en forme

Il est clair que la cristallisation sous déformatatu PET ne conduit pas a une microstructure
cristalline parfaite si elle est ponctuée par ueenpe. En d’autres termes, la microstructure
observée en fin d’étirage est aussi marquée papkéde refroidissement.

D’un point de vue mécanigue nous avons vu que leiskement structural du PET est plutét
relié aux premiers stades de la cristallisationmugs nommerons « germination ».

Le début de la phase de germination est obsengs ajprun taux d’étirage minimum ait éte
atteint. Ce taux limite est clairement fonction dessnditions de sollicitations (vitesse,
température et mode) suggérant que plus qu’un daustéformation limite, il existe un taux
limite d’orientation et/ou d’organisation molécukai

Le durcissement mécanique serait des lors amordé farmation d’un réseau moléculaire et
ne serait pas di a un effet renforcant de parscatestallines qui restent a ce stade peu
nombreuses, petites et imparfaites.

La texturation se poursuit avec I'étirage jusquéaque les germes formés aient atteint une
taille minimale. L’étape de croissance cristallime débute que lorsque le réseau de germes
est arrivé a maturité. D’'un point de vue mécaniquete seconde étape ne commence que
pour un niveau de durcissement structural réellémsignificatif du matériau.

Ce scénario ne varie pas avec les conditions erpétales (vitesse et température) mais est
déplacé sur l'axe des déformations en fonction @lecdmpétition qui existe entre les
mécanismes d’orientation et de relaxation des esafiolymeres. Dés lors pour des vitesses
de déformation trop faibles et/ou des températirogsélevées, la microstructure du matériau
est trés peu organisée et le matériau durcit paulps niveaux de déformations accessibles a
I'expérience.

Tous ces résultats contribuent a démontrer qu’adoutdélu durcissement structural, la
cristallisation du matériau débute tout juste. |daetie des observations contradictoires de la
littérature pourraient étre expliquées par le nontle de la phase de refroidissement. Nos
essais montrent en effet que cette étape est deer@mperfectionner le cristal tout en gardant
la mémoire de I'orientation.
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Des tendances analogues ont été observées suhistidons bi-étirés soufflés. Les figures
de diffraction obtenues font apparaitre des picditfeaction de faible amplitude et de faible
résolution, laissant penser que la cristallisationrmatériau n’est pas complétement terminée a
lissue du procédé et ce, en dépit des niveauxéfiermhation élevés atteints. La présence de
ces familles de plans caractéristiques du réséainiue soulignent néanmoins, I'existence
d’un certain degré d’organisation microstructurdlematériau vraisemblablement caractérisé
par un taux de cristallinité relativement faible.

La phase amorphe est pour sa part fortement cotdérpar le soufflage. Pour preuve sa plus
grande aptitude a la cristallisation et les évohdi de sa température de transitomui
augmente fortement.

Les prémices de cette organisation microstructig@lmanifestent par I'orientation locale des
chaines polymeres le long du corps de la boutd&lamé en figure VI-1 .

== Base hémisphérique
de la bouteille

Orientation selon

l'axe de la bouteill Orientation selon

I'axe de la bouteille

Orientation selon le

diameétre de la bouteil

Orientation selon le
< diameétre de la bouteille

Orientation selon
I'axe de la bouteill

C—— GOLIO

Figure VI-1: Orientation hétérogene des chaines pgmeéres d’'une bouteille bi-étirée soufflée dans les
conditions standards de températures (i.e. 106 °C).

Les résultats obtenus démontrent qu’il existe urande disparité dans l'organisation des
chaines polymeéres en fonction des positions le Idagla bouteille ainsi qu'a travers

I'épaisseur des parois. Un point important est glas certaines conditions, I'orientation
moléculaire peut basculer de 90 ° dans |'épaisdesrparois. Les bouteilles sont donc, de
toute évidence, des corps 3D et non des membrhaasshétérogénéités longitudinales sont,
quant a elles, la trace des déformations localeterfeent hétérogenes. Une certaine
corrélation peut étre trouvée mais il reste diféiale relier complétement déformations au
cours du soufflage et microstructure.

D’un point de vue technologique, la difficulté vietu couplage extraordinaire qui existe

entre les différents parametres du soufflage (teatpée, pression), la variété de chemins de
déformation que peut adopter la matiére (bi-axéalitesse) et I'effet couplé de la vitesse et
la température sur le développement microstrucprédise ci-dessus.
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En dépit des similitudes observées entre les campents microstructuraux des échantillons
mono-étirés et bi-étirés soufflés, les analyses gifiraction des rayons X ont toutefois
démontré que les structures développées par mimagetsemblaient d’avantage organisées
gue celles développées par bi-étirage.

Une autre différence est dans la planéité des miggcAinsi les noyaux benzéniques du
motif monomeére s’organisent dans le plan de I'emppeé des bouteilles mais décrivent une
symétrie de révolution autour de I'axe d’étirags dehantillons mono-étirés.

VI.2. Cinématique de soufflage et impact du moule

Nos études vidéométriques du procédé de mise emefopnfirment que peu de parametres
sont réellement contrblés par I'opérateur. AinsRRS, la pression interne de soufflage et la
longueur réelle d’étirage sont partiellement l¢ ¢ai potentiel de déformabilité de la matiere,
inhérent aux gradients thermiques et a la rhéoldgika préforme.

Par ailleurs, les differentes géomeétries de bdasedbtenues a l'issue du bi-étirage soufflage
en surface libre démontrent que I'apparition ducthsement structural du matériau est
incontestablement le parametre déterminant dapseldsion du volume final des bouteilles.

Autrement dit, le durcissement structural du matériapparait comme le facteur clé

conditionnant la régularité des distributions digpaurs et paramétrant la maitrise des
propriétés de structure des bouteilles et de laatémh de leurs poids.

Outre le fait de présenter une double sensibilité@esmpérature et vitesse de déformation,
limpact de ce durcissement structural peut comalllément étre affecté par le rapport de
forme entre le diamétre de la préforme et celuilalebouteille finale imposé par les
dimensions d’'un moule. Limitant les déformations matériau, il se peut que pour des
dimensions données du moule, le matériau ne dergias suffisamment lors du bi-étirage
soufflage en dépit de conditions thermomécaniqagsrables de mise en ceuvre. Comme
I'ont alors démontré Deloyet al'™, le matériau subit, dans ce cas, un retour élasti les
bouteilles obtenues possedent de moins bonnesigiégpmecaniques.

Notre étude comparative des bouteilles fabriquaepretotype et souffleuse industrielle a, en

outre, démontré qu’extérieurement, les dimensiongemnes finales des bouteilles obtenues
suivant ces deux modes de fabrication étaient pocbnfirmant ainsi le fait que sur le plan

industriel, le volume de la bouteille peut se formejoritairement durant la phase de pré-
soufflage < 10 bar.

Toutefois, le diamétre moyen final des bouteillegfées sans moule est plus élevé que celui
des bouteilles moulées, du fait que le matériau cantraint ait été en mesure d’exprimer

pleinement son potentiel de déformabilité. Outre ¢hfférences de diametres observées,
I'orientation des chaines polyméres des bouteillbenues suivant ces deux modes de
fabrication est également différente. L’entrée entact du moule et de la matiere peut donc
avoir modifié de maniére sensible les cinématiagieesoufflage.

En terme de comparaison des propriétés mécaniguest clair que le moule affecte de
maniere sensible, la résistance mécanique réseltant

Outre le fait de d'autoriser cannelures et incista et de refroidir le matériau en fin de
déformation, le moule semble donc avoir une incigemon négligeable sur les cinématiques
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de soufflage, I'orientation des chaines polymetasmicrostructure du matériau et par
conséquent, sur les propriétés qui en dépendent.

Par ailleursdu fait des forts couplages observés entre legrdiits parametres du procédé,
les bouteilles apparaissent comme des corps ampgstrnon uniformes dont les propriétés
restent difficiles a prévaoir.

VI1.3. Perspectives

Au cours de ces travaux, I'accent a surtout étésmid’analyse microstructurale du matériau
en cours de sollicitations. D’aprés les résultaislitptifs obtenus, il semblerait que la
cristallisation induite par déformation comprenreeixi phases principales dont une phase de
germination lorsque débute le durcissement stractdw matériau, suivie d'une étape de
croissance cristalline fortement influencée paméaiodicité, I'orientation et la taille des
entités du réseau de germes. A terme, il serait daéressant d’étre en mesure de déterminer
les cinétiques de germination puis de croissaneecdstallites, ainsi que les cinétiques de
désorientation locale des segments de chaines podgna l'origine du perfectionnement des
cristaux lors de la phase de relaxation des conésiinduite par recuit. Dans ce cadre des
études in-situ sous faisceau synchrotron paraigseispensables.

Une réflexion devra aussi étre menée sur le dépeloent de lois de comportement plus
physiques basées sur un modele de cinétique dallsation utilisant des lois de germination
puis de croissance des cristaux. Ce type de madtiélis serait d’autant plus intéressant
gu’elle donnerait accés a l'orientation et la fordes cristaux dont dépendent les propriétés
finales du matériau.

Les essais de traction réalisés, ont été condaitsode a contréler au mieux les conditions
expérimentales de sollicitation (température, gitede déformation et taux d’étirage) afin de
faciliter la compréhension de leurs effets sur larastructure du PET en cours et en fin
d’étirage. Entre autre, nous avons cherché a efales essais dans des conditions isothermes,
a vitesses de déformatiértonstantes comprises entre 0,001e50,01 &, pour lesquelles la
dissipation visqueuse au sein de I'échantillonnégfligeable. Toutefois, il parait clair que le
réchauffement du matériau devient non négligeaételars qu’il est bi-étiré soufflé pour des
vitesses comprises entre Ibet 100 &. Autrement dit, les futures études devront prertire
compte I'élévation de température lors de la dé&tiom, qui a été négligée dans cette étude
mais qui, pour un matériau aussi sensible a la deatpre, influe forcément sur son
comportement en cours d’essai ou pendant la retexat

L’étude microstructurale plus approfondie que nawusns mené sur les échantillons bi-étirés
soufflés a notamment permis de confirmer certaolEervations paradoxales constatées par
Gorlier et al? concernant I'apparente homogénéité des microstrestde zones de la
bouteille ayant pourtant connue des chemins dermiéfiion différents. De méme, alors que
ces auteurs observaient que tres peu de différaamtes des bouteilles fabriquées dans des
conditions différentes, les techniques d’analysegmmiométrie et rayonnement synchrotron
ont permis de mettre a jour des différences mianosirales plus fines.

Bien que cette étude ait permis d’approfondir leslyses microstructurales réalisées par nos
prédécesseurs, ces résultats ne nous permetteem@ae de conclure quant a la morphologie
complete des microstructures rencontrées en pantesne et externe des bouteilles. i

convient donc de poursuivre les analyses par ndome électroniqgue que nous avons
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commenceé a entrePrendre dans ces travaux. A cerjous sommes parvenus a trouver des
articles pertinent8 traitant du marquage du PET par les vapeurs desyde Ruthénium
(i.,e. RuQ) et avons acquis le dispositif expérimental appéopour effectuer les essais
(figure VI-2). Toutefois, les premiéres tentativess marquage ont échoué et le contraste entre
les phases amorphe et cristalline d’'un PET initiedet semi-cristallin observé en MET reste
mauvais.

Tube de connexion
en verrerodé

Echantillon + porte
échantillon en gélatine

Solution de \/ J
RuQ,

Ballons en
verre rodé

Figure VI-2 : Dispositif utilisé pour marquer les échantillons par les vapeurs de Ru@

L’analyse comparative des bouteilles soufflées grototype et machine industrielle a
démontré combien les bouteilles obtenues doivemt @nsidérées dans leur individualité
puisque les cinématiques de soufflage et les cremé déformation dont dépendent les
propriétés et microstructures finales induites sohérentes a chaque condition. Ce constat
marque donc les limites du champ d’investigatiopésinental et soulignent la nécessité de
substituer a terme, les expérimentations au casgsmpar des investigations par simulations
numeriques. Ceci explique en partie le fait quesnayons des difficultés pour corréler
systématiqguement les propriétés microstructurales mopriétés mécaniques induites bien
gue ces deux propriétés soient intimement lieesr Batant les simulations devront étre 3D et
prendre en compte tous les couplages.
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ANNEXE A : Double sensibilité du PET a la vitesséida température lors des essais de tractiomxiaiix.

Nous regroupons ici, les résultats obtenus a Esde I'étude couplée entre I'évolution
microstructurale du PET et son comportement méoanify'analyse microstructurale a été
réalisée sur des échantillons trempés ayant ée&sdii différents taux d’étirage, différentes
températures (86 °C, 90 °C, 95 °C) et différenitssses de déformation constantes (091 s
0,005 &, 0,001 8). Ces essais ont été conduits suivant les praeatitirage et de trempe
décrits au Chapitre 1. Les figures A-1 a A-6 diteent la cinétique de cristallisation analysée
par WAXS-2D lors des différents essais de tractéalisés sur éprouvette du type sablier plat
en PET F80 initialement amorphe.
160c9r‘1tr‘a‘in‘te‘ a‘lx‘ia‘lt‘ R
140- 86 °C-0,005% L6 19
10
1.4
80~
60~ 1.3
40~
20 1.19
O. 9 | L Q— |
0 0,5 1 15 2
déformation axiale (-)

0=1,95 MPa 0=4,00 MPi 0=4,89 MPa

€=1,15 €=1,34 €=1,46
0=15,19 MPa 0=20,8 MPa 0=153,4 MPa
€=1,58 €=1,66 €=1,97

Figure A-1: Cinétique de cristallisation analyséegpar WAXS-2D lors d'un essai de traction uni-axiale
réalisé & 86 °C et 0,0057s Sur les plans films obtenus, la direction d’étirge DM est verticale et la
direction perpendiculaire DT, horizontale.
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ANNEXE A : Double sensibilité du PET a la vitesséida température lors des essais de tractiomxiaiix.

0 contrainte axiale (MPa)

86 °C-0,001 3 1.98
15|
10|
51
0 |
it 05 1 15 2
déformée axiale (-)
0=2,06 MPa 01’8:3|Mpa = 3I19 MPa 0=17,17MPa
£=1,26 £=1,48 erYs

Figure A-2: Cinétique de cristallisation analyséepar WAXS-2D lors d'un essai de traction uni-axiale
réalisé & 86 °C et 0,001 Sur les plans films obtenus, la direction d’'étirge DM est verticale et la
direction perpendiculaire DT, horizontale.

60 Co\nFra\In\te‘ a?(léle\ (M‘Pa\) T T T T T T T

1,9
50 90°C-0,018 %
1,7
40 — 1,6 ]
30 - N
20 - n
10 n
(0 "SI
0 0,5 1 15 2
déformation axiale (-)
0=2,22 MPa 0=21 MPa 0=23,7 MPa 0=54,7 MP;

€=1,16 €=1,66 €=1,76 €=1,95

Figure A-3: Cinétique de cristallisation analyséegpar WAXS-2D lors d'un essai de traction uni-axiale
réalisé & 90 °C et 0,01°s Sur les plans films obtenus, la direction d’étirge DM est verticale et la direction
perpendiculaire DT, horizontale.
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ANNEXE A : Double sensibilité du PET a la vitesséida température lors des essais de tractiomxiaiix.

contrainte axiale (MPa)

7 T T T T ‘ T T T T ‘ T T T T ‘ T T T T
6 90 °C-0,005* |
5 1.81
4| |
3 _
21 _
10 _
O. 1 L ‘ 1 1 ‘ 1 1

0 0,5 1 1,5 2

déformation axiale (-)
6=2.75 MPa 0=5,58 MPa 0=6,31 MPa

£€=181

€=1,66 €=1,84

Figure A-4: Cinétique de cristallisation analyséegpar WAXS-2D lors d'un essai de traction uni-axiale
réalisé & 90 °C et 0,0057s Sur les plans films obtenus, la direction d’étirge DM est verticale et la
direction perpendiculaire DT, horizontale.

1 contrainte axiale (MPa)

0.gl 90°C-0,001% i o=ogdiba
0.0 N\ 1,35
0,4 i
0,2 ]
€=1,35
O 1 1 1 1 ‘ 1 1 1 1 ‘ 1 1 1 1 ‘ L 1 L 1
0 0,5 1 1,5 2

déformation axiale

Figure A-5: Cinétique de cristallisation analyséegpar WAXS-2D lors d'un essai de traction uni-axiale
réalisé & 90 °C et 0,0017s Sur les plans films obtenus, la direction d’étirge DM est verticale et la
direction perpendiculaire DT, horizontale.
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ANNEXE A : Double sensibilité du PET a la vitesséida température lors des essais de tractiomxiaiix.

5 contrainte axiale (MPa)
T T T T ‘ T T T T ‘ T T T

A " 95 °C-0,018 . 0=1,47 MPa
30 ]
21 ]
Vo
B 1,5 7 €=15
0 e L]

0 0,5 1 1,5
déformation axiale (-)

N

Figure A-6: Cinétique de cristallisation analyséegpar WAXS-2D lors d'un essai de traction uni-axiale
réalisé & 95 °C et 0,015 Sur les plans films obtenus, la direction d’étirge DM est verticale et la direction
perpendiculaire DT, horizontale.

Ces résultats démontrent la dépendance en vitéssenpérature de la microstructure et du
comportement mécanique du PET. D’'un point de vueam@ue, lorsque la température
d’étirage est élevée ou la vitesse de déformatimm faible, I'état de contrainte induit par la
déformation est moindre, pour un taux d’étiragergorDans ces conditions de vitesses et de
températures « extrémes », le durcissement stalctlr matériau est donc retardé et ne
survient que pour des taux d’étirage plus élevésaiteints dans le cadre de certains de nos
essais (figures A-2, A-4, A-5, A-6). D’'un point gae microstructurale, pour un méme taux
d’étirage, cela se traduit par une orientation beap moins importante des chaines de
'amorphe et donc par un matériau beaucoup moktare et structuré (cf. figure I11-21).

Dans le cas ou les vitesses de déformation et textypés utilisées autorisent un durcissement
structural relativement important du matériau (feguA-1), le scénario d’évolution
microstructurale induit par déformation procédepérsieurs étapes. Comme le montrent les
clichés de diffraction de la figure A-1 mais aussiigure 11I-9, des modifications nettes de la
microstructure commencent a se faire sentir desmjtaux d’étirage minimum est atteint. Ce
taux d’étirage marque le début du durcissement di¢mau et coincide avec I'existence d’'un
réseau moléculaire suffisamment orienté conditiohdapparition des premiers germes
cristallins. La texturation se poursuit avec l'aégje jusqu’a ce que les germes formés aient
atteint une taille minimale. L'étape de croissaogstalline ne débute que lorsque le réseau de
germes est arrivé a maturité. D’'un point de vueanipie, cette seconde étape ne commence
gue pour un niveau de durcissement structuralem@elht significatif du matériau.

Ce scénario ne varie pas avec les conditions arpétales (vitesse et température) mais est
déplacé sur lI'axe des déformations en fonction alecdmpétition qui existe entre les
mécanismes d’orientation et de relaxation des esafiolyméres, gouvernée par I'écart a la
transitiona et non indépendamment par la vitesse et la teriysérde I'essai (figure 111-24 et
25). Comme nous l'avons déja évoqué au chapitrect observations indiquent que le
critere d’apparition de la microstructure ou encbNE (taux naturel d’étirage) devrait plutdt
s’exprimer en contrainte ou en énergie de défoonaju’en déformation cumulée.
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ANNEXE B : Analyse microstructurale des échantifiate films sabliers plats mono-étirés.

Cette annexe présente les résultats obtenus Idianddyse microstructurale des échantillons
de films mono-étirés. D’'une épaisseur moyenne @800mm avant étirage, les échantillons
utilisés ont la méme géométrie que les échantilleaidiers plats décrits a la figure IlI-5.
Prélevés dans la direction transverse a I'extrudemfilms, ils ont été étirés & 86 °C et 0,01 s
! en utilisant différents niveaux de déformatiom fih d’étirage, chaque échantillon a été
trempé selon le protocole expérimental décrit aapithe Il (cf. 111.1.2.2). La figure B-1
illustre la cinétigue de cristallisation analyséar pNAXS-2D lors de la sollicitation
mécanique.

120 - €=13
100 £=1,2
80 -

€=11
60 —
=1
40| e=10 .
20l £= 1,0% 1
OC/ T 1 | [
0 0,5 1 15 2
déformation axiale (-)
0=6,56 MPa 0=8,31 MPa 0=13,78MPa
€=1,01 €=1,07 €=11¢
0=31,5MPa 0=64,62MPa 0=131,7MPa
€=1,2¢ € =1.3€ £=1,54

Figure B-1: Cinétique de cristallisation analységpar WAXS-2D lors d'un essai de traction uni-axiale
réalisé sur film sablier plat en PET F80 initialema&t amorphe. Sur les plans films obtenus, la direabin
d’étirage DM est verticale et la direction perpendtulaire DT, horizontale.

Tout comme sur éprouvette massive, I'évolution alenicrostructure des films mono-étirés
est progressive. La encore, la microstructure de tgxture de fibre n’est visible que pour des
taux d’étirage caractéristiques d’un durcissemtntwiral significatif du matérialie € 1,54).
Toutefois, pour des niveaux de déformation inféseu € = 1,36), les clichés de diffraction
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ANNEXE B : Analyse microstructurale des échantifiate films sabliers plats mono-étirés.

observés sont trés diffus et de faibles intensitéanisotropie de l'intensité diffusée
(principalement selon la direction DT), est relatdé la densification des chaines polymeéres
amorphes qui s’orientent progressivement selonidectibn d’étirage. Aucune famille de

plans cristallins n’est réellement discernable pmes valeurs de déformation représentatives
du début de durcissement structural du matériau.
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ANNEXE C : Micrographies MEB d’échantillons de beilies

Cette annexe regroupe les différentes micrograpiméaires ayant permis de reconstituer les
micrographies d’ensemble (figure V-28(a) et (b)3 d&chantillons de bouteilles analysés par
MEB. Pour mémoire, ces figures sont rappeléesaspectivement sous la dénomination des
figures C-1 et C-3. L'analyse MEB a été réaliséelss différents échantillons de bouteilles
soufflés a partir des préformes en PET F9, poutdepératures de 90 °C, 108 °C et 125 °C.
Nous rappelons que l'acquisition a été réalisés saigro-atmosphere @ a 1,3 mbar afin de
limiter I'accumulation d’électrons a la surface lestde de I'échantillon. Le balayage
électronique a été réalisé avec une tension d'aat@n de 15 kV. Les échantillons ont été
analysés suivant leur épaisseur (plan DT, DN) seraurface de I'ordre de 1 Mim

micro-fissure

Figure C-1 : Micrographies MEB d’échantillons de bauteilles scannés sur toute leur longueur. Cas oude
échantillons paraissent micro-fissurés (bouteille ® °C (1), (2), (3) ; bouteille 108 °C (3), boutedl 125 °C
(2)). Sur la micrographie, DT est horizontale et DNerticale.

De maniere détaillée, la figure C-1 ou figure Vi28(eprésentative des échantillons micro-
fissurés dans I'épaisseur, a été reconstituéeta gas 6 micrographies (a), (b), (c), (d), (e) et
(f) de la figure C-2.

AccV Spot Magn Det WD F— 100 pm
15.0kv 5.0 400x BSE 8.2 1.2mBar

Figure C-2(a)

185



ANNEXE C : Micrographies MEB d’échantillons de beilies

AccV Spot Magn Det WD F— 100 pm
15.0kv 5.0 400x BSE 10.3 1.2 mBar

Figure C-2(b)

AccV Spot Magn Det WD FH— 100 pm
15.0kv 5.0 400x BSE 10.3 1.2 mBar

Figure C-2(c)
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ANNEXE C : Micrographies MEB d’échantillons de beilies

AccV Spot Magn Det WD F— 100 pm
15.0kv 5.0 400x BSE 10.3 1.2 mBar

Figure C-2(d)

AccV Spot Magn Det WD FH— 100 pm
15.0kv 5.0 400x BSE 10.3 1.2 mBar

Figure C-2(e)
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ANNEXE C : Micrographies MEB d’échantillons de beilies

e e

— "zﬁt"{_:ﬁ;:f:_&'"b'-ﬁ"',xq e

AccV Spot Magn Det WD FH— 100 pm
15.0kv 5.0 400x BSE 10.3 1.2 mBar

Figure C-2 : (a)-(f) Micrographies unitaires MEB ayant permis de reconstituer la micrographie
représentative des échantillons de bouteilles micifissurés dans I'épaisseur.

La figure C-3 ou figure V-28(a) représentative @ebantillons exempts de défaut ou peu
micro-fissurés dans I'épaisseur, a été reconstiugartir des 5 micrographies (a), (b), (c), (d)
et (e) de la figure C-4.

matériau peu fissuré

W litm

i iy & i i o
Figure C-3 : Micrographies MEB d’échantillons de bauteilles scannés sur toute leur longueur. Cas oude
échantillons sont exempts de défauts (bouteille 188 (1), (2); bouteille 125 °C (1), (3)). Sur la
micrographie, DT est horizontale et DN verticale.
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ANNEXE C : Micrographies MEB d’échantillons de beilies

AccV Spot Magn Det WD 1 100 m
15.0 k¥ 5.0 400x BSE 12.1 AUX 1.2 mBar

Figure C-4(a)

AccV Spot Magn Det WD F———— 100 um
15.0 kv 5.0  400x BSE 12.1 AUX 1.2 mBar

Figure C-4(b)
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ANNEXE C : Micrographies MEB d’échantillons de beilies

AccV Spot Magn Det WD 1 100 m
15.0 kv 5.0 400x BSE 12.1 AUX 1.2 mBar

Figure C-4(c)

lAccV  Spot Magn Det WD 1 100 pum
156.0kV 5.0 400x  BSE 121 AUX 1.0 mBar

Figure C-4(d)
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ANNEXE C : Micrographies MEB d’échantillons de beilies

AccV Spot Magn Det WD F———— 100 um
15.0 kv 5.0  400x BSE 12.1 AUX 0.8 mBar

Figure C-4: (a-(e)M ographies unitaires MEB ayat permis de reconstituer la micrographie
représentative des échantillons de bouteilles exeitngie défauts dans I'épaisseur.
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ANNEXE D : Comparaison des propriétés mécaniqussdeteilles industrielles et soufflées en surfdwe.

Cet annexe présente les valeurs des modules élestag seuils de plasticité, évaluées sur des
éprouvettes de type sablier plat (figure V-35 et @@levées localement dans les différentes
zones (1), (2), (3) des bouteilles de la figureO/43es prélevements ont été effectués dans les
directions orthoradiale et longitudinale, a I'aidlen emporte piéce. Apres avoir marqué les
eprouvettes (figure V-35), les essais de tractioné&é réalisés a température ambiante, en
maintenant la vitesse de déformatiérconstante & 0,0I'spar pilotage vidéotraction®©. Les
valeurs mécaniques obtenues respectivement, psubdateilles de 18,5 g soufflées sur
prototype et les bouteilles industrielles de 18dt §9 g, sont données dans les tableaux D-1,
D-2 et D-3.

Désignation Module Elastique Seuil de plasticité Module Elastique Seuil de plasticité
(GPa) (MPa) (GPa) (MPa)
Position (1) 2,5 120 1,9 105
Position (2) 2,5 120 3,3 250
Position (3) 2,5 100 1,9 105

Tableau D-1: Mesures des modules élastiques et dssuils de plasticité pour différentes positions de
prélevements sur bouteilles de 18,5 g soufflée sprototype (bouteille A du chapitre V.3.2.). La parie
grisée du tableau correspond aux mesures effectuédans la direction orthoradiale DT. La partie non-
grisée correspond aux mesures effectuées dans leedtion axiale DM.

Sur prototype, les valeurs des modules élastiquesewdls de plasticité, obtenues dans la
direction longitudinale, sont du méme ordre de deam le long de la bouteille. Dans la
direction orthoradiale, le module et le seuil dasgtité de I'échantillon prélevé au centre du
corps cylindrique de la bouteille (position 2), splus élevés que dans la direction axiale. Ces
résultats démontrent I'aisance du matériau a $errdér orthoradialement sous I'effet du
soufflage, dans ces zones.

Désignation Module Elastique Seuil de plasticité Module Elastique Seuil de plasticité
(GPa) (MPa) (GPa) (MPa)
Position (1) 3,5 90 4,7 125
Position (2) 54 100 4,7 125
Position (3) 54 100 4,2 110

Tableau D-2 : Mesures des modules élastiques et dssuils de plasticité pour différentes positions de
prélevements sur bouteilles 18,5 g industrielle (uteille B du chapitre V.3.2.). La partie grisée duableau
correspond aux mesures effectuées dans la directiamthoradiale DT. La partie non-grisée correspond
aux mesures effectuées dans la direction axiale DM.

En industrie, la préforme de 18,5 g semble beaucoams étirée axialement sous goulot
(position 1) qu’au centre (position 2) ou a proxémilu fond de la bouteille (position 3). Le
module élastique axial sous goulot, est effectivenmeoins élevé que celui mesuré ailleurs.
Dans la direction orthoradiale, les propriétés mipses mesurées semblent plus homogénes
le long de la bouteille, excepté lorsqu’on s’appedu fond (position 3), ou les déformations
sont d'avantage limitées par la géométrie du moule.

Désignation Module Elastique Seuil de plasticité Module Elastique Seuil de plasticité
(GPa) (MPa) (GPa) (MPa)
Position (1) 4,5 117 2,7 85
Position (2) 4,5 117 4,0 110
Position (3) 2,9 80 2,7 105

Tableau D-3: Mesures des modules élastiques et desuils de plasticité pour différentes positions de
préléevements sur bouteilles 39 g industrielle (bdeaille C du chapitre V.3.2.). La partie grisée dudbleau
correspond aux mesures effectuées dans la directimmthoradiale DT. La partie non-grisée correspond
aux mesures effectuées dans la direction axiale DM.
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ANNEXE D : Comparaison des propriétés mécaniqussdeteilles industrielles et soufflées en surfdwe.

Les valeurs de modules relevées sur les boutalbe89 g industrielles, sont globalement
moins élevées que les valeurs de modules mesuwreéssshouteilles industrielles de 18,5 g.
Cela s’explique notamment par le fait que les praées de 18,5 et 39 g sont soufflées dans
un moule identique, alors qu’elle présente des dgioms et des épaisseurs différentes. D’'une
épaisseur de 4 mm, les préformes de 39 g sont nuBfmmeées par les sollicitations
multiaxiales induites par le procédé que les préés de 18,5 g, dont I'épaisseur est de 2,75
mm.

Par ailleurs, les valeurs de modules mesuréesosiieibies industrielles sont plus élevées que
sur prototype, probablement parce que le matérguégalement soumis a la phase de
soufflage a 40 bar (4 MPa) sur machine industrielle
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Evolution de la microstructure d'un PET lors du bi-étirage soufflage ; Corrélation au
durcissement structural.

L’évolution de la microstructure du poly(éthylereephthalate) (polymére thermoplastique amorphe
et cristallisable) a été étudiée lors de diversdiicgations mécaniques (mono-étirage, bi-étirage
soufflage en surface libre). Le matériau a étécidlentre les températures de transition vitreisie
cristallisation froide (i.e. 90 °C et 115 °C). [Eifents traitements thermiques (recuit ou trempegtn
appliqués aprés déformation. L’évolution de lauextet de la morphologie cristalline a été étugie
différentes techniques de diffraction des rayongWAXS et SAXS). L'évolution de la phase
amorphe a, quant a elle, été étudiée par analysamugtie dynamique et thermique (DMTA). Quelque
soit la nature des échantillons (films, éprouvetipaisses ou préformes), des sollicitations et des
conditions expérimentales (vitesses et tempérgtuiesppairait clair que la cristallisation sous
déformation du PET ne conduit pas a une microstraatristalline parfaite si elle est ponctuée pa u
trempe, excepté pour des taux d’'étirage élevésniceostructure observée en fin d'étirage est donc
aussi marquée par I'étape de refroidissement. keishement structural est lié aux étapes initidkes

la cristallisation. La phase amorphe est pour s& fpaement contrainte par la sollicitation. Pour
preuve, sa plus grande aptitude a la cristallinatibles évolutions de sa température de transition
gui augmente. Les essais de soufflage libre oramatent démontré combien les bouteilles sont
hétérogénes tant en terme de morphologie micrdatale qu’'en terme d’orientation locale des
chaines polyméres. Cette hétérogénéité se manéfasst bien le long des bouteilles gu’au sein de le
épaisseur, rendant difficile la corrélation entm@gpiétés microstructurale et mécanique induites.
L’étude comparative des corps creux soufflés swtgtype et souffleuse industrielle a permis
d’évaluer l'influence du moule. Dans des conditiégsiivalentes, le moule contraint de toute évidence
les déformations du matériau et peut donc avoiringidence non négligeable sur les microstructures
et propriétés induites finales.

Mots clés : Cristallisation sous charge, poly(éhg terephthalate), mono-étirage, bi-étirage syl
en surface libre, recuit, trempe, diffraction dagons X, analyse mécanique dynamique et thermique.

Strain induced crystallisation during stretch blow moulding of PET ; Correlation with strain
hardening.

The evolution of the poly(ethylene terephthalatelcrostructure was studied during uni-axial
stretching as well as during stretch-blow mouldiBgawing was made between glass transition and
cold crystallisation temperatures (i.e. betweerf®@Gnd 115 °C). PET was quenched or annealed at
the end of drawing. The evolution of the straintioed microstructure and its texture was investidjate
by X-Ray diffraction (WAXS and SAXS). The straindinced amorphous phase was also studied by
dynamic mechanical and thermal analysis (DMTA). Yekar the kind of samples (thin or thick
samples as well as preforms), the kind of drawimgtiee experimental conditions used (i.e.
temperatures and strain-rates) are, strain-indwcgsitallisation do not lead to perfect crystalline
microstructure in case of applying rapid quenchaigthe end of stretching. This means that the
microstructure observed at the end of drawing ghllyi influenced by the post-cooling stage. Strain
hardening is related to nucleation step ratherystallisation of perfect crystal. The amorphousag#

is, for its part, very constrained during drawisgpwing an increasing transition and better ability

to crystallize during DMTA measurements. Free shrdilow moulding tests have shown how the
blown hollow parts are heterogeneous in term ofrositucture, morphology and polymer chain
orientation along a bottle and within the panetkhiess. This observation partly explains why it is
difficult to relate the end-used mechanical prdpsrtto the strain-induced microstructure.
Comparative studies of free and industrial strétictv moulding demonstrate that the mould could
impact the kinematics of blowing. As a consequertbe, mould could severely impact the final
induced microstructures and properties.

Keywords: Strain induced crystallisation, poly(ddme terephthalate), uni-axial stretching, stretch-
blow moulding, annealing, quenching, X-Ray diffiant dynamic mechanical and thermal analysis.
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