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Introduction

La cristallisation induite par la déformation des polymères ou SIC (pour strain-induced-
crystallization en anglais) est le fait qu’une sollicitation mécanique peut accélérer la cris-
tallisation d’un polymère amorphe. La formation de la phase cristalline résulte de la
coopérativité des liaisons entre les chaînes rendue possible par la déformation qui permet
de stabiliser les conformations propres à la phase cristalline sur une grande distance au
détriment de l’amorphe. Après la déformation, la phase cristalline peut, selon le polymère,
disparaître progressivement lorsque le matériau est ramené à déformation nulle ou être
irréversible, ce qui peut s’expliquer par des différences d’énergies de liaisons inter-chaînes.
Ainsi le caoutchouc est le siège d’une cristallisation réversible lors de la décharge tandis
que le PET conserve une microstructure organisée à l’issue d’un cycle charge-décharge.
Dans tous les cas, le phénomène est bénéfique. On sait que la SIC apporte au caoutchouc
une excellente durée de vie sous sollicitation cyclique et c’est une des raisons pour laquelle
on l’utilise pour la fabrication de pneumatiques. La phase cristalline qui se forme renforce
le matériau notamment en entravant la propagation des fissures. Quant au PET, la SIC
est le seul moyen de générer la microstructure optimale pour fabriquer des parois minces
résistantes et optimiser la perméabilité aux gaz. C’est ce qui fait du PET un excellent
matériau dans les domaines des fibres textiles, des emballages et des films techniques.

Quel que soit le polymère, la déformation doit amener un nombre suffisant de segments
adjacents dans une conformation propice au développement d’un cristal. C’est à dire que
localement, il faut donner la possibilité aux segments de chaînes de s’arranger de manière
coopérative afin de former une structure cristalline. Un niveau de déformation minimal
pour qu’une phase cristalline se développe est donc généralement observé. Il faut aussi que
l’énergie mécanique soit utilisée à déformer les chaînes et non à provoquer un écoulement
visqueux sous lequel les chaînes polymères n’interagissent que très faiblement. C’est à dire
que la SIC est maximale lorsque le matériau présente un comportement caoutchoutique de
type hyperélastique. La littérature est riche de données sur les caractéristiques de la SIC
pour les deux matériaux. Les effets des conditions de déformation ont été analysés, pas
toujours dans des conditions très bien contrôlées du point de vue du mécanicien. Toutefois
l’influence de la densité de réticulation ou de l’ajout de charges sur le développement de
la phase cristalline semble aussi assez bien documentée en ce qui concerne le caoutchouc
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naturel. L’effet de l’architecture de chaînes des PET reste moins clair [1].

Pour ces deux matériaux, les auteurs s’accordent à dire que la cristallisation s’accom-
pagne d’un durcissement mécanique. Certains auteurs ont tenté de relier les performances
mécaniques à un taux de cristallinité, souvent mesuré post mortem après décharge avec un
succès mitigé. De fait, le lien direct entre le comportement mécanique et la cristallisation
reste à définir si on veut reproduire un modèle de comportement physique admissible.
Ainsi, la nature réversible de la SIC pour le caoutchouc a incité les auteurs dans ce do-
maine à développer des observations in situ en faisant appel à la technologie synchrotron.
Les études ont été, de manière quasi exclusive, réalisées sur des éprouvettes déformées en
traction uniaxiale. Dans le cas du caoutchouc naturel réticulé, matériau qui permet d’obte-
nir un état plus cristallin que les caoutchoucs synthétiques, sollicité en traction uniaxiale,
à température ambiante et à des vitesses de déformation pas trop élevées (inférieures à 1
s−1), on retient deux valeurs importantes du taux d’étirage :

– à partir d’un taux d’étirage de 4, la phase cristalline apparaît. Si on continue de
déformer au-delà de cette valeur, la phase cristalline se développe en occupant un
volume de plus en plus grand.

– en dessous d’un taux d’étirage de 3, en décharge, la phase cristalline formée au cours
de la charge a complètement fondu

Ces deux valeurs critiques d’étirage (4 pour le début de la cristallisation et 3 pour la fusion
complète) sont celles observées en traction uniaxiale pour les conditions de déformation
évoquées. Pour autant, dans ces mêmes conditions, un consensus ne se dégage pas clai-
rement quant à l’évolution des tailles de cristallites. La SIC pour d’autres sollicitations
telles que la traction biaxiale ou le cisaillement n’a pas fait l’objet d’études approfondies
et on ne sait pas si ces valeurs critiques restent valables dans ces cas. En parallèle, le
durcissement structural ne semble pas tout entier dû à un effet de mélange d’une phase
rigide (le cristal) et d’une phase plus molle (l’amorphe). En effet, des effets entropiques,
i.e l’élongation des chaînes du réseau, semblent impliqués dans le durcissement.
En ce que qui concerne le PET, les déformations sont imposées au-dessus de l’ambiante
(typiquement de 80 à 100 °C) dès lors les analyses post-étirage sont souvent précédées
d’un refroidissement et d’une décharge. Les études réalisées au synchrotron restent rares.
En conséquence la nature exacte de la phase qui se développe au cours de la déforma-
tion, et donc responsable du durcissement, ne fait pas l’objet d’un consensus. Certains
auteurs définissent une mésophase intermédiaire et d’autres constatent que la nature de
cette phase dépend des conditions de refroidissement post-étirage. Il est ainsi observé que
la phase cristalline ne se développerait pas complètement au cours de la déformation et
qu’une étape de relaxation des contraintes serait nécessaire pour atteindre la formation
d’un cristal complet. Ainsi à une déformation donnée pourrait correspondre une micro-
structure amorphe ou une microstructure proche d’une semi-cristalline si on laisse aux
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chaînes étirées la possibilité de relaxer après déformation. En conséquence, calculer un
taux de cristallinité (par calorimétrie ou densimétrie) pour une déformation donnée n’au-
rait de sens que si on connaît précisément l’histoire mécanique et thermique du matériau
étiré.
Les deux matériaux ont donc la capacité de faire évoluer leur microstructure sous défor-
mation. Afin de parvenir au développement d’une phase cristalline, localement les chaînes
doivent être étendues et orientées. Pour le PET, ces processus peuvent être progressifs et
suffisamment lents pour être observables après trempe. A l’inverse, ce processus est très
rapide pour le caoutchouc naturel réticulé (de l’ordre de 100 ms) et n’est pas observable
avec les moyens actuels. En cela et bien que les deux matériaux soient différents, ils doivent
nous informer à divers niveaux sur le même processus de réarrangement moléculaire pour
parvenir à stabiliser les interactions entre les chaînes et ainsi former une phase cristalline.
Étudier le processus pour le PET est un moyen de comprendre ce qui se passe au cours
de l’instant précédant l’apparition de la phase cristalline. Le caoutchouc nous permettra
de visualiser comment le cristal déjà formé accommode une sollicitation.
Nos travaux visent à apporter des réponses à ces différentes problématiques et à proposer
un modèle de comportement. La littérature à ce sujet propose des modèles capables de
reproduire les comportements mécaniques observés mais très souvent la reproduction des
décharges est absente. Enfin certains modèles décomposent le comportement du matériau
en deux contributions, l’une amorphe et l’autre cristalline. Pour cette dernière, un para-
métrage avec un taux de cristallinité est souvent employé. Cette approche n’est pas celle
qui nous semble la plus appropriée dans le cas du PET notamment puisque cela semble
contraire aux observations expérimentales.

Objectifs

Les travaux de thèse s’inscrivent dans la volonté d’apporter notre contribution et
notre vision du phénomène de cristallisation induite par la déformation. En parallèle,
nous avons aussi la volonté de développer notre modèle mécanique en prenant en compte
la cristallisation induite par la déformation avec notre approche. Nous définissons dès lors
les objectifs de la thèse qui sont :

– étudier la cristallisation induite par la déformation d’un caoutchouc naturel réticulé
déformé en traction uniaxiale seule et en cisaillement précédé d’un pré-étirage uni-
axial. Cette étude devra permettre de caractériser la cristallisation induite par la
combinaison de différentes déformations et d’évaluer, si elles existent, les similitudes
et les différences concernant l’évolution de la phase cristalline sous ces différents
chargements.

– caractériser la nature de la phase qui se développe lorsqu’on déforme le PET et
évaluer les apports d’une étape post-étirage de relaxation des contraintes. Les ré-
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sultats obtenus devront permettre de dire si la simple déformation du PET, dans
les conditions favorables, suffit ou non à former un cristal PET complet, c’est à dire
avec l’ensemble des périodicités propres au cristal PET.

– alimenter un modèle de comportement en y insérant la cristallisation induite par
la déformation avec une approche qui sera justifiée par les résultats expérimentaux.
Le modèle devra être capable de reproduire le comportement mécanique des deux
matériaux en charge et en décharge pour différentes conditions de déformation.

Démarche

La démarche qui est suivie consiste dans un premier temps à étudier la phase cristal-
line qui se développe lorsqu’on déforme les deux matériaux dans les conditions favorables.
La seconde partie du travail consiste à modéliser le comportement mécanique des deux
matériaux.

Le chapitre 1 a pour premier objectif de présenter les caractéristiques des deux maté-
riaux étudiés et ce qu’apporte la cristallisation induite à leur comportement mécanique.
Les éléments influençant le phénomène pour les deux matériaux sont détaillés. En paral-
lèle, les caractéristiques de la cristallisation statique sont présentées. Partant de ce qui est
connu dans la littérature, les attentes des études expérimentales sont présentées.

Le chapitre 2 est consacré aux caractérisations mécanique et microstructurale des deux
matériaux utilisés. Ces études sont menées afin de définir les conditions de déformation
qui permettent d’observer la cristallisation induite par la déformation. Une seconde partie
détaille plus spécifiquement les méthodes d’analyse des données obtenues par diffraction
des rayons X. Une discussion sur les méthodes de désommation utilisées est proposée.

Le chapitre 3 traite des caractéristiques du phénomène pour des échantillons de ca-
outchouc naturel réticulé qui sont sollicités en traction et en cisaillement. Ces essais sont
réalisés in situ avec un montage expérimental spécifique. La combinaison d’un étirage uni-
axial et d’un cisaillement induit le développement d’une phase cristalline qui tourne au
cours de ce second mode de déformation. Cette rotation est comparée à l’orientation des
directions des déformations principales. Enfin, à travers le calcul des tailles de cristallite et
d’un indice de cristallinité, le déroulement de la cristallisation induite par la déformation
est comparé pour ces différentes sollicitations.

Le chapitre 4 traite des caractéristiques de la cristallisation induite pour le PET. Pour
ce dernier, des essais de traction uni- et biaxiale sont mis en place et utilisés pour ca-
ractériser la nature de la phase qui se développe au cours de la déformation. Un point
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notamment développé dans ce chapitre concerne l’importance d’une étape de relaxation
post-étirage dans le perfectionnement de la phase cristalline. En complément, des essais
in situ sont réalisés afin de mieux évaluer ce qui peut se passer au cours de cette étape
post-étirage.

Les chapitres 3 et 4 amènent à différentes observations et justifient notamment que la
phase cristalline ne peut se décrire à partir d’un unique descripteur physique. Ce constat
est repris dans le chapitre 5 qui traite de la modélisation du comportement mécanique
des deux matériaux. Un modèle de comportement mécanique existant est repris et la
cristallisation induite par la déformation y est intégrée. Notre approche est validée pour
les deux matériaux et pour différentes conditions de déformation.
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Chapitre 1

Étude bibliographique

Ce chapitre propose d’abord les principales caractéristiques des deux matériaux. En-
suite, un rappel des mécanismes mis en jeu dans la formation d’un cristal de polymère
est donné. Enfin et pour les deux matériaux les mécanismes induisant la formation de
la phase cristalline sont présentés ainsi que les caractéristiques de cette phase. L’objectif
étant d’introduire les enjeux de la thèse.
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1.1 Les matériaux : le caoutchouc naturel et le PET

L’étude proposée se fait sur deux matériaux : le caoutchouc naturel et le PET. Ces
deux matériaux très différents dans leur formulation chimique et dans leur application
présentent néanmoins la capacité de cristalliser sous déformation. Dans notre développe-
ment, nous introduirons brièvement le déroulement de la cristallisation statique de chacun
afin de définir les différences avec la cristallisation induite qui est celle qui nous intéressera.

1.1.1 Le caoutchouc naturel

Le caoutchouc naturel provient du latex qui est récolté sur des arbres comme l’hévéa.
La première étude sur le matériau a été réalisée au XV IIIème siècle en Équateur et en
Guyane. Le terme caoutchouc provient de l’expression indienne : bois ("cao") qui pleure
("tchu"). La vulcanisation du caoutchouc a été inventée par Charles Goodyear en 1839.
Celle-ci consiste à créer des ponts atomiques entre les chaînes macromoléculaires. Ces
ponts sont constitués d’atomes de soufre ou de carbone. Les ponts de soufre ne contiennent
pas tous le même nombre d’atomes, on parle de ponts polysulfure. Les nœuds ainsi obtenus
sont appelés nœuds de réticulation. Le premier caoutchouc synthétique a été produit
par Fritz Hoffman en 1909. Aujourd’hui le caoutchouc est utilisé dans la fabrication de
nombreux produits et principalement dans celle des pneumatiques. Le caoutchouc naturel
est principalement constitué de chaînes de polyisoprène cis 1,4 (94 % en masse, figure 1.1
(a)) et le reste est un ensemble de composants (6 % en masse). Ces derniers comprennent
des agrégats de protéines (avec des tailles atteignant jusqu’à 50 µm), des cristaux de
quebrachitol (hydrates de carbone dont la taille peut atteindre 20 µm) et un ensemble
d’acides gras et de phospholipides sous la forme de micelles (d’une dizaine de micromètres).
Le caoutchouc synthétique est, quant à lui, constitué de chaînes de polyisoprène cis 1,4 et
trans 1,4 mais ne contient pas de résidus végétaux. Les deux matériaux sont susceptibles
de cristalliser sous déformation mais dans des proportions différentes (le polyisoprène
synthétique cristallise moins que le naturel). Cette différence de comportement est en
partie due à la différence de proportion d’isomères cis 1,4 qui constituent la totalité des
chaînes polymères naturelles mais seullement 98,5 % des chaînes synthétiques, les chaînes
restantes étant constituées d’isomères trans 1,4 (figure 1.1 (b)).
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Figure 1.1 – Unité d’isoprène (a). Illustration des isomères cis et trans (b).

1.1.2 Le PET

Le polyéthylène-téréphtalate ou PET (figure 1.2) est un thermoplastique semi-cristallin
appartenant à la famille des polyesters. Il est généralement obtenu par estérification directe
et est issu de la réaction de l’acide téréphtalique et de l’éthylène glycol avec l’élimination
d’eau (figure 1.3) jusqu’à obtention d’un degré de polymérisation moyen ¯DPn compris
entre 5 et 10 monomères par branche. Cette réaction d’estérification se déroule dans une
enceinte pressurisée (de 2 à 6 bars) et chauffée (entre 260 et 280 °C). La polycondensa-
tion se poursuit ensuite sous vide avec l’utilisation d’un catalyseur comme l’antimoine.
La longueur moyenne des chaînes atteinte à l’issue de cette étape est d’environ 100 mo-
nomères. Afin d’atteindre des degrés de polymérisation compris entre 240 et 300, une
étape de polycondensation en phase solide est mise en œuvre à l’issue de la polyconden-
sation. Suite à cette dernière étape, des granulés de PET sont récupérés en sortie du
réacteur. L’augmentation du degré de polymérisation se fait progressivement par paliers
de température.

Figure 1.2 – Motif de répétition de PET.
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Figure 1.3 – Réaction d’estérification de l’acide téréphtalique et de l’éthylène-glycol.

Le matériau est notamment utilisé pour la mise en forme de bouteilles. Cette applica-
tion industrielle nécessite la production de préformes injectées pour lesquelles l’on évite la
cristallisation au cours de leur mise en forme. Pour cela, le PET utilisé est en fait un co-
polyester statistique obtenu en présence d’acide isophatique (AIP) et de diéthylène-glycol
(DEG). Ces éléments rompent la régularité des chaînes et cela entraîne un ralentissement
des cinétiques de cristallisation.

1.2 De la déformation à la formation d’une phase
cristalline

Imposer une grande déformation à un polymère nécessite que celui-ci fasse évoluer
l’organisation du réseau de chaînes enchevêtrées ainsi que la conformation globale des
chaînes polymères. Ce changement global se fera par l’accumulation de changements lo-
caux des conformations le long du squelette. Ainsi, si nous considérons une chaîne de
PET de manière simplifiée comme une succession de conformations trans et gauche au-
tour du groupement ester, la déformation s’accompagne d’une augmentation du nombre
de conformations trans (figure 1.4). Cette dernière permet d’aboutir à la conformation
globale la plus étendue.
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Figure 1.4 – Illustration de l’évolution progressive des conformations gauche en trans
au cours de la déformation. Illustration avec une chaîne de PET composée de plusieurs
unités de répétitions.

Deux chaînes étendues et parallèles vont développer des interactions coopératives.
Les portions de chaînes s’organisent entre elles périodiquement dans les trois directions
de l’espace en stabilisant les conformations par les interactions intermoléculaires. Elles
forment des ensembles cristallins dont on définira le système de manière classique par
la symétrie des empilements. Ainsi le PET construira un système triclinique alors que
le caoutchouc construira un système proche de l’orthorhombique. La littérature propose
ainsi des mailles cristallines qui mettent en évidence les symétries du système. Pour les
deux matériaux de l’étude, la littérature s’accorde sur la figure 1.5.

L’une des différences entre ces deux matériaux est que les interactions intermoléculaires
qui sont nécessaires à la cohésion du cristal ont des niveaux d’énergie très différents.
Pour le PET, les interactions les plus fortes sont celles entre les noyaux benzéniques qui
sont des liaisons π dont le niveau d’énergie moyen est de 250 kJ.mol−1. Dans les cas du
caoutchouc naturel, seules des interactions de type Van der Waals interviennent dont le
niveau d’énergie maximal est de 30 kJ.mol−1. On voit donc que les liaisons à créer pour
obtenir une phase cristalline dans un caoutchouc naturel demandent moins d’énergie mais
qu’elles sont par conséquent moins coûteuses en énergie être rompues.
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Figure 1.5 – (a) Configuration de la molécule de PET (à gauche) et vue en perspective
de la maille élémentaire du PET (à droite) [2]. (b) Vue selon l’axe c (à gauche) et selon
l’axe b de la maille du caoutchouc naturel [3].

La suite détaille ce qu’on sait de chacun des ces polymères.

1.3 Cristallisation induite par la déformation des ca-
outchoucs naturels réticulés

1.3.1 Maille cristalline

Le système cristallin du caoutchouc naturel a fait l’objet de nombreuses études. Des
équipes ont notamment proposé soit un système monoclinique [3–5] soit un système or-
thorhombique [6–8] . La différence entre ces systèmes se fait notamment à partir du choix
du groupe d’espace et de l’interprétation des réflexions de basse intensité. D’un point de
vue géométrique la différence entre les deux mailles associées est faible et consiste en une
différence de valeur de l’angle β (92° pour Bunn [3] et 90° pour le système orthorhom-
bique). Pour le système orthorhombique les paramètres de maille sont présentés sur le
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tableau 1.1 ;

a b c α β γ

12,58 Å 8,98 Å 8,20 Å 90° 90° 90°

Tableau 1.1 – Paramètres de maille du caoutchouc naturel [8].

Quels que soient les systèmes cristallins adoptés, le motif est constitué de quatre
segments de chaînes, chacune étant composée de deux unités d’isoprène. Parmi ces quatre
segments, deux ont leur groupement méthyle (−CH3) dirigés vers le bas et les deux autres
sont dirigés vers le haut (figure 1.6).

Figure 1.6 – Chaîne selon l’axe c (à gauche) (les liaisons simples sont en noir, les liai-
sons double en blanc et le groupement méthyle en gris . Vue en perspective de la maille
cristalline (au milieu). Vue de la maille cristalline selon l’axe c (à droite) [9].

1.3.2 Cristallisation thermique du caoutchouc naturel

En parallèle de la cristallisation induite par la déformation, il est important de connaître
la cristallisation thermique du caoutchouc naturel qui existe. En effet, on doit se placer
dans des conditions expérimentales de sorte que ce phénomène n’intervienne pas au cours
de la déformation afin d’éviter la compétition entre les deux types de cristallisation.
La cristallisation thermique nécessite que le matériau soit à une température supérieure
à celle de transition vitreuse afin que les chaînes aient suffisamment de mobilité pour
s’organiser partiellement en une phase cristalline et à une température inférieure à celle
de fusion au-delà de laquelle le matériau reste amorphe. Pour un caoutchouc non réticulé,
le pic de cristallisation se situe à -25 °C [10]. Pour ce type de caoutchouc, la cristalli-
sation thermique ne se déroule plus au-delà de quelques degrés Celsius. Cela reste vrai
pour les systèmes réticulés et non chargés [11]. Pour ces caoutchoucs, la phase cristalline
a complètement fondu au-delà de 5 °C (figure 1.7).
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Figure 1.7 – Thermogrammes obtenus par DSC sur un caoutchouc naturel réticulé main-
tenu à différents températures pendant 16 h [11].

Lorsque le matériau cristallise statiquement, les cristaux de caoutchouc s’organisent
dans des sphérolites imparfaits [12–14]. Deux phases coexistent et donnent lieu à deux
types de sphérolites discernables par microscopie électronique en transmission. La présence
de ces deux phases α et β est confirmée par la présence de deux pics endothermiques sur
les thermogrammes (figure 1.8). Les lamelles de la phase β croissent plus lentement que
celles de la phase alpha. La phase α est celle qui fond en premier au cours d’une montée
en température.
Le caoutchouc naturel est aussi sensible aux phénomènes de cristallisation sous écoule-
ment. Cela a été mis en évidence par des essais de pré-étirage (aux alentours de 25 °C)
suivie d’une cristallisation thermique. La cristallisation est alors accélérée [15–17]. La
morphologie obtenue est de type shish-kebab qui est celle observée pour des polyéthylènes
cristallisant sous écoulement (figures 1.8 et 1.9) [18, 19]. La partie shish correspondant
aux cristaux qui se développent le long de l’axe d’étirage, cette morphologie s’apparente
à des fibrilles mais n’a jamais été observée concrètement. La partie kebab correspond à
des ensemble de cristallites qui croissent par épitaxie selon les directions perpendiculaires
à celle de traction. Pour cette morphologie, on retrouve la présence des deux phases α et
β [14, 20].
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Figure 1.8 – Sphérolites des phases β et γ d’un échantillon cristallisé 17 h à −26 °C (a).
Image d’une structure dite shish-kebab d’un échantillon pré-étiré à 100% et cristallisé 2
h à −26 °C [14].

Figure 1.9 – Illustration de la structure dite shish-kebab.

1.3.3 Orientation des molécules au cours de la déformation

La cristallisation induite par la déformation se manifeste lorsque la déformation macro-
scopique atteint une valeur limite et dans des conditions thermiques telles que la cristallisa-
tion statique ne prenne pas place. On pourrait supposer que les chaînes sont suffisamment
orientées par l’étirage. Pour autant les chaînes ne restent pas également orientées dans les
phases amorphe et cristalline. Ainsi, l’orientation des chaînes a été étudiée par Mitchell à
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différentes températures [21]. Il a notamment observé que la fonction d’orientation (déter-
minée à partir des données de diffraction aux grands angles ex-situ) de la partie amorphe
restait faible au cours de tout l’étirage et bien que la cristallisation se produisait à partir
d’un seuil de déformation (figure 1.10).

Figure 1.10 – Évolution de la fonction d’orientation de la phase non cristalline en fonction
du taux d’étirage à 21 °C au cours d’une charge-décharge en traction. Les données pour
la charge sont tracées en trait plein et celles pour la décharge en traits pointillés (a).
Évolution du taux de cristallinité en fonction du taux d’étirage (b) [21].

L’étude de l’orientation des chaînes a aussi été réalisée par dichroïsme infrarouge [22].
La fonction d’orientation de la phase cristalline, initialement nulle, augmente très rapide-
ment à partir d’un taux d’étirage de 4 (taux critique relevé ci-dessus). La phase amorphe,
quant à elle, reste peu orientée au cours de la déformation. Cette observation a été confir-
mée par diffraction des rayons X au cours d’essais in situ (figure 1.11) [23–26]. Ce qui
signifie que la majorité des segments de chaînes qui ne sont pas impliqués dans une cris-
tallite reste peu orientée par rapport à la direction de sollicitation. A ce propos, Tosaka
et al. font l’hypothèse que le réseau de chaînes présente des hétérogénéités de nombre de
motifs de répétition entre nœuds de réticulation. Par conséquent, ce sont les segments
de chaînes les plus courts qui sont susceptibles d’être impliqués dans la germination ou
la croissance d’une cristallite tandis que les plus longs n’ont pas atteint leur élongation
critique [27].
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Figure 1.11 – Évolution de la fraction isotrope (amorphe) en fonction de la déformation
(a) et évolution de la fraction anisotrope (phase cristalline et phase amorphe orientée) en
fonction de la déformation (b) pour un caoutchouc naturel réticulé au soufre étiré à 25
°C [26].

1.3.4 Cristallisation induite par la déformation

La cristallisation induite par la déformation a été observée pour la première fois par
Katz en 1925 par diffraction des rayons X sur un échantillon étiré en traction uniaxiale
[28]. De nombreux paramètres influencent la formation d’une phase cristalline au cours
de la déformation tels la densité de réticulation, la vitesse de déformation.... Tous les
paramètres ne sont pas détaillés dans cette partie mais à ce sujet, le lecteur est invité à
se référer à différentes études [29], [30].

1.3.4.1 Effet de la densité de réticulation

Les nœuds de réticulation sont des lieux où la formation de cristallites semble impos-
sible. En conséquence, on peut supposer que ceux-ci ne sont pas directement favorables à
la cristallisation. Toutefois ce sont bien les nœuds de réticulation qui autorisent l’orienta-
tion des chaîne qui elle est favorable à la cristallisation. Cependant, un premier résultat
intéressant à ce sujet est que quelle que soit la densité de réticulation la cristallisation
induite débute toujours à un taux d’étirage égal à 4 (figure 1.12, pour un échantillon
déformé à température ambiante et à une faible vitesse de déformation) [27, 31–35]. Ce
résultat est en contradiction avec la théorie de Flory [36] selon laquelle la cristallisation
induite est favorisée par l’extension des chaînes mais compatible avec l’idée d’un réseau
hétérogène. Dès lors la cristallisation se produirait surtout là où les segments de chaînes
sont les plus courts [27].

19



Figure 1.12 – Évolution de l’indice de cristallinité en fonction de la déformation pour
des élastomères à base caoutchouc naturel à différentes densités de réticulation (a) [34].
Évolution de l’intensité I200 en fonction de la déformation pour des élastomères à base
caoutchoucs naturels à différentes densités de réticulation (b) [37].

La densité de réticulation a aussi un effet sur la taille des cristallites. Une densité
faible conduit à des cristallites de plus grandes tailles comme si elles occupaient un vo-
lume plus grand entre les points de réticulation. C’est ce qui est observé dans différentes
études [31, 32, 34]. Cependant les évolutions des tailles de cristallites dans les directions
normales à celles de traction sont soit observées décroissantes en fonction de la déforma-
tion [31], [32] soit croissantes [34] au cours de la déformation (figure 1.13). Les différences
d’évolution des tailles de cristallites peuvent principalement s’expliquer par les méthodes
d’analyse et de désommation utilisées par les auteurs. Ce point sera explicité dans le
chapitre 2. Finalement, les études les plus récentes démontrent qu’une densité de réti-
culation intermédiaire (environ 1, 2.10−4 mol.cm−3) amène à la plus grande vitesse de
cristallisation [34].

Figure 1.13 – Évolution de la taille de cristallite L120 selon la déformation imposée pour
un caoutchouc naturel réticulé à différentes densités de réticulation d’après Chenal et al.
(a) [34] et d’après Trabelsi et al. (b) [31].
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1.3.4.2 Effet de la température de déformation

La température a pour principal effet de retarder le début de la cristallisation lors-
qu’elle augmente depuis la température ambiante. Une augmentation de température
décale le début de cristallisation à des taux d’étirage plus grands et cela a pour effet de
diminuer l’hystérèse mécanique associée [38–42] (figure 1.14). Malgré les travaux présents
dans la littérature, l’évolution de la phase cristalline en termes de tailles de cristallites et
de volume cristallin ne semble pas encore étudiée pour ces conditions de déformation.

Figure 1.14 – Évolution de la réponse mécanique (a) et du taux de cristallinité (b) du
caoutchouc naturel réticulé étiré à différents températures [38].

1.3.4.3 Effet de la vitesse de déformation

La vitesse de déformation a plusieurs effets sur la phase cristalline qui se développe au
cours de la déformation. Tout d’abord, à des grandes vitesses de déformation (supérieures
à 1 s−1), le début de la cristallisation est décalé vers des taux d’étirage plus grands
[9, 38, 43] (supérieurs à 4). Cependant pour des matériaux peu réticulés, il a été observé
que la cristallisation était avancée lorsque la vitesse de sollicitation augmentait [44]. Cet
effet contraire au précédent a été attribué au fait que les enchevêtrements sur les chaînes
libres étaient bloqués à des grandes vitesses de déformation et que par conséquent ils
agissaient comme des nœuds de réticulation.
Pour de grandes vitesses de déformation, il devient difficile d’acquérir des données avec un
temps d’exposition suffisant. Pour pallier à ce problème, plusieurs études ont été menées
avec un système stroboscopique [45], [46] au cours de déformations cycliques (figure 1.15).
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Figure 1.15 – Évolution de l’indice de cristallinité (a) et de la contrainte (b) en fonction
de la déformation à différentes fréquences : 2 Hz (en rouge), 10 Hz (en noir). La courbe
bleue est obtenue pour un essai à faible vitesse de déformation [42].

1.3.5 De l’importance de la cristallisation induite par la défor-
mation sur le comportement mécanique du matériau

La cristallisation induite par la déformation améliore les propriétés mécaniques du
matériau. Lorsque celui-ci est déformé au cours d’une charge-décharge (en traction uni-
axiale), la courbe contrainte-déformation présente une hystérèse. Ce comportement est
relié à la phase cristalline qui se développe et fond au cours du cycle [23, 24, 26, 31, 47].

Figure 1.16 – Courbe contrainte-déformation et clichés de diffractions WAXS associés
pour un caoutchouc naturel réticulé au soufre (a). Évolution des fractions cristalline et
amorphe orientée en fonction de la déformation (b) [26].

Les cristallites qui se développent agissent comme des nœuds de réticulation ce qui
renforce le réseau de chaînes et génère le durcissement mécanique [41]. Le fait que la
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cristallisation induite renforce le matériau explique son excellente durée de vie pour des
sollicitations cycliques. L’influence de la cristallisation induite sur la durée de vie du
caoutchouc en fatigue a fait l’objet de nombreuses études [48–55]. Les cristallites qui se
développent au cours de la déformation agissent comme des nœuds de réticulation mais
jouent aussi le rôle d’obstacles à la propagation de l’endommagement dans le matériau
[52, 56–58]. A ce sujet des études ont été menées afin d’évaluer l’évolution de la cristallinité
en pointe de fissure, à cet endroit la déformation locale est suffisamment grande pour
induire une phase cristalline, une cartographie de la cristallinité en pointe de fissure est
présentée sur la figure 1.17. Cette dernière démontre que la cristallinité est la plus forte
dans le prolongement de la fissure et c’est ce qui ralentit sa propagation.

Figure 1.17 – Indice de cristallinité autour d’une entaille à différents taux d’étirage :
1.46 (a), 1.61 (b), 1.77 (c) et 1.92 (d) [59].

Comme en traction, la cristallisation induite explique en partie la bonne tenue en
fatigue des éprouvettes sollicitées en torsion de manière cyclique. Pour ce type de test, des
éprouvettes diabolos (figure 1.18 (a)) sont utilisées et montées sur un banc expérimental
qui permet d’appliquer des cycles de torsion. Si on se place dans un plan en coupe de
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l’échantillon, les déformations imposées à l’éprouvette correspondent à du cisaillement
(figure 1.18 (b)). Ces déformations sont maximales à la périphérie de l’échantillon et nulles
selon l’axe de torsion. Il est observé que les éprouvettes rompent au centre de l’échantillon
(figure 1.18 (a)) là ou le cisaillement est nul. La propagation de l’endommagement depuis
le centre de l’éprouvette est entravée et freinée par la formation de cristallites.

Figure 1.18 – Vue d’une éprouvette diabolo sollicitée en torsion (à gauche), cavité obser-
vée à l’intérieur de l’éprouvette préalablement sollicitée après découpe longitudinale (au
milieu) et faciès de rupture d’une éprouvette (à droite) (a) [60]. Répartition des déforma-
tions de cisaillement dans une vue en coupe (b).

1.4 Cristallisation induite par la déformation du PET

1.4.1 Maille cristalline

Les conformations principales qui nous intéressent dans le PET sont soit gauche soit
trans. Les deux coexistent dans la phase amorphe mais seule les conformations trans sont
impliquées dans la phase cristalline du PET [61], [62]. Un seul système triclinique est
rapporté. Les paramètres les plus communément utilisés sont présentés dans le tableau
1.2. Le motif associé à cette maille comprend quatre segments de chaînes de PET avec un
seul motif de répétition.

a b c α β γ

4,56 Å 5,94 Å 10,75 Å 98,5° 118° 112°

Tableau 1.2 – Paramètres de maille du PET [2].

La chaîne polymère n’est pas parallèle à l’un des axes de la maille et est légèrement
"tiltée". Néanmoins la famille de plans (1̄05) est perpendiculaire à l’axe de la chaîne. C’est
pourquoi cette famille de plans est souvent utilisée pour caractériser l’orientation de la
structure cristalline qui se développe à travers le calcul d’une fonction d’orientation [63].
La diffraction associée n’est pas toujours évidente à voir et les diffractions des familles de
plans (100) et (010) sont parfois utilisées pour étudier l’orientation de la phase cristalline.
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1.4.2 Cristallisation thermique du PET

Le PET a la capacité de cristalliser thermiquement soit à partir de l’état fondu soit
à partir de l’état amorphe trempé (cristallisation froide) une fois qu’il est chauffé à des
températures supérieures à la température de transition vitreuse (aux alentours de 80
°C). Dans les deux cas, la cristallisation se déroule selon les deux mécanismes que sont
la germination et la croissance et amène la formation de sphérolites (figure 1.19 (a)).
Deux processus successifs sont quelques fois rapportés correspondant à de la cristallisation
primaire et à de la cristallisation secondaire [64] (figure 1.19 (b)). La première est attribuée
à la formation de sphérolites et la seconde à la formation de fibrilles entre les lamelles des
sphérolites issus de la cristallisation primaire. La cristallisation thermique doit être évitée
dans notre cas pour se concentrer sur la cristallisation induite par la déformation.

Figure 1.19 – Vue en microscopie otique polarisée de sphérolites de PET dans le cas
d’une cristallisation isotherme depuis l’état fondu (280 °C, 3 min) à 200 °C (a) [65].
Identification des paramètres de la loi d’Avrami pour des cristallisations isothermes à
différentes températures (b) [66].

1.4.3 De l’orientation des chaînes à la formation d’une phase
cristalline

Le schéma d’évolution microstructurale du PET a été largement étudié. Nous en rap-
pelons ici les grandes lignes. Afin d’accommoder la déformation qui lui est imposée (dans
des conditions de vitesse et de température amenant à la cristallisation induite), le PET
(initialement amorphe) fait évoluer sa microstructure en orientant les chaînes macromolé-
culaires progressivement. Cette progressivité s’illustre par le fait que les conformères qui
sont majoritairement gauche à l’état non déformé basculent en conformères trans au fur
et à mesure de la déformation. C’est le groupement glycol de la chaîne qui fait évoluer sa
conformation locale (figure 1.20).
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Figure 1.20 – Groupement glycol sur le monomère de PET [67].

Les conformères trans dont la proportion augmente au fur et à mesure de la défor-
mation s’orientent progressivement dans la direction d’étirage (figure 1.21). Il est aussi
démontré que les conformères gauche qui subsistent restent globalement inorientés (figure
1.21 (b)). Ce processus d’orientation progressif des chaînes a été étudié par de nombreuses
méthodes :

– spectroscopie (infrarouge, Raman, réfléchissante...) [68–75]
– biréfringence [76–81]
– par diffraction des rayons X aux petits et grands angles [69, 73, 74, 77, 78, 82–90]
– dichroïsme infrarouge [69, 91, 92]
– polarisation de fluorescence : [72, 93–97]
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Figure 1.21 – Évolution des pourcentages de conformères trans et gauche au cours d’un
étirage à 80 °C et à 5 mm.min−1 (a) [73]. Fonctions d’orientation des conformères gauche,
trans et de la phase cristalline au cours d’un étirage à 80 °C et à 2 cm.min−1 (b) et (c)
[76].

Dans le cadre d’un étirage uniaxial, il est observé que les noyaux benzéniques basculent
dans un premier temps dans la plan d’étirage, c’est-à-dire que la normale à ces plans
s’oriente perpendiculairement à la direction de traction [70, 73, 88, 89]. Enfin, lorsque
localement les conformères trans sont suffisamment orientés et que les interactions φ− φ
et hydrogène peuvent prendre place, une phase cristalline commence à se développer.
Cette phase croît en conservant l’orientation conférée par l’étirage (figure 1.21 (c)). Le
taux de cristallinité χ (ou fraction volumique cristalline) est estimé par densimétrie à
partir de la relation suivante :

χ = ρ− ρa
ρc − ρa

(1.1)

avec ρ, ρa et ρc les masses volumiques respectives de l’échantillon déformé, de la phase
amorphe (environ 1337 kg.m−3) et de la phase cristalline (1455 kg.m−3). La déformation
à laquelle la cristallisation commence dépend des conditions de vitesse et de température
de déformation. En même temps que la cristallisation semble débuter, le matériau durcit.
Ce qui se manifeste par une forte augmentation de la contrainte (figure 1.22). Le niveau
d’étirage à partir duquel on observe l’augmentation du module apparent est désigné taux
naturel d’étirage ou TNE. Une augmentation de la température ou une diminution de
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la vitesse de déformation retarde l’atteinte du TNE. Les effets de ces deux paramètres
sont illustrés sur la figure 1.23. La forte augmentation de la contrainte est attribuée à la
formation de la phase cristalline qui va lier les chaînes entre elles et va ensuite jouer le
rôle de nœuds de réticulation [83].

Figure 1.22 – Courbes contrainte-déformation pour des films étirés à 90 °C et à différentes
vitesses de déformation (a). Évolution de la densité et du taux de cristallinité en fonction
du taux d’étirage à 90 °C et à différentes vitesses de déformation (b) [83].
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Figure 1.23 – Évolution de la fraction volumique cristalline en fonction de la vitesse de
déformation (a) et en fonction de la température (à 0,042 ss−1 en haut et à 2,08 s−1 en
bas) (b) [98].

En traction biaxiale (on se limite au cas d’un étirage simultané), les mécanismes de
déformation amenant au développement d’une phase cristalline sont similaires à ceux ob-
servés en traction uniaxiale. Les conformères, majoritairement gauche à l’état non déformé,
basculent progressivement de gauche à trans (figure 1.24) [75]. Ces derniers s’orientent
selon les directions d’étirage. Les conformères gauche ne s’orientent pas dans une direction
préférentielle [99]. Lorsqu’un niveau de déformation suffisant est atteint (correspondant
à une orientation suffisante des conformères trans) une phase cristalline commence à se
développer [100]. Les noyaux benzéniques se sont alignés parallèlement au plan d’étirage
(100) dès le début de la déformation [101].
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Figure 1.24 – Évolution de la densité en fonction de la déformation, la traction uniaxiale
est symbolisée par les ronds noirs et la traction biaxiale par les carrés noirs (a). Confor-
mation gauche (absorption normalisée à 1370 cm−1) en fonction de la déformation (b).
Conformation trans (absorption normalisée à 1340 cm−1) en fonction de la déformation
(c). En traction uniaxiale, la direction d’étirage est représentée par les cercles blancs et
la direction transversale par les ronds noirs. En traction biaxiale, les deux directions sont
représentées par les carrés blancs et noirs. Les essais sont réalisés à 90 °C [75].

1.4.4 Nature de la phase cristalline qui se développe au cours
de la déformation

Les mécanismes amenant au développement d’une phase cristalline étant présentés,
il est nécessaire de connaître la nature exacte de cette phase. En effet, celle-ci n’est pas
clairement identifiée et reste sujette à la discussion [102]. Tout d’abord, le PET sous
étirage est quelquefois présenté comme un matériau triphasé :

– une phase amorphe constituée de conformères gauche et ne présentant pas d’orien-
tation préférentielle

– une phase intermédiaire qui est constitué de conformères trans qui sont orientés dans
la ou les directions d’étirage. Cette phase est souvent nommée mésophase [89, 103–
107] et est une phase supposée être un précurseur de la phase cristalline [108–110].
C’est à l’intérieur de celle-ci, qui n’a pas toute la symétrie du cristal, et lorsque
localement les conformères trans sont suffisamment orientés que se développerait la
phase cristalline

– une phase cristalline constituée exclusivement de conformères trans et possédant
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toutes les périodicités du cristal.
Les évolutions de microstructure s’accompagnent d’une densification du matériau (fi-

gure 1.22 (b)). De même, les montées en température effectuées avec une DSC sur des
échantillons initialement amorphes étirés démontrent que le pic de cristallisation froide
disparaît au fur et à mesure que la déformation augmente après s’être notablement décalé
vers les basses températures (figure 1.25).

Figure 1.25 – Courbes DSC (la vitesse de chauffage est de 10 °C.min−1) pour des échan-
tillons de PET étirés à différentes déformations [103].

On observe donc que la déformation favorise la cristallisation froide du matériau. Pour-
tant les études par diffraction des rayons X qu’on peut réaliser au cours de la déformation
(figures 1.26 et 1.28) ne présentent pas la signature complète d’une phase cristalline à
proprement parler. Par exemple, les clichés WAXS au cours de la déformation que ce soit
en étirage uni- ou biaxiale ne révèlent pas la présence de l’ensemble des périodicités (ou
familles de plans) de la maille cristalline du PET. En traction uniaxiale, des taches de
diffraction qui apparaissent au cours de la déformation (figure 1.26) sont très étalées de
part et d’autre de la direction transversale à celle de traction et ne sont pas toujours
directement attribuables à une famille de plans. Ces clichés démontrent que si une pério-
dicité commence à apparaître elle ne résulte peut-être pas de la germination d’un cristal
à proprement parler.
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Figure 1.26 – Clichés de diffraction aux grands angles obtenus au cours d’un essai de
traction à 90 °C et à une vitesse de déformation de 20 %.min−1 [111].

Une seconde observation est que la cristallisation continue ou commence après la phase
d’étirage. Pour des échantillons étirés à des grandes vitesses de déformation (supérieures
à 1 s−1), il est observé que la cristallisation se déroule principalement dans la phase post-
étirage [104]. De la même manière, si un échantillon est lentement étiré (aux alentours
de 10−2 s−1) et qu’une relaxation lui est permise après la déformation alors la phase
cristalline qui s’établit au cours de l’étirage se perfectionne durant la relaxation [107].
Cela est illustré (figure 1.27) par les calculs d’un taux de cristallinité (par densimétrie)
pour des échantillons étirés à différentes déformations et ayant subi soit une trempe dite
efficace soit une trempe dite lente (pour laquelle l’échantillon a le temps de relaxer à chaud
une trentaine de secondes).

32



Figure 1.27 – Évolution du taux de cristallinité des échantillons étirés et ayant subi soit
une trempe efficace (a) soit une trempe partielle (b) [112].

Aux petits angles, il est observé qu’une phase orientée se développe sous étirage (figure
1.28). Il est généralement admis que les cristallites formées s’organisent sous la forme de
microfibrilles inclinées par rapport à la direction de traction [113]. Les clichés présentent "4
branches" orientées depuis le centre du cliché. Chaque branche correspond à un empilement
de cristallites ayant une orientation particulière comme représenté sur la figure 1.29.

Figure 1.28 – Clichés de diffraction aux petits angles obtenus au cours d’un essai de
traction à 100 °C et à une vitesse de déformation de 20 %.min−1 [114].
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Figure 1.29 – Schémas des clichés SAXS associés aux différentes structures cristallines
[115].

Le présent travail à ce sujet doit donc amener à prolonger la discussion à propos de la
nature exacte de la phase qui se développe au cours de la déformation.

34



Synthèse

Déformer un caoutchouc naturel réticulé amène ce dernier à faire évoluer sa micro-
structure. Celle-ci devient semi-cristalline sous déformation. L’orientation des chaînes se
fait très localement et la transition entre l’état amorphe et l’état semi-cristallin est très
rapide. La littérature est riche d’études portant sur l’influence des paramètres du maté-
riau ainsi que sur les conditions de déformation. Cependant, la quasi-intégralité de ces
études est réalisée en traction uniaxiale. Ainsi le déroulement du phénomène de cristalli-
sation induite par la déformation sous des chargements complexes reste assez méconnu.
Il apparaît donc intéressant d’observer le développement de la phase cristalline dans ces
cas. Notamment, il est nécessaire d’observer si elle évolue de manière similaire à celle de
la traction uniaxiale et si la déformation à atteindre pour induire le développement d’une
phase cristalline est équivalente.

Déformé, le PET voit aussi sa microstructure initialement amorphe, évoluer vers une
microstructure semi-cristalline. Cette évolution est possible car les chaînes s’orientent et
s’organisent plus progressivement que pour le cas du caoutchouc. Lorsqu’elles sont suf-
fisamment orientées et étirées, une phase cristalline commence à se développer. Ceci se
manifeste par une densification du matériau, ce qui signifie qu’en plusieurs endroits, les
chaînes s’arrangent entre elles. Cependant si on s’intéresse à cette organisation notam-
ment par diffraction des rayons X, on n’observe pas la signature d’une phase cristalline à
proprement parler. De plus, une étape de relaxation post-déformation permet à la phase
organisée de se perfectionner. Sur ce sujet, le travail de thèse vise à remettre en cause
l’utilisation des termes "phase cristalline" qui sont choisis pour discuter de la phase se
développant sous étirage
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Chapitre 2

Matériaux, description des essais et
méthodes d’analyse des données
WAXS

Introduction

L’étude de la cristallisation induite par la déformation nécessite la connaissance du
comportement mécanique des matériaux et la mise en place de méthodes d’analyse des
données expérimentales.

Le comportement des matériaux est à étudier afin de déterminer les conditions de dé-
formation (température et vitesse de déformation) qui permettent d’induire le phénomène
dans des conditions réalisables, c’est à dire pour des vitesses pas trop importantes mais
suffisantes. De plus les conditions doivent être telles que la cristallisation thermique ne
soit pas activée ou, à tout au moins soit négligeable au cours de l’essai. Ceci impose des
températures peu élevées et des temps d’essai courts ou des vitesses pas trop lentes. Les
conditions d’étirage sont obtenues par l’analyse conjointe des résultats obtenus par DMA
et DSC. Une fois connue une condition d’essai (en termes de température et de vitesse de
déformation) qui conduit au comportement ciblé, les données obtenues de la DMA per-
mettent d’identifier les couples vitesse/température équivalents accessibles à nos moyens
d’essais. Ici nous nous appuyons sur le principe d’équivalence temps-température dont la
pertinence a été démontrée sur le PET dans des études précédentes [112], [116]. Les études
menées sur DSC sur la base des températures identifiées ci-dessus et des durées d’essais
résultants des vitesses permet de discriminer celles qui n’autorisent pas la cristallisation
thermique.

Dans un premier temps des essais de traction interrompue suivis de trempes donnent
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une indication des cinétiques de transition de phase sous étirage par diffraction des rayons
X ex-situ. Dans un second temps, des essais in situ réalisés au synchrotron sont mis au
point. Ceux-ci permettent d’étudier directement le phénomène au cours de la déformation
grâce à l’acquisition de données de diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS).
Dans les deux cas, le traitement de ces données requiert d’utiliser une méthode de désom-
mation bien définie. Nous présenterons ici les éléments communs aux deux séries d’essais :
les matériaux et méthodes d’analyses. Nous reviendrons sur les détails spécifiques à chacun
des essais plus loin dans ce chapitre.
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2.1 Matériaux étudiés

Deux matériaux sont utilisés pour ces travaux : du caoutchouc naturel réticulé et du
PET initialement amorphe. Pour des raisons de géométrie et d’approvisionnement nous
avons utilisé différents PET. Ces derniers sont présentés dans cette première partie.
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2.1.1 Caractérisation du caoutchouc naturel

Le caoutchouc naturel utilisé est fourni par la société Hutchinson. Il s’agit d’une base
de caoutchouc naturel 5 CV, 1,2 pce de soufre, 1,2 pce d’un accélérateur CBS pur avec
un anti-oxydant (TMQ) et un anti-ozonant (IPPD). Le matériau est fourni sous la forme
de plaques calandrées de 6 mm (pour les essais mécaniques) et de 2 mm d’épaisseur (pour
les essais in situ).

2.1.1.1 Densité de réticulation du matériau

Le matériau fourni subit une étude de gonflement au cyclohexane à température am-
biante afin de vérifier le taux de réticulation. L’équilibre thermodynamique est atteint
lorsque le gonflement est stabilisé (au bout de quelque heures). L’énergie libre du mélange
polymère/solvant est nulle à l’équilibre et cela amène à l’équation de Flory-Rehner [117] :

−
[
ln(1− ν2) + ν2 + χν2

2

]
= νRTV1(ν1/3

2 − ν2

2 ) (2.1)

avec ν la densité de chaînes élastiquement actives (en mol.cm−3), ν2 est la fraction vo-
lumique de caoutchouc dans le mélange, χ le paramètre d’interaction polymère/solvant
(0,353), R la constante des gaz parfaits (8,314 J.mol−1.K−1), T la température du mélange
(296 K), V1 le volume molaire du cyclohexane (107, 96 cm3.mol−1). Le taux de gonflement
Q ( 1

ν2
) caractérise la capacité du matériau à gonfler lorsqu’il est immergé :

Qv = 1
ν2

= Vp,g
Vp,s

=

mp

ρp
+ ms

ρs
mp

ρp

(2.2)

avec Vp,s, Vp,g les volumes de polymère sec et à l’équilibre (atteint par gonflement), mp et
ms les masses de polymère et de solvant, ρp et ρs les densités du matériau (0,955 g.cm−3)
et du solvant (0,779 g.cm−3).
L’étude du gonflement du caoutchouc se fait statistiquement et aboutit à une densité
moyenne de chaînes actives égale à 1, 12.10−4 mol.cm−3. Cette valeur de densité est proche
de celle dite optimale (1, 2.10−4 mol.cm−3), permettant une cristallisation rapide.

2.1.1.2 Caractérisation par spectroscopie mécanique

Le caoutchouc naturel réticulé est étudié par spectroscopie mécanique afin de détermi-
ner la gamme de vitesse de déformation et de température amenant à un comportement
élastomère. Le niveau de déformation maximale est de l’ordre de 10−3 et la force minimale
sera de 0, 5 N. Le niveau de déformation maximal est systématiquement défini avant les
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essais par des balayages en déformation pour assurer que le comportement reste linéaire.
Les échantillons sont des parallélépipèdes de section 4 par 6 mm. La zone utile a une
longueur de 5 mm. Les différents paramètres E’, E” et tan(δ) sont présentés sur la figure
2.1. La température de transition α définie comme précédemment est égale à -51 °C. Pour
cette analyse, le matériau n’a pas le temps de cristalliser thermiquement (aux alentours de
-25 °C [118]). A température ambiante (23 °C) et pour des basses vitesses de déformation,
le matériau aura donc un comportement caoutchoutique de type hyperélastique et pourra
donc se voir imposer des grandes déformations afin d’induire de la cristallisation.

Figure 2.1 – Évolution des paramètres E’ (a), E” (b) et tan(δ) (c) en fonction de la
température 2 °C.min−1 et pour trois fréquences différentes pour le caoutchouc utilisé.
Les valeurs de E’ et E” sont tracées avec une échelle logarithmique.

2.1.2 Les PET

Trois PET sont utilisés au cours de cette étude et tous ont la capacité de cristalliser
dans des applications de type étirage :

– PET F9
Ce PET anciennement commercialisé par TERGAL Industry est le plus connu de
nos matériaux. C’est un PET qui a une indice de viscosité bas et qui est destiné
au biétirage-soufflage de bouteilles d’eau plate. Les caractéristiques chimiques de ce
PET sont données dans le tableau ci-dessous
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Référence DEG (% mol) AIP (% mol) IV (dl/g) Sb (ppm) AA (ppm) GTA (eq.
H+/tonne)

F9 2,0 2,1 0,7 281 25 40

Tableau 2.1 – Analyse chimique du PET F9. DEG : di-éthylène glycol, AIP : acide isoph-
talique, IV : indice de viscosité, Sb : antimoine, AA : acétaldéhyde, GTA : groupements
terminaux acides.

Nous l’utilisons pour les essais de traction uniaxiale. Il est injecté sous la forme
d’éprouvettes sablier. Notons qu’il est ancien, donc vieilli et que nous devrons le
rajeunir.

– films de PET (Goodfellow)
Ce PET a pour référence ES301445 chez le fabricant Goodfellow. Il se présente sous
la forme de films amorphes d’épaisseur 0,25 mm. Il est utilisé pour les essais in situ
menés au synchrotron.

– PET INVISTA 1101
Ce PET se présente sous la forme de plaques rectangulaires injectées de 2 mm
d’épaisseur. C’est aussi un PET destiné à l’injection soufflage. Les caractéristiques
chimiques sont données dans le tableau ci-dessous :

Référence DEG (% mol) IV (dl/g) AA (ppm) GTA (eq.
H+/tonne)

INVISTA 1101 1,8 0,83 2 45

Tableau 2.2 – Analyse chimique du PET INVISTA 1101. DEG : di-éthylène glycol, IV :
indice de viscosité, AA : acétaldéhyde, GTA : groupements terminaux acides.

C’est aussi un PET destiné à la mise en forme de bouteilles pour des boissons
carbonées. Son indice de viscosité est plus haut que le PET F9. Les plaques sont
amorphes et les éprouvettes y sont découpées pour les essais de traction biaxiale.

Ces différences entre les matériaux limitera un peu la portée des comparaisons que nous
ferons. Il ressort d’études précédentes qu’elles peuvent engendrer des comportements un
peu différents mais du même type [1].

2.1.2.1 État initial des PET et rajeunissement

Les mesures par DSC (Differential Scanning Calorimetry) permettent de vérifier que
le matériau est bien initialement amorphe et de s’assurer que la cristallisation thermique
ne va pas être activée au cours de l’essai (en intégrant le temps de chauffage). Pour
les trois PET, des échantillons sont découpés sous la forme de disques (pour une masse
de l’ordre de 5 mg), ce qui assure un bon contact thermique dans la capsule DSC. Ces
échantillons sont ensuite analysés avec une DSC Perkin Elmer 8500. Un premier balayage
est effectué à 10 °C.min−1 de 20 °C à 290 °C. Pour les 3 PET, ce balayage permet
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de définir une température de transition vitreuse et de calculer un taux de cristallinité
initial en comparant les aires des pics de cristallisation froide et de fusion (tableau 2.3).
L’enthalpie de référence est prise égale à 120 J/g [119].

Tg (°C) Xc (%)
PET F9 77 3

films PET Goodfellow 76 2,5
PET INVISTA 1101 73 2,8

Tableau 2.3 – Valeurs des températures de transition vitreuse et taux de cristallinité initial
obtenues par DSC.

Les analyses DSC semblent indiquer que les matériaux sont initialement légèrement
cristallins. Il convient, cependant de pondérer cette conclusion car aucune phase cristalline
n’apparaît par diffraction des rayons X. Il est possible que la mise en œuvre initiale ait
provoqué une légère cristallisation. Il est aussi possible que l’analyse DSC manque de
précision voire que le cycle thermique imposé au cours de la mesure provoque lui-même la
cristallisation au cours du chauffage. Les différences de température de transition vitreuse
pourraient être liées à des petites différences d’architecture moléculaire (copolymérisation
par exemple) tout aussi bien qu’à des différences de transformation. Ces différence de Tg
ainsi que les taux de cristallinité mesurés restant très faibles, on peut admettre que nos
matériaux sont assez similaires et amorphes. Les balayages réalisés sur le PET F9 (figure
2.2) ont, toutefois, révélé que le matériau avait vieilli, cela se caractérise par la présence
d’un pic de relaxation d’enthalpie aux alentours de la transition vitreuse (figure 2.2 (a))
[120], [121].

Figure 2.2 – Thermogramme obtenu pour le PET F9 pour un premier chauffage à
10°C.min−1. La courbe est découpée sur deux plages de températures ; de 30 °C à 100 °C
(a) et de 100 à 290 °C (b).

Nous avons pris le parti de rajeunir le PET F9 avant les essais par sécurité pour que les
résultats restent comparables aux travaux précédents et réduire les artefacts de mesure.
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Comme tous nos essais sont réalisés à des températures qui sont toutes supérieures à Tg
d’au moins 8 °C ils comportement intrinsèquement une phase de rajeunissement. Nous
nous contenterons donc d’allonger l’étape de rajeunissement au chauffage de l’éprouvette
avant l’étirage à 30 min pour atteindre un niveau d’équilibre avant l’étirage. A la fin du
recuit et donc avant l’étirage, le PET F9 ne montre plus d’évident vieillissement (figure
2.3).

Figure 2.3 – Thermogramme obtenu pour le PET F9 à 10 °C.min−1 après un maintien
isotherme de 30 min.

En effet, le pic de relaxation disparait en grande partie. Pour le reste, les pics de cris-
tallisation froide (la cristallisation thermique commence à 125 °C et le pic se situe aux
alentours de 145 °C) et de fusion (le pic se situe à 245 °C) démontrent que le matériau
n’a pas cristallisé au cours de maintien isotherme aux plus basses températures, c’est à
dire 85 °C et 90 °C. A 95 °C et au-delà, le PET F9 cristalliserait au cours de l’étape de
chauffage (d’une durée de 30 min). Par conséquent et par précaution seuls des essais à 85
°C et 90 °C seront utilisés dans cette étapes sur le PET F9.
En ce qui concerne les deux autres PET, ces derniers ont été injectés bien plus récemment
que le PET F9 et les balayages en température n’ont pas révélé l’existence d’un vieillis-
sement au sens où aucun pic de relaxation d’enthalpie n’est observé. Par conséquent, les
films PET de Goodfellow et les échantillons issus des plaques du PET INVISTA 1101 ne
nécessitent pas d’être recuits avant déformation. Pour les essais les concernant, ils sont
directement chauffés à le température d’essai. Les phases de chauffage pour ces deux PET
ne permettent pas à la cristallisation thermique de se dérouler.

2.1.2.2 Gamme d’étirage : caractérisation par spectroscopie mécanique

Les études par spectroscopie mécanique permettent de déterminer les gammes d’éti-
rage en termes de vitesse et de température. Nous utilisons pour cela un appareil DMA
Bohlin Tritec 2000 et une configuration en traction alternée. Le niveau de déformation
maximal est de l’ordre de 10−3 et la force minimale est de 0, 5 N. Le niveau de déformation
maximal est systématiquement défini avant les essais par des balayages en déformation
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pour assurer que le comportement reste linéaire. Les échantillons sont des parallélépipèdes
de section 1 par 4 mm. La zone utile a une longueur de 5 mm. Ces échantillons sont ex-
traits par usinage dans les semi-produits. Concernant le PET F9, les résultats présentés
dans cette partie sont ceux pour le matériau recuit dans les mêmes conditions que celles
définies dans la partie précédente pour les essais mécaniques. Pour les deux autres PET,
les résultats présentés sont ceux obtenus pour des échantillons n’ayant subi aucun trai-
tement avant l’étude. Des balayages en fréquence et en température permettent, quant à
eux de déterminer les modules de conservation (E’), de perte (E”), le facteur de dissipa-
tion (tan(δ)), la gamme d’étirage et les courbes maîtresses. Une température de transition
vitreuse Tα est définie comme étant la température pour laquelle le facteur de dissipation
est maximal pour la fréquence de sollicitation de 1 Hz. Pour le PET F9, l’évolution type
des trois paramètres est présentée sur la figure 2.4 pour un chauffage de 2 °C.min−1. Les
valeurs de température de transition vitreuse sont données dans le tableau 2.4.

Figure 2.4 – Évolution des paramètres E’ (a), E” (b) et tan(δ) (c) en fonction de la
température et pour trois fréquences différentes pour le PET F9 et un chauffage de 2
°C/min. Les valeurs de E’ et E” sont tracées avec une échelle logarithmique.

Les évolutions observées sont classiques. Une transition α, qui dépend de la fréquence,
est observée entre 75 °C et 85 °C. Le début du plateau caoutchoutique se situe à des
températures comprises entre 75 °C et 85 °C en fonction de la fréquence. Ce plateau est
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observé jusqu’à approximativement 115 °C, température à laquelle le polymère cristallise
pour cette vitesse de chauffage. A 125 °C, la cristallisation semble complète et le module
élastique cesse d’augmenter. La gamme d’étirage est l’intervalle entre la fin de la zone
de transition α (dépendant de la vitesse de sollicitation) et le début de la cristallisation
statique (dépendant des conditions thermiques). Dans cette gamme le polymère présente
un comportement visco-hyperélastique à la fois propice aux grandes déformations et à la
seule cristallisation induite comme largement documenté dans la littérature.

PET F9 PET Goodfellow PET INVISTA 1101
Tα(°C) 82 83 82

Tableau 2.4 – Températures de transition vitreuse obtenues pour les trois PET.

Pour les trois PET, les coefficients de la loi WLF ont été calculés à des températures
de référence choisies arbitrairement. L’ensemble de ces valeurs est présenté dans le tableau
2.5 :

PET F9 PET Goodfellow PET INVISTA 1101
Tref (°C) 82 81 82

C1 3,47 8,45 5,47
C2 (°C) 14,08 33,56 20,76

Tableau 2.5 – Valeurs des coefficients C1, C2 et de la température de référence Tref de la
loi WLF pour les trois PET.

Figure 2.5 – Courbes maîtresses du module de conservation en fonction du logarithme
de la fréquence de sollicitation aux températures de référence pour les trois PET. Les
données en ordonnées sont tracées avec une échelle logarithmique.
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Chacun des PET est déformé à des vitesses et à des températures particulières. Celles-
ci sont présentées dans le chapitre 3. A partir de l’équivalence temps-température et de
la loi WLF, les vitesses de déformation équivalente aux températures de références pour
les trois PET et leurs conditions de déformation sont calculées. Ces plages de vitesses
équivalentes sont reportées sur les courbes maîtresses pour chaque PET (figure 2.5, les
plages sont tracées pour les PET F9 (a), Goodfellow (b) et INVISTA 1101 (c)). Par
ce tracé, on vérifie que les PET seront bien déformés dans leur zone de comportement
visco-hyperélastique.

2.2 Essais in situ : mise en place et analyse des don-
nées

2.2.1 Présentation de la machine d’essai TRACY

Les essais in situ sont menés sur deux lignes du synchrotron SOLEIL à Saclay. Deux
études différentes y sont réalisées. Pour le caoutchouc naturel, les études visent à évaluer
la cristallisation induite par des déformations combinées de traction et de cisaillement (à
température ambiante). Ces essais ont été réalisés avant le début de la thèse mais leur
analyse a été réalisée au cours de la thèse. En ce qui concerne le PET, des essais de traction
uniaxiale suivis de relaxations des contraintes sont réalisés au-dessus de 80°C. Pour les
deux matériaux, la même machine est utilisée. Il s’agit de TRACY développée et conçue
au Centre des Matériaux de l’école des Mines de Paris [122] (figure 2.6). Elle permet
de déformer des bandes minces de matériau. Le passage du faisceau se fait au centre
de l’échantillon. Celui-ci est bloqué à ses extrémités dans deux rouleaux qui tournent
en opposition ce qui permet d’obtenir un étirage symétrique (figure 2.7 (a) et (b)). Un
montage permet de superposer un cisaillement sur les échantillons de caoutchouc d’abord
pré-étirés. Deux mors sont montés de part et d’autre de la zone centrale de l’échantillon
(figure 2.7 (c)). Les deux mors se déplacent ensuite horizontalement dans des directions
opposées à la même vitesse (figure 2.7 (d)). Les deux montages sont entraînés depuis un
moteur fixé sur la partie supérieure de TRACY par une courroie et par un jeu d’engrenages
(figure 2.6). Si le montage en cisaillement n’est pas monté, un four muni d’un chauffage
par contact peut être mis en place à cet endroit. Les extrémités du matériau restent
bloquées dans les rouleaux et le chauffage se fait localement (au centre, ce qui correspond
à l’endroit où passe le faisceau X). L’élément chauffant est une pièce en laiton usinée afin
de permettre la mise en place de résistances et de thermocouples qui assurent la régulation
en température. Le centre du four est percé afin de laisser passer le faisceau. L’échantillon
vient au contact de la pièce en laiton ce qui permet un chauffage par conduction et donc
rapide pour les échantillons de PET étant donné qu’on travaille avec des films minces.
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Une photo du montage avec le four est présentée (figure 2.8). Cette photo est celle d’un
montage pour un polymère épais non-étiré.

Figure 2.6 – Vue 3D de la machine TRACY avec le montage de traction-cisaillement.
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Figure 2.7 – TRACY : montage en traction (a) et (b), montage en cisaillement (c) et
(d).

Figure 2.8 – TRACY : montage avec le four.

Au cours des essais, les déformations sont mesurées par différentes méthodes :
– en traction ; en utilisant un extensomètre laser sur les échantillons de caoutchouc
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ou par étude du champ de déplacements pour les essais en température sur le PET.
Les champs de déplacement sont étudiés par corrélation d’images avec le suivi d’un
mouchetis réalisé sur l’échantillon. Pour le PET, les champs de déplacements ne sont
pas mesurés au cours des essais in situ. Les mesures sont réalisées au cours d’une
étude préliminaire aux mêmes températures que celles des essais menés in situ. Ces
études permettent de déterminer la vitesse de déformation obtenue (ε̇) en fonction
de la vitesse de rotation des rouleaux (en °.s−1). Pour les essais en température,
l’étude des champs de déplacements démontrent qu’à une vitesse de rotation du
moteur donnée, la relation entre la déformation vraie mesurée et l’angle de rotation
à chaque instant peut être considérée linéaire.

– en cisaillement ; les déformations sont calculées soit à partir du champ de dépla-
cements pendant l’étude préliminaire soit par analyse d’images en relevant l’angle
d’inclinaison de l’éprouvette au cours des essais (figure 2.9).

Figure 2.9 – Mesure locale de l’angle de cisaillement γ.

Pour l’ensemble des essais, le pilotage de la déformation se fait soit en imposant une
consigne de vitesse de rotation du moteur soit en imposant une consigne de déplacement
des mors pour le montage de cisaillement. Les essais sont réalisés sur deux lignes de
diffraction des rayons X :

– Diffabs, pour les essais de traction-cisaillement sur le caoutchouc naturel réticulé.
– SWING, pour les essais de traction uniaxiale en température sur le PET.

2.2.2 Acquisition et traitement des données

2.2.2.1 Dispositif expérimental

L’acquisition des données WAXS (diffraction des rayons X aux grands angles) se fait
grâce à un détecteur XPAD (détecteur de pixels avec une taille de pixel de 130×130 µm2.
La disposition du détecteur et de TRACY est illustrée ci-dessous :
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Figure 2.10 – Disposition de la machine TRACY et du détecteur XPAD dans la chambre
expérimentale de la ligne Diffabs.

Les temps de pose et d’acquisition ne sont pas les mêmes pour les différents essais et
sont précisés spécifiquement dans les chapitres 3 et 4. La longueur d’onde du faisceau est
fonction de son niveau d’énergie et est déduite de l’expression suivante :

E = hν = hc

λ
(2.3)

avec E l’énergie (exprimée en keV pour ces expériences (1 keV = 1, 6.10−16 J), ν la
fréquence des photons, c la célérité (vitesse de la lumière dans le vide ; 2, 99.108 m.s−1)
et λ la longueur d’onde du faisceau (exprimée en angstroms (Å) pour ces expériences).

2.2.2.2 Correction des clichés acquis

Les données brutes acquises par le détecteur XPAD nécessitent des corrections afin
de prendre en compte différents phénomènes. Tout d’abord, il faut définir précisément la
distance entre l’échantillon et le détecteur afin de connaître la plage angulaire (θ l’angle
de diffraction) sur laquelle on observe la diffraction. Cela s’accomplit en utilisant un ma-
tériau étalon pour lequel on connaît précisément les valeurs de θ associées à des pics de
diffraction. Dans notre cas, un échantillon de polyoxyméthylène (POM) est utilisé. Son
pic de diffraction apparaît pour 2θ = 22, 16°.

Une fois la plage angulaire définie, il faut corriger les différents artefacts :
– le bruit électronique ou bruit blanc qui correspond au signal mesuré par le détecteur
(indépendamment du temps de pose) sans faisceau. L’intensité associée est notée Ie
et est mesurée pour un temps de pose noté ∆t

– la diffusion de l’air qui correspond au signal mesuré par le détecteur mesuré sans
échantillon mais avec passage du faisceau. Il représente l’intensité des photons dif-
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fusés par l’air ambiant lorsque le faisceau passe à travers le dispositif (figure 2.11).
Ce signal est mesuré avec celui issu de la diffraction du signal par le kapton utilisé
pour les essais en température et qui permet de maintenir l’éprouvette. L’intensité
totale est notée Id mesurée pour un temps de pose noté ∆td

Figure 2.11 – Profil d’intensité lié au diffus de l’air avec présence du kapton. Exemple
dans le cas des essais menés sur la ligne SWING.

La dernière correction concerne l’intensité du signal. En effet, l’intensité incidente du
faisceau qui vient au contact de l’échantillon évolue avec le temps. Des paquets de photons
sont régulièrement injectés dans l’anneau du synchrotron et cela permet d’augmenter
l’intensité du faisceau. Cette dernière diminue progressivement jusqu’à ce qu’une nouvelle
injection ait lieu. De plus, il faut prendre en compte le fait que l’échantillon diffracte une
partie du faisceau et qu’une autre partie est transmise (ou non diffractée). Ce dernier
signal est mesuré par le beamstop situé derrière le montage expérimental. L’échantillon
possède une capacité de transmission notée T qui est le rapport entre l’intensité incidente
I0 et l’intensité transmise I. La transmission dépend du coefficient de transmission du
matériau µ et cela s’exprime à travers la loi de Beer-Lambert :

T = e−µe avec e l′épaisseur de l′échantillon (2.4)

Finalement, l’intensité corrigée est fonction des éléments présentés ci-dessus et s’exprime
selon la formule suivante :

Icorr = 1
eT

(
I − Ie
I0∆t −

T (Id − Ie)
I0d∆td

)
(2.5)

avec I0d l’intensité incidente pour un cliché sans échantillon.

2.3 Analyse des clichés WAXS

Une fois que les clichés acquis sont corrigés, il reste à définir des méthodes d’analyse
afin d’obtenir les données voulues. Ces méthodes diffèrent pour les deux matériaux car
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les difficultés ne sont pas les mêmes. En conséquent, les analyses des clichés obtenus pour
les deux matériaux sont présentées individuellement.

2.3.1 Analyse des clichés relatifs aux essais in situ sur le caou-
tchouc naturel réticulé

2.3.1.1 Étude de la rotation de la phase cristalline

Les clichés WAXS obtenus pour les essais in situ sur le caoutchouc naturel réticulé sont
des clichés partiels. Pourtant on y distingue correctement les taches associées aux trois
familles de plans (200), (120) et (201) ainsi que l’anneau correspondant à une diffraction
associée à l’acide stéarique (figure 2.12).

Figure 2.12 – Cliché de diffraction obtenu au cours d’un essai de traction.

Pour les essais comprenant des étapes de cisaillement, il apparaît que les taches
tournent au cours de la déformation. La première étape d’analyse consiste à suivre la
rotation des taches de diffraction. Il se trouve que le centre du cliché complet (hypothé-
tique) est situé en dehors de la zone d’acquisition. Un repère est défini avec ce centre dont
les coordonnées sont obtenues à partir de l’arc de cercle de l’acide stéarique. Une fois le
centre défini, l’étude des clichés est réalisée en utilisant les cordonnées polaires. Ainsi pour
chaque pixel, on associe une valeur d’angle azimuthal ϕ et un rayon 2θ (figure 2.13).
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Figure 2.13 – Définition de la base en coordonnées polaires.

Deux possibilités se présentent quant au calcul de l’angle de rotation des taches :
– par analyse d’images ; les taches de diffraction représentent les pixels les plus intenses
et un seuillage (si un pixel a son intensité inférieure à l’intensité maximale relevée
et corrigée par un coefficient multiplicatif alors l’intensité de ce pixel devient nulle)
permet d’isoler les taches de diffraction. Une fois les taches isolées du reste du cliché,
les coordonnées du barycentre de chacune sont calculées et cela permet de définir la
position de chaque tache. Pour chaque cliché, les positions des taches sont calculées
et permettent de calculer l’angle de rotation depuis la position initiale (figure 2.14).

Figure 2.14 – Cliché de diffraction (a). Taches de diffraction isolées à partir d’un critère
de seuillage, les barycentres sont symbolisés par des cercles rouges (b).

– par balayages azimuthaux ; ceux-ci pour chacune des diffractions (donc à une va-
leur de 2θ fixée) permettent de déterminer les coordonnées des pics de diffractions
associés à chaque tache. Les balayages ne sont pas effectués sur un arc de cercle
d’un rayon 2θ fixé. Afin d’intercepter suffisamment de pixels, les balayages se font
entre deux arcs de cercle de rayons 2θ + dθ et 2θ − dθ avec dθ de l’ordre de 0,5°.
Chaque balayage permet de déterminer la position angulaire ϕ de chaque pic. Cette
méthode est plus longue que la précédente.

Les deux méthodes amènent à des résultats très proches (figure 2.15, l’écart maximal
mesuré de 0,3°).
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Figure 2.15 – Comparaison de l’angle de rotation calculé avec les deux méthodes pour
un cliché. La comparaison se fait sur la diffraction (120).

La première méthode est celle retenue et utilisée pour l’ensemble des essais présentés
dans le chapitre 4.

2.3.1.2 Étude de la phase cristalline

Dans la littérature, deux systèmes sont associés à la maille cristalline du caoutchouc.
L’un est monoclinique [3], [5] et l’autre est orthorhombique [8], [123]. Nous faisons le
choix de ce dernier qui est désormais celui qu’on retrouve dans les études relatives à
la cristallisation induite par la déformation du caoutchouc. A partir des paramètres de
maille, l’angle de Bragg θ associé à chaque diffraction est calculé en déterminant la distance
interréticulaire dhkl de chaque famille de plans :

dhkl =
√√√√√√ 1
h2

a2 + k2

b2 + l2

c2

(2.6)

A partir de la désommation des différents profils radiaux, les tailles de cristallites lhkl sont
calculées en utilisant la formule de Scherrer [124] :

lhkl = kλ

cos(θ)β1/2
(2.7)

avec λ la longueur d’onde, k un coefficient qui dépend de la fonction mathématique uti-
lisée (0,78 dans notre cas [31]) pour la désommation, θ l’angle de diffraction et β1/2 la
demi-largeur à mi-hauteur du pic cristallin. L’orientation moyenne n’est pas calculée car
les profils azimuthaux sont, dans la plupart des cas, obtenus sur une plage angulaire trop
faible pour réaliser une désommation correcte. Enfin, les trois diffractions observées ne
permettent pas de définir un volume moyen de cristallites.

Un indice de cristallinité est défini et calculé. Celui-ci est différent d’un taux de cris-
tallinité qui nécessiterait de connaître la contribution complète des phases amorphe et
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cristalline (c’est à dire en étant capable de discerner toutes les périodicités de la phase
cristalline). Sur les clichés, les taches de diffraction des familles de plans (200) et (120)
sont toujours observables. En désommant le profil radial passant par ces deux taches de
diffraction (donc à ϕ fixé), l’indice de cristallinité est défini comme suit :

Ic = I120 + I200

I120 + I200 + Iamorphe
(2.8)

avec I120, I200 les aires des pics cristallins respectivement des familles (120) et (200) et
Iamorphe l’aire des pics amorphes.
La définition et le calcul de cet indice sont les mêmes pour l’ensemble des essais. Même
si celui-ci ne représente pas complètement la phase cristalline, on admettra qu’il est suffi-
samment significatif pour comparer l’évolution de la phase cristalline pour les différentes
conditions de déformation.

La désommation des différents profils nécessite d’établir une méthode claire. Tout
d’abord, nous ne faisons pas de distinction entre l’amorphe orienté et l’amorphe dit iso-
trope. Plusieurs travaux montrent que la phase amorphe reste globalement inorientée au
cours de la déformation [23], [24]. La désommation se fait donc avec un pic cristallin asso-
cié à chaque diffraction et le reste du profil est décomposé en un ou deux pics amorphes.
En parallèle, l’acide stéarique qui est observable sur nos clichés présente une faible inten-
sité en comparaison des taches de diffraction. Par conséquent, il n’est pas pris en compte
pour la désommation et donc aucun pic de diffraction ne lui est associé. Un dernier point
concerne la ligne de base qui est soustraite du profil. Celle-ci correspond à une fonction
constante par rapport à l’angle 2θ et qui permet surtout d’avoir les extrémités du profil
d’intensité nulle. Dans notre cas, les profils ne commencent pas à des valeurs de 2θ nulle.
En effet la gamme de l’angle 2θ observable varie d’un cliché à l’autre puisque les taches
de diffraction tournent. Une comparaison visuelle entre cliché issu d’un essai de traction
et un cliché obtenu avec du cisaillement montre que les gammes de l’angle 2θ du profil
passant par les taches de diffraction (200) et (120) sont bien différentes (figure 2.16).
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Figure 2.16 – Comparaison des gammes 2θ accessibles (en rouge) en traction (a) et en
cisaillement (b).

La même difficulté se présente évidemment pour le profil radial (201). En conséquence,
la gamme de l’angle 2θ est réduite pour chaque profil radial afin qu’il soit le même pour
l’ensemble des clichés obtenus au cours des différents essais :

– pour le profil comprenant les diffractions (200) et (120), la désommation est réalisée
pour des valeurs de 2θ variant de 12,2 à 20°.

– pour le profil comprenant la diffraction (201), la désommation est réalisée pour des
valeurs de 2θ variant de 12 à 18°.

La gamme de 2θ étant limitée, la désommation se fait sans l’utilisation de ligne de base qui
de fait serait difficile à définir pour chaque cliché. Les choix concernant l’utilisation d’une
ligne de base ou encore la prise en compte de la diffraction de l’acide stéarique amènent à
des résultats différents. Une illustration de l’incidence des choix sur les résultats obtenus
est proposée dans la thèse de Beurrot [54]. L’auteure observe notamment que l’indice
maximal de cristallinité (défini de manière similaire à la nôtre) peut doubler en fonction
des choix faits pour la désommation.
La désommation est réalisée avec des fonctions de Pearson VII qui sont définies ainsi :

f(θ) = Imax1 +
(

(θ − θp) ∗ 22/m

θl

)2m (2.9)

avec Imax la valeur maximale de la fonction (ce paramètre vaut 1 dans l’expression de
base de la fonction), θp qui est l’angle de diffraction du maximum de la fonction, θl est
la demi-largeur de la fonction et m un paramètre de forme qui est pris égal à 2 afin de
faciliter la désommation.
Ainsi, chaque pic est modélisé par une fonction qui est définie par trois paramètres repré-
sentant la position centrale du pic, sa valeur maximale et sa largeur. Pour chaque profil
radial, un ensemble initial (figure 2.17 (a)) de fonctions est optimisé (figure 2.17 (b)) afin
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de correspondre au mieux au profil. L’identification des paramètres se fait avec la fonction
fminsearch de la bibliothèque MATLAB. Les paramètres initiaux utilisés pour optimiser
la désommation des profils radiaux issus des clichés de diffraction ont une grande impor-
tance. En effet, si l’optimisation est faite indépendamment d’un cliché à un autre, alors les
résultats obtenus (en termes de tailles de cristallites par exemple) ne présenteront pas de
tendance d’évolution particulière (figure 2.18, courbe bleue). Afin d’obtenir des résultats
cohérents pour un essai, il faut d’abord analyser les profils issus du cliché représentant
l’état le plus ’cristallin’ qui correspond souvent au cliché obtenu pour la plus grande dé-
formation. Le jeu de paramètres obtenus sert ensuite de jeu initial pour les profils associés
à des déformations plus petites. On parle de méthode ’descendante’ car on part de l’état
le plus cristallin, c’est à dire qu’on réalise la première désommation sur les profils issus du
cliché de diffraction associé, pour ensuite remonter progressivement au début de la cris-
tallisation et pour descendre jusqu’à la fusion de la phase cristalline (figure 2.18, courbe
verte).

Figure 2.17 – Désommation d’un profil radial, avant optimisation (a) et après identi-
fication des nouveaux paramètres (b). Comparaison pour le profil radial contenant les
diffractions (200) et (120).

Figure 2.18 – Taille de cristallite L200 obtenue pour un essai en fonction de la déformation
avec deux méthodes différentes.
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2.3.1.3 Estimation des incertitudes des mesures

La méthode de désommation présentée ci-dessus permet donc de calculer les tailles de
cristallite et un indice de cristallinité. Il est intéressant de déterminer les incertitudes de
mesure. En effet, pour un profil radial donné on peut faire varier le nombre d’itérations
pour l’identification ou encore le pas angulaire. Une étude de sensibilité est donc à mener
afin d’estimer les incertitudes relatives aux résultats présentés dans le chapitre 4. Pour
cela, on part d’un profil radial pour lequel les paramètres des fonctions sont optimisés,
ensuite on fait varier indépendamment le nombre d’itérations et le pas angulaire (en °),
et on compare les résultats obtenus par rapport à ceux issues de l’optimisation initiale.
L’incertitude évolue peu en fonction du nombre d’itérations, par contre le pas angulaire
a une forte influence sur le résultat final (tableau 2.6). L’incertitude devient importante
(supérieure à 10 % de la valeur mesurée) pour un pas angulaire supérieur à 0,05°.

taille de cristallite indice de cristallinité
nombre d’itérations 2,48 4,96
pas angulaire (°) 11,91 14,26

Tableau 2.6 – Incertitude relative maximale exprimée en % (en valeur absolue) en fonction
des paramètres d’analyse.

Nous faisons donc le choix d’un pas angulaire petit qui sera égal à 0,01° dans notre
cas.

2.3.2 Analyse des clichés relatifs aux essais in situ sur le PET

2.3.2.1 Étude la phase cristalline

La disposition du détecteur XPAD pour les essais in situ sur le PET est telle qu’on
intercepte une seule partie du cliché. La zone qui est observée est détaillée sur la figure
2.19.
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Figure 2.19 – Cliché WAXS avec texture de fibre du PET. La zone détaillée est délimitée
en rouge.

On se restreint à cette zone car on sait que seules les diffractions (hk0) sont potentiel-
lement observées au cours de la déformation. De plus, on sait que ces taches apparaissent
progressivement au cours de la déformation. Un indice de cristallinité est aussi défini pour
ces expériences :

Ic = I010 + I1̄10 + I100

I010 + I1̄10 + I100 + Iamorphe
(2.10)

avec I010, I1̄10, I100 les aires des pics cristallins respectivement des familles (010), (1̄10),
(100) et Iamorphe l’aire des pics amorphes.
La méthode de désommation utilisée est la même que celle utilisée pour le caoutchouc
naturel réticulé. Un exemple de désommation est présenté sur la figure 2.20.
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Figure 2.20 – Désommation d’un profil radial. Le profil expérimental est tracé en noir
et la courbe de désommation est tracée en rouge.

2.3.2.2 Estimation des incertitudes de mesure

Les incertitudes de mesure sont importantes pour une partie des essais. En effet, le
développement de la phase cristalline étant progressif, les pics cristallins sont souvent peu
distincts du reste du profil radial. En conséquent, il est difficile d’isoler clairement ces
pics et d’aboutir à une optimisation satisfaisante. Certains pics étant faiblement intenses,
l’étape d’optimisation a tendance à les inclure dans des pics liés à la phase amorphe. Les
valeurs des tailles de cristallites calculées présentent une volatilité importante pour cer-
tains essais. La volatilité est faible en ce qui concerne le calcul de l’indice de cristallinité.
Les deux paramètres qui amènent de la volatilité sont la position centrale du pic et la
largeur du pic. Pour illustrer la volatilité des valeurs mesurées, on prend les paramètres
d’un pic cristallin après optimisation. Ensuite, on fait varier les deux paramètres indépen-
damment. Évidemment les variations conduisent à des identifications du profil tout aussi
correctes. Une variation relative de 10 % de la largeur du pic correspond à une variation
de 0,45°. Une variation relative de 1 % de la position centrale du pic correspond à 0,1°.
La variation de la taille de cristallite qui en découle est présentée sur la figure 2.21.

60



Figure 2.21 – Variation de la taille de cristallite en fonction de la variation de la largeur
du pic (a) et de la position centrale du pic (b).

La position du pic est un paramètre qui évolue peu au cours de l’optimisation et une
légère variation de sa valeur amène à une faible variation de la taille de cristallite calculée.
Une variation de la largeur du pic a par contre une réelle incidence sur la taille de cristallite
mesurée. Ce paramètre amenant de la volatilité il sera potentiellement fixé pour certaines
optimisations.
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Chapitre 3

Cristallisation induite par la
déformation du caoutchouc naturel
réticulé sous traction et cisaillement
combinés

Introduction

Les caractéristiques de la cristallisation induite par la déformation des caoutchoucs
naturels réticulés et non chargés sont bien documentées pour un grand nombre de condi-
tions. Ces conditions peuvent être soit des caractéristiques intrinsèques du matériau em-
ployé (nature de la réticulation, densité de réticulation....) soit des conditions d’essais
(essais quasi-statiques ou dynamiques, essais à différentes températures...). Cependant la
majorité des études se fait pour des sollicitations de traction uniaxiale. Cette limitation
est principalement due à la complexité de l’étude de la cristallisation induite du matériau
qui requiert dans la plupart des cas un accès à une ligne synchrotron afin de réaliser des
essais in situ.

Pour l’ensemble de ces études, le critère communément utilisé pour décrire la phase
cristalline qui se développe au cours de la déformation est le taux d’étirage appliqué.
Deux valeurs limites de ce descripteur sont nécessaires : le taux d’étirage à partir duquel
la phase cristalline apparaît (ou du moins est observée par diffraction des rayons X) et ce-
lui en dessous duquel la phase cristalline disparaît complètement (ou du moins n’est plus
observée par diffraction des rayons X). Il est donc intéressant d’étudier si un tel critère
est toujours valable pour d’autres modes de sollicitation.

Dans notre cas, les chargements appliqués combinent de la traction uniaxiale et du
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cisaillement. A partir de l’observation et de l’analyse de l’orientation de la phase cristal-
line, une base des déformations est définie. De cette base, la déformation représentant la
plus grande extension est utilisée comme descripteur. Ce dernier permet de comparer la
cristallisation induite par la déformation du caoutchouc pour les différentes sollicitations
appliquées.

63



3.1 Méthode expérimentale

Des essais expérimentaux sont réalisés in situ sur la ligne Diffabs du synchrotron
SOLEIL. La machine TRACY est utilisée comme décrit dans le chapitre 2. La longueur
d’onde est égale à 1,35 Å. Différents essais combinant un pré-étirage (en traction uniaxiale)
et un ou plusieurs cycles de cisaillement sont réalisés. L’ensemble des éprouvettes cisaillées
subit un pré-étirage afin d’éviter la formation d’instabilités de surface qui apparaissent
pour des caoutchoucs sollicités en grandes déformations de cisaillement. Pour les essais 2
à 5, les éprouvettes sont pré-étirées puis tout en maintenant la déformation le montage
de cisaillement est mis en place. De ce fait, les éprouvettes sont toujours en tension même
lorsque le cisaillement est nul. Un essai en traction uniaxiale est réalisé afin de comparer la
cristallisation induite pour ces différentes déformations. Les différents essais sont présentés
ci-dessous :

– essai 1, l’échantillon est étiré en traction uniaxiale (charge-décharge) à un taux d’éti-
rage maximal de 5,1, la vitesse de déformation est de 1,2 %.s−1, le temps d’exposition
est de 1 s et le temps d’acquisition entre chaque cliché est de 2 s (figure 3.1).

Figure 3.1 – Évolution de la déformation de l’essai 1.

– essai 2, l’échantillon est pré-étiré (λ=3, la vitesse de déformation est de 1,2 %.s−1) et
est cisaillé (1 cycle à une vitesse de déformation de 0,1 %.s−1), le temps d’exposition
est de 1 s et le temps d’acquisition entre chaque cliché est de 20 s (figure 3.2).

Figure 3.2 – Évolution de la déformation de l’essai 2.
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– essai 3, l’échantillon est pré-étiré (λ=2,85, la vitesse de déformation est de 1,2 %.s−1)
et est cisaillé (1 cycle à une vitesse de déformation de 0,1 %.s−1), le temps d’ex-
position est de 1 s et le temps d’acquisition entre chaque cliché est de 20 s (figure
3.3).

Figure 3.3 – Évolution de la déformation de l’essai 3.

– essai 4, l’échantillon est pré-étiré (λ=5, la vitesse de déformation est de 1,2 %.s−1) et
est cisaillé pendant 4 cycles de même amplitude (notés de (a) à (d) et à une vitesse
de déformation de 0,1 %.s−1). Des étapes de cisaillement négatif sont introduites
(l’échantillon est cisaillé dans l’autre sens). Le temps d’exposition est de 1 s et le
temps d’acquisition entre chaque cliché est de 20 s (figure 3.4).

Figure 3.4 – Évolution de la déformation de l’essai 4.

– essai 5, l’échantillon est pré-étiré (λ=4,5, la vitesse de déformation est de 1,2 %.s−1)
et est cisaillé pendant 8 cycles d’amplitude croissante (notés de (a) à (h) et à une
vitesse de déformation de 0,1 %.s−1). Des étapes de cisaillement négatif sont intro-
duites (l’échantillon est cisaillé dans l’autre sens). Le temps d’exposition est de 1 s
et le temps d’acquisition entre chaque cliché est de 20 s (figure 3.5).
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Figure 3.5 – Évolution de la déformation de l’essai 5.

3.2 Rotation de la phase cristalline et étude des dé-
formations propres

Sur les clichés de diffraction, il est observé que la phase cristalline qu’elle soit présente
ou non après le pré-étirage tourne au cours des cycles de cisaillement. Cette rotation
est illustrée pour les essais 3 (figure 3.6) et 5 (figure 3.7). A partir de cette première
observation, une première question est " quel est le paramètre mécanique qui pilote la
rotation de la phase cristalline". Pour cela, la rotation de la phase cristalline observée est
comparée à la rotation des directions des déformations principales.
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Figure 3.6 – Clichés de diffraction à différentes déformations au cours de l’essai 3. Le
cercle vert représente le niveau de déformation correspondant au cliché.
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Figure 3.7 – Clichés de diffraction à différentes déformations au cours de l’essai 4. Le
cercle vert représente le niveau de déformation correspondant au cliché.
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3.2.1 Calcul de la base des déformations principales

Les directions des déformations principales dépendent du mode de sollicitation appli-
qué. En traction uniaxiale, les directions des déformations principales sont invariantes.
Les déformations principales sont notées λ1, λ2 et λ3. Une des directions principales est
la direction selon laquelle le matériau est étiré d’un taux d’étirage λ, cette direction est la
direction 1 dans notre cas (figure 3.8 (a)). Sous hypothèse d’une déformation isochore, les
déformations principales selon les directions 2 et 3 correspondent à des contractions en
condition uniaxiale (1>λ2>0 et 1>λ3>0). En cisaillement, on peut aussi définir une base
avec trois directions 1, 2 et 3 (avant déformation, figure 3.8 (b)). Lorsque l’échantillon
subit un cisaillement plan (dans le plan contenant les directions 1 et 2), les directions ini-
tiales 1 et 2 tournent autour de l’axe 3 d’un angle ω et les déformations principales sont
alors portées par les directions 1*, 2* et 3. Selon la direction 1*, la déformation princi-
pale correspond à une extension (λ1>1) et selon la direction 2*, la déformation principale
correspond à une contraction (1>λ2>0). Sous hypothèse d’une déformation isochore, la
déformation principale selon la direction 3 est invariante.

Figure 3.8 – Définition des bases des déformations principales en traction (a) et en
cisaillement (b).

Dans le cadre des nos essais, les échantillons sont d’abord pré-étirés avant d’être ci-
saillés. La base des déformations principales est définie pour cette déformation combinée
sur la figure 3.9. Les directions 1, 2 et 3 définissent la base à l’état initial et dans l’état
pré-étiré (figure 3.9 (a)) avec la direction 1 qui correspond à la direction d’étirage (le pré-
étirage est noté λ). Les directions 1*, 2* et 3 (la direction 3 est perpendiculaire au plan
de cisaillement) définissent les directions des déformations principales dans l’état cisaillé
(le cisaillement appliqué est noté γ) et l’angle de rotation par rapport à la base initiale
est noté ω (figure 3.9 (b)). La valeur de l’angle de rotation ω est obtenu analytiquement
à partir de la théorie de la mécanique des milieux continus [125]. L’angle ω tel qu’il est
défini (figure 3.5 (b)) est négatif puisque la rotation autour de la direction 3 se fait dans
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le sens indirect, une base équivalente étant définie pour la rotation de la phase cristalline,
nous prendrons les valeurs absolues pour une meilleure compréhension.

Figure 3.9 – Bases des déformations principales dans les états initial et pré-étiré (a) et
dans l’état cisaillé (b).

Pour chacune des sollicitations (on fait l’hypothèse que chaque transformation est iso-
chore), les gradients de déformation sont exprimés dans les bases définies respectivement
pour le pré-étirage (le gradient de déformation est noté F1) et pour le cisaillement (le
gradient de déformation est noté F2) :

F1 =


λ 0 0
0 1√

λ
0

0 0 1√
λ

 , F2 =


1 0 0
−γ 1 0
0 0 1

 (3.1)

Le gradient de déformation des transformations composées s’écrit alors :

F = F2F1 =


λ 0 0

−γλ 1√
λ

0

0 0 1√
λ

 (3.2)

L’orientation des directions des déformations principales est obtenue en calculant le ten-
seur de Cauchy-Green gauche B avec la relation B=V 2 et V qui est le tenseur gauche des
déformations propres :

V 2 = FF> =


λ2 −γλ2 0

−γλ2 1
λ

+ γ2λ2 0

0 0 1
λ

 (3.3)

Dans la base des déformations principales, le tenseur V 2 est symétrique et s’écrit sous la
forme :

V 2 =


λ2

1 0 0
0 λ2

2 0
0 0 λ2

3

 (3.4)

avec λ1, λ2 et λ3 qui sont les déformations principales associées aux directions principales
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de V 2. Les relations entre les déformations principales et les invariants du tenseur des
déformations V 2 amènent au système suivant :


λ2

1 + λ2
2 + λ2

3 = 2
λ

+ λ2 + γ2λ2

λ2
1λ

2
2λ

2
3 = 1

λ2
3 = 1

λ

(système 1)

La décomposition polaire est finalement utilisée pour calculer la valeur analytique de
l’angle ω :


λ2 −γλ2 0

−γλ2 1
λ

+ γ2λ2 0

0 0 1
λ

 =


cos(ω) sin(ω) 0
−sin(ω) cos(ω) 0

0 0 1



λ2

1 0 0
0 λ2

2 0
0 0 λ2

3



cos(ω) −sin(ω) 0
sin(ω) cos(ω) 0

0 0 1


(3.5)

ce qui amène à :
λ2

1cos
2(ω) + λ2

2sin
2(ω) = 1

λ
+ λ2 + γ2λ2

λ2
1sin

2(ω) + λ2
2cos

2(ω) = λ2

sin(ω)cos(ω)(λ2
1 − λ2

2) = γλ2

(système 2)

et donc à :
tan(2ω) = −2γλ3

1− λ3 + γ2λ3 (3.6)

A partir du système 1, il n’y a pas de solution analytique pour les valeurs de λ1 et λ2,
celles-ci sont calculées numériquement avec l’aide de Matlab. Les calculs précédents sont
aussi valables pour l’essai de traction uniaxiale, c’est à dire pour γ égal à 0 :

λ1 = λ

λ2 = 1√
λ

λ3 = 1√
λ

(système 3)

3.2.2 Calcul de la rotation de la phase cristalline

Comme pour les déformations principales, une base est définie pour la phase cristalline.
L’angle de rotation est obtenu par suivi des taches de diffraction. Sur les clichés, trois
taches de diffraction sont précisément identifiées, elles correspondent aux familles de plans
(200), (120) et (201). Par analyse d’images, les taches de diffraction sont isolées et les
coordonnées de leurs barycentres sont déterminées. La base associée à la phase cristalline
est présentée sur la figure 3.10. La direction 1 correspond à la direction de traction, la
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direction 3 est la direction du faisceau et la direction 2 est telle que la base définie par
les trois directions soit directe. ρ est l’angle de rotation des taches de diffraction. Les
directions 1, 2, 3 définissent la base liée à la phase cristalline à l’état initial (c’est à dire
après le pré-étirage). Les directions 1’, 2’, 3 définissent la base liée à la phase cristalline
au cours du cisaillement.

Figure 3.10 – Base liée à la rotation de la phase cristalline (à gauche) et illustration de
l’angle ρ pour un cliché acquis en cisaillement.

Il est vérifié que toutes les taches de diffraction tournent avec le même angle, ainsi il
est confirmé que c’est bien la phase cristalline qui tourne. La vérification est faite pour
l’ensemble des essais et est illustrée pour l’essai 4 (figure 3.11).

Figure 3.11 – Angle de rotation des familles de plans en fonction du numéro de cliché
pour l’essai 4.

Pour les essais 4 à 5, les étapes de cisaillement négatif ne sont pas analysées. Le
dispositif expérimental ne permet pas d’observer la phase cristalline sur toute l’étape de
cisaillement négatif. Les taches de diffraction sortent du cadre d’observation. Cependant,
des observations sont possibles au début de ces étapes.
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3.2.3 Comparaison de la rotation des directions des déforma-
tions principales et de la phase cristalline

Les valeurs des angles ω (orientation des déformations principales) et ρ (orientation de
la phase cristalline) en fonction du cisaillement γ appliqué sont présentées sur les figures
3.12 à 3.15. Pour une meilleure lisibilité, l’ensemble des résultats des essais 4 et 5 n’est
pas tracé, seuls les résultats pour certains cycles sont présentés.

Figure 3.12 – Évolution des angles de rotation de la base des déformations principales
ω (trait plein noir) et de la phase cristalline ρ durant la charge (en rouge) et la décharge
(en bleu) en fonction du cisaillement au cours de l’essai 2.

Figure 3.13 – Évolution des angles de rotation de la base des déformations principales
ω (trait plein noir) et de la phase cristalline ρ durant la charge (en rouge) et la décharge
(en bleu) en fonction du cisaillement au cours de l’essai 3.

73



Figure 3.14 – Évolution des angles de rotation de la base des déformations principales
ω (trait plein noir) et de la phase cristalline ρ durant la charge (symboles triangulaires
et trait en pointillé) et la décharge (symboles circulaires et trait plein) en fonction du
cisaillement au cours de l’essai 4 (pour les cycles (a) et (d)).

Figure 3.15 – Évolution des angles de rotation de la base des déformations principales ω
(trait plein) et de la phase cristalline ρ durant la charge (symboles triangulaires et trait
en pointillé) et la décharge (symboles circulaires et trait plein) en fonction du cisaillement
au cours de l’essai 5 (pour les cycles (a), (b), (d), (e) et (h)).

Les étapes de charge et décharge sont analysées séparément. De plus on distingue les
essais 2 et 3, pour lesquels la phase cristalline n’est pas induite par le pré-étirage des essais
4 et 5 pour lesquels la phase cristalline est induite par le pré-étirage.

Au cours des essais 2 et 3, la phase cristalline se développe au cours du cisaillement.
Lorsque la phase cristalline apparaît, celle-ci est orientée différemment qu’en traction et
tourne au cours du cisaillement jusqu’à sa fusion au cours de la décharge. La première
observation est que la phase cristalline tend à s’orienter comme les directions des défor-
mations principales. Cependant, que ce soit en charge ou en décharge, la phase cristalline

74



présente un retard angulaire par rapport aux directions des déformations principales.
Pour l’essai 5, la phase cristalline est présente au début des cycles de cisaillement (a),
(b), (c) et (d). Au cours des cycles postérieurs, la phase cristalline fond au cours de la
décharge ou à la fin des étapes de cisaillement négatif. Sur l’ensemble des cycles, la phase
cristalline tend aussi à s’orienter comme les directions des déformations principales à la
fois au cours de la charge et de la décharge. La phase cristalline est toujours présente au
cours de l’essai 4. Comme pour les autres essais, celle-ci s’oriente comme les directions
des déformations principales mais avec un certain retard angulaire.

Le retard angulaire qui est observé pour les essais 2 à 5 est fonction de la phase cris-
talline qui est présente ou pas avant chaque cycle de cisaillement. Pour les essais 2, 3 et 5,
l’étape de pré-étirage n’a pas ou peu induit de phase cristalline. Les observations expéri-
mentales pour ces trois essais sont similaires. Le retard angulaire (différence entre l’angle
ω associé aux directions des déformations principales et l’angle ρ associé à l’orientation
de la phase cristalline) est tracé sur les figures 3.16 à 3.18.

Figure 3.16 – Évolution du retard angulaire en fonction du cisaillement durant la charge
(en rouge) et la décharge (en bleu) pour l’essai 2.

Figure 3.17 – Évolution du retard angulaire en fonction du cisaillement durant la charge
(en rouge) et la décharge (en bleu) pour l’essai 3.
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Figure 3.18 – Évolution du retard angulaire en fonction du cisaillement durant les cycles
(a), (b), (d), (e) et (h) pour l’essai 5. Les charges sont symbolisées par des triangles avec
des tirets et les décharges sont symbolisées par des cercles avec un trait plein.

Au cours du cisaillement, la phase cristalline qui est soit induite au cours du pré-étirage
soit apparue au cours du cisaillement, tourne et tend à s’orienter comme les directions
des déformations principales mais avec un retard angulaire aussi longtemps qu’elle est
présente. Ce retard existe tout au long de la charge et diminue au cours de la décharge
jusqu’à être proche de zéro. Le fait que le retard angulaire devienne nul à un instant au
cours de la décharge signifie qu’à cet instant les directions des déformations principales
et la phase cristalline sont orientées dans la même direction. Ensuite, le retard angulaire
augmente jusqu’à ce que la phase cristalline fonde complètement. La phase cristalline
apparaît tourner moins vite que les directions des déformations principales, ce qui tend
à montrer que ces deux ’objets’ possèdent des cinétiques différentes. L’orientation de ces
deux objets est décomposée en plusieurs étapes et détaillée sur la figure 3.19. A l’issu
du pré-étirage et avant l’étape de cisaillement, la base des directions des déformations
principales et celle liée à l’orientation de la phase cristalline sont confondues. Dès le début
du cisaillement, les directions des déformations principales s’orientent et tournent d’un
angle ω (b). Si la phase cristalline a été induite par le pré-étirage (essai 5) alors celle-ci
s’oriente aussi dès le début de l’étape de cisaillement d’un angle ρ qui est inférieur à l’angle
ω (c). Si la phase cristalline apparaît au cours du cisaillement, celle-ci est orientée d’un
angle ρ (c) par rapport à la base initiale et en retard par rapport à la base des directions
des déformations principales. Au cisaillement maximal, la phase cristalline est toujours
en retard par rapport aux directions des déformations principales (d). Par conséquent,
au début de la décharge, la valeur de l’angle ω est supérieure à la valeur de l’angle ρ
(d). Etant donné que les deux éléments ont des cinétiques de rotation différentes, à un
moment au cours de la décharge, les directions des déformations principales et la phase
cristalline ont la même orientation et à ce moment le retard angulaire est nul (e). Enfin, la
différence de cinétique fait que la phase cristalline sera en retard par rapport aux directions
des déformations principales jusqu’à la fusion complète de la phase cristalline (f). Un
prolongement de cette étude serait de réaliser des essais équivalents en y introduisant des
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étapes de relaxation des contraintes. Si le retard de rotation de la phase cristalline est
uniquement dû à une cinétique de rotation plus lente alors au cours d’étapes avec maintien
de la déformation, la phase cristalline doit finir par s’orienter comme les directions des
déformations principales.

Figure 3.19 – Représentation de l’orientation des directions des déformations principales
et de la phase cristalline au cours d’un cycle charge-décharge pour les essais 2, 3 et 5.

Pour l’essai 4, une importante cristallinité est induite par le pré-étirage. L’orientation
de la phase cristalline est différente de celle observée pour les autres cas (cristallinité faible
ou nulle induite par le pré-étirage). La rotation de la phase cristalline ne se fait pas à la
même vitesse au cours de la charge et de la décharge. Cela est confirmé par le fait que le
retard angulaire n’est jamais nul. Le retard angulaire est présenté pour les cycles (a) et
(d) sur la figure 3.20.

Figure 3.20 – Évolution du retard angulaire en fonction du cisaillement durant les cycles
(a) et (d) pour l’essai 4. Les charges sont symbolisées par des triangles avec des tirets et
les décharges sont symbolisées par des cercles avec un trait plein.

En conséquence, une seconde évolution de l’orientation de la phase cristalline est pro-
posée sur la figure 3.21. Le premier schéma (a) représente la base initiale qui est la même
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pour la phase cristalline qui est induite au cours du pré-étirage et pour les directions des
déformations principales. Les directions des déformations principales restent inchangées
au cours du pré-étirage (traction uniaxiale). Dès le début de l’étape de cisaillement, les
directions des déformations principales tournent d’un angle ω et la phase cristalline tourne
d’un angle ρ. L’angle ρ étant inférieur à l’angle ω, un retard angulaire est observé dès
le début du cisaillement (b). Au cisaillement maximal, un retard angulaire est toujours
présent (b) . La valeur de l’angle ω est donc supérieure à la valeur de l’angle ρ au début
de la décharge (c). Au cours de cette dernière, les deux objets continuent de tourner mais
ne présentent jamais la même orientation (d). Il est observé que la phase cristalline a une
mobilité différente au cours de la décharge et que celle-ci se trouve être en avance cette
fois ci part rapport à l’orientation des directions des déformations principales.

Figure 3.21 – Représentation de l’orientation des directions des déformations principales
et de la phase cristalline au cours d’un cycle charge-décharge pour l’essai 4.

3.3 Évolution de la phase cristalline en traction et
cisaillement

La partie précédente met en lumière le fait que la phase cristalline tend à s’orienter
comme les directions des déformations principales sous une déformation de cisaillement.
Par conséquent, il est justifié d’utiliser les déformations principales pour comparer la cris-
tallisation induite par la déformation pour les différentes sollicitations. Afin de comparer la
cristallisation en traction et en cisaillement, la première valeur propre λ1 est utilisée. Dans
les bases définies (figures 3.8 et 3.9), λ1 (systèmes 1 et 3) est la plus grande valeur propre
et correspond à l’extension principale. En d’autres termes, elle représente l’allongement
macroscopique imposé aux chaînes polymères.
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3.3.1 Évolution de la cristallinité

L’évolution de l’indice de cristallinité en fonction de l’extension principale pour les
essais 1 à 3 est tracée sur la figure 3.22. A propos de l’essai de traction, des valeurs
habituelles sont obtenues pour l’apparition (λ1=4) et la fusion complète (λ1=3) de la
phase cristalline [9, 17, 21, 24, 32, 34, 40, 42, 126–129]. Lorsque le matériau est sollicité en
cisaillement, la phase cristalline apparaît plus tôt lorsque le pré-étirage est plus important.
De plus, la phase cristalline fond pour des extensions plus petites lorsque le pré-étirage
est plus important. Pour les trois essais, la valeur maximale d’indice de cristallinité est
similaire (aux alentours de 0,25). Pour ces essais, la phase cristalline est plus stable au
cours de la décharge qu’au cours de la charge. En effet, à une extension principale donnée,
l’indice de cristallinité est toujours plus grand au cours de la décharge. Les valeurs des
extensions critiques d’apparition et de fusion de la phase cristalline pour les trois essais
sont présentées sur le tableau 1.

Figure 3.22 – Évolution de l’indice de cristallinité pour les essais 1 (en noir), 2 (en bleu)
et 3 (en rouge). Les charges sont symbolisées par des symboles triangulaires avec des tirets
et les décharges sont symbolisées par des cercles avec trait plein.

Apparition Fusion
essai 1 4 3
essai 2 5,02 3,72
essai 3 5,27 4,15

Tableau 3.1 – Valeurs critiques d’extension principale de l’apparition et de fusion de la
phase cristalline pour les essais 1 à 3.

Un résultat important concernant ces trois essais est que l’extension à laquelle la phase
cristalline apparaît n’est pas la même dans le cas d’une traction uniaxiale que dans le cas
d’un essai combinant de la traction et du cisaillement (tableau 3.1). Il apparaît alors que
le critère généralement admis pour la cristallisation induite en traction uniaxiale (la phase
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cristalline apparaît à un extension de 4 et fond complètement à une extension de 3 n’est
plus suffisant lorsque le mode de sollicitation change. Cette observation est confirmée par
l’évolution de l’indice de cristallinité de l’essai 5 (figure 3.23). En effet, il est observé que
pour les cycles pour lesquels la phase cristalline est absente au début du cycle ((f), (g)
et (h)), son apparition est retardée et commence à se développer pour des extensions
de plus en plus grandes (cycles (f) et (h) sur la figure 3.23). Pour ces cycles les phases
intermédiaires avec du cisaillement négatif sont de plus en plus grandes.

Figure 3.23 – Évolution de l’indice de cristallinité pour les cycles (a), (b), (d), (f) et (h)
pour l’essai 5. Les charges sont symbolisées par des symboles triangulaires avec des tirets
et les décharges sont symbolisées par des cercles avec trait plein.

Pour l’essai 4, la phase cristalline est toujours présente au début des quatre cycles (a),
(b), (c) et (d). L’évolution de l’indice de cristallinité pour l’essai 4 est présentée sur la
figure 3.24. L’indice de cristallinité maximal diminue au fur et à mesure des cycles. Le
premier cycle (a) présente un phénomène inhabituel puisque l’indice de cristallinité est
plus faible au cours de la décharge qu’au cours de la charge. Cette observation sera reliée
à l’évolution des tailles de cristallites présentée dans la partie suivante.
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Figure 3.24 – Évolution de l’indice de cristallinité pour les cycles (a) et (d) pour l’essai 4.
Les charges sont symbolisées par des symboles triangulaires avec des tirets et les décharges
sont symbolisées par des cercles avec trait plein.

3.3.2 Évolution des tailles de cristallites

Les tailles de cristallites pour les essais 1 à 3 sont présentées sur la figure 3.25. Pour les
deux modes de sollicitation les tailles de cristallites augmentent au cours de l’extension.
Les tailles augmentent depuis leur valeur initiale qui sont celles en début de cristallisation
puis au fur et à mesure que l’extension augmente, elles tendent vers une valeur limite. En
début de décharge, les tailles de cristallites sont constantes puis diminuent progressivement
jusqu’à la fusion complète de la phase cristalline. Enfin, la combinaison d’une traction et
d’un cisaillement induit la formation des cristallites plus grandes que dans le cas d’une
traction uniaxiale seule. L’évolution des tailles de cristallites est en accord avec celle
trouvée dans la littérature [34], [128] mais est différente d’autres travaux pour lesquels
les auteurs n’observent pas d’évolution des tailles de cristallites [9, 17, 38, 130, 131] ou
une évolution inverse (certaines tailles diminuent au cours de la charge et sont quasi
constantes au cours de la décharge) [54]. Comme présenté dans le chapitre 2, les méthodes
de désommation peuvent expliquer en partie les différences observées dans ces travaux.
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Figure 3.25 – Évolution des tailles de cristallites L120 (a), L200 (b) et L201 (c) en fonction
de l’extension principale pour les essais 1 (en noir), 2 (en bleu) et 3 (en rouge). Les
charges sont symbolisées par des symboles triangulaires avec des tirets et les décharges
sont symbolisées par des cercles avec trait plein.

Les tailles de cristallites évoluent différemment lorsque la phase cristalline est présente
avant le début du cisaillement. C’est ce qu’on voit pour l’essai 5 (figure 3.26). Lorsque
la phase cristalline est présente au début d’un cycle de cisaillement, deux phénomènes
peuvent se produire au cours du cycle : la croissance des cristallites déjà présentes et
la germination de nouvelles. Ces deux phénomènes sont potentiellement en concurrence.
Pour les cycles (a), (b) et (c), les cristallites présentes au début grossissent, les tailles
sont environ deux fois plus grandes à l’extension maximale qu’au début de chaque cycle.
Lorsque la phase cristalline est présente au début du cisaillement, la croissance des cris-
tallites semble dominer. Dans les cas où la phase cristalline est absente en début de
cisaillement (cycles (f) et (h)), les cristallites doivent d’abord germer avant de croître. Par
conséquent, les évolutions des tailles pour ces cycles est similaire à celle observée pour les
essais 2 et 3 (figure 3.25). Sur le dernier cycle (h), la taille L120 est constante tout au long
de la déformation. Pour cet essai, l’effet mémoire n’est pas observé. Celui-ci a été observé
dans le cas où le matériau subit plusieurs cycles de déformation avec un taux maximal de
déformation qui est à identique pour l’ensemble de cycles [128], [132]. Dans ce cas, il a été
observé qu’à une cristallinité donnée (définie aussi par un taux de cristallinité), les tailles
de cristallites étaient équivalentes pour les différents cycles (charge et décharge confon-
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dues) tant que les chaînes ne sont pas complètement relaxées. Pour l’essai 5, l’évolution
des tailles de cristallites en fonction de l’indice de cristallinité est présentée sur la figure
3.27. On observe qu’à une cristallinité donnée, les tailles de cristallites sont différentes
pour chacun des cycles qu’une phase cristalline soit présente ou non en début de cycle.
Pour les cycles (a), (b) et (c) les tailles sont différentes pour une cristallinité donnée.
Cela montre qu’une partie des cristallites rétrécit (fusion partielle) et qu’une autre fond
complètement au cours des décharges. Lors du cycle suivant, une cristallinité différente
est obtenue et on peut supposer qu’à l’endroit où des cristallites ont fondu complètement,
d’autres cristallites ne se reforment pas automatiquement. D’une part, les déformation
maximales augmentent d’un cycle à l’autre. D’autre part l’évolution des cristallites est
particulière puisqu’au delà d’une extension de 7, elles rétrécissent (cela est développé plus
loin dans le chapitre). Pour les autres cycles ((f) et (h)), la phase cristalline obtenue pour
un cycle est différente que celle du cycle précédent.

Figure 3.26 – Évolution des tailles de cristallites L120 (a), L200 (b) et L201 (c) en fonction
de l’extension principale pour les cycles (a), (b), (d), (f) et (h) de l’essai 5. Les charges sont
symbolisées par des symboles triangulaires avec des tirets et les décharges sont symbolisées
par des cercles avec trait plein.
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Figure 3.27 – Évolution des tailles de cristallites L120 (a), L200 (b) et L201 (c) en fonction
de l’indice de cristallinité pour les cycles (a), (b), (d), (f) et (h) de l’essai 5. Les charges
et les décharges ne sont pas différenciées.

Si la phase cristalline est bien établie après le pré-étirage (essai 4) alors l’évolution
des tailles de cristallites est différente des cas précédents pour lesquels la phase cristalline
est faible voire inexistante au début du cycle de cisaillement. L’évolution des tailles de
cristallites de l’essai 4 est tracée sur la figure 3.28. Au cours du cycle (a), les tailles de
cristallite L200 et L201 diminuent au début de la déformation et à la fin de la charge celles-
ci sont plus petites qu’au début de la déformation (c’est à dire après le pré-étirage). La
taille de cristallite L120 augmente légèrement au début du cycle (a) et atteint rapidement
une valeur limite. L’évolution des tailles de cristallites au cours du cycle (a) est en accord
avec les observations visuelles des clichés de diffraction (figure 3.7 (a), (b) et (c)). Sur
ces derniers, la tache de diffraction correspondant à la famille de plans (120) devient très
intense alors que les deux autres taches de diffraction correspondant aux famille de plans
(200) et (201) perdent en intensité au cours de la charge (figure 3.7 (b)). A la fin du
cycle (a), les trois taches de diffraction sont moins intenses qu’en début de cycle (figure
3.7 (a) et (b)). Les cristallites rétrécissent au cours de la décharge plus qu’elles n’ont
cru au cours de la charge, ce qui explique que l’indice de cristallinité soit plus petit en
décharge qu’en charge pour une extension principale donnée pour le cycle (a) (figure 3.28).
Concernant l’effet mémoire, celui-ci semble se produire au cours de l’essai (figure 3.29).
En effet, pour un indice de cristallinité donné, les tailles calculées pour les cycles (a) et
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(d) sont équivalentes. Cela se vérifie bien pour la famille de plans L120 et est vrai pour les
familles L200 et L201 même si la dispersion est plus grande.

Figure 3.28 – Évolution des tailles de cristallites L120 (a), L200 (b) et L201 (c) en fonction
de l’extension principale pour les cycles (a) et (d) de l’essai 4. Les charges sont symbolisées
par des symboles triangulaires avec des tirets et les décharges sont symbolisées par des
cercles avec trait plein.

Figure 3.29 – Évolution des tailles de cristallites L120 (en bleu), L200 (en rouge) et L201
(en vert) en fonction de l’indice de cristallinité pour les cycles (a) (symboles carrés) (d)
(symboles en croix) de l’essai 4. Les charges et les décharges ne sont pas différenciées.

Il est observé qu’au cours des essais 4 et 5, lorsque l’extension principale dépasse une
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valeur de 7, les tailles de cristallites tendent à diminuer (figure 3.26, cycles (f) et (h) et
figure 3.28) et atteignent des valeurs limites plus faibles que pour des extensions principales
inférieures à 7. Si on se place dans le plan de cisaillement (définies par les directions 1
et 2 sur la figure 3.8 (b)), la première direction est une direction correspondant à une
extension et la seconde direction est une direction de contraction. Par conséquent, les
chaînes macromoléculaires sont à la fois étirées dans la première direction et rapprochées
dans la seconde direction. Le rapprochement des chaînes favorise leur capacité à former
des cristallites mais simultanément des éléments comme des nœuds de réticulation, qui
sont des lieux où la cristallisation ne peut pas se produire et qui entravent la croissance
des cristallites [24], se rapprochent aussi localement des chaînes. Pour des déformations
élevées, il apparaît que la combinaison d’une extension et d’une contraction restreint
donc la possibilité de croissance des cristallites et les oblige à rétrécir. Cependant, la
germination est favorisée localement par le rapprochement des chaînes et cela explique
que la cristallinité (définie à travers l’indice de cristallinité) continue d’augmenter pour
des extensions principales supérieures à 7. On observe donc une réorganisation partielle de
la phase cristalline dans le sens où le rétrécissement des cristallites apparaît être compensé
par la formation d’autres cristallites.
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Synthèse

L’étude présentée ci-dessus présente la cristallisation induite par la déformation pour
des sollicitations combinant de la traction et du cisaillement. Après observation et ana-
lyse de la rotation de la phase cristalline en cisaillement, il est observé que celle-ci tend
à s’orienter comme les directions des déformations principales. Cela permet de définir un
descripteur pour l’étude de la cristallisation en traction-cisaillement. Le descripteur utilisé
est l’extension principale qui prend en compte le niveau de déformation imposé à la fois
en traction et en cisaillement. Ce descripteur n’amène pas aux mêmes valeurs de fusion et
de cristallisation en traction et en traction-cisaillement. De plus, il est observé que pour
des grandes extensions (supérieures à 7), la phase cristalline se réarrange notamment avec
la diminution des tailles de cristallites. Cela est contraire au schéma de cristallisation
germination-croissance qui est souvent utilisé. Ces deux résultats sont inattendus et nous
montrent que la compréhension des paramètres de la cristallisation induite par la défor-
mation nécessite l’étude de cette dernière pour des modes de sollicitation autres que la
traction uniaxiale. Les études in situ en traction biaxiale nécessitent certains moyens et on
trouve seulement quelques articles traitant de la cristallisation induite par la déformation
pour ce mode de sollicitation. A l’instar de ce qui est observé pour le PET, la phase cris-
talline qui se développe en bi-étirage est différente que celle observée en traction uniaxiale.
Pour un bi-étirage simultané la phase cristalline ne présente pas d’orientation préféren-
tielle et seules certaines périodicités ((200) et (201)) sont observées en transmission [133],
[134], [53] (figure 3.30 (c)). Dans le cas de bi-étirages séquentiels, la phase cristalline qui
apparaît au moment de l’étirage dans la première direction tourne au cours de l’étirage
selon la seconde direction. Pour ce chargement, la phase cristalline est orientée (figure
3.30 (b)). Pour ces études, les auteurs ne se sont pas intéressés au seuil de déformation
à partir duquel la phase cristalline est observable. Ces données seraient intéressantes afin
de comparer la cristallisation avec d’autres mode de sollicitation.
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Figure 3.30 – Exemple de clichés de diffraction aux grands angles obtenus pour des essais
de biétirage [53].
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Chapitre 4

Étude et caractérisation de la
cristallisation induite par la
déformation du PET

Introduction

La cristallisation induite par la déformation du PET fait l’objet de nombreuses études.
En résumé, ces dernières effectuées en traction uni- ou biaxiale révèlent l’existence d’un
seul système cristallin, identique à celui qui apparaît lors de la cristallisation froide ou à
partir du fondu, et de mésophases ou de cristallisations imparfaites. Toutefois les chemins
de déformation différents conduisent à des organisations et des orientations différentes.
Ainsi en traction uniaxiale une phase cristalline texturée apparaît progressivement au fur
et à mesure que la déformation augmente. En traction biaxiale, un étirage simultané dans
le plan induit une mésophase qui n’a pas d’orientation préférentielle tandis que pour un
étirage séquentiel une mésophase se développe aussi mais avec une orientation préféren-
tielle visible. Pour ces différents modes de sollicitation, il est observé qu’une relaxation
post-étirage peut modifier la phase cristalline.

Ainsi l’ensemble des observations qu’on retrouve dans la littérature montre que quelle
que soit la déformation imposée au PET, celle-ci amène au développement initial d’un
cristal imparfait de part l’absence de certaines périodicités qui sont perfectibles par recuit.
Les cinétiques d’apparition sont encore délicates à interpréter car les études exhaustives
précisant totalement les conditions de refroidissement sont rares. L’objectif de notre étude
expérimentale développée dans ce chapitre est de montrer que la phase cristalline parfaite
du PET n’est pas formée au moment du durcissement structural mais ultérieurement que
ce soit en traction uni- ou biaxiale. De ce fait l’utilisation des termes ’phase cristalline’
pour nommer la phase qui se développe lorsque le matériau ’durcit’ n’est pas la plus
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appropriée. Ce serait une phase organisée bâtie sur les chaînes étirées et qui tendrait à
devenir une phase cristalline. Cette phase apparaît orientée progressivement au cours de
la déformation. De plus, une phase de relaxation après étirage peut donner localement
une certaine mobilité aux chaînes afin qu’elles puissent continuer de s’arranger entre elles
comme elles le sont dans la phase cristalline.

La phase organisée est étudiée à l’issue de différents types d’essais. Des essais de trac-
tion uni- et biaxiale sont réalisés afin d’observer le développement de la phase organisée
au cours de l’étirage et du traitement post-étirage. Les phases générées ex-situ sont ob-
servées en contrôlant les cinétiques de trempe du matériau. La phase de relaxation ayant
une importance dans le perfectionnement de la phase organisée, des essais in situ sont
menés au synchrotron SOLEIL afin de l’étudier plus particulièrement.
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4.1 Développement d’une phase organisée en trac-
tion uniaxiale

Les essais de traction uniaxiale ont deux finalités. La première est d’étudier le déve-
loppement de la phase organisée au cours de la déformation grâce à la réalisation d’essais
interrompus à différents niveaux de déformation. Lorsque l’essai est interrompu, deux trai-
tements différents sont réalisés : une trempe efficace ou une trempe différée. A partir des
éprouvettes récupérées, la microstructure obtenue par étirage et au cours du traitement
post-étirage est analysée par diffraction des rayons X. La seconde finalité est d’établir une
base expérimentale de courbes contrainte-déformation qui permettra de poser un modèle
de comportement et d’en identifier les paramètres. Le matériau utilisé est le PET F9
présenté dans le chapitre 2. Les essais DSC menés sur le matériau et présentés dans le
chapitre 2 ont montré que celui-ci pouvait être rajeuni à l’aide d’un recuit. Cette phase de
recuit est intégrée dans la phase de chauffage de l’échantillon pour assurer la continuité
des résultats. D’autres essais de type charge-décharge complèteront notre base expérimen-
tale mécanique.

Les conditions d’étirage (vitesse de déformation et température) sont déterminées
pour conserver au matériau ses caractères caoutchoutique et amorphe (hors cristallisation
induite bien sûr) durant toute la durée de l’essai. On s’appuie pour cela sur un protocole
mis au point au CEMEF basé sur des analyses DMA et DSC. L’ensemble des protocoles de
régulation de température est validé par l’implantation de thermocouples dans et sur les
éprouvettes. Les éprouvettes utilisées sont des éprouvettes sablier axisymétriques injectées
(figure 4.1). De part cette géométrie, la déformation est localisée au centre de l’éprouvette.
Les rayons de courbure réduisent les effets triaxiaux.

Figure 4.1 – Schéma de l’éprouvette sablier utilisée en traction uniaxiale.

Pour les essais, nous utilisons le système vidéotraction ® [135] qui permet d’asservir
la vitesse de déplacement de la traverse afin de garder la vitesse de déformation vraie
ε̇ constante au centre de l’éprouvette. Pour ces essais, nous faisons l’hypothèse que la
matériau est incompressible et isotrope transverse. Cet asservissement est réalisé à partir
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du calcul de la déformation de l’éprouvette qui correspond dans notre cas à la diminution
du diamètre de la zone centrale. Les gammes de vitesses accessibles avec ce système sont
comprises entre 0,0001 s−1 et 0,01 s−1. Il serait de toute façon plus dangereux d’utiliser
des vitesses plus grandes à cause du couplage thermomécanique qui pourrait résulter en
un échauffement notable de l’éprouvette. Les conditions d’étirage sont choisies à partir
des travaux d’Eric Gorlier [107], [112] pour conserver au matériau un caractère visco-
hyperélastique parce que c’est la gamme où la cristallisation induite est significative. Par
conséquent, les échantillons sont étirés à 85 °C et 90 °C, à ces températures nous nous
situons au delà de la température de transition α déterminée par l’analyse mécanique
(Tα=82 °C), aux vitesses choisies. Travailler à des vitesses et à des températures basses
nous assure que la cristallisation statique reste négligeable voire nulle durant tout l’essai.
Les essais sont réalisés dans un four avec circulation d’air chaud. L’étirage du PET dans
ces gammes expérimentales nécessite un dispositif particulier afin de palier au problème
lié au durcissement mécanique. En effet au début de l’étirage, la déformation est loca-
lisée au centre de l’échantillon car la section y est la plus faible. Cependant, lorsque le
durcissement mécanique (lié à l’apparition de la phase organisée) apparaît le système vi-
déotraction ® va dans un premier temps ajuster la vitesse de traverse pour conserver une
vitesse de déformation non nulle dans cette zone. La force appliquée au matériau doit alors
augmenter fortement. Il est alors inévitable que les congés de l’éprouvette se déforment
aussi mais moins (puisque plus épais). Le durcissement a lieu essentiellement dans la zone
centrale de l’éprouvette. Les têtes restant amorphes, la déformation se propage alors vers
celles-ci enserrées dans le système d’encastrement et l’éprouvette finit par sortir des mors.
La solution est de ’rigidifier’ le matériau au niveau des têtes en le maintenant dans un
état vitreux. Refroidir les mors est donc la solution mais en conservant la température de
la zone utile constante égale à celle de l’essai.

Un dispositif est mis en place et consiste à venir refroidir les têtes de l’échantillon
pour qu’elles soient maintenues à l’état amorphe vitreux et donc plus dures que la zone
centrale où la déformation reste donc localisée. Le dispositif est repris des travaux de
Gorlier [112] et Picard [116]. La circulation de l’eau est assurée par une électrovanne
pilotée par un boîtier Eurotherme. Les mors utilisés sont schématisés ci-dessous. Ils sont
usinés spécifiquement afin de permettre une circulation d’eau (figure 4.2).
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Figure 4.2 – Schéma des mors refroidissants.

Afin de ne pas gêner la convection d’air chaud autour de la zone centrale de l’échan-
tillon, le système de refroidissement n’est pas activé au début de l’essai mais au cours de ce
dernier lorsque l’écartement entre les mors supérieur et inférieur est suffisamment grand.
Dans notre cas, l’écartement minimal est de 22 mm avant la mise en route du dispositif.
A cet instant l’éprouvette est aussi assez longue pour que la conduction ne puisse pas
contribuer à refroidir la zone utile. Le dernier point concernant les essais de traction est
le traitement post-étirage. A l’issue de la charge alors que l’échantillon est maintenu dans
les mors à une longueur constante, deux manipulations sont possibles :

– la porte du four est ouverte et l’échantillon est aspergé avec un produit froid (produit
utilisé pour déterminer les faux contacts dans les circuits électroniques qui amène à
des vitesses de refroidissement de plusieurs centaines de degrés par minute) ce qui
refroidit brutalement la zone centrale de l’échantillon. On parlera dans ce cas de
trempe efficace qui a pour but de figer la microstructure induite uniquement par la
déformation. Le délai entre la fin réelle de l’étirage et la trempe de l’échantillon est
de l’ordre de 3 s. Il est considéré que ce temps n’a pas permis à la microstructure
d’évoluer significativement.

– une relaxation des contraintes d’une durée de 30 s à la température de l’essai est
autorisée avant de refroidir l’échantillon de la même manière que précédemment.
Cela permet de figer la microstructure obtenue par combinaison d’un étirage et
d’une relaxation. On parlera dans ce cas d’une trempe différée.

Le déroulement de l’essai est récapitulé ci-dessous :
– l’éprouvette est mise en place dans les mors à l’intérieur du four qui est préchauffé.
L’éprouvette est chauffée pendant trente minutes, temps nécessaire pour obtenir un
chauffage homogène à cœur et à peau. Les mors sont resserrés à mi-temps pendant
un instant suffisamment court pour ne pas refroidir l’éprouvette mais suffisamment
tard pour que sa dilatation ait pu prendre place. Il a été vérifié avec la DSC que
l’étape de chauffage rajeunit le matériau sans induire de cristallisation thermique.

– au bout des trente minutes, l’étirage commence piloté avec le système vidéotraction
®. A ce moment-là, l’ensemble (éprouvette et mors) est à la même température.
Lorsque l’écartement entre les mors atteint les 22 mm, le système de circulation d’eau
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est enclenché. Les têtes de l’échantillon passent à l’état vitreux et la déformation
reste localisée au centre de l’échantillon.

– la déformation voulue est atteinte et l’éprouvette subit soit une trempe efficace soit
une trempe différée.

4.1.1 Courbes mécaniques

Les courbes expérimentales présentées ci-dessous sont celles des essais charge-décharge
(figures 4.3 et 4.4). Les mêmes courbes sont obtenues pour les essais interrompus.

Figure 4.3 – Courbes contrainte-déformation à 85 °C.

Figure 4.4 – Courbes contrainte-déformation à 90 °C.

Les courbes expérimentales illustrent plusieurs comportements du matériau. Pour les
basses vitesses de déformation (ε̇ = 0,001 s−1) et aux deux températures, le matériau a
un comportement viscoélastique et ce quelle que soit la déformation maximale. Les dé-
formation maximales atteintes n’ont pas dépassé le TNE. Pour la plus grande vitesse de
déformation (ε̇ = 0,01 s−1), le matériau a un comportement viscoélastique pour des faibles
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déformations. Lorsque la déformation est plus importante, le matériau durcit. Une fois que
le matériau a durci, les décharges deviennent très raides et le comportement est apparem-
ment viscoplastique. Comme présenté dans l’étude bibliographique, une augmentation de
température retarde le début du durcissement. Nous disposons ainsi d’échantillons étirés
et refroidis de manière contrôlée pour lesquels l’étirage sera soit en dessous soit au-dessus
du TNE.

4.1.2 Étude de la microstructure induite

Le durcissement le plus important est obtenu pour les éprouvettes étirées à 85 °C
et à 0,01 s−1. Ce sont avec ces conditions d’étirage que l’évolution de la microstructure
est illustrée ici. L’étude microstructurale est faite par diffraction des rayons X pour cinq
déformations afin d’observer l’évolution microstructurale au cours du durcissement ; 1,29,
1,35, 1,4, 1,45 et 1,56 soit depuis les derniers instants avant durcissement jusqu’au durcis-
sement établi. La déformation est ici la déformation vraie de Hencky mesurée localement
dans la zone d’analyse. Elle est identifiée sous hypothèse d’isotropie transverse. Chaque
éprouvette déformée à ces valeurs a subi un des deux traitements post-étirage présentés
ci-dessus. Une fois l’essai terminé, la zone centrale de l’éprouvette est prélevée et polie afin
de réduire l’épaisseur à 300 µm. Le polissage est exécuté de telle sorte que la face qui est
trempée directement (c’est à dire là où la trempe est la plus directe donc la plus efficace)
soit conservée pour l’étude. Les clichés WAXS sont obtenus après un temps de pose de
3 h (40 kV/30 mA avec une distance échantillon-film de 70 mm). L’ensemble des clichés
obtenus est similaire à celui présenté ci-dessous pour lequel l’axe vertical correspond à la
direction d’étirage (figure 4.5).
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Figure 4.5 – Cliché de diffraction obtenu à l’issue d’une traction uniaxiale. L’axe d’étirage
est vertical.

Sur ce cliché, trois zones de diffraction plus ou moins étalées apparaissent dans la
direction équatoriale qui correspond à la direction transversale à celle d’étirage. Au centre
du support, on observe des petites taches de diffraction qui peuvent être associées à de
la diffusion secondaire venant du dispositif d’acquisition des clichés. Dans la direction
verticale (celle d’étirage), aucune diffraction n’apparaît. Si on compare ce cliché au cliché
d’une texture de fibre parfaite [136] (figure 4.6, la direction DM correspond à la direction
d’étirage et la direction DT est la direction perpendiculaire à la direction d’étirage), on
remarque que la texture obtenue dans nos essais est incomplète.

Figure 4.6 – Texture de fibre complète du PET. DM : direction d’étirage.

La disposition de certaines familles de plans dans le système triclinique est illustrée
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sur la figure 4.7.

Figure 4.7 – Identification cristallographique des plans selon le réseau triclinique proposé
par Daubeny et al. [2].

Sur les clichés obtenus, les taches qui apparaissent au niveau de l’équateur restent
difficiles à discerner. Par exemple, si on s’intéresse à la tache la plus proche du centre
du cliché, celle-ci pourrait être liée à la famille de plans (010) et/ou à la famille de plans
(01̄1). Afin de mieux discerner les familles de plans (ou périodicités) qui sont effective-
ment apparues au cours de la déformation, trois balayages azimuthaux sont effectués sur
l’ensemble des clichés obtenus. Les balayages sont illustrés sur la figure 4.8. Sur chaque
balayage, on peut potentiellement discerner les taches de diffraction liées aux familles
suivantes :

– (010) et (01̄1), le balayage correspondant est tracé en bleu (figure 4.8) et est nommé
(010) sur les tracés. Les plans (010) sont parallèles à l’axe des chaînes.

– (1̄10) et (1̄11), le balayage correspondant est tracé en rouge (figure 4.8) et est nommé
(1̄10) sur les tracés

– (100) et (11̄1), le balayage correspondant est tracé en vert (figure 4.8) et est nommé
(100) sur les tracés. Le plan (100) contient le noyau benzénique.

La valeur φ = 0° correspond à la direction transversale du cliché. Pour toutes les familles
de type (hk0) on observera un pic à 180° et deux parties du même pic à 0° et à 360°. Par
contre, si le balayage azimuthal est composé de 4 pics on peut suspecter soit une famille
de plans de type (hkl) soit une famille de plans de type (hk0) dont la normale est inclinée
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par rapport à la direction équatoriale. Dans ce cas, on parle d’un ’tilt’ des familles de
plans [108, 109, 111, 114, 137].

Figure 4.8 – Texture de fibre complète du PET.

– pour une déformation de 1,29. La première observation est que la déformation a
permis le développement de périodicités correspondant à certaines du cristal dans
les deux cas de trempe. Néanmoins, les taches de diffraction apparaissent plus net-
tement dans le cas d’une trempe différée. Sur le balayage (010) (figure 4.11 (a)), les
pics apparaissent pour φ = 0° et φ = 180° et correspondraient à la famille (010).
Dans le cas d’une trempe différée, le pic est moins large ce qui a permis un per-
fectionnement de l’orientation (plus le pic est large et plus la désorientation de la
famille plans est grande). La même observation est faite sur le balayage (1̄10) (fi-
gure 4.11 (b)).La périodicité correspond à celle de la famille de plans (1̄10) et la
relaxation a permis d’améliorer l’orientation. Enfin, le balayage (100) (figure 4.11
(c)) révèle que l’étape de relaxation a permis a une famille de plans de se développer
ou de devenir perceptible. En effet, le balayage pour un essai avec trempe efficace
ne présente qu’un halo. Par contre, si une relaxation est permise après essai 4 pics
apparaissent centrés sur 0° et 180°. Ces doubles pics signifient soit la présence de
la famille (100) avec une certaine inclinaison de la normale par rapport à la direc-
tion transversale soit la présence de la famille (11̄1). La présence des deux familles
de plans est aussi possible. Si elles diffractent à des intensités différentes alors la
diffraction la plus intense ’masque’ celle qui diffracte avec moins d’intensité. La pé-
riodicité des plans (010) met en jeu les liaisons hydrogène interchaîne. Le plan (100)
contient le noyau benzénique. On peut imaginer que l’étirage étire et oriente les
chaînes. Certaines développent les liaisons hydrogène avec leurs voisines. Dès lors
les premières périodicités à apparaître seront les plans (010) et (1̄10). La périodicité
(100) demande aux noyaux benzéniques de pivoter et aux chaînes de s’organiser et
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apparaît plus tard. La relaxation autorise la propagation des organisations autour
des liaisons hydrogène et des noyaux benzéniques.

Figure 4.9 – Trempe efficace Figure 4.10 – Trempe différée

Figure 4.11 – Profils azimuthaux (010) (a), (1̄10) (b) et (100) (c) pour une déformation
de 1,29.

– pour une déformation de 1,35. L’évolution du pic (010) (figure 4.14 (a)) dans le cas
d’une trempe différée est faible par rapport à la déformation 1,29. Le profil obtenu
dans le cas d’une trempe différée présente le même aspect que précédemment. Le fait
d’étirer un peu plus le matériau ne semble pas avoir modifié l’orientation de cette
famille de plans par rapport à une déformation inférieure. Le second balayage illustre
le fait que la famille de plans (1̄10) (figure 4.14 (b)) a continué de s’orienter dans
les deux cas. Cependant les pics sont moins larges dans le cas d’une trempe différée
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donc la désorientation est plus faible. Sur le balayage (100) (figure 4.14 (c)), les deux
profils sont constitués de deux doubles pics. Dans le cas d’une trempe efficace, une
nouvelle famille de plans s’est développée par rapport à une déformation inférieure.
Les doubles pics peuvent une nouvelle fois être attribués à la famille (100) ou la
famille (11̄1).

Figure 4.12 – Trempe efficace Figure 4.13 – Trempe différée

Figure 4.14 – Profils azimuthaux (010) (a), (1̄10) (b) et (100) (c) pour une déformation
de 1,35.

– pour une déformation de 1,4. La première observation est que les taches sont toujours
présentes autour de la direction équatoriale. Les trois profils obtenus pour les deux
types de trempe se superposent. A cette déformation, l’étape de relaxation ne semble
pas avoir permis de perfectionnement. A cette déformation, on se situe dans le ’coude
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du durcissement’. La phase organisée semble avoir entravé la relaxation des chaînes
ou la microstructure "accessible" a été formée lors de l’étirage.

Figure 4.15 – Trempe efficace Figure 4.16 – Trempe différée

Figure 4.17 – Profils azimuthaux (010) (a), (1̄10) (b) et (100) (c) pour une déformation
de 1,4.

– pour une déformation de 1,45. La phase organisée continue d’évoluer et l’étape de
relaxation a notamment permis à la famille (010) de s’orienter. Sur le profil (010)
(figure 4.20 (a)), deux double pics apparaissent pour un essai avec trempe efficace.
Ces doubles pics sont attribués à la famille (010) car le profil pour une trempe efficace
ne présente plus de double pic ce qui signifierait que la famille (010) a continué de
s’orienter au cours de l’étape de relaxation. Sur le profil (100) (figure 4.20 (c)), les
doubles pics sont moins prononcés que pour les déformations inférieures.
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Figure 4.18 – Trempe efficace Figure 4.19 – Trempe différée

Figure 4.20 – Profils azimuthaux (010) (a), (1̄10)(b) et (100) (c) pour une déformation
de 1,45.

– pour une déformation de 1,56. L’étape de relaxation ne semble pas avoir d’impact
sur l’orientation de la phase en formation. Sur le profil (010) (figure 4.23 (a)), on
observe plus de double pics ce qui signifie que la famille de plans présente est la
famille (010). Le profil (1̄10) (figure 4.23 (b)) n’affiche pas de différence pour les
deux types de trempe. Le profil (100) (figure 4.23 (c)) est composé de pics plus
grossiers qu’à la déformation précédente. Cette dernière déformation ne permet pas
de distinguer la famille de plans qui est présente.

102



Figure 4.21 – Trempe efficace Figure 4.22 – Trempe différée

Figure 4.23 – Profils azimuthaux (010) (a), (1̄10) (b) et (100) (c) pour une déformation
de 1,56.

Cette première étude met en évidence que la phase organisée apparaît après orientation
et qu’elle construit progressivement ses périodicités perpendiculaires aux chaînes.

Toutefois sur les clichés Debye-Scherrer, la famille de plans (1̄05) qui est la trace de la
périodicité le long de la chaîne n’apparaît pas, d’une part parce que le dispositif expéri-
mental ne permet pas d’intercepter des diffractions pour des valeurs de 2θ supérieures à
30°, d’autre part parce que cette famille de plans diffracte moins intensément comme on
peut le voir sur les diffractogrammes (figures 4.25 et 4.26). Cette diffraction est impor-
tante car son existence démontre la périodicité des arrangements inter-chaînes le long du
squelette de celles-ci. De plus l’orientation des plans (1̄05) permet de caractériser l’orien-
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tation des chaînes de la phase organisée. Connaissant la position du pic (1̄05) à partir
des profils radiaux (figure 4.26), des profils azimuthaux sont réalisés pour chaque échan-
tillon. Les profils obtenus sont présentés sur la figure 4.24. La première déformation est
une déformation pour laquelle les clichés Debye-Scherrer ne présentent aucune diffraction
particulière.

Figure 4.24 – Profils azimuthaux (1̄05) pour différentes déformations 1,25 (a), 1,29 (b)
1,4 (c) et 1,56 (d).

Le profil lié à la première déformation (figure 4.24 (a)), à laquelle le durcissement n’est
pas amorcé, révèle que l’étape de la relaxation à permis à la famille (1̄05) de commencer à
apparaître orientée dans la direction d’étirage qui correspond à des valeurs de φ égales à 90°
et 270°. Cela confirme l’idée d’une organisation qui commencerait par des interactions à
courte distance perpendiculairement à l’étirage puis par une progression d’un état ordonné
le long des chaînes, facilitée en début d’étirage par une relaxation. Pour les déformations
supérieures (figure 4.24 (b), (c) et (d)), la famille (1̄05) reste orientée selon la direction
d’étirage. L’étape de relaxation ne semble pas avoir modifié l’orientation de cette famille
de plans.
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Figure 4.25 – Diffractogrammes selon la direction transverse pour différentes déforma-
tions et dans les cas d’une trempe efficace (a) et d’une trempe différée (b)

Figure 4.26 – Diffractogrammes selon la direction longitudinale pour différentes défor-
mations et dans les cas d’une trempe efficace (a) et d’une trempe différée (b)

La traction uniaxiale induit bien le développement d’une phase organisée puisqu’on
observe de la diffraction cohérente. Cependant les périodicités observées peuvent appa-
raître soit au cours de l’étirage soit au cours de la relaxation permise après déformation.
La phase organisée est orientée et se développe selon la direction d’étirage.

4.1.3 De l’importance d’une étape de relaxation pour la forma-
tion d’une phase cristalline

4.1.3.1 Évolution microstructurale au cours de la relaxation pour différents
niveaux de déformation

Les essais de traction uniaxiale avec deux traitements post-étirage différents révèlent
que la microstructure peut continuer d’évoluer si on lui autorise une étape de relaxation.
Afin de mieux comprendre ce qui peut se produire au cours de la relaxation, des essais
in situ sont menés au synchrotron SOLEIL sur la ligne SWING. Pour ces essais, c’est le
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PET Goodfellow qui est utilisé. En utilisant la machine TRACY, présentée au chapitre
2, l’évolution de la microstructure au cours de la relaxation est observée. Un détecteur
XPAD permet d’obtenir un diffractogramme dans la direction transversale. La longueur
d’onde est de 1,023 Å. Les essais ont deux objectifs :

– évaluer les paramètres permettant à la phase organisée d’apparaître et/ou de se
développer au cours de la relaxation

– évaluer la capacité ou l’incapacité de la phase organisée à continuer de se développer
au cours de la relaxation.

La première série d’essais consiste à étirer les échantillons à trois déformations vraies
finales 0,6, 1 et 1,287. La déformation se fait à 90 °C et à une vitesse de déformation vraie
de 0,02 s−1. L’étape de déformation est suivie d’une étape de relaxation de 10 min. Cette
première partie a pour objectif d’évaluer la capacité du matériau à continuer de s’orga-
niser au cours d’une relaxation après qu’une phase organisée ait été induite ou pas au
cours de l’étape de d’étirage. Au cours de l’étape d’étirage, les clichés WAXS sont acquis
toutes les 1,5 s avec un temps d’exposition de 800 ms. Au cours de l’étape de relaxation,
les clichés WAXS sont acquis toutes les 10 s avec un temps d’exposition de 800 ms. Le
dispositif expérimental ne permet pas d’acquérir de clichés complets. La possibilité de
réaliser des balayages azimuthaux est réduite. La faible plage d’observation selon l’angle
φ pour un angle θ donné n’a pas révélé la présence d’une inclinaison des familles de plans.
Cependant et à la vue des résultats précédents, l’orientation des familles de plans n’est
pas discutée dans cette partie. Le détecteur XPAD a permis d’acquérir des profils radiaux
sur lesquels apparaissent les diffractions (010), (1̄10) et (100).

– Une déformation de 0,6 est insuffisante pour induire le développement d’une phase
organisée (figure 4.27 (a)). On peut imaginer que pour des déformations faibles (taux
d’étirage entre 1 et 2), les chaînes sont peu étirées et il leur est donc moins coûteux
en énergie de relaxer que de rester dans un état étiré [138].

Figure 4.27 – Profils radiaux au cours de la déformation (a) et de la relaxation (b) pour
une déformation maximale de 0,6.
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– Pour une déformation de 1 aucune phase organisée ne se développe au cours de
l’étape d’étirage et le profil radial est constitué uniquement d’un halo amorphe
(figure 4.28 (a)). Cependant, au cours de la relaxation, le halo amorphe évolue
rapidement et progressivement trois pics de diffraction apparaissent (figure 4.28 (b)).
Une phase organisée se développe donc au cours de la relaxation. L’étirage a permis
d’allonger les chaînes dans la direction d’étirage. Le nombre d’interactions inter-
chaînes n’est pas suffisant pour qu’un périodicité observable apparaisse. L’étape de
relaxation donne localement le temps aux chaînes de s’arranger et de multiplier
les interactions et donc de créer des périodicités et de stabiliser les conformations
étirées. A l’inverse du cas précédent, il est moins coûteux en énergie aux chaînes
de stabiliser les interactions que de relaxer. Ce ’retard’ à la cristallisation est aussi
observé pour des étirage rapides [104], [139] (la phase organisée se développe dès la
fin de l’étirage si la déformation est maintenue).

Figure 4.28 – Profils radiaux au cours de la déformation (a) et de la relaxation (b) pour
une déformation maximale de 1.

– Pour une déformation de 1,287, le développement de la phase organisée a été amor-
cée au cours de l’étirage. Trois pics de diffraction apparaissent progressivement au
fur et à mesure de l’étirage. Lorsque la phase organisée est présente, celle-ci en-
trave la relaxation des chaînes [64, 140, 141] et donc la possibilité qu’elles ont de
se réorganiser. La relaxation des chaînes étant bloquée, peu de changements sont
observés sur les diffractogrammes entre le début et la fin de la relaxation. Les pics
de diffraction se distinguent plus en fin de relaxation.
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Figure 4.29 – Profils radiaux au cours de la déformation (a) et de la relaxation (b) pour
une déformation maximale de 1,287.

Pour les déformations de 1 et de 1,287, une phase organisée se développe soit au cours
de l’étirage soit au cours de la relaxation. Les pics de diffraction étant distincts, un indice
de cristallinité ainsi que des tailles de cristallite pour les étapes au cours desquelles une
phase organisée est présente sont calculés (figures 4.31 et 4.30). Pour une déformation
finale de 1,287, une phase organisée se développe au cours de l’étirage et apparaît pour
une déformation de 1,02. L’indice de cristallinité augmente fortement au début de la
cristallisation et semble tendre vers une valeur limite. L’étape de relaxation qui suit permet
d’augmenter légèrement cette valeur finale mais cette faible évolution confirme que la
phase organisée évolue peu au cours de la relaxation. Pour une déformation finale égale
à 1, l’étirage n’induit pas la formation d’une phase organisée mais celle-ci apparaît dès le
début de la relaxation. L’évolution de l’indice de cristallinité présente un aspect similaire
au cas d’une phase organisée induite par la déformation. Celui-ci augmente fortement
et atteint progressivement une valeur limite en fin de relaxation, ce qui montre que la
phase organisée ne peut pas se développer plus. Pour ces deux situations, les indices de
cristallinité (figure 4.30) sont similaires en fin de relaxation.

Figure 4.30 – Évolution de l’indice de cristallinité au cours de l’étirage (a) et de la
relaxation (b).
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En ce qui concerne les tailles de cristallites (figure 4.31), celles-ci n’évoluent plus au
cours de la relaxation si les cristallites se sont formées au cours de la déformation. Dans
ces conditions, la croissance et la formation de la phase organisée est limitée au cours
de la relaxation. Lorsque la phase organisée n’apparaît qu’au cours de la relaxation, les
tailles de cristallites atteignent des valeurs limites similaires à celles calculées dans le cas
où la phase cristalline s’est développée au cours de la déformation.

Figure 4.31 – Évolution des tailles de cristallites L010 (a), L1̄10 (b) et L100 (c) pour les
essais avec une déformation de 1 (en bleu) et 1,287 (en rouge).

Tout se passe donc comme si la phase organisée pouvait exister dès une déformation
de 1 mais sa formation est dans un premier temps plus lente que l’étirage, la relaxation
est alors efficace. Pour autant la phase organisée au début du durcissement n’est pas un
cristal complet. Son degré de perfection dépendrait de l’étirage puisque les relaxations
cessent d’être efficaces.

4.1.3.2 Évolution de la phase organisée au cours de la relaxation en fonction
de la température

Lorsque la phase organisée est apparue au cours de l’étirage, la relaxation des chaînes
est entravée et la phase organisée arrête de se développer. Les endroits où une phase
organisée s’est développée correspondent à des ensembles de segments dont la conforma-
tion étendue est stabilisée par les interactions et ces lieux agissent comme des nœuds de
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réticulation et réduisent donc la mobilité des chaines. Cependant, il est intéressant de
vérifier si de la mobilité peut être donnée au réseau pour permettre à la phase organisée
de poursuivre son développement. Les échantillons sont étirés à la même vitesse et aux
mêmes déformations mais pour des températures différentes. La volonté étant d’observer
si le fait de s’éloigner de plus en plus de la transition vitreuse permet aux chaînes d’avoir
suffisamment de mobilité pour continuer de s’organiser entre elles. Les échantillons sont
étirés à une vitesse de déformation de 0,02 s−1, la déformation atteinte est de 1,56 et pour
trois températures différentes 85, 90 et 95 °C.

Le premier essai se fait à 85 °C. Le diffractogramme (figure 4.32) révèle qu’une phase
organisée se développe au cours de l’étirage mais ne se perfectionne pas au cours de
la relaxation. A cette température il apparaît donc que la relaxation des chaînes est
bien entravée par la formation des nœuds au cours de la déformation. Lorsqu’on étire le
matériau à une température un peu plus élevée (90 °C), une phase organisée est induite
par déformation. Mais à cette température, la microstructure continue d’évoluer au cours
de la relaxation. En effet les diffractogrammes (figure 4.33) démontrent cette évolution au
cours de la relaxation avec l’apparition des trois pics correspondant aux familles (010),
(1̄10) et (100) (les pics apparaissent bien distinctement). Si on l’étire à une température
encore plus élevée (95 °C), de nouveau une phase organisée est induite par la déformation.
De la même manière, on observe que la phase organisée se perfectionne au cours de la
relaxation avec l’apparition une nouvelle fois des pics correspondant aux familles (010),
(1̄10) et (100) (figure 4.34).

Figure 4.32 – Profils radiaux au cours au cours de la déformation (a) et de la relaxation
(b) pour une déformation maximale de 1,56 et à 85 °C.
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Figure 4.33 – Profils radiaux au cours au cours de la déformation (a) et de la relaxation
(b) pour une déformation maximale de 1,56 et à 90 °C.

Figure 4.34 – Profils radiaux au cours au cours de la déformation (a) et de la relaxation
(b) pour une déformation maximale de 1,56 et à 95 °C.

Dans les cas où la relaxation perfectionne le cristal, une diffraction limite semble exister
(pas d’évolution au delà de 440 s) mais qui n’est pas identique à 90 °C et 95 °C. Aux
trois températures, les diffractogrammes obtenus pour les phases d’étirage ne permettent
pas d’obtenir de tendance claire pour l’évolution des tailles de cristallites. Cependant un
indice de cristallinité est déterminé (figure 4.35). Il est observé que le développement de
la phase organisée apparaît plus tôt pour les températures plus faibles. Mais au cours de
la relaxation et à 90 °C et 95 °C, celui augmente et atteint rapidement une valeur limite.
Pour la température la plus basse (85 °C), l’indice de cristallinité évolue peu au cours de
la relaxation.
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Figure 4.35 – Evolution de l’indice de cristallinité au cours des phases d’étirage et de
relaxation pour les trois essais à 85 °C, 90 °C et 95°C.

Figure 4.36 – Evolution de tailles de cristallites L010 (a), L1̄10 (b) et L100 (c) au cours
de la relaxation pour une déformation maximale de 1,56 à 90 °C et à 95 °C.

Cette deuxième partie démontre que le développement de la phase organisée peut se
poursuivre au cours de la relaxation si on s’éloigne suffisamment de la transition vitreuse.

4.1.4 Synthèse

L’étude de la cristallisation induite en traction uniaxiale met en avant la progressivité
du développement de la phase organisée [104, 107, 111, 142, 143]. La phase organisée
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est issue d’une phase précurseur ou mésophase qui se forme dès le début de l’étirage
[105, 108, 109, 144]. Au fur et à mesure de l’étirage, des diffractions apparaissent selon
la direction perpendiculaire à la direction de traction caractéristique de l’organisation in-
terchaîne. Cette phase apparait orientée à peu près comme le sera le cristal. Une certaine
inclinaison est observée toutefois pour certaines familles de plans. Cette progressivité ré-
vèle que les segments de chaînes qui s’allongent et se rapprochent sous la déformation ne
stabilisent leurs conformations ni ne complètent leurs interactions entre voisins simultané-
ment. De ce fait seules certaines périodicités se développent au cours de la déformation et
génèrent de la diffraction cohérente. C’est par exemple le cas des noyaux benzéniques qui
s’alignent parallèlement les uns par rapport aux autres. Il est démontré ici que la relaxa-
tion permet de perfectionner la phase organisée dans les étapes initiales du durcissement
sans induire le développement d’une phase plus organisée.

Finalement, on observe deux choses à propos de la relaxation. La première est que
si la déformation a permis le développement d’une phase organisée alors au cours de la
relaxation, cette dernière n’évolue plus. En effet, les endroits où les interactions coopé-
ratives sont apparues agissent comme des nœuds de réticulation. Ce sont ces nœuds qui
entravent la relaxation des chaînes nécessaires à la complétion du cristal. Cependant, on
a vu que si les chaînes possèdent suffisamment de mobilité grâce à l’apport thermique
alors la phase organisée continue de se développer au cours de la relaxation. Le taux et
la nature de la phase organisée semblent avoir des limites caractéristiques des conditions
d’étirage (température et déformation).

Si la phase organisée apparaît comme étant un cristal imparfait, celle-ci présente tout
de même une longue période. Seules quelques études fournissent des clichés SAXS au
cours de la déformation [106, 114, 145, 146]. Les clichés (figure 4.37) révèlent que la phase
organisée présente bien une orientation préférentielle et que les ’pseudo’ cristallites sont
inclinées par rapport à la direction d’étirage. Les longues périodes évaluées varient entre
10 et 100 nm. Dans notre cas nous n’avons pas pu mettre en évidence de longue période.
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Figure 4.37 – Clichés SAXS associés à différentes déformations pour un essai de traction
[146].

4.2 Développement d’une phase organisée en trac-
tion biaxiale

Dans la continuité des essais en traction uniaxiale, des essais de traction biaxiale sont
réalisés afin d’évaluer si la déformation imposée permet ou non de former une phase
cristalline complète. L’importance d’une étape de relaxation est aussi évaluée.

4.2.1 Protocole expérimental

Les essais de traction biaxiale nécessitent un dispositif similaire à celui utilisé en trac-
tion uniaxiale afin d’empêcher l’éprouvette de glisser des mors. Pour ces essais, le PET
utilisé est le PET INVISTA 1101. Les éprouvettes utilisées (1 mm d’épaisseur) sont des
éprouvettes en croix. Le dispositif actuel ne permet pas d’utiliser un système de refroidis-
sement similaire à celui utilisé en traction uniaxiale à cause du faible espace disponible.
Comme pour les essais de traction, la solution est d’avoir la zone centrale chaude (à la
température d’essai) tout en gardant les extrémités froides (à l’état vitreux). Pour cela,
seule la zone centrale est chauffée et du fait de la faible conductivité thermique du maté-
riau les extrémités des éprouvettes restent plus froides. Une possibilité pour un chauffage
local est d’utiliser un chauffage infrarouge (par rayonnement), ce système a déjà été em-
ployé pour ce type d’essais [147], [148]. Nous n’avons pas accès à ce type de dispositif.
Pour nos essais les éprouvettes sont donc chauffées par contact. Une pince dite "chauf-
fante" (figure 4.38) vient au contact de l’éprouvette et permet de chauffer rapidement et
de manière homogène la zone centrale. Le montage est adapté au système existant qui
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utilise des fours à air pulsé afin de chauffer l’environnement [149].

Figure 4.38 – Montage expérimental de traction biaxiale.

Des résistances sont présentes dans les parties inférieure et supérieure de la pince. La
régulation de la consigne se fait à partir d’un thermocouple placé dans la pince à un 1
mm de la zone de contact avec l’échantillon. La zone de contact est un carré de 14 mm
de côté. Le chauffage de l’éprouvette se fait en deux étapes :

– L’éprouvette est installée dans les mors. La pince (déjà chaude) vient en contact de
part et d’autre de l’éprouvette. Le temps de chauffage est de 1 min. Ce temps est
suffisant pour obtenir une zone centrale chauffée uniformément tout en gardant les
extrémité froides. Une observation par thermographie infrarouge après le retrait de
la pince valide cette première étape (figure 4.39)

Figure 4.39 – Image de thermographie infrarouge après le retrait de la pince chauffante.

– Une fois la pince retirée, le four à air pulsé est déplacé vers l’éprouvette. L’éprou-
vette et les mors sont maintenus 30 s (temps nécessaire pour rééquilibrer l’ensemble,
la zone centrale de l’éprouvette reste à la température atteinte au cours de la pre-
mière étape et les extrémités de l’éprouvette n’ont pas le temps de chauffer avec
la convection) dans le four avant étirage. Les deux étapes de chauffage n’ont pas
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induit de cristallisation thermique du matériau (la vérification se fait par étude
calorimétrique).

Les éprouvettes ont été étirées à 95 °C, à deux vitesses d’étirage 1,4 et 0,7 s−1 et en étirage
simultané (1,5x1,5, 2x2, 3x3). Une fois l’éprouvette déformée, celle-ci est soit trempée (les
fours sont retirés et de l’air comprimé à température ambiante est soufflé sur l’éprouvette)
soit maintenue dans le four afin de réaliser une relaxation des contrainte d’une durée de
10 min. Après déformation, les éprouvettes ont toutes une épaisseur comprise entre 55 et
120 µm la trempe est donc intrinsèquement plus efficace que pour les éprouvettes sablier
massives.

4.2.2 Courbes mécaniques

Sur les courbes expérimentales (figure 4.40), un durcissement est observé pour les deux
vitesses de déformation. Celui-ci est plus précoce pour les essais réalisés à la plus grande
vitesse. Pour ces essais nous devrons ne considérer que les grandeurs vraies en supposant
une déformation uniforme du carré utile et l’incompressibilité du matériau. La contrainte
est la contrainte moyenne sur une diagonale du carré utile. La déformation finale est
uniforme et est bien biaxiale équilibrée (figure 4.41).

Figure 4.40 – Courbes contrainte-déformation à 95 °C.
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Figure 4.41 – Eprouvette biétirée.

4.2.3 Étude de la microstructure induite

L’étude de la microstructure est faite à partir de clichés Debye-Scherrer (les clichés
sont obtenus avec des temps de pose de 30 min, à une puissance 40 kV/30 mA et pour une
distance échantillon-film de 70 mm) et des profils azimuthaux et radiaux des éprouvettes
sont réalisés. Après déformation, comme les éprouvettes ont toutes une épaisseur réduite
(55 à 120 µm) elles ne sont pas refaçonnées pour l’étude de la microstructure. Les clichés
obtenus pour l’ensemble des essais sont tous similaires à celui présenté sur la figure 4.42
ci-dessous. Sur le cliché, un seul anneau de diffraction est observé.

Figure 4.42 – Cliché de diffraction d’une éprouvette biétirée.

La présence d’un anneau de diffraction signifie que le durcissement observé sur les
courbes de contrainte est lié au développement d’une phase organisée. De plus, la phase
organisée ne présente pas d’orientation particulière dans le plan d’analyse comme cela a
été observé en traction uniaxiale pour laquelle un plus grand nombre de périodicités est
observé. L’absence d’orientation est confirmée en étudiant les profils radiaux dans l’une
des deux directions d’étirage et dans une direction à 45° de la première. Cela se vérifie
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pour l’ensemble des éprouvettes et est illustré sur la figure ci-dessous pour des éprouvettes
biétirées 2x2 (figure 4.43).

Figure 4.43 – Comparaison des profils radiaux dans deux directions pour des échantillons
biétirés 2x2 dans le cas d’une trempe efficace (courbes verte et marron) et d’une trempe
différée (courbes bleue et rouge).

L’étude de la microstructure induite n’est présentée que pour les essais les plus ra-
pides pour lesquels le durcissement est le plus important. Les diffractogrammes pour les
différentes conditions (valeur de déformation et traitement post-étirage) sont tracés sur
la figure 4.44.

Figure 4.44 – Comparaison des profils radiaux dans deux directions pour les essais à 1,4
s−1 dans le cas d’une trempe efficace (a) et d’une trempe différée (b).

Les diffractogrammes présentent tous uniquement deux pics de diffraction. Le premier
pic apparaît pour 2θ égal à 16,34° ce qui correspond à la famille de plans (01̄1) (le pic
est théoriquement observé à une valeur de 2θ égale à 16,398°). Le second pic observé
est celui de la famille de plans (1̄05) dont le pic est théoriquement situé à une valeur
de 2θ égale à 42,62°. Les pics sont un peu plus intenses pour les éprouvettes les moins
étirées (1,5x1,5) mais ces éprouvettes étant plus épaisses, leur volume diffractant est plus
grand. Les éprouvettes étirées et qui ont subi une relaxation ne présentent pas de profils
radiaux différents de celles ayant subi une trempe après déformation. Il apparaît donc que
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la formation d’une phase organisée entrave la relaxation des chaînes et donc leur capacité
à continuer de s’organiser [150], [151], [152]. Les profils azimuthaux associés aux familles
de plans (01̄1) et (1̄05) sont présentés sur les figures 4.45 et 4.46. Les profils associés aux
premières déformations (figures 4.45 (a) et 4.46 (a)) comportent des pics pour des valeurs
de φ égales à 100°, 180° et 290° pour la famille de plans (01̄1) et pour des valeurs de φ
égales à 45° et 225°. On peut imaginer que ceci résulte de la mise en œuvre des plaques.
En effet, les éprouvettes sont issues de plaques injectées et subissent une trempe après
mise en forme afin de conserver une microstructure amorphe. Pour les déformations plus
grandes, les différents profils azimuthaux sont plats. La phase organisée qui se développe
aux grandes déformations ne se perfectionne plus au cours de l’étape de relaxation.

Figure 4.45 – Profils azimuthaux des familles de plans (01̄1) (en rouge) et (1̄05) (en
bleu) pour des échantillons biétirés 1,5x1,5 (a), 2x2 (b) et 3x3 (c) dans le cas d’une
trempe efficace.
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Figure 4.46 – Profils azimuthaux des familles de plans (01̄1) (en rouge) et (1̄05) (en
bleu) pour des échantillons biétirés 1,5x1,5 (a), 2x2 (b) et 3x3 (c) dans le cas d’une
trempe différée.

4.2.4 Synthèse

L’étirage biaxial équilibré conduit donc à une isotropie dans le plan et à une mi-
crostructure qui peut être moins riche qu’en traction uniaxiale. En effet, l’ensemble des
études sur la traction biaxiale du PET [145, 148, 150–152] révèle uniquement la présence
d’anneaux de diffraction. Comme pour la traction uniaxiale, il est observé qu’une mi-
crostructure organisée se forme mais est incomplète si on la compare au cristal associé
au PET. Il apparaît donc que l’extension des chaînes de manière isotrope n’autorise que
certaines interactions entre les chaînes. L’observation de la diffraction liée à la famille
de plan (01̄1) démontre que les interactions de type dipôle-dipôle sont créées au cours
de la déformation. Enfin la relaxation permet à la phase organisée de se perfectionner si
l’orientation des chaînes est suffisante mais si une phase organisée est induite au cours
de l’étirage alors celle-ci entrave la relaxation et donc la possibilité de croissance. En ce
qui concerne l’organisation à l’échelle de plusieurs segments, une périodicité des éléments
n’est observée que dans le cas où l’échantillon subit un recuit après biétirage [145]. Dans ce
cas, une longue période est déterminée mais les clichés SAXS ne révèlent pas d’orientation
particulière dans le plan de la phase organisée [145].
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Conclusion

L’étirage du PET amorphe induit le développement d’une phase organisée. Une phase
précurseur qui n’est pas le cristal parfait dans les étapes de durcissement. La déforma-
tion fait se développer les interactions entre chaînes voisines. L’orientation est pilotée par
le chargement. Ainsi la microstructure du matériau est isotrope à l’issue d’une traction
biaxiale équilibrée et orientée dans le sens de la traction en condition uniaxiale. Lorsque les
chaînes sont suffisamment orientées, localement, les segments stabilisent leurs interactions
(dipôle-dipôle ou dipôle aromatique) entre eux. En conséquence, des périodicités se déve-
loppent et une phase organisée est alors observée par diffraction des rayons X notamment.
Cependant, les interactions qui sont créées bloquent la mobilité des segments de chaîne
impliqués. En conséquence ils ne peuvent continuer à accroître le nombre de leurs interac-
tions. La formation de l’ensemble des périodicités liées à la structure cristalline du PET
est empêchée. Finalement, la phase dite organisée est apparentée à une phase cristalline
incomplète. Une phase de relaxation permet à la phase organisée de se perfectionner si
les chaînes dans la phase précurseur sont suffisamment orientées et si une phase organisée
n’a pas encore été induite (à moins que la température soit suffisamment éloignée de celle
de la transition vitreuse). Tout se passe comme si un niveau de déformation conduisait
à une microstructure limite qui n’est pas totalement cristalline. Si le niveau est suffisant
cette limite est atteinte pendant la traction. Sinon une relaxation post-étirage l’autorise.

A la vue de l’étude proposée et des données présentes dans la littérature, il apparaît
que l’étirage du PET est insuffisant pour obtenir une phase cristalline (c’est à dire une
phase organisée avec l’ensemble des périodicité associées). Dès lors, il est difficile de définir
un paramètre cristallin (taux ou indice de cristallinité) pour une déformation donnée. En
effet, c’est l’histoire thermomécanique du matériau et non la déformation imposée qui
définit l’état final de la microstructure. Enfin, pour un modèle de comportement il est
donc nécessaire de définir un paramètre autre que la déformation afin de prendre en
compte la cristallisation induite par la déformation.
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Chapitre 5

Modélisation du comportement
mécanique du PET et du caoutchouc
naturel réticulé avec prise en compte
de la cristallisation induite par la
déformation

Introduction

Les données de la littérature et les études expérimentales présentées dans les chapitres
3 et 4 démontrent que l’utilisation d’un unique descripteur physique (l’extension prin-
cipale) ne permet pas de définir complètement l’état du matériau à un instant donné.
En effet, c’est l’histoire thermomécanique complète du matériau qui permet de définir sa
microstructure (présence ou non d’une phase organisée ou cristalline) à un instant donné.
En parallèle, un taux de cristallinité mesuré post mortem après déformation n’est pas
forcément représentatif de l’état du matériau en cours d’étirage. Enfin, la microstructure
induite, et donc impliquée dans le durcissement, n’est pas un cristal issu du schéma clas-
sique germination-croissance.

En conséquence, il est nécessaire de d’abord définir les paramètres représentatifs de
la cristallisation induite et de son effet mécanique. Une étude bibliographique présente,
dans la suite, les stratégies employées dans la littérature (notamment pour générer le
durcissement lié à la cristallisation induite) et les résultats obtenus par les modélisations
antérieures du comportement mécanique des deux matériaux.

Notre approche est présentée par la suite. Le modèle proposé prend en compte les
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variations de la microstructure à l’échelle macroscopique qui peuvent se produire au cours
de la déformation. Deux paramètres permettent d’induire le phénomène : un critère éner-
gétique représentant une réorganisation du réseau moléculaire et une cinétique de création
d’interactions inter-moléculaires représentative de l’apparition et du développement de la
nouvelle phase organisée ou d’une phase cristalline. Le modèle proposé est appliqué aux
deux matériaux et son efficacité discutée.
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5.1 État de l’art concernant la modélisation du com-
portement mécanique avec prise en compte de la
cristallisation induite par la déformation

Comme dans toute approche mécanique nous retrouverons des modèles phénoméno-
logiques macroscopiques ou basés sur des modèles analogiques soit micromécaniques soit
encore développés dans le cadre de la thermodynamique. C’est cette dernière voie que
nous choisissons. Le défi est ici de prendre en compte à la fois le comportement particu-
lier des polymères dans l’état caoutchoutique et une cinétique de transformation. Nous
illustrons ici quelques-une des voies choisies par ailleurs

5.1.1 Modèles phénoménologiques

Les modèles phénoménologiques visent à reproduire les formes des courbes de compor-
tement sans tenir compte explicitement de la cristallisation. Au prix de nombreux para-
mètres ces approches permettent de reproduire une base expérimentale mais ne peuvent
que difficilement être extrapolées ni à d’autres conditions ni à d’autres matériaux. Citons
ici les modèles viscoélastiques proposés afin de simuler le procédé de biétirage-soufflage
[153–156]. Un exemple est donné sur la figure 5.1.

Figure 5.1 – Comparaison des données expérimentales et des résultats du modèle visco-
élastique proposé par Chevalier et al. [154]. Les essais ont été effectués à 90 °C (à gauche)
et à une vitesse de déformation de 8 s−1 (à droite).

5.1.2 Modèles analogiques

Le principe ici est de décomposer arbitrairement le comportement global en une com-
binaison de composantes élémentaires, élastiques, dépendantes du temps, plastiques etc.
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5.1.2.1 Effet visco-hyperélastique

La première étape est bien sûr de modéliser le comportement visco-hyperélastique du
matériau. Ceci est généralement fait en intégrant une branche hyperélastique aux modèles
analogiques. L’écriture de ces modèles peut faire appel à des modèles plus ou moins
sophistiqués. Ainsi Buckley et al. choisissent le potentiel hyperélastique d’Edwards-Vilgis
[157], [158]. La cristallisation n’est pas prise en compte de manière explicite dans ce cas.
Le modèle établi permet de générer le durcissement mécanique sans passer le coude de
durcissement qui est observé lorsque le TNE est atteint (figure 5.2).

Figure 5.2 – Comparaison entre le modèle de Buckley (à gauche) et les courbes expéri-
mentales (à droite) [157].

5.1.2.2 Le modèle de Boyce et Arruda modifié [159–163]

Ce deuxième exemple de modèle est un système analogue constitué de deux branches
en parallèle. Pour Boyce, la première branche (figure 5.3 partie A) est une composante
viscoélastique que les auteurs attribuent à la contribution des interactions faibles entre
molécules (Van der Walls). La deuxième branche (figure 5.3 partie B) est du type visco-
hyperélastique et prend en charge la réaction du réseau de molécules.
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Figure 5.3 – Représentation du modèle constitutif de Boyce à deux branches. La partie A
(résistance intermoléculaire) est représentée au milieu et la partie B (résistance du réseau)
est représentée en bas [159].

Toutes améliorations confondues de ce modèle conduit à admettre que la cristallisation
transformerait la branche B visco-hyperélastique en une branche hyperélastique à partir
d’un seuil de déformation. La branche A raidit pour prendre en compte le module le plus
élevé de la phase cristalline au travers d’une loi des mélanges.

Shepherd introduit une loi d’Avrami pour générer le développement de la phase cris-
talline [164]. Ce modèle de Sheperd ne permet pas de reproduire le durcissement lié au
développement de la phase organisée (figure 5.4).

Figure 5.4 – Comparaison entre les données expérimentales et celles obtenues par simu-
lation, d’après Shepherd et al. [164].
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Azhi et al. [160] considère la contribution de l’amorphe et celle de la phase cristalline
comme séparées en utilisant une loi des mélanges avec un facteur x représentant le taux
de cristallinité. Ce paramètre évolue selon une loi cinétique dérivée d’une loi d’Avrami
non-isotherme. Ce modèle est repris par Makradi et al. [163] qui retire une branche dans
la partie représentant la résistance du réseau. Ce modèle a été repris par Dupaix et al.
[162] qui introduit un critère supplémentaire qui est un seuil de déformation à dépasser
avant le début de la cristallisation. Les différents modèles utilisés sont présentés sur la
figure 5.5.

Figure 5.5 – Comparaison des systèmes analogues utilisés par Azhi et al. et Makradi et
al. (1) [163] et par Dupaix et al. (2) [162].

En ce qui concerne l’identification, les auteurs la réalisent sur des essais de traction
uniaxiale [160], [163] et en compression uniaxiale [162]. Les identifications les plus abouties
sont obtenues par les travaux de Makradi et al [163] (figure 5.6).
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Figure 5.6 – Comparaison des résultats des identifications de Azhi et al. (1) et Makradi
et al. (2).

Les modèles présentent une efficacité acceptable mais au prix d’une grande complexité
notamment par le besoin d’identifier plus d’une dizaine de paramètres. Par contre les dé-
pendances en vitesses de déformation et températures sont mal reproduites. Enfin aucun
de ces modèles ne permet de générer les comportements en décharge. Rajoutons qu’une
loi d’Avrami (germination-croissance) et du taux de cristallinité post mortem comme pa-
ramètre est discutable dans le sens où on observe que la formation de la phase organisée
ne se fait pas selon le processus de germination-croissance (cf. chapitre 3) et en consé-
quence l’utilisation d’une loi modifiée d’Avrami nous paraît inappropriée. Enfin un modèle
d’Avrami fait implicitement des hypothèses sur la géométrie (sphères, disques, bâtonnets)
et la cinétique de croissance qu’il aurait fallu confronter à la réalité des observations.

5.1.3 Modèles thermodynamiques

Le dernier moyen est de choisir le cadre de la thermodynamique des processus irréver-
sibles. C’est ce que font implicitement Gorlier [112] et de Marco [165]. Le comportement
du PET dérive directement du potentiel d’Edward-Vilgis (figure 5.7) et amène à des
identifications intéressante. Ce sont les variables internes qui dépendent (de manière non
explicite pour Gorlier) de la cristallisation. Marco propose une décomposition de l’énergie
libre en une contribution de la phase amorphe et de la phase cristalline. La contribution
de la phase cristalline augmente au fur et à mesure de la déformation grâce à l’utilisation
d’une loi d’Avrami (figure 5.8).
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Figure 5.7 – Comparaison entre les données expérimentales et le modèle proposé par
Gorlier [112].

Figure 5.8 – Comparaison entre les données expérimentales et le modèle proposé par
Marco [165].

5.1.4 Modèles micro-mécaniques

Dans ce cas on s’attache à modéliser la microstructure en utilisant la statistique de
chaîne (gaussienne ou non gaussienne) et à recalculer son comportement. Citons les mo-
dèles proposés par Kroon [166] et Mistry et al. [167]. Les auteurs utilisent une fonction
densité d’énergie de déformation pour définir l’énergie libre en y introduisant le modèle
du tube dans son expression. L’apparition de cette dernière est soit pilotée par une loi
d’Arrhenius (pour Kroon mais sans considérer la croissance des cristallites) soit par un
seuil d’énergie à franchir (pour Mistry et al.). Dans les deux cas, les identifications sont
comparées aux données des études de Toki [25] (figure 5.9).
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Figure 5.9 – Comparaison des modèles proposés par Mistry et al. (a), (b) et Kroon (c)
[167].

Ces deux modèles permettent de retrouver le comportement mécanique du caoutchouc
naturel réticulé ainsi que le développement de la phase cristalline. On retrouve notamment
l’hystérèse pour la courbe donnant le taux de cristallinité en fonction de la déformation.
Cependant, ces approches n’ont pas été comparées à des résultats obtenus pour d’autres
conditions de déformation.

5.1.5 Conclusion

Les différents modèles proposés présentent certains manques. Le premier est que la
plupart de ces modèles ne permet pas de reproduire les phases de décharge. Le second est
que dans la plupart des cas l’apparition de la phase organisée est décrite par un processus
de germination-croissance issu des analyses de la cristallisation sous conditions statiques
ce qui ne nous semble pas pertinent. En effet, il est démontré que la phase organisée ne
suit pas ce chemin de développement. Notre propos dans la suite est de tester une voie
alternative de modélisation.

5.2 Modélisation visco-hyperélastique

5.2.1 Définition du modèle

Nous partons ici du modèle récemment développé par Billon et al. [168–170]. L’hy-
pothèse principale est d’admettre qu’à tout polymère on peut associer un réseau hy-
perélastique équivalent qui aurait le même comportement, c’est à dire une énergie de
déformation identique. Ce potentiel idéalisé est représenté par un potentiel statistique et
est piloté par des variables internes dont certaines doivent être sensibles aux évolutions de
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microstructure liées "à" ou induites "par" la déformation. Une évolution de microstructure
provoque donc une variation d’un ou de plusieurs variables ce qui modifie l’énergie interne
du matériau. Pour que cette modification soit thermodynamiquement admissible il faut la
compenser par des processus qui conduisent, de fait, à une part inélastique dans la défor-
mation. Le choix initial s’est porté sur le potentiel d’Edwards-Vilgis [171] qui décompose
la contribution à l’énergie libre du réseau en une part associée à des points de réticula-
tion Nc et une part associée à des enchevêtrements Ns. Initialement exprimé en fonction
des extensions principales de la déformation nous le présentons ici écrit en fonction des
invariants du tenseur des élongations. On peut en effet passer rigoureusement de l’un à
l’autre (cf. annexe A) [171] :

ψv(I1, I2, I3, Nc, Ns, α
2, η) = 1

2kθ (Ncwc +Nsws) (5.1)

avec I1, I2, I3 les invariants de la déformation, k la constante de Boltzmann, θ la tempé-
rature et :

wc = ln(1− α2I1) + (1− α2I1)I1

(1− α2I1) (5.2)

ws = (1− α2)(1 + η)(I1 + 2ηI2 + 3η2I3)
(1− α2I1)(1 + ηI1 + η2I2 + η3I3) + ln

(
(1− α2I1)(1 + ηI1 + η2I2 + η3I3)

)
(5.3)

On notera que l’invariant I3 apparaît explicitement dans l’écriture du potentiel d’Edwards-
Vilgis. Pour autant le modèle est bien bâti sur une hypothèse d’incompressibilité et I3

reste égal à 1.
Quatre variables internes (en plus de la température) apparaissent. Deux représentent

des densités de nœuds :
– Nc est la densité de nœuds de réticulation (ponts sulfure entre les chaînes d’un
caoutchouc réticulé par exemple) mais aussi des lieux où les chaînes sont reliées par
des ponts physiques serrés (enchevêtrements "serrés", cristal par exemple). Ce sont
des points auxquels on associe aucun excès d’entropie lié à leur topologie.

– Ns est la densité de nœuds glissant ou d’enchevêtrements. Ces nœuds autorisent une
certaine mobilité entre les chaînes. Le degré de liberté autour de ces nœuds est basé
sur le concept d’anneaux glissant de Ball (figure 5.10) [172] et est représenté par la
variable interne η. η est nul lorsque l’enchevêtrement n’a pas de liberté, il augmente
sinon.
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Figure 5.10 – Illustration du concept des anneaux de Ball [172].

La dernière variable interne α est reliée à la limite d’extensibilité des chaînes. Cette va-
riable interne est nulle dans le cas d’une chaîne gaussienne.

Lorsqu’on déforme le polymère, sa microstructure évolue (changements conformation-
nels, cristallisation, désenchevêtrement...) afin d’accommoder au mieux la déformation
imposée. Ces changements de microstructure sont la source du comportement viscoélas-
tique du matériau car on admet que les évolutions d’énergie qu’elles provoquent sont
compensées par une relaxation de l’énergie élastique stockée dans le réseau à déformation
globale constante. Ceci permet de respecter les principes thermodynamiques. En addition,
les cinétiques d’évolution de la microstructure sont couplées à l’énergie élastique dispo-
nible dans le réseau (eq. 5.4) qui peut soit accélérer soit ralentir l’évolution des variables
internes.

∆ψ = ws(I1, I2, I3, α
2, η)− ws(3, 3, 1, α2, η) (5.4)

Initialement, le concept a été validé en admettant que le matériau ne pouvait que
se désenchevêtrer ce qui provoquait une augmentation moyenne de la variable d’état
[168, 169, 173]. Ce qui signifie que la cinétique η̇ reste positive au nulle au cours de la dé-
formation. L’analyse du résultat montre que ce modèle serait assez similaire à un modèle
analogique de type Maxwell (un ressort et un amortisseur en série) avec les particularités
que le ressort est hyperélastique de raideur dépendant des évolutions microstructurales et
l’amortisseur de viscosité variable. La viscosité dépend de l’énergie élastique. Dans une
version ultérieure deux branches sont envisagées [170]. L’énergie du système est alors sup-
posée comporter deux composantes, toutes deux viscoélastiques : l’énergie "entropique"
liée au réseau et à l’extension des chaînes et l’énergie associée aux interactions faibles
entre segments de chaînes non reliés de manière covalente (liaison inter-chaîne). Chacune
des branches est le siège d’une évolution possible dans le réseau.

– la première branche prend en charge la contribution généralement dénommée entro-
pique, soit la réponse des chaînes polymères. Elles sont représentées par un réseau
réticulé et enchevêtré. La densité de présence des nœuds est (N b1

c ) pour les points de
réticulation et (N b1

s ) pour les enchevêtrements (figure 5.11). Lorsque que ce réseau
est déformé, les enchevêtrements sont potentiellement plus libres. Ce qui correspond
à une évolution de la variable interne ηb1 dont l’évolution représente une cinétique
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de désenchevêtrement. La branche 1 est donc définie par trois variables internes
fixes N b1

c , N
b1
s , α

2
b1 et une évoluant dans le temps ηb1. A l’état initial, la valeur de η

est égale à 0,2343 [172]. Cette valeur a été obtenue par Ball et al. en considérant
les contraintes topologiques au niveau des noeuds d’enchevêtrement. La cinétique
associée ˙ηb1 est définie dans les parties suivantes.

Figure 5.11 – Illustration de la branche 1. Les points noirs symbolisent les nœuds de
réticulation et les cercles en pointillés symbolisent les enchevêtrements.

– la seconde branche prend en charge la contribution des liaisons inter-chaînes (liai-
sons faibles). Celles-ci sont supposées ne pas avoir de contribution entropique (pas
de glissement de chaînes fictives). En ce sens elles agissent comme des nœuds de
réticulation quand elles existent (ηb2 = 0). Par contre, elles peuvent être détruites
sous sollicitation et donc devenir élastiquement inactives. A l’état initial, les chaînes
adjacentes du réseau sont liées par ces interactions faibles (de type Van der Walls ou
des liaisons hydrogène) auxquelles on associe une densité de présence initiale N b2

s init

qui représente aussi une densité d’équilibre sous chargement mécanique nul. Lors-
qu’on étire les chaînes, ces interactions, sollicitées, peuvent rompre progressivement.
En revanche, lorsqu’on décharge, ces interactions vont se reformer complètement ou
partiellement. La cinétique de disparition et de reformation des liaisons faibles est
notée Ṅs

b2. Les processus de création et de rupture ne sont pas forcément symé-
triques ni contrôlées par les mêmes paramètres. L’extensibilité des chaînes dépend,
bien sûr, du nombre d’interactions qu’elles développent. Ainsi, associée à cette ci-
nétique on admettra une évolution de la variable interne α2

b2 dans le sens où moins
il y a d’interactions plus les chaînes sont extensibles.

Nous proposons ici d’étendre ces concepts au cas de la cristallisation induite par la défor-
mation. Nous admettrons que pour former une phase organisée ou cristalline, il faut que
les portions de chaînes adjacentes soit en position de développer des interactions coopéra-
tives (celles qui assurent la tenue du cristal) et nombreuses (figure 5.12). Pour le PET il
s’agira, à l’échelle du motif, de réaliser une liaison hydrogène et une interaction C6 − C6.
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Les chapitres précédents ont démontré qu’il n’était pas possible de définir une cristallinité
pour une déformation donnée, on fait donc le choix de représenter la cristallisation in-
duite par la déformation par la formation progressive d’interactions coopératives dans la
branche 2 qui agissent comme des nœuds de réticulation et dont on notera la densité N b2

c .
Cette densité est nulle à l’état initial et les interactions coopératives réduisent l’extensi-
bilité moyenne des chaînes fictives. Le développement de ces interactions n’est toutefois
possible qu’à deux conditions :

– le matériau est suffisamment réorganisé c’est à dire que l’énergie élastique stockée
notée ∆ψb2 dépasse une valeur minimale notée ∆ψb2lim. Dès que ce seuil est franchi
alors N b2

c en association avec une cinétique notée Ṅc
b2 augmente.

– les portions de chaînes ont suffisamment de liberté pour développer des liaisons
organisées sur une certaine distance. La cinétique d’apparition est donc liée à la
cinétique de disparition des interactions faibles. En effet, à l’endroit où les liaisons
faibles sont rompues, les chaînes peuvent potentiellement se réarranger entre elles
et reformer des interactions coopératives liées au cristal.

Autrement dit la déformation doit d’abord briser un peu les interactions dans l’amorphe
initial, puis allonger les chaînes qui reforment d’autres interactions, plus organisées et donc
plus stables. Ceci n’étant possible que si l’énergie d’extension des chaînes est suffisante.
Pour le caoutchouc, les interactions coopératives qui se forment au moment de la charge
sont instables et disparaissent au cours de la décharge. Cette cinétique de disparition va
aussi favoriser la reformation des interactions faibles propres à l’amorphe. En effet, à l’en-
droit où les liaisons coopératives sont cassées au cours de la décharge (ce qui correspond à
la fusion de la phase cristalline), les chaînes peuvent potentiellement recréer des interac-
tions entre elles (figure 5.12). Que les interactions soient coopératives (cristal) ou faibles
(amorphe) elles sont de même nature et agissent mécaniquement comme des points de
réticulation dans le réseau idéal. En conséquence, l’extensibilité α va être tributaire des
interactions qui se forment et se déforment au cours de la déformation. La variable interne
α2
b2 est donc admise comme proportionnelle à la somme des densités N b2

s et N b2
c . Cette

proportionnalité dérive de la définition initiale des paramètres d’Edwards-Vilgis [112]. La
cinétique α̇b22 est donc relative à la somme des cinétiques d’évolution des interactions
(Ṅs

b2 et Ṅc
b2). La branche 2 est donc définie par deux variables internes initiales N b2

s init,
α2
b2 (la variable interne N b2

c est nulle à l’état initial) et par une cinétique Ṅs
b2 qui permet

de définir ensuite Ṅc
b2 et α̇b22. Les interactions n’ayant aucune liberté conformationnelle,

c’est à dire qu’elles existent ou qu’elles n’existent pas, la variable interne ηb2 est nulle.
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Figure 5.12 – Illustration de la branche 2 avec la formation et/ou disparition des inter-
actions au cours de la déformation dans le cas du caoutchouc naturel.

L’écriture du modèle répond à une mécanique classique détaillée par ailleurs [173],
[169], [170] et qui est reprise dans l’annexe B.

5.2.2 Cinétiques d’évolution de la microstructure

La branche 1 est la branche qui porte la contribution des enchevêtrements du réseau
fictif. L’évolution de la microstructure se traduit sur cette branche par une augmentation
de ηb1. La cinétique η̇ est contrôlée par l’énergie emmagasinée dans les chaînes ∆ψb1 :

∆ψb1 = wb1s (Īeb11 , Īeb12 , Īeb13 , α2
b1, η

b1)− ws(3, 3, 1, α2
b1, η

b1) (5.5)

La cinétique d’évolution de ηb1 est :

η̇b1 = Z(e∆ψb1 − 1) (5.6)

Avec Z qui est un paramètre à identifier. A partir cette équation, on déduit l’expression
du gradient des vitesses de la branche 1 :

D̄v
b1 = 3

2
1

1− βb1
1

|dev(M̄ b1)|

(
∂ψ̄b1v
∂ηb1

η̇b1
)(

dev(M̄ b1)
|dev(M̄ b1)|

)
(5.7)
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La branche 2 est la branche qui porte les interactions intermoléculaires. Les interactions
faibles (N b2

s ) sont cassées au cours de la charge et peuvent se reformer pendant la décharge.
La valeur initiale N b2

s init est une valeur dite d’équilibre au repos (qui est celle atteinte
lorsque le matériau est suffisamment longtemps sous contrainte nulle). Lorsque que le
matériau est déformé, cet équilibre est déplacé. On définit alors une densité de présence
qui dépend de l’énergie élastique stockée. Nous prenons le parti de penser, que dans les
étapes initiales de déformation, les liaisons faibles sont détruites plus vite qu’elles ne se
forment et que donc la valeur à l’équilibre N b2

s eq décroît. A chaque instant le matériau tend
à atteindre cette valeur d’équilibre. Après plusieurs essais et pour choisir une expression
qui minimise les couplages artificiels entre paramètres nous admettons que cette valeur à
l’équilibre dépend de l’état de déformation représenté par le premier invariant élastique.
La dépendance à l’énergie emmagasinée amène à des résultats d’identification d’efficacité
globale équivalents car elle introduit un couplage entre N b2

s et N b2
s eq. N b2

s eq s’exprime
finalement comme :

N b2
s eq = N b2

s inite

(−(Īeb21 − 3))
En (5.8)

La cinétique d’évolution de la densité de liaisons faibles s’écrit :

Ṅ b2
s = sign(N b2

s eq −N b2
s )ν

(
(N b2

s eq −N b2
s )

N b2
s

)χ
(5.9)

avec :
ν = ν1 si N

b2
s eq −N b2

s > 0 et ν = ν2 si N b2
s eq −N b2

s ≤ 0 (5.10)

L’évolution de N b2
s est inspirée des lois de cinétique chimique et se base sur l’idée que

plus un réactif est présent en quantité et plus la réaction sera rapide. On utilise aussi
l’écart entre la valeur effective à un instant t et la valeur d’équilibre au même instant
de telle sorte que au plus la valeur effective est éloignée de la valeur d’équilibre, au plus
vite elle tendra vers cette valeur. Enfin, la cinétique n’est pas la même en charge et en
décharge (introduction de deux valeurs possibles pour ν) car on considère que les inter-
actions faibles ne sont pas nécessairement récréées aussi vite qu’elles sont cassées. Quatre
paramètres sont à identifier pour l’évolution de N b2

s : En, χ, ν1 et ν2.

L’apparition des interactions coopératives (qui représente la cristallisation) est pilotée
par la cinétique d’évolution des interactions faibles et par un seuil d’énergie dans ce réseau.
Ce seuil est noté ∆ψb2lim et est défini comme dans l’équation (5.5) avec les différentes valeurs
de la branche 2. Pour le PET, il est admis que que des interactions coopératives continuent
de se développer au cours de la décharge si elles ont commencé à se former au cours de la
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charge. La cinétique d’évolution de N b2
c s’écrit :


Ṅ b2
c = 0 si ∆ψb2

< ∆ψb2lim
Ṅ b2
c = −nṄ b2

s si ∆ψb2 ≥ ∆ψb2lim
Ṅ b2
c = nṄ b2

s si N b2
c > 0 et si N b2

s eq −N b2
s > 0

(5.11)

Le choix de dépendances linéaires est arbitraire dans cette première étape. On voit que si
le matériau n’a pas atteint son seuil d’énergie de cristallisation, le cristal reste inchangé.
Sinon une partie des interactions faibles détruites, si elles se détruisent (typiquement
durant la charge), par la charge se transforme en "cristal" (eq. 5.11, ligne 2). Si le cristal
existe et que les autres interactions faibles ont tendance à se reformer (typiquement en
décharge), les interactions coopératives continuent à se développer tant que l’équilibre
n’est pas atteint.
Pour le caoutchouc naturel réticulé, les interactions coopératives sont détruites au cours
des décharges. La cinétique d’évolution de N b2

c s’écrit :


Ṅ b2
c = 0 si ∆ψb2 < ∆ψb2lim

Ṅ b2
c = −nṄ b2

s si ∆ψb2 ≥ ∆ψb2lim et si N b2
s eq −N b2

s < 0
Ṅ b2
c = −nṄ b2

s si N b2
c > 0 et si N b2

s eq −N b2
s > 0

(5.12)

Là encore la phase cristalline apparaît à partir d’un seuil d’énergie. Elle apparaît à une
vitesse fonction de la vitesse de disparition des interactions faibles. Si elle existe et que les
interactions faibles se reforment (au cours de la décharge) alors la phase cristalline dispa-
raît avec une vitesse proportionnelle. Deux paramètres sont à identifier pour l’évolution
de N b2

c : ∆ψb2lim et n.

Enfin, l’extensibilité limite des chaînes α2
b2 est proportionnelle aux densités d’interac-

tions et s’écrit : 
α2
b2 = C(N b2

c +N b2
s )

α̇2
b2 = C(Ṅ b2

c + Ṅ b2
s ) = α2

b2
(N b2

c +N b2
s )(Ṅ b2

c + Ṅ b2
s )

(5.13)

A partir de ces équations, on déduit l’expression du gradient des vitesse de la branche 2 :

D̄v
b2 = 3

2
1

1− βb2
1

|dev(M̄ b2)|

(
∂ψ̄b2v
∂N b2

s

Ṅ b2
s + ∂ψ̄b2v

∂N b2
c

Ṅ b2
c + ∂ψ̄b2v

∂α2
b2
α̇2
b2

)(
dev(M̄ b2)
|dev(M̄ b2)|

)
(5.14)

5.2.3 Stratégie d’identification

Avant de présenter les résultats de l’identification il est important de mesurer l’im-
portance des quatre variables internes représentant la microstructure et intervenant dans
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l’expression du potentiel d’Edwards-Vilgis. Les tendances sont obtenues à partir d’un cal-
cul direct en traction uniaxiale sur la version hyperélastique initiale isochore. La contrainte
dans la direction d’étirage s’obtient à partir de la dérivée du potentiel d’Edwards-Vilgis
par rapport au taux d’étirage appliqué λ :

σ = λ
∂ψv
∂λ

(5.15)

L’indétermination sur la pression arbitraire que fait apparaître l’incompressibilité est le-
vée ici par les conditions aux limites.

Les différents calculs sont réalisés sur MATLAB®. Les tendances sont tracées pour
des valeurs de variables internes envisageables (par exemple en considérant un réseau de
chaînes sans mobilité au niveau des nœuds, ce qui correspond à une valeur de η nulle) et
sont présentées sur les figures (5.13) et (5.14) :

Figure 5.13 – Tendances d’évolution de la contrainte pour un réseau enchevêtré (η 6= 0).
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Figure 5.14 – Tendances d’évolution de la contrainte pour un réseau non enchevêtré
(η = 0).

Les résultats présentés sur les figures montrent que certaines valeurs du paramètre α
(figure 5.13 (d) et figure 5.14 (b)) amènent à des divergences du calcul comme on pouvait
s’y attendre à la lecture du potentiel. Par contre on voit que c’est un paramètre qui permet
de reproduire un durcissement aux fortes extensions. Une augmentation du paramètre η
(figure 5.13 (a)) mène à un adoucissement de la contrainte dès les faibles déformations. La
concavité initiale de la courbe contrainte-déformation (donc le module apparent) est très
sensible à η en dessous d’une valeur de 0,2. Les paramètres Ns et Nc (figures 5.13 (b) et
(c), 5.14 (a) et (c)) sont des facteurs d’échelle. Les termes associés à Ns dépendent de α et
η. Ils introduisent une dépendance à la déformation différente de celle des termes associés
à Nc qui ne dépend que de α. Des résultats précédents (figure 5.15) [170], on sait que la
branche 1 est une branche qui aura un comportement qu’on pourrait comparer à un com-
portement viscoplastique. En effet, le désenchevêtrement n’est pas considéré réversible à
ce stade (il pourrait l’être) et la déformation dans cette branche est donc géométrique-
ment irréversible. Cette branche peut être aussi rendue hyperélastique si on fait le choix
de limiter l’évolution du paramètre de glissement η. La branche 2 a un comportement
plutôt viscoélastique. Supprimer les évolutions de variables internes la rend élastique à
très faible extensibilité. Elle acquiert un caractère de plus en plus hyperélastique avec la
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déformation si les interactions disparaissent. L’identification est effectuée sur le logiciel
MATLAB® avec la fonction fmisearch. Étant donné le nombre de paramètres à identifier
et le couplage entre certaines cinétiques, une méthode supplémentaire dite de krigeage est
utilisée en parallèle afin d’évaluer l’influence de chaque paramètre en première approche
[174]. Cette méthode permet d’évaluer la sensibilité du modèle à chaque paramètre et au
couplage qui peut exister entre certains. Pour cela le programme fait varier chaque para-
mètre (on entend par paramètre les valeurs initiales des variables internes et les valeurs
des paramètres définissant les différentes cinétiques, l’ensemble de ces valeurs est repris
dans le tableau 5.1) sur un intervalle qu’on définit au préalable et calcule à chaque fois la
nouvelle fonction coût. Après le calcul d’un certain nombre de fonctions coût, l’algorithme
de krigeage va tester certaines valeurs de paramètres pour lesquelles il aura estimé que la
fonction coût sera la plus petite possible.

Figure 5.15 – Résultats des identifications obtenus pour un PET amorphe (à gauche) et
un PET semi-cristallin (à droite) [170].
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paramètre du modèle
branche 1 Nsb1 (MPa.mm−3)

Ncb1 (MPa.mm−3)
α2

b1 (-)
βb1 (-)
Z (-)

branche 2 Nb2
s init (MPa.mm−3)

Ncb1 (MPa.mm−3)
α2

b2 (-)
βb2 (-)
En (-)
χ (-)
n (-)

∆ψb2
lim (-)

ν1 (-)
ν2 (-)

Tableau 5.1 – Paramètres du modèle

5.3 Résultats de l’identification

5.3.1 Résultats sur les caoutchoucs naturels réticulés

Des essais de traction uniaxiale à température ambiante ont été menés sur le caou-
tchouc naturel tel que présenté dans le chapitre 2. Des éprouvettes haltère sont découpées
dans les plaques d’une épaisseur de 6 mm. La zone centrale de l’éprouvette a une section
de 6× 6 mm2 Ensuite les essais sont menés avec une vitesse de déplacement de traverse
constante. Un mouchetis est appliqué sur chaque éprouvette afin de suivre les champs de
déplacement et donc de pouvoir calculer la déformation locale au centre de l’éprouvette
(l’analyse des champs de déplacement se fait avec le logiciel VIC-3D™). Avec ce dispositif,
on ne réalise pas les essais avec une vitesse de déformation vraie constante ε̇ mais les dif-
férentes analyses montrent que pour une série d’essais à la même vitesse de déplacement
de la traverse on obtient une vitesse d’étirage λ̇ dans la zone centrale qui est quasiment
la même pour toute la série d’essais et est constante pour chaque essai.

5.3.1.1 Identifications pour une vitesse d’étirage de 0,0025 s−1

La première série d’essais a été réalisée à une vitesse de traverse de 0,1 mm.s−1 ce
qui nous donne une vitesse d’étirage moyenne λ̇ égale à 0,0025 s−1. Pour ces conditions,
quatre essais sont réalisés :

– cas 1 : l’éprouvette est étirée sur un cycle charge-décharge.
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– cas 2 : l’éprouvette est sollicitée sur plusieurs cycles de charge-décharge avec une
augmentation de l’amplitude de déformation qui correspond à des taux d’étirage λ
successifs de 2, 3, 4, 5 et 6.

– cas 3 : l’éprouvette est sollicitée au cours d’un essai de type sapin (charges successives
avec des étapes de relaxation des contraintes suivies de décharges successives avec
des étapes de relaxation des contraintes).

– cas 4 : cet essai est inspiré de la thèse de Nicolas Candau [175]. L’évolution du
taux d’étirage mesuré localement est présentée sur la figure 5.16. Le matériau est
étiré une première fois de manière à obtenir la formation d’une phase cristalline. Le
matériau est ensuite déchargé partiellement et ré-étiré à chaque fois au même taux
d’étirage maximal.

Figure 5.16 – Évolution du taux d’étirage local en fonction du temps pour le cas 4.

Les résultats de l’identification sont les suivants :
– cas 1
L’identification permet de retrouver une grande partie de l’hystérèse mécanique ob-
tenue expérimentalement. La branche 1 a un comportement de type hyperélastique
et cela est dû au fait que la mobilité au niveau des nœuds η évolue peu au cours
du temps (figure 5.18 (a)). La branche 2 a un comportement de type viscoélastique.
Elle assure la quasi-intégralité de la dissipation. Les interactions coopératives ap-
paraissent pour une déformation de 1,6. Cela est plus tardif que le taux d’étirage à
partir duquel on observe le durcissement et donc la phase cristalline (5 au lieu de
4 expérimentalement) mais ce qui est modélisé ici c’est la formation d’interactions
coopératives, cela n’est donc pas surprenant. Cette formation se déclenche lorsque
le matériau est suffisamment organisé par l’étirage (qui oriente les chaînes) et par
la rupture des interactions faibles (qui donne de la mobilité aux chaînes). Le dé-
veloppement de ces interactions coopératives correspond à une rupture de pente
sur les courbes de comportement (figure 5.17). C’est notre relation entre la perte
d’interactions faibles présentes initialement et le début de la "cristallisation" qui
provoque cela. En effet Nsb2 et de α2

b2 (figure 5.18 (b) et (d)) décroissent alors vers
des valeurs faibles. Le développement de nouvelles interactions permet de relier les
chaînes dans la branche 2 et de faire ré-augmenter la contrainte. Sans doute un
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ajustement du modèle serait-il nécessaire à ce stade. Au cours de la décharge, les in-
teractions coopératives ne disparaissent pas complètement. Ce qui pourrait paraître
une seconde différence avec les observations expérimentales pour lesquelles il est ob-
servé que la phase cristalline fond complètement au cours de la décharge. Mais d’un
point de vue physique, les interactions coopératives représentent une organisation
des chaînes à l’échelle locale pas forcément un cristal détectable. La modélisation
telle que proposée suppose donc que le matériau s’organise au cours de la charge et
que cette organisation ne disparaît pas complètement au cours de la décharge et en
conséquence le réseau de chaînes dans la branche 2 ne revient pas à son état initial.
Notons toutefois que le modèle autorise de reproduire les décharges et en ce sens est
plus efficace que la plupart des modèles de la littérature.

Figure 5.17 – Comparaison entre la contrainte expérimentale et la contrainte calculée
en fonction de la déformation vraie (a) et du temps (b) pour le cas 1. Contribution des
branches 1 et 2 dans la contrainte totale obtenue par le modèle (c) pour le cas 1.

143



Figure 5.18 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 1.

– cas 2
L’identification permet de retrouver les boucles successives. Les deux premières
charges-décharges sont quasi hyperélastiques. La branche 1 a un comportement hy-
perélastique. La formation des interactions coopératives commence à la quatrième
charge-décharge (figure 5.20 (c)). Comme pour le cas précédent, l’organisation du
réseau de la branche 2 par l’intermédiaire des interactions coopératives ne disparaît
pas complètement au cours de la décharge. A ce stade on voit que le modèle peut
rendre compte des charges et décharges successives et du passage de chargement
hyperélastique à visco-hyperélastique par notre considération microstructurale.
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Figure 5.19 – Comparaison entre la contrainte expérimentale et la contrainte calculée
en fonction de la déformation vraie (a) et du temps (b) pour le cas 2. Contribution des
branches 1 et 2 dans la contrainte totale obtenue par le modèle (c) pour le cas 2.

Figure 5.20 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 2.

– cas 3
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L’identification permet de reproduire les différentes étapes de l’essai. La branche 1 a
toujours un comportement hyperélastique. La dissipation est portée par la branche
2. Avec les paramètres identifiés, la contrainte de la branche 2 ne relaxe pas. La
formation des interactions coopératives commence à partir de la troisième charge.

Figure 5.21 – Comparaison entre la contrainte expérimentale et la contrainte calculée
en fonction de la déformation vraie (a) et du temps (b) pour le cas 3. Contribution des
branches 1 et 2 dans la contrainte totale obtenue par le modèle (c) pour le cas 3.
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Figure 5.22 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 3.

– cas 4
La correspondance entre les contraintes expérimentale et calculée est bonne sur les
deux premières charges-décharges. La branche 1 a un comportement hyperélastique.
La branche 2 porte toujours la dissipation mécanique. La formation des interactions
coopératives commence au cours de la première charge (figure 5.24 (c)). La corres-
pondance est moins bonne sur les deux dernières charges-décharges car les variables
internes de la branche 2 évoluent peu sur ces décharges et il y a donc peu de dissi-
pation.
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Figure 5.23 – Comparaison entre la contrainte expérimentale et la contrainte calculée
en fonction de la déformation vraie (a) et du temps (b) pour le cas 4. Contribution des
branches 1 et 2 dans la contrainte totale obtenue par le modèle (c) pour le cas 4.

Figure 5.24 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 4.
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Pour cette première série d’essais, les deux branches adoptent les mêmes comportements
quelque soit la sollicitation. La branche 1 reste hyperélastique et ne porte donc pas de
dissipation. Cette dernière est portée par la branche 2 dans laquelle la microstructure
évolue lorsqu’elle s’est suffisamment organisée. La formation d’interactions coopératives
compense une partie de la perte des interactions faibles et limite le gain d’extensibilité
des chaînes. Les interactions faibles/coopératives sont partiellement reformées/détruites
au cours des décharges. La microstructure de la branche 2 ne retrouve pas son état initial.

5.3.1.2 Identifications pour une vitesse d’étirage de 0, 05 s−1

Une seconde série d’essais est réalisée mais à une vitesse de traverse égale à 2 mm.s−1

ce qui donne une vitesse d’étirage moyenne λ̇ égale à = 0, 05 s−1. Les quatres essais sont
réalisés sont identiques à ceux de la partie précédente en ce qui concerne les cas 2, 3 et 4.
Pour le cas 1, à cette seconde vitesse trois cycles de charge-décharge à même amplitude
de déformation sont appliqués au lieu d’un. Les comportements des branches 1 et 2 sont
similaires aux cas précédents. La branche 1 conserve son hyperélasticité et la branche 2
continue de porter la dissipation avec les évolutions de microstructure. Les paramètres
obtenus après l’identification sont donnés en annexe D.Les résultats des identifications
pour les quatre essais de cette seconde condition d’étirage sont les suivants :

– cas 1
La branche 1 reste hyperélastique. L’identification permet de retrouver la dissipation
de la première charge-décharge mais pas sur les deux suivantes. Comme pour le
cas 1 à 0, 0025 s−1, la formation des interactions coopératives commence lorsque
le réseau de chaînes est le plus endommagé (figure 5.26 (b) et (d), c’est à dire
quand les valeurs de Nsb2 et de α2

b2 deviennent faibles). Pour ce cas, des interactions
coopératives ne sont pas formées au cours des cycles deux et trois (figure 5.26 (d)). Le
critère ’énergétique’ utilisé pour autoriser la formation d’interactions coopératives
est insuffisant pour permettre la formation de nouvelles pendant les charges des
cycles deux et trois. La microstructure de la branche 2 ne revient pas dans sa
configuration initiale.
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Figure 5.25 – Comparaison entre la contrainte expérimentale et la contrainte calculée
en fonction de la déformation vraie (a) et du temps (b) pour le cas 1. Contribution des
branches 1 et 2 dans la contrainte totale obtenue par le modèle (c) pour le cas 1.

Figure 5.26 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 1.
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– cas 2
L’identification permet de retrouver les boucles successives. Les deux premières
charges-décharges sont quasi-hyperélastiques (figure 5.27 (c)). La formation des in-
teractions coopératives commence avant la fin de la quatrième charge et continue
au cours de la cinquième charge (figure 5.28).

Figure 5.27 – Comparaison entre la contrainte expérimentale et la contrainte calculée
en fonction de la déformation vraie (a) et du temps (b) pour le cas 2. Contribution des
branches 1 et 2 dans la contrainte totale obtenue par le modèle (c) pour le cas 2.
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Figure 5.28 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 2.

– cas 3
La formation des interactions coopératives se déroule sur toutes les étapes de charge
hormis la première (figure 5.30 (c)). Pour cette identification, la branche 2 ne relaxe
pas suffisamment sa contrainte et cela explique en partie la mauvaise correspondance
entre les données expérimentales et numériques. De plus, le durcissement au cours
de la dernière charge n’est pas suffisant pour retrouver la contrainte maximale.
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Figure 5.29 – Comparaison entre la contrainte expérimentale et la contrainte calculée
en fonction de la déformation vraie (a) et du temps (b) pour le cas 3. Contribution des
branches 1 et 2 dans la contrainte totale obtenue par le modèle (c) pour le cas 3.

Figure 5.30 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 3.
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– cas 4
Dans la branche 2, la formation des interactions coopératives commence au cours
de la première charge. Ensuite, la densité Ncb2 n’évolue quasiment plus jusqu’à
diminuer légèrement au cours de la dernière charge (figure 5.32 (c)). Les autres
variables de la branche 2 Nsb2et α2

b2 (figure 5.32 (b) et (d)) évoluent peu au cours
des charges-décharges intermédiaires et cela explique qu’aucune dissipation ne soit
générée au cours de ces étapes intermédiaires.

Figure 5.31 – Comparaison entre la contrainte expérimentale et la contrainte calculée
en fonction de la déformation vraie (a) et du temps (b) pour le cas 4. Contribution des
branches 1 et 2 dans la contrainte totale obtenue par le modèle (c) pour le cas 4.
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Figure 5.32 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 4.

5.3.2 Résultats sur le PET

5.3.2.1 Identification à 85 °C

Les essais sur lesquels le modèle a été testé correspondent à ceux du chapitre 3. Les
résultats sont tracés sur la figure 5.33 pour les essais à 85 °C. Nous détaillons les évo-
lutions des éléments du modèle pour trois conditions qu’on caractérise par la vitesse de
déformation ε̇ et la déformation maximale atteinte εmax. Ces trois conditions illustrent
trois comportements du matériau :

– cas 1 : ε̇ = 0, 01 s−1 et εmax = 0, 7
Le PET a un comportement viscoélastique est aucune phase organisée n’est observée
expérimentalement

– cas 2 : ε̇ = 0, 01 s−1 et εmax = 1, 69
Pour ces conditions, le matériau durcit (en lien avec l’apparition d’une phase orga-
nisée) et la décharge ne présente pratiquement pas de retour élastique.

– cas 3 : ε̇ = 0, 001 s−1 et εmax = 1, 5
Pour ces conditions, le matériau a un comportement visco-hyperélastique.
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Figure 5.33 – Résultats des identifications à 85 °C et pour deux vitesses de déformations
ε̇ = 0, 01 s−1 (en bleu) et ε̇ = 0, 001 s−1 (en rouge). Les courbes expérimentales sont en
traits pointillés et les courbes issues de la simulation sont en trait plein.

L’évolution des contraintes dans les deux branches ainsi que l’évolution de la micro-
structure pour les différents cas est présentée ci-dessous :

– cas 1 ε̇ = 0,01 s−1 et εmax = 0,7
Pour ces conditions d’étirage, la déformation imposée est insuffisante pour induire la
formation d’interactions coopératives (Ncb2 reste nulle). Pour cette ’boucle’, c’est la
branche 1 qui porte la plus grande partie de la dissipation. Le fort gain de mobilité
au niveau des nœuds amène la branche 1 légèrement en compression à la fin de
la décharge. Le paramètre η (figure 5.35 (a)) évolue autant que pour le cas suivant
mais pour une déformation plus faible (comparaison entre les figures 5.35 (a) et 5.37
(a)). La branche 2 a un comportement plutôt élastique et amène peu de dissipation.
Les paramètres Nsb2 et de α2

b2 évoluent peu au cours de la déformation (figure 5.35
(b) et (c)). La branche 2 retrouve pratiquement sa configuration initiale à la fin de
la décharge et finit légèrement en traction.

Figure 5.34 – Évolution de la contrainte totale obtenue par le modèle et des contraintes
dans les branches 1 et 2 en fonction du temps pour le cas 1.
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Figure 5.35 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 1.

– cas 2 ε̇ = 0,01 s−1 et εmax = 1,69
La branche 1 a un comportement viscoplastique. Elle assure la rigidité initiale et
passe par un maximum avant de décroître lorsque la mobilité au niveau des nœuds
d’enchevêtrements augmente (figure 5.37 (a)). La décharge étant très rapide, la
contrainte dans cette branche ne revient pas à zéro et reste donc en tension. Tel que
le modèle est proposé on ne peut ramener la branche 1 à une contrainte nulle sur
une petite plage de déformations. La branche 2 porte le durcissement. Lorsque les
valeurs de Nsb2 et de α2

b2 deviennent petites (figure 5.37 (b) et (d)), la formation
des interactions coopératives commence. Ce développement permet d’augmenter la
contrainte et de ralentir le gain d’extensibilité des chaînes (qui correspond à la
diminution de α2

b2). Au cours de la décharge, les valeurs de la branche 2 varient
brusquement mais on arrive encore à générer des interactions coopératives au cours
de la décharge.
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Figure 5.36 – Évolution de la contrainte totale obtenue par le modèle et des contraintes
dans les branches 1 et 2 en fonction du temps pour le cas 2.

Figure 5.37 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 2.

– cas 3 ε̇ = 0,001 s−1 et εmax = 1,5
Pour ce cas, la dissipation est portée par les deux branches. Dans la branche 1,
la mobilité au niveau des enchevêtrements évolue très vite (ηb1, figure 5.39 (a)).
La branche 1 est en compression à la fin de la décharge. Dans la branche 2, la
formation d’interactions coopératives est activée au cours de la déformation lorsque
les paramètres Nsb2 et α2

b2 deviennent faibles (figure 5.39 (b), (c) et (d)). Au cours
de la décharge, des interactions coopératives continuent de se former et cela réduit
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l’extensibilité des chaînes. Les paramètres obtenus ne permettent pas de revenir à
une contrainte nulle à la fin de la décharge.

Figure 5.38 – Évolution de la contrainte totale obtenue par le modèle et des contraintes
dans les branches 1 et 2 en fonction du temps pour le cas 3.

Figure 5.39 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 3.

Cette première série de résultats montrent que les branches 1 et 2 adoptent diffé-
rents comportements en fonction des conditions de déformation. La branche 1 porte une
grande partie de la dissipation pour une petite déformation tandis que la branche 2 est
plutôt élastique. Aux grandes déformation, la branche 1 est soit viscoplastique soit visco-
hyperélastique. La branche 2 a un comportement visco-hyperélastique et porte la for-
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mation d’interactions coopératives qui provoque un durcissement de la contrainte. Cette
formation qui débute en charge se poursuit au cours de la décharge.

5.3.2.2 Identification à 90 °C

Les résultats sont tracés sur la figure 5.40 pour les essais à 90 °C. Pour les deux
vitesses de déformation auxquelles nous travaillons. Mécaniquement le PET adopte un
comportement similaire à 85 °C et à 90 °C, ce qui change entre les deux températures
et que le niveau de contrainte est plus faible à 90 °C et que le durcissement apparaît à
des déformation plus grandes qu’à 85 °C. L’identification, à travers les évolutions dans le
modèle amène des résultats très proches.

Figure 5.40 – Résultats des identifications à 90 °C et pour deux vitesses de déformations
ε̇ = 0, 01 s−1 (en bleu) et ε̇ = 0, 001 s−1 (en rouge). Les courbes expérimentales sont en
traits pointillés et les courbes issues de la simulation sont en trait plein.

De la même manière que pour les résultats des identifications à 85 °C (les valeurs
des paramètres obtenus sont donnés dans l’annexe E), nous détaillons trois conditions
illustrant différents comportements du matériau.

– cas 1 ε̇ = 0,01 s−1 et εmax = 0,7
A ce niveau de déformation, le matériau a un comportement viscoélastique comme
cela est observé à 85 °C pour les mêmes conditions de déformation. Les conditions
de déformation sont aussi insuffisantes pour induire le développement d’une phase
organisée (Ncb2 reste nulle). La plus grande partie de la dissipation est portée par
la branche 1. Cette dernière passe en compression en fin de décharge. La branche
2 a un comportement plutôt élastique et sa microstructure évolue peu (figure 5.42
(b) et (c)) et finit pratiquement à contrainte nulle.

160



Figure 5.41 – Évolution de la contrainte totale obtenue par le modèle et des contraintes
dans les branches 1 et 2 en fonction du temps pour le cas 1.

Figure 5.42 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 1.

– cas 2 ε̇ = 0,01 s−1 et εmax = 1,6
A ces conditions de déformation, le matériau durcit en lien avec le développement
d’une phase organisée comme à 85 °C mais plus tardivement et de manière moins
prononcée. La branche 1 conserve son comportement viscoplastique. Le retour élas-
tique étant très faible, cette branche reste en tension à la fin de la décharge.De
nouveau, la branche 2 porte le durcissement à travers la formation d’interactions
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coopératives (figure 5.44 (c)). Cette formation débute lorsque les valeurs de Nsb2
et α2

b2 deviennent faibles (figure 5.44 (b) et (d)) et cela freine le gain d’extensibilité
des chaînes. Les interactions coopératives continuent de se former au cours de la
décharge.

Figure 5.43 – Évolution de la contrainte totale obtenue par le modèle et des contraintes
dans les branches 1 et 2 en fonction du temps pour le cas 2.

Figure 5.44 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 2.

– cas 3 ε̇ = 0,001 s−1 et εmax = 1,5
Pour ces conditions, le matériau a un comportement visco-hyperélastique. La dissi-
pation est portée par les deux branches. Dans la branche 1, la mobilité au niveau
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des enchevêtrements évolue très vite (ηb1, figure 5.46 (a)) et celle-ci finit en compres-
sion comme à 85 °C. Dans la branche 2, la formation d’interactions coopératives est
activée au cours de la déformation lorsque les paramètres Nsb2 et α2

b2 deviennent
faibles, ce qui est aussi le cas à 85 °C. Au cours de la décharge, des interactions
coopératives continuent de se former et cela réduit l’extensibilité des chaînes.

Figure 5.45 – Évolution de la contrainte totale obtenue par le modèle et des contraintes
dans les branches 1 et 2 en fonction du temps pour le cas 3.

Figure 5.46 – Évolution des paramètres liés à l’évolution de la microstructure en com-
paraison avec l’évolution de la contrainte en fonction du temps dans la branche 1 ηb1 (a)
et dans la branche 2 Nsb2 (b), Ncb2 (c), α2

b2 (d) pour le cas 3.
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5.3.3 Comparaison et influence des paramètres

5.3.3.1 Cas du caoutchouc naturel réticulé

Les identifications réalisées sur le caoutchouc naturel réticulé permettent de reproduire
les comportements globaux observés expérimentalement. Cependant dans notre approche,
nous ne prenons pas en compte les effets de la vitesse de sollicitation. Pour chaque cas,
un jeu de paramètres différent est obtenu. Pour la série d’essais réalisés à une vitesse
d’étirage de 0, 0025 s−1, les vitesses de déformation calculées localement par corrélation
d’images varient légèrement d’un cas à l’autre. Les valeurs des paramètres obtenus pour
cette vitesse et les quatre cas sont donnés dans le tableau 5.2.

cas 1 cas 2 cas 3 cas 4
branche 1

Nsb1 0,607 0,381 0,6 0,575
Ncb1 0,01 0,065 0,001 0,01
α2

b1 1.10−4 1.10−4 1.10−4 1.10−4

βb1 0 0 0 0
Z 1.10−6 1.10−6 1.10−6 1.10−6

branche 2
Nb2

s init 0,032 0,025 0,038 0,034
Ncb2 0 0 0 0
α2

b2 0,064 0,061 0,069 0,082
βb2 0 0 0 0
En 27,019 27,748 25,34 20,039
χ 4,394 4,481 3,781 5,99
n 0,34 0,31 0,32 0,327

∆ψb2
lim 83,548 69,173 81,53 60,37

ν1 2, 72.106 2, 72.106 2, 72.106 3, 32.106

ν2 1, 22.10−7 1, 22.10−7 1, 22.10−7 1, 38.10−7

Tableau 5.2 – Valeurs des paramètres obtenus pour les identifications à 0, 0025 s−1 pour
les cas 1 à 4.

Le fait qu’un seul jeu de paramètres ne puisse pas reproduire les quatre cas à une vitesse
d’étirage est dû à la sensibilité du modèle à certaines valeurs des paramètres. A ce sujet
une étude de sensibilité est proposée. La démarche est la suivante : le jeu de paramètres
obtenu pour le cas 2 est choisi (α2

b2 est le paramètre le plus susceptible de provoquer une
divergence aux fortes déformations, en prenant la valeur la plus petite, donc celle du cas
2, on s’assure que les calculs ne divergeront pas pour les autres cas) et les trois autres
cas sont reproduits avec ce jeu de paramètres. Une fonction erreur au sens des moindres
carrés est alors calculée. Ensuite on fait varier chacun des paramètres indépendamment et
on recalcule la fonction coût. L’influence des paramètres des branches sur la fonction coût
est présentée sur la figure 5.47. Certaines courbes contiennent moins de points car certains
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valeurs de paramètres font diverger les calculs qui n’aboutissent donc pas. La variation des
paramètres de la branche 1 ont une faible influence sur la fonction coût, ceux-ci jouent
surtout sur la rigidité initiale et celle-ci est quasiment la même pour chaque cas. Les
paramètres les plus sensibles sont En et α2

b2 dans la branche 2. Une variation inférieure
à 10% de ces paramètres amène à un augmentation très importante de la fonction coût
et potentiellement à une divergence du calcul. Les paramètres n et ∆ψb2lim déterminent le
début et la ’force’ du durcissement. Les autres paramètres n’ont qu’une faible influence
sur la fonction coût. L’influence des paramètres ν1 et ν2 n’est pas tracée sur les courbes,
cette première est négligeable pour des variations relatives inférieures à 100%.

Figure 5.47 – Évolution de la fonction coût pour les essais (cas 1 à 4) sur le caoutchouc
naturel réticulé en fonction des paramètres dans les branches 1 (a) et 2 (b).

5.3.3.2 Cas du PET

Les identifications sur le PET amènent aussi à des jeux de paramètres différents en
fonction du comportement mécanique.Les paramètre obtenus pour l’identification des es-
sais à 85 °C sont présentés sur le tableau 5.3. Pour les essais à une vitesse de déformation
de 0, 01 s−1, on distingue le cas des petites déformations (boucle viscoélastique, dans ces
conditions, on observe pas le développement d’une phase organisée) avec εmax < 1 du cas
des grandes déformations pour lesquelles le matériau a un comportement viscoplastique
(cas pour lequel une phase organisée est observée expérimentalement). Pour ces deux
cas, la différence de paramètres se fait essentiellement pour les paramètres Z et α2

b2. Une
étude de sensibilité est effectuée en considérant uniquement le cas pour lequel on observe
un durcissement mécanique en faisant varier le jeu de paramètres obtenu (ε̇ = 0, 01 s−1,
grandes déformations, troisième colonne du tableau 5.3). La démarche est la suivante :
on prend le jeu de paramètres obtenu pour ce cas, on fait varier chaque paramètre indé-
pendamment et on calcule la nouvelle fonction coût. Les résultats sont présentés sur la
figure 5.48. Pour la branche 1, le paramètre le plus influent est Nsb1 (figure 5.48 (a)). Ce
paramètre donne principalement la rigidité initiale. Pour la branche 2 et comme pour les
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identifications sur le caoutchouc naturel, les paramètres les plus influents sont En et α2
b2

dans la branche 2 (figure 5.48 (b)). Une légère variation de ces paramètres fait augmenter
très rapidement la fonction coût et amène aussi à une divergence du calcul. Un paramètre
important aussi est ∆ψb2lim. Quand cette valeur est faible le durcissement dans la branche 2
débute plus tôt et amène donc à une forte augmentation de la contrainte. Le paramètre n
influe sur la force du durcissement puisqu’il pilote la vitesse de formation des interactions
coopératives. L’influence des paramètres ν1 et ν2 n’est pas tracée sur les courbes, cette
première est négligeable pour des variations relatives inférieures à 100%.

ε̇ = 0,01 s−1 ε̇ = 0,01 s−1 ε̇ = 0,001 s−1

branche 1 petites déformations grandes déformations
Nsb1 2,411 2,18 1,62
Ncb1 0 0 0
α2

b1 1.10−4 1.10−4 1.10−4

βb1 0 0 0
Z 61.10−3 1, 561.10−4 2, 51.10−3

branche 2
Nb2

s init 7, 781.10−2 7, 871.10−2 2, 71.10−1

Ncb2 0 0 0
α2

b2 0,136 7, 651.10−2 3, 141.10−4

βb2 0 0 0
En 18 16,64 21,37
χ 2,503 3,59 2,33
n - 0,51 0,41

∆ψb2
lim - 29,74 12,5

ν1 4, 771.108 4, 28.108 1, 31.109

ν2 3, 9.108 5, 72.108 6, 51.108

Tableau 5.3 – Valeurs des paramètres obtenus par l’identification pour le PET étiré à 85
°C et à deux vitesses de déformation.

Figure 5.48 – Évolution de la fonction coût pour les essais (à 85 °C et ε̇ = 0, 01 s−1) sur
le PET en fonction des paramètres dans les branches 1 (a) et 2 (b).
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Conclusion

La modélisation proposée permet de retrouver l’allure des courbes contrainte-déformation
obtenues expérimentalement. Pour les deux matériaux, le durcissement est reproduit par
la formation d’interactions coopératives qui viennent compenser en partie la rupture d’in-
teractions faibles entre les chaînes présentes initialement dans l’état amorphe.

Les identifications sur les essais avec du caoutchouc naturel réticulé permettent de
reproduire le comportement visco-hyperélastique du matériau. La branche 1 a un com-
portement hyperélastique. Ceci est cohérent avec le fait que les caoutchoucs ne se désen-
chevêtrent pas sous étirage mais c’est aussi un choix fait au moment de l’identification
afin que la dissipation soit essentiellement portée par la branche 2 à travers la formation
des interactions coopératives qui, dans notre approche, représente la cristallisation induite
par la déformation. Par ce choix on ne ramène pas la branche 1 à contrainte nulle à la
fin des décharges. La branche 2 porte l’intégralité de la dissipation mécanique qui est
due, dans notre approche, à la rupture/formation des interactions entre les chaînes. La
formation d’interactions coopératives commence lorsque la microstructure initiale est suf-
fisamment réorganisée dans la branche 2. Une fois que les interactions coopératives sont
formées, elles ne sont pas cassées dès le début d’une décharge. De plus, elles ne sont pas
complètement détruites lorsque la branche revient à contrainte nulle. On considère qu’une
partie des interactions faibles présentes avant déformation sont partiellement remplacées
par des interactions coopératives.

En ce qui concerne, les identifications sur le PET, le modèle permet de générer les
comportements viscoélastiques et viscoplastiques. La branche 1 porte une partie de la dis-
sipation à travers l’augmentation de la mobilité au niveau des nœuds d’enchevêtrements.
Ceci est cohérent avec la nature thermoplastique du PET. Cependant la cinétique asso-
ciée au désenchevêtrement et/ou la cristallisation ne permet pas de générer des décharges
brutales quand la phase organisée est présente. Dans les cas où une phase organisée s’est
fortement développée au cours de la déformation, la branche 1 reste en traction à la fin de
la décharge. La branche 2 a un comportement plutôt élastique pour les charges-décharges à
petites déformations. Aux grandes déformations, la formation d’interactions coopératives
au cours de la charge intervient lorsque la branche 2 est suffisamment réorganisée. Cela
amène à l’augmentation de la contrainte dans la branche 2. La formation d’interactions
coopératives continue au cours de la décharge. En l’état, les cinétiques d’évolution dans
la branche 2 ne permettent pas de générer les décharges brutales.

Le modèle utilisé amène plusieurs points de satisfaction. Le premier étant sa capacité à
reproduire une à plusieurs charges-décharges ce qui n’apparaît que rarement dans la litté-
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rature. Le second point étant la capacité à reproduire un durcissement mécanique en lien
avec le développement d’une phase cristalline ou organisée qui dans notre approche est
modélisée par la formation d’interactions coopératives entre les chaînes étirées. Toutefois,
des améliorations sont à amener afin d’obtenir des cinétiques d’évolution des variables
internes plus robustes. Notamment la cinétique de désenchevêtrement, telle que définie
pour ces travaux, ne permet pas d’atteindre des contraintes nulles en fin de décharge pour
le caoutchouc naturel et pour le PET lorsqu’un durcissement mécanique important a eu
lieu. Quoi qu’il en soit, le comportement mécanique de deux matériaux bien différents
dans leur formulation, leur comportement et application est reproduit avec les mêmes
considérations et pour différentes conditions de déformation. Enfin, la cristallisation in-
duite par la déformation est reproduite avec une approche qui est en accord avec nos
observations expérimentales.
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Conclusion générale

Les travaux menés ont eu pour objectifs de contribuer à la compréhension et à la mo-
délisation du phénomène de cristallisation induite par la déformation. Deux matériaux,
différents de ce point de vue, ont été utilisés ; le PET et le caoutchouc naturel réticulé.
Pour le premier, la déformation (menée dans des conditions de vitesse et de température
pertinentes) conduit à une microstructure stable dont la nature exacte est sujette à contro-
verse, pour le second elle conduit à une microstructure instable après déchargement. Les
conditions d’étirage sont du même type, état caoutchoutique, mais plus facile à atteindre
compte tenu de la valeur de la transition vitreuse et de la réticulation.
Lorsque quelques segments de chaînes voisins sont suffisamment étirés, leur conformation
étendue peut être stabilisée par des interactions inter-chaines. Ces interactions que nous
nommerons "coopératives" sont celles qu’on retrouve dans le cristal polymère. Lorsque les
arrangements définissent une microstructure périodique à suffisamment grande distance
alors de la diffraction cohérente est observée par diffraction des rayons X.
Notre étude s’appuie sur cette technique pour compléter la compréhension de la micro-
structure développée. De cette compréhension nous tirons les indications sur une façon de
prendre en compte la cristallisation dans un modèle mécanique. Nous vérifions ensuite la
faisabilité de cette modélisation dans un cadre de modèle particulier. Nos résultats sont
donc à la fois de nature microstructurale et mécanique.

Au-delà de la traction uniaxiale, nous avons aussi vu que la cristallisation induite peut
exister dans des chargements de cisaillement. Dans ce cas le caoutchouc naturel réticulé
a été notre cas d’étude. Il a la capacité de cristalliser sous des déformations cumulées de
traction uniaxiale et de cisaillement que le cristal soit observable à l’issue de la traction
ou non. Pour les essais combinant un pré-étirage puis un cisaillement, la phase cristalline
tourne au cours de ce second mode de sollicitation. La rotation se produit dès le début
du cisaillement si la phase cristalline existe à la fin d’un pré-étirage ou dès que la phase
cristalline est apparue sous cisaillement. Dans les deux cas la phase cristalline tend à
s’orienter comme les directions des déformations principales mais présente toujours un
retard angulaire par rapport à ces dernières. Ce retard est dû à la différence de cinétiques
de rotation entre les deux objets, ce qui tend à prouver que l’objet cristallin se développe
sur une orientation. Lorsqu’une phase cristalline importante est obtenue au cours du pré-
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étirage alors elle présente un retard au cours des charges en cisaillement mais tourne aussi
vite que les directions des déformations principales au cours des décharges.
Partant de l’observation que la phase cristalline suit l’orientation des directions des dé-
formations principales, la première valeur propre des déformations qui correspond à l’ex-
tension principale pourrait être un moyen de comparer des chargements différents. La
combinaison d’un pré-étirage et d’un cisaillement retarde l’apparition du phénomène de
cristallisation sous déformation par rapport au cas de la traction uniaxiale pour des ex-
tensions principales identiques. Ainsi une extension donnée, issue d’une combinaison d’un
étirage uniaxial suivi d’un cisaillement, peut ou pas induire une cristallisation en fonction
du niveau de déformation atteint pour chaque mode de sollicitation. Ainsi ce critère d’ex-
tension principale qui est utilisé intuitivement en traction uniaxiale n’est plus pertinent
lorsque le mode sollicitation change.
La seconde observation concerne l’évolution de la phase cristalline en termes de tailles de
cristallites et d’un indice de cristallinité qui est défini pour notre étude. La combinaison
d’une traction uniaxiale et d’un cisaillement induit des tailles de cristallites plus grandes
que dans le cas d’une traction uniaxiale seule. L’évolution est par contre la même dans
les deux cas dans le sens où les tailles de cristallites atteignent une valeur limite en charge
pour une extension principale donnée. Lorsque les extensions principales sont supérieures
à 7, les tailles de cristallites diminuent. Enfin l’indice de cristallinité présente des évolu-
tions et des valeurs similaires pour les différents modes de sollicitation.

Nos essais confirment que la déformation du PET amorphe, dans des conditions favo-
rables, amène à un changement microstructural progressif et que le durcissement n’est pas
contemporain de la formation du cristal définitif mais d’une phase précurseur. Le chan-
gement de phase est progressif parce que les périodicités propres au cristal PET ne sont
pas toutes observables lorsqu’on atteint le TNE, représentatif du durcissement structural.
En traction uniaxiale et par étude post mortem ce sont notamment les périodicités atta-
chées aux familles de plans (hk0) soit l’arrangement latéral du squelette des chaînes qu’on
observe par diffraction des rayons X qui sont d’abord perceptibles. Toutefois, toutes les
diffractions du cristal ne sont pas visibles en même temps. En complément la famille (1̄05),
caractéristique de l’arrangement le long du squelette, est aussi observée, ce qui montre
qu’un état ordonné se développe le long des chaînes. L’axe des chaînes, bien sûr, s’oriente
parallèlement à l’axe de traction. Au cours des premiers instants du durcissement, une
étape de relaxation des contraintes permet de perfectionner la phase organisée ci-dessus,
dans le sens où certaines périodicités supplémentaires apparaissent. Pour autant, toutes
les diffractions du cristal ne sont pas visibles. Une étude in situ, menée en complément,
confirme qu’une étape de relaxation peut autoriser un perfectionnement de la phase or-
ganisée. Ainsi, dans les premiers instants , même si la microstructure n’est pas observable
à l’issue de la traction, la phase organisée peut "apparaître" ou se développer durant la
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relaxation. Si une phase organisée s’est manifestée par de la diffraction cohérente dès
l’étape de traction alors l’étape de relaxation ne lui permet pas de se perfectionner sauf
si le matériau se trouve à une température élevée. La traction biaxiale équilibrée amène
aussi au développement d’une phase organisée lorsqu’un certain niveau de déformation est
atteint. Cette phase reste incomplète par rapport au cristal PET mais à la différence de la
traction uniaxiale, les périodicités observées ne présentent pas d’orientation préférentielle
dans le plan d’étirage. Enfin une étape de relaxation peut perfectionner la phase organisée
dans les premiers stades de la déformation.
A la lumière des résultats obtenus en traction uni- et biaxiale, on affirme qu’on ne peut
pas qualifier cette phase organisée de cristalline dans le sens où l’ensemble des périodici-
tés propres au cristal PET n’est pas observé pour les différentes sollicitations quand bien
même une relaxation est permise. De plus à un niveau de déformation donné, plusieurs
organisations microstructurales sont accessibles en fonction du traitement post-étirage.
De ce fait les analyses post mortem restent dangereuses.
Un scénario de la cristallisation induite par la déformation du PET peut être posé. La solli-
citation mécanique contribue à l’élongation des segments de chaînes sans doute contraintes
par les enchevêtrements. Si les conditions expérimentales sont telles que peu d’enchevêtre-
ments, sans doute, sont actifs, la cristallisation n’aura pas lieu. Cette élongation passe par
la rupture de certains liens faibles "désordonnés" entre les chaînes. Quand des segments
sont en position de développer toutes les interactions du cristal, une zone ordonnée peut
apparaitre dont la périodicité transverse (perpendiculaire aux chaînes) peut être une de
celles du cristal. Cette phase organisée aura, de facto, la périodicité le long de la chaîne si
toutes les interactions segment à segment sont réalisées. Par contre, le cristal dans toute
son organisation spatiale sera difficile à former à cause de la "viscosité" du milieu ambiant
qui ralentirait la relaxation moléculaire résiduelle nécessaire. Dès lors cette microstruc-
ture serait plus l’image de la stabilisation de l’ordre introduit par la déformation qu’un
processus de cristallisation de type germination-croissance d’un germe parfait.

Les études expérimentales menées en parallèle sur les deux matériaux démontrent
donc que le moment où la phase organisée/cristalline se développe notablement au cours
de la déformation ne peut pas se décrire à partir de la seule valeur de la déformation
instantanée. En parallèle, le développement de cette phase ne suit pas un schéma de type
germination-croissance d’un cristal comme on l’entrevoit dans les conditions statiques.
L’apparition de zones où les interactions inter-chaînes s’optimisent progressivement qui
agiraient comme raidisseurs d’un réseau de chaîne, tant par leurs densités propres que par
les limites d’extensions qu’elles imposent au reste du polymère nous paraît plus réaliste.
Enfin, même si notre vision était fausse l’utilisation d’un taux ou indice de cristallinité
mesuré post mortem pour paramétrer un modèle paraît très incertaine puisque la mi-
crostructure évolue durant le déchargement et le refroidissement. C’est pourquoi nous

171



proposons une nouvelle approche en prolongeant la philosophie d’un modèle établi.
Dans ce dernier, un réseau hyperélastique est associé au polymère. L’énergie de défor-
mation de ce réseau équivalent est pilotée par des variables internes représentatives de
la microstructure d’un polymère. L’évolution d’une ou plusieurs de ces variables internes
impose que de l’extension élastique soit relâchée afin de respecter les principes thermo-
dynamiques. L’évolution de la microstructure est donc la cause de la viscoélasticité dans
notre modèle. L’énergie du réseau dépend à la fois des extensions des chaînes enchevêtrées
et/ou réticulées et des interactions entre les chaînes. Les possibilités de désenchevêtrement
physique sont prises en compte par l’évolution d’un paramètre représentant l’excès d’en-
tropie associé aux enchevêtrements. Les interactions inter-chaînes sont vues comme des
points de réticulation à durée de vie limitée, elle-même contrôlée par l’énergie élastique
stockée dans les chaînes. La déformation a pour conséquence première de rompre une
partie de ces interactions faibles désordonnées libérant les segments de chaînes qui sont
étendus par la déformation entre les enchevêtrements ou points de réticulation. Dans un
deuxième temps ces segments en conformation étendue reconstruisent ces interactions
qui maintenant peuvent être coopératives. Ces interactions coopératives sont celles qu’on
retrouve dans le cristal polymère. Si elles sont présentes sur un ensemble de segments pa-
rallèles forcément ces segments s’organiseront de façon périodique comme dans le cristal.
Ce sont elles qu’on doit générer en nombre suffisant pour que la cristallisation induite se
déroule. Leur vitesse de formation est proportionnelle à celles des interactions faibles ini-
tiales. Dans le cas du PET, ces interactions coopératives sont pérennes même en l’absence
de travail mécanique. Tandis que pour le caoutchouc, elle sont soumises à une cinétique
de disparition qui est proportionnelle à une vitesse de reformation des interactions faibles
au cours de la décharge. Dans tous les cas, les interactions faibles/coopératives limitent
l’extensibilité des chaînes.
Le modèle est déployé sur les deux matériaux et pour les différentes conditions de défor-
mation en prenant en compte les charges et les décharges. Pour le caoutchouc naturel, le
modèle reproduit les courbes contrainte-déformation à la fois en charge et en décharge, ce
qui n’est pas le cas de nombreux modèles. En ce qui concerne le PET, les comportements
viscoélastiques sont bien reproduits en charge et en décharge avec une microstructure
qui évolue principalement par "désenchevêtrement". Les essais pour lesquels la formation
d’une phase organisée a été observée post mortem sont bien reproduits en charge grâce à
la formation des interactions coopératives qui amène le durcissement mécanique. Toute-
fois en l’état le modèle ne permet pas de reproduire les décharges en présence d’une forte
cristallisation.

L’ensemble des résultats nous permet de dire que les objectifs fixés ont été atteints
que ce soit pour la caractérisation expérimentale du phénomène et pour la modélisation
mécanique. Les résultats obtenus amènent à définir certaines perspectives :
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– concernant le caoutchouc naturel, il serait intéressant d’observer l’orientation de la
phase cristalline toujours pour des essais combinant de la traction et du cisaillement
mais en y incluant des étapes de relaxation. Cela permettrait de voir si le retard
angulaire observé est un effet visqueux et dans ce cas la phase cristalline s’orienterait
comme les directions des déformations principales au cours de la relaxation. Un
second point serait d’étudier la phase cristalline à grandes extensions principales avec
différentes combinaisons traction-cisaillement. En effet, on a observé que lorsque la
combinaison d’une traction uniaxiale et d’un cisaillement amenait à une extension
principale supérieure à 7, les cristallites diminuaient en tailles. Cela permettrait
d’argumenter en faveur ou pas de la croissance des cristallites sous étirage.

– le modèle présente une grande robustesse pour reproduire différents comportements
à la fois en charge et en décharge. Toutefois, certaines identifications, notamment
sur le PET dans le cas d’un durcissement mécanique, montrent que les cinétiques
d’évolution pourraient être définies différemment afin de mieux reproduire les dé-
charges abruptes. Les mêmes perspectives s’appliquent pour le caoutchouc avec
les cinétiques d’apparition/disparition des deux types d’interactions qui, modifiées,
pourraient permettre au modèle de générer une fusion complète des interactions
coopératives ce qui serait plus en adéquation avec le fait que la phase cristalline
ait complètement fondu à la fin de la décharge. Un grand manque reste l’incapacité
du modèle à reproduire l’évolution de la phase organisée. A ce jour nous ne pou-
vons prétendre que reproduire l’effet mécanique de celle-ci. Le couplage d’un modèle
d’évolution microstructurale représente aussi une perspective à long terme.
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Annexe A

Potentiel d’Edwards-Vilgis en
fonction des extensions principales

En fonction des extensions principales λi, i={1,3}, le potentiel d’Edwards-Vilgis s’écrit :

ψv(λ1, λ2, λ3, Nc, Ns, α
2, η) = 1

2kθ (Ncwc +Nsws) (A.1)

avec k la constante de Boltzmann, θ la température et :
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Annexe B

Écriture 3D du modèle

B.1 Cinématique

Le cadre mécanique est basé sur une décomposition multiplicative du gradient de
déformation. On considère un point matériel X dans un corps noté B0 (corps identifié
dans l’espace avec une configuration de référence fixe). La transformation de B0 en B
(après déformation) est décrite par la transformation du point matériel x = y(X, t) avec
un gradient de déformation F , une vitesse v et gradient de vitesse l tels que :

F = ∇y, v = ẏ, l = gradv = ḞF−1 (B.1)

En toute généralité le gradient de déformation est décomposé en une partie volumétrique
et une partie isochore (notée F ) [176], [177] (figure B.1) :

F = J1/3F̄ , det(F̄ ) = 1, det(F ) = J (J > 0) (B.2)

Figure B.1 – Représentation de la décomposition du gradient de déformation total.
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L’écriture des équations constitutives dans l’état intermédiaire B se fera avec l’utilisa-
tion du symbole .̄ La partie volumétrique est ici négligée dans notre utilisation. Toutefois
nous détaillerons le modèle complet, c’est à dire avec le changement de volume. La par-
tie isochore est décomposée en deux composantes élastique (F e) et inélastique (F v) pour
chaque branche [178–181].

F̄ = F̄ e
1 F̄

v
1 = F̄ e

2 F̄
v
2 (B.3)

(F e

k)k={1,2} qui représente la partie élastique des déformations c’est à dire celle liée aux
phénomènes réversibles. Dans notre cas les changements conformationnels des chaînes fic-
tives, leur extension. (F v

k)k={1,2} représente la partie inélastique de la déformation. Cette
partie est associée aux changements de microstructure tels que ceux présentés dans la
partie précédente. Il ne faut pas l’entrevoir comme une déformation additionnelle de na-
ture non réversible mais comme partie de contrainte élastique non accessible du fait de la
déperdition d’énergie dans les changements de microstructure. De ce fait la déformation
élastique, seule responsable de la contrainte, n’est pas égale à la déformation totale, seule
accessible à l’expérimentateur. Nous définissons donc, par habitude, une déformation in-
élastique qui représente la différence. Les tenseurs de Cauchy-Green et les gradients de
vélocité sont exprimés à partir des équations (B.2) et (B.3)

C = F TF = J2/3C,C = F
T
F , J = (det C)1/2 (B.4)

C
e
k = F

e
k

T
F
e
k = (F v

k)−TC(F v
k)−1, k = {1, 2} (B.5)

L = L
e

k + F
e

kF
v

kF
e

k

−1
, k = {1, 2} (B.6)

avec
L
v
k = Ḟ

v

kF
v
k

−1
, k = {1, 2} (B.7)

Les gradients de vélocité L̄ sont décomposés en une partie symétrique D̄ et une partie
antisymétrique W̄ : L̄ = D̄ + W̄ On fait l’hypothèse que l’écoulement est irrotationnel
[182], [183] : W̄ p = 0. Le tenseur des contraintes de Cauchy σ est exprimé tel que [184] :

σ = J−1τ = J−1FSF T (B.8)

avec τ qui est le tenseur des contraintes de Kirchoff et S qui est le second tenseur des
contraintes de Piola-Kirchoff exprimés dans la configuration B0.

B.2 Thermodynamique

La structure thermodynamique est équivalente à celle de Coleman et al. et prend
en compte les évolutions des variables internes dans un cadre de mécanique des milieux
continus [185]. Les évolutions des variables internes représentatives de la microstructure
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doivent être compensées afin de respecter les principes de la thermodynamique. Le principe
de base du modèle est donc l’inégalité de Clausius-Duhem :

S : 1
2Ċ − ψ̇ > 0 (B.9)

avec ψ l’énergie libre de Helmholtz par unité de volume. L’expression utilisée dans notre
cas est celle du potentiel hyperélastique d’Edward-Vilgis présentée dans la partie ’défini-
tion du modèle’. Cette inégalité peut être résumée de la façon suivante : la variation de
l’énergie libre (à travers les évolutions microstructurales) ne peut être plus rapide que la
vitesse à laquelle le travail mécanique est fourni. C’est bien ce que le modèle postule : la
vitesse de variation des variables internes et la vitesse de déformation élastique sont reliées
par un équilibre des énergies qui respecte Clausius-Duhem [168]. L’évolution de l’énergie
libre dépend à la fois du nombre des variables internes (Π̄) représentant la microstructure
et du tenseur élastique de Cauchy-Green (Ce

k)k={1,2} tel que :

ψv = ψv((C
e

k)k={1,2},Π) (B.10)

Dans le cas d’une transformation isotherme, l’énergie libre (B.10) peut être décomposée en
une partie isochore ψ̄kv (avec k l’indice de la branche 1 ou 2) et une une partie volumétrique
ψ̄J(J) :

ψv =
2∑

k=1
ψ̄v((C

e

k)k={1,2},Π) + ψ̄J(J) (B.11)

La dérivée temporelle de l’énergie libre s’écrit alors :

ψ̇v =
2∑

k=1

(
∂ψ̄kv
∂C

e

k

: Ċe
k + ∂ψ̄kv

∂ηk
η̇k + ∂ψ̄kv

∂Nk
s

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂Nk
c

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂α2
k

α̇2
k

)
+ ∂ψ̄J(J)

∂J
J̇ (B.12)

L’équation est écrite dans sa forme développée, cependant les variables internes représen-
tant la microstructure n’évoluent pas toutes dans chacune des branches et cette équation
est simplifiée donc par la suite. A partir des travaux de Reese [186], de Simo [187] et
de Holzapfel [184], le premier terme compris dans la somme de l’équation (B.12) peut
s’écrire :

∂ψ̄kv
∂C

e
k

: Ċe

k = ∂ψ̄kv
∂C

e
k

:
[
−LvTk C

e

k + (F̄ v
k )−T ˙̄C(F̄ v

k )−1 − Ce

kL
v
k

]
= (F̄ v

k )−1
(
∂ψ̄kv
∂C

e
k

)
(F̄ v

k )−T : ˙̄C − Ċe

k

(
2∂ψ̄

k
v

∂C
e
k

)
: D̄v

k (B.13)

Cette expression est obtenue à partir de l’équation (B.5) et de la symétrie de C̄e
k,
∂ψ̄kv
∂C̄e

k

,
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D̄v
k. De plus :

˙̄C = 2∂C̄
∂C

: 1
2Ċ = 2J−2/3P T : 1

2Ċ = JC−1 : 1
2Ċ (B.14)

avec
P T = I − 1

3C ⊗ C
−1 (B.15)

En intégrant les travaux de Bouvard et al. [188] concernant la compressibilité et en com-
binant les équations (B.12) (B.13) et (B.14) avec l’inégalité de Clausius-Duhem (B.9), on
obtient :
{
S − J−2/3DEV

[ 2∑
k=1

(F̄ v
k )−1

(
2∂ψ̄

k
v

∂C
e

k

)
(F̄ v

k )−T
]
− ψ̄J(J)JC−1

}
: 1

2Ċ

+
2∑

k=1

[
C
e
k

2∑
k=1

(2∂ψ̄
k
v

∂C
e

k

) : D̄v
k −

∂ψ̄kv
∂ηk

η̇k + ∂ψ̄kv
∂Nk

s

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂Nk
c

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂α2
k

α̇2
k

]
≥ 0 (B.16)

avec
DEV (•) = (•)− 1

3 [(•) : C]C−1 (B.17)

avec
S = J−2/3DEV (S̄) + pJC−1 (B.18)

et
S̄ =

2∑
k=1

(F v
k )−1

(
2∂ψ̄

k
v

∂C
e
k

)
(F v

k )−T , p = ∂ψ̄J(J)
∂J

(B.19)

L’équation de la dissipation s’écrit alors :

2∑
k=1

[
C
e
k

2∑
k=1

(
2∂ψ̄

k
v

∂C
e

k

)
: D̄v

k −
∂ψ̄kv
∂ηk

η̇k −
∂ψ̄kv
∂Nk

s

Ṅk
c −

∂ψ̄kv
∂Nk

c

Ṅk
c −

∂ψ̄kv
∂α2

k

α̇2
k

]
(B.20)

On introduit finalement le tenseur des contraintes de MandelM = C
e
S, ce qui amène

à l’inégalité suivante :

M̄k : D̄v
k︸ ︷︷ ︸

dissipation inélastique

−
(
∂ψ̄kv
∂ηk

η̇k + ∂ψ̄kv
∂Nk

s

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂Nk
c

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂α2
k

α̇2
k

)
︸ ︷︷ ︸

travail interne

≥ 0, k = {1, 2} (B.21)

Le tenseur S peut s’écrire :

S̄ =
2∑

k=1
(F̄ v

k )−1
(

2∂ψ̄
k
v

∂C
e
k

)
(F̄ v

k )−T =
2∑

k=1
(F̄ v

k )−1
(

2
2∑
i=1

∂ψ̄kv (Īk
Ī
)

∂Īk
Ī

∂Īk
Ī

∂C
e
k

(F̄ v
k )−T

)
(B.22)


∂Īk1
∂C

e
k

= I

∂Īk2
∂C

e
k

= Īk1 I− C
e
k

(B.23)
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et
p = 1

2KB(J − 1
J

) (B.24)

Le tenseur des contraintes de Cauchy est obtenu en incluant les équations (B.22) et
(B.24) dans l’équation (B.18) :

σ = J−1FSF T = J−1
[
dev(F̄SF̄ T ) + pI

]
= J−1(τdev + τvol) (B.25)

avec
τdev =

2∑
k=1

2 dev
[(
∂ψ̄kv
∂Īk1

+ ∂ψ̄kv
∂Īk2

Īk1

)
b̄ek −

∂ψ̄kv
∂Īk2

b̄e2k

]
(B.26)

τvol = 1
2KB(J2 − 1)I (B.27)

avec KB qui est un module de compressibilité et :

dev(•) = (•)− 1
3 [(•) : I] I (B.28)

Connaissant les équations constitutives, il faut définir les évolutions des phénomènes
inélastiques. Ainsi, pour chaque branche indicée k, les évolutions des variables internes
liées à la microstructure du matériau permettent de définir la dissipation notée ϕint et
ainsi d’exprimer l’expression du gradient de vitesse D̄v

k :

ϕint = M̄k : D̄v
k −

(
∂ψ̄kv
∂ηk

η̇k + ∂ψ̄kv
∂Nk

s

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂Nk
c

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂α2
k

α̇2
k

)
≥ 0, k = {1, 2} (B.29)

Ce formalisme mécanique a été utilisé dans un cadre thermomécanique couplé sur la base
d’une approximation de Taylor-Quinney de paramètre βk :

(
∂ψ̄kv
∂ηk

η̇k + ∂ψ̄kv
∂Nk

s

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂Nk
c

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂α2
k

α̇2
k

)
= (1− βk)M̄k : D̄v

k, k = {1, 2} (B.30)

L’équation (B.29) devient :

ϕint = M̄k : D̄v
k − (1− βk)M̄k : D̄v

k = βkM̄
k : D̄v

k, k = {1, 2} (B.31)

Le tenseur du gradient des vitesses des processus inélastiques se déduit des équations
(B.29) et (B.30) :

D̄v
k = 3

2
1

1− βk
1

|dev(M̄k)|

(
∂ψ̄kv
∂ηk

η̇k + ∂ψ̄kv
∂Nk

s

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂Nk
c

Ṅk
c + ∂ψ̄kv

∂α2
k

α̇2
k

)(
dev(M̄k)
|dev(M̄k)|

)
(B.32)

Avec la contrainte de Mandel et la norme | • | qui s’écrivent [188], [189] :

M̄ = JRe−1σRe−T (B.33)
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| • | =
√

3
2• : • (B.34)

L’équation d’évolution de F̄ v
k s’écrit alors (3.7) :

˙̄F v
k = D̄v

kF̄
v
k , D̄

v
k = ˙̄γvkN̄ v

k (B.35)

avec N v

k = dev(M̄k)
|dev(M̄k)|

et ˙̄γk la vitesse de cisaillement visqueux.

Dans l’état intermédiaire, le potentiel d’Edwards-Vilgis s’écrit :

ψ̄kv (Īek1 , Ī
ek
2 , Ī

ek
3 , N

k
c , N

k
s , α

2
k, ηk) =1

2kθ
[
Nk
c

(
ln(1− α2

kĪ
ek
1 ) + (1− α2

kĪ
ek
1 )Īek1

(1− α2
kĪ

ek
1 )

)

+Nk
s

(
(1− α2

k)(1 + ηk)(Īek1 + 2ηkĪek2 + 3η2
kĪ

ek
3 )

(1− α2
kĪ

ek
1 )(1 + ηkĪek1 + η2

kĪ
ek
2 + η3

kĪ
ek
3 )

+ln((1− α2
kĪ

ek
1 )(1 + ηkĪ

ek
1 + η2

kĪ
ek
2 + η3

kĪ
ek
3 ))

)]
(B.36)

avec 
Īek1 = tr(Ce

k)

Īek2 = 1
2
[
(Īek1 )2 − tr((Ce

k)2)
]

Īek3 = det(Ce
k)

(B.37)

La partie de l’énergie libre liée à la transformation volumétrique est choisie sous la
forme suivante d’après Simo et al. [187] :

ψ̄J(J) = 1
2KB

[1
2(J2 − 1)− lnJ

]
(B.38)

Pour la suite du chapitre et pour les deux branches, Ns et Nc seront égaux respecti-

vement à Nskθ et Nckθ. Les dérivées partielles
∂ψ̄kv
∂Īk1

, ∂ψ̄
k
v

∂Īk2
, ∂ψ̄

k
v

∂ηk
, ∂ψ̄

k
v

∂α2
k

, ∂ψ̄
k
v

∂Nk
s

et ∂ψ̄
k
v

∂Nk
c

sont
présentées dans l’annexe C.
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Annexe C

Écriture des dérivées partielles

∂ψ̄kv
∂Īk1

= 1
2

[
Nk
c

(
1− 2α2

k − α4
kĪ

k
1

(1− α2
kĪ

k
1 )2

)
+

Nk
s

(
−α

2
k(1 + ηk)(1− α2

k)
(1− α2

kĪ
k
1 )2

Īk1 + 2ηkĪk2 + 3η2
kĪ

k
3

1 + ηkĪk1 + η2
kĪ

k
2 + η3

kĪ
k
3

+ (1 + ηk)(1− α2
k)

(1− α2
kĪ

k
1 )

(
1− 2η2

kĪ
k
2 − 2η3

kĪ
k
3

(1 + ηkĪk1 + η2
kĪ

k
2 + η3

kĪ
k
3 )2

)

− α2
k

(1− α2
kĪ

k
1 )

+ η2
k

1 + ηkĪk1 + η2
kĪ

k
2 + η3

kĪ
k
3

)]
(C.1)

∂ψ̄kv
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2N
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(1 + ηk)(1− α2

kĪ
k
1 )

(1− α2
kĪ

k
1 )

2ηk(1 + ηkĪ
k
1 + η2

kĪ
k
2 + η3

kĪ
k
3 )− η2

k

(1 + ηkĪk1 + η2
kĪ

k
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kĪ
k
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kĪ

k
2 + η3

kĪ
k
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) (C.2)
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kĪ
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kĪ
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kĪ
k
2 + η3

kĪ
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kĪ

k
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kĪ
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) (C.3)
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2
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kĪ
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1 )2
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(1− α2
kĪ
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)
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∂ψ̄kv
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= 1
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kĪ
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Annexe D

Paramètres issus de l’identification
pour les cas 1 à 4 et pour une vitesse
d’étirage de 0,05 s−1 sur le
caoutchouc naturel

cas 1 cas 2 cas 3 cas 4
branche 1

Nsb1 0,515 0,483 0,45 0,35
Ncb1 0,061 0,065 0,015 0,009
α2

b1 1.10−4 1.10−4 1.10−4 1.10−4

βb1 0 0 0 0
Z 1.10−6 1.10−6 1.10−6 1.10−6

branche 2
Nb2

s init 0,022 0,032 0,064 0,063
Ncb1 0 0 0 0
α2

b2 0,071 0,062 0,071 0,053
βb2 0 0 0 0
En 25,263 26,95 17,16 27,936
χ 4,365 4,69 7,057 5,378
n 0,37 0,296 0,3 0,295

∆ψb2
lim 97 78,9 34,3 55

ν1 3, 84.106 2, 75.106 8634 2, 05.106

ν2 1, 345.10−7 1, 234.10−7 3, 91.10−7 1, 25.10−7

Tableau D.1 – Valeurs des paramètres obtenus par l’identification pour les essais sur le
caoutchouc naturel à une vitesse d’étirage de 0, 05 s−1.
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Annexe E

Paramètres issus de l’identification
pour les essais sur le PET à 90 °C

ε̇ = 0,01 s−1 ε̇ = 0,01 s−1 ε̇ = 0,001 s−1

branche 1 petites déformations grandes déformations
Nsb1 2,25 1,71 1,2
Ncb1 0 0 0
α2

b1 1.10−4 1.10−4 1.10−4

βb1 0 0 0
Z 13.10−3 0, 5.10−3 2, 5.10−3

branche 2
Nb2

s init 7, 46.10−2 6, 2.10−2 1, 632.10−1

Ncb2 0 0 0
α2

b2 0,269 8, 94.10−2 3, 4.10−4

βb2 0 0 0
En 16,74 13,62 21
χ 2,705 5,47 2,28
n - 0,36 0,31

∆ψb2
lim - 23 11,5

ν1 4, 63.108 9, 04.108 2, 28.109

ν2 5, 414.108 1, 05.109 6, 323.109

Tableau E.1 – Valeurs des paramètres obtenus par l’identification pour le PET étiré à 90
°C et à deux vitesses de déformation.
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Résumé 
L’objectif de cette thèse est de contribuer à la 

compréhension et à la modélisation de la 

cristallisation induite. Le phénomène est 

caractérisé pour deux matériaux : le PET et le 

caoutchouc naturel réticulé. Les conditions 

favorables au phénomène, de type 

caoutchoutique sont déterminées par 

analyses calorimétriques et 

spectroscopiques. La microstructure qui se 

développe au cours de la déformation est 

observée par diffraction des rayons X. 

Le PET est déformé en traction uni- et 

biaxiale. Une partie des étirages est suivie 

d’une relaxation des contraintes, une autre 

est suivie d’une trempe rapide. Il ressort de 

l’étude que l’étirage du PET dans ces 

conditions n’aboutit pas à l’obtention d’un 

cristal PET avec toutes les périodicités qui lui 

sont propres. 

Le caoutchouc naturel est déformé en traction 

uniaxiale et en cisaillement précédé d’un 

étirage uniaxial. En cisaillement, la phase 

cristalline obtenue au cours du pré-étirage ou 

du cisaillement tourne et tend à s’orienter 

comme les directions des déformations 

principales mais avec un retard angulaire. 

L’extension principale est utilisée pour étudier 

la phase cristalline obtenue pour les 

différents modes de sollicitation. 

Un modèle de comportement visco-

hyperélastique, décrit dans le cadre de la 

thermodynamique des processus 

irréversibles, est étendu afin de reproduire le 

durcissement mécanique lié au 

développement d’une phase 

organisée/cristalline. Le modèle permet de 

reproduire les différents comportements 

mécaniques observés expérimentalement. 

 

Mots Clés 
cristallisation induite par la déformation, poly 

(éthylène téréphtalate), caoutchouc naturel 

réticulé, diffraction des rayons X, visco-

hyperélasticité 

Abstract 
The present PhD thesis aims at a better 

understanding and modeling of strain-

induced-crystallization. The phenomenon is 

characterized for two polymers: PET and 

crosslinked natural rubber. Strain conditions 

leading to strain-induced-crystallization are 

determined by thermal and dynamic 

mechanical analysis. The developing 

microstructure is observed by X-ray 

scattering. 

The PET is stretched in uni- and biaxial 

tension. A part of samples is rapidly 

quenched after stretching and another is 

submitted to a stress relaxation after 

stretching. The studies demonstrate that the 

stretching of PET does not enable the 

formation of a complete PET crystal with all 

its own families of planes. 

The crosslinked natural rubber is stretched in 

uniaxial tension and in shear preceded by 

uniaxial stretching. In shear, the crystalline 

phase, appeared during the pre-stretching or 

during the shear rotates and has a tendency 

to orient as the directions of the principal 

strains. The principal elongation is used to 

compare the crystallization under the different 

stresses. 

A constitutive modeling for visco-hyperelastic 

behaviors, in a complete thermodynamics 

framework of irreversible processes, is 

extended in order to reproduce le mechanical 

hardening related to the development of an 

organized/crystalline phase. The modeling 

successes in reproducing the experimental 

behaviors in uploading/unloading for various 

strain conditions  

 

 

 

Keywords 
strain-induced-crystallization, poly(ethylene 

terephthalate), crosslinked natural rubber, X-

ray scattering, visco-hyperelasticity  


