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RESUME 

Selon leur formulation et leur mise en forme et grâce à leur complexité microstructurale 
induite,Ν lesΝ polymèresΝ thermoplastiquesΝ bénéficientΝ d’uneΝ grandeΝ diversitéΝ deΝ propriétésΝ
thermomécaniques.Ν Cependant,Ν l’évolutionΝ deΝ laΝmicrostructureΝ deΝ cesΝmatériaux au cours de 
leur utilisation reste difficile à identifier. Afin de mieux comprendre les modifications 
microstructurales ayant lieu au cours de sollicitations thermomécaniques, différentes techniques 
non destructives de caractérisation en temps réel et in situ ont été développées. Dans ce contexte, 
un Poly (Ethylène Téréphtalate) (PET) amorphe et semi-cristallin a été étudié afin de mettre en 
évidenceΝl’effetΝdeΝlaΝmicrostructureΝsurΝlesΝpropriétésΝmacroscopiquesΝduΝmatériau.Ν 

Pour ce faire, plusieurs couplages de techniques expérimentales de caractérisation ont été 
misΝenΝœuvreΝtelsΝqueΝlaΝspectroscopieΝRamanΝetΝlaΝdiffraction/diffusionΝdesΝrayonsΝXΝcoupléesΝ
auΝ systèmeΝ deΝ VidéoTraction™Ν ouΝ laΝ spectroscopieΝ RamanΝ coupléeΝ àΝ laΝ calorimétrieΝ
différentielle à balayage (DSC) pour une caractérisation des micromécanismes de déformation et 
du comportement thermique du matériau respectivement. Le suivi de différentes bandes 
vibrationnellesΝ judicieusementΝ identifiéesΝ aΝ permisΝ d’établirΝ unΝ nouveauΝ critèreΝ robusteΝ etΝ
capable de mesurer avec exactitude le taux de cristallinité du matériau ou de remonter aux 
températures caractéristiques de sa morphologie (Tg, Tc, Tcc, Tf) grâce aux informations extraites 
d’unΝspectreΝRaman.ΝDeΝplus,ΝunΝsystèmeΝdeΝcaractérisationΝrelaxationnelle par un couplage de la 
spectroscopie diélectrique dynamique avec un essai de traction a été utilisé afin de mettre en 
évidenceΝl’effetΝdeΝlaΝmobilitéΝmoléculaireΝsurΝlaΝdéformationΝélasto-visco-plastique du PET. 

D’unΝpointΝdeΝvueΝmécanique,Ν lesΝprincipaux micromécanismes de déformation ont été 
étudiés en temps réel pendant un essai de traction à différentes températures et vitesses de 
déformation vraies constantes μΝl’orientationΝmacromoléculaire,Νl’endommagementΝvolumique,ΝleΝ
développement de mésophase et la cristallisation induite sous contrainte, ont été observés et 
quantifiés in situ en utilisant les couplages précédents au synchrotron Petra III de Hambourg et 
au synchrotron Elettra de Trieste. En parallèle, une étude de la mobilité moléculaire (paramètre 
déterminant à la prédominance de tel ou tel micromécanisme de déformation) a été menée via 
des analyses relaxationnelles réalisées au cours de la déformation du matériau. En complément, 
des expériences en temps réel, des études post mortem par les techniques précédemment citées et 
par radiographie X, microscopie électronique à balayage et tomographie X ont été réalisées afin 
d’apprécierΝl’influenceΝdeΝlaΝrelaxationΝmécaniqueΝduΝPET. 

MOTS CLES :  

polymère amorphe, polymère semi-cristallin, Poly(Ethylène Téréphtalate), caractérisation 
microstructurale in situ, cinétique de cristallisation, orientation macromoléculaire, cristallisation 
induite sous contrainte, mésophase, endommagement volumique, mobilité moléculaire, 
spectroscopie Raman, rayons X, synchrotron, analyse diélectrique dynamique, traction uniaxiale, 
loi de comportement vrai intrinsèque.  



 

 

ABSTRACT 

According to their formulations and forming processes and thanks to the complexity of 
their induced microstructure, thermoplastic polymers show a wide range of thermomechanical 
properties. However, the identification of the evolution of the microstructure of these materials 
during their use remains difficult. To better understand the microstructural changes occurring 
during thermomechanical loadings, various in situ and non-destructive techniques of 
characterization have been used. In this context, a Poly (Ethylene Terephthalate) (PET) 
amorphous and semi-crystalline was studied in order to highlight the effect of the microstructure 
on the macroscopic properties of the material. 

This way, different coupling systems combining several experimental characterization 
techniques have been implemented such as Raman spectroscopy and X-rays 
diffraction/scatteringΝ coupledΝ toΝ theΝ VidéoTraction™Ν systemΝ orΝ RamanΝ spectroscopy coupled 
with differential scanning calorimetry (DSC) for the characterization of the deformation micro-
mechanisms and the thermal behavior of the material respectively. Monitoring specific 
vibrational bands thoroughly identified allowed the establishment of a new robust criterion 
which enables to accurately measure the crystallinity ratio of the material and the identification 
of the characteristic temperatures of its morphology (Tg, Tc, Tcc, Tm). In addition, a relaxational 
characterization system by coupling dynamic dielectric spectroscopy to a tensile test has been 
used in order to highlight the effect of molecular mobility on the elasto-visco-plastic deformation 
of PET. 

From a mechanical point of view, the main deformation micro-mechanisms have been 
studied in real time during a tensile test at different temperatures and constant true strain rates: 
macromolecular orientation, volume damage, development of mesophase and strain induced 
crystallization were observed and quantified in situ using the coupled characterization technics 
presented previously at Petra III (Hambourg) and Elettra (Trieste) synchrotrons. In parallel, a 
study of the molecular mobility (a determining parameter for the predominance of one 
deformation micromechanism to another) was conducted via relaxational analysis performed 
during the deformation of the material. In addition to in situ experiments, post mortem analysis 
by the previously mentioned technics and by X radiography, scanning electron microscopy and 
X tomography were performed to assess the influence of the mechanical relaxation of the 
polymer. 

KEY WORDS: 

Amorphous polymer, semi-crystalline polymer, Poly (Ethylene Terephthalate), in situ 
microstructural characterization, crystallization kinetic, macromolecular orientation, strain 
induced crystallization, mesophase, volume damage, molecular mobility, Raman spectroscopy, 
X-rays, synchrotron, dynamic dielectric dynamic analysis, uniaxial tensile test, true intrinsic 
mechanical behavior.  
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Introduction générale 

DepuisΝplusΝd’unΝsiècle,ΝnousΝassistonsΝàΝl’essorΝdeΝl’industrieΝdesΝmatièresΝplastiques.ΝEn 

les combinant aux matériaux métalliques ou utilisés comme substituts, ils suscitent un énorme 

intérêt dans différentsΝ secteursΝ d’activitésΝ (transport,Ν santé,Ν bâtiment,Ν énergie,Ν communication,Ν

etc...).  En effet, compte tenu du contexte actuel où les industries attachent beaucoup 

d’importanceΝauxΝcoûts,ΝlesΝmatériauxΝpolymèresΝs’imposentΝprogressivementΝgrâceΝàΝ la facilité 

de leur mise en forme, la grande diversité de leurs propriétés thermomécaniques et leur caractère 

recyclable malgré leur complexité microstructurale. Cependant, la modification de la 

microstructure de ces matériaux au cours de leur mise en forme et de leur déformation reste 

encoreΝ difficileΝ àΝ identifierΝ parfaitement.Ν C’estΝ pourquoi,Ν afinΝ deΝ mieuxΝ comprendreΝ lesΝ

évolutions de la microstructure des polymères, différentes techniques non destructives de 

caractérisation en temps réel ont été développées. 

Depuis les années 1970, la compréhension des micromécanismes de déformation des 

polymèresΝ aΝ faitΝ l’objetΝ deΝ nombreuxΝ travauxΝ etΝ ceΝ enΝmettantΝ enΝ évidenceΝ laΝ transformationΝ

microstructurale ayant lieu pendant leur déformation (Bonart 1966, Peterlin 1971, Schultz 1974). 

De nombreux mécaniciens (Dahoun 1992, Billon 2003, Laiarinandrasana, Besson et al. 2009) 

ont utilisé la méthode de la simulation numérique, connue pour son caractère fiable et précis et 

moins onéreux que les essais expérimentaux en utilisant des modèles développés au départ pour 

les matériaux métalliques et adaptés ensuite aux matériaux polymères. Pour arriver à mieux 

comprendre, il faut déterminer les lois de comportement mécanique en prenant en considération 

lesΝ micromécanismesΝ deΝ déformationΝ àΝ savoirΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ etΝ l’orientationΝ

macromoléculaire. Ce travailΝ deΝ thèseΝ s’inscritΝ ainsiΝ dansΝ uneΝ démarcheΝ deΝ corrélationΝ entreΝ

micromécanismes de déformation et propriétés thermomécaniques. 

Dans le cadre de cette étude, des microstructures isotropes (amorphe et semi-cristalline) 

sontΝ considéréesΝ afinΝ deΝ s’assurerΝ deΝ laΝ bonneΝ homogénéitéΝ desΝ échantillonsΝ permettantΝ uneΝ

bonne reproductibilité des essais quand les paramètres expérimentaux de caractérisation 

thermomécanique évoluent. Au cours de leur déformation, la microstructure des polymères 

changeΝetΝneΝresteΝpasΝstableΝaprèsΝdéchargement,Νc’estΝlaΝraisonΝpourΝlaquelleΝilΝestΝimportantΝdeΝ

réaliser des études in situ au fur et à mesure que le matériauΝseΝdéforme.Νδ’équipeΝ« Physique, 

Mécanique et Plasticité » du département Science et Ingénierie des Matériaux et Métallurgie 

(SIβε)ΝdeΝl’institutΝJeanΝδamourΝ(IJδ),ΝdontΝlesΝtravauxΝsontΝaxésΝautourΝdeΝl’étudeΝdesΝrelationsΝ

entre microstructures et propriétés mécaniques possède une longue histoire et expertise dans ce 

domaine (thèses de Marc Ponçot, Julien Martin et Samuel Chaudemanche). Pour compléter et 
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poursuivre ces travaux, la présente thèse a pu bénéficier de deux collaborations. La première 

avecΝl’axeΝγΝduΝδaboratoireΝεatériauxΝOptiquesΝPhotoniquesΝetΝSystèmes (LMOPS) à Centrale 

SupélecΝàΝεetz,ΝdontΝ l’activitéΝestΝconcentréΝautourΝduΝdéveloppementΝdeΝcapteursΝoptiquesΝenΝ

particulier la spectroscopie Raman, technique vibrationnelle de caractérisation des propriétés 

physicochimiques de la matière. Cette collaboration a permis de développer un dispositif 

expérimentalΝ enΝ couplantΝ laΝ spectroscopieΝ RamanΝ auΝ systèmeΝ deΝ VidéoTraction™Ν quiΝ aΝ faitΝ

l’objetΝd’unΝbrevetΝ (Bourson, Dahoun et al. 2013). La deuxième avec le laboratoire  Ingénierie 

desΝ εatériauxΝ PolymèresΝ (IεP)Ν deΝ l’universitéΝ ClaudeΝ BernardΝ δyon1Ν afinΝ deΝ réaliserΝ laΝ

faisabilité du développementΝ d’unΝ dispositifΝ expérimentalΝ couplantΝ l’analyseΝ dynamiqueΝ

diélectriqueΝ avecΝ unΝ essaiΝ deΝ tractionΝ dansΝ leΝ butΝ deΝmettreΝ enΝ évidenceΝ l’effetΝ deΝ laΝmobilitéΝ

moléculaire sur la déformation. 

δeΝ choixΝ duΝ matériauΝ d’étudeΝ pourΝ cetteΝ thèseΝ s’estΝ tout naturellement porté sur le 

polyéthylène téréphtalate (PET), qui est un polymère thermoplastique classique de la famille des 

polyesters saturés et qui depuis quelques années est de plus en plus utilisé dans le marché de 

l’emballage,ΝenΝparticulierΝdansΝ laΝ fabrication des bouteilles à usage alimentaire. La rigidité de 

ses chaînes macromoléculaires due à la présence du groupement téréphtalate dans son motif de 

répétition et son aptitude à développer une structure cristalline lui assurent de bonnes propriétés 

mécaniques et de bonnes propriétés barrières aux gaz et aux contaminants. Au cours de sa mise 

en forme, la microstructure de ce matériau, qui présente des morphologies amorphe et semi-

cristalline, évolue changeant ainsi ses propriétés finales. Les objectifs de cette thèse sont donc 

d’étudierΝ lesΝ évolutionsΝ deΝ laΝmicrostructureΝ duΝ PETΝ auΝ coursΝ deΝ laΝ déformationΝ àΝ différentesΝ

températuresΝafinΝd’optimiserΝsesΝpropriétés. 

Depuis 2009, Marc Ponçot (Ponçot 2009), Julien Martin (Martin 2009) et Samuel 

Chaudemanche (Chaudemanche 2013) ont réussi à mesurer, grâce au couplage de la 

spectroscopieΝ RamanΝ avecΝ leΝ systèmeΝ deΝ VidéoTraction™ (Bourson, Dahoun et al. 2013), 

l’orientationΝmacromoléculaireΝetΝl’endommagementΝvolumiqueΝduΝpolypropylèneΝisotactiqueΝin 

situ auΝ coursΝ d’essaisΝmécaniquesΝ enΝ tractionΝ planeΝ ouΝ uniaxiale.Ν CeΝ travailΝ deΝ thèseΝ s’inscritΝ

donc dans la continuité de ces travaux et a pour premier objectif de déterminer par 

spectroscopie Raman les critères adaptésΝ àΝ l’étudeΝ deΝ l’évolutionΝ deΝ la cristallinité, de 

l’orientation macromoléculaire et de l’endommagement volumique du PET au cours de sa 

déformationΝparΝlaΝréalisationΝd’analysesΝin situ par diffraction des rayons X aux grands angles et 

par diffusion des rayons X aux petits angles sur différentes lignes synchrotron à hautes énergies à 

savoir la ligne Petra III à Hambourg et la ligne Elettra à Trieste. Le second objectif estΝd’étudierΝ

laΝfaisabilitéΝd’unΝcouplageΝspectroscopieΝdynamiqueΝdiélectrique/essaiΝdeΝtractionΝafinΝd’étudierΝ
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les processus de relaxation et la mobilité moléculaire du PET au cours de sa déformation et faire 

le lien avec les différents micromécanismes de déformation. 

AfinΝ d’atteindreΝ lesΝ objectifsΝ fixés,Ν différentsΝ essaisΝ ontΝ étéΝ réalisésΝ afinΝ deΝ mettreΝ enΝ

évidence les transformations microstructurales ayant lieu dans le PET amorphe et semi-cristallin 

en temps réel. Dans un premier temps, différents essais par spectroscopie Raman sont réalisés 

auΝ coursΝ deΝ traitementsΝ thermiquesΝ contrôlésΝ duΝPET.ΝUneΝ sérieΝ d’acquisitionsΝRamanΝontΝ étéΝ

réaliséesΝafinΝdeΝsuivreΝenΝtempsΝréelΝl’évolutionΝmicrostructuraleΝdu PET au cours de chauffages 

etΝrefroidissements.Νδ’évolutionΝdesΝspectresΝRamanΝpermetΝainsiΝdeΝdéterminerΝlaΝmicrostructureΝ

du PET, ses températures caractéristiques et de développer un critère Raman capable de mesurer 

avec précision son taux de cristallinité. Dans un second temps, le couplage des systèmes de 

VidéoTraction™/spectroscopieΝRamanΝestΝutiliséΝpourΝcaractériserΝ in situ les micromécanismes 

deΝ déformationΝ duΝ PETΝ àΝ savoirΝ l’orientationΝ macromoléculaire,Ν leΝ développementΝ deΝ laΝ

mésophase, la cristallisationΝ induiteΝ parΝ déformationΝ etΝ l’endommagementΝ volumique.Ν CetteΝ

étude a été réalisée enΝ corrélationΝ avecΝ d’autresΝ techniquesΝ classiquesΝ deΝ caractérisationΝ tellesΝ

que, les rayons X, la radiographie X, la microscopie électronique à balayage et la microscopie 

optique en transmission.ΝCesΝcorrélationsΝpermettentΝd’apprécierΝlaΝsensibilitéΝetΝl’efficacitéΝdeΝlaΝ

spectroscopieΝ RamanΝ dansΝ l’étudeΝ desΝ différentsΝ micromécanismesΝ deΝ déformation.Ν Dans un 

troisième temps, des mesures in situ de couplage spectroscopie diélectrique dynamique/Essai de 

traction sont réalisés pour mieux comprendre les phénomènes relaxationnels liés à la mobilité 

moléculaireΝ grâceΝ àΝ laΝ polaritéΝ duΝ PETΝ enΝ lienΝ avecΝ l’orientationΝ macromoléculaireΝ etΝ

l’endommagementΝvolumiqueΝauΝcoursΝdeΝla déformation. 

Ce manuscrit est composé de quatre chapitres :  

Le premier chapitre dresse un bilan des éléments bibliographiques pertinents et 

nécessaires à la compréhension des principaux phénomènes observés dans cette étude. En 

premier lieu, une présentation de la structure du PET ainsi que ces processus de cristallisation est 

réalisée. Ensuite sont présentés les différents micromécanismes de déformation et les processus 

deΝl’endommagementΝvolumiqueΝqueΝleΝPETΝestΝsusceptibleΝdeΝsubirΝauΝcoursΝdeΝsaΝdéformation 

quelleΝqueΝsoitΝsaΝmorphologieΝinitiale.ΝEnfin,Νl’intérêtΝdesΝméthodesΝspectroscopiquesΝàΝsavoirΝlaΝ

spectroscopieΝ RamanΝ etΝ laΝ spectroscopieΝ diélectriqueΝ dynamiqueΝ dansΝ l’étudeΝ deΝ l’évolutionΝ

microstructurale du PET est abordé. 

Le deuxième chapitre décrit et détaille, dans un premier temps, les différentes 

techniques expérimentales utilisées pour la caractérisation mécanique, thermique et 
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microstructuraleΝ duΝ PETΝ etΝ présente,Ν dansΝ unΝ deuxièmeΝ temps,Ν leΝ matériauΝ deΝ l’étudeΝ etΝ lesΝ

résultats de sa caractérisationΝàΝl’étatΝinitial. 

Le troisième chapitre regroupe la totalité des résultats expérimentaux obtenus et il 

s’articuleΝ selonΝ troisΝ parties.Ν δaΝ premièreΝ présenteΝ lesΝ résultatsΝ déterminésΝ in situ par 

spectroscopie Raman des changements microstructuraux ayant lieu pendant un cycle thermique 

contrôlé imposé au PET. Ensuite, sont présentés les lois de comportement vrai du PET selon sa 

microstructure initiale en fonction de la vitesse de déformation et la température. La troisième et 

dernière partie, présente les résultats obtenus in situ et post mortem à un essai de traction pour 

l’étudeΝdesΝmicromécanismesΝdeΝdéformationΝparΝdifférentesΝtechniquesΝdeΝcaractérisation. 

Le quatrième chapitre discuteΝ deΝ l’ensembleΝ desΝ résultatsΝ expérimentauxΝ surΝ nonΝ

seulementΝl’établissementΝd’unΝcritèreΝdeΝcristallinitéΝdéterminéΝparΝspectroscopieΝRamanΝpourΝleΝ

suiviΝdesΝchangementsΝmicrostructurauxΝmaisΝaussiΝsurΝ laΝmiseΝenΝ relationΝdeΝ l’évolutionΝdeΝ laΝ

microstructure et du comportement mécanique vrai en traction uniaxiale afin d’établirΝdesΝloisΝdeΝ

comportement vrai intrinsèque prenant en considération les micromécanismes de déformation. 

Pour terminer, une conclusion générale reprend et synthétise les avancées principales 

obtenuesΝàΝl’issueΝdeΝcetteΝthèseΝpuisΝdesΝperspectivesΝde recherche à ces travaux sont dégagées. 
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 Introduction 1.1

Dans ce chapitre bibliographique nous allons présenter les principaux travaux faisant état 

deΝ l’artΝ duΝ sujetΝ deΝ notreΝ étude.Ν DesΝ résultatsΝ bibliographiquesΝ desΝ différentesΝ techniquesΝ

expérimentales que nous avons utilisées sont présentés pour servir de base à nos travaux. Le 

vocabulaire spécifique ainsi que les notions fondamentales, nécessaires à la compréhension du 

sujet seront abordés. Dans un premier temps, nous décrivons la structure de notre matériau : le 

polyéthylène téréphtalate et ses différents processus de cristallisation. Ensuite, nous décrivons le 

comportement mécanique des polymères amorphes et semi-cristallins, leurs micromécanismes de 

déformationΝ ainsiΝ queΝ leΝ processusΝ d’endommagementΝ volumiqueΝ subitΝ auΝ coursΝ deΝ laΝ

déformation. Enfin, nous aborderons des connaissances de la spectroscopie Raman et de la 

spectroscopieΝdiélectriqueΝetΝplusΝparticulièrementΝdansΝleΝcadreΝdeΝleursΝutilisationsΝpourΝl’étudeΝ

microstructurale de notre polymère. 

 Caractéristiques générales du PET 1.2

Le polyéthylène téréphtalate PET est un polymère thermoplastique faisant partie de la 

familleΝdesΝpolyestersΝsaturés.ΝIlΝs’agitΝd’unΝpolyesterΝlinéaireΝthermoplastique,ΝsemiΝaromatiqueΝ

à enchainement para. Le PET est caractérisé par une large gamme de propriétés intéressantes 

grâce à la complexité de sa microstructure. IlΝpeutΝêtreΝsoitΝàΝ l’étatΝamorpheΝsoitΝàΝ l’étatΝsemi-

cristallinΝenΝfonctionΝdeΝlaΝvitesseΝàΝlaquelleΝilΝaΝétéΝrefroidiΝdepuisΝl’état fondu. Il est connu par 

saΝlégèreté,ΝsaΝrésistanceΝauxΝeffetsΝdeΝl’environnementΝselonΝsaΝmorphologie initiale et surtout 

une haute résistance mécanique. εalgréΝ l’effetΝ deΝ laΝ contrainteΝ thermique,Ν ilΝ bénéficieΝ toutΝdeΝ

mêmeΝ d’uneΝ stabilitéΝ assezΝ intéressanteΝ quiΝ permetΝ sonΝ utilisationΝ dansΝ diversΝ domaines.Ν SonΝ

utilisationΝs’expliqueΝaussiΝparΝ sonΝcaractère recyclable, sa résistance aux solvants ainsi que le 

bon rapport qualité physico-chimique/prix. 

δesΝdomainesΝd’utilisationΝduΝPETΝsontΝdiversΝetΝvariés.ΝIlΝs’estΝd’abordΝdéveloppéΝdansΝ

le domaine textile (fils et fibres) et du film (emballages, arts graphiques, photos, audio et 

vidéocassettes, disquettes) et ensuite dans les procédés industriels (bandes transporteuses, 

renforts pour pneumatiques, tissus pour sérigraphie). De nos jours, il est de plus en plus utilisé 

dans les emballages grâce à la facilité de sa mise en forme. Le PET, de par sa structure, possède 

desΝ propriétésΝ optiquesΝ deΝ transparenceΝ etΝ d’opacitéΝ enΝ fonctionΝ deΝ sonΝ tauxΝdeΝ cristallinitéΝ etΝ

d’étirage.Ν SelonΝ leΝ processusΝ deΝ cristallisation,Ν leΝ PETΝ peutΝ avoirΝ deΝ bonnesΝ propriétésΝ
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thermomécaniques tout en étant transparent. Ce matériau est aussi utilisé en génie civil en tant 

qu’isolantΝélectriqueΝàΝhauteΝtension. 

1.2.1 Synthèse du PET 

En général, le PET est obtenu grâce à un procédé de polycondensation appelé voie 

d’estérificationΝ directeΝ caractériséeΝ parΝ uneΝ réactionΝ deΝ l’acideΝ téréphtaliqueΝ etΝ deΝ l’éthylèneΝ

glycolΝ jusqu’àΝ obtentionΝ d’unΝ degréΝ deΝ polymérisationΝ DP̅̅ ̅̅ ୬ deΝ l’ordreΝ deΝ 170 à 200 

monomères/chaîne et accompagnée par un dégagement de H2O (Figure 1.1). Ce procédé est 

réalisé à chaud (260°C-280°C) et sous une pression qui varie entre 2 et 6 bars. 

 

Figure 1.1 : Procédé d’estérification directe de l’acide téréphtalique et de l’éthylène glycol. 
 

EnΝ plusΝ desΝ réactionsΝ principalesΝ quiΝ conduisentΝ àΝ l’élaborationΝ duΝ polymère,Ν d’autresΝ

réactions, dites secondaires, se développent et donnent lieu à des impuretés indésirables ou à des 

motifs non conformes. En 1989, Besnoin et Choi (Besnoin and Choi 1989) ont cité les 

différentes réactions secondaires pouvant avoir lieu à savoir : 

 Les réactions avec les groupements vinyles peuvent engendrer une coloration sous 

dégradation thermique, 

 δaΝformationΝd’oligomèresΝcycliquesΝinfluençantΝlaΝcristallisation, 

 Et aussi la formation du diéthylène glycol (DEG) se comportant comme un copolymère 

peut influencer par exemple la température de transition vitreuse (Nait-Ali 2008). 

1.2.2 Configuration et structure chimique 

Le PET est un polyester thermoplastique dont le motif du monomère est illustré dans la 

figure 1.2.ΝSaΝmoléculeΝestΝconstituéeΝd’atomesΝdeΝcarbone,Νd’oxygèneΝetΝd’hydrogèneΝreliésΝparΝ
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des liaisons covalentes (Rodriguez, Cohen et al. 2014). Les liaisons entre les atomes sont très 

fortes par rapport aux liaisons intermoléculaires qui correspondent à des interactions de van der 

Waals.ΝEllesΝpermettentΝd’assurerΝuneΝforteΝstabilitéΝdimensionnelleΝdansΝleΝpolymèreΝétudiéΝquiΝ

seΝvoitΝacquérirΝd’importantesΝpropriétésΝphysiquesΝcommeΝparΝexempleΝunΝpointΝdeΝfusionΝélevéΝ

dû à la rigidité des chaînes par la présence des noyaux aromatiques.Ν ΝδesΝdistancesΝd’équilibreΝ

entre les différents atomes du monomère éthylène téréphtalate sont données dans le tableau 1.1. 

� �     �  �  �  

Figure 1.2 : Structure du PET en conformation cis. 

 

Tableau 1.1 : Distances interatomiques et énergies pour les deux types de liaisons (Daubeny and Bunn 1954). 

Les liaisons interatomiques Distance (nm) 

CΝ(deΝl’anneau du benzène) à C de la liaison (C = O) 1,49 

C = C,Νl’anneauΝduΝbenzène 1,34 

C – C,Νl’anneauΝduΝbenzène 1,36 

C = O 1,27 

C – O 1,34 

CH2 – O 1,44 

CH2 – CH2, aliphatique 1,49 

 

Le comportement mécanique est fortement influencé par les liaisons de van der Waals 

entreΝ lesΝ chaînesΝ ouΝ lesΝ différentesΝ partiesΝ d’uneΝ mêmeΝ chaîne.Ν CommeΝ nousΝ l’avonsΝ déjàΝ

évoqué, les liaisons covalentes étant plus fortes que celles de van der Waals, ces dernières se 

rompent donc plus facilement avec la déformation (Stachurski 1986). Le mouvement de rotation 

des segments de chaînes pendant la déformation plastique du matériau ne peut être possible que 

si les forces entre les liaisons de van der Waals sont dépassées car ces mêmes liaisons réduisent 

les libertés de rotation des groupements atomiques et favorisent leur arrangement sous 
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différentes conformations. Cette théorie a été largement étudiée par Yannas et Luise (Yannas and 

Luise 1983) et Rodriguez et al. (Rodriguez, Cohen et al. 2014). 

1.2.3 Isomérie de conformation du PET 

δeΝpassageΝdeΝl’étatΝamorpheΝàΝl’étatΝsemi-cristallin induit des arrangements structuraux 

au niveau du monomère et donc au niveau des chaînes macromoléculaires. Ces arrangements 

connus sous le nom de conformations moléculaires. Ces dernières sont des arrangements relatifs 

dansΝ l’espaceΝ desΝ atomesΝ duΝ polymèreΝ etΝ deΝ sesΝ segmentsΝmoléculairesΝ ayantΝ lieuΝ suiteΝ àΝ desΝ

interactions atomiques et moléculaires. Les conformations affectent tous les groupements 

fonctionnels de la structure du PET. 

Les éventuelles conformations qui peuvent exister dans le PET sont analogues à des 

conformations déjà observées dans ses composantes (Štokr,ΝSchneiderΝetΝal.Ν198β). Des mesures 

de spectres par infra-rouge et par spectroscopie Raman sur le diméthyle téréphtalate (Sedláček,Ν

ŠtokrΝetΝal.Ν1981) et sur le diéthyle téréphtalate (Štokr,ΝSedláčekΝetΝal.Ν1981) ont montré que, à 

l’étatΝ cristallin,Ν lesΝ groupementsΝ esterΝ deΝ cesΝ molécules sont toujours dans une conformation 

trans notée TB.Ν AΝ l’étatΝ liquide,Ν lesΝ groupementsΝ esterΝ sontΝ enΝ conformationΝ cis notée CB. 

SedláčekΝ et al. (Sedláček,Ν ŠtokrΝ etΝ al.Ν 1981) ont étudié les spectres vibrationnels du méthyle 

benzoateΝetΝduΝdiméthyleΝbenzoateΝàΝl’étatΝliquideΝetΝilsΝontΝremarquéΝqu’ilsΝexistaient de faibles 

bandesΝ vibrationnellesΝ indiquantΝ laΝ présenceΝ d’uneΝ faibleΝ quantitéΝ deΝ structuresΝ non-planes du 

groupement benzyle ester qui peuvent être générés par la rotation de la liaison Car – CO ou CO – 

OCH3. Par des analyses par infrarouge,ΝRamanΝetΝRεN,ΝŠtokrΝet al. (Štokr,ΝSedláčekΝetΝal.Ν1981) 

ontΝmontréΝqu’àΝl’étatΝ liquideΝtousΝlesΝcomposantsΝayantΝ leΝgroupementΝCO – O – CH2 – C sont 

arrangés en deux types de conformations ; une conformation trans de ce groupement notée (t) et 

une conformation gauche notée (g) caractérisée par le décalage de la liaison CH2 – C hors du plan 

du groupement ester par rotation de la liaison O – CH2 (Štokr,Ν SedláčekΝ etΝ al.Ν 1981).ΝAΝ l’étatΝ

liquide, leΝ groupementΝ éthylèneΝ glycolΝ deΝ l’éthylèneΝ glycolΝ dibenzoateΝ existeΝ sousΝ laΝ

conformation gauche notée G comme illustré en figure 1.3. Ce groupement peut être aussi en 

conformation trans notée T. Grâce à cette étude spectroscopique, ŠtokrΝet al. (Štokr,ΝSchneiderΝetΝ

al. 1982) ont montré que la structure cristalline du PET est caractérisé par une conformation 

notée tTt avec une orientation trans TB desΝ groupementsΝ ester.Ν δ’étatΝ amorpheΝ contientΝ

majoritairement des conformations tGt à 63%, une quantité considérable de tGg à 26% et 
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seulement 6% de tTt. Les quantités des autres conformations sont négligeables. Les différents 

symboles des conformations sont schématisés dans la figure 1.3. 

 

Figure 1.3 : Schéma des formes de conformations du polyéthylène téréphtalate PET (Štokr, Schneider et al. ͳͻͺʹ). 

 

1.2.4 Structure du PET amorphe 

Le PET amorphe est un polymère dont les chaînes macromoléculaires sont interpénétrées 

et se retrouvent dans un état désordonné sous forme de pelotes statiques repliées sur elles-mêmes 

(Bueche 1962). En plus des liaisons de van der Waals, les macromolécules du PET sont liées 

entre elles par des enchevêtrements assurant une certaine cohésion. 

Selon la dynamique des chaînes, le PET se présente sous différents états 

microstructuraux. Avant la température de la transition vitreuse (~ 75°C), la mobilité moléculaire 

est différente selon la température (Ferry 1980). La transformation la plus caractéristique pour un 

matériau amorphe est la transition vitreuse. La transition vitreuse est détectée par un changement 

de capacité calorifique et elle est généralement déterminée par la méthode des tangentes 

appliquée aux thermogrammes obtenus par une analyse en calorimétrie différentielle à balayage. 

ElleΝ s’accompagneΝ d’unΝ changementΝ importantΝ desΝ propriétésΝ physiquesΝ notammentΝ desΝ

propriétés mécaniques suite à la chute du module élastique du matériau de plusieurs ordres de 

grandeurs. Cette transition est liée aux mouvements moléculaires coopératifs le long de la chaîne 

du polymère et relatifs à une relaxation appelée relaxation α correspondante au maximum de 

frottementΝintérieurΝetΝàΝuneΝénergieΝd’activationΝélevéeΝ(Ferry 1980). La valeur de la transition 

vitreuse dépend non seulement de l’histoireΝ thermomécanique mais aussi de la cristallinité 

initiale du matériau. La relaxation α associée à la transition vitreuse a été analysée grâce au 

développement de plusieurs théories comme la théorie de la coopérativité (Rajagopal, Ngai et al. 
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1991), la théorie moléculaire (Perez, Cavaille et al. 1990) et la plus connue la théorie du volume 

libreΝ selonΝ laquelle,Ν àΝ l’échelleΝmicroscopique,Ν l’arrangementΝ desΝ atomesΝ ouΝ desΝ segmentsΝ deΝ

chaînesΝdansΝ laΝphaseΝ liquideΝn’estΝ possibleΝqueΝ s’ilΝ yΝ aΝprésenceΝdeΝplacesΝ libresΝ etΝ deΝ taillesΝ

suffisantes (Turnbull and Cohen 1961). Pour le PET amorphe (Fulchiron, Gauthier et al. 1993), 

une autre relaxation appelée relaxation β se produit à plus basse température par rapport à la 

température de transition vitreuse. Cette relaxation correspond à un processus de relaxation 

associéΝàΝdesΝmouvementsΝmoléculairesΝlocaux.ΝElleΝsuitΝlaΝloiΝd’ArrhéniusΝcaractériséeΝparΝuneΝ

énergieΝ d’activation beaucoup plus faible que celle de la relaxation Ƚ. La caractérisation du 

comportement viscoélastique dynamique montre que la relaxation β est large et asymétrique dû à 

la présence de plusieurs mobilités associées à des réorganisations d’atomesΝ deΝ tailles et de 

natures différentes (Illers and Breuer 1963) : 

 Mouvements de rotations du groupement méthylène responsableΝ deΝ l’asymétrieΝ de la 

relaxation β (~ -165°C), 

 Mouvements des groupements carbonyles de conformation gauche (~ -105°C), 

 Mouvements des groupements carbonyles de conformation trans (≈Ν-70°C). 

Les chaînes macromoléculaires du PET amorphe sont arrangées selon les deux types de 

conformations trans T et gauche G. Sa structure amorphe est caractérisée par un ordre 

relativement uniforme à courte distance et un désordre à longue distance ce qui lui donne un 

caractèreΝisotropeΝsiΝleΝprocédéΝdeΝmiseΝenΝformeΝn’estΝpasΝinfluencéΝparΝduΝcisaillementΝetΝdesΝ

changements de température. En effet, une anisotropie est souvent observée suite à une mise en 

formeΝparΝd’étirageΝceΝquiΝdonneΝauxΝchaînesΝuneΝorientationΝpréférentielleΝ(Lapersonne, Bower 

et al. 1992).Ν δ’évolutionΝ deΝ l’architectureΝ macromoléculaireΝ duΝ PETΝ amorpheΝ permetΝ alorsΝ

d’obtenirΝuneΝstructureΝmulti-phasée.ΝD’aprèsΝDargentΝet al. (Dargent, Grenet et al. 1994), deux 

types de phases amorphes peuvent être présentes : une phase amorphe désordonnée et une phase 

amorpheΝ rigideΝqu’onΝ appelleΝ « mésophase ». La figure 1.4 montre les différentes mésophases 

quiΝsontΝsusceptiblesΝd’apparaîtreΝsuiteΝàΝlaΝdéformationΝd’unΝpolymère amorphe orienté. 
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Figure 1.4 : Evolution de l’architecture du PET au cours d’un essai de traction uniaxial. ȋaȌ Phase nématique, ȋbȌ phase 
smectique et (c) phase triclinique (Asano, Baltá Calleja et al. 1999). 

 

Bonart était le premier à avoir signalé des changements microstructuraux dans le PET 

amorpheΝ auΝ coursΝ d’unΝ essaiΝ deΝ tractionΝ uniaxiale.Ν CesΝ changementsΝ sontΝ caractérisésΝ parΝ laΝ

formationΝ d’uneΝ phaseΝ nématiqueΝ suivieΝ d’uneΝ phaseΝ smectiqueΝ (Bonart 1966). La phase 

nématique est décrite par Asano et al. (Asano, Baltá Calleja et al. 1999) comme étant une 

structure de cristal liquide caractérisée par une orientation progressive des segments de chaînes 

du polymère amorphe selon la direction du chargement. Ensuite une phase smectique est formée 

grâce à un arrangement des macromolécules suivant la direction perpendiculaire au sens de la 

traction pour un facteurΝ d’orientationΝ ayantΝ uneΝ valeurΝ deΝ 0,γ (Mahendrasingam, Martin et al. 

1999). Cette mésophase peut se transformer en une phase cristalline induite appelée phase 

triclinique pour le cas de notre matériau. Ces différentes phases ne sont pas faciles à mettre en 

évidence car leur formation est fortement dépendante des conditions  de sollicitation appliquées 

telles que la vitesse et la température. Pour les matériaux amorphes non orientés, cette 

mésophase est caractérisée par une conformation des chaînes de type gauche-trans dans laquelle 

l’angleΝforméΝparΝ leΝdièdreΝ  – COO – CH2 – CH2 –  est de ±80° (Nicholson, Davies et al. 1994, 

Welsh, Blundell et al. 2000, Mahendrasingam, Blundell et al. 2003). En étudiant la déformation 

d’unΝPETΝamorpheΝ nonΝ orientéΝ àΝ uneΝ températureΝ supérieureΝ àΝ laΝ températureΝ deΝ laΝ transitionΝ

vitreuse, Kawakami et al. (Kawakami, Hsiao et al. 2004) ont montré que la courbe de traction 

peutΝ êtreΝ diviséeΝ enΝ troisΝ zones.Ν δaΝ premièreΝ estΝ caractériséeΝ parΝ leΝ développementΝ d’uneΝ

mésophase induite par étirage. La seconde zone indique une initiation de la cristallisation à partir 

deΝ laΝ mésophaseΝ parΝ uneΝ nucléationΝ etΝ uneΝ croissanceΝ jusqu’àΝ atteindreΝ laΝ troisième zone 
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marquée par le début du durcissement structural où la structure cristalline du matériau est formée 

et demeure stable. 

1.2.5 Structure du PET semi-cristallin 

Le PET peut cristalliser en différentes structures cristallines selon les conditions de mise 

en forme : en température, par sollicitation mécanique ou par refroidissement. Il peut cristalliser 

aussi sous des conditions statiques soit par recuit à une température supérieure à sa température 

deΝ transitionΝ vitreuseΝ soitΝ parΝ refroidissementΝ lentΝ isothermeΝ àΝ partirΝ deΝ l’étatΝ fondu.Ν δeΝ PETΝ

semi-cristallin est caractérisé par sa température de fusion Tf au-dessus deΝlaquelleΝilΝestΝàΝl’étatΝ

liquideΝ etΝ oùΝ sesΝ chaînesΝ sontΝ répartiesΝ d’uneΝ manièreΝ aléatoireΝ caractéristiqueΝ deΝ laΝ phaseΝ

amorphe.ΝAΝpartirΝdeΝl’étatΝfondu,ΝdesΝmécanismesΝthermodynamiquesΝseΝdéclenchent νΝilΝs’agitΝ

de la germination et de la croissance à l’origineΝdeΝlaΝstructureΝcristalline.Ν 

Les lamelles cristallines ont une structure multi-échelle ordonnée dont la plus petite unité 

estΝ arrangéeΝ sousΝ uneΝ structureΝ tricliniqueΝ neΝ contenantΝ qu’unΝmotifΝ constitutif.Ν δesΝ positionsΝ

caractéristiques des atomes sont déterminées par diffraction des rayons X aux grands angles en 

considérant les intensités des pics du spectre (Daubeny and Bunn 1954) (Figure 1.5). La figure 

1.6 montreΝ leΝschémaΝdeΝ laΝmailleΝcristallineΝduΝPETΝdontΝ l’axeΝ ܽ⃗ de la maille élémentaire est 

dansΝlaΝmêmeΝdirectionΝqueΝlaΝligneΝd’interactionΝdesΝélectronsΝπ desΝnoyauxΝaromatiques,Νl’axeΝܾ⃗⃗ correspond à la direction des interactions dipôle-dipôle des groupes carboxyles des chaînes du 

polymèreΝetΝl’axeΝܿ⃗ estΝconfonduΝavecΝl’axeΝdesΝchaînes.ΝδesΝparamètresΝdeΝlaΝmailleΝtricliniqueΝ
du PET sont donnés dans le tableau 1.2. Les valeurs des paramètres de mailles varient de 1% au 

maximumΝ carΝ ellesΝ dépendentΝ deΝ laΝ formeΝ (fibreΝ ouΝ film,…)Ν (Sun, Zhang et al. 1988) et du 

traitement mécanique ou thermique appliqué au matériau (Heuvel and Huisman 1978, 

Thistlethwaite, Jakeways et al. 1988). 
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Figure 1.5 : Diffractogramme d’un PET semi-cristallin non orienté indiquant les indices de Miller des plans diffractant 

(Bellare, Cohen et al. 1993). 
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Figure 1.6 : (a) Configuration de la molécule et (b) de la maille élémentaire triclinique du PET semi-cristallin (Daubeny 

and Bunn 1954). 

 

Tableau 1.2 : Paramètres de la maille triclinique du PET déterminés par Daubeny et al. (Daubeny and Bunn 1954). 

Paramètres de maille 

a b c α=(b⃗⃗, c⃗) ȕ=ሺa⃗⃗, c⃗ሻ Ȗ=ሺa⃗⃗, b⃗⃗ሻ 
4,56 Å 5,94 Å 10,75 Å 98,5° 118° 112° 

 

Dans le PET semi-cristallin, les chaînes macromoléculaires se replient entre elles et 

s’organisentΝsousΝformeΝdeΝmaillesΝpuisΝdeΝlamellesΝcristallinesΝ(cristallites)ΝreliéesΝparΝuneΝphaseΝ



Chapitre 1 : Eléments bibliographiques 
 

  -15- 

 
 
 

amorphe où les chaînes se présentent en pelotes statiques. La longueurΝd’uneΝmacromoléculeΝestΝ

généralementΝ deΝ l’ordreΝ duΝ 0,1Ν àΝ 1Ν ȝmΝ ceΝ quiΝ estΝ largementΝ supérieurΝ àΝ laΝ taille des mailles 

cristallines ~0,01Ν ȝmΝ (Wunderlich 1973).Ν CeciΝ nousΝ permetΝ deΝ conclureΝ qu’uneΝmêmeΝ chaîneΝ

macromoléculaire pout se replier sur elle-même dans une même lamelle et peut appartenir à la 

fois à la phase cristalline et à la phase amorphe (Figure 1.7). δ’ordreΝcristallinΝneΝpeutΝêtreΝtotalΝ

c’estΝ laΝ raisonΝ pourΝ laquelleΝ onΝ l’appelleΝ polymèreΝ semi-cristallin caractérisé par un taux de 

cristallinité en volume Xv ou en masse Xm. 

� 
� � Phase 

cristalline

Phase 

amorphe

 

Figure 1.7 : Schéma de la structure lamellaire d’un polymère semi-cristallin (Jourdan 1987). 

 

Fulchiron et al. (Fulchiron, Gauthier et al. 1993) ont réussi à calculer, par analyse en 

diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) et mesure de densité, les épaisseurs des 

lamelles cristallines et amorphes notées respectivement Lc et La. La longue période est quant à 

elle déterminée selon deux différentes méthodes : 

 La position du premier maximum de la fonction de corrélation et qui sera notée Lpc, 

 OuΝ laΝpositionΝduΝpremierΝmaximumΝdeΝ l’interfaceΝdeΝ laΝ fonctionΝdeΝdistributionΝetΝquiΝ

sera notée Lpi. 

Les valeurs données dans le tableau 1.3 sont calculées pourΝleΝcasΝd’unΝPETΝcristallisé par 

recuit isotherme et dont le taux de cristallinité en volume varie de 32 à 53%. 
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Tableau 1.3 : Longue période et largeur des lamelles cristallines et amorphes du PET d’après Fulchiron et al. (Fulchiron, 

Gauthier et al. 1993). 

Température de cristallisation 120°C 150°C 170°C 190°C 210°C 230°C 

Xc 0,32 0,38 0,42 0,46 0,5 0,53 

Lpc (nm) 8 8,9 9,6 10 10,3 10,5 

Lpi (nm) 7 8 8,6 9 9,4 9,6 

Lc (nm) 2,4 3,2 3,8 4,4 4,9 5,2 

La (nm) 5,1 5,2 5,3 5,1 4,9 4,9 

 

DansΝ desΝ conditionsΝ statiquesΝ etΝ isothermesΝ l’arrangementΝ moléculaireΝ estΝ décritΝ toutΝ

d’abordΝparΝuneΝnucléationΝouΝgerminationΝoùΝilΝyΝaΝapparitionΝdeΝgermes,ΝensuiteΝuneΝphaseΝdeΝ

croissance et enfin une étape de cristallisation secondaire. Les lamelles cristallines issues de la 

cristallisation secondaire se placent entre les lamelles cristallines issues de la cristallisation 

primaire qui forment la structure radiale des sphérolites (Daubeny and Bunn 1954). La différence 

d’indicesΝentreΝlesΝdirectionsΝradialesΝetΝtangentiellesΝproduitΝuneΝbiréfringenceΝquiΝnousΝpermetΝ

d’observerΝlesΝsphérolitesΝentreΝpolariseurs croisés sous microscope optique. Etant donné que la 

taille des sphérolites du PET sont très petites (~1ȝm)ΝetΝdifficilementΝobservables,ΝlesΝétapesΝdeΝ

cristallisationΝ observéesΝ àΝ l’aideΝ d’unΝmicroscopeΝ optiqueΝ àΝ lumièreΝ polariséeΝ sontΝ présentéesΝ

dans la figure 1.8 dansΝleΝcasΝd’unΝpolybutène. 

 

Figure 1.8 : Germination et croissance de la structure cristalline du polybutène suite à un refroidissement isotherme à ͺͲ°C depuis l’état fondu (Combette and Ernoult 2005). 
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Nous observons alors des sphérolites avec un aspect de croix de malte. Pour le PET semi-

cristallin, la taille des sphérolites est comprise entre 1 et quelques microns en fonction de son 

histoire thermique et du processus de cristallisation. Par rapport au centre de germination, les 

lamelles cristallines sont orientées radialement. 

 Processus de cristallisation du PET 1.3

La phase cristalline du PET dépend de plusieurs paramètres physico-chimiques. Ce 

matériau peut en effet présenter différentes structures cristallines en fonction du processus de 

cristallisation utilisé. Les traitements thermiques et/ou mécaniques donnent lieu à des 

morphologies différentes. 

1.3.1 Cristallisation thermique 

Comme ceci a été détaillé précédemment, la cristallisation thermique par recuit à une 

température supérieure à la température de transition vitreuse ou par refroidissement lent depuis 

l’étatΝfonduΝdonneΝnaissanceΝàΝdesΝsphérolitesΝenΝpassantΝparΝdeuxΝétapesΝimportantesΝquiΝsontΝla 

germination (ou nucléation) et la croissance. Selon le processus de cristallisation thermique, les 

sphérolites peuvent avoir différentes tailles. 

Les sphérolites constituent une structure cristalline isotrope suite à une cristallisation par 

recuit à une température supérieure à la transition vitreuse. Leurs tailles ne dépassent pas les  

3 Ɋm. Benatmane (BENATMANE 1992) a montré que pour un recuit à des températures 

inférieures à sa température de cristallisation froide, le phénomène de nucléation est favorisé par 

rapport à la croissance. Tandis que pour des recuits à des températures supérieures à sa 

température de cristallisation froide, la croissance est favorisée par rapport à la nucléation. Dans 

ce cas, l’interactionΝentreΝphaseΝamorpheΝetΝcristallineΝdevientΝplusΝimportanteΝceΝquiΝengendreΝleΝ

grossissement des lamelles cristallines et amorphes au détriment de la nucléation. 

1.3.1.1 Cristallisation isotherme 

La cristallisation isotherme a été largement étudiée afin de comprendre les mécanismes 

de cristallisation des matériaux. La problématique de la cinétique de cristallisation a été étudiée 

premièrement par Keller et al. (Keller, Lester et al. 1954) et Hartley et al. (Hartley, Lord et al. 

1954) et plus tard par Kint et al. (Kint and Muñoz‐Guerra 2003) en se référant au principe de la 

cristallisationΝisothermeΝd’AvramiΝ(Avrami 1939, Avrami 1940, Avrami 1941) dontΝl’équationΝaΝ
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été élaborée en supposant une nucléation aléatoire, un taux de nucléation et de croissance 

constant.ΝδaΝformeΝgénéraleΝdeΝl’expressionΝd’AvramiΝestΝdonnéeΝparΝl’équationΝsuivante : 

 ͳ − �௖ሺݐሻ = .ܭ−ሺ݌�݁  ௡ሻ (1.1)ݐ

où Xc (t) est le taux de cristallinité à un instant t, K la vitesse constante de chauffe ou de 

refroidissement et n estΝleΝcoefficientΝd’AvramiΝcomprisΝentreΝ1ΝetΝ4Ν(caractéristiqueΝduΝmodeΝdeΝ

germination et de croissance). 

CesΝ auteursΝ ontΝ suiviΝ l’évolutionΝ duΝ tauxΝ deΝ cristallinitéΝ duΝ PETΝ enΝ réalisantΝ desΝ

cristallisations isothermes par recuit à des températures supérieures à celle de la transition 

vitreuseΝetΝparΝrefroidissementΝdepuisΝl’étatΝfondu.ΝIlΝaΝétéΝobservéΝqueΝlaΝcristallisationΝisothermeΝ

duΝPETΝdepuisΝ l’étatΝvitreuxΝestΝplusΝ rapideΝàΝdesΝ températuresΝplusΝélevées,Ν tandisΝqueΝ l’effetΝ

inverse est observé pour leΝcasΝduΝmatériauΝcristalliséΝdepuisΝl’étatΝfondu.Νδ’évolutionΝduΝtauxΝdeΝ

cristallinité en fonction du temps a une forme sigmoïdale comme ceci est présenté dans la figure 

1.9. 

(a) (b)  

Figure 1.9 : Taux de cristallinité en fonction du temps pour un PET cristallisé (a) à partir de l’état vitreux et (b) depuis l’état fondu aux températures de cristallisation indiquées (Kint and Muñoz‐Guerra ʹͲͲ͵). 

 

PourΝdéterminerΝleΝcoefficientΝd’AvramiΝilΝsuffitΝdeΝlinéariserΝl’équationΝ1.1 en appliquant 

unΝdoubleΝlogarithmeΝcommeΝprésentéΝdansΝl’expressionΝsuivante : 

 ݈݊[−݈݊(ͳ − �௖ሺݐሻ)] = ܭ݈݊ + ݊ ݈݊  (1.2) ݐ

En traçant les courbes de ݈݊[−݈݊(ͳ − �௖ሺݐሻ)] en fonction de lnt pour chaque température 

de cristallisation isotherme des droites sont obtenues ce qui nous permet de déterminer le 

coefficientΝ d’AvramiΝ n et la vitesse de chauffe K en calculant respectivement la pente et 

l’ordonnéeΝàΝl’origine.Ν 



Chapitre 1 : Eléments bibliographiques 
 

  -19- 

 
 
 

(a) (b)  

Figure 1.10 : Courbe d’Avrami pour une cristallisation isotherme à partir de (a) l’état vitreux et ȋbȌ l’état fondu pour les 
températures indiquées (Kint and Muñoz‐Guerra ʹͲͲ͵). 

 

La figure 1.10 (a)Ν correspondantΝ àΝ laΝ cristallisationΝ isothermeΝ duΝ PETΝ depuisΝ l’étatΝ

vitreux, montre des tendances linéaires caractérisant principalement le processus de 

cristallisation primaire incluant à la fois la nucléation et la croissance de la structure cristalline. 

La figure 1.10 (b)ΝcorrespondantΝàΝlaΝcristallisationΝisothermeΝduΝPETΝdepuisΝl’étatΝfondu,ΝmontreΝ

un comportement à deux régimes où la pente du premier est nettement supérieure à celle du 

deuxième. Le premier régime décrit la cristallisation primaire tandis que le second décrit la 

cristallisation secondaire qui se déroule dans les régions inter-lamellaires avec un taux plus faible 

queΝceluiΝdeΝlaΝcristallisationΝprimaire.ΝC’estΝseulementΝquandΝlesΝsphérolitesΝseΝtouchentΝqueΝleΝ

taux de cristallisation secondaire prend le dessus. 

Les nombreux travaux réalisés sur la cristallisation du PET montrent que le mode 

d’arrangementΝ des chaînes en structure cristalline, déterminé par le calcul du coefficient 

d’Avrami,ΝdépendΝde la température. Van Antwerpen et al. (Van Antwerpen and Van Krevelen 

1972) ont réalisé des mesures en diffusion de lumière qui ont permis de déterminer les vitesses 

de croissance des zones cristallines sur un grand intervalle de température. Kint et al. (Kint and 

Muñoz‐Guerra 2003) ont tracé l’évolutionΝ duΝ tempsΝ àΝ partirΝ duquelΝ leΝ tauxΝ deΝ cristallisationΝ

atteint 50%  de sa valeur maximale noté t1/2 en fonction de la température de cristallisation 

(Figure 1.11). Le résultat montre que la vitesse de cristallisation dépend fortement de la 

température à laquelle le matériau cristallise. Au-dessous de la température de fusion, le 

processus de cristallisation est lent (t1/2 élevé) alors que si la température de cristallisation Tc 

diminue, le taux de cristallinité augmente et la vitesse de cristallisation (t1/2 faible) atteint un 

maximumΝdansΝl’intervalleΝdeΝtempératuresΝcomprisΝentreΝ160°C et 180°C. 
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Figure 1.11 : Evolution du t1/2 en fonction de la température de cristallisation (Kint and Muñoz‐Guerra ʹͲͲ͵). 

 

1.3.1.2 Cristallisation non-isotherme 

La cristallisation non-isotherme a été développée par Ozawa (Ozawa 1971). Il a utilisé 

l’équationΝd’AvramiΝpourΝlaΝcristallisationΝisothermeΝenΝréalisantΝdesΝrefroidissementsΝisothermesΝ

depuisΝl’étatΝfonduΝmaisΝàΝdifférentesΝvitessesΝdeΝrefroidissement.Νδ’équationΝd’OzawaΝestΝdécriteΝ

dansΝl’expressionΝsuivante : 

 ͳ − �௖ሺݐሻ = ݌�݁ ௠ܥሺܶሻܭ−) ) (1.3) 

Où Xc(t) est le taux de cristallinité à un instant t, K(T) est la fonction de refroidissement à la 

température T, C est la vitesse de refroidissement et m estΝleΝcoefficientΝd’OzawaΝ(ouΝd’Avrami)Ν

caractéristique du mode de germination et de croissance. 

Ghasemi et al. (Ghasemi, Carreau et al. 2012) ont étudié la cristallisation non-isotherme 

duΝPETΝetΝilsΝontΝtracéΝainsiΝl’évolution du taux de cristallinité en fonction du temps. Les courbes 

retrouvées ont une allure sigmoïdale comme pour le cas de la cristallisation isotherme et 

montrent que plus la vitesse de refroidissement est grande plus le phénomène de cristallisation 

est rapide comme le montre la figure 1.12. 
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Figure 1.12 : Taux de cristallinité relatif du PET en fonction du temps pour différentes vitesses de refroidissement 

(Ghasemi, Carreau et al. 2012). 

 

PourΝdéterminerΝleΝcoefficientΝd’OzawaΝetΝlaΝfonctionΝdeΝrefroidissementΝK(T), les auteurs 

ont réalisé une linéarisation en appliquant deux fois le logarithmeΝ àΝ l’équationΝ d’OzawaΝ

(Equation 1.3) ce qui donne l’expressionΝsuivanteμ 

 ݈݊[−݈݊(ͳ − �௖ሺݐሻ)] = ݈݊ ሺܶሻܭ − ݉ ݈݊  (1.4) ܥ

 

Ainsi, ils tracent ݈݊[−݈݊(ͳ − �௖ሺݐሻ)] en fonction de ln C comme le montre la figure 

1.13.Ν δeΝ coefficientΝ d’OzawaΝ etΝ laΝ fonctionΝ deΝ refroidissementΝ sontΝ déterminésΝ enΝ calculantΝ

respectivementΝlaΝpenteΝetΝl’ordonnéeΝàΝl’origineΝdesΝdroitesΝobtenues. 

 

Figure 1.13 : Courbes d’Ozawa pour une cristallisation non-isotherme du PET (Ghasemi, Carreau et al. 2012). 

 

CommeΝpourΝ leΝ coefficientΝ d’Avrami,Ν lesΝ valeursΝ deΝm montrent que, généralement, la 

cristallisation est initiée par des nucléation hétérogènes suivies par une croissance 

tridimensionnelle des sphérolites. Jabarin (Jabarin 1989) aΝmontréΝl’effetΝdeΝlaΝmasse molaire sur 
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la cristallisation du PET. En effet plus les chaînes macromoléculaires sont longues plus la 

cristallisation est ralentie. Il observe en plus que lorsque la vitesse de refroidissement augmente 

laΝtempératureΝetΝl’enthalpieΝdeΝcristallisation (le taux de cristallinité) diminuent. 

1.3.2 Cristallisation induite par déformation 

Le PET est connu pour avoir une cinétique de cristallisation lente. Son taux de 

cristallinitéΝvarieΝenΝfonctionΝdeΝlaΝvitesseΝdeΝrefroidissementΝdepuisΝl’étatΝfondu.ΝEnΝplusΝde la 

cristallisationΝ thermique,Ν ceΝ matériauΝ peutΝ cristalliserΝ sousΝ élongationΝ quandΝ ilΝ estΝ dansΝ l’étatΝ

caoutchoutiqueΝc’est-à-dire au-dessus de sa température de transition vitreuse Tg. Il est cependant 

très important de comprendre le développement de la phase cristalline en fonction des conditions 

deΝchargementΝ(traitementΝthermique,Νtempérature,ΝvitesseΝdeΝdéformation,Ν…).ΝPlusieursΝauteursΝ

ont étudié ce phénomène en utilisant diverses techniques telles que la spectroscopie Infrarouge, 

la spectroscopie Raman, la diffraction desΝ rayonsΝ X,Ν…Ν enΝ appliquantΝ différentesΝ conditionsΝ

expérimentales.ΝD’aprèsΝGorlierΝetΝal.Ν(Gorlier, Haudin et al. 2001), nous pouvons admettre que 

la déformation du PET mène à : 

 La diminution du taux de conformations gauche du groupement glycol à cause de 

l’allongementΝ desΝ chaînesΝ observéΝ parΝ analyseΝ infrarougeΝ àΝ transforméeΝdeΝFourierΝ parΝ

Ward et al. (Ward 1985) et plus tard par Ajji et al. (Ajji, Cole et al. 1995), 

 Le basculement progressif du cycle aromatique dans le plan de la sollicitation (Ward 

1985, Lapersonne, Tassin et al. 1994), 

 δeΝdéveloppementΝd’uneΝphaseΝamorpheΝtrèsΝorientéeΝavecΝdesΝchaînesΝenΝconformationΝ

trans. Les chaînes en conformation gauche sont confinées dans une phase amorphe moins 

orientée (Ward 1985, Lapersonne, Bower et al. 1992, Dargent, Grenet et al. 1994) 

 EtΝ l’apparitionΝ deΝ cristallitesΝ orientéesΝ (Heffelfinger and Schmidt 1965, Lapersonne, 

Tassin et al. 1991) de petites tailles ce qui permet au matériau de garder sa transparence 

optique. 

Kawakami et al. (Kawakami, Hsiao et al. 2004) et Gorlier et al. (Gorlier, Haudin et al. 

2001) ont réalisé une étude in situ du développement de la microstructure du PET initialement 

amorphe au cours de la déformation à une température supérieure à Tg (90°C). Les résultats ont 

montré que la courbe du comportement mécanique du matériau présente trois zones notées (I, II, 

et III) présentées dans la figure 1.14 (a). Gorlier et al. (Gorlier, Haudin et al. 2001) ont attribué le 
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processusΝd’orientationΝdesΝchainesΝmacromoléculairesΝàΝlaΝzoneΝdeΝdéformationΝplastiqueΝ(ZoneΝ

I). Kawakami et al. (Kawakami, Hsiao et al. 2004) sont en parfait accord avec ce point de vue. 

CependantΝilsΝontΝmontréΝqueΝl’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculairesΝconduitΝàΝlaΝformationΝ

de la mésophase qui caractérise une phase transitoire ordonnée. Cette mésophase a un rôle 

important dans la formation des nucléi. Une fois les nucléi formés, le processus de grossissement 

desΝcristallitesΝestΝfacilitéΝparΝl’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculaires de la mésophase. Ce 

processus a lieu au début de la zone II. Cette zone représente le début du durcissement structural 

caractériséΝ parΝ leΝ développementΝ àΝ laΝ foisΝ deΝ cristallitesΝ imparfaitesΝ etΝ laΝ formationΝ d’uneΝ

structure cristalline et un réseau cristallin tridimensionnel. Elle est marquée par différentes étapes 

quiΝontΝ lieuΝsimultanémentΝ tellesΝqueΝ laΝnucléation,Ν leΝgrossissementΝetΝ l’orientation.ΝGorlier et 

al. (Gorlier, Haudin et al. 2001) ont montré que le développement de la structure cristalline ne 

peutΝêtreΝdûΝqu’auΝprocessusΝdeΝrefroidissementΝ(trempe)ΝduΝmatériauΝauΝmomentΝoùΝl’essaiΝestΝ

arrêté dans cette zone. Quant à la zone III, les observations de Kawakami et al. (Kawakami, 

Hsiao et al. 2004) ne sont pas en  accord avec celles de Gorlier et al. (Gorlier, Haudin et al. 

2001).ΝCesΝderniersΝontΝmontréΝqueΝl’étapeΝdeΝgrossissement de la phase cristalline commence au 

début de la contrainte linéaire (Figure 1.14-b)ΝquiΝcoïncideΝavecΝl’apparitionΝduΝpicΝdeΝdiffractionΝ

du plan ሺͳ̅Ͳ͵ሻ indiquantΝlaΝformationΝd’uneΝparfaiteΝstructureΝcristalline.ΝεêmeΝs’ilsΝontΝconcluΝ

sur le fait que la structure cristalline du matériau atteint un certain niveau de stabilité, Kawakami 

et al. ont montré que dans cette zone la fraction cristalline augmente avec la déformation et que 

laΝstructureΝcristallineΝcontinueΝàΝseΝperfectionnerΝjusqu’àΝlaΝruptureΝduΝmatériau. 

(a) (b)  

Figure 1.14 : Développement de la structure du PET déformé en traction uniaxiale à T=90°C vue par (a) Kawakami et al. 
(Kawakami, Hsiao et al. 2004) et (b) Gorlier et al. (Gorlier, Haudin et al. 2001). 

 

La cristallisation induite par déformation dépend fortement de la température et de la 

vitesseΝ deΝ déformation.Ν δaΝ cinétiqueΝ deΝ cristallisationΝ croitΝ suiteΝ àΝ l’augmentationΝ deΝ laΝ
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températureΝceΝquiΝdiminueΝleΝniveauΝcritiqueΝd’orientationΝquiΝmèneΝàΝlaΝformationΝd’unΝréseauΝ

cristallin.ΝD’aprèsΝAjjiΝet al. (Ajji, Cole et al. 1995),ΝceΝniveauΝd’orientationΝestΝatteintΝàΝun taux 

d’étirageΝseuilΝsuiviΝparΝdeuxΝrégimesΝ(Salem 1992): 

 AugmentationΝ rapideΝ duΝ tauxΝ deΝ cristallinitéΝ avecΝ leΝ tauxΝ d’étirageΝ (sautΝ deΝ

cristallisation). 

 ChuteΝdeΝlaΝvitesseΝdeΝcristallisationΝàΝpartirΝd’unΝtauxΝdeΝcristallinitéΝestiméΝàΝ15%ΝselonΝ

Salem (Salem 1992) etΝs’élèveΝàΝβ0%ΝselonΝAjjiΝet al. (Ajji, Cole et al. 1995). Ces auteurs 

affirmentΝ qu’àΝ ceΝ stade,Ν lesΝ cristallitesΝ sontΝ assezΝ nombreusesΝ pourΝ créerΝ unΝ réseauΝ

tridimensionnel. Le mouvement des chaines macromoléculaires est alors gêné par la 

formation de ce réseau ce qui ralentie leur orientation (Clauss and Salem 1995). 

En déformant le matériau à des températures proches mais supérieures à sa température 

de transition vitreuse, la mobilité de ses chaînes augmente ce qui induit des effets simultanés de 

relaxation et de cristallisation (Salem 1992). Ces deux phénomènes sont donc en compétition. En 

effet, pour cette gamme de températures, la relaxation des chaînes macromoléculaires prédomine 

la cristallisation pour des vitesses faibles (< 1 s-1). Au contraire, pour des vitesses de déformation 

élevées (> 2 s-1) la cristallisation prédomine sur le phénomène de relaxation. 

 Comportement mécanique des polymères 1.4

Au cours de la sollicitation, les matériaux polymères subissent différents 

micromécanismes de déformation selon leur microstructure initiale et les paramètres 

expérimentaux utilisés. 

1.4.1 Micromécanismes de déformation des polymères 

1.4.1.1 Déformation des polymères amorphes 

Bien que les propriétés élastiques et viscoélastiques soient considérables pour les 

fabricants et les utilisateurs des matières plastiques, la réponse du matériau en grande 

déformationΝ estΝ d’uneΝ grandeΝ importance.Ν AΝ desΝ tauxΝ deΝ déformationΝ deΝ l’ordreΝ deΝ βΝ %, les 

polymères amorphes subissent une déformation plastique locale caractérisée par la formation soit 

de bandes de cisaillement, soit de cavitations (craquelures) connues sous le nom de « crazes », 

soitΝparΝl’interactionΝentreΝcesΝdeuxΝmicromécanismesΝde déformation plastique (Bucknall 1977). 

Le processus de cisaillement est décrit par la formation de bandes de cisaillement sans perte de 
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cohésion entre les chaînes macromoléculaires du matériau. La densité du matériau demeure alors 

constante. Le processus de cavitation crée des vides dans le matériau ce qui induit une 

décohésion au sein du matériau et donc une perte de densité. 

(i) Bandes de cisaillement 

DansΝ leΝ casΝ d’unΝ essaiΝ deΝ tractionΝ oùΝ laΝ ruptureΝ neΝ seΝ produitΝ pasΝ avantΝ l’écoulementΝ

plastique, des bandes de cisaillement diffuses sont observées (Perez and Monnerie 1992). Il 

s’agitΝ d’uneΝ déformationΝ enΝ cisaillementΝ caractériséeΝ parΝ uneΝ distorsionΝ deΝ laΝ formeΝ sansΝ

variation significative de la densité du matériau. Dans un polymère amorphe, ces bandes de 

cisaillement sont orientées dans une direction proche de celle de la contrainte de cisaillement 

maximale. Au-delà de la limite élastique, ces bandes se propagent tout au long de l’éprouvette.Ν

CeΝmicromécanismeΝdeΝdéformationΝestΝétroitementΝliéΝàΝl’hétérogénéitéΝdeΝlaΝmicrostructureΝduΝ

polymère amorphe (Tomita and Uchida 2003). Les bandes de cisaillement ont été observées pour 

la première fois par Whitney (Whitney 1963) suite à des essais de compression réalisées sur du 

polystyrène.Νδ’outilΝdeΝcompressionΝaΝgénéréΝdesΝconcentrationsΝdeΝcontraintesΝsurΝlaΝsurface du 

matériau ce qui a donné lieu à un ensemble de bandes de cisaillement qui se propagent tout au 

longΝ deΝ l’éprouvetteΝ avecΝ unΝ angleΝ d’environΝ 45° (Figure 1.15).Ν D’autresΝ travauxΝ ontΝ permisΝ

d’observerΝceΝmêmeΝphénomèneΝsuiteΝàΝunΝessaiΝdeΝ tractionΝsurΝplusieursΝpolymèresΝamorphesΝ

tels que le PMMA, le PVC et le PET (Brady and Yeh 1971, Salem 1992). 

 

Figure 1.15 : Bandes de cisaillement formées suite à la compression du polystyrène à 60°C et observées entre deux 

polariseurs croisés (Bucknall 1977). 

 

Les bandes de cisaillement ont un caractère biréfringent ce qui nous permet de les 

observer en lumière transmise polarisée. Elles sont aussi observables en lumière transmise 

ordinaireΝàΝincidenceΝrasanteΝenΝraisonΝdeΝlaΝdifférenceΝentreΝl’indiceΝdeΝréfractionΝdesΝbandesΝetΝ

celui du matériau correspondant. La déformation élevée par cisaillement et la biréfringence 
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montrent une orientation macromoléculaireΝélevéeΝàΝ l’intérieurΝdeΝ laΝbandeΝdeΝcisaillement.ΝδaΝ

figure 1.16 schématiseΝlaΝrelationΝentreΝlaΝdirectionΝdeΝcompressionΝ(ouΝdeΝtraction),Νl’angleΝdesΝ

bandes et la directionΝdeΝl’orientationΝdansΝuneΝbandeΝdeΝcisaillement. 

 

Figure 1.16 : Schématisation des directions caractéristiques des bandes de cisaillement en fonction de la direction de 

compression ou de traction pour un polymère amorphe (Bucknall 1977). 

 

Cette représentation de la bande de cisaillement dans la figure 1.16 montreΝ qu’elleΝ estΝ

applicable à la fois à un matériau déformé en traction uniaxiale ou en compression. Par contre, 

l’angleΝ forméΝparΝ laΝ directionΝ d’orientationΝmacromoléculaireΝ etΝ l’axeΝ de compression est très 

grandΝparΝrapportΝàΝceluiΝforméΝparΝlaΝdirectionΝdeΝl’orientationΝavecΝl’axeΝdeΝlaΝtraction.ΝCetteΝ

observation est très importante quant à la détermination de la relation entre la formation des 

bandes de cisaillement et des crazes ou craquelures. 

(ii) Craquelures ou crazes 

δ’apparitionΝ desΝ crazesΝ estΝ unΝ autreΝ micromécanismeΝ deΝ déformationΝ quiΝ peutΝ seΝ

manifester pendant la déformation des polymères amorphes. En appliquant une contrainte de 

traction au matériau, des petits trous se forment perpendiculairement au plan de la contrainte. Il 

s’agitΝ d’unΝ processusΝ localiséΝ dansΝ laΝ zoneΝ deΝ strictionΝ initiantΝ laΝ fractureΝ duΝ matériau.Ν

Contrairement à ce qui ce passe dans les métaux, ces trous ne se coalescent pas pour former une 

fissure mais se stabilisent par la formation de fibrilles (parallèles au plan de la contrainte) qui 

couvrentΝl’espaceΝetΝempêchentΝl’élargissementΝdesΝtrous.ΝδaΝzoneΝdeΝstrictionΝressembleΝalorsΝàΝ

un réseau interpénétré de vides et de fibrilles comme illustré dans la figure 1.17. 
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Figure 1.17 : Les crazes dans un PMMA amorphe déformé observé en lumière réfléchi (Bucknall 1977). 

 

δ’aspectΝdesΝcrazesΝestΝtrèsΝressemblant à celui des fissures (Figure 1.17) mais les deux 

types de défauts ont des propriétés différentes. La distinction entre fissures et crazes a été 

réalisée par Sauer et al. en 1949 (Sauer, Marin et al. 1949). Ces derniers ont montré que le 

polystyrène amorphe pouvait supporter 20 MN/m2 en traction même si le matériau présentait des 

fissuresΝ enΝ épaisseur.Ν SurΝ laΝ baseΝ d’étudesΝ enΝ diffusionΝ desΝ rayonsΝ X,Ν ilsΝ ontΝ conclu que ces 

fissures contenaient des chaines macromoléculaires orientées qui permettaient au matériau de 

supporter une telle charge. Cette théorie a été appuyée plus tard par Kambour et al. (Kambour 

1966, Kambour, Gruner et al. 1973) qui ont très bien caractérisé la structure et les propriétés des 

crazes.ΝDuΝfaitΝdeΝlaΝdifficultéΝdeΝl’observationΝdeΝl’initiationΝdesΝcrazes, la théorie sur la genèse 

desΝcraqueluresΝneΝfaitΝpasΝl’unanimitéΝauΝseinΝdeΝlaΝcommunautéΝscientifiqueΝ (Kambour 1966, 

Argon and Cohen 1990, Kramer and Berger 1990). Le modèle le plus répondu, expliquant le 

propagation des craquelures, est le modèle de Kramer et Berger (Kramer and Berger 1990). 

Le mécanisme de déformation plastique des polymères amorphes par la formation des 

crazes est présenté dans la figure 1.18.ΝD’aprèsΝVolynskiiΝet al. (Volynskii and Bakeev 2005), 

l’apparitionΝ desΝ crazesΝ seΝ faitΝ enΝ troisΝ étapes.Ν δaΝ premièreΝ étapeΝ estΝ appeléeΝ nucléationΝ ouΝ

germination des crazes initiée au passage de la limite élastique du matériau. Ces craquelures se 
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développent perpendiculairement au sens de la traction mais leurs largeurs demeurent constantes 

(étapeΝdeΝ croissance).ΝCetteΝ étapeΝ seΝpoursuitΝ jusqu’àΝ ceΝqueΝ lesΝ crazesΝ traversentΝ auΝmoinsΝ laΝ

moitiéΝ deΝ laΝ sectionΝ deΝ l’éprouvette ce qui correspond à la zone du plateau dans la courbe de 

traction. La troisième et dernière étape est appelée élargissement des crazes avec possibilité de 

rupture interne à grandes déformation. A ce stade, les crazes ont traversé toute la section de 

l’éprouvetteΝetΝcommencentΝà s’élargirΝdansΝlaΝdirectionΝdeΝlaΝtraction.ΝCeciΝestΝaccompagnéΝparΝ

la transformation globale du matériau dans la zone des fibrilles orientées parallèlement à la 

direction de la traction. 

Direction de la traction

 

Figure 1.18 : Les étapes de la formation de craquelures pendant la déformation plastique du matériau. « A » est le vertex de la craquelure, ) est la nucléation, )) est la croissance et ))) est l’élargissement des craquelures (Volynskii and Bakeev 

2005). 

 

Dans les craquelures ou crazes, il existe deux types de fibrilles (Kramer and Berger 

1990): 

 Les fibrilles primaires qui relient les deux faces de la craquelure (parallèles au plan de 

l’effortΝdeΝtraction), 

 Les fibrilles secondaires qui sont parallèles aux parois de la craquelure (perpendiculaires 

auΝplanΝdeΝl’effortΝdeΝtraction). 

La géométrie des crazes est présentée dans la figure 1.19. Elles sont constituées de 30 à 

50%ΝΝdeΝfibrillesΝdontΝleΝdiamètreΝestΝdeΝl’ordreΝdeΝ10Νnm. 
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Figure 1.19 : Structure d’une craquelure. L’axe ͳ est l’axe de propagation et l’axe ʹ présente la direction de la sollicitation 
mécanique (Kramer and Berger 1990). 

 

La figure 1.20 illustre la genèse de la craquelure qui se réalise en deux temps. 

Premièrement, il y a apparition de micro-videsΝ sousΝ l’effetΝ duΝ champΝ deΝ contrainteΝ dilatantΝ

appelé pression hydrostatique et notée ıh (dépend de la géométrie des éprouvettes). Ensuite, la 

déformation plastique localisée autour des micro-vides donne lieu à une structure fibrillaire 

(Kramer and Berger 1990). 

 

Figure 1.20 : )llustration de la nucléation et la propagation d’une craquelure. L’axe ͳ est l’axe de propagation et l’axe ʹ 
présente la direction de la sollicitation mécanique (Kramer and Berger 1990). 

 

Pawlak et Galeski (Pawlak and Galeski 2005) ont montré que le processus de cavitation 

ne peut avoir lieu que dans les matériaux où la contrainte ı qui leur a été appliquée génère une 

pression hydrostatique p négative supérieure à la pression nécessaire pour la cavitation notée 

pcav.ΝCetteΝpressionΝdoitΝsatisfaireΝl’expressionΝsuivante (Equation 1.5) : 

 
�͵ = ݌− >  ௖�௩ (1.5)݌−

AfinΝd’observerΝlaΝformationΝdesΝcraqueluresΝdansΝlesΝpolymères vitreux. Plusieurs études 

par diffusion des rayons X aux petits angles ont montré que cette technique permet de distinguer 
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entreΝ laΝ formationΝ deΝ videsΝ etΝ laΝ formationΝ deΝ craqueluresΝ lorsΝ deΝ laΝ déformationΝ commeΝ l’aΝ

montré Lovell, Sherratt et Young pour le cas du PMMA trempé (Lovell, Sherratt et al. 1996). 

Keller (Keller and Pope 1971) aΝ attribuéΝ l’accroissementΝ deΝ l’intensitéΝ diffuséeΝ enΝSAXSΝàΝ laΝ

déformation par cavitation de la phase amorphe. Le cliché de diffusion obtenu pour un polymère 

amorphe déformé a été présenté par Salomons (Salomons 1998) (Figure 1.21) et récemment par 

Stoclet et al. (Stoclet, Lefebvre et al. 2014) (Figure 1.22). 

 

Figure 1.21 : Structure d’une craquelure montrant la diffusion des crazes ȋparallèlement au sens de la tractionȌ et des fibrilles ȋperpendiculairement au sens de la tractionȌ ȋl’axe de la traction est verticalȌ (Salomons 1998). 

 

 

Figure 1.22 : Cliché de diffusion au niveau de la zone de déformation d’un PLA déformé à ʹͷ°C et la représentation schématique d’une craquelure ȋl’axe de la traction est verticalȌ (Stoclet, Lefebvre et al. 2014). 

 

Ces clichés de diffusionΝsontΝidentiquesΝàΝceluiΝd’unΝpolystyrèneΝamorpheΝdéforméΝétudiéΝ

par Brown et al. en 1984 (Brown, Sindoni et al. 1984). Le cliché de diffusion est composé de : 
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 UneΝ diffusionΝ intenseΝ orientéeΝ selonΝ l’axeΝ verticalΝ deΝ laΝ tractionΝ etΝ résultantΝ deΝ laΝ

diffusion des crazes 

 Et de deux lobes équatoriaux liés à la diffusion des fibrilles. 

(iii)   Interaction entre les bandes de cisaillement et les crazes 

DansΝ certainesΝ conditionsΝ d’essai,Ν lesΝ deuxΝ micromécanismesΝ deΝ déformationΝ peuventΝ

apparaitre simultanément (Sternstein and Ongchin 1969, Sternstein and Myers 1973). Les 

matériauxΝ déformésΝ enΝ tractionΝ uniaxialeΝ sontΝ lesΝ plusΝ susceptiblesΝ deΝ subirΝ l’apparitionΝ

simultanéeΝ desΝ bandesΝ deΝ cisaillementΝ etΝ desΝ crazes.Ν δ’interactionΝ deΝ cesΝ derniersΝ estΝ aussiΝ

possible.ΝδeurΝordreΝd’apparitionΝauΝcoursΝdeΝlaΝdéformationΝaΝétéΝétudié dans plusieurs travaux. 

Kambour (Kambour, Gruner et al. 1973) et Bucknall (Bucknall 1977) ont discuté des différentes 

interactionsΝ possibles.Ν δ’une des possibilités est que les bandes de cisaillement naissent de la 

pointeΝ d’uneΝ craquelureΝ enΝ croissanceΝ interdisantΝ ainsiΝ saΝ propagation.Ν D’autresΝ étudesΝ ontΝ

montréΝqu’uneΝcraquelureΝenΝcroissanceΝpeutΝinteragirΝavecΝdesΝbandesΝdeΝcisaillementΝexistantes. 

Dans ce cas, il existe deux possibilités :  

 Le chemin de propagation de la craquelure peut être dévié de sa trajectoire et passe à 

travers les bandes de cisaillement pour ensuite se propager dans la matrice non déformée 

(Kambour, Gruner et al. 1973).  

 δ’intersectionΝ desΝ bandesΝ de cisaillement peut agir comme un site préférentiel pour 

l’initiationΝdesΝcrazes. 

EnΝeffet,Νd’aprèsΝdesΝimagesΝobtenuesΝparΝεEBΝ(εicroscopieΝElectroniqueΝàΝBalayage)Ν

montrantΝdesΝcrazesΝsansΝbandesΝdeΝcisaillement,ΝG’sellΝet al. (G'Sell 1988, G'Sell, Hiver et al. 

2002) ontΝdéduitΝqu’ilΝestΝplusΝprobableΝqueΝ laΝnucléationΝdeΝcesΝbandesΝ seΝ fasseΝàΝpartirΝdeΝ laΝ

pointe des crazes à cause de la concentration de contrainte à cet endroit. La deuxième théorie a 

été schématisée par Perez (Perez and Monnerie 1992) dans la figure 1.23 les étapes de 

l’apparitionΝdeΝcesΝdeuxΝmicromécanismesΝdeΝdéformationΝauΝcoursΝd’unΝessaiΝmécanique.Ν IlΝ aΝ

montréΝqu’auΝcoursΝd’unΝessaiΝdeΝtraction,ΝleΝmatériauΝseΝdéformeΝplastiquementΝavecΝformation 

de bandes de cisaillement diffuses répandue dans toute la zone déformée (Figure 1.23-c). Ceci 

estΝ dûΝ àΝ laΝ géométrieΝ bienΝ définieΝ deΝ l’éprouvetteΝ étudiéeΝ pourΝ éviterΝ toutΝ phénomèneΝ deΝ

concentration de contrainte (surfaces polies). Les irrégularités des surfaces peuvent induire à la 

formation de bandes de cisaillement très localisées dans un plan oblique (Figure 1.23-d). La 
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figure 1.23 (e),Ν décritΝ unΝ phénomèneΝ d’instabilitéΝ plastiqueΝ avecΝ initiation de striction qui se 

propageΝ dansΝ touteΝ l’éprouvetteΝ puisΝ seΝ stabilise.Ν δaΝ complexitéΝ deΝ laΝ déformationΝ dansΝ lesΝ

bandes de cisaillement peut induire une déformation irréversible caractérisée par la décohésion 

localeΝ duΝ matériau.Ν IlΝ s’agitΝ deΝ laΝ formation de craquelures ou crazes de forme lenticulaire 

(Figure 1.23-f). 

(a) (b) (c) (d) (e) (f)  

Figure 1.23 : Etapes d’apparition des bandes de cisaillement et des crazes au cours d’un essai mécanique. (a) Eprouvette 

non déformée, (b) éprouvette soumise à un test de compression, (c) bandes de cisaillement diffuse suite à la déformation d’une éprouvette en traction uniaxiale, ȋdȌ bandes de cisaillement localisée, (e) propagation des bandes de cisaillement, 

(f) apparition des crazes (Perez and Monnerie 1992). 

 

1.4.1.2 Déformation des polymères semi-cristallins 

(i) Déformation de la phase amorphe 

Dans les polymères semi-cristallins, il existe deux types de phases amorphes selon le taux 

de cristallinité du matériau étudié : une phase amorphe confinée entre les lamelles cristallines 

(phase amorphe interlamellaire) pour un taux de cristallinité élevé et une phase amorphe 

indépendante pour un taux de cristallinité faible. Le Polyéthylène téréphtalate étudié présente un 

tauxΝdeΝcristallinitéΝd’environ 30% ce qui nous permettra de considérer le premier type de phase 

amorphe : la phase amorphe interlamellaire. Cette phase est caractérisée par une partie libre 

contenant des enchevêtrements de chaînes macromoléculaires et une partie liée aux lamelles 

cristallines par des molécules liens assurant la transmission des contraintes aux lamelles 

cristallines dès les premières étapes de la déformation (Castagnet 1998). D’aprèsΝlaΝlittérature,ΝilΝ

existe deux modes de déformations de cette phase interlamellaire : 
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 Le premier mode de déformation est le glissement des chaînes macromoléculaires 

lesΝ unesΝ parΝ rapportΝ auxΝ autresΝ sousΝ l’effetΝ de la contrainte appliquée (Figure 1.24-b) 

(HaudinΝandΝG’sellΝ1995, Coulon, Castelein et al. 1999). Ce mode est appelé « glissement 

interlamellaire » conduisant à une importante orientation des lamelles cristallines dans la 

direction de la sollicitation. 

 Le deuxième mode est la séparation ou le rapprochement interlamellaire en 

fonction du type de chargement appliqué (traction ou compression perpendiculairement 

au plan des lamelles cristallines) (HaudinΝandΝG’sellΝ1995) (Figure 1.24-c). Dans notre 

cas, des essais en traction uniaxiale seront réalisés. Ce type de déformation est caractérisé 

par une augmentation de la longue période et un désenchevêtrement de la phase amorphe 

interlamellaireΝoùΝilΝyΝaΝpossibilitéΝd’initiationΝdeΝmicrocavitésΝ (Castagnet, Gacougnolle 

et al. 2000, Tijssens, Van der Giessen et al. 2000). 

(a)

(b)

(c)
 

Figure 1.24 : Mécanismes de déformation de la phase amorphe interlamellaire : (a) état non déformé, (b) glissement 

interlamellaire et (c) séparation interlamellaire (G'Sell and Dahoun 1994). 

 

Le glissement interlamellaire est le mode de déformation prédominant en petites 

déformations.ΝδaΝvariationΝdeΝl’orientationΝlamellaire,ΝdétectéeΝparΝSAXSΝouΝWAXSΝdansΝleΝcasΝ

du PET déformé en dessous et au-dessus de Tg, permet de mettre en évidence ce type de 

déformation (Bellare, Cohen et al. 1993, Göschel, Deutscher et al. 1996). En réalisant un essai de 

traction, la séparation des lamelles cristallines les unes par rapport aux autres contribue à 

l’augmentationΝ duΝ tauxΝ d’étirageΝ (HaudinΝ andΝG’sellΝ 1995). Keller (Keller and Pope 1971) a 
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montré, pour le cas du LDPE orienté, que la cavitation au sein de la phase amorphe 

interlamellaireΝ estΝ caractériséeΝ parΝ l’augmentationΝ deΝ l’intensitéΝ diffuséeΝ parΝ SAXSΝ avecΝ laΝ

déformation. 

(ii) Déformation de la phase cristalline 

δaΝdéformationΝdeΝlaΝphaseΝcristallineΝn’intervientΝqueΝlorsqueΝlaΝdéformationΝdeΝlaΝphaseΝ

amorphe interlamellaire est maximale (chaines très orientées dans la direction de sollicitation). 

Ceci est dû au caractère rigide des lamelles cristallines. Les polymères semi-cristallins se 

déforment selon plusieurs modes de déformations cristallographiques tels que le glissement, le 

maclage et la transformation martensitique (Bowden and Young 1974, Haudin, Escaig et al. 

1982, Lin and Argon 1994, HaudinΝ andΝG’sellΝ 1995). Le mécanisme le plus important est le 

glissement cristallographique caractérisé par un plan (hkl) et une direction [uvw] identifiant ainsi 

le « système de glissement » illustré dans la figure 1.25. Contrairement aux métaux, Peterlin 

(Peterlin 1971) a montré que les systèmes de glissement actifs sont ceux dont le plan contient 

l’axeΝ desΝ chaînesΝ macromoléculaires.Ν CetteΝ restrictionΝ estΝ dueΝ àΝ laΝ présenceΝ deΝ liaisonsΝ

covalentes fortes le long des chaînes. Etant parallèles aux chaînes, les plans de glissement 

n’activentΝqueΝlesΝliaisonsΝdeΝvan der Waals qui assurent les liaisons entre les chaînes (Lin and 

Argon 1994). 

 

Figure 1.25 : Système de glissement cristallographique ((audin and G’sell ͳͻͻͷ). 

 

Deux types de glissement sont observés suite à la déformation des polymères isotropes 

cristallisés en masse. 

 Le glissement dans la direction des chaînes connu sous le nom de « chain slip » qui induit 

une translationΝdansΝl’axeΝdesΝchaînesΝ(Figure 1.26-a). 
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 Le glissement perpendiculaire à la direction des chaînes connu sous le nom de 

« transverse slip » (Figure 1.26-b)Ν oùΝ leΝ planΝ deΝ glissementΝ demeureΝ dansΝ l’axeΝ desΝ

chaînes mais la direction de glissement est perpendiculaire à la direction des chaînes. 

D’aprèsΝuneΝétudeΝréaliséeΝparΝBellareΝet al. (Bellare, Cohen et al. 1993) surΝl’évolutionΝ

deΝ structureΝ duΝ PETΝ àΝ 190°CΝ auΝ coursΝ d’unΝ essaiΝ mécanique,Ν leΝ glissementΝ dansΝ laΝ

direction des chaînes « chain slip » ((100)[001]) est le glissement dominant orientant 

ainsiΝlaΝnormaleΝauxΝlamellesΝcristallinesΝversΝl’axeΝdeΝlaΝsollicitationΝmécanique.ΝAussi,Ν

cette étude a montré que le « transverse slip »Ν ((100)[010])Ν contrôleΝ l’orientationΝ desΝ

lamelles cristallines dans le plan perpendiculaire à la direction de sollicitation. 

(a) (b)
 

Figure 1.26 : Systèmes de glissement. (a) Glissement dans la direction des chaînes « Chain slip » et (b) glissement perpendiculaire à l’axe des chaînes « transverse slip » (G'Sell and Dahoun 1994). 

 

(iii) Déformation de la structure semi-cristalline globale (phase amorphe et phase 

cristalline) 

Les zones cristallines et amorphes des polymères semi-cristallins soumis à une 

sollicitation mécanique subissent des déformations en traction, en cisaillement ou en 

compressionΝselonΝ l’orientationΝdesΝ lamellesΝcristallinesΝdansΝ lesΝsphérolitesΝ (Balta-Calleja and 

Peterlin 1969, Peterlin 1971, Schultz 1974, Friedrich 1983, Fond and G'sell 2002). Aux 

premières valeurs de la déformation a lieu le phénomène de séparation et glissement 

interlamellaireΝsuiviΝparΝleΝmécanismeΝdeΝcisaillementΝdeΝl’empilementΝdeΝlamellesΝcristallinesΝetΝ

de phase amorphe. La longue période voit alors sa valeur augmenter au fur et à mesure que le 

matériau se déformé. Le cisaillement est ensuite transmis aux cristallites induisant le glissement 

des chaînes macromoléculaires des lamelles cristallines les unes par rapports aux autres et qui 
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tendentΝàΝs’orienterΝselonΝ laΝdirectionΝdeΝ laΝsollicitation.Ν ΝA grande déformation, nous pouvons 

observer une fragmentation de la structure cristalline. Les lamelles cristallines sont alors 

détruites donnant lieu à des blocs de plus en plus petits reliés entre eux par une phase amorphe 

interlamellaire étiréeΝ selonΝ l’axeΝdeΝ laΝ traction.ΝCetteΝnouvelleΝ structureΝ estΝ appeléeΝ « structure 

fibrillaire » illustré dans la figure 1.27. Ce mécanisme de destruction est amplifié par un effet de 

compression latéral des cristallites (Fond and G'sell 2002). 

 

Figure 1.27 : Illustration du modèle de Schultz pour la déformation des polymères semi-cristallins (Schultz 1974). 

 

Un autre modèle a été avancé par Nitta et Takayangi (Nitta and Takayanagi 1999, Nitta 

and Takayanagi 2000) enΝétudiantΝlaΝdéformationΝd’unΝpolypropylène.ΝCeΝmodèleΝestΝvalideΝdansΝ

le cas où les polymères semi-cristallins sont orientés de façon à ce que le phénomène de 

glissement cristallographique ne puisse pas avoir lieu. Pendant un essai de traction, la phase 

amorphe interlamellaire est étirée. Les molécules liens transmettent alors les contraintes vers les 

lamelles cristallines. Une forceΝdeΝ flexionΝs’appliqueΝcausantΝ laΝ fissurationΝdesΝcristallites.ΝDesΝ

blocs cristallins de plus petites tailles se forment. 

(iv) Déformation des sphérolites 

La structure des sphérolites est connue par le caractère anisotrope des lamelles cristallines 

par rapport à la direction de sollicitation. Ces lamelles sont caractérisées par un arrangement 

radialΝ dansΝ lesΝ troisΝ directionsΝ deΝ l’espace.Ν δaΝ déformationΝ desΝ sphérolitesΝ n’estΝ doncΝ pasΝ

homogèneΝ àΝ causeΝ deΝ l’orientationΝ desΝ lamellesΝ dansΝ lesΝ différentesΝ régions (Régions polaire, 

diagonale et équatoriale) comme illustré dans la figure 1.28 (HaudinΝandΝG’sellΝ1995). Dans les 
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régions polaires, les lamelles cristallines sont parallèles à la direction de sollicitation. Elles 

subissent une compression latérale provoquant leur fragmentation et leur orientation dans le sens 

de la sollicitation. Dans les régions diagonales, les lamelles cristallines sont orientées à 45° par 

rapportΝ àΝ l’axeΝ duΝ chargement.Ν DeuxΝ mécanismesΝ deΝ déformationΝ peuventΝ avoirΝ

lieu simultanément: séparation lamellaire et glissement (HaudinΝ andΝ G’sellΝ 1995). La 

déformation des sphérolites est initiée dans les régions équatoriales. Les lamelles cristallines sont 

perpendiculaires à la direction de sollicitation. Le mécanisme de déformation qui intervient est 

principalement la séparation lamellaire caractérisée par une augmentation de la longue période. 

Région 

polaire

Région 

diagonale

Région 

équatoriale

 

Figure 1.28 : Régions d’arrangement des lamelles cristallines dans les sphérolites (Aboulfaraj, G'sell et al. 1995). 

 

(v) Micromécanismes de l’endommagement volumique 

Les premières étapes de la déformation des polymères semi-cristallins concernent 

particulièrement la phase amorphe interlamellaire (Schultz 1974). Comme décrit dans la 

partie Ν1.4.1.1 de ce chapitre, la déformation dans les polymères homogènes amorphes est 

caractérisée par le développement de bandes de cisaillements à 45° par rapport à la direction de 

sollicitationΝ dontΝ l’intersectionΝ formeΝ uneΝ zoneΝ deΝ grandeΝ déformationΝ auΝ seinΝ deΝ laquelleΝ

apparait une craquelure (craze) (Kinloch 2013) (Figure 1.29). 
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Figure 1.29 : Processus de cavitation de la phase amorphe par intersection de bandes de cisaillement (Friedrich 1983). 

 

Le modèle de Schultz (Schultz 1974) concernant la déformation de la structure cristalline 

des polymères semi-cristallins illustré dans la figure 1.27 a été adopté par Friedrich en 1983 

(Friedrich 1983) en incluant le phénomène de cavitation (Figure 1.30). Ce phénomène dépend de 

la vitesse de déformation et de la température. Au cours de la déformation à des températures 

inférieures à la température de transition vitreuse, des microvides se forment dans la phase 

amorphe interlamellaire induisant la relaxation des contraintes. Au-dessus de Tg, le phénomène 

deΝglissementΝestΝfavoriséΝparΝl’augmentationΝdeΝlaΝmobilitéΝdesΝchaînesΝceΝquiΝpermetΝdeΝretarderΝ

la formation des cavités (Castagnet, Gacougnolle et al. 2000). 

 

Figure 1.30 : Processus de cavitation de la phase amorphe interlamellaire au cours d’un essai de traction (Friedrich 1983). 
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 Intérêt des méthodes spectroscopiques pour l’étude de 1.5

la déformation du PET 

1.5.1 Analyse vibrationnelle : Spectroscopie Raman 

Dans cette partie nous allons expliquer quelques informations que nous pouvons extraire 

d’unΝspectreΝRaman.ΝUnΝétatΝdeΝl’artΝseraΝréaliséΝsurΝl’utilisationΝdeΝlaΝspectroscopieΝRaman pour 

leΝcasΝduΝPolyéthylèneΝtéréphtalateΝ(PET)ΝetΝparticulièrementΝdansΝl’étudeΝdeΝsonΝcomportementΝ

mécanique et thermique. Le principe de la spectroscopie Raman, basé sur l’interactionΝ

rayonnement/matière, est détaillé dans l’annexe B. 

δeΝspectreΝRamanΝestΝ composéΝàΝ laΝ foisΝd’uneΝdiffusionΝStokesΝetΝd’uneΝdiffusionΝanti-

Stocks. Ces deux parties sont symétriques en position et centrées autour de la fréquence 

d’excitation notée Ȟ0. La seule diffusion généralement observée par les spectromètres Raman est 

laΝdiffusionΝRamanΝStokesΝquiΝestΝplusΝ intenseΝàΝtempératureΝambiante.ΝEnΝeffet,Νd’unΝpointΝdeΝ

vueΝquantiqueΝpourΝuneΝ températureΝdonnée,Ν leΝniveauΝd’énergieΝd’uneΝmolécule suit la loi de 

distribution de Maxwell-Boltzmann. 

Le spectre Raman est caractérisé par un ensemble de bandes vibrationnelles chacune 

caractéristiqueΝd’unΝmodeΝdeΝvibrationΝspécifiqueΝd’uneΝ liaisonΝchimiqueΝduΝmatériau.ΝDansΝ laΝ

figure 1.31,ΝColombanΝaΝ résuméΝ lesΝprincipalesΝ informationsΝqueΝnousΝpouvonsΝ extraireΝd’uneΝ

bande vibrationnelle prélevée au sein d’unΝspectreΝRamanΝ(Colomban and Corset 1999, Gouadec 

and Colomban 2007). 

 

Figure 1.31 : Informations extraites d’une bande vibrationnelle d’un spectre Raman (Colomban 2002). 
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La position de la bande vibrationnelle renseigne sur la nature de la liaison chimique. En 

effet, le spectre Raman est composé de trois domaines de vibrations différents : Les modes 

externes, les modes internes etΝlesΝmodesΝd’interactionΝ(Figure 1.32). 

 δesΝmodesΝexternesΝsontΝlaΝconséquenceΝd’unΝmouvementΝdeΝchaînesΝmacromoléculairesΝ

les unes par rapport aux autres et ils concernent les basses fréquences situées entre  

10 cm-1 et 400 cm-1 (Colomban 2000). 

 Les modes internes permettent de caractériser les conformations et les configurations 

d’unΝpolymèreΝ(Yang, Kang et al. 2004). Ils sont caractéristiques des mouvements locaux 

à courte portée des liaisons chimiques (0,1 à 0,4 nm). Ces modes peuvent être 

décomposés en deux groupes μΝl’intervalleΝdeΝfréquencesΝdeΝ400ΝàΝ1000Νcm-1 correspond 

aux modes de déformation par cisaillement (scissoring/bending), bascule (rocking), 

balancement (wagging) et torsion (twisting). Le deuxième intervalle de 1000 à 3500 cm-1 

est associé au mode de déformation par élongation (stretching) symétrique ou 

asymétrique. 

 δesΝmodesΝ d’interactionΝ sontΝ situésΝ àΝ hautsΝ nombresΝ d’ondeΝ comprisΝ entreΝ β800Ν cm-1  

et 4000 cm-1. Ils correspondent aux liaisons électrostatiques de faibles intensités telles 

que les liaisons hydrogène ou les interactions de Van de Waals (Colomban, Gruger et al. 

1994). 

 

Figure 1.32 : Différents domaines de vibration dans un spectre de diffusion Raman d’un polymère (Martin 2009). 
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Le décalage en fréquence est expliqué par la présence de contraintes dues à des 

sollicitations mécaniques ou à des sollicitations thermiques dans le matériau et transférées de 

l’échelleΝmacroscopiqueΝàΝl’échelleΝmoléculaire. Des études ont montré que les sollicitations en 

traction tendent à déplacer les bandes vibrationnelles vers les plus basses fréquences 

contrairement aux sollicitations en compression qui tendent à les déplacer vers les plus hautes 

fréquences (Huang and Young 1994, Young 1997).Νδ’intensitéΝdesΝbandesΝvibrationnellesΝnousΝ

renseignentΝsurΝlaΝconcentrationΝdeΝl’espèceΝchimiqueΝdansΝleΝvolumeΝsondéeΝ(COLOMBAN and 

BADOT 1992). 

Le désordre microstructural est décrit par la variation de la largeur à mi-hauteur. Une 

largeur fine indique une organisation spatiale régulière caractéristique des polymères semi-

cristallins tandis que les polymères amorphes sont caractérisés par une grande valeur de la 

largeur à mi-hauteur le plus souvent modélisée par une fonction Gaussienne (Gouadec 2001, 

Marcellan 2003). 

1.5.1.1 Spécificité de la spectroscopie Raman pour l’étude du PET 

La spectroscopie Raman a souvent été utilisée pour étudier le PET à la fois dans son état 

initial (Ward and Wilding 1977, Štokr,Ν SchneiderΝ etΝ al.Ν 198β) ou étiré (Bulkin, Lewin et al. 

1985).Ν δeΝ spectreΝ vibrationnelΝ duΝ PETΝ aΝ faitΝ l’objetΝ deΝ nombreusesΝ étudesΝ etΝ l’uneΝ desΝ

principalesΝ raisonsΝ deΝ l’intérêtΝ portéΝ àΝ cesΝ spectresΝ estΝ qu’ilsΝ sontΝ capablesΝ deΝ caractériserΝ lesΝ

changementsΝ microstructurauxΝ susceptiblesΝ d’avoirΝ lieu auΝ coursΝ d’uneΝ sollicitationΝ

thermomécanique. 

Bulkin et al. (Bulkin, Lewin et al. 1985) et Ellis et al. (Ellis, Román et al. 1995) ont 

comparéΝlesΝspectresΝRamanΝduΝPETΝàΝl’étatΝamorpheΝetΝàΝl’étatΝsemi-cristallin (Figure 1.33). 
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(a)

(b)

 

Figure 1.33 : Spectres du PET à l’état ȋaȌ amorphe et à l’état ȋbȌ semi-cristallin (Bulkin, Lewin et al. 1985). 

 

δesΝchangementsΝlesΝplusΝmarquantsΝenΝpassantΝdeΝl’étatΝamorpheΝàΝl’étatΝsemi-cristallin 

sontΝl’amincissementΝdeΝlaΝbande vibrationnelle à 1725 cm-1 caractéristiqueΝdeΝl’élongationΝdeΝlaΝ

double liaison C = OΝ etΝ l’augmentationΝ enΝ intensitéΝ deΝ laΝ bandeΝ vibrationnelleΝ àΝ 1096Ν cm-1 

décrivantΝl’élongationΝsymétriqueΝdeΝlaΝliaisonΝC(O) – OΝduΝgroupementΝester,Νl’élongationΝdeΝla 

liaison C – CΝduΝnoyauΝaromatiqueΝetΝl’élongationΝdeΝlaΝliaisonΝC – CΝdeΝl’éthylèneΝglycolΝ(Bulkin, 

Lewin et al. 1985, Ellis, Román et al. 1995). La bande vibrationnelle la plus intense est située à 

1614 cm-1 attribuéeΝàΝ l’élongationΝduΝnoyauΝaromatiqueΝ (C – C/C = C). Etant bien localisée et 

isolée,Ν cetteΝ bandeΝ vibrationnelleΝ aΝ faitΝ l’objetΝ deΝ nombreusesΝ étudesΝ surΝ l’orientationΝ

macromoléculaire du matériau. 

D’autresΝ bandesΝ vibrationnellesΝ tellesΝ queΝ 100γΝ cm-1 et 1033 cm-1, attribuées à 

l’élongationΝ symétriqueΝ desΝ liaisonsΝ respectivesΝ C – C et C – OΝ deΝ l’éthylèneΝ glycol,Ν sontΝ

caractéristiques de la conformation « Gauche »ΝetΝdoncΝdeΝl’étatΝamorpheΝduΝPET.ΝAΝdesΝtauxΝdeΝ

cristallinité élevés, ces deux bandes vibrationnelles sont remplacées par une seule bande située à 

998 cm-1 caractéristique de la conformation « Trans »ΝdeΝl’éthylèneΝglycolΝ (Rodríguez-Cabello, 

Quintanilla et al. 1994, Lesko, Rabolt et al. 2000, Paquin, Limage et al. 2007). 

1.5.1.2 Analyse in situ par Spectroscopie Raman 

(i) Analyse in situ du comportement mécanique 
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DeΝnombreuxΝtravauxΝontΝétéΝréalisésΝafinΝd’étudier,ΝparΝspectroscopieΝRaman,Νl’évolutionΝ

des propriétés mécaniques des matériaux et les changements microstructuraux induits par la 

déformation (Fawcett 1996, Chaudemanche 2013, Chaudemanche, Ponçot et al. 2014). Les 

premièresΝ étudesΝ ontΝ étéΝ essentiellementΝ baséesΝ surΝ l’évolutionΝ desΝ positionsΝ desΝ bandesΝ

vibrationnelles. Wong et Young (Wong and Young 1994) ont étudié par Raman la déformation 

en tractionΝ d’unΝ polyéthylène.Ν IlsΝ ontΝ montréΝ queΝ laΝ bandeΝ vibrationnelleΝ àΝ 11β7Ν cm-1 

caractéristique de la phase amorphe et la bande vibrationnelle à 1129 cm-1 caractéristique de la 

phaseΝcristallineΝseΝdéplacentΝversΝlesΝfaiblesΝnombresΝd’ondesΝquandΝleΝtaux de déformation du 

matériau augmente. Grâce au couplage spectroscopie Raman/essai de traction, ils ont montré que 

dans le domaine viscoélastique, la phase amorphe subit un étirement très important. La phase 

cristalline subit quant à elle une compression latérale et une extension longitudinale. Yeh et 

Young (Yeh and Young 1998) ont étudié par Raman la déformation de plusieurs fibres de PET 

deΝ propriétésΝ différentesΝ (masseΝ molaire,Ν tauxΝ deΝ cristallinité,…) en traction dans le sens 

longitudinal. Ils ont montré que la majorité des bandes vibrationnelles se déplacent vers les plus 

faiblesΝnombresΝd’ondesΝ(Figure 1.34).  

(a) (b) (c)

Figure 1.34 : Evolution des positions des bandes vibrationnelles (a) de 1070 cm-1  à 1150 cm-1, (b) de 1260 cm-1 à 1330 

cm-1 et (c) 1616 cm-1 au cours de la déformation d’un mono-filament de fibre de PET (Yeh and Young 1998). 

 

De plus ils ont mené une étude plus détaillée sur la bande vibrationnelle à 1616 cm-1. 

Grâce à des mesures locales dans les différentes fibres étudiées, ils ont montré que le 

déplacementΝdeΝcetteΝdernièreΝestΝproportionnelΝàΝl’évolutionΝdeΝlaΝcontrainteΝauΝcoursΝdeΝl’essaiΝ

mécanique et ont pu ainsi mettre enΝévidenceΝl’effetΝdesΝcaractéristiquesΝinitialesΝduΝmatériauΝsur 

sa réponse vibrationnelle (Figure 1.35). 
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(a) (b)  

Figure 1.35 : Evolution du décalage en fréquence en fonction de (a) la contrainte et (b) de la déformation pour différentes 

fibres de PET (Yeh and Young 1998). 

 

EnΝ plusΝ deΝ l’étudeΝ duΝ décalageΝ enΝ fréquenceΝ desΝ bandesΝ vibrationnellesΝ auΝ coursΝ d’unΝ

essai mécanique, il est possible d’étudierΝl’orientationΝmacromoléculaireΝduΝPETΝenΝpolarisantΝleΝ

laser incident.ΝCetteΝtechniqueΝpermetΝd’identifierΝlesΝliaisonsΝchimiquesΝactivesΝorientéesΝselonΝ

l’axeΝ deΝ la polarisationΝ grâceΝ àΝ l’utilisationΝ d’unΝ systèmeΝ deΝ polariseur-analyseur. Pour 

déterminerΝlaΝfonctionΝd’orientationΝd’unΝpolymèreΝilΝestΝnécessaireΝdeΝcalculerΝlesΝfonctionsΝdeΝ

distribution des orientations notée FDO qui peuvent être déterminées soit par diffusion des 

rayonsΝXΝ(FonctionΝd’Hermans),ΝparΝbiréfringenceΝouΝparΝdesΝmesuresΝde vitesse du son. σ(θ) est 

laΝFDOΝpourΝunΝmatériauΝorientéΝetΝelleΝs’écritΝcommeΝsuit : 

 �ሺ�ሻ =∑ ቆ݈ + ͳʹቇ݈ ݈�ۄ݈�ۃ ݏ݋ܿ � (1.6) 

où ۃ�௟ۄ sont les coefficients associés à chacun des polynômes de Legendre représentés par �௟ ݏ݋ܿ � et déterminés expérimentalement. 

En se basant sur les travaux de Bower (Bower 1976),ΝlesΝfonctionsΝd’orientationΝpeuventΝ

être déterminées par spectroscopie Raman grâce à des spectres acquis selon différentes directions 

de polarisation incidente et diffusée (Figure 1.36). Ces spectres donnent des informations sur les 

coefficients du second et quatrième degré de la FDO. Suite à la théorie de Bower (Bower 1976), 

Prokhorov et al. (Prokhorov, Gordeyev et al. 2002) ontΝproposéΝunΝcritèreΝd’orientationΝpourΝleΝ

polyéthylène et le polysulfone et Richard-Lacroix et Pellerin (Richard-Lacroix and Pellerin 

2012) ontΝproposéΝunΝcritèreΝpourΝlaΝmesureΝdeΝl’orientationΝduΝPET. 
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Figure 1.36 : Spectres Raman du PET en polarisation parallèle et perpendiculaire (Paquin, Limage et al. 2007). 

 

CertainesΝgéométriesΝdeΝmoléculesΝpermettentΝdeΝproposerΝdesΝcritèresΝd’orientationΝplusΝ

simples que les calculs des FDO. Martin et al. (Martin, Ponçot et al. 2013) ont proposé un critère 

RamanΝ (rapportΝ d’intensitésΝ intégréesΝ d’uneΝ ouΝ plusieursΝ bandesΝ deΝ diffusionΝ selonΝ laΝ

polarisation)Ν permettantΝ deΝ faireΝ leΝ suiviΝ deΝ l’orientationΝ desΝ chaînesΝ macromoléculairesΝ duΝ

polypropylèneΝ isotactique.Νδ’intensitéΝd’uneΝbandeΝvibrationnelleΝcaractéristiqueΝd’unΝmodeΝdeΝ

vibrationΝ d’uneΝ liaisonΝ connueΝ varieΝ selonΝ l’angleΝ forméΝ parΝ laΝ directionΝ deΝ référenceΝ deΝ

l’échantillonΝetΝ laΝpolarisationΝduΝfaisceauΝ incident.ΝDansΝ leΝcasΝduΝPETΝamorphe,Ν l’orientationΝ

des chaînes macromoléculaires peut être évaluée en réalisant le rapport de la même bande 

vibrationnelle 1616 cm-1 selon les polarisations parallèle et perpendiculaire par rapport à la 

directionΝdeΝréférenceΝqu’estΝl’axeΝdeΝlaΝsollicitation.ΝDansΝleΝcasΝd’unΝmatériauΝsansΝorientationΝ

préférentielle de ses macromolécules, la quantité de signal récolté est identique quelle que soit la 

polarisation du laser, ce qui justifie le caractère isotrope de la distribution des chaînes 

macromoléculaires.Ν δorsqueΝ leΝ matériauΝ estΝ orienté,Ν l’intensitéΝ globaleΝ intégrée sous le pic 

devientΝnettementΝplusΝimportanteΝselonΝlaΝdirectionΝparallèleΝàΝl’axeΝdeΝtraction,ΝceΝquiΝprouveΝleΝ

développementΝdeΝ l’orientationΝdesΝchaînesΝselonΝ laΝdirectionΝdeΝsollicitation.ΝEtantΝattribuéeΝàΝ

l’élongationΝ duΝ noyauΝ aromatiqueΝ duΝ PETΝ ȞC=C, la bande vibrationnelle 1616 cm-1 peut 

caractériserΝ l’axeΝ deΝ laΝ chaîneΝmacromoléculaireΝ etΝ leΝ suiviΝ deΝ sonΝ intensitéΝ permetΝ d’évaluerΝ

l’orientationΝmacromoléculaire. 

δaΝspectroscopieΝRamanΝpermetΝaussiΝdeΝmesurerΝleΝtauxΝd’endommagementΝvolumiqueΝ

d’unΝ matériau polymère (Martin 2009, Ponçot 2009, Chaudemanche 2013, Chaudemanche, 

Ponçot et al. 2014). Pour ces analyses, Ponçot (Ponçot 2009), Martin (Martin 2009) ont pris le 
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soin de ne pas polariser le faisceau incident afinΝdeΝs’affranchirΝdeΝlaΝtextureΝduΝmatériau.ΝCetteΝ

méthodeΝestΝbaséeΝsurΝleΝprincipeΝfondamentalΝdeΝlaΝdiffusionΝRamanΝquiΝstipuleΝqueΝl’intensitéΝ

globaleΝ intégréeΝ d’unΝ spectreΝ estΝ directementΝ proportionnelle à la quantité de matière sondée 

comme le montre la figure 1.37 (COLOMBAN and BADOT 1992, Ponçot 2009). 

 

Figure 1.37 : Illustration du protocole de mesure de l’endommagement volumique d’un polymère déformé et le même non 

déformé (Ponçot 2009). 

 

EnΝcomparantΝlesΝspectresΝdeΝl’échantillonΝdéforméΝetΝnonΝdéforméΝenΝpost mortem, il est 

possibleΝd’évaluerΝlaΝdéformationΝvolumiqueΝnotéeΝɂ୴ୖa୫a୬ en utilisant le rapport des intensités 

suivant : 

݊ܽ݉ܽݒܴ�  = ͳ −  ூ௡௧.ே௢௡ ஽௘௙. (1.7)ܫ.ூ௡௧.஽௘௙ܫ

où IInt.Def. représenteΝl’intensitéΝtotaleΝintégréeΝsousΝleΝspectreΝdeΝl’échantillonΝdéforméΝetΝ IInt.Non 

Def. l’intensitéΝtotaleΝintégréeΝsousΝleΝspectreΝdeΝl’échantillonΝnonΝdéformé. 

Dans ses travaux, Chaudemanche (Chaudemanche 2013) a montré que le passage des 

objectifs de microscope (post mortem)ΝàΝl’utilisationΝdeΝlentillesΝconvergentesΝpourΝl’étudeΝin situ 

deΝ l’endommagementΝvolumiqueΝprovoqueΝunΝphénomèneΝdeΝdiffusionΝquiΝ interditΝ l’utilisationΝ

deΝl’équationΝ1.7 puisqueΝl’intensitéΝRamanΝestΝdépendanteΝdeΝlaΝdiffusion.ΝIlΝaΝproposéΝainsiΝunΝ

nouveauΝ critèreΝ permettantΝ leΝ suiviΝ deΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ àΝ partirΝ d’unΝ tauxΝ deΝ

déformation critique İcr oùΝl’intensitéΝtotaleΝintégréeΝsousΝleΝspectreΝestΝmaximale.ΝCeΝcritèreΝestΝ

définit comme suit : 
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ሺ�ଷଷሻ݊ܽ݉ܽݒܴ�  = ͳ − ೝ��ܫయయ�ܫ  (1.8) 

où ܫ�యయ et ܫ��ೝ sont les intensités totales intégrées du spectre Raman du matériau déformé à des 

taux de déformation ɂ33 et ɂcr respectivement. 

(ii) Analyse in situ du comportement thermique 

DeΝnombreuxΝtravauxΝontΝétéΝréalisésΝafinΝd’étudier,ΝparΝspectroscopieΝRaman,Νl’évolutionΝ

des propriétés thermiques du PET et les changements microstructuraux induits par la variation de 

la température. Les principaux changements identifiés sont la variationΝ d’intensité,Ν leΝ

déplacement et la variation de la largeur à mi-hauteur (FWHM) des bandes vibrationnelles 

(Colomban 2002, Song, Ma et al. 2008). Melveger (Melveger 1972) et McGraw (McGraw 1970) 

ont été les premiers à étudier la variation de la cristallinité du PET par Raman en corrélant la 

densité du polymèreΝ avecΝ l’évolutionΝ deΝ bandesΝ vibrationnellesΝ caractéristiques.Ν εelvegerΝ aΝ

considéré le ratio 1096 cm-1/632 cm-1 pourΝétudierΝ l’évolutionΝdeΝ laΝcristallinité.ΝCeΝratioΝn’estΝ

valable que pour les matériaux sans orientation préférentielle vu que la bande vibrationnelle à 

632 cm-1 dépendΝdeΝl’orientationΝmacromoléculaireΝduΝmatériau.ΝIlΝaΝmontréΝaussiΝqueΝlaΝlargeurΝ

à mi-hauteur de la bande vibrationnelle 1730 cm-1 est proportionnelle à la densité du matériau et 

donc à la cristallinité (Figure 1.38). 

 

Figure 1.38 : Evolution de la largeur à mi-hauteur de la bande vibrationnelle 1730 cm-1 caractéristique de la double 

liaison C=O pour différentes formes de PET. 

 

PourΝéviterΝtoutΝproblèmeΝliéΝàΝl’orientationΝduΝmatériau,ΝBulkinΝet al. (Bulkin, Lewin et 

al. 1985) ont considéré le ratio 1096 cm-1/1117 cm-1.Ν EnΝ traçantΝ l’évolutionΝ deΝ ceΝ ratioΝ enΝ
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fonction de la FWHM de la bande vibrationnelle à 1725 cm-1, ils ont trouvé une relation linéaire 

entre ces deux évolutions. Ceci leur a permis de conclure que ces deux changements 

spectroscopiques mesurent le même phénomène moléculaire. Wei et al. (Wei, Jiang et al. 2014) 

ont étudié les états de transitions dans le PET recuit pour différents temps par calorimétrie 

différentielle à balayage ultra-rapideΝetΝspectroscopieΝRaman.ΝδeurΝétudeΝaΝrévéléΝqueΝl’intensitéΝ

de la bande vibrationnelle à 1092 cm-1 augmente pendant le recuit contrairement à l’intensitéΝde 

la bande vibrationnelle à 1116 cm-1 qui reste inchangée. Ils ont vérifié expérimentalement que les 

évolutionsΝdeΝl’intensitéΝdeΝlaΝbandeΝàΝ109βΝcm-1 etΝl’enthalpieΝdeΝfusion en fonction du temps de 

recuit sont en parfaite corrélation comme le montre la figure 1.39. 

 

Figure 1.39 : Intensité relative de la bande à 1096 cm-1 normalisée par l’intensité de la bande à ͳͳͳ͸ cm-1  et l’enthalpie de 
fusion en fonction du temps de recuit (Wei, Jiang et al. 2014). 

 

1.5.2 Analyse relaxationelle : Spectroscopie Diélectrique 

De considérables efforts ont été réalisés pour la caractérisation des différentes mobilités 

moléculairesΝdesΝmatériauxΝpolymèresΝdeΝl’échelleΝdeΝl’unitéΝstructuraleΝàΝl’échelleΝduΝsphérolite.Ν

Parmi les techniques qui ont été mises au point nous citons la spectroscopieΝdiélectrique.Νδ’étudeΝ

desΝ propriétésΝ diélectriquesΝ d’unΝ polymèreΝ isolant,Ν enΝ particulierΝ l’étudeΝ deΝ saΝ mobilitéΝ

moléculaireΝsuiteΝauxΝphénomènesΝdeΝrelaxation,ΝpermetΝd’identifierΝlaΝmorphologieΝduΝmatériauΝ

etΝ d’étudierΝ sonΝ évolutionΝ induiteΝ par plusieurs contraintes physiques. Les matériaux 

diélectriques sont de plus en plus utilisés dans le domaine électrique grâce à leur haute 

résistivité, leur faible conductivité et une permittivité modérée permettant la pénétration du 

champ électrique (Orlowska 2003). Le principe de la spectroscopie diélectrique repose sur 
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l’applicationΝd’uneΝtensionΝsinusoïdaleΝsurΝunΝéchantillonΝsituéΝentreΝdeuxΝélectrodesΝmétalliquesΝ

etΝsurΝl’analyseΝdeΝl’amplitudeΝetΝduΝdéphasageΝdeΝlaΝréponseΝenΝcourantΝduΝmatériau (Williams 

and Thomas 1998). La réponse du matériau au champ électrique appliqué est donnée par la 

permittivité complexe İ*(ω) dont la partie réelle İ’(ω) et la partie imaginaire İ’’(ω) sont 

respectivementΝ laΝ permittivitéΝ relativeΝ etΝ l’indiceΝ deΝ perteΝ duΝmatériauΝ (McCrum, Read et al. 

1967). Ces valeurs nous permettent de calculer le facteur de dissipation tanį= İ’’(ω)/İ’(ω). Ces 

évolutions sont en générale tracées en fonction de la température pour chaque fréquence donnée 

ou vice versa. 

δesΝpropriétésΝdiélectriquesΝd’unΝmatériauΝ sontΝ liéesΝ auΝphénomèneΝdeΝpolarisation.ΝEnΝ

effet, le mouvement des porteurs de charges cause des pertes diélectriques. Quatre types de 

polarisation sont distingués (Figure 1.40) : 
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Figure 1.40 : Représentation schématique des quatre types de polarisation. 

 

SelonΝ laΝ valeurΝ deΝ laΝ fréquence,Ν unΝ phénomèneΝ deΝ relaxationΝ d’origineΝ différenteΝ estΝ

susceptibleΝ d’entrerΝ enΝ jeu.Ν AvecΝ laΝ diminutionΝ deΝ laΝ fréquence,Ν laΝ permittivitéΝ relativeΝ İ’ 

augmenteΝ àΝ chaqueΝ foisΝ qu’unΝ mécanismeΝ deΝ relaxationΝ aΝ lieu.Ν AuΝ mêmeΝ moment,Ν cette 

relaxationΝengendreΝl’apparitionΝd’unΝpicΝdeΝperteΝd’énergieΝauΝniveauΝdeΝl’évolutionΝdeΝl’indiceΝ

de perte İ’’.Νδ’évolutionΝdeΝlaΝpartieΝréelleΝetΝlaΝpartieΝimaginaireΝdeΝlaΝpermittivitéΝİ* est due aux 

mouvements des dipôles. En effet leur rotation provoqueΝuneΝlibérationΝd’énergieΝ(picΝduΝfacteurΝ

de perte). Cette énergie est par la suite en partie absorbée par le matériau ce qui expliquerai 

l’augmentationΝ deΝ laΝ permittivitéΝ relativeΝ etΝ l’autreΝ partieΝ estΝ libéréeΝ ceΝ quiΝ correspondraiΝ auΝ

rapport tanį=İ’’/İ’. 
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En plus de la polarisation, la structure chimique de la chaîne influence la polarité du 

matériau et sa capacité à transmettre un courant électrique. Plusieurs facteurs sont responsables 

deΝ l’évolutionΝ ouΝ deΝ laΝ modificationΝ duΝ comportementΝ électriqueΝ des polymères tout en 

influençant les phénomènes de relaxation. Parmi les facteurs nous citons : la structure des 

chaînesΝ duΝmatériau,Ν leΝ processusΝ deΝmiseΝ enΝœuvre,Ν laΝ cristallisation-orientation, les additifs-

impuretés et le vieillissement. Le facteur le plus intéressant dans le cadre de cette thèse est le 

facteur « Cristallisation-Orientation ». 

1.5.2.1 Spécificité de l’analyse diélectrique pour l’étude du PET 

Le PET figure parmi les polymères thermoplastiques les plus utilisés grâce à son 

caractère recyclable et ses bonnes propriétés thermomécaniques et électriques. Il est caractérisé 

aussi par sa polarité car il possède des atomes électronégatifs (O) fournissant des dipôles. Il est 

connu pour avoir une permittivité et un indice de perte élevés. Plusieurs auteurs ont utilisé le 

PET pour étudier les processus de relaxation dans les polymères (Reddish 1950, Boyd 1985, 

Coburn and Boyd 1986). Les caractères amorphe et semi-cristallin du PET permettent 

d’identifierΝ l’effetΝ deΝ laΝ cristallinitéΝ surΝ lesΝ relaxations.Ν EnΝ fonctionΝ deΝ laΝ températureΝ etΝ pourΝ

différentes valeurs de fréquences, deux types de relaxations sont observées dans ce 

matériau (Figure 1.41): 

 Une relaxation secondaire « sous-vitreuse » référencée Ⱦ, 

 Une relaxation principale notée α est due aux mouvements moléculaires associés au 

passage de la température de transition vitreuse. 
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(a) (c)

(b) (d)  

Figure 1.41 : Evolution de la constante diélectrique pour le PET (a) amorphe et (b) semi-cristallin et du facteur de perte 

pour le PET (c) amorphe et (d) semi-cristallin en fonction de la température pour un intervalle de fréquence allant de 1 à 

106 Hz (Coburn and Boyd 1986). 

 

IlΝestΝpossibleΝd’observerΝunΝtroisièmeΝpicΝaprèsΝleΝpicΝdeΝlaΝrelaxationΝprincipaleΝdansΝleΝ

cas où le PET est amorphe. Cette relaxation est due au processus de cristallisation froide du 

matériau au cours du balayage en température (Chen and Zachmann 1991). 

(i) Relaxation « sous-vitreuse »  

D’aprèsΝ CoburnΝ et al. (Coburn and Boyd 1986) et Boyd (Boyd 1985), la relaxation 

secondaire β est caractérisée par son insensibilité au changement de la morphologie du matériau 

etΝn’estΝpasΝreliéΝparticulièrementΝàΝl’existenceΝd’uneΝphaseΝcristallineΝouΝamorphe.ΝEnΝeffet,ΝcetteΝ

relaxation a les mêmes caractéristiques pour un matériau amorphe ou semi-cristallin exception 

faite de son intensité. Cette observation est due au fait que la relaxation β est due à des 

mouvements moléculaires localisés non coopératifs (Boyd and Boyd 2001). Ceci confirme 

l’absenceΝ deΝ l’influenceΝ deΝ laΝ cristallinitéΝ induiteΝ parΝ effetΝ thermiqueΝ ouΝ parΝ orientationΝ deΝ laΝ

phase amorphe par étirage. 

Cette relaxation secondaire est attribuée à des mouvements conformationnels locaux 

impliquant les groupements carbonyles (Maxwell, Monnerie et al. 1998). Elle est comprise entre 
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-120°C et 40°C pour un intervalle de fréquences compris entre 1 et 106 Hz (Figure 1.42). Pour le 

cas du PET, cette relaxation peut être causée par des mouvements de torsion de la chaîne 

principaleΝ autourΝ deΝ saΝ conformationΝ d’équilibreΝ localΝ deΝ laΝ phase amorphe (Boyd 1985). 

PlusieursΝ étudesΝ ontΝ montréΝ queΝ laΝ présenceΝ d’eauΝ tendΝ àΝ augmenterΝ l’amplitudeΝ deΝ cetteΝ

relaxation diélectrique et la déplacer vers les plus hautes températures. 

 

Figure 1.42 :Spectre de la relaxation secondaire β du PET observée à différentes fréquences (Maxwell, Monnerie et al. 

1998). 

 

Bravard et Boyd (Bravard and Boyd 2003) ont montré que la relaxation secondaire est le 

résultats de deux composantes : 

 Une composante β1 caractéristique du mouvement local des groupements ester, 

 Une composante β2 caractéristique des mouvements  des groupements carbonyles et dont 

laΝpositionΝetΝl’intensitéΝdépendΝdeΝlaΝprésenceΝd’humidité. 

Les mêmes observations ont été faites par Hakme et al. (Hakme, Stevenson et al. 2005) 

sur le PEN dont la structure se rapproche de celle du PET. 

(ii) Relaxation principale  

Dans le cas où le matériau est semi-cristallin, cette relaxation subit plusieurs changements 

àΝ savoir,Ν unΝdécalageΝversΝ lesΝhautesΝ températures,Ν uneΝdécroissanceΝdeΝ l’intensité du pic, une 

augmentation de la distribution des temps de relaxation notée Ĳα (Kremer and Schönhals 2003). 

Ces changements sont dus au confinement des chaînes de la phase amorphe dans un espace 

restreint entre les lamelles cristallines ce qui limite leur mobilité (McCrum, Read et al. 1967). 

Cette même phase amorphe comprend une phase amorphe rigide liée à la présence de cristaux de 
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faibles dimensions. Une étude comparative entre le PET et le PEN a montré que ce dernier a une 

phase amorphe rigide plus importante quel que soit le mode de cristallisation (cristallisation 

thermique ou induite par étirage) contrairement au PET (Hakme, Stevenson et al. 2006). 

1.5.2.2 Analyse in situ mécanique/Spectroscopie diélectrique 

EnΝ plusΝ d’identifierΝ lesΝ relaxationsΝmoléculairesΝ ayantΝ lieuΝ dansΝ leΝmatériauΝ suiteΝ àΝ laΝ

variationΝdeΝlaΝtempérature,Νl’analyseΝdiélectriqueΝnousΝpermetΝdeΝcomprendreΝl’évolutionΝdeΝcesΝ

mêmes relaxations en fonction de la déformation du matériau. La mobilité moléculaire des 

matériauxΝ polymèresΝ thermoplastiquesΝ estΝ d’uneΝ importanceΝ capitaleΝ dansΝ l’établissementΝ deΝ

leursΝ propriétésΝ physiquesΝ etΝmécaniquesΝ vuΝ leursΝ largesΝ domainesΝ d’application. Très peu de 

travauxΝ ontΝ étéΝ réalisésΝ pourΝ étudierΝ enΝ tempsΝ réelΝ l’influenceΝ deΝ l’étirageΝ surΝ l’évolutionΝ desΝ

différentes relaxations moléculaires. 

Dargent et al. (Dargent, Bureau et al. 2005) et Hakme et al. (Hakme, Stevenson et al. 

2006) ont étudiéΝ l’effetΝ deΝ l’orientationΝmoléculaireΝ respectivementΝduΝPETΝetΝduΝPENΝsurΝ lesΝ

relaxations moléculaires. Le PET étant initialement amorphe, a été soumis à un essai de traction 

à une température T=95°C.ΝAprèsΝétirementΝleΝmatériauΝsubitΝuneΝtrempeΝàΝl’airΝfroid pour figer 

son état microstructural à différent taux de déformation. Le PEN a été étiré à des températures 

inférieures (100°C) et supérieures (160°C) à sa température de transition vitreuse Tg. Dans les 

deux cas, les mesures par spectroscopie diélectrique ont été réalisées en post mortem. La figure 

1.43 compare le spectre diélectrique du PEN amorphe, étiré et cristallisé thermiquement. Le PEN 

étiré à 100°C est caractérisé par une relaxation β d’amplitudeΝplusΝ importanteΝqueΝpourΝ leΝ casΝ

d’unΝPENΝamorpheΝ tandisΝqueΝ l’étiréΝàΝ160°CΝmontreΝuneΝ relaxationΝsecondaireΝdeΝplusΝ faibleΝ

amplitude.Ν D’autreΝ part,Ν laΝ relaxationΝ primaireΝ αΝmontreΝ unΝ déplacementΝ versΝ lesΝ plusΝ hautesΝ

températuresΝavecΝuneΝdiminutionΝdeΝl’amplitudeΝquandΝleΝmatériauΝestΝétiréΝouΝcristallisé à une 

température inférieure à Tg. 
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Figure 1.43 : Evolution du facteur de perte en fonction de la température à 150 Hz pour un PEN amorphe, (100B) étiré à 

100°C à ɉ=͵,ʹ, (160D) étiré à 160 °C à ɉ=ͷ,ʹ et cristallisé thermiquement à 160°C pendant 6h (Hakme, Stevenson et al. 

2006). 

 

Hakme et al. (Hakme, Stevenson et al. 2006) ont montré que la température de transition 

vitreuse augmente quand le matériau est étirée à T>Tg et diminue quand le matériau est étiré à 

T<Tg. Ceci montre que la déformation plastique et la cristallisation ont un effet opposé sur la 

mobilité moléculaire du matériau. La déformationΝplastiqueΝàΝ l’étatΝvitreuxΝpeut aussi avoir un 

effet sur la relaxation « sous-vitreuse » β. δaΝ déformationΝ peutΝ augmenterΝ l’amplitudeΝ deΝ laΝ

relaxation quand le matériau est déformé à T<Tg due à une structure ordonnée qui augmente à la 

foisΝlaΝdynamiqueΝetΝleΝnombreΝd’entitésΝrelaxées.Νδ’amplitudeΝdeΝlaΝrelaxationΝβ diminue, pour 

l’étiréΝàΝ160°C,ΝdûΝàΝlaΝdiminutionΝdeΝlaΝquantitéΝdeΝlaΝphaseΝamorphe. 

 Conclusion 1.6

Plusieurs auteurs ont étudié les mécanismes de déformation dans les polymères amorphes 

et semi-cristallins. Cependant, la majorité de leurs études portes sur des mesures en post mortem 

ne prenant pas en compte le phénomène de relaxation du matériau ou in situ nécessitant 

l’utilisationΝ deΝ techniqueΝ deΝ caractérisationΝ tellesΝ queΝ les lignes Synchrotron. Au cours de sa 

déformation le PET (amorphe ou semi-cristallin)Ν subitΝ plusieursΝ changementsΝ àΝ l’échelleΝ

macromoléculaireΝ àΝ savoirΝ l’orientationΝdesΝ chaînes,Ν l’endommagementΝvolumique,Ν l’évolutionΝ

d’uneΝphaseΝamorpheΝordonnéeΝouΝlaΝcristallisationΝinduiteΝparΝdéformation… 

ToutesΝ lesΝ étudesΝ exposéesΝ précédemmentΝ semblentΝ indiquerΝ qu’auΝ coursΝ deΝ saΝ

déformation, le matériau développe une phase cristalline plus ou moins stable en fonction de la 

températureΝd’étirage,Νc’estΝlaΝraisonΝpourΝlaquelle une étude plus approfondie sera réalisée sur le 

processus de cristallisation du PET en réalisant un couplage « Calorimétrie différentielle à 



Chapitre 1 : Eléments bibliographiques 
 

  -55- 

 
 
 

Balayage/Spectroscopie Raman ». En plus de la cristallisation induite par étirage, les 

micromécanismes de déformations ayant lieu dans le matériau seront étudiés par Spectroscopie 

Raman dont les résultats seront corrélés avec ceux obtenues par Diffusion des Rayons X et 

RadiographieΝ X.Ν UneΝ premièreΝ étudeΝ deΝ laΝ mobilitéΝ moléculaireΝ duΝ PETΝ etΝ deΝ l’effetΝ deΝ laΝ

déformation sur les relaxations a été réalisée en combinant in situ un essai de traction tout en 

analysant par spectroscopie diélectrique les changements de paramètres diélectriques (İ’, İ’’ et 

tanį)ΝauΝcoursΝdeΝl’étirage. 
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 Techniques expérimentales 2.1

2.1.1 Caractérisation des propriétés mécaniques 

La caractérisation mécanique a été réalisée par un système deΝ VidéoTraction™. Ce 

système permet de mesurer en temps réel la déformation axiale localisée dans une zone appelée 

Volume Elémentaire Représentatif (VER) tout en réalisant des essais de traction à vitesse de 

déformation vraie constante. 

2.1.1.1 Principe de la VidéoTraction™ en traction uniaxiale 

δaΝ VidéoTraction™Ν estΝ uneΝ techniqueΝ deΝ caractérisationΝ mécaniqueΝ permettantΝ deΝ

réaliser des essais de traction à pilotage vidéométrique afin de déterminer le comportement vrai 

du matériau. Ce système est commercialisé par Provisys Engineering (Campus Aiguillettes, 

VandoeuvreΝ lesΝNancy)Ν etΝ développéΝ auΝ seinΝ duΝ départementΝ SIβεΝdeΝ l’InstitutΝ JeanΝ δamourΝ

(IJδ)ΝdansΝ lesΝannéesΝ90ΝparΝG’sellΝet al. (G'Sell, Hiver et al. 1992) puisΝbrevetéΝparΝG’sellΝ etΝ

Hiver en 2001 (G'Sell and Hiver 2001). A partir de mesures des déplacements des points 

préalablement imprimés sur les éprouvettes, le système vidéométrique calcule en temps réel la 

déformation du VER. Le dispositif est illustré dans la figure 2.1. 

 

Figure 2.1 : Dispositif expérimental de la VidéoTraction™ (G'Sell, Hiver et al. 2002). 

 

δaΝmachineΝ deΝ tractionΝ utiliséeΝ estΝ uneΝmachineΝεTSΝ (réf.Ν 810)Ν équipéeΝ d’unΝ systèmeΝ

vidéométrique composéΝd’uneΝcaméraΝCCDΝdontΝlaΝrésolutionΝestΝdeΝ800x600ΝpixelsΝcapableΝdeΝ

suivre en temps réel les points. Le signal de la caméra est récupéré par un micro-ordinateur 

équipéΝ d’uneΝ carteΝ d’acquisitionΝ d’imagesΝ GenesisΝ deΝ εatroxΝ etΝ d’uneΝ carteΝ deΝ conversionΝ

analogique – Digital National Instruments. En suivant les barycentres des points imprimés à la 

surfaceΝdeΝ l’éprouvetteΝauΝniveauΝduΝVERΝetΝenΝévaluantΝ leursΝdéplacementsΝ relatifs,Ν l’analyseΝ

vidéo permet de calculer les déformations axiales et transversales au coursΝdeΝl’essaiΝdeΝtraction.Ν
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Ces mesures permettent un meilleur asservissement de la traverse de la machine de traction afin 

de réaliser des essais de traction à vitesses de déformation vraies constantes. 

Le système de tâches utilisé en traction uniaxiale est illustré dans la figure 2.2. Le logiciel 

deΝVidéoTraction™ΝpermetΝd’enregistrerΝetΝd’analyserΝlaΝforceΝaxialeΝetΝlaΝpositionΝduΝbarycentreΝ

desΝpointsΝprésentsΝdansΝl’axeΝdeΝlaΝtractionΝetΝdansΝl’axeΝtransversalΝ(A,ΝB,ΝC,ΝD,ΝE,ΝFΝetΝG)ΝpourΝ

déterminer le comportement mécanique vrai du matériau. La déformation vraie axiale et la 

déformation vraie transverse sont obtenues par interpolation Lagrangienne des déplacements des 

barycentres des points. Le VER est décrit comme étant le plus petit élément contenant le 

barycentre des trois points transversaux (F, C et G). 

Déformation 

transversale

Déformation 

axiale

�ଷ � �   �D 
  

 

Figure 2.2 : Système de tâches utilisé en traction uniaxiale. 

 

La contrainte vraie axiale, dite contrainte de Cauchy, est déterminée en tenant compte du 

changementΝdeΝlaΝsection.ΝEnΝeffet,Νl’hypothèseΝdeΝl’isotropieΝtransverse,ΝlargementΝformuléeΝparΝ

G’sellΝ et al. (G'Sell, Hiver et al. 2002), Castagnet (Castagnet 1998), Bucknall et Clayton 

(Bucknall, Clayton et al. 1972) et Naqui et Robinson (Naqui and Robinson 1993), a été utilisée. 

IlΝs’agitΝdeΝconsidérerΝqueΝlaΝdéformationΝtransverseΝ(selonΝX1) est égale à la déformation selon 

l’épaisseurΝdeΝl’éprouvetteΝ(selon X2). Cette hypothèse nous permet de déterminer le tenseur de 

déformation de Hencky et ainsi avoir accès à la déformation volumique en calculant sa trace 

comme ceci est présenté dansΝl’équation 1.1 : 

 �௩ = �  + �  + �ଷଷ (2.1) 

La contrainte vraie axialeΝestΝdoncΝcalculéeΝenΝutilisantΝl’équation 2.2 : 

 �ଷଷ = 0ܨܵ  ሺ−ʹ�  ሻ (2.2) ݌�݁

PourΝ l’étudeΝ deΝ notreΝ matériauΝ enΝ tractionΝ uniaxialeΝ nousΝ avonsΝ réaliséΝ desΝ essaisΝ àΝ

différentes températures (25°C, 60°C, 83°C et 90°C). Le choix des températures a été 
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conditionné selon les températures caractéristiques de notre matériau présentées en 

paragraphe Ν2.1.2.Ν PourΝ étudierΝ aussiΝ l’influenceΝ deΝ laΝ vitesseΝ deΝ déformationΝ enΝ évitantΝ toutΝ

phénomèneΝd’auto-échauffement du matériau (Billon 2003), les essais de traction ont été réalisés 

aux vitesses de déformation vraies 10-3s-1, 5.10-4s-1 et 10-4s-1. Tous les essais ont été réalisés au 

minimum trois fois par soucis de répétabilité. Les courbes du comportement mécanique 

présentes dans ce manuscrit résultent de la moyenne de ces trois courbes expérimentales. 

Pour réaliser les essais mécaniques en traction uniaxiale, les éprouvettes ont été usinées 

dansΝ desΝ plaquesΝ extrudéesΝ deΝ βΝ mmΝ d’épaisseurΝ enΝ utilisantΝ uneΝ fraiseuseΝ numérique CNC 

(Commande Numérique par Calculateur) de marque CHARLYROBOT (modèle CR.A4) pilotée 

par un logiciel de CAO. La géométrie des éprouvettes utilisées pendant un essai de traction 

uniaxiale est présentée en figure 2.3: 

�      ,     
          

    
.

� 
�ଷ�  

Figure 2.3 : Géométrie des éprouvettes déformées en traction uniaxiale. 

 

δesΝéprouvettesΝontΝétéΝusinéesΝsousΝformeΝd’haltèresΝavecΝuneΝzoneΝdeΝdéfautΝauΝcentreΝ

deΝl’éprouvetteΝ(VER) caractérisée par une réduction de la largeur de la zone utile avec un rayon 

de courbure de 15 mm et qui permet de localiser la déformation plastique. La longueur totale des 

éprouvettes est de 83 mm avec une épaisseur de 2 mm. Les extrémités permettent de bien fixer 

l’éprouvetteΝentreΝ lesΝmorsΝdeΝ laΝmachineΝdeΝ traction.ΝCommeΝilΝ s’agitΝd’unΝsystèmeΝd’usinageΝ

par enlèvement de matière, les surfaces usinées peuvent présenter quelques imperfections 

susceptiblesΝd’initierΝd’éventuellesΝfissurationsΝenΝdehorsΝdeΝlaΝzoneΝdeΝdéfaut.ΝAprèsΝusinage,ΝlesΝ

surfacesΝ usinéesΝ sontΝ doncΝ poliesΝmanuellementΝ àΝ l’aideΝ deΝ papiersΝ abrasifs.Ν PourΝ réaliserΝ lesΝ

essais de VidéoTraction™,ΝdesΝpoints sont déposés manuellement dans la zone du défaut central, 

grâceΝàΝuneΝloupeΝbinoculaireΝéquipéeΝd’uneΝcible, afin de permettre au système vidéométrique 

de mesurer la déformation.Ν IlΝ s’agitΝd’unΝmélangeΝdeΝnoirΝdeΝcarbone,ΝdeΝ latexΝetΝd’unΝsolvantΝ

organiqueΝpermettantΝauxΝpointsΝdeΝbienΝadhérerΝàΝl’échantillonΝetΝdeΝsuivreΝsaΝdéformation. 

2.1.1.2 Mini-machine de traction 

Des analyses in situ parΝ microscopieΝ électroniqueΝ àΝ balayageΝ auΝ coursΝ d’unΝ essaiΝ deΝ

traction ont été réalisées afin de comprendre plus en détails les micromécanismes de déformation 
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que subit notre matériau. La mini-machine de traction utilisée est présentée en figure 2.4 (a). Il 

s’agitΝd’une mini-machine de marque Kammrath & Weiss qui permet de réaliser des essais de 

traction uniaxiale à vitesse de traverse constante et dont la gamme de vitesse est comprise entre 

0,1ΝetΝβ0Νȝm/s. Les paramètres expérimentaux tels que la vitesse de traverse et la température 

diffèresΝ selonΝ l’essaiΝ réalisé.Ν δeΝ chargementΝ estΝ réaliséΝ d’uneΝ manièreΝ symétriqueΝ avecΝ uneΝ

cellule de force ne dépassant pas les 5000 N. Les dimensions de la mini-machine de traction sont 

220 mm x 120 mm x 65 mm ce qui la rend parfaitement adaptable au dispositif expérimental. 

2
1

33’

4

(a) (b)

Bandes 

de cuivre

 

Figure 2.4 : (a) Mini-machine de traction (Kammrath & Weiss) pour les analyses in situ par MEB. (1 : Cellule de force, 2 : échantillon, ͵ et ͵’ : traverses symétriques et 4 : capteur de déplacement), (b) Echantillon avec 2 traits (ou points) au 

niveau du défaut géométrique. 

 

La géométrie des échantillons utilisés est présentée en figure 2.5. DeuxΝtypesΝd’essaisΝontΝ

été réalisés avec la Kammrath. Les premiers essais de traction ont été rélaisés sous un 

Microscope Electronique à Balayage (MEB). La zone d’analyse est délimitée par deux traits de 

cuivre posés à une distance de 1 mm au niveau du défaut géométriqueΝdeΝ l’éprouvetteΝafinΝdeΝ

nous permettre, sans contaminerΝl’environnementΝεEB, d’évaluerΝlaΝdéformationΝvraie.ΝC’estΝàΝ

cet endroit que nous suivronsΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ microstructureΝ duΝ matériauΝ auΝ coursΝ deΝ laΝ

déformation. Ayant choisi de travailler avec une vitesse de traverse très lente (5 ȝm/s), nous 

réalisonsΝ desΝ imagesΝ àΝ différentsΝ grossissementsΝ sansΝ avoirΝ àΝ arrêterΝ l’essaiΝ àΝ chaqueΝ tauxΝ deΝ

déformation.ΝCeciΝnousΝpermetΝd’éviterΝtoutΝphénomèneΝdeΝrelaxationΝsusceptibleΝd’avoirΝlieuΝàΝ

l’arrêtΝ deΝ l’essai.ΝDonc,Ν pourΝdéterminerΝ laΝdéformationΝvraie,ΝnousΝ relevonsΝ leΝbarycentreΝdesΝ

tâches et la distance qui les sépare pour chaque taux de déformation et nous calculons ln(l/l0) où 

l0 et l sont respectivement les longueurs avant et après déformation. δeΝdeuxièmeΝtypeΝd’essaisΝaΝ

étéΝ réaliséΝ surΝ uneΝ ligneΝ synchrotron.Ν IlΝ s’agitΝ deΝ simulerΝ unΝ essaiΝ deΝ tractionΝ uniaxialeΝ enΝ

utilisant la Kammrath couplée à la diffraction des rayons X aux grands angles et à la diffusion 

desΝrayonsΝXΝauxΝpetitsΝanglesΝafinΝdeΝsuivreΝenΝtempsΝréelΝl’évolutionΝdesΝmicromécanismesΝdeΝ
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déformation de notre matériau au cours de la déformation selon différents paramètres 

expérimentaux. δesΝvitessesΝdeΝtraverseΝutiliséeΝestΝdeΝ5Νȝm/sΝceΝquiΝestΝéquivalentΝàΝlaΝvitesseΝdeΝ

déformation vraie de 5.10-4s-1. Les paramètres expérimentaux relatifs à la diffraction des rayons 

X aux grands angles et la diffusion des rayons X aux petits angles sont détaillés dans le 

paragraphe Ν2.1.3.1.3(iv). 

�         
�         

 ,     
.

� �ଷ� �    

 

Figure 2.5 : Géométrie des éprouvettes de la mini-machine de traction. 

 

2.1.2 Caractérisation thermique 

La caractérisation thermique de notre matériau a été réalisée en utilisant un couplage de 

deux techniques de caractérisation différentes : la calorimétrie différentielle à balayage (DSC) et 

la spectroscopie Raman. Le dispositif expérimental a été mis en place au sein de notre 

laboratoire comme ceci est représenté dans la figure 2.6. IlΝ s’agitΝ d’unΝ couplageΝ permettant 

d’identifier,Νin situ, les changements microstructuraux que subit le matériau auΝcoursΝd’unΝcycleΝ

thermique. Des cycles de chauffes et de refroidissements à vitessesΝconstantesΝainsiΝqu’uneΝétudeΝ

de la cinétique de cristallisation ont été réalisés. Le calorimètre utilisé est commercialisé par la 

société TA-Instruments. Les données calorimétriques ont été obtenues en utilisant le calorimètre 

Q200 et sont analysées par le logiciel « TA Universal Analysis Software ». Les erreurs de 

mesures expérimentales des enthalpies et températures sont respectivement de ±0,1% et ±1°C. 

Le Spectromètre Raman utilisé est un RXN1-785 nm de la société Kaiser Optical Systems. Il est 

équipé de fibres optiques permettant la délocalisation de la sonde (Figure 2.6). Le laser du 

spectromètreΝ RamanΝ aΝ uneΝ longueurΝ d’ondeΝ égaleΝ à 785 nm. Les vitesses de chauffe et de 

refroidissementΝ ainsiΝ queΝ lesΝ tempsΝ d’acquisitionΝ desΝ spectresΝ RamanΝ sontΝ choisisΝ deΝ sorteΝ àΝ

avoirΝ1ΝspectreΝtousΝ lesΝ1°C.Νδ’étudeΝdeΝlaΝcinétiqueΝdeΝcristallisationΝduΝPETΝaΝétéΝréaliséeΝenΝ

utilisant les paramètres expérimentaux suivants : 

 La cristallisation isothermeΝ estΝ réaliséeΝ d’uneΝ partΝ enΝ chauffantΝ leΝPETΝ jusqu’àΝ 115°C,Ν

1β0°CΝ etΝ 1β5°CΝ depuisΝ l’étatΝ vitreuxΝ etΝ d’autreΝ partΝ parΝ refroidissementΝ depuisΝ l’étatΝ

fonduΝjusqu’àΝβ00°C,Νβ05°CΝetΝβ10°CΝàΝuneΝvitesseΝconstanteΝdeΝ5°C/min. 
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 La cristallisation non-isotherme estΝ réaliséeΝ enΝ refroidissantΝ leΝ matériauΝ depuisΝ l’étatΝ

fonduΝàΝdifférentesΝvitessesΝdeΝrefroidissementΝ(β,5,Ν5,Ν10,Ν15ΝetΝβ0°C/min)Νjusqu’àΝ40°CΝ

(la fin du phénomène de cristallisation). 

Les principes de la Calorimétrie différentielle à Balayage et de la Spectroscopie Raman 

sont respectivement détaillés dans les annexes A et B. 

1

2

5

4

3

 

Figure 2.6 : Dispositif expérimental pour la caractérisation thermique utilisé au sein du laboratoire. 1 : Spectromètre 

Raman, 2 : Cellule de refroidissement (Refrigerated Cooling System 90), 3 : Calorimètre différentielle à Balayage Q200,  

4 : Sonde Raman, 5 : Four. 

 

2.1.3 Caractérisation microstructurale 

2.1.3.1 Diffusion des rayons X 

δ’interactionΝ desΝ rayonsΝ XΝ avecΝ laΝ matièreΝ nousΝ permetΝ d’obtenirΝ uneΝ information 

structurale. La diffusion des rayons X est une technique de caractérisation microstructurale 

caractérisée par une diffusion élastique permettant de mettre en avant la structure et les 

hétérogénéités physiques du matériau comme par exemple le changement de densité, la taille des 

cristaux, etc. Plusieurs montages expérimentaux ont été utilisés : (i) des études ont été menées 

dans notre laboratoireΝsurΝunΝbancΝd’essaiΝRayonsΝX aux petits et grands angles, (ii) sur une ligne 

haute énergie du synchrotron Petra III de Hambourg en réalisant des essais de diffraction des 

rayonsΝXΝauxΝgrandsΝanglesΝ(WAXS),Ν(iii)ΝsurΝuneΝligneΝdeΝl’ESRFΝàΝGrenobleΝenΝdiffusionΝdeΝ

rayons X aux petits angles (SAXS) et finalement (iv) sur la ligne à haute tension de rayon X aux 

grands et petits angles ELETTRA à Trieste en Italie. 

2.1.3.1.1 Diffraction des rayons X aux grands angles : WAXS 

δ’analyseΝ microstructuraleΝ parΝ diffractionΝ desΝ rayonsΝ XΝ auxΝ grandsΝ anglesΝ permetΝ deΝ

mettre en avant la structure du matériau. Cette technique est basée sur le principe fondamental de 

la loi de Bragg : Si un faisceau de rayons X rencontre une famille de plansΝréticulairesΝd’indicesΝ
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de Miller h, k et l avecΝunΝangleΝd’incidenceΝθ, on observe une diffraction de ce faisceau lorsque 

ces plans sont dits en position de Bragg (Figure 2.7),Νc’est-à-direΝqu’ilsΝvérifientΝ laΝ relationΝdeΝ

Bragg (Equation 2.3) et que la valeur de leurs facteurs de structure est non nulle (Equation 2.4) 

(Kakudo and Kasai 1972): 

 ʹ݀ℎ௞௟ ݊�ݏ � =  (2.3) ߣ݊

Où n estΝ unΝnombreΝ entierΝ correspondantΝ àΝ l’ordreΝdeΝdiffraction,Ν Ȝ estΝ laΝ longueurΝd’ondeΝduΝ

faisceau et dhkl est la distance interréticulaire. 

ܫ  = ,ሺ݊ℎܨ|ܣ ݊݇, ݈݊ሻ| ≠ Ͳ (2.4) 

 

�   

faisceau 

incident

faisceau 

diffracté

faisceau 

direct

    
Plans 

cristallins

 

Figure 2.7 : Diffraction des rayons X par une famille de plans réticulaires à l’échelle de la maille cristalline pour un 
polymère. 

 

δaΝdistanceΝinterréticulaireΝd’uneΝmêmeΝfamilleΝdeΝplansΝcristallins peut être calculée dès 

queΝ l’onΝ connaitΝ leΝ typeΝ deΝmailleΝ duΝmatériauΝ étudiéΝ ainsiΝ queΝ sesΝ paramètresΝ géométriques.Ν

DansΝleΝcasΝduΝPETΝilΝs’agitΝd’uneΝmailleΝtriclinique : 

 
ͳ݀ℎ௞௟ = ͳ� {ݏ  ℎ + + ݇  ݏ + ଷଷ݈ݏ ℎ݇  ݏʹ + ଷ݈݇ ݏʹ +  ଷℎ݈} (2.5) ݏʹ

avec, 

 � = ܽ ܾ ܿ ሺͳ − ߙ ݏ݋ܿ − ߚ ݏ݋ܿ − ߛ ݏ݋ܿ + .ߙݏ݋ܿʹ .ߚݏ݋ܿ  (2.6) ߛݏ݋ܿ

et, 
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Tableau 2.1 : Constantes pour le calcul de dhkl. ࢙࢐࢏ 
=  ݏ =  ݏ ߙ ݊�ݏ ܿ ܾ =  ݏ ܾܽܿ ሺܿߙݏ݋. ߚݏ݋ܿ −  ሻߛݏ݋ܿ
=  ݏ ଷ ݏ ߚ ݊�ݏ ܿ ܽ = = ଷݏ ܽ ܾܿሺܿߚݏ݋. ߛݏ݋ܿ −  ሻߙݏ݋ܿ
ଷଷݏ = ଷ ݏ ߛ ݊�ݏ ܾ ܽ = = ଷݏ ܾܽ ܿሺܿߛݏ݋. ߙݏ݋ܿ −  ሻߚݏ݋ܿ

 

Les informations suivantes peuvent être obtenues grâce aux mesures par diffraction des 

rayons X aux grands angles : 

(i) Taux de cristallinité 

Un diffractogramme I=f(2θ) obtenu par diffractions des rayons X aux grands angles 

(compteur courbe 1D) permet de déterminer le taux de cristallinité du matériau par la méthode de 

Hermans et Weidinger (Hermans and Weidinger 1948). Les diffractogrammes obtenus sont 

traitésΝ parΝ desΝ logicielsΝ telsΝ queΝ PeakfitΝ (SPSSΝ Inc)Ν ouΝ FitykΝ (δogicielΝ libre).Ν IlΝ s’agitΝ deΝ

déconvoluer les pics en soustrayant la ligne de base (intensité du fond continu) et le halo 

amorpheΝdansΝleΝcasΝd’unΝmatériauΝsemi-cristallin (Figure 2.8). 
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Figure 2.8 : )llustration de la déconvolution d’un diffractogramme de rayons X du Polyéthylène téréphtalate) (a) amorphe 

et (b) semi-cristallin. 

 

δ’intensitéΝ obtenueΝ parΝ leΝ logicielΝ deΝ déconvolutionΝ estΝ corrigéeΝ parΝ laΝ loiΝ deΝ Beer-

Lambert (Equation 2.7) (relationΝd’absorptionΝdeΝBeer-Lambert). Cette loi nous permet de tenir 

compteΝduΝvolumeΝdeΝlaΝmatièreΝabsorbantΝenΝfonctionΝdeΝlaΝpositionΝdeΝl’angleΝ2θ. 
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ܫ  = 0ܫ ݌�݁ ( .ߤ  ሺʹ�ሻ) (2.7)ݏ݋ܿ݁

où I et I0 sont respectivement les intensités du faisceau diffracté et incident, ȝ le coefficient 

d’absorptionΝduΝmatériauΝ(cm-1), et e son épaisseur. 

Pour mesurer le taux de cristallinité du matériau, il faut identifier les contributions des 

phases amorphes et cristallines du matériau modélisées par des fonctions Gaussiennes (Galeski, 

Argon et al. 1991). En utilisant une méthode simplifiée développée par Hermans et Weidinger 

(Hermans and Weidinger 1948), l’expressionΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝs’écritΝcommeΝsuit : 

 �௖ = ܣܥ +  (2.8) ܥ

où A et C sontΝrespectivementΝl’aireΝduΝhaloΝamorpheΝetΝlaΝsommeΝdesΝairesΝintégrésΝdesΝpicsΝdeΝ

diffraction de la phase cristalline. 

(ii)  Orientation des chaînes macromoléculaires 

PourΝ décrireΝ quantitativementΝ l’orientationΝ desΝ chainesΝmacromoléculairesΝ induites par 

étirageΝ duΝ matériau,Ν desΝ fonctionsΝ d’orientations,Ν permettantΝ deΝ caractériserΝ l’orientationΝ desΝ

chaines par rapport à un référentiel donné (sens de la traction dans notre cas), ont été déterminées 

grâce à des analyses de diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS). Ces fonctions 

d’orientationΝontΝétéΝintroduitesΝparΝHermansΝet al. en 1946 (Hermans, Hermans et al. 1946) pour 

l’étudeΝ deΝ l’orientationΝ desΝ fibresΝ deΝ celluloseΝ ensuiteΝ laΝ notionΝ aΝ étéΝ généraliséeΝ àΝ l’étudeΝ deΝ

l’orientationΝ desΝ chaînesΝ macromoléculaires de polymères déformés par étirage (Stein 1958, 

Kakudo and Kasai 1972, Balta-Calleja and Vonk 1989).Ν δaΝ fonctionΝ d’orientationΝܨ௨⃗⃗⃗/௑⃗⃗ de la 

direction ⃗⃗ݑ (direction cristallographique de la structure cristalline donnée) par rapport à �⃗ 

(direction macroscopique de référence) est donnée par la relation : 

௨⃗⃗⃗/௑⃗⃗ܨ  = ۄ௨⃗⃗⃗/௑⃗⃗ሻߙሺ ݏ݋ܿۃ͵ − ͳʹ  (2.9) 

où ݏ݋ܿۃ ሺߙ௨⃗⃗⃗/௑⃗⃗ሻۄ estΝlaΝvaleurΝmoyenneΝduΝcarréΝduΝcosinusΝdeΝl’angleΝߙ௨⃗⃗⃗/௑⃗⃗ entreΝl’axeΝ�⃗ et les 

vecteurs ⃗⃗ݑ de même type.  

CetteΝ méthodeΝ deΝ quantificationΝ deΝ l’orientationΝ desΝ chainesΝ macromoléculairesΝ seraΝ

appliquée sur la maille triclinique de notre matériau dont les paramètres de mailles sont définis 

par : ܽ ≠ ܾ ≠ ܿ et ߙ = (ܾ⃗⃗, ܿ⃗), ߚ = ሺܿ⃗, ܽ⃗ሻ, ߛ = (ܽ⃗, ܾ⃗⃗) ≠ ͻͲ°ܥ.Ν δ’objectifΝ estΝ deΝ déterminerΝ
l’orientationΝ desΝ chaînesΝ macromoléculairesΝ parΝ rapportΝ àΝ laΝ directionΝ deΝ référence �⃗. 
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δ’orientationΝ cristallineΝ duΝ PETΝ deΝ l’axeΝ c⃗ de la maille cristalline par rapport à la direction 

d’étirageΝ �⃗⃗⃗ (axe de référence) peut être caractérisée par la normale au plan (ͳ̅05) du réseau 

cristallin (Wilchinsky 1959, Wilchinsky 1963). Cependant, le pic de diffraction de ce plan est 

connu pour avoir une faible intensité. Wilchinsky (Wilchinsky 1959) aΝ montréΝ qu’auΝ lieuΝ

d’étudierΝlaΝréflexionΝduΝplanΝ(ͳ̅05), nous pouvons utiliser la réflexion des trois plans équatoriaux 

(010), (ͳ̅10)ΝetΝ(100).ΝIlΝaΝmontréΝaussiΝqueΝl’angleΝȽ queΝfontΝcesΝplansΝavecΝl’angle ܿ⃗ vérifie la 

relation suivante (Göschel, Deutscher et al. 1996, Chaari, Chaouche et al. 2003) : 

ۄߙ ݏ݋ܿۃ  = ͳ − ۄሺ0 0ሻߙ ݏ݋ܿۃܣ − ۄሺ ̅ 0ሻߙ ݏ݋ܿۃܤ −  (2.10) ۄሺ 00ሻߙ ݏ݋ܿۃܥ

où A=0,87, B=0,77 et C=0,34 etΝ l’expressionΝdeΝݏ݋ܿۃ ሺߙ௨⃗⃗⃗/௑⃗⃗ሻۄ =  est décrite dans ۄℎ௞௟ሻߙሺ ݏ݋ܿۃ

l’équationΝ2.11 : 

ۄ௨⃗⃗⃗/௑⃗⃗ሻߙሺ ݏ݋ܿۃ  = ۄℎ௞௟ሻߙሺ ݏ݋ܿۃ = ∫ .ℎ௞௟ܫ .� ݏ݋ܿ .�݊�ݏ ݀��/ 0 ∫ ℎ௞௟ܫ . .�݊�ݏ ݀��/ 0  (2.11) 

où Ihkl l’intensitéΝ maximaleΝ diffractéeΝ parΝ lesΝ plansΝ hkl=(010),Ν (ͳ̅10) ou (100) pour un angle 

azimutal φ donné. 

DansΝleΝcasΝoùΝleΝmatériauΝestΝinitialementΝamorpheΝlaΝfonctionΝd’orientationΝdesΝchaînesΝ

macromoléculaires est déterminée de la manière suivante. Les clichés WAXS sont intégrés selon 

l’angleΝazimutal φ de 0 à 
π  (φ=0 correspondΝàΝlaΝpositionΝéquatoriale)ΝpourΝuneΝsectionΝd’angleΝ

de diffraction 2θ allant de 19,8° à 20,8° selon les conditions expérimentales utilisées par 

Todorov et al. (Todorov, Martins et al. 2013). Cet intervalle contient l’intensitéΝlaΝplusΝélevéeΝduΝ

halo amorphe (Todorov, Martins et al. 2012).ΝδaΝfonctionΝd’orientationΝd’HermansΝestΝdansΝceΝ

casΝ utiliséeΝ pourΝ évaluerΝ l’orientationΝ moyenneΝ f décrite par la relation suivante (Kawakami, 

Hsiao et al. 2004, Stribeck 2007): 

 ݂ = ۄ� ݏ݋ܿۃ͵ − ͳʹ  (2.12) 

avec, 

ۄ� ݏ݋ܿۃ  = ∫ .ሺ�ሻܫ .� ݏ݋ܿ .�݊�ݏ ݀��/ 0 ∫ .ሺ�ሻܫ .�݊�ݏ ݀��/ 0  (2.13) 

où φ estΝl’angleΝazimutal,ΝI(φ) l’intensitéΝdiffractéeΝetΝۄ� ݏ݋ܿۃ la valeur moyenne de la fonction 

d’orientation. 
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Pour le PET semi-cristallin, leΝ facteurΝ d’HermansΝ estΝ calculéΝ deΝ laΝmêmeΝmanièreΝ queΝ

pour le PET amorphe mais pour un intervalle de 2θ plusΝlarge.ΝIlΝs’agitΝd’unΝfacteurΝd’HermansΝ

moyenΝcalculéΝsuiteΝàΝl’intégrationΝdeΝl’intensitéΝdiffractéeΝentreΝ2θ=13° et 2θ=28°. Cet intervalle 

contient à la fois la diffraction des plans cristallins, de la phase amorphe et de la mésophase 

(Göschel, Deutscher et al. 1996, Todorov, Martins et al. 2012). 

δesΝvaleursΝspécifiquesΝdeΝlaΝfonctionΝd’orientationΝetΝlesΝtexturesΝquiΝleursΝsontΝassociéesΝ

sont détaillées dans le tableau 2.2. 

Tableau 2.2 : Valeurs de la fonction d’orientation d’(ermans en fonction de la texture. ۃcos ሺȽ୳⃗⃗⃗/ଡ଼⃗⃗⃗ሻۄ  ୳⃗⃗⃗/ଡ଼⃗⃗⃗ Etat de la structure 

0 -1/2 Les directions u⃗⃗ sontΝperpendiculairesΝàΝl’axeΝdeΝréférenceΝ�⃗⃗⃗ 

1/3 0 La répartition des directions u⃗⃗ dansΝl’espaceΝestΝisotrope 

1/2 1/4 La répartition des directions u⃗⃗ dans le plan parallèle à �⃗⃗⃗ est isotrope 

1 1 Les directions u⃗⃗ sontΝparallèlesΝàΝl’axeΝdeΝréférenceΝ�⃗⃗⃗ 

 

2.1.3.1.2 Diffusion des rayons X aux petits angles : SAXS 

La diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) nous permet de révéler la 

microstructure de notre matériau dans une gamme de taille allant de 10 à 500 Å. La propagation 

du rayonnement X dans un milieu est décrite par les équations de Maxwell. 

Le traitement des images de diffusion obtenues avec la source Kα1 du cuivre est réalisé 

avecΝleΝlogicielΝBεβIεGΝprogramméΝàΝl’ESRFΝparΝJ.F.ΝBérarΝetΝC.ΝRochas.ΝCeΝlogicielΝpermetΝ

un ensemble de corrections : 

 Soustraction du « dark » (image où la caméra fonctionne sans faisceau de rayons X). 

PossibilitéΝd’avoirΝdesΝbruitsΝdeΝlectureΝdeΝl’appareillageΝetΝdesΝrayonsΝcosmiques. 

 Division par la réponse du détecteur à un éclairement uniforme 

 UneΝnormalisationΝparΝlaΝvaleurΝd’unΝphotomultiplicateurΝenΝ« aval »ΝdeΝl’échantillon. 

 Soustraction du diffractogramme obtenu sans échantillon avec le même temps 

d’exposition. 
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Le diffractogramme de diffusion des rayons X aux petits angles est caractérisé par 

l’évolutionΝdeΝl’intensitéΝI diffuséeΝparΝl’échantillonΝenΝfonctionΝduΝvecteurΝde diffusion q calculé 

en utilisant la relation suivante : 

ݍ  = Ͷߣߨ ݊�ݏ (�ʹ) (2.14) 

où θ estΝl’angleΝdeΝdiffusionΝetΝȜ laΝlangueurΝd’ondeΝduΝfaisceauΝmonochromatiqueΝincident. 

Lorsque les rayons X sont diffusés par des particulesΝ colloïdales,Ν l’intensitéΝ deΝ laΝ

radiationΝdiffractéeΝestΝlaΝtransforméeΝdeΝFourrierΝdesΝdensitésΝd’électronsΝ(densitéΝd’électronsΝdeΝ

phases différentes) telle que (Guinier 1939, Kratky 1966, Porod 1982): 

ሻݍሺܫ  = ∫ Ͷߩ ݎߨ ሺݎሻ ∞ݎݍሻݎݍሺ݊�ݏ
0  (2.15) ݎ݀

où r estΝleΝvecteurΝd’ondeΝdansΝl’espaceΝréel,Νρ représente la densité électronique des particules 

colloïdales. 

DansΝleΝcasΝd’uneΝsphèreΝdeΝrayonΝr,ΝlaΝsolutionΝdeΝl’équationΝprécédenteΝestΝdonnéeΝparΝ

(Guinier 1939) : 

ሻݍሺܫ  = ͵�ሺߩ௣ − . ௠ሻߩ ሻݎݍሺ݊�ݏ) − ݎݍ ଷݎݍሻݎݍሺݏ݋ܿ )  (2.16) 

où V le volume des particules et ρp et ρm sontΝ respectivementΝ lesΝ densitésΝ d’électronsΝ deΝ laΝ

particule et de la matrice. Cette fonction forme approximativement un pic gaussien centré en 0. 

Guinier (Guinier 1939) présenteΝ uneΝ approximationΝ pourΝ décrireΝ l’intensitéΝ diffuséeΝ auxΝ trèsΝ

petits angles de diffusion (q << 1 nm-1) en utilisant le rayon de giration des particules (Equation 

2.17 ). 

ሻݍሺܫ  = ݌�0݁ܫ ቆ−ܴ ݍ ͵ ቇ (2.17) 

 où I0 l’intensitéΝdiffuséeΝduΝrayonΝincidentΝàΝvecteurΝdeΝdiffusionΝnulΝetΝR le rayon de giration de 

la particule diffusante. Cette approximation est valable dans le domaine de Guinier (très petites 

valeurs de q.R). 

EnΝappliquantΝleΝlogarithmeΝàΝl’équationΝβ.17,ΝnousΝobtenons : 
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 l� ሺܫሺݍሻሻ = ͵ 0ܴܫ−  (2.18)  ݍ

Il suffit donc de tracer le graphe de Guinier (ln(I(q)) en fonction de q
2) pour pouvoir 

déterminer la valeur du rayon de giration deΝl’expressionΝdeΝlaΝpenteΝdeΝlaΝdroiteΝ(−ூబோమଷ ) obtenue 

aux très fables valeurs de q. 

Parmi les autres informationsΝ queΝ nousΝ pouvonsΝ extraireΝ d’unΝ diffractogrammeΝ deΝ

diffusion de rayons X nous retrouvons la possibilité de calculer la longue période Lp pour le cas 

des polymères semi-cristallins (Figure 2.9).ΝδaΝdifférenceΝdeΝdensitéΝd’électronsΝentreΝsaΝphaseΝ

amorphe et sa phase cristalline varient de 10 à 15% selon Cser (Cser 2001) ceΝquiΝpermetΝd’avoirΝ

une diffusion caractéristique de la structure semi-cristalline du matériau. La correction de 

Lorentz (Deschamps 2003) du diagramme de diffusion est utilisée pour calculer avec précision la 

longueΝpériodeΝd’unΝpolymèreΝsemi-cristallin. Cette approcheΝconsisteΝàΝmultiplierΝ l’intensitéΝ I 

par q
2 etΝ ainsiΝ l’évolutionΝ deΝ I.q

2 en fonction de q nousΝ permetΝ d’avoirΝ accèsΝ àΝ laΝ longueΝ

période définieΝparΝl’équationΝsuivante : 

௣ܮ  = ݍߨʹ  (2.19) 

 

Zone amorphe

Lamelle cristalline
Lp

 

Figure 2.9 : structure semi-cristalline et illustration de la longue période d’un polymère semi-cristallin (Ponçot 2006). 

 

Connaissant le taux de cristallinité du matériau Xc (déterminé par WAXS ou par DSC), les 

épaisseurs respectives des lamelles cristallines Lc (Equation 2.20) et de la phase amorphe La 

(Equation 2.21) sont obtenues par les expressions suivantes : 

௖ܮ  = �௖ . �ܮ  ݐ݁ ௣ܮ = ሺͳ − �௖ሻ.  ௣ (2.20)ܮ

�ܮ  = ௣ܮ −  ௖ (2.21)ܮ

2.1.3.1.3 Dispositifs expérimentaux 
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(i) WAXS/SAXS (Institut Jean Lamour) 

δeΝdispositifΝexpérimentalΝprésentΝàΝ l’IJδΝpermetΝdeΝ réaliserΝdesΝmesuresΝenΝdiffractionΝ

des rayons X aux grands angles (WAXS) et en diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) 

(Figure 2.10). Les rayons X sont produits par un générateur dont la tensionΝ etΝ l’intensitéΝ sontΝ

respectivement de 40 KV et 30 mA.Ν CeΝ dispositifΝ estΝ équipéΝ d’unΝ miroirΝ multicoucheΝ

parabolique de marque OSMIC qui permet de sélectionner le rayonnement de la raie Kα1 du 

cuivreΝdontΝlaΝlongueurΝd’ondeΝestΝdeΝ1,54ΝÅ. Le dispositif de diffusion est équipé de deux modes 

de détection aux grands angles du signal diffracté. Le premier est un détecteur 2D (film plan 2D 

FUJIFIδεΝ deΝ résolutionΝ β5Ν microns)Ν situéΝ àΝ 75Ν mmΝ deΝ l’échantillonΝ etΝ leΝ deuxièmeΝ estΝ unΝ

compteur courbe 1D INEL qui enregistre des diffractogrammes résultant de la moyenne de la 

diffractionΝdesΝcristauxΝdansΝleΝplanΝdeΝl’échantillonΝanalysé.ΝCeΝdernierΝestΝmaintenuΝenΝrotationΝ

auΝ coursΝ deΝ l’acquisitionΝ pourΝ s’affranchirΝ deΝ saΝ texture.Ν δeΝ dispositifΝ estΝ aussiΝ équipéΝ d’unΝ

système deΝ détectionΝ auxΝ petitsΝ angles.Ν IlΝ s’agitΝ d’unΝ détecteurΝ βDΝ (filmΝ planΝ βDΝ FUJIFIδε)Ν

muniΝd’unΝbeamstopΝcentralΝetΝplacéΝàΝ8γ0ΝmmΝdeΝl’échantillon.ΝPourΝrécupérerΝlesΝdonnéesΝaprèsΝ

expositionΝ auxΝ rayonsΝX,Ν lesΝ filmsΝ plansΝ βDΝ sontΝ numérisésΝ àΝ l’aideΝ d’unΝ scanner de marque 

Fujifilm BAS 5000 et sont ensuite traités par le logiciel Tina (Raytest). 

Compteur
courbe grands 

angles INEL

Echantillon

Monochromateur
graphite

et capillaire

Tube RX

Miroir de Gobel, 
capillaire

et diaphragme

Détecteur 2D
"image plate"
grands angles

Tube sous vide

Détecteur 2D
"image plate"
petits angles

Echantillon

 

Figure 2.10 : Dispositif de diffusion des rayons X (Ponçot 2009). 

 

(ii) WAXS (Synchrotron DESYLAB Petra III  à Hambourg, Allemagne) 

Le dispositif expérimental qui a été mis en place au Synchrotron HASYLAB à Hambourg 

est représenté dans la figure 2.11. Cette étude a été menée sur la ligne P07 à haute tension Petra 

IIIΝdontΝlaΝlongueurΝd’ondeΝutiliséeΝestΝdeΝ0,β060βγΝÅ. δaΝtailleΝduΝfaisceauΝestΝdeΝ150ΝxΝ150Νȝm2. 

IlΝs’agitΝd’unΝcouplageΝdeΝplusieursΝtechniquesΝdeΝcaractérisationΝafinΝdeΝréaliserΝdesΝmesuresΝ in 

situ auΝcoursΝd’un essai de traction. En plus de la technologie WAXS, ce dispositif expérimental 

estΝcomposéΝd’unΝspectromètreΝRamanΝetΝd’uneΝmachineΝdeΝtractionΝεTSΝéquipéeΝduΝsystèmeΝdeΝ

VidéoTraction™ΝpourΝréaliserΝdesΝessaisΝdeΝtractionΝuniaxialeΝàΝvitesseΝdeΝdéformation constante. 

δaΝmachineΝdeΝtractionΝestΝmontéeΝsurΝunΝmoteurΝdontΝl’axeΝverticalΝestΝl’axeΝZΝpermettant,ΝgrâceΝ
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àΝunΝsuiviΝparΝcaméra,ΝdeΝgarderΝleΝVERΝdeΝl’échantillonΝdansΝl’axeΝduΝfaisceauΝdesΝrayonsΝX.ΝδeΝ

laserΝduΝ spectromètreΝRamanΝaΝuneΝ longueurΝd’onde égale à 785 nm. La distance échantillon-

détecteur est calibrée avec du silicium en réalisant des diffractogrammes à différentes distances 

entreΝ l’échantillonΝ etΝ leΝ détecteur.Ν δaΝ distanceΝ utiliséeΝ entreΝ l’échantillonΝ etΝ leΝ détecteurΝ estΝ

D=150 cm. 

 

Figure 2.11 : Dispositif expérimental utilisé au Synchrotron DESYLAB Petra III à Hambourg. 1 : Machine de traction MTS, 

2 : Eprouvette de traction, 3 : Moteur, 4 : Caméra de contrôle, 5 : Sonde Raman, 6 : Caméra de VidéoTraction™, ͹ : 

Monochromateur (Chaudemanche 2013). 

 

(iii) SAXS (ESRF Grenoble) 

Des échantillons post mortem de notre matériau ont été analysés par diffusion des rayons 

X aux petits angles. CetteΝ compagneΝ d’essaisΝ aΝ étéΝ réaliséeΝ surΝ laΝ ligne D2AM/BM2 de 

l’EuropeanΝ SynchrotronΝ RadiationΝ FacilityΝ ESRFΝ àΝ Grenoble.Ν δaΝ ligneΝ synchrotronΝ aΝ uneΝ

longueurΝd’ondeΝdeΝ0,7β9βΝÅ qui correspond à une énergie de 17 keV. La taille du faisceau est de 

100ΝxΝγ00Νȝm2. δeΝrayonnementΝsynchrotronΝrésulteΝdeΝl’émissionΝRXΝtangentielleΝproduiteΝsuiteΝ

àΝ l’accélérationΝ duΝ faisceauΝ d’électronsΝ premièrementΝ dansΝ unΝ accélérateurΝ linéaireΝ (δinac)Ν enΝ

suite dans un accélérateur circulaire (Booster Synchrotron). Le faisceau est ensuite injecté dans 

l’anneauΝdeΝstockageΝ(StorageΝRing).ΝUneΝfoisΝproduit,ΝleΝrayonnementΝXΝsynchrotronΝsubitΝuneΝ

monochromatisation et une collimation (fentes) pour obtenir un faisceau le plus brillant possible. 

La calibration de la distance échantillon-détecteur a été réalisée par du BéhénateΝd’ArgentΝpourΝ

déterminerΝleΝvecteurΝd’ondeΝdeΝdiffusionΝavecΝbeaucoupΝplusΝdeΝprécisionΝqu’uneΝsimpleΝmesureΝ

deΝ laΝ distanceΝ entreΝ l’échantillonΝ etΝ leΝ détecteur.Ν δaΝ familleΝ deΝ plansΝ (001)Ν deΝ ceΝmatériauΝ deΝ

référence diffracte à ݍ� = ସ� ௦�௡ ���  et ses harmoniques (q1= 1,076 nm-1, q2= 2q1= 2,152 nm-1,Ν…). 

La distance échantillon/détecteurΝestΝd’environΝ155Νcm. 
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(iv) SAXS/WAXS in situ (ELETTRA Trieste, Italie) 

Le dispositif expérimental qui a été mis en place au Synchrotron ELETTRA à Trieste est 

représenté dans la figure 2.12. La ligne synchrotronΝ aΝ uneΝ longueurΝ d’onde de 1,55 Å ce qui 

correspond à une énergie de 8 keV. IlΝs’agitΝde réaliser un essai de traction uniaxiale couplé aux 

SAXS et aux WAXS en utilisant la machine de traction commercialisée par Kammrath. Les 

essais de traction ont été réalisés sur le PET amorphe et semi-cristallin à température ambiante et  

le PET amorphe à 83 et 90°C. La configuration SAXS est caractérisée par une distance 

échantillon/détecteur de 125 cm. La calibration de cette distance a été réalisée par du Béhénate 

d’ArgentΝ pourΝ ainsiΝ déterminerΝ avecΝ plusΝ deΝ précisionΝ leΝ vecteurΝ d’ondeΝ deΝ diffusion.Ν δaΝ

configuration WAXS est caractérisée par une distance échantillon/détecteur de 17 cm. La 

calibration de cette distance a été réalisée par du Hexaborure de Lanthane (LaB6) un standard de 

taille pour la diffraction de poudre. δaΝtailleΝduΝfaisceauΝestΝdeΝ500ΝxΝγ00Νȝm2. 

6

52
31

4

5

 

Figure 2.12 : Dispositif expérimental utilisé au Synchrotron ELETTRA à Trieste, Italie. 1 : Source Rayons X, 2 : Mini-

machine de traction (Kamrath), 3 : Echantillon, 4 : Support de la machine de traction, 5 : tube sous vide, 6 : Détecteur 2D. 

 

2.1.3.2 Radiographie X (2D) 

La radiographie X est une méthode simple qui utilise le rayonnement X pour observer 

l’intérieurΝ desΝ matériaux solidesΝ afinΝ d’évaluerΝ lesΝ variationsΝ d’épaisseurΝ etΝ deΝ densité,Ν deΝ

visualiserΝdesΝfissuresΝouΝautresΝimperfectionsΝinternes.Νδorsqu’unΝmatériauΝestΝtraverséΝparΝdesΝ

rayons X, une certaine quantité du rayonnement est dissipée par diffusion. Ce phénomène est 

décritΝparΝlaΝloiΝd’absorptionΝdeΝBeer-Lambert : 
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ܫ  = 0ܫ ݌�݁  ሺ−ߤ. .ߩ ݁ሻ (2.22) 

où I0 et I sontΝ respectivementΝ l’intensité desΝ rayonsΝ XΝ incidentsΝ etΝ transmisΝ parΝ l’échantillonΝ

d’épaisseurΝe,ΝdeΝcoefficientΝd’absorptionΝȝ et de densité ρ. 

δeΝfaisceauΝincidentΝestΝmoinsΝaltéréΝenΝprésenceΝdeΝvideΝceΝquiΝnousΝpermetΝd’avoirΝuneΝ

intensitéΝrécupéréeΝtrèsΝimportanteΝd’oùΝlaΝpossibilitéΝdeΝmesurerΝlaΝdifférenceΝdeΝdensitéΝdansΝleΝ

matériau déformé. Pour réaliser des acquisitions en radiographie X, les échantillons déformés 

sontΝ polisΝ deΝ chaqueΝ côtéΝ afinΝ deΝ s’affranchirΝ deΝ l’effetΝ duΝ changementΝ d’épaisseurΝ induitΝ parΝ

l’essaiΝdeΝtractionΝetΝd’assurerΝsonΝhomogénéité.ΝδaΝdéformationΝvolumiqueΝrésiduelleΝestΝdoncΝ

estimée par la relation suivante : 

 �௥,௥é௦ = ݃݋݈ ( ߩ ߩ) = ݃݋݈ ݃݋݈] ቀܫ0ܫ ቁ݈݃݋ ቀܫ0ܫ ቁ] (2.23) 

Où ρ1 et ρ2 sontΝrespectivementΝlaΝdensitéΝdeΝl’échantillonΝnonΝdéforméΝetΝdéforméΝ(VER),ΝI0, I1 

et I2 sont respectivement lesΝintensitésΝincidente,ΝtransmiseΝàΝtraversΝl’échantillonΝnonΝdéforméΝetΝ

transmiseΝàΝtraversΝl’échantillonΝdéforméΝcommeΝceciΝestΝdécritΝdansΝlaΝfigureΝ2.13 : 
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Figure 2.13 : Technique de mesure post mortem de l’endommagement volumique résiduel par radiographie X d’une 
éprouvette de traction déformée. 

 

2.1.3.3 Tomographie X 

La tomographie par absorption des rayons X est une technique non destructive permettant 

deΝ réaliserΝ desΝ reconstructionsΝ numériquesΝ d’imagesΝ enΝ troisΝ dimensionsΝ àΝ partirΝ deΝ coupesΝ

réaliséesΝ surΝ unΝ objet.Ν IlΝ s’agitΝ d’uneΝ interactionΝ entreΝ le rayonnement et la matière afin de 

collecterΝ desΝ donnéesΝ suivantΝ multiplesΝ orientations,Ν l’échantillonΝ estΝ doncΝ radiographiéΝ sousΝ

diverses incidences dans une rotation de 360° en collectant un cliché pour chaque pas de 
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rotation.Ν δ’amplitudeΝ relevéeΝ parΝ le détecteur dépend de la masse volumique de la matière 

sondée.ΝEnΝeffet,ΝuneΝrégionΝdeΝhauteΝdensitéΝabsorberaΝplusΝdeΝrayonsΝXΝqu’uneΝrégionΝdeΝfaibleΝ

densité.Ν δesΝ coupesΝ βDΝ réaliséesΝ dansΝ lesΝ troisΝ plansΝ deΝ l’espaceΝ sontΝ ensuiteΝ traitéesΝ etΝ

reconstruite àΝl’aideΝd’unΝalgorithmeΝpermettantΝdeΝcalculerΝl’intensitéΝréelleΝdeΝchaqueΝvoxelΝdeΝ

l’échantillonΝpourΝ réaliserΝuneΝdistributionΝ tridimensionnelleΝdeΝ l’intensité.ΝδesΝparamètresΝmisΝ

en jeux pour améliorer la résolution sont les pas de rotation et le nombre de voxels et aussi la 

tailleΝdeΝl’objetΝobservé.ΝδaΝstructureΝinterneΝduΝmatériauΝpeutΝdoncΝêtreΝvisualisée. 

δ’équipementΝ duΝ laboratoireΝ estΝ unΝ microtomographeΝ deΝ marqueΝ PhoenixΝ X-Ray de 

modèle Nanotom,ΝmunisΝd’unΝdétecteurΝHamamatsu Photonics dont le CCDΝdeΝ50ΝxΝ50Νȝm2 à 

uneΝrésolutionΝdeΝβγ00ΝxΝβγ00Νpixels.ΝδaΝsourceΝestΝconstituéeΝdeΝlaΝsuperpositionΝd’uneΝfeuilleΝ

métalliqueΝ deΝ bérylliumΝ (deΝ 400Ν ȝmΝ d’épaisseur)Ν etΝ d’uneΝ feuilleΝ deΝ tungstèneΝ (deΝ β00Ν nmΝ

d’épaisseur).Ν PourΝ l’analyseΝ deΝmatériauxΝmassifs, laΝ tensionΝ etΝ l’intensitéΝ d’accélérationΝ sontΝ

respectivement de 90 kV et 90ɊA.ΝδaΝtailleΝduΝfoyerΝestΝdeΝ1,9ΝȝmΝavecΝuneΝdistanceΝéchantillonΝ
détecteurΝdeΝ15Νmm.ΝδaΝrésolutionΝdeΝmesureΝestΝalorsΝdeΝγ,75ΝȝmΝparΝvoxel. 

2.1.3.4 Spectroscopie Raman 

Le principe de la spectroscopie Raman est largement détailléΝ dansΝ l’annexeΝ B. Le 

principe fondamental est similaire à celui de la spectroscopie Infrarouge à transformée de 

FourrierΝ (FTIR)Ν etΝ àΝ laΝ diffusionΝ deΝ l’UVΝvisibleΝ (SZUMILO 1994, Debontride and Verchere 

1995, Schneider, Hennemann et al. 2002). Cette technique vibrationnelle autorise des analyses 

localesΝ d’unΝvolumeΝdeΝ l’ordreΝ duΝɊm3 et elle estΝ adaptéeΝ àΝ l’étudeΝ desΝ spectresΝ vibrationnelsΝ

d’entitésΝmoléculairesΝspécifiquesΝqueΝcontientΝl’unitéΝmonomériqueΝdesΝpolymères.ΝElleΝpermetΝ

d’obtenirΝ desΝ informationsΝ relativesΝ auxΝ conformationsΝ etΝ àΝ laΝ régularitéΝ architecturaleΝ desΝ

chaînes macromoléculaires. La spectroscopie Raman utilise en général un faisceau laser cohérent 

de forte intensité pour pouvoir extraire facilement la diffusion Raman inélastique (très faible) de 

la diffusion élastique « Rayleigh (très intense) (Koenig 1971, Hollas 2004). Elle est considérée 

commeΝ unΝ outilΝ idéalΝ pourΝ l’analyseΝ desΝ polymèresΝ vuΝ saΝ capacitéΝ d’étudierΝ parΝ exempleΝ lesΝ

liaisons saturées et insaturées C – C présentes dans la plupart des polymères en tant que 

groupement fonctionnels et surtout en tant que squelette de la chaîne principale (Gerrard and 

Maddam 1986, Edwards, Johnson et al. 1993). 

δ’appareillageΝutiliséΝestΝconstituéΝd’unΝspectromètreΝRamanΝtransportable afin de réaliser 

des mesures in situ coupléesΝ auΝ systèmeΝ deΝ VidéoTraction™.Ν IlΝ s’agitΝ d’unΝ spectromètreΝ deΝ

marqueΝKaiserΝOpticalΝSystemsΝdeΝmodèleΝRXN1ΝdeΝlongueurΝd’ondeΝɉ=785ΝnmΝetΝéquipéΝd’uneΝ
sonde reliée au spectromètre par des fibres optiques. Cet appareil est présenté en figure 2.14 : 
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Figure 2.14 : Spectromètre Raman Kaiser RXN1-785nm. 

 

Ce spectromètre estΝ équipéΝ d’unΝ laserΝ deΝ longueurΝ d’ondeΝ 785Ν nm d’uneΝ puissanceΝ

maximale de 400 mW. La résolution spatiale est de 1 cm-1 avecΝuneΝgammeΝdeΝnombreΝd’ondeΝ

allant de 100 à 3500 cm-1.Νδ’intervalleΝdeΝnombreΝd’ondeΝétudiéΝestΝdeΝ500ΝàΝβ000Νcm-1. 

2.1.3.5 Analyse mécanique dynamique (DMA) 

δ’analyseΝ mécaniqueΝ dynamiqueΝ permetΝ d’étudierΝ leΝ comportementΝ viscoélastiqueΝ desΝ

matériauxΝ etΝ deΝ déterminerΝ l’évolutionΝ deΝ sesΝ propriétésΝmécaniquesΝ auxΝ petitesΝ déformationsΝ

telles que le module de Young et le facteur de perte en fonction de la température pour 

différentes valeurs de fréquence de sollicitation. Il est possible aussi, grâce à la DMA, de 

déterminer une température de relaxation moléculaire principale due à des mouvements 

coopératifs des chaînes et associée à la température deΝ transitionΝ vitreuse.Ν δeΝ principeΝ d’uneΝ

mesureΝ DεAΝ estΝ d’appliquerΝ uneΝ contrainteΝ dynamiqueΝ sinusoïdaleΝ � = �0  ሻ àݐ�ሺ݊�ݏ

l’échantillonΝàΝuneΝfréquenceΝdonnéeΝ(1,Ν5ΝetΝ10ΝHzΝdans notre cas). Le matériau répond par une 

déformation dynamique sinusoïdale de même fréquence mais avec un déphasage φ:  � = �0 ݐ�ሺ݊�ݏ + �ሻ. Le module complexe du matériau est déterminé par les amplitudes de la 

contrainte, de la déformation et du déphasage. Dans notre étude, nous utilisons le système de 

sollicitation en flexion 3 points car le matériau utilisé est un matériau massif (plaques extrudées 

deΝβΝmmΝd’épaisseur). 

Le dispositif disponible au sein du laboratoire est de marque NETZSCH et dont la 

référenceΝ estΝ DεAΝ β4βC.Ν δesΝ échantillonsΝ sontΝ usinésΝ àΝ l’aideΝ duΝ CHARδYROBOTΝ auxΝ

dimensions suivantes : 25x4x2 mm3.Ν δ’échantillonΝ estΝ tenuΝ deΝ partΝ etΝ d’autreΝ laissantΝ uneΝ

longueur utile de 20 mm. On effectue des essais avec un balayage de température  allant de  
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-100°CΝ àΝ 175°CΝ afinΝ d’observerΝ lesΝ principauxΝ changementsΝ microstructuraux. Le dispositif 

expérimental est présenté en figure 2.15: 

Echantillon

Oscillateur

Thermocouples

 

Figure 2.15 : Dispositif expérimental de DMA en flexion 3 points. 

 

δeΝ modeΝ deΝ déformationΝ choisiΝ nousΝ permetΝ deΝ déterminerΝ leΝ moduleΝ d’élasticitéΝ

complexe E* qui exprime le rapport entre la contrainte et la déformation selon la loi de Hooke 

dansΝ leΝ domaineΝ élastiqueΝ puisqueΝ leΝ systèmeΝ n’induitΝ queΝ deΝ trèsΝ petitesΝ déformations. Ce 

module comprend une composante de conservation E’ et une composante de perte E’’. La 

composante E’ caractérise le comportement élastique et E’’ caractérise les comportements 

dissipatifs. Le coefficientΝ d’amortissementΝ ouΝ facteurΝ deΝ perteΝ est défini par tanɁ=ா′′ா′ . La 

relaxation des chaînes macromoléculaires induit une variation du module E*.ΝδorsΝd’uneΝétudeΝ

isochore, uneΝ forteΝ chuteΝ duΝ moduleΝ d’YoungΝ estΝ observée,Ν enΝ particulierΝ auΝ passageΝ deΝ laΝ

transition vitreuse, ce qui correspond au maximum du pic du facteur de perte tanɁ. En 

augmentant la fréquence de sollicitation, le pic de tanɁ se déplace vers les hautes températures 

enΝ fonctionΝ deΝ sonΝ énergieΝ d’activationΝ apparente.Ν C’estΝ ceΝ quiΝ nousΝ renseigneΝ surΝ laΝ forteΝ

dépendance de cette relaxation avec le temps. 

2.1.3.6 Microscopie électronique à Balayage (MEB) 

La microscopie électronique à balayage,Ν estΝ uneΝ techniqueΝ quiΝ permetΝ d’observerΝ enΝ

détailΝlesΝmicrostructuresΝdesΝmatériauxΝenΝdéformationΝauΝcoursΝd’unΝessaiΝdeΝtractionΝouΝenΝpost 

mortem (échantillons déformés et non déformés). Le MEB qui a servi à réaliser les différentes 

observations est un microscope environnemental : QUANTA FEG 600, commercialisé par la 

compagnieΝ FEI.Ν δ’avantageΝ deΝ ceΝ microscopeΝ estΝ deΝ pouvoirΝ observerΝ desΝ échantillonsΝ non 
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conducteurs tels que les polymères sans avoir à les métalliser. Ce MEB possède une large 

chambreΝceΝquiΝnousΝpermetΝd’incorporerΝuneΝmini-machine de traction.  

Toutes les observations ont été réalisées en vide partiel (LV : Low Vacuum) et sous 

pression àΝvapeurΝd’eauΝsaturante.ΝδaΝpressionΝutiliséeΝvarieΝdeΝ100ΝàΝ1β0ΝPaΝavec une tension de 

5 àΝ6ΝkV.ΝδeΝmodeΝdeΝdétectionΝutiliséΝestΝleΝmodeΝdeΝdétectionΝd’électronsΝsecondairesΝ(δFD : 

Large Field Detector). 

Nous avons observé au MEB la déformation de notre échantillon en traction uniaxiale 

(Figure 2.16). Le protocole expérimental est expliqué dans la partie Ν2.1.1.2 et la géométrie des 

éprouvettes est identique à celle présentée en figure 2.5. La déformation vraie est calculée à 

partir des clichés obtenus au plus faible grossissement du MEB en suivant le barycentre des 

bandesΝ deΝ cuivreΝ poséesΝ surΝ l’échantillon.Ν CesΝ bandesΝ nousΝ permettentΝ d’avoirΝ unΝ importantΝ

contraste ce qui facilite le post-traitement informatique. Nous avons réalisé des essais à très 

faibleΝvitessesΝdeΝtraverseΝpourΝs’affranchirΝdeΝl’effetΝdeΝlaΝrelaxationΝsusceptibleΝd’avoirΝlieuΝauΝ

momentΝoùΝonΝarrêteΝl’essaiΝpourΝprendreΝlesΝclichés MEB. 

Canon à électrons

Détecteur 

SE

Echantillon
Mini-machine 

de traction

Détecteur 

LFD

 

Figure 2.16 : Installation de la mini-machine de traction dans la chambre environnementale du MEB Quanta FEG 600. 
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2.1.3.7 Spectroscopie diélectrique 

On désigne par spectroscopie diélectrique, une technique de mesure des propriétés 

diélectriquesΝ d’unΝmatériauΝ enΝ fonctionΝ deΝ laΝ fréquenceΝ et/ouΝ deΝ laΝ température.Ν CetΝ outilΝ deΝ

caractérisationΝestΝidéalΝpourΝl’analyseΝde la dynamique moléculaire à courte et à longue distance 

et le transport des charges dans les polymères. En effet, cette technique couvre une large gamme 

fréquentielle allant de 10-6 Hz à 1012 Hz (Runt and Fitzgerald 1997, Kremer 2002). Nous avons 

utiliséΝuneΝanalyseΝbaséeΝsurΝl’étudeΝdeΝlaΝréponseΝfréquentielle.ΝδeΝprincipeΝdeΝlaΝspectroscopieΝ

diélectriqueΝreposeΝsurΝl’applicationΝd’uneΝtensionΝsinusoïdaleΝsurΝunΝéchantillonΝsitué entre deux 

électrodesΝmétalliquesΝetΝsurΝl’analyseΝdeΝl’amplitudeΝetΝduΝdéphasageΝdeΝlaΝréponseΝduΝmatériauΝ

en courant sinusoïdal (Williams and Thomas 1998) (Figure 2.17). IlΝs’agit de mettre en évidence 

les relaxations moléculaires, liées à la polarité du matériau, en le soumettant à un champ 

alternatif. 

 

Figure 2.17 : Principe de la mesure en analyse diélectrique (Kahouli 2011). 

 

La réponse du matériau au champ électrique appliqué est donnée par la permittivité complexe 

(Equation 2.24) : 

 �∗ሺ�ሻ = �′ሺ�ሻ− ��′′ሺ�ሻ (2.24) 

où İ’(ω) et İ’’(ω) sontΝ respectivementΝ laΝ permittivitéΝ relativeΝ etΝ l’indiceΝ deΝ perte.ΝCesΝ valeursΝ

nous permettent de calculer le facteur de dissipation tanį = �′′ሺ�ሻ�′ሺ�ሻ  en fonction de la fréquence. 

Les mesures diélectriques effectuées au cours de ces travaux ont été réalisées en temps 

réelΝ auΝ coursΝ d’unΝ essaiΝ deΝ traction.Ν PourΝ ceΝ faire,Ν uneΝ machineΝ deΝ tractionΝ portativeΝ aΝ étéΝ

élaborée dans le pôle « εatériauxΝ àΝ l’Interface avec les Sciences de la vie »Ν parΝ l’équipeΝ

« Matériaux Leurres des Milieux Biologiques » du laboratoire « Ingénierie des Matériaux 

Polymère IMP »Ν àΝ l’universitéΝ δyon1Ν enΝ collaborationΝ avecΝ Pr.Ν δaurentΝ DavidΝ etΝε.Ν AnatoliΝ

Serghei. Elle est équipée de deux électrodes qui seront positionnées, sans contact, de part et 
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d’autreΝ deΝ l’échantillonΝ nonΝmétalliséΝ afinΝ deΝ suivreΝ enΝ tempsΝ réelΝ laΝmobilitéΝmoléculaireΝ duΝ

matériauΝauΝcoursΝdeΝlaΝdéformation.ΝδesΝgrandeursΝquiΝontΝétéΝmesuréesΝ(İ’,Νİ’’ΝetΝtanį)ΝontΝétéΝ

obtenues à différents taux de déformation. Les électrodes sont rectangulaires de deux millimètres 

d’épaisseurΝ (18ΝxΝ 11Ν xΝ βΝmm3). Les essais ont été réalisés dans les conditions expérimentales 

suivantes : 

 En multifréquences : de 10 à 106 Hz, 

 A température constante : température ambiante, 

 In situ avec un essai de traction à 1 mm/min de vitesse de traverse. 

Les éprouvettes utilisées ont une épaisseur e d’environ 0,5 mm. Leurs deux extrémités 

ont été trouées afin de pouvoir la fixer aux mors de la machine de traction. Le dispositif 

expérimental ainsi que la géométrie des éprouvettes sont présentés dans la figure 2.18. 

�         

          
��   

    
    

(a) (b)  

Figure 2.18 : (a) dispositif expérimental du couplage essai de traction plane/analyse diélectrique et (b) géométrie des 

éprouvettes utilisées. 

 

 Matériau 2.2

CetteΝpartieΝestΝdédiéeΝàΝl’introductionΝdeΝnotreΝmatériauΝd’étude.ΝUneΝbrèveΝdescriptionΝ

de sa technique de mise en forme suivie par une caractérisation de sa microstructure initiale 

seront rélisés. 

2.2.1 Le Polyéthylène téréphtalate et sa mise en forme 

IlΝs’agitΝd’unΝPolyéthylèneΝtéréphtalateΝPET,ΝinitialementΝamorphe,ΝproduitΝparΝlaΝsociétéΝ

BAYER et commercialisé par LORAPLAST sous la référence Axpet® clear 099. Il a été extrudé 

et découpé tous les 2050 mm. Les dimensions des plaques sont de 2050 mm de longueur, 1250 
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mm de largeur et 2 mm d’épaisseurΝ(Figure 2.19). EllesΝontΝétéΝensuiteΝdécoupées,ΝàΝl’aideΝd’uneΝ

machine de découpage, en plusieurs plaques de plus petites dimensions (260 x 190 x 2 mm3) 

pourΝfaciliterΝl’usinageΝdesΝdifférentsΝtypesΝd’éprouvettesΝàΝétudier.ΝδaΝdensitéΝduΝmatériauΝestΝdeΝ

1,33 g/cm3 selon la norme ISO 1183-1. 

    

�      

       

      
�     

Sens d’extrusion
 

Figure 2.19 : Schéma d’une plaque (2050 x 1250 x 2 mm3) obtenue par extrusion puis découpée en mini-plaques 260 x 

190 x 2 mm3. 

 

2.2.2 Caractérisation de la microstructure initiale du PET 

Deux morphologies différentes du PET ont été étudiées au cours de cette thèse. La 

première représente laΝ morphologieΝ desΝ plaquesΝ deΝ PETΝ brutesΝ àΝ l’étatΝ initial.Ν δaΝ deuxièmeΝ

morphologie représente quant à elle un PET semi-cristallin obtenu par recuit des plaques initiales 

à 120°C pendant 24h. δ’objectifΝ deΝ cetteΝ étudeΝ estΝ deΝ caractériserΝ laΝmicrostructureΝ des deux 

morphologies de notre matériau à savoir : le taux de cristallinité, les transitions 

microstructurales,Ν l’orientationΝ desΝ chaînesΝ macromoléculairesΝ etΝ lesΝ propriétés 

thermomécaniques. Ces analyses ont été réalisées par calorimétrie différentielle à balayage 

(DSC), diffusion des rayons X (DRX) et analyse mécanique dynamique (DMA). La 

connaissanceΝdeΝ l’étatΝmicrostructuralΝ initial est primordiale pour nous permettre d’étudierΝ sonΝ

évolutionΝauΝcoursΝdeΝlaΝdéformation.ΝEnΝeffet,ΝilΝestΝimportantΝdeΝs’assurerΝdeΝl’homogénéitéΝdeΝ

laΝmicrostructureΝdansΝlesΝzonesΝd’usinageΝdeΝnotreΝmatériauΝafinΝdeΝs’affranchirΝdesΝproblèmesΝ

de divergence des résultats et assurer la répétabilité de nos essais. 

Nous avons réalisé des observations par diffusion de lumière en utilisant un polariseur et 

un analyseur croisés deΝ partΝ etΝ d’autreΝ de nos mini-plaques découpées. Nos plaques étant 

transparentes àΝl’étatΝbrut, nous avons observé, dans les zones de découpe (à 1 mm des bords), 
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des zones de fortes concentrations de contrainte induite par la procédure de découpage (Figure 

2.20). 

�   
�    

 

      

 

Figure 2.20 : Mini-plaque dont la zone hachurée présente de fortes concentrations de contraintes. 

 

NousΝallonsΝnousΝaffranchirΝdeΝl’étudeΝdesΝeffetsΝdeΝbordΝdeΝlaΝplaqueΝmèreΝcarΝtoutesΝlesΝ

mini-plaques ont été découpées au minimum à 20 mm des bords. Dans la suite, toutes les études 

ont été réalisées sur les mini-plaques (260 x 190 x 2 mm3). 

Des analyses par DSC et par diffraction des rayons X aux grands angles ont été réalisées 

àΝ cœurΝ etΝ àΝ peauΝ des plaques de PET brutes et recuites à 120°C pendant 24h. Les plaques 

extrudéesΝfaisantΝβΝmmΝd’épaisseur,ΝonΝdéfinira la zone peau comme étant les faces de la plaque 

faisantΝ 0,5ΝmmΝd’épaisseurΝ etΝ leΝ cœurΝ commeΝ étantΝ leΝmillimètreΝ centralΝ deΝ laΝ plaqueΝ (FigureΝ

2.21). 

�=   
 Zone de peau
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� =     
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Sens d’extrusion

 

Figure 2.21 : ȋaȌ )llustration du prélèvement des échantillons d’une même plaque extrudée et ȋbȌ illustration des 
directions pour la réalisation des clichés de diffraction des rayons X aux grands angles. 
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2.2.2.1 Calorimétrie différentielle à balayage DSC 

PourΝcaractériserΝl’étatΝmicrostructuralΝinitialΝduΝmatériauΝetΝconnaîtreΝsesΝtempératuresΝdeΝ

transitions caractéristiques, des analyses DSC ont été réalisées à vitesse de chauffe (ou 

refroidissement) de 10°C/min de 40 à 300°C. Les températures et enthalpies relevées sont 

moyennées ce qui induit des erreurs relatives de ±2°C et ±2 J/g engendrant des incertitudes de 

±2% pour le calcul du taux de cristallinité du matériau. 

La figure 2.22 montre que, quelleΝ queΝ soitΝ laΝ zoneΝ étudiéeΝ (zoneΝ deΝ cœurΝ ouΝ zoneΝ deΝ

peau),Ν l’allureΝ desΝ thermogrammesΝ du PET brut obtenus par DSC est similaire. Le 

thermogramme présente un changement de ligne de base à T=76°C, température de la transition 

vitreuse notée Tg. Un grand pic exothermique (ΔHcc ≈ΝγβΝJ/g)ΝestΝobservéΝàΝT=1γγ°CΝsuiviΝd’unΝ

pic endothermique (ΔHf ≈Νγ7ΝJ/g)Ν àΝT=247°C. IlΝ s’agitΝ respectivementΝduΝpicΝdeΝ cristallisationΝ

froide dont la température est notée Tcc et du pic de fusion dont la température est notée Tf. 

δ’enthalpieΝdeΝfusionΝduΝcristalΝpurΝpourΝleΝcasΝduΝPETΝestΝΔHf100% = 140 J/g (Mehta, Gaur et al. 

1978, Porter 1980) ce qui nous permet de calculer un taux de cristallinité moyen en 

masse �௖஽ௌ஼ = ∆ு�−∆ு��∆ு�భబబ% × ͳͲͲ ≈ ͵% ± ʹ%. δ’observationΝ aiséeΝ deΝ laΝ transitionΝ vitreuseΝ etΝ laΝ

faible valeur du taux de cristallinité initial confirment que le matériau est initialement quasi-

amorphe que nous appellerons par la suite PET3%. 
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Figure 2.22 : Thermogrammes obtenus par DSC des deux zones de la plaque extrudée du PET3%. 

 

δ’allureΝdesΝthermogrammesΝdeΝlaΝfigureΝ2.23 est similaire quelle que soit la zone étudiée 

des plaques extrudées recuites à 120°C pendant 24h. La température de transition vitreuse et de 

cristallisation froide ne sont pas facilement observables car le changement de pente de la courbe 

de flux de chaleur en fonction de la température et le pic exothermique sont difficilement 
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détectables. La température de fusion Tf est de 246°C etΝl’enthalpieΝdeΝfusionΝΔHf est égale à 41 

J/g. ConsidérantΝlaΝmêmeΝvaleurΝdeΝl’enthalpieΝdeΝfusionΝduΝcristalΝpurΝΔHf100% = 140 J/g, le taux 

de cristallinité �௖஽ௌ஼ est de 29% ± 2%. Le PET semi-cristallin obtenu par recuit à 120°C pendant 

24h sera appelé par la suite PET29%. 
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Figure 2.23 : Thermogrammes obtenus par DSC des deux zones de la plaque extrudée du PET cristallisé. 

 

Enfin,ΝlesΝcaractéristiquesΝthermiquesΝdesΝplaquesΝextrudéesΝdansΝlaΝzoneΝcœurΝetΝdansΝlaΝ

zone peau obtenues par DSC, pour le PET3% et le PET29%, sont résumées dans le tableau 2.3. 

Tableau 2.3 : Propriétés thermiques des plaques de PET extrudées mesurées par DSC à 10°C/min. 

Plaques extrudées Tg (°C) 
Tcc (°C) Tf (°C) 

ΔHcc (J/g) ΔHf (J/g) �ୡୈୗେ(%) 
onset peak end onset peak end 

PET3% « cœur » 74 107 132 169 191 246 260 31 36 4 

PET3% « peau » 75 104 133 173 192 247 266 32 37 3 

PET29% « cœur » - - - - 180 246 265 - 42 30 

PET29% « peau » - - - - 175 246 262 - 40 28 

 

2.2.2.2 Diffraction des rayons X aux grands angles WAXS 

δ’analyseΝparΝdiffractionΝdesΝ rayonsΝXΝauxΝgrandsΝanglesΝenΝ cœurΝ etΝ enΝpeauΝdesΝdeuxΝ

types de plaques de PET extrudées (PET3% et PET29%) a été réalisée. Les diffractogrammes 

sont déconvolués en utilisant le logiciel « fityk » où chaque pic est attribué à une famille de 

plans. Leurs positions est ensuite fixées. Comme ceci est décrit dans la partie Ν2.1.3.1.1, 

l’intégrationΝ desΝ différentsΝ picsΝ nousΝ permetΝ deΝ calculerΝ le taux de cristallinité qui est en 
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adéquation avec les résultats trouvés en DSC. Les observations réalisées par WAXS 2D et 1D 

montrentΝqu’ilΝn’yΝaΝpasΝdeΝdifférenceΝ entreΝ leΝcœurΝetΝ laΝpeauΝdesΝplaquesΝextrudées.ΝAucuneΝ

orientation préférentielle due au processusΝd’extrusionΝn’aΝétéΝdétectée.ΝδesΝclichésΝdeΝdiffractionΝ

ainsi que les diffractogrammes sont donnés respectivement dans les figures 2.24 et 2.25. 

 

Figure 2.24 : Clichés WAXS en transmission au niveau des mini-plaques en cœur et en peau du ȋaȌ, ȋbȌ PET͵% et ȋcȌ, ȋdȌ 
PET29%. 
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Figure 2.25 : Les diffractogrammes en cœur et en peau ȋaȌ, ȋbȌ du PET͵% et ȋcȌ, ȋdȌ du PETʹͻ%. 
 

2.2.2.3 Analyse mécanique dynamique DMA 

Pour mettre en évidence les différentes transitions microstructurales que subit notre 

matériau, des analyses mécaniques dynamiques ont été réalisées. Les essais sur le PET3% ont été 

réalisées sur une plage de température allant de -100°C à 175°C avec une vitesse de chauffe de 

2°C/min. Les courbes du module de Young E’ et du facteur de perte tanį sont représentés dans la 

figure 2.26 en fonction de la température pour des fréquences de sollicitation de 1, 5 et 10 Hz. 
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Figure 2.26 : Evolution du module d’Young E’ et du facteur de perte tanɁ en fonction de la température et de la fréquence d’oscillation de la plaque extrudée de PET3%.  

 

Les évolutions du facteur de perte tanį montrent que le matériau subit deux principales 

relaxationsΝmoléculairesΝqueΝl’onΝpeutΝattribuerΝparΝordreΝd’apparitionΝàΝlaΝrelaxationΝβ (à basse 

température) et la relaxation Ƚ (Halary 2011). Nous nous intéresserons particulièrement à la 

relaxation Ƚ, dite relaxation principale, car elle est associée à la transition vitreuse du polymère. 

Elle correspond à des mouvements coopératifs des segments de chaîne. La relaxation β, dite 

relaxation secondaire, traduit les mécanismes précurseurs de la relaxation principale 

(mouvements locaux). 

Les études réalisées pour la caractérisation microstructurale des mini-plaques extrudées, 

ontΝpermisΝdeΝmontrerΝqu’ellesΝsont toutes identiques entres elles. Les mini-plaques ne présentent 

pasΝdeΝgrandesΝzonesΝdeΝconcentrationΝdeΝcontraintesΝniΝd’orientationΝpréférentielleΝdesΝchainesΝ

suiteΝ auΝ processusΝ d’extrusion.Ν CeciΝ neΝ nousΝ limiteΝ pasΝ dansΝ leΝ choixΝ deΝ laΝ directionΝ deΝ

découpage des éprouvettes dédiées aux essais mécaniques. 

2.2.3 Spectres Raman du PET 

Les spectres Raman enregistré pour notre matériau sont présentés dans la gamme de 

nombreΝd’ondeΝallantΝdeΝ500ΝàΝβ000Νcm-1.ΝδeΝlaserΝutiliséΝestΝdeΝlongueurΝd’ondeΝ785ΝnmΝet de 

400 mW de puissance. Dans cette partie, nous présentons les spectres Raman de notre matériau à 

l’étatΝ initialΝ (quasi-amorphe) et cristallisé à 120°C pendant 24h (Figure 2.27 et 2.28). Une 

attribution complète des bandes de vibration du PET est disponible à la fin de ce chapitre 

(Tableau 2.5 de Lippert et al. (Lippert, Zimmermann et al. 1993)). 
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Figure 2.27 : Spectre Raman du PET3%. 
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Figure 2.28 : Spectre Raman du PET29%. 

 

Les bandes vibrationnelles présentes dans la figure 2.27 sont majoritairement des bandes 

vibrationnelles caractéristiques de la conformation Gauche  contrairement à la figure 2.28 où les 

bandes vibrationnelles sont majoritairement caractéristiques de la conformation Trans : seule 

conformation qui peut donner lieu à une cristallisation du PET. (Voir paragraphe  1.2.3 du 

chapitre 1) 

Les changements les plus remarquables entre le spectre du PET3% et du PET29% sont :  

 l’augmentationΝenΝintensitéΝdeΝlaΝbandeΝvibrationnelle à 1096 cm-1 décrivantΝl’élongationΝ

symétrique de la liaison C(O) – O duΝgroupementΝester,Νl’élongationΝdeΝlaΝliaisonΝC – C 

du noyau aromatique et de la liaison C – CΝ deΝ l’éthylèneΝ glycolΝ (Boerio, Bahl et al. 

1976), 
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 La diminution de la largeur à mi-hauteur de la bande vibrationnelle à 1725 cm-1 décrivant 

l’élongationΝdeΝ laΝdoubleΝ liaisonΝC = O.ΝCetteΝbandeΝdécritΝ l’évolutionΝdeΝ laΝdensitéΝduΝ

matériau (Melveger 1972). 

 etΝ l’augmentationΝ deΝ l’intensitéΝ deΝ laΝ bandeΝ deΝ diffusionΝ àΝ 998Ν cm-1 attribuée à la 

conformation « trans »ΝdeΝl’éthylèneΝglycolΝ(Everall, Tayler et al. 1994). 

ŠtokrΝet al. (Štokr,ΝSchneiderΝetΝal.Ν198β), qui ont étudié la structure des conformations 

présentes dans le PET par Infrarouge, Raman et RMN., les bandes vibrationnelles du PET 

peuvent être classées selon quatre groupes : Le premier caractérise les bandes vibrationnelles 

dontΝ l’intensitéΝneΝchangeΝpasΝ selonΝqueΝ leΝmatériauΝsoitΝquasi-amorphe ou semi-cristallin ; Le 

deuxième caractérise lesΝ bandesΝ vibrationnellesΝ quiΝ n’apparaissentΝ queΝ quandΝ leΝ matériauΝ estΝ

semi-cristallin et dont les intensitésΝsontΝélevéesΝd’uneΝmanièreΝsignificative parΝrapportΝàΝl’étatΝ

quasi-amorphe; Le troisième caractérise lesΝbandesΝvibrationnellesΝquiΝn’apparaissentΝqueΝquandΝ

le matériau est amorphe ou liquide et dontΝlesΝintensitésΝsontΝélevéesΝd’uneΝmanièreΝsignificative 

parΝ rapportΝ àΝ l’état semi-cristallin et le quatrième caractérise les bandes vibrationnelles qui 

apparaissentΝàΝl’étatΝamorpheΝouΝliquideΝduΝPETΝetΝqui peuvent être détectées soit par infrarouge 

soitΝparΝRamanΝàΝl’étatΝsemi-cristallin du matériau. 

Le tableau récapitulatif suivant regroupe les principales bandes vibrationnelles que nous 

allons étudier : 

Tableau 2.4 : Attribution des bandes vibrationnelles à leurs modes de vibration pour le PET3% et le PET29% (Štokr, 
Schneider et al. 1982, Bulkin, Lewin et al. 1985, Lippert, Zimmermann et al. 1993). 

PET3% PET29% 

Liaison Mode de vibration 
NombreΝd’ondesΝ

(cm-1) 
Intensité 

NombreΝd’ondesΝ
(cm-1) 

Intensité 

632 forte 632 forte Noyau aromatique Elongation 

1103 - 1096 moyenne 
C(O) – O ester, C – C 

noyau, C – C (EG) 
Elongation 

1119 moyenne 1118 moyenne C – H, C – O Balancement/Elongation 

1616 forte 1616 forte 
Noyau aromatique 

(C – C/C = C) 
Elongation 

1725 forte 1730 forte C = O Elongation 

 

 

 

 

 



Chapitre 2 : Techniques expérimentales et matériau 
 

-89- 
 

Tableau 2.5 : Attribution des bandes de diffusion du PET par Raman (Lippert, Zimmermann et al. 1993). 

Raman (Manley and 

Williams 1969, Purvis, 

Bower et al. 1973, Ward 

and Wilding 1977) (cm-1) 

Raman (Lippert, 

Zimmermann et al. 

1993) (cm-1) 

Intensity (a.u.) 

Assignment symmetry 

1727 1728 (16.2) C = O st As 

1613 1615 

1578 

(31.1) 

(1.0) 

C = C st, ring, Ag 

C – C st, ring, B3g 

C – C st, ring, B1u 

1458 1456 (2.1) Ra : CH def, glycol mainly amorphous; bend Ag + Bu 

1414 1417 (1.7) C – C st, ring, B2u 

C – OH def, end groups (Manley and Williams 1969) 

1374 1381 

1337 

(1.0) 

(0.6) 

CH2 wag, Ag 

CH2 wag, Bu 

1290/ 

1286 

1293 

1286 

(2.9) 

(10,6) 

Complex : 

ring and O – C st  

1286 1286 (10.6) ring and O – C st 

1183 1188 

1177 

1134 

(2.6) 

(1.7) 

(0.6) 

CH in-plane bend, 

ring Ag 

 

1118 1118 (2.7) CH in-plane bend, 

1097 1096 (4.4) B2u, + C – O st, Bu 

~1000 1010 

997 

(0.9) 

(1.0) 

C – C st, glycol, Ag 

CH in-plane bend, ring, B2u 

886 884 (0.2) CH2 rock, glycol Au, amorphous 

857 859 

823 

(8.5) 

(0.8) 

C – C breathing, Ag 

 

796 796 (1.5) CH out-of-plane, ring;  

Ra: B1g 

704 703 

669 

(1.5) 

 

(0.4) 

C – C – C out-of-plane,  

ring, B2g 

C – C – C out-of-plane, B3g  

632 632 (8.7) Ra: C – C – C in-plane bend, ring, B3g
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 Introduction 3.1

Dans le chapitre précédent, nous avons présenté les différentes techniques de 

caractérisation permettant de mettre en évidence les changements microstructuraux et les 

micromécanismesΝdeΝdéformationΝdeΝnotreΝmatériauΝd’étude.ΝCeΝ chapitreΝprésenteΝ lesΝ résultatsΝ

obtenus suite aux des différents essais expérimentaux réalisés. Il est composé de trois parties 

principales : 

 La détermination in situ par spectroscopie Raman des changements microstructuraux 

ayant lieu pendant un cycle thermique : suivi de la transition vitreuse, la cristallisation 

depuisΝl’étatΝsolideΝetΝdeΝl’étatΝfondu,ΝlaΝfusion,Ν 

 La présentation des lois de comportement mécanique vrai du PET déformé en traction 

uniaxiale selon le type de la microstructure initiale (PET3% et PET29%) et les 

paramètresΝdeΝl’essaiΝmécaniqueΝàΝsavoirΝlaΝtempératureΝT et la vitesse de déformation �̇, 
 δ’étudeΝ desΝ principauxΝ micromécanismesΝ deΝ déformationΝ (orientation des chaînes 

macromoléculaires,Ν l’endommagementΝ volumiqueΝ etΝ laΝ mobilitéΝ moléculaire)Ν parΝ

différentes techniques de caractérisation, in situ et post mortem à un essai de traction. 

Ce chapitre comporte la présentation et la description des résultats expérimentaux 

obtenus. Ils seront discutés ensuite dans le chapitre 4 « Discussion ». 

 Suivi du comportement thermique du PET par le 3.2

couplage DSC/Spectroscopie Raman 

Le PET subit des changements microstructuraux avec la variation de la température. 

δ’objetΝ de cetteΝ partieΝ estΝ d’étudierΝ leΝ comportementΝ thermiqueΝ duΝ PETγ%Ν parΝ spectroscopieΝ

Raman selon des cycles thermiques contrôlés par calorimétrie différentielle à balayage. Ce 

système de couplage est décrit dans le chapitre précédent (Paragraphe Ν2.1.2 chapitre 2). IlΝs’agitΝ

dansΝunΝpremierΝtempsΝd’identifierΝlesΝchangementsΝayantΝlieuΝdansΝleΝspectreΝRamanΝduΝPETγ%Ν

auΝcoursΝd’unΝcycleΝdeΝ chauffage/refroidissement.ΝEnsuite, les bandes vibrationnelles sensibles 

aux changements microstructuraux sont identifiées. De plus un critère Raman permettant de 

déterminer le taux de cristallinité du matériau est proposé. 
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3.2.1 Evolution du spectre du PET en fonction de la température 

CetteΝpartieΝmontreΝl’évolutionΝdesΝbandesΝvibrationnellesΝcaractéristiquesΝduΝPETγ%ΝenΝ

fonction de la variation de la température selon une vitesse de chauffe et de refroidissement de 

5°C/min. La figure 3.1 (a) présente les spectres du PET3% à 40°C, 125°C (température de 

cristallisation froide Tcc)ΝetΝàΝl’étatΝfonduΝauΝcoursΝd’uneΝchauffeΝjusqu’àΝγ00°C.ΝδaΝfigureΝ3.1 (b) 

présenteΝlesΝspectresΝduΝPETγ%ΝàΝl’étatΝfonduΝ(γ00°C),ΝàΝ175°CΝsaΝtempératureΝdeΝcristallisationΝ

(Tc)ΝetΝàΝ40°CΝauΝcoursΝd’unΝrefroidissement.Ν 
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Figure 3.1 : Evolution du spectre Raman du PET3% en fonction de la température. ȋaȌ Chauffe depuis l’état initial quasi-amorphe et ȋbȌ refroidissement depuis l’état fondu à une vitesse de chauffe/refroidissement de ͷ°C/min. 
 

Les figures 3.1 (a) et 3.1 (b)Ν montrentΝ l’existenceΝ deΝ deuxΝ bandesΝ vibrationnellesΝ

intenses : (i) 1616 cm-1 attribuéeΝ àΝ l’élongationΝ duΝ noyauΝ aromatiqueΝ (C – C/C = C) et (ii)  

1725 cm-1 attribuéeΝ àΝ l’élongationΝ deΝ laΝ doubleΝ liaison C=O. La variation de la largeur à  

mi-hauteur de cette dernière renseigne sur la densité du matériau (Melveger 1972, Stuart 1996). 

En effet, cette bande est plus étroite quand le matériau cristallise (Tcc=125°C lors de la chauffe et 

Tc=175°C et 40°C lors du refroidissement lent). 

3.2.2 Choix des bandes vibrationnelles sensibles à la cristallisation 

du PET3% 

Les changements les plus intéressants qui se situent dans le cadre de notre étude suite à la 

variation de la température sont relatifs aux bandes vibrationnelles 1096 cm-1 (Ȟ(C(O) – O) +  

Ȟ(C – C)Ν+Ν Ȟ(C – C) (EG)), 1118 cm-1 (į(C – H) + Ȟ(C – O)) et 1725 cm-1 (Ȟ(C = O)). Des 

variationsΝd’intensités,ΝdeΝpositionsΝetΝdeΝlargeursΝàΝmi-hauteur (FWHM) sont observées. 
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3.2.2.1 Evolutions des bandes vibrationnelles situées à 1096 cm-1  

et 1118 cm-1 

La figure 3.2 montreΝl’évolutionΝdesΝbandesΝvibrationnellesΝ1096Νcm-1 et 1118 cm-1 lors 

d’uneΝchauffeΝ(Figure 3.2-a, b et c)ΝetΝd’unΝrefroidissementΝ(Figure 3.2-d, e et f). 
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Figure 3.2 : Evolution des bandes vibrationnelles 1096 cm-1 et 1118 cm-1 aux températures (a) 40°C, (b) Tcc=125°C et (c) ͵ͲͲ°C au cours d’une chauffe et ȋdȌ ͵ͲͲ°C, ȋeȌ Tc=ͳ͹ͷ°C et ȋfȌ ͶͲ°C au cours d’un refroidissement à ͷ°C/min. 
 

En chauffant le matériau à 5°C/min jusqu’àΝ saΝ températureΝ deΝ cristallisationΝ froideΝ

Tcc=125°C depuis son état initial (quasi-amorphe),Ν l’intensitéΝ deΝ laΝ bandeΝ vibrationnelleΝ àΝ 

1096 cm-1 augmente (Figure 3.2-b)Ν puisΝ diminueΝ jusqu’àΝ neΝ plusΝ êtreΝ visibleΝ àΝ l’étatΝ fonduΝ

(T=300°C) (Figure 3.2-c). De la même manière, en effectuant un refroidissement lent depuis 

l’étatΝ fonduΝ (FigureΝ 3.2-d),Ν l’intensitéΝ deΝ laΝ bandeΝ vibrationnelleΝ àΝ 1096 cm-1 augmente au 

passage de sa température de cristallisation Tc=175°C (Figure 3.2-e) puis atteint un maximum à 

la fin du refroidissement (Figure 3.2-f).Νδ’intensitéΝdeΝlaΝbandeΝvibrationnelle située à 1118 cm-1 

présenteΝquantΝàΝelleΝdesΝévolutionsΝmoinsΝsignificativesΝqueΝcellesΝobservéesΝpourΝl’intensitéΝdeΝ

la bande vibrationnelle située à 1096 cm-1. En effet elle diminue légèrement quand le matériau 

cristallise. Ces changements nousΝ permettentΝ d’identifierΝ lesΝ bandesΝ vibrationnellesΝ

caractéristiquesΝdeΝlaΝtransformationΝduΝPETγ%ΝdeΝl’étatΝquasi-amorpheΝàΝl’étatΝsemi-cristallin. 

D’aprèsΝ laΝ bibliographie,Ν l’évolutionΝ deΝ laΝ bandeΝ vibrationnelleΝ àΝ 1096Ν cm-1 est 

caractéristique de la cristallinité du matériau (paragraphe Ν1.5.1.2(ii) du chapitre 1) (Melveger 

1972, Bulkin, Lewin et al. 1985, Wei, Jiang et al. 2014). Le taux de cristallinité initial du PET3% 
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étantΝ deΝ ≈Ν γ%Ν ±Ν β%Ν (mesuréΝ parΝ DSC),Ν laΝ figureΝ 3.3 (a) montre la contribution des 3% de 

cristallinité initiale par le petit épaulement au niveau de la bande vibrationnelle à 1096 cm-1. 

Cette dernière augmente en intensité à la température de cristallisation froide (Figure 3.3-b) puis 

diminueΝconsidérablementΝjusqu’àΝatteindre un minimum quand le matériau fond (Figure 3.3-c). 

EnΝ plusΝ deΝ l’intensité,Ν laΝ largeurΝ àΝ mi-hauteurΝ deΝ cetteΝ mêmeΝ bandeΝ diminueΝ jusqu’àΝ laΝ

température de cristallisation froide puis augmente à la fusion. La bande vibrationnelle située à 

1118 cm-1 quantΝàΝelleΝneΝprésenteΝqueΝdeΝ légèresΝvariationsΝd’intensité.ΝEnΝeffet,ΝelleΝdiminueΝ

légèrementΝ jusqu’àΝ laΝ températureΝ deΝ cristallisationΝ froideΝ (FigureΝ 3.3-b) ensuite réaugmente 

quand le matériau fond (Figure 3.3-c). 
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Figure 3.3 : Les bandes vibrationnelles à 1096 cm-1 et 1118 cm-1 à (a) 40°C, (b) Tcc=125°C et (c) 300°C. 

 

3.2.2.2 Evolution de la bande vibrationnelle située à 1725 cm-1 

PourΝ permettreΝ uneΝ meilleureΝ compréhensionΝ deΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ microstructureΝ duΝ

PET3% pendant un processus de chauffe ou de refroidissement, un suivi de la bande 

vibrationnelle à 1725 cm-1, qui décrit l’ordreΝetΝleΝdésordreΝmicrostructuralΝauΝseinΝduΝmatériauΝ

(paragraphe  1.5.1.2(ii) du chapitre 1), a été réalisé. La figure 3.4 montre les différentes 

transformationsΝtellesΝqueΝleΝrétrécissementΝetΝl’élargissementΝdeΝlaΝlargeurΝàΝmi-hauteur FWHM 

respectivementΝàΝl’étatΝsemi-cristallinΝetΝàΝl’étatΝamorphe. 
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Figure 3.4 : Evolution de la bande vibrationnelle attribuée à l’élongation de la double liaison C = O ȋaȌ au cours d’une chauffe depuis l’état initial quasi-amorphe et ȋbȌ au cours d’un refroidissement depuis l’état fondu. 

 

La FWHM est fonction de la densité du matériau.ΝAuΝcoursΝdeΝ laΝchauffeΝdepuisΝ l’étatΝ

initial quasi-amorphe la valeur de la FWHM diminue aux alentours de la température de 

cristallisation froide (Figure 3.4-a) puis augmente quand le matériau fond. Au cours du 

refroidissementΝ lentΝ depuisΝ l’étatΝ fonduΝ (FigureΝ γ.4-b),Ν leΝ matériauΝ vaΝ cristalliserΝ jusqu’àΝ

atteindre la valeur maximale du taux de cristallinité Xc ce qui implique la diminution de la 

FWHM. En plus des variations de la largeur à mi-hauteur, la bande vibrationnelle à 1725 cm-1 va 

subirΝunΝdéplacementΝversΝlesΝplusΝhautesΝvaleursΝdeΝnombreΝd’ondeΝavecΝl’augmentationΝdeΝlaΝ

température et un décalage versΝ lesΝ plusΝ petitesΝ valeursΝ deΝ nombreΝ d’ondeΝ pendantΝ leΝ

refroidissementΝainsiΝqu’uneΝévolutionΝd’intensité.ΝδaΝfigureΝγ.4Ν(a)ΝmontreΝqueΝl’intensitéΝdeΝlaΝ

bande vibrationnelle du groupement carbonyle augmente avec la température, tandis que dans la 

figure 3.4Ν (b),Ν auΝ coursΝ duΝ refroidissement,Ν l’intensitéΝ deΝ cetteΝ mêmeΝ bandeΝ décritΝ deuxΝ

tendances μΝuneΝdiminutionΝd’intensitéΝquandΝlaΝtempératureΝpasseΝdeΝγ00°CΝàΝTc=175°C, ensuite 

uneΝaugmentationΝd’intensitéΝquandΝlaΝtempératureΝpasseΝdeΝTc=175°C à 40°C. 

La positionΝetΝl’intensitéΝdeΝlaΝbandeΝvibrationnelleΝdeΝlaΝliaisonΝC=OΝ(1725 cm-1) change 

sousΝ l’effetΝ deΝ laΝ températureΝ ceΝ quiΝ peutΝ êtreΝ expliquéΝ parΝ desΝ changementsΝ auΝ niveauΝ deΝ laΝ

structureΝ géométriqueΝ deΝ l’unitéΝ monomériqueΝ enΝ passantΝ deΝ l’étatΝ quasi-amorpheΝ àΝ l’étatΝ 

semi-cristallinΝetΝdeΝl’étatΝsolideΝàΝl’étatΝliquideΝ(Štokr,ΝSchneiderΝetΝal.Ν198β, Stuart and Briscoe 

1994). 

La figure 3.5 (a)ΝprésenteΝl’évolutionΝdeΝlaΝlargeurΝàΝmi-hauteur de la bande vibrationnelle 

décrivantΝ l’élongationΝdeΝlaΝdoubleΝliaisonΝC=OΝ (1725 cm-1)ΝauΝcoursΝd’uneΝchauffeΝàΝ5°C/minΝ

jusqu’àΝγ00°C. 
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Figure 3.5 : (a) FWHM et (b) sa dérivée par rapport au temps de la bande vibrationnelle à 1725 cm-1  en fonction de la 

température. 

 

DifférentesΝ variationsΝ sontΝ observéesΝ quantΝ àΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ FWHεΝ etΝ doncΝ deΝ saΝ

dérivée en fonction de la température. Cette grandeurΝdemeureΝconstanteΝ(≈Νβ5,8Νcm-1)Ν jusqu’àΝ

une température proche de la transition vitreuse (Tg).ΝUneΝlégèreΝaugmentationΝdeΝl’intensitéΝestΝ

observée au niveau de la Tg ensuite évolueΝ d’uneΝ manièreΝ constanteΝ jusqu’àΝ T=120°C. A 

l’intervalleΝ deΝ températuresΝ allantΝ deΝ 1β0°CΝ àΝ 1β5°CΝ correspondant à sa température de 

cristallisation froide, FWHM diminue considérablement atteignant la valeur de 21 cm-1 jusqu’àΝ

l’intervalleΝdeΝtempératuresΝautourΝdeΝlaΝtempératureΝdeΝfusionΝ(≈Νβ45°C).ΝAΝT=225°C (Onset du 

picΝdeΝfusionΝduΝPET),ΝlaΝFWHεΝaugmenteΝjusqu’àΝatteindreΝuneΝvaleurΝfaiblementΝsupérieureΝàΝ

sa valeur initiale (≈Νβ6Νcm-1). En traçant la dérivée de la largeur à mi-hauteur en fonction de la 

température (Figure 3.5-b),Νl’allureΝdeΝlaΝcourbeΝestΝsemblableΝauΝthermogrammeΝduΝPETΝobtenuΝ

par calorimétrie différentielle à balayage (DSC). 

3.2.3 Etablissement du critère Raman de cristallinité 

Le suivi en temps réel des modifications des bandes vibrationnelles en fonction de la 

températureΝ aΝ permisΝ d’identifierΝ lesΝ bandesΝ vibrationnellesΝ caractéristiquesΝ desΝ changementsΝ

microstructuraux et en particulier de la cristallinité. Dans cette partie un critère Raman de 

cristallinité est proposé suite à un cycle de chauffe contrôlé à 5°C/min du PET3% initialement 

quasi-amorphe (3% de taux de cristallinité initiale déterminé par DSC). Pour ce faire, un suivi du 

ratio des intensités intégrées des bandes vibrationnelles situées à 1096 cm-1
 et 1118 cm-1

 a été 

réalisé. CompteΝ tenuΝ deΝ l’existenceΝ deΝ laΝ bandeΝ vibrationnelleΝ situéeΝ àΝ 1096Ν cm-1 àΝ l’étatΝ

complètement amorphe du PET (Figure 3.3-c), le ratio considéré pour le calcul du taux de 

cristallinitéΝestΝprésentéΝdansΝl’équationΝ3.1. 
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 rcRa�a� = Iυ̅ሺ 0ଽ6 ୡ୫−భሻ − Iυ̅ሺ 0ଽ6 ୡ୫−భሻaIυ̅ሺ   ଼ ୡ୫−భሻ + Iυ̅ሺ 0ଽ6 ୡ୫−భሻ  (3.1) 

où ݎ௖ோ�௠�௡ estΝleΝratioΝdécrivantΝl’évolutionΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝetΝܫ�̅ሺ 0ଽ6 ௖௠−భሻ, ܫ�̅ሺ 0ଽ6 ௖௠−భሻ� 

et ܫ�̅ሺ   ଼ ௖௠−భሻ sont respectivement les intensités des bandes vibrationnelles 1096 cm-1 àΝ l’étatΝ

initial (PET3%), 1096 cm-1 àΝl’étatΝ100%ΝamorpheΝetΝ1118Νcm-1. 

La figure 3.6 montreΝ l’évolutionΝ duΝ tauxΝ deΝ cristallinitéΝ  ௖ோ�௠�௡ déterminé parݎ

spectroscopie Raman en fonction de la température. 
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Figure 3.6 : Evolution du taux de cristallinité ݎ௖ோ�௠�௡ déterminé par spectroscopie Raman en fonction de la température. 

 

δeΝ critèreΝ deΝ cristallinitéΝ présenteΝ uneΝ valeurΝ initialeΝ d’environΝγ%Ν dansΝ l’intervalleΝ deΝ

température allant de 40°C à 115°C. A partir de T=115°C, le ratio passe rapidement de 3% à 

β7%ΝdansΝl’intervalleΝdeΝtempératureΝallantΝdeΝ115°CΝàΝ1γ5°C. Le taux de cristallinité continue à 

augmenterΝmaisΝ trèsΝ légèrementΝ jusqu’àΝatteindreΝ leΝdébutΝdeΝ laΝ fusionΝàΝT=190°C. Ensuite, la 

valeur de ݎ௖ோ�௠�௡ commenceΝàΝbaisserΝentreΝ190°CΝetΝβ40°CΝjusqu’àΝatteindreΝuneΝvaleurΝduΝtauxΝ

de cristallinité nulle ce qui normal puisqueΝleΝmatériauΝestΝàΝl’étatΝfondu. 

 Etude de la loi de comportement du PET 3.3

Les lois de comportement vrai du PET quasi-amorphe (PET3%) et semi-cristallin 

(PET29%) en traction uniaxiale obtenus par le systèmeΝ deΝ VidéoTraction™,Ν décritΝ dansΝ leΝ

paragraphe Ν2.1.1.1 du chapitre précédent, seront présentées dans cette deuxième partie. Celle-ci 

comprendra,Ν dansΝ unΝ premierΝ temps,Ν l’influenceΝ deΝ laΝ vitesseΝ deΝ déformation. Ensuite, une 

comparaison entre la loi de comportement du PET3% et celle du PET29% à température 
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ambiante est présentée. Enfin, le PET3% sera étiré à différentes températures (25, 60, 83 et 

90°C) afin de déterminer leurs influences sur la loi de comportement. 

3.3.1 Influence de la vitesse de déformation 

ToutesΝ lesΝ figuresΝ présentesΝ dansΝ ceΝ paragrapheΝmontrentΝ l’évolutionΝ duΝ comportementΝ

mécaniqueΝ duΝ PETΝ àΝ l’étatΝ quasi-amorpheΝ etΝ àΝ l’étatΝ semi-cristallin étiré à trois vitesses de 

déformation vraie (10-3 s-1, 5.10-4 s-1 et 10-4 s-1) suite à des essais de traction réalisés à 25°C. 

3.3.1.1 Cas du PET3% 

Les courbes de la figure 3.7 montrentΝl’évolutionΝdeΝlaΝcontrainteΝvraieΝenΝfonctionΝdeΝlaΝ

déformation vraie du PET3% à différentes vitesses de déformation. 
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Figure 3.7 : Influence de la vitesse de déformation vraie sur le comportement mécanique du PET3% déformé en traction 

uniaxiale à T=25°C. 

 

Elles décrivent le comportement élasto-visco-plastiqueΝtypeΝd’unΝPETΝamorpheΝdéforméΝ

à une température bien inférieure à sa température de transition vitreuse. Cette courbe présente 

trois stades successifs caractérisés comme suit : 

 δaΝpartieΝ1Νs’étendΝsurΝlaΝgammeΝdeΝdéformationΝvraieΝİ33 comprise entre 0 et 0,03. Elle 

correspond au comportement viscoélastique homogène du matériau (Schultz 1974, 

Brown 1986, G'Sell and Dahoun 1994). Ce stade est composé de deux parties. La 

première, décrivant le domaineΝ d’élasticité,Ν estΝ uneΝ droiteΝ linéaireΝ permettantΝ laΝ

déterminationΝduΝmoduleΝd’Young.ΝδaΝdeuxièmeΝpartie,ΝdécrivantΝleΝdomaineΝanélastique,Ν

estΝ caractériséeΝ parΝ laΝ décroissanceΝ progressiveΝ deΝ laΝ penteΝ deΝ cetteΝ droiteΝ jusqu’àΝ
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atteindre le seuil de plasticité. A ce stade, le matériau peut retrouver son état initial à 

déformationΝnulleΝsiΝl’essaiΝdeΝtractionΝestΝarrêté. 

 δaΝpartieΝβΝs’étendΝsurΝ laΝgammeΝdeΝdéformationΝvraieΝİ33 comprise entre 0,03 et 0,35. 

Elle est caractérisée par une chute de la contrainteΝdécrivantΝl’adoucissementΝstructural.ΝAΝ

ceΝ stadeΝ laΝ déformationΝ estΝ plastiqueΝ irréversibleΝ illustréeΝ parΝ laΝ localisationΝ d’uneΝ

striction. 

 La partie 3 commence à partir de de déformation vraie İ33=0,35. Elle est appelée plateau 

de plasticité décrit par un plateau horizontal caractérisée par une variation légère de la 

contrainte. Au début du plateau, le volume élémentaire représentatif voit sa section 

diminuerΝceΝquiΝinduitΝlaΝformationΝd’uneΝstriction.ΝAuΝfurΝetΝàΝmesureΝqueΝlaΝdéformationΝ

augmente, la section de cette zone de striction se stabilise et se propage vers les 

extrémitésΝdeΝl’éprouvette. 

Habituellement, un phénomène de durcissement structural est observé. Il est caractérisé 

par une augmentation de la contrainte plus ou moins rapidement en fonction de la vitesse de 

déformation et de la température. Le PET3% ne présente pas de phénomène de durcissement 

structural.  

L’effetΝdeΝlaΝvitesseΝestΝcaractériséΝparΝunΝdécalageΝenΝcontrainteΝdes courbes contrainte 

vraie en fonction de la déformation vraie. Le seuil de plasticité augmente avec la vitesse de 

déformation passant de 61 MPa à la vitesse �̇ = 10-4 s-1 à la valeur de 66 MPa à la vitesse  �̇ = 10-3 s-1. Cette différence de contrainte perdure pendant tous les stades de la déformation. 

3.3.1.2 Cas du PET29%  

Les courbes de la figure 3.8 montrentΝ l’évolutionΝ duΝ comportementΝmécaniqueΝvraiΝ duΝ

PETΝàΝl’étatΝsemi-cristallinΝàΝdifférentesΝvitessesΝdeΝdéformationΝauΝcoursΝd’unΝessaiΝdeΝtraction 

uniaxiale réalisé en température ambiante.  
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Figure 3.8 : Influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique du PET29% semi-cristallin déformé 

en traction uniaxiale à T=25°C. 

 

Quelle que soit la vitesse de déformation considérée, les courbent décrivent quatre étapes 

mécaniques contrairement à ce qui est observé pour le PET3%.  

 La partie 1 (0 < İ33 < 0,04) correspond au comportement viscoélastique du matériau. Ce 

domaine est composé de deux parties distinctes. La première, aux très faibles valeurs de 

İ33,Ν estΝ caractériséeΝ parΝ uneΝ droiteΝ permettantΝ deΝ déterminerΝ leΝ moduleΝ d’YoungΝ E. Il 

s’agitΝ duΝ domaineΝ d’élasticité.Ν δaΝ deuxième,Ν caractériséeΝ parΝ uneΝ décroissanceΝ

progressive de la penteΝdeΝlaΝdroiteΝjusqu’àΝatteindreΝleΝseuilΝdeΝplasticité. 

 La partie 2 (0,04 < İ33 <Ν0,γ5)ΝdécritΝadoucissementΝstructurale.ΝIlΝs’agitΝd’unΝphénomèneΝ

caractérisé par la chute de la contrainte vraie. La déformation du matériau est donc 

plastique et irréversible. 

  δaΝpartieΝγΝ(0,γ5Ν<Νİ33 < 0,6) est appelée plateau de plasticité où la contrainte vraie garde 

une valeur quasi-constante. La section du VER commence à diminuer créant ainsi une 

strictionΝquiΝtendΝàΝseΝpropagerΝversΝlesΝextrémitésΝdeΝl’éprouvette. 

 La partie 4 (İ33 > 0,6) décrit le phénomène de durcissement structural où la contrainte 

vraie augmente plus ou moins rapidement en fonction de la vitesse de déformation. 

δ’augmentationΝdeΝlaΝvitesseΝdeΝdéformationΝdécaleΝlesΝcontraintesΝvraiesΝversΝlesΝvaleurs 

les plus importantes. En effet, la contrainte vraie varie de 70 MPa à la vitesse de déformation �̇ = 

10-4 s-1 à 79 MPa à �̇ = 10-3 s-1.Ν δ’écartΝ auΝ niveauΝ desΝ contraintesΝ resteΝ leΝ mêmeΝ pendantΝ laΝ

propagation de la striction puis se réduit légèrement à partir de İ33=1,1 lors du durcissement 

structural. 
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3.3.1.3 Comparaison entre le PET3% et le PET29% 

Comparer le comportement mécanique vrai du PET quasi-amorphe et semi-cristallin 

permetΝdeΝmettreΝenΝévidenceΝ l’influenceΝdeΝ laΝstructureΝetΝdeΝ l’arrangementΝmacromoléculaire 

du matériau sur sa réponse mécanique. La figure 3.9 montreΝl’évolutionΝdeΝlaΝcontrainteΝvraieΝenΝ

fonction de la déformation vraie du PET3% et du PET29% déformés en traction uniaxiale à  

5.10-4s-1 en température ambiante. 
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Figure 3.9 : Comparaison entre le comportement mécanique du PET3% et du PET29%. (a) 0 < ɂ33 < 1,2  

et (b) 0 < ɂ33 < 0,04 : domaine viscoélastique. 

 

Les courbes de la figure 3.9 montrent que la cristallisation du matériau augmente le seuil 

deΝ plasticitéΝ ainsiΝ queΝ leΝ moduleΝ d’élasticitéΝ E obtenu par la valeur de la pente de la partie 

élastique homogène aux très faibles valeurs de la déformation (Figure 3.9-b). En effet, en 

considérant la vitesse de déformation �̇ = 5.10-4 s-1, la limite élastique est égale à 75 MPa pour le 

PET semi-cristallin (PET29%) contre 64 MPa pour le PET quasi-amorphe (PET3%) (Figure 3.9-

aΝ etΝ b)Ν etΝ leΝmoduleΝ d’élasticitéΝE passeΝ d’uneΝ valeurΝ de 3215 MPa pour le PET29% (ESC) à  

2510 MPa pour le PET3% (EAM) (Figure 3.9-b).Ν DeΝ plus,Ν ilΝ estΝ àΝ noterΝ queΝ l’amplitudeΝ deΝ

l’adoucissementΝstructuralΝ(AS) est plus importante pour le PET3% que pour le PET29% tandis 

queΝl’amplitudeΝduΝdurcissementΝstructuralΝ(DS) est nettement plus grande pour le PET29% que 

pour le PET3% où ce phénomène est absent. 

3.3.2 Influence de la température 

Ce paragraphe montre le comportement mécanique du PET quasi-amorphe à différentes 

températures. Les températures étudiées sont T=25, 60, 83 et 90°C. 

La figure 3.10 illustreΝΝl’influenceΝdeΝlaΝtempératureΝsurΝlaΝréponseΝduΝPETγ%ΝdéforméΝenΝ

traction uniaxiale à une vitesse  �̇ = 5.10-4 s-1. 
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Figure 3.10 : Influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique du PET3% déformé en traction 

uniaxiale à �̇ = 5.10-4 s-1 pour les températures (a) 25°C, 60°C, 83°C et 90°C et (b) 83°C et 90°C. 

 

La figure 3.10 montre que plus la température est élevée plus le matériau se déforme. En 

effet, à 25°C, 50°C en dessous de la température de transition vitreuse du matériau, une rupture 

estΝobservéeΝbienΝavantΝl’apparition du durcissement structural. A 60°C, 15°C en dessous de la 

Tg, la courbe contrainte vraie en fonction de la déformation vraie présente les quatre stades de la 

déformation détaillés dans le paragraphe Ν3.3.1.1 où le stade du durcissement structural est très 

prononcé. De plus, il est à noter que lorsque la température augmente, la contrainte des courbes 

de comportement vrai se décale vers les valeurs les plus faibles. La figure 3.10 (b) montre  

qu’au-dessus de Tg (83 et 90°C), le matériau décrit un comportement caoutchoutique purement 

viscoélastique. 

La variation des différents paramètres à savoir, la vitesse de déformation, la température 

et la microstructure duΝPETΝnousΝpermetΝd’observerΝdifférentsΝcomportementsΝmécaniques.ΝCesΝ

différences de comportement sont dues à la compétition entre divers micro-mécanismes de 

déformation ayant lieu dans le matériau pendant sa déformation.   

 Etude des micromécanismes de déformation du PET au 3.4

cours d’un essai de traction uniaxiale 

DansΝcetteΝpartie,Ν ilΝ s’agitΝdeΝcaractériserΝ l’évolutionΝdeΝ laΝmicrostructureΝduΝPETγ%ΝetΝ

celle du PET29% au cours de leur déformation en traction uniaxiale. Ces résultats seront discutés 

dans le chapitreΝsuivantΝpourΝmettreΝl’accentΝsurΝl’importanceΝduΝrôleΝdeΝlaΝmicrostructureΝsurΝleΝ

comportementΝmécaniqueΝ desΝmatériaux.ΝDansΝ unΝ premierΝ temps,Ν lesΝ résultatsΝ deΝ l’orientationΝ

des chaînes macromoléculaires déterminés par diffraction des rayons X aux grands angles 

(WAXS)ΝetΝparΝspectroscopieΝRamanΝselonΝdeuxΝcritèresΝd’orientationΝdifférents,ΝsontΝprésentésΝ

pour le PET3% et le PET29%. Cette partie a pour but de comparer les résultats obtenus par 
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Raman avec ceux obtenus par WAXS et ainsi déterminer le critère Raman qui décrit le mieux 

l’évolutionΝ deΝ l’orientationΝ macromoléculaire.Ν EnsuiteΝ serontΝ présentésΝ lesΝ résultatsΝ deΝ

l’évolutionΝdeΝlaΝmicrostructureΝduΝPETγ%ΝauΝvoisinageΝdeΝlaΝtempératureΝdeΝtransitionΝvitreuseΝ

enΝ utilisantΝ lesΝ deuxΝ techniquesΝ d’analyses à savoir les WAXS et la spectroscopie Raman en 

appliquant le critère Raman de cristallinité présenté dans le paragraphe Ν3.2.3 de ce chapitre. En 

effet grâce à ce critère, nous allons pourvoir observer la variation de la microstructure de notre 

matériauΝd’étudeΝàΝsavoirΝ l’apparitionΝdeΝ laΝmésophaseΝvoireΝmêmeΝl’évolutionΝd’uneΝstructureΝ

cristalline induite par déformation. Ensuite, dans une troisième partie, différentes techniques 

d’analysesΝ ontΝ étéΝ utiliséesΝ afinΝ d’étudierΝ leΝ phénomèneΝ d’endommagementΝ volumiqueΝ etΝ

déterminer la forme et la taille des vides pouvant apparaître au sein du matériau au cours de sa 

déformation. Enfin, dansΝlaΝquatrièmeΝetΝdernièreΝpartie,ΝlesΝrésultatsΝd’uneΝétudeΝrelaxationnelleΝ

par couplage essai de traction/analyse diélectrique sont présentés afin de corréler le phénomène 

de la mobilité moléculaire avec le comportement mécanique du matériau. 

3.4.1 Etude de l’orientation des chaînes macromoléculaires par 

WAXS et par spectroscopie Raman au cours d’un essai de 

traction uniaxiale 

Cette partie a pour vocation de présenter les résultats issus des expériences in situ 

réalisées à la fois au sein de notre laboratoire, sur la ligne P07 du synchrotron Petra III du site 

DESYΝHASYδABΝdeΝHambourgΝetΝauΝsynchrotronΝElettraΝàΝTriesteΝpourΝl’étudeΝdeΝl’évolutionΝ

deΝl’orientationΝdesΝchainesΝmacromoléculairesΝduΝPETγ%ΝetΝduΝPETβ9% avec la déformation au 

coursΝ d’unΝ essaiΝ deΝ tractionΝ uniaxialeΝ réaliséΝ àΝ températureΝ ambianteΝ ouΝ auΝ voisinageΝ deΝ laΝ

températureΝdeΝtransitionΝvitreuse.ΝEtantΝdonnéΝqueΝlesΝconditionsΝexpérimentalesΝdiffèrentΝd’uneΝ

ligne synchrotron à une autre (des énergies et des distances échantillon-détecteur différentes), les 

observations réalisées sur les deux lignes sont complémentaires (Voir tableau 3.1). En effet, la 

plage angulaire des clichés WAXS obtenus à Petra III est plus étendue que celle obtenue à 

ElettraΝceΝquiΝnousΝpermetΝd’avoirΝdesΝinformationsΝàΝdesΝvaleursΝdeΝ2θ plus élevées tandis que la 

plage angulaire obtenue à Elettra est très faibles permettant une focalisation sur les informations 

obtenues à très faibles valeurs de 2θ.  
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Tableau 3.1 : Résumé des principales informations caractéristiques des différentes lignes synchrotrons utilisées. 

 Petra III Elettra 

Energie 60,18 keV 8 keV 

Distance Echantillon/détercteur 150 cm 17 cm 

δongueurΝd’onde 0,206023 Å 1,55 Å 

βθ 10°55° 5°27° 

 

Dans un premier temps, les résultats des expériences réalisées au sein des synchrotrons, 

dont les montages sont décrits dans les paragraphes Ν2.1.3.1.3(ii) et Ν2.1.3.1.3(iv) du chapitre 2, 

seront présentés. Ensuite seront présentés, les résultats des expériences réalisées au sein de notre 

laboratoireΝenΝutilisantΝunΝcouplageΝVidéoTraction™/SpectroscopieΝRaman. 

3.4.1.1 Etude in situ de l’orientation macromoléculaire sur des lignes à 

haute énergie 

(i) Evolution des clichés WAXS 2D au cours de la déformation du PET3% et du PET29% 

Les figures 3.11 et 3.12 montrent les clichés de diffraction WAXS en 2D du PET3% 

réalisés in situ au synchrotron Petra III à Hambourg et au synchrotron Elettra à Trieste 

respectivementΝauΝcoursΝd’unΝessaiΝdeΝtractionΝuniaxiale à température ambiante à une vitesse de 

déformation de 5.10-4 s-1. La direction de traction est verticale. 

 

Figure 3.11 : Clichés de diffraction WAXS 2D du PET3% obtenus in situ au synchrotron Petra III à Hambourg au cours de 

sa déformation à température ambiante et  �̇=5.10-4 s-1. ȋL’axe de la traction est verticalȌ. 
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Figure 3.12 : Clichés de diffraction WAXS 2D du PET3% obtenus in situ au synchrotron Elettra à Trieste au cours de sa 

déformation à température ambiante et  �̇=5.10-4 s-1. ȋL’axe de la traction est verticalȌ. 
 

Les figures 3.11 (a) et 3.12 (a) présentent un large anneau de diffraction à environ 

2θ=21,6°. Un deuxième anneau beaucoup moins large est observé à 2θ=42,5° (Figure 3.11-a). 

Ces deux anneaux de diffraction décrivent la texture initiale du PET3% nonΝ déforméΝ (İ33=0). 

Comme ceci a été observé dans le paragraphe Ν2.2.2.2 du chapitre 2,Ν l’étatΝ initialΝ deΝ notreΝ

matériauΝd’étudeΝneΝprésenteΝpasΝd’orientationΝpréférentielleΝdueΝauΝprocessusΝde mise en forme. 

Le matériau est donc initialement quasi-amorphe et isotrope. Les figures, 3.11 (b) et 3.12 (b) qui 

représentent les clichés WAXS 2D à İ33=0,2, montrent que la structure initiale du PET3% 

commence à changer. En effet, le matériau commence à perdre son caractère isotrope tout en 

restantΝ amorphe.Νδ’augmentationΝdeΝ l’intensitéΝduΝhaloΝ amorpheΝ selonΝ l’axeΝhorizontalΝmontreΝ

queΝ lesΝ chaînesΝ macromoléculairesΝ s’oriententΝ dansΝ leΝ sensΝ deΝ l’étirement.Ν δaΝ configurationΝ

utilisée à Elettra nousΝpermetΝd’avoirΝdesΝinformationsΝàΝdesΝvaleursΝdeΝ2θ très faible. En effet, la 

figure 3.12 (c) montreΝl’apparitionΝdeΝdeuxΝdiffraction selon la direction de la traction : une très 

proche du « beam stop » à 2θ=8,5° (non observée dans le cliché WAXS (c) de la figure 3.11) et 

une autre à 2θ=β7,5°Ν pourΝ leΝmêmeΝmatériauΝ avecΝ lesΝmêmesΝ paramètresΝ d’essaisΝ (vitesseΝ deΝ

déformationΝetΝtempérature).ΝDeΝplusΝl’anneau observé à 2θ= 42,5° s’orienteΝà son tour selon la 

direction de la sollicitation (Figure 3.11-c, d, e et f). Au fur et à mesure que la déformation 

augmente, ces pics de diffraction (2θ=8,6°, 27,5° et 42,5°) augmentent en intensité selon la 

direction verticale et le matériau continu de s’orienterΝselonΝlaΝdirectionΝdeΝlaΝtractionΝsansΝpourΝ

autant donner lieu à une structure cristalline induite par déformation. 
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La figure 3.13 montre les clichés de diffraction WAXS en 2D du PET29% réalisés in situ 

auΝsynchrotronΝElettraΝàΝTriesteΝauΝcoursΝd’unΝessaiΝdeΝtractionΝuniaxialeΝàΝtempératureΝambianteΝ

et �̇=5.10-4s-1. 

�  =  

   =  , 

   =  ,    =  , 

   =  ,    = �, 

(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

 

Figure 3.13 : Clichés de diffraction WAXS 2D du PET29% obtenus in situ au synchrotron ELETTRA au cours de sa 

déformation à température ambiante et  �̇=5.10-4 s-1. ȋL’axe de la traction est verticalȌ. 
 

La figure 3.13 (a)Ν présenteΝ plusieursΝ anneauxΝ concentriquesΝ caractéristiquesΝ deΝ l’étatΝ

semi-cristallinΝavecΝuneΝdistributionΝisotropeΝselonΝl’angleΝazimutalΝφ. Cette distribution montre 

queΝ leΝ PETβ9%Ν étudiéΝ neΝ présenteΝ pasΝ d’orientationΝ préférentielle.Ν δeΝ matériauΝ estΝ doncΝ 

semi-cristallinΝ etΝ isotropeΝ àΝ l’étatΝ initialΝ nonΝdéforméΝ (İ33=0). Les différents anneaux observés 

sont situés à 2θ=16,8°, 17,8°, 22,1°, 23,4° et 26,7° respectivement. A İ33=0,2 (Figure 3.13-b). 

δ’intensitéΝdesΝanneauxΝperdΝsonΝcaractèreΝ isotrope.ΝEnΝeffet,Ν l’intensitéΝcommenceΝàΝdiminuerΝ

selonΝ l’axeΝdeΝ laΝ tractionΝetΝ à augmenter selon la direction perpendiculaire. La figure 3.13 (c) 

montreΝl’apparitionΝdeΝdeuxΝdiffractionsΝselonΝlaΝdirectionΝdeΝlaΝsollicitation.ΝIlΝs’agitΝdesΝmêmesΝ

diffractions observées à 2θ=8,6° et 27,5° dans les clichés de diffraction WAXS 2D du PET3% 

déformé dans les mêmes conditions expérimentales (Figure 3.12-c). Les clichés (d), (e) et (f) de 

la figureΝγ.1γΝmontrentΝqu’auΝfurΝetΝàΝmesureΝqueΝleΝmatériauΝseΝdéforme,Νl’intensitéΝdesΝpicsΝdeΝ

diffraction situés à 2θ=8,6° et 27,5° selonΝl’axeΝverticalΝcontinueΝàΝaugmenterΝetΝl’intensitéΝdesΝ

anneaux initialement situés à 2θ=16,8°, 17,8°, 22,1°, 23,4° et 26,7° continue à augmenter selon 

l’axeΝhorizontalΝ(perpendiculairementΝàΝlaΝdirectionΝdeΝlaΝsollicitation). 
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(ii) Quantification de l’orientation macromoléculaire par rapport à l’axe de traction 

δaΝ quantificationΝ deΝ l’orientationΝ desΝ chaînesΝ macromoléculairesΝ du PET3% et du 

PETβ9%Ν estΝ effectuéeΝ parΝ leΝ calculΝ duΝ facteurΝ d’HermansΝ f décrit dans l’équationΝ 2.12 du 

chapitre 2. La détermination de cette grandeurΝn’estΝpossibleΝqueΝsuiteΝàΝlaΝréalisationΝdeΝmesuresΝ

WAXS dans toutes les directions. Selon Haudin et al. (Haudin, Escaig et al. 1982), les chaînes 

macromoléculairesΝ s’oriententΝ selonΝ l’axeΝ deΝ laΝ sollicitationΝ ceΝ quiΝ nousΝ permetΝ deΝ calculerΝ leΝ

facteurΝd’HermansΝuniquementΝdansΝuneΝseuleΝdirectionΝqui est la direction de traction. 

δesΝ évolutionsΝ duΝ facteurΝ d’HermansΝ f parΝ rapportΝ àΝ l’axeΝ deΝ tractionΝ pourΝ desΝ essaisΝ

réalisés à température ambiante et à chaque vitesse de déformation sont présentées ci-dessous. 

Les figures 3.14 (a) et 3.14 (b)ΝmontrentΝ lesΝ évolutionsΝ duΝ facteurΝ d’HermansΝ pourΝ lesΝ essaisΝ

réalisés au synchrotron Petra III et Elettra pour le PET amorphe et la figure 3.14 (c) montre les 

évolutions du facteurΝd’HermansΝpourΝlesΝessaisΝréalisésΝauΝsynchrotronΝElettraΝpourΝleΝPETβ9%.Ν

Les étapes de calcul du facteur d’HermansΝpourΝleΝPETγ%ΝetΝleΝPETβ9%ΝsontΝprésentéesΝdansΝleΝ

paragraphe  2.1.3.1.1(ii) du chapitre 2. 
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Figure 3.14 : Evolution du facteur d’(ermans en fonction de la déformation vraie du PET3% et le PET29% déformés en 

traction uniaxiale à 25°C selon trois vitesses de déformation. (a) PET3% à Petra III, (b) PET3% à Elettra et (c) PET29% à 

Elettra. 
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EtantΝquasiΝamorpheΝàΝl’étatΝ initial,Ν laΝfonctionΝd’HermansΝduΝPETγ%ΝaΝétéΝcalculéeΝenΝ

intégrantΝ l’intensitéΝ duΝ signalΝ dansΝ la gamme βθ comprise entre 19,3° et 22,8° associée à la 

distanceΝmoyenneΝinterchaînesΝdeΝlaΝphaseΝdésordonnée,Νc’estΝàΝdireΝàΝlaΝposition du large halo 

amorpheΝ deΝ diffraction.Ν PourΝ leΝ PETβ9%,Ν laΝ fonctionΝ d’HermansΝ aΝ étéΝ calculéeΝ suiteΝ àΝ

l’intégrationΝ deΝ l’intensitéΝ duΝ signaleΝ dansΝ laΝ gammeΝ βθΝ compriseΝ entreΝ 1γ°Ν etΝ β8°Ν afinΝ deΝ

calculerΝ l’orientationΝmoléculaireΝmoyenneΝétantΝdonnéΝqueΝ le PET29% perd sa cristallinité au 

cours de la déformation. Cet intervalle contient la diffraction des plans cristallins et de la phase 

amorphe. 

Quelle que soit la ligne synchrotron utilisée, aux petites valeurs de déformation du 

PET3%, une légère diminutionΝduΝfacteurΝd’HermansΝestΝnotée.ΝAΝpartirΝdeΝ0,1ΝdeΝdéformation,Ν

uneΝ diminutionΝ importanteΝ aΝ lieuΝ jusqu’auxΝ valeursΝ deΝ 0,γ-0,4 de déformation. Le facteur 

d’HermansΝtendΝdeΝmanièreΝasymptotiqueΝversΝ-0,4 aux grandes déformations. 

La même tendance est observée pour le PET29%. En effet, aux petites valeurs de la 

déformation,ΝleΝfacteurΝd’HermansΝdiminueΝlégèrementΝjusqu’àΝunΝtauxΝdeΝdéformationΝİ33=0,07. 

A partie de cette valeur, f commenceΝàΝdiminuerΝd’uneΝmanièreΝtrèsΝimportanteΝjusqu’àΝdesΝtauxΝ

de déformationΝ comprisΝ entreΝ 0,4Ν etΝ 0,5.Ν ParΝ laΝ suiteΝ fΝ tendΝ d’uneΝmanièreΝ asymptotiqueΝ versΝ 

-0,47 aux grandes déformations. Il est à noter que le PET29% présente des valeurs du facteur 

d’HermansΝplusΝimportantesΝauxΝgrandesΝdéformationsΝqueΝpourΝleΝPETγ%.ΝUneΝinfluence de la 

vitesse sur la valeur de f est observée quel que soit la type de microstructure initiale du PET. 

3.4.1.2 Etude de l’orientation macromoléculaire in situ par couplage 

VidéoTraction™ / Spectroscopie Raman en lumière polarisée 

(i) Proposition de critères d’orientation Raman 

EnΝ plusΝ duΝ facteurΝ d’Hermans,Ν l’orientationΝ desΝ chaînesΝ macromoléculairesΝ peut être 

quantifiée par spectroscopie Raman (Martin 2009, Ponçot 2009). Des spectres Raman ont été 

enregistrés in situ au cours de la déformation selon deux conditions expérimentales différentes : 

- 1
er

 critère Raman : Suivi de la bande vibrationnelle à 1616 cm
-1

 avec une polarisation du 

laser parallèle et perpendiculaire à la direction de la traction 

AfinΝ deΝ comparerΝ l’évolutionΝ deΝ l’orientationΝ entreΝ leΝ PETΝ quasi-amorphe  

et semi-cristallin, des acquisitions par spectroscopie Raman ont été réalisées in situ au cours 

d’essaisΝdeΝtractionΝpourΝlesΝtroisΝvitessesΝdeΝdéformation. Les spectres Raman sont enregistrés 

en utilisant à la fois une polarisation parallèle (para) et perpendiculaire (anti) à la direction de la 

sollicitation pour chaque vitesse de déformation afin de suivre l’évolutionΝ deΝ laΝ bandeΝ
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vibrationnelle située à 1616 cm-1 caractéristiqueΝ deΝ l’élongation du noyau aromatique  

(C – C/C = C) qui nous renseigneΝsurΝl’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculaires du PET. Les 

figures 3.15-a et 3.15-bΝprésententΝ l’évolutionΝdeΝlaΝbandeΝvibrationnelleΝsituéeΝàΝ1616Νcm-1 au 

cours de la déformation pour une polarisation parallèle et une polarisation perpendiculaire. 
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Figure 3.15 : Evolution de la bande vibrationnelle à 1616 cm-1 pour (a) le PET3% et (b) le PET29% déformés (ɂ33=1,2) et 

non déformés (ɂ33=0) à température ambiante pour une vitesse de déformation �=̇5.10-4 s-1. 

 

A İ33=0, l’intensitéΝintégréeΝduΝsignalΝRamanΝenregistréeΝestΝidentiqueΝquelleΝqueΝsoitΝlaΝ

polarisation du laser par rapport à la direction de traction ce qui nous renseigne sur le caractère 

isotropeΝ deΝ notreΝmatériauΝ d’étude.Ν IlΝ neΝ présenteΝ doncΝ pasΝ d’orientationΝ préférentielle de ses 

chaînes macromoléculaires. Lorsque le matériauΝestΝdéforméΝjusqu’àΝİ33=1,2, l’intensitéΝintégréeΝ

sousΝ leΝpicΝdevientΝnettementΝplusΝ importanteΝselonΝ laΝdirectionΝparallèleΝàΝ l’axeΝdeΝ tractionΝceΝ

qui met en évidence le développement de l’orientationΝ desΝ chaînesΝ selonΝ laΝ directionΝ duΝ

chargement. 

- 2
ème

 critère Raman: Suivi des bandes vibrationnelles à 1616 cm
-1

 et 1725 cm
-1

 avec une 

polarisation du laser parallèle à la direction de la traction 

IlΝestΝpossibleΝd’étudierΝl’orientationΝmacromoléculaireΝduΝPETΝenΝsuivantΝl’évolutionΝduΝ

rapportΝ d’orientationΝ  ூభలభల �೘−భூభళమఱ �೘−భ en utilisant une source laser polarisée selon la direction de la 

sollicitation. Ce critère met en relation les bandes vibrationnelles situées à 1616 cm-1 et  

1725 cm-1 respectivementΝ caractéristiqueΝdeΝ l’élongationΝduΝnoyauΝaromatiqueΝetΝ deΝ laΝdoubleΝ

liaison C = O (groupements carbonyles compte tenu de leurs positions dans la structure du 

monomère. La figure 3.16 montreΝ l’évolutionΝ deΝ cesΝ bandesΝ vibrationnellesΝ auΝ coursΝ deΝ laΝ

déformation. 
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Figure 3.16 : Evolution des bandes vibrationnelles à 1616 cm-1 et 1725 cm-1 pour (a) le PET3% et (b) le PET29% 

déformés (ɂ33=0,6 et 1,2) et non déformés (ɂ33=0) à température ambiante pour une vitesse de déformation �̇=5.10-4 s-1. 
 

δesΝfiguresΝγ.16ΝetΝγ.17ΝmontrentΝqueΝl’intensitéΝdeΝlaΝbandeΝvibrationnelleΝsituéeΝàΝ1616Ν

cm-1 caractéristiqueΝdeΝ l’élongationΝduΝnoyauΝaromatiqueΝresteΝ inchangéeΝpourΝ leΝPETγ%ΝetΝ leΝ

PET29% tandis que la bande vibrationnelle située à 1725 cm-1 voit son intensité diminuer. Ces 

tendancesΝ peuventΝ êtreΝ expliquéesΝ parΝ l’arrangementΝ desΝ liaisonsΝ covalentes dans l’unitéΝ

monomérique par rapport à la direction de la sollicitation. Etant donné que la source laser est 

polarisée parallèlement à la direction de la traction, les PET quasi-amorphe et semi-cristallin 

tendent à développer, au cours de la déformation,ΝuneΝstructureΝorganiséeΝorientéeΝselonΝl’axeΝdeΝ

laΝ sollicitationΝceΝquiΝpeutΝexpliquerΝ laΝdiminutionΝdeΝ l’intensitéΝdeΝ laΝbandeΝcaractéristiqueΝdeΝ

l’élongationΝduΝgroupementΝ(C = O) de la fonction ester puisqu’elleΝn’estΝpasΝorientéeΝselonΝl’axeΝ

de la chaîne macromoléculaire du PET. 

PourΝ quantifierΝ l’orientationΝ macromoléculaireΝ parΝ Raman,Ν lesΝ deuxΝ ratiosΝ mettantΝ enΝ

relation les bandes vibrationnelles présentés ci-dessus seront étudiés afin de déterminer le 

rapportΝ d’orientationΝ leΝ plusΝ susceptibleΝ deΝ décrireΝ avecΝ précisionΝ l’orientationΝ desΝ chaînesΝ

macromoléculaires du PET quelle que soit sa morphologie initiale par comparaison avec le 

facteurΝd’orientationΝHermans. 
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(ii) Evolution de l’orientation macromoléculaire du PET͵% et du PETʹ9% à température 

ambiante 

PourΝquantifierΝl’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculairesΝparΝspectroscopieΝRaman,ΝlesΝ

deuxΝrapportsΝd’orientationΝR1= 
ூభలభల �೘−భሺ��ೝ�ሻூభలభల �೘−భሺ�೙೟�ሻ  et R2= 

ூభలభల �೘−భூభళమఱ �೘−భ ont été calculés pour le PET3% et 

le PET29% étirés aux différentes vitesses de déformation à température ambiante et leurs 

évolutions sont présentées dans la figure 3.17. 
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Figure 3.17 : Evolution des rapports d’orientation Raman R1= 
ூభలభల �೘−భሺ��ೝ�ሻூభలభల �೘−భሺ�೙೟�ሻ  (a) et (b) et R2=

ூభలభల �೘−భூభళమఱ �೘−భ (c) et (d) pour le 

PET3% et le PET29% étirés à trois vitesses de déformation et à température ambiante. 

 

Le premierΝrapportΝd’intensitéΝRamanΝR1= 
ூభలభల �೘−భሺ��ೝ�ሻூభలభల �೘−భሺ�೙೟�ሻ  (Figure 3.17-a et b), décrit une 

évolutionΝdeΝformeΝsigmoïdaleΝdeΝl’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculairesΝpourΝleΝPETγ%ΝetΝ

leΝPETβ9%.ΝCeΝrapportΝd’orientationΝRamanΝtendΝversΝdesΝvaleursΝentreΝ4ΝetΝ6ΝpourΝle PET3% et 

5 et 7 pour le PET29% aux grandes déformations. De la même manière, le deuxième rapport 

d’intensitésΝR2= 
ூభలభల �೘−భூభళమఱ �೘−భ (Figure 3.17-c et d) décrit une évolution sigmoïdale quelle que soit la 
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morphologie initiale du matériau. Contrairement au premier critère Raman mettant en jeux les 

intensités de la bande vibrationnelle située à 1616 cm-1 en polarisation parallèle et 

perpendiculaire à la direction de la sollicitation, le deuxième critère Raman présente des rapports 

d’intensitésΝassezΝfaibles.ΝEnΝeffetΝilsΝvarientΝentreΝ0,9Ν(auxΝpremièresΝvaleursΝdeΝlaΝdéformation)Ν

et 1,2 aux grandes déformations. De plus, quel que soit la morphologie initiale du PET 

l’orientationΝmacromoléculaireΝ décriteΝ parΝ leΝ rapportΝ d’orientationΝR1 (Figure 3.17 a et b) est 

initiéΝplusΝrapidementΝqueΝcelleΝdécriteΝparΝleΝrapportΝd’orientationΝR2 (Figure 3.17-c et d). 

CommeΝpourΝleΝfacteurΝd’Hermans (paragraphe Ν3.4.1.1(ii)), le changement de la vitesse a 

uneΝinfluenceΝsurΝl’orientation.ΝEn effet plus la vitesse diminue, plusΝleΝmatériauΝs’oriente.ΝCesΝ

deux critères seront comparés dans le chapitre « discussion ». 

(iii) Evolution de l’orientation macromoléculaire du PET͵% en fonction de la température 

AfinΝ deΝ déterminerΝ l’orientationΝ macromoléculaireΝ induiteΝ parΝ laΝ déformation,Ν desΝ

mesures par spectroscopie Raman polarisée ont été réalisées in situ auΝ coursΝ d’unΝ essaiΝ de 

traction uniaxiale aux températures T=25, 60, 83 et 90°C. La figure 3.18 présenteΝl’évolutionΝdesΝ

deuxΝcritèresΝd’orientationΝdéterminésΝparΝRamanΝpourΝchaqueΝtempératureΝauxΝtrois vitesses de 

déformation. 
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Figure 3.18 : Evolution in situ des rapports d’orientation Raman R1 et R2 lors d’un essai de traction uniaxiale sur le PET͵% 
à (a) 25°C, (b) 60°C, (c) 83°C et (d) 90°C à différentes vitesses de déformation 
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QuelΝqueΝsoitΝleΝcritèreΝd’orientation,ΝàΝβ5,Ν8γΝetΝ90°CΝ(FigureΝ3.18-a, c et d), un même 

effetΝdeΝlaΝvitesseΝdeΝdéformationΝsurΝl’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculaires,ΝauΝcoursΝdeΝlaΝ

déformation,ΝestΝobservé.ΝEnΝeffet,ΝleΝratioΝd’orientationΝatteintΝdesΝvaleursΝplusΝimportantesΝauxΝ

grandes déformations à la vitesse de déformation la plus lente. Pour le cas du PET3% déformé à 

60°C, proche de la température de transition vitreuse Tg=75°C (Figure 3.18-b) une tendance 

aléatoireΝdeΝl’orientationΝmacromoléculaireΝen fonction de la vitesse de déformation est observée. 

A 25°C (Figure 3.18-a), les deux critères présentent une allure sigmoïdale. Toutefois, un 

décalageΝversΝlesΝ tauxΝdeΝdéformationΝlesΝplusΝélevésΝestΝàΝnoterΝpourΝl’évolutionΝduΝdeuxièmeΝ

critèreΝd’orientation.ΝEnΝeffet,ΝceΝdernierΝcommenceΝàΝaugmenterΝlentementΝjusqu’àΝİ33 compris 

entre 0,15 et 0,24 en fonction de la vitesse de déformation contre des taux de déformation 

compris entre 0,05 et 0,1 pour le premier critère. Par la suite les deux critères 

d’orientation augmententΝ rapidementΝ jusqu’àΝ atteindre,Ν auxΝ grandesΝ déformations,Ν desΝ valeursΝ

comprises entre 4 et 5 pour le premier critère et entre 1,12 et 1,22 pour le deuxième critère en 

fonction de la vitesse de déformation. De la même manière que pour les essais réalisés à 25°C, à 

60°C (Figure 3.18-b), le deuxième critère d’orientationΝdécritΝunΝretardΝauΝniveauΝduΝprocessusΝ

d’orientation.ΝEnΝeffet,ΝilΝcommenceΝàΝaugmenterΝàΝpartirΝdeΝİ33 compris entre 0,35 et 0,6 contre 

0,03 et 0,2 pour le premier critère. A 83 et 90°C (Figure 3.18-c et d), le décalage du processus de 

l’orientationΝ moléculaireΝ versΝ lesΝ valeursΝ deΝ laΝ déformationΝ vraieΝ lesΝ plusΝ élevéesΝ estΝ moinsΝ

observé comparé aux essais réalisés à 25 et 60°C. Il est à noter que pour une même température, 

lesΝ évolutionsΝ desΝ deuxΝ critèresΝ d’orientationΝ présententΝ desΝ alluresΝ similaires.Ν CesΝ résultatsΝ

seront commentés dans le chapitre « Discussion ». 

AuΝcoursΝdeΝl’essaiΝdeΝtraction,ΝlesΝchaînesΝmacromoléculairesΝorientéesΝtendentΝà former 

une certaine régularité microstructurale et ainsi développer une structure ordonnée pouvant 

induire un phénomène de cristallisation. 

3.4.2 Etude de la cristallisation induite par déformation du PET3% 

au cours d’un essai de traction uniaxiale 

3.4.2.1 Couplage essai de VidéoTraction™/diffraction des rayons X aux 

grands angles (WAXS) 

La cristallisation induite par déformation dépend fortement de la température et de la 

vitesse de déformation auxquelles le matériau est confronté au cours de sa déformation. Afin 

d’étudierΝ ceΝ typeΝ deΝ cristallisation,Ν desΝ essaisΝ deΝ tractionΝ uniaxialeΝ deΝ notreΝmatériauΝ d’étude,Ν

initialement amorphe, ont été réalisés au synchrotron Elettra pour suivre en temps réel 
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l’évolutionΝdeΝsaΝmorphologieΝenΝfonctionΝdeΝlaΝtempératureΝàΝlaquelleΝilΝest déformé. Dans cette 

partie, seules des essais à température ambiante, à 83 et à 90°C ont été réalisés. La figure 3.19 

présente les diffractogrammes du PET3% non déformé et déforméΝjusqu’àΝİ33=İmax ainsi que les 

clichés de diffraction correspondants pour chacune des températures considérées. Les clichés de 

diffractionΝ pourΝ chaqueΝ déformationΝ ainsiΝ queΝ lesΝ profilsΝ d’intensitéΝ horizontauxΝ

(perpendiculairesΝàΝl’axeΝdeΝlaΝtractionΝφ=0°)ΝetΝverticauxΝ(parallèlesΝàΝl’axeΝdeΝlaΝtractionΝφ=90°) 

sont présentésΝdansΝl’annexeΝE. 
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Figure 3.19 : Evolution des diffractogrammes WAXS obtenus in situ au cours de la déformation du PET3% à 5.10-4 s-1 en 

traction uniaxiale à (a) 25°C, (b) 83°C et (c) 90°C. Le sens de la traction est vertical. 

 

EnΝtraçantΝlesΝprofilsΝd’intensitéΝdesΝclichésΝdeΝdiffractionΝWAXS des figures E.1, E.3 et 

E.5 deΝ l’annexeΝ E, nousΝ avonsΝ puΝ déterminerΝ l’évolutionΝ duΝ tauxΝ deΝ cristallinitéΝ parΝ

l’équation 2.8 du chapitre 2. Ces évolutions sont présentées dans la figure suivante (Figure 

3.20) : 
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Figure 3.20 : Evolution du taux de cristallinité déterminé par diffraction des rayons X aux grands angles au cours de la 

déformation du PET3% aux températures T=25, 83 et 90°C à 5.10-4s-1. 

 

3.4.2.2 Etude in situ par couplage VidéoTraction™/Spectroscopie Raman : 

Application du critère de cristallisation Raman 

DesΝessaisΝparΝunΝcouplageΝVidéoTraction™/SpectroscopieΝRamanΝontΝétéΝréalisésΝsurΝleΝ

PETγ%ΝafinΝdeΝ suivreΝ enΝ tempsΝ réelΝ l’évolutionΝdesΝbandesΝvibrationnellesΝ caractéristiquesΝduΝ

changement de la structureΝ duΝ PETΝ deΝ l’étatΝ quasi-amorpheΝ àΝ l’étatΝ semi-cristallin. Le but de 

cetteΝpartieΝestΝd’étudierΝl’évolutionΝdeΝlaΝcristallinitéΝparΝspectroscopie Raman et de corréler ces 

résultats avec ceux obtenus par WAXS. Comme ceci a été décrit dans le paragraphe Ν3.2.2 de ce 

chapitre, les bandes vibrationnelles responsables de la cristallisation du PET sont les bandes 

situées à 1096 cm-1, 1118 cm-1 et 1725 cm-1. La figure 3.21 présenteΝ l’évolutionΝ desΝ bandesΝ

vibrationnelles situées à 1096 cm-1 et 1118 cm-1 pour le PET3% non déformé et déformé à 

température ambiante et autour de Tg à la vitesse de déformation de 5.10-4s-1 pour calculer le taux 

deΝcristallinitéΝauΝcoursΝdeΝlaΝdéformation.Νδ’évolutionΝdeΝlaΝFWHεΝdeΝbandeΝàΝ17β5Νcm-1 sera 

présentée par la suite. 
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Figure 3.21 : Les bandes vibrationnelles situées à 1096 cm-1 et 1118 cm-1 pour le PET3% non déformé (ɂ33=0) et déformé 

(ɂ33max)  en traction uniaxiale aux températures (a) 25°C, (b) 60°C, (c) 83°C et (d) 90°C à 5.10-4s-1. 

 

Quelle que soit la température considérée (Figure 3.21-a,Νb,ΝcΝetΝd),Ν ilΝ estΝobservéΝqu’àΝ

une déformation nulle (İ33=0), la bande vibrationnelle située à 1096 cm-1 présente quasiment la 

même allure en décrivant une gaussienne moins intense que celle de la bande vibrationnelle 

située à 1118 cm-1. Au cours de la déformation, son intensité augmente tandis que celle de la 

bande située à 1118 cm-1 diminueΝlégèrement.ΝAΝlaΝfinΝdeΝl’essaiΝdeΝtraction,Ν(İ33=1,2 pour 25 et 

60°C et İ33=βΝ pourΝ 8γΝ etΝ 90°C),Ν l’intensité de la bande vibrationnelle située à 1096 cm-1 

augmenteΝavecΝlaΝtempératureΝceΝquiΝnousΝpermetΝdeΝmontrerΝl’influenceΝdeΝcetteΝdernièreΝsurΝleΝ

développement de la structure du PET initialement amorphe au cours de la déformation. 

D’aprèsΝleΝparagrapheΝΝ3.2.2 de ce chapitre, la cristallisation du matériau est vérifiée par la 

validation de deux conditions : 

 δ’augmentationΝduΝcritèreΝdeΝcristallinitéΝݎ௖ோ�௠�௡ décritΝdansΝl’équationΝ3.1, 
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 La diminution de la largeur à mi-hauteur (FWHM) de la bande vibrationnelle située à 

1725 cm-1 caractéristiqueΝdeΝlaΝdensitéΝduΝmatériauΝetΝdoncΝdeΝl’évolutionΝdeΝsonΝtauxΝdeΝ

cristallinité. 

La figure 3.22 montreΝ l’évolutionΝduΝcritèreΝdeΝcristallinitéΝdéterminéΝparΝspectroscopieΝ

Raman (ݎ௖ோ�௠�௡), in situ, au cours de la déformation du PET3% en traction uniaxiale à 5.10-4s-1 

auxΝquatreΝtempératuresΝdeΝl’étude. 
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Figure 3.22 : Evolution du ratio de cristallinité ݎ௖ோ�௠�௡ au cours de la déformation du PET aux températures T=25, 60, 83 

et 90°C à 5.10-4s-1. 

 

La figure 3.22 montreΝqu’auΝcoursΝdeΝ laΝdéformation,Ν leΝ ratioΝdeΝ cristallinitéΝdéterminéΝ

parΝRamanΝ augmente.Ν δ’influenceΝ deΝ laΝ températureΝ estΝ aussiΝ observée.Ν EnΝ effet,Ν laΝ valeurΝ du 

tauxΝdeΝcristallinitéΝàΝlaΝfinΝdeΝl’essaiΝestΝplusΝimportanteΝàΝ90°CΝqu’àΝ8γ°C,ΝtandisΝqu’àΝ60°CΝetΝ

25°C, ݎ௖ோ�௠�௡ augmenteΝ dèsΝ lesΝ premiersΝ instantsΝ deΝ laΝ déformationΝ maisΝ n’atteintΝ pasΝ desΝ

valeurs aussi importantes que celles enregistrées aux températures plus élevées (83°C et 90°C). 

Afin de valider la deuxième condition de cristallisation, la figure 3.23 montre la tendance décrite 

par la FWHM de la bande vibrationnelle située à 1725 cm-1. 



Chapitre 3 : Résultats expérimentaux 
 

-118- 
 

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0 1,2 1,4 1,6 1,8 2,0

T=83°C

F
W

H
M

 o
f 

1
7

2
5

 c
m

-1
 (

c
m

-1
)

Déformation vraie 
33

PET3%

5.10
-4

s
-1T=90°C

T=60°C

T=25°C
2

 

Figure 3.23 : Evolution de FWHM de la bande vibrationnelle à 1725 cm-1 in situ au cours d’un essai de traction uniaxiale 
sur le PET3% à 25, 60, 83 et 90°C à 5.10-4s-1. 

 

En mesurant la FWHM de la bande vibrationnelle à 1725 cm-1 à chaque déformation, 

deux comportements sont à distinguer en fonction de laΝtempératureΝàΝlaquelleΝl’essaiΝdeΝtractionΝ

a été réalisé. A 90°C, proche de la température de cristallisation froide, la FWHM (1725 cm-1) 

diminueΝconsidérablementΝd’environΝ4Νcm-1 à partir de sa valeur initiale. A 83°C, la valeur de 

FWHM diminue mais pas autantΝqu’àΝ90°C.ΝTandisΝqu’àΝβ5ΝetΝ 60°C,Ν laΝFWHεΝévolueΝd’uneΝ

manièreΝconstanteΝauΝcoursΝdeΝlaΝdéformation.ΝD’aprèsΝlesΝfiguresΝ3.22 et 3.23, les conditions de 

cristallisation de notre matériau sont donc validées (paragraphe  3.2.2). 

3.4.2.3 Etude post mortem par WAXS et par spectroscopie Raman de 

l’évolution de la cristallinité 

SuiteΝauxΝrésultatsΝobtenusΝparΝl’étudeΝin situ par WAXS et par spectroscopie Raman de 

l’évolution de la cristallinité au cours de la déformation du PET3%, une étude post mortem est 

réalisée afin de déterminer la nature de la microstructure développée. Les mesures Raman ont été 

effectuées sur des éprouvettes de PET3% déformées à différentes valeurs de İ33 après un temps 

deΝ relaxationΝ supérieurΝ àΝ troisΝ heuresΝ pourΝ s’affranchirΝ desΝ changementsΝ microstructurauxΝ

pouvant avoir lieu pendant la relaxation (Martin 2009, Ponçot 2009). La figure 3.24 présente 

l’évolutionΝ duΝ ratioΝ deΝ cristallinitéΝ  ௖ோ�௠�௡ calculé suite aux mesures post mortem parݎ

spectroscopie Raman. 
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Figure 3.24 : Evolution post mortem du rapport de cristallinité Raman lors d’un essai de traction uniaxiale sur le PET3% à 

25, 60, 83 et 90°C à 5.10-4s-1. 

 

En comparant avec la figure 3.22, la figure 3.24 montreΝ qu’aprèsΝ relaxationΝ d’uneΝ

éprouvette déformée en traction uniaxiale à 25 et 60°C, la légère augmentation du taux de 

cristallinitéΝn’estΝplusΝobservée.ΝEnΝeffet,ΝleΝratioΝdeΝcristallinitéΝreprendΝsaΝvaleurΝinitiale,ΝrelevéeΝ

à İ33=0,Ν quelΝ queΝ soitΝ leΝ tauxΝ deΝ déformationΝ atteintΝ ceΝ quiΝ montreΝ qu’àΝ sesΝ valeursΝ deΝ

température, la structure ordonnée qui a été développéeΝ pendantΝ l’essaiΝ deΝ traction,Ν n’estΝ pasΝ

stable. Par contre, après relaxation des essais réalisés aux deux autres températures, la valeur de ݎ௖ோ�௠�௡ passe de 23%, pour un essai in situ à 90°C (İ33=2) (Figure 3.22), à 20% pour des 

mesures réalisées post mortem (İ33,r= 1,6) (Figure 3.24) et de 16% pour un essai in situ à 83°C 

(İ33=2) (Figure 3.22) à 12% pour les mesures post mortem (İ33,r= 1,68) (Figure 3.24). 

Ces résultats ont été vérifiés en réalisant des analyses par diffraction des rayons X aux 

grands angles. La figure 3.25 présente les diffractogrammes ainsi que les clichés WAXS 2D 

correspondants réalisés post mortem àΝl’essaiΝdeΝtractionΝàΝ5.10-4 s-1. Seuls les diffractogrammes 

İ33,r sont représentés. 
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Figure 3.25 : Evolution des clichés de diffraction WAXS obtenus en post mortem après la déformation du PET3% à 5.10-4 s-

1 en traction uniaxiale à (a) 25°C, (b) 60°C, (c) 83°C et (d) 90°C. Le sens de la traction est vertical. 

 

Cette figure vient confirmer les observations déduites des figures 3.23 et 3.24. En effet 

après relaxation du matériau déformé à 25 et 60°C, les chaînes macromoléculaires du PET3% 

s’oriententΝen développant une structure ordonnée instable qui disparait lors de la relaxation du 

matériau. A 83°C et 90°C, les mesures in situ montrent que le ratio de cristallinité déterminé par 

spectroscopieΝ RamanΝ augmenteΝ auΝ coursΝ deΝ l’essaiΝ ceΝ quiΝ décritΝ leΝ développementΝ d’uneΝ

structure cristalline au cours de la déformation en température. Le suivi post mortem du ratio de 

cristallinité (Figure 3.24) et des diffractogrammes WAXS (Figure 3.25-c et d) montre que la 

cristallinité développée lors des essais à 83 et 90°C est maintenue même après relaxation du 

matériau. 

3.4.3 Etude de l’endommagement volumique 

DansΝcetteΝpartie,Ν lesΝprincipauxΝ résultatsΝ surΝ l’endommagementΝvolumiqueΝduΝPETΝauΝ

cours de sa déformation en traction uniaxiale sont présentés. En premier lieu, une étude post 

mortem, par Radiographie X et spectroscopie Raman a été réalisée. Ensuite, des acquisitions par 
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Tomographie X, Microscopie Electronique à Balayage (MEB) et SAXS ont été réalisées sur des 

éprouvettesΝ déforméesΝ jusqu’àΝ İ33=İmax après relaxation (İ33,r). Dans une seconde partie, des 

analyses par spectroscopie Raman in situ auΝcoursΝd’unΝessaiΝdeΝ tractionΝontΝétéΝréalisésΝsurΝ le 

PET3% àΝ différentesΝ températuresΝ afinΝ d’évaluerΝ l’endommagementΝ volumique.Ν Enfin,Ν lesΝ

résultats obtenus par diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) couplée à la 

VidéoTraction™ΝserontΝprésentés. 

AuΝ coursΝ deΝ laΝ déformation,Ν l’intensitéΝ totaleΝ intégréeΝ sous le spectre Raman du PET 

décrit plusieurs variations (Figure 3.26). Chaudemanche (Chaudemanche 2013) a réussi à 

proposer un critère RamanΝ fiableΝ permettantΝ laΝ mesureΝ deΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ enΝ

utilisantΝl’intensitéΝRamanΝrétrodiffusée.ΝTroisΝzonesΝsontΝalorsΝdistinguées : la transition entre la 

zone 1 et 2 est marquée par la déformation İst (start) et la transition entre la zone 2 et 3 est 

marquée par la déformation vraie appelée déformation critique et notée İcr (Figure 3.27). 
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Figure 3.26 : Représentation 3D des spectres Raman traités (normés et sans bruit de fondȌ d’un essai de traction sur le 

PET3% à 5.10-4 s-1  à T=25°C. 

 

La figure 3.27 présenteΝl’évolutionΝdeΝl’intensité totale intégrée sous le spectre Raman du 

PET3% en fonction de la déformation lorsΝd’unΝessaiΝdeΝtractionΝuniaxiale.ΝCetΝessaiΝestΝréaliséΝàΝ

température ambiante et à trois vitesses de déformation. Les trois zones précédemment définies 

sont observées.Ν δaΝ zoneΝ 1Ν s’étendΝ surΝ l’intervalleΝ deΝ déformationΝ comprisΝ entreΝ 0Ν etΝ İst=0,03. 

DansΝ cetteΝ zoneΝ l’intensitéΝ RamanΝ décritΝ uneΝ évolutionΝ constante.Ν AΝ partirΝ deΝ İst=0,03, une 

augmentationΝ rapideΝ deΝ l’intensitéΝ estΝ observéeΝ jusqu’àΝ atteindreΝ uneΝ valeurΝ maximale à İcr 

comprisΝ entreΝ 0,18Ν etΝ 0,βΝ enΝ fonctionΝ deΝ laΝ vitesseΝ deΝ déformation.Ν CeΝ maximumΝ d’intensitéΝ

correspondΝ àΝ unΝ seuilΝ deΝ diffusionΝ àΝ partirΝ duquelΝ laΝ quantificationΝ deΝ l’endommagementΝ

volumique est possible par spectroscopie Raman (Chaudemanche 2013). La troisième et dernière 

zone est caractérisée par une diminution importante dans un premier temps ensuite une 
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stabilisation aux grandes déformations qui correspond à la stabilisation de la diffusion de la 

lumière (par les diffuseurs) dans le matériauΝàΝlaΝlongueurΝd’ondeΝchoisieΝ(785Νnm). 
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Figure 3.27 : Evolution de l’intensité Raman au cours de la déformation du PET3% à température ambiante et à 

différentes vitesses de déformation. 

 

Le suiviΝ deΝ l’évolutionΝ deΝ l’intensitéΝ totaleΝ intégréeΝ sousΝ leΝ spectreΝ auΝ coursΝ deΝ laΝ

déformation,Ν permetΝ doncΝ deΝ calculerΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ �௩ோ�௠�௡ d’aprèsΝ leΝ critèreΝ

proposé par Martin (Martin 2009) et Ponçot (Ponçot 2009) puis établi par Chaudemanche 

(Chaudemanche 2013) dansΝl’équationΝ3.2 : 

 �௩ோ�௠�௡ = ͳ − ೝ��ܫయయ�ܫ  (3.2) 

où ܫ�యయ et ܫ��ೝ sont les intensités totales intégrées sous le spectre respectivement à la déformation 

vraie İ33 et à la déformation İcr caractérisée par une intensité totale intégrée maximale. 

3.4.3.1 Etude post mortem de l’endommagement volumique 

La détermination de la déformation volumique est réalisée post mortem sur des 

éprouvettes de PET déformées et relaxées pendant minimum trois heures à contrainte nulle en 

traction uniaxiale à température ambiante selon les trois vitesses de déformation 10-4 s-1,  

5.10-4 s-1 et 10-3 s-1.  
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(i)  Corrélation des évolutions de la déformation volumique au cours de la déformation en 

traction uniaxiale du PET3% selon deux techniques différentes : Spectroscopie 

Raman/Radiographie X 

La détermination de la déformation volumique est réalisée post mortem sur des Volumes 

ElémentairesΝ ReprésentatifsΝ (VER)Ν d’éprouvettesΝ déforméesΝ etΝ relaxéesΝ quelquesΝ heuresΝ àΝ

contrainte nulle. La figure 3.28 présentent les résultats obtenus selon les deux techniques 

d’analyseΝquiΝsontΝlaΝspectroscopieΝRamanΝetΝlaΝRadiographieΝX. 
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Figure 3.28 : Evolution de la déformation volumique résiduelle après déformation et relaxation du PET3% en traction 

uniaxiale à 25°C mesurée par Spectroscopie Raman et Radiographie X en fonction de la vitesse de déformation. 

 

IlΝ estΝ àΝ noterΝ queΝ l’endommagementΝ volumique déterminé par spectroscopie Raman 

commenceΝ àΝ augmenterΝ àΝ partirΝ deΝ laΝ déformationΝ critiqueΝ İcr tandis que celui déterminé par 

radiographie X commence à augmenter dès les premières valeurs de la déformation vraie. Les 

résultats obtenus par les deux techniquesΝmontrentΝqu’auxΝfaiblesΝvaleursΝdeΝdéformationΝvraieΝ

résiduelle,Νl’évolutionΝdeΝlaΝdéformationΝvolumiqueΝestΝtrèsΝfaibleΝjusqu’àΝuneΝcertaineΝvaleurΝdeΝ

la déformation (entre ɂ33,r=0,17 et ɂ33,r=0,3). En fonction de la vitesse et de la technique, à partir 

de ces valeurs de déformation vraie résiduelles, la déformation volumique augmente 

considérablementΝjusqu’àΝceΝqu’elleΝseΝstabiliseΝauxΝgrandesΝdéformations.ΝDeΝplus,ΝilΝestΝàΝnoterΝ

queΝplusΝlaΝvitesseΝdeΝdéformationΝestΝélevéeΝplusΝilΝyΝaΝdeΝl’endommagement volumique quelle 

que soit la technique de caractérisation. 

(ii) Caractérisation de l’endommagement volumique par Tomographie X , Microscopie 

Electronique à Balayage (MEB), microscopie optique en transmission et SAXS 

Une caractérisation par tomographie X deΝ l’étatΝ finalΝ relaxéΝ deΝ notreΝmatériauΝ d’étudeΝ

(İ33,r=1,07)Ν aΝ étéΝ réalisée.Ν δ’endommagementΝ volumiqueΝ estΝ déterminéΝ enΝ considérantΝ lesΝ



Chapitre 3 : Résultats expérimentaux 
 

-124- 
 

niveaux de gris. En effet, les cavités se distinguent par un contraste noir par rapport à la matrice 

polymère grisâtre. D’aprèsΝ DelesseΝ (Delesse 1866) et Hilliard (Hilliard 1968), la densité 

surfacique des cavités est égaleΝàΝlaΝdensitéΝvolumique,Νc’estΝdoncΝenΝutilisantΝcetteΝméthodeΝqueΝ

la déformation volumique de notre matériau est déterminée. Des images binaires sont alors 

obtenuesΝenΝeffectuantΝunΝseuillageΝdeΝl’histogrammeΝdesΝniveauxΝdeΝgrisΝdesΝphotosΝbrutesΝenΝ

utilisant le logiciel « ImageJ » (Figure 3.29). Une zone correspondante au VER est prélevée de 

l’imageΝ totale.Ν δeΝ rapportΝ deΝ laΝ surfaceΝ desΝ pixelsΝ noirsΝ surΝ celleΝ desΝ pixelsΝ blancsΝ permet de 

déterminer le pourcentage volumique des cavités. 

(a) (b) (c)  

Figure 3.29 : Démarche de traitement des images obtenues par Tomographie X pour la détermination de la déformation 

volumique résiduelle du matériau. ȋaȌ Radiographie brute de la zone déformée de l’éprouvette à ͷ.ͳͲ-4s-1, (b) image 

binaire et (c) zone à analyser. 

 

CesΝ imagesΝ ontΝ étéΝ obtenuesΝ dansΝ leΝ casΝ oùΝ leΝ PETγ%Ν estΝ déforméΝ jusqu’àΝ ɂ33=1,2 

(İ33,r=1,07) en traction uniaxiale à 5.10-4s-1 à T=25°C. La figure 3.29 (c) montre que les cavités 

sont préférentiellement positionnées au centre du volume du VER plutôt que sur la surface. 

δ’opérationΝdeΝtraitementΝestΝréaliséeΝsurΝuneΝvingtaineΝd’imageΝobtenueΝparΝtomographieΝX.ΝδaΝ

valeurΝmoyenneΝobtenueΝestΝdeΝl’ordreΝdeΝ0,36 ± 0,02. A noter que cette valeur est légèrement 

plusΝ faibleΝqueΝcelleΝdéterminéeΝparΝRadiographieΝXΝdansΝ lesΝmêmesΝconditionsΝd’essai.ΝCetteΝ

légèreΝ baisseΝ estΝ dueΝ auΝ faitΝ queΝ lesΝ surfacesΝ deΝ l’échantillonΝ analyséΝ parΝ radiographieΝXΝ sontΝ

polis contrairementΝauxΝtypesΝd’échantillonsΝanalysésΝparΝtomographieΝX. 

EnΝplusΝdeΝlaΝtomographieΝX,ΝdesΝobservationsΝauΝεEBΝontΝétéΝréaliséesΝafinΝd’observerΝ

l’évolutionΝ deΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ dansΝ leΝ matériau.Ν UneΝ micrographieΝ duΝ PETγ%Ν

obtenue sur une éprouvette pré-déforméeΝjusqu’àΝɂ33=1,2 (İ33,r=1,07) est présentée dans la figure 

3.30.Νδ’échantillonΝaΝétéΝsollicitéΝenΝtractionΝuniaxialeΝàΝuneΝvitesseΝdeΝdéformationΝdeΝ5.10-4s-1. 
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Figure 3.30 : Cliché MEB au centre de la zone déformée (VER) du PET3% déformé jusqu’à ɂ33=ͳ,ʹ ȋε33,r=1,07) à 25°C et 5 Ɋm/s en traction uniaxiale. L’axe de la traction est vertical. 
 

δ’évolutionΝ deΝ laΝ structureΝ deΝ notreΝ matériauΝ auΝ coursΝ deΝ laΝ déformationΝ neΝ peutΝ pasΝ

s’observerΝàΝlaΝsurfaceΝduΝVERΝparΝεEB.ΝEnΝeffetΝlaΝmicrographieΝdeΝlaΝfigureΝ3.30 (b), montre 

des bandes de cisaillement à ±45° parΝrapportΝàΝl’axeΝverticalΝdeΝlaΝtraction.ΝEntreΝcesΝbandesΝdeΝ

cisaillement,ΝdesΝ formesΝdeΝvidesΝquiΝs’ouvrentΝdansΝ leΝsensΝdeΝ laΝsollicitation,ΝsontΝobservées.Ν

Ces formes sont plus susceptibles de présenter des décollements au niveau de la surface de 

l’échantillonΝetΝnonΝdesΝmicrocavités.ΝC’estΝlaΝraisonΝpourΝlaquelleΝdesΝobservationsΝparΝεEBΝduΝ

facièsΝdeΝruptureΝ(obtenuΝparΝcryofracture)Νd’uneΝéprouvetteΝdeΝPETγ%ΝdéforméΝdansΝlesΝmêmesΝ

conditions ainsi que des observations par microscopie optique en transmission ont été réalisées 

afin de mettre en évidence les cavités présentes dans le matériau (Figure 3.31). 
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Figure 3.31 : (a) Cliché MEB du faciès de rupture en post mortem (cryofracture) au centre de la zone déformée (VER) ȋl’axe de la traction est verticalȌ et ȋbȌ image obtenue par microscopie optique en transmission du centre du VER ȋaxe de la traction est horizontalȌ pour le PET͵% déformé jusqu’à ɂ33=1,2 (ɂ33,r=1,07 après relaxation) à 5.10-4s-1. 

 

IlΝestΝpossibleΝd’observer le faciès de rupture du PET par MEB en découpant la zone du 

VER perpendiculairement à la direction de la sollicitation (Figure 3.31-a) et la zone du VER par 

microscopie optique en transmission (Figure 3.31-b), des crazes sont observées dans le volume 

deΝ laΝ zoneΝ d’analyseΝ illustrantΝ ainsiΝ l’endommagementΝ volumique.Ν δ’imageΝ obtenueΝ parΝ

microscopie optique montre les bandes de cisaillement orientées à ±45°C ainsi que les cavités 

quiΝsontΝorientéesΝperpendiculairementΝàΝlaΝdirectionΝdeΝtractionΝobtenuesΝsuiteΝàΝl’intersectionΝdeΝ

ces mêmes bandes de cisaillement. 

En plus des observations au MEB, des mesures de caractérisation par diffusion des 

rayons X aux petits angles (SAXS) ont été réalisées. Ces mesures sont présentées pour le cas du 

PET3% pré-déformé en traction uniaxiale à T=25°C et à 5.10-4s-1. δaΝsérieΝd’imagesΝdeΝdiffusionΝ

qui seront présentées ci-dessous,Ν aΝ étéΝ obtenueΝ àΝ l’ESRFΝ surΝ laΝ ligneΝ DβAε/BεβΝ avecΝ lesΝ

conditions expérimentales présentées dans le paragraphe  2.1.3.1.3(iii) du chapitre 2. 

Cette technique de caractérisation microstructurale repose sur les variations de densité 

électroniqueΝdeΝlaΝmatière.ΝEtantΝdonnéΝqueΝnotreΝmatériauΝd’étudeΝneΝprésenteΝpasΝdesΝcharges 

quiΝ diffusentΝ deΝ façonΝ importanteΝ lesΝ rayonsΝ X,Ν laΝ déterminationΝ deΝ l’endommagementΝ

volumiqueΝdevientΝfacileΝàΝréaliser.ΝDansΝleΝcasΝdeΝnotreΝPETγ%,Νl’origineΝdeΝlaΝdiffusionΝestΝlaΝ

conséquence de la différence de densité entre la matrice et les microcavités ou entre la phase 
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amorphe et la phase cristalline quand le matériau est sujet à une cristallisation induite par 

déformation.ΝCetteΝméthodeΝd’analyseΝpeutΝ ainsiΝnousΝ renseignerΝ surΝ laΝ tailleΝ etΝ laΝdistributionΝ

spatiale des lamelles cristallines et/ou des microcavités. 

La figure 3.32 présente les clichés SAXS, résultat de la diffusion des rayons X aux petits 

angles du PET3% réalisés dans le VER. 

(a) �  =  (b) �  , = �,    

Figure 3.32 : Clichés SAXS post mortem du PET͵% ȋaȌ non déformé et ȋbȌ déformé jusqu’à ɂ33=1,2 (ɂ33,r=1,07) en traction 

uniaxiale en température ambiante à 5.10-4s-1. La direction de la traction est verticale. 

 

Ces clichés caractérisentΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ structureΝ duΝ PETγ%Ν deΝ l’étatΝ nonΝ déforméΝ

(Figure 3.32-a)Ν àΝ l’étatΝ déforméΝ (Figure 3.32-b). Le cliché SAXS (a) ne présente pas de large 

cercle concentrique caractéristique de la longue période Lp de la structure cristalline ou de la 

présenceΝ deΝ microcavitéΝ ceΝ quiΝ confirmeΝ l’étatΝ initialΝ amorphe,Ν isotropeΝ etΝ nonΝ poreuxΝ duΝ

PET3%. δeΝ clichéΝ deΝ diffusionΝ (b)Ν présenteΝ uneΝ diffusionΝ intenseΝ perpendiculairementΝ àΝ l’axeΝ

verticalΝ deΝ laΝ traction.Ν CetteΝ observationΝ montreΝ queΝ lesΝ diffuseursΝ sontΝ orientésΝ selonΝ l’axeΝ

vertical. 

Afin de justifier les résultats retrouvés par les différentes techniquesΝ d’analyse,Ν desΝ

balayages en Z (parallèle à la direction de la traction) et en X (perpendiculaire à la direction de 

traction) ont été réalisés par SAXS. La figure 3.33 montreΝl’évolutionΝdeΝlaΝstructureΝduΝmatériauΝ

déforméΝdeΝl’extrémitéΝduΝVERΝversΝsonΝcentre. 
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Figure 3.33 : Clichés SAXS en fonction de la position dans le VER pour le PET3% déformé en traction uniaxiale en 

température ambiante à 5.10-4s-1. La direction de la traction est verticale. 

 

Les clichés MEB présentés dans la figure 3.30 ontΝmontréΝqu’àΝlaΝsurfaceΝdeΝl’échantillonΝ

nousΝn’avonsΝpasΝpuΝavoirΝdesΝ informationsΝ surΝ leΝdéveloppementΝdesΝmicrocavitésΝetΝdoncΝdeΝ

l’endommagementΝvolumique.ΝCetteΝobservationΝaΝétéΝconfirméeΝparΝlesΝclichésΝobtenusΝàΝlaΝfoisΝ

par Tomographie X (Figure 3.29) et par SAXS (Figure 3.33) où les cavités sont nettement moins 

observablesΝauxΝextrémitésΝduΝVERΝqu’enΝsonΝcentre. 

3.4.3.2 Etude in situ de l’endommagement volumique 

(i) Etude in situ de l’endommagement volumique par couplage 

VidéoTraction™/Spectroscopie Raman 

Dans cette partie nous allons présenter dans un premier temps la comparaison entre le 

PETγ%ΝetΝ leΝPETβ9%ΝconcernantΝ l’évolutionΝ deΝ l’endommagement volumique au cours de la 

déformation en traction uniaxiale aux trois vitesses de déformations fixées et à T=25°C. Ensuite, 

les évolutions de la déformation volumique du PET3% à différentes températures seront 
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présentées. Etant donné que la spectroscopie Raman a permis une bonne estimation de 

l’endommagementΝvolumique,Ν tousΝ lesΝ résultatsΝprésentésΝci-dessous sont des résultats obtenus 

par cette technique de caractérisation. Ces essais ont été réalisés en utilisant un couplage 

expérimental VidéoTraction™/spectroscopieΝ RamanΝ présentéΝ dansΝ leΝ paragrapheΝ  2.1.3.4 du 

chapitre 2.  

La figure 3.34 présenteΝ l’évolutionΝ deΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ enΝ fonctionΝ deΝ laΝ

vitesse de déformation du PET3% et du PET29% déformés à T=25°C. 
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Figure 3.34 : Evolution de l’endommagement volumique déterminé par spectroscopie Raman en fonction de la 

déformation pour (a) le PET3% et (b) le PET29% déformés en traction uniaxiale à température ambiante aux trois 

vitesses de déformation choisies. 

 

DansΝ unΝ premierΝ temps,Ν ilΝ estΝ àΝ noterΝ queΝ l’évolutionΝ deΝ la déformation volumique en 

fonction de la déformation vraie est importante quelle que soit la microstructure initiale du PET. 

δ’allureΝdesΝcourbesΝestΝlaΝmêmeΝpourΝleΝPETγ%Ν(FigureΝ3.34-a) et le PET29% (Figure 3.34-b) 

quelle que soit la vitesse de déformation. La déformation volumique déterminée par Raman 

s’initieΝ àΝ partirΝ deΝ laΝ déformationΝ vraieΝ critiqueΝ İcr définie précédemment dans le 

paragraphe Ν3.4.3. A partir de İ33=İcr, la déformation volumique commence à augmenter 

légèrementΝ ensuiteΝ rapidementΝ jusqu’àΝ atteindre une valeur maximale. Il est à noter que la 

déformation volumique est initiée à İ33≈0,βΝ pourΝ leΝPETγ%ΝetΝ àΝ İ33≈0,1Ν pourΝ leΝPETβ9%.ΝDeΝ

plus,Ν leΝmaximumΝdeΝl’endommagementΝvolumiqueΝestΝatteintΝplusΝrapidementΝpourΝleΝPETγ%Ν

(İ33≈0,8)ΝqueΝpourΝleΝPETβ9%Ν(İ33≈1,1). Un effet de la vitesse est aussi observé. En effet, plus la 

vitesseΝdeΝdéformationΝestΝélevéeΝplusΝl’endommagementΝvolumiqueΝestΝimportant. 

La figure 3.35 montreΝ l’évolutionΝ deΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ duΝ PETγ%Ν enΝ

fonctionΝ deΝ laΝ déformationΝ vraieΝ pourΝ chaqueΝ températureΝ imposéeΝ pendantΝ l’essaiΝ deΝ tractionΝ

uniaxiale (25, 60, 83 et 90°C). 
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Figure 3.35 : Evolution de la déformation volumique du PET3% déformé en traction uniaxiale à différentes vitesses de 

déformation à (a) ʹͷ°�, (b) ͸Ͳ°�, (c) ͺ͵°� et (d) ͻͲ°�. 

 

La figure 3.35 montreΝqueΝquelΝqueΝsoitΝl’étatΝduΝmatériau,ΝlaΝtempératureΝetΝlaΝvitesseΝdeΝ

déformation, un effet de la vitesse de déformation est noté sur les évolutions de 

l’endommagementΝvolumique.ΝEnΝeffet,ΝceΝdernier atteint des valeurs de plus en plus importantes 

quand la vitesse la vitesse de déformation augmente. De plus, il est intéressant de noter que plus 

la température augmente, moins il y a endommagement volumique. 

(ii) Etude in situ de l’endommagement volumique par couplage essai de traction/SAXS 

UneΝcampagneΝd’essaiΝparΝdiffusionΝdesΝrayonsΝXΝauxΝpetitsΝanglesΝ(SAXS)ΝauΝcoursΝd’unΝ

essai de traction uniaxiale a été réalisée afin de caractériser la cavitation ayant lieu au cours de la 

déformation du PET semi-cristallin (PET29%). 

- Evolution des clichés SAXS 

Les clichés de diffusion présentés ci-dessous ont été obtenus au synchrotron Elettra sur la 

ligne SAXS comme décrit dans le paragraphe Ν2.1.3.1.3(iv) du chapitre 2. 
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(a) �  =  (b) �  =  ,   (c) �  =  ,    (d) �  =  , �

(e) �  =  ,  (f) �  =  ,  (g) �  =  ,  (h) �  =  ,  

(i) �  = � (j) �  = �,  
 

Figure 3.36 : Clichés SAXS du PET29% déformé à 5.10-4 s-1 en fonction de la déformation vraie. La direction de la traction 

est verticale. 

 

Les différents clichés présentés dans la figure 3.36 décriventΝl’évolutionΝdeΝlaΝstructureΝduΝ

PET29% au cours de sa déformation en traction uniaxiale. A déformation vraie nulle (Figure 

3.36-a),Ν leΝ clichéΝSAXSΝ représenteΝ laΝ structureΝ typeΝ d’unΝpolymèreΝ semi-cristallin non orienté 

avecΝ l’anneauΝ deΝ diffusionΝ duΝ motifΝ « lamelle cristalline-phase amorphe interlamellaire » 

permettant ainsi de déterminer la longue période moyenneΝ duΝ matériau.Ν Jusqu’auΝ clichéΝ (f)Ν

correspondant à la déformation vraie İ33=0,4 de la figure 3.36,Ν l’anneauΝ deΝ diffusionΝ deΝ laΝ

structure semi-cristalline est toujours présent décrivant une certaine orientation. De plus, il est à 

noterΝ qu’auΝ clichéΝ (c)Ν correspondantΝ àΝ laΝ déformationΝ vraieΝ İ33=0,045 (la déformation qui 

correspondΝauΝseuilΝdeΝplasticité),ΝilΝyΝaΝuneΝprésenceΝd’uneΝdiffusionΝparallèleΝetΝperpendiculaireΝ

àΝl’axeΝde la sollicitation autour du « beam-stop ». A partir du cliché (d) la diffusion dans le sens 

de la traction demeure constante tandis que celle orientée perpendiculairement augmente ce qui 

induitΝqueΝlesΝdiffuseursΝsontΝorientésΝprincipalementΝselonΝl’axeΝde la traction. 

- Evolution de la longue période Lp (0,5 nm
-1

 < q < 2 nm
-1

) 

PourΝ mieuxΝ comprendreΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ structureΝ semi-cristalline, les évolutions de 

I(q).q² en fonction de q sont tracées dans la figure 3.37 pour chaque taux de déformation selon 

l’axeΝhorizontalΝ (φ=0°ΝperpendiculaireΝàΝ laΝdirectionΝdeΝ traction)ΝetΝ selonΝ l’axeΝverticalΝ (φ=90° 
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parallèle à la direction de traction). En étudiant les profilsΝd’intensitésΝSAXSΝhorizontauxΝ(φ=0°) 

et verticaux (φ=90°) aucune texture induite par écoulement de la matière lors de sa mise en 

formeΝn’aΝétéΝrelevée.ΝCeΝquiΝconfirmeΝuneΝfoisΝdeΝplusΝleΝcaractèreΝisotropeΝdeΝnotreΝmatériau.Ν

Les valeurs de la longue période en fonction de la déformation sont présentées dans le tableau 

3.2. 

0 1 2 3

 0

 0,045

 0,2

 0,4

 0,6

 1,2

PET29% (=0°)

5.10
-4

s
-1

T=25°C

In
te

n
s
it

é
 I

.q
2
 (

u
.a

.n
m

-2
)

q(nm
-1

)

0 1 2 3

 0

 0,045

 0,2

 0,4

 0,6

 1,2

PET29% (=90°)

5.10
-4

s
-1

T=25°C

In
te

n
s
it

é
 I

.q
2
 (

u
.a

.n
m

-2
)

q(nm
-1

)(a) (b)  

Figure 3.37 : Evolution de I(q).q² en fonction de q pour le PET29% selon (a) φ=Ͳ°, perpendiculaire à l’axe de traction et 

(b) φ=ͻͲ°, parallèle à l’axe de traction. 
 

Tableau 3.2 : Tableau récapitulatif des valeurs de la longue période Lp  calculée selon l’axe horizontal ȋφ=Ͳ°Ȍ et l’axe 
vertical (φ=90°) pour chaque valeur de la déformation vraie ɂ33. 

Déformation vraie İ33 Lp (axe horizontal φ=0°) (nm) Lp (axe vertical φ=90°) (nm) 

0 7,6 7,8 

0,02 7,7 7,8 

0,045 (seuil de plasticité) 7,6 8,2 

0,1 7,5 8,9 

0,2 7,3 9,1 

0,4 7,2 9,2 

0,6 - 9,4 

1,2 - 9,9 

 

Les valeurs de la longue période résumées dans le tableau ci-dessus montrent que la 

longueΝpériodeΝmoyenneΝduΝPETβ9%ΝàΝl’étatΝnonΝdéforméΝestΝégaleΝàΝ7,7Νnm.ΝSachantΝqueΝsonΝ

tauxΝ deΝ cristallinitéΝ initialΝ estΝ d’environΝ γ0%,Ν lesΝ épaisseursΝ desΝ lamellesΝ cristallinesΝ etΝ deΝ laΝ

phase amorphe sont respectivement égales à 2,31 nm (Lc) et 5,39 nm (La) déterminés selon les 

équations 2.20 et 2.21 du chapitre 2. Au fur et à mesure que le PET29% se déforme, la longue 
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période décrit deux tendances distinctes. Selon l’axeΝ horizontalΝ (perpendiculaireΝ àΝ laΝ

sollicitation), elle voit ses valeurs diminuer légèrement de 7,6 nm à 7,2 nm montrant ainsi que les 

lamelles cristallines dont les chaînes macromoléculaires sont orientées perpendiculairement à la 

direction de la traction subissent une compression latérale. Tandis que celles dont les chaînes 

macromoléculairesΝsontΝorientéesΝparallèlementΝàΝl’axeΝdeΝlaΝtractionΝsubissentΝunΝélargissementΝ

dûΝ àΝ l’étirementΝ desΝ chaînesΝ deΝ laΝ phaseΝ amorpheΝ interlamellaireΝ dansΝ leΝ sensΝ deΝ la traction 

puisque les valeurs de la longue période augmentent de 7,8 à 9,9 nm au cours de la déformation. 

- Caractérisation des nano-diffuseurs dans le domaine de Guinier (q < 0,5 nm
-1

) 

Afin de caractériser la taille des diffuseurs en calculant leurs rayons de giration, 

l’approximationΝdeΝGuinier,Νprésentée dans le paragraphe Ν2.1.3.1.2 du chapitre 2 aux très faibles 

valeurs de q,Ν estΝ appliquée.Ν D’aprèsΝ lesΝ figuresΝ 3.36 et 3.37,Ν l’apparitionΝ deΝ laΝ diffusionΝ desΝ

diffuseurs en plus de celle de la structure cristalline est notée à partir de la déformation vraie 

İ33=0,045.ΝC’estΝdoncΝàΝpartirΝdeΝcetteΝvaleurΝdeΝdéformationΝque les rayons de giration seront 

calculés en utilisant la fonction de distribution de Schultz qui nous renseigne en même temps sur 

l’hétérogénéitéΝdesΝdiffuseursΝdansΝ leΝ casΝoùΝ leΝgrapheΝdeΝGuinierΝ (ln(I(q)=f(q²)) ne décrit pas 

une droite aux petites valeurs de q. Comme pour les longues périodes, le tableau 3.3 montre les 

résultatsΝduΝfitΝdesΝclichésΝdeΝdiffusionΝSAXSΝparΝl’approximationΝdeΝGuinierΝdonnantΝainsiΝlesΝ

valeurs des rayons de giration des diffuseurs dans le sens horizontal (φ=0°) et vertical (φ=90°). 

Pour chaque direction, les valeurs du rayon de giration varient peu mais la différence est 

nettement plus observable entre les valeurs obtenues parallèlement et perpendiculairement à la 

direction de la sollicitation pour un même taux de déformation. Ceci est dû à la forme des 

diffuseurs,ΝleurΝnombreΝetΝleurΝorientationΝselonΝl’axeΝdeΝlaΝsollicitation. 
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Tableau 3.3 : Tableau récapitulatif des valeurs du rayon de giration Rg  calculé selon l’axe horizontal ȋφ=Ͳ°Ȍ et l’axe 
vertical (φ=90°) pour chaque valeur de la déformation vraie ɂ33. 

Déformation vraie İ33 Rayon de giration Rg (axe horizontal φ=0°) (nm) Rayon de giration Rg (axe vertical φ=90°) (nm) 

0 - - 

0,02 - - 

0,045 (seuil de plasticité) 5 12 

0,1 5,1 12 

0,2 5,1 11,5 

0,4 5,2 11,2 

0,6 6 12,2 

0,8 5,9 12,5 

1 5,8 12,6 

1,2 5,8 12,6 

 

3.4.4 Etude de la mobilité moléculaire du PET par couplage 

spectroscopie diélectrique/Essai de traction 

D’uneΝ manièreΝ générale,Ν pourΝ étudierΝ lesΝ processusΝ deΝ relaxationΝ d’unΝ matériau,Ν laΝ

spectroscopieΝdiélectriqueΝouΝl’analyseΝmécaniqueΝdynamiqueΝsontΝutilisées.ΝPourΝnotreΝcas,ΝnousΝ

avons réalisé des analyses in situ par spectroscopie diélectrique du PET3% et du PET29% au 

coursΝdeΝsaΝdéformationΝàΝtempératureΝambiante.ΝDansΝceΝvolet,ΝseulsΝlesΝrésultatsΝd’uneΝétudeΝdeΝ

faisabilitéΝd’unΝtelΝcouplageΝserontΝprésentés. 

δ’analyseΝ diélectriqueΝ estΝ uneΝ techniqueΝ quiΝ permetΝ deΝ corrélerΝ lesΝ phénomènesΝ deΝ

relaxation diélectrique aux mouvements des chaînes macromoléculaires ou à la mobilité de ses 

sous-unitésΝparΝl’activationΝdesΝdipôlesΝquiΝseΝréoriententΝleΝlongΝdeΝlaΝchaîneΝmacromoléculaire.Ν

Les résultats présentés ci-dessous ont été obtenus en collaboration avec Pr. Laurent David et Dr. 

Anatoli Serghei du laboratoire « Ingénierie des Matériaux Polymère IMP »ΝàΝl’universitéΝδyon1.Ν

NotreΝmatériauΝd’étudeΝaΝétéΝdéforméΝenΝutilisantΝuneΝmachineΝdeΝtractionΝportativeΝéquipéeΝdeΝ

deux électrodes positionnées sans contact de partΝ etΝ d’autresΝ desΝ surfacesΝ deΝ notreΝ échantillonΝ

(Figure 2.18 du chapitre 2). Cette machine de traction a été conçue par la même équipe. Elle a 

été développée spécialement pour ce projet dans le cadre de la thèse. 

Les analyses diélectriques dynamiques in situ à un essai de traction ont été réalisées à 

température ambiante sur le PET amorphe et semi-cristallin à une vitesse de déformation de 1 
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mm/min avec un balayage en fréquence allant de 10 à 106 Hz. Dans un premier temps, les 

évolutions de la permittivité relative İ’,Νl’indiceΝdeΝperteΝİ’’ et le facteur de dissipation tanį en 

fonction de la déformation sont présentés pour différentes valeurs de la fréquence. Ensuite, en 

observant le comportement diélectrique du matériau, les évolutions de ces mêmes grandeurs en 

fonction de la fréquence à des valeurs spécifiques de la déformation sont présentées. 

3.4.4.1 Réponse diélectrique dynamique du PET͵% au cours d’un essai de 

traction 

La figure 3.38 montreΝ l’évolution des constantes diélectriques en fonction de la 

déformation. 
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Figure 3.38 : Evolutions de (a) ɂ’, (b) ɂ’’ et (c) tanɁ en fonction de la déformation du PET3% pour différentes valeurs de la fréquence au cours d’un essai de traction à température ambiante et une vitesse de 1mm/min. 

 

La figure 3.38 montre une diminution des valeurs des constantes diélectriques au cours de 

l’essaiΝdeΝtraction.ΝδeursΝévolutionsΝdécriventΝquatre étapes. La première, très rapide, de İ33=0 à 

İ33=0,0γΝoùΝlesΝvaleursΝévoluentΝd’uneΝmanièreΝconstante.ΝδaΝdeuxième,ΝàΝpartirΝdeΝİ33=0,03, est 

caractérisée par une légère augmentation. La troisième étape est caractérisée par une chute de ces 
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grandeurs dansΝl’intervalleΝdeΝdéformationΝallantΝdeΝ0,0γΝàΝ0,4. La quatrième et dernière étape est 

caractériséeΝparΝunΝmaintienΝconstantΝdesΝvaleursΝjusqu’auxΝgrandesΝdéformations.ΝUneΝinfluenceΝ

de la fréquence est aussi détectée sur le signal total des différentes constantes diélectriques. En 

effet, pour le cas de la permittivité relative İ’ (Figure 3.38-a), plus la fréquence diminue, plus les 

valeursΝ deΝ İ’Ν augmentent. Tandis que pour le cas deΝ l’indiceΝ deΝ perteΝ İ’’ et du facteur de 

dissipation tanį, la totalité de leur signal augmente seulement au passage de la fréquence de 

6,3.105 Hz à 105 Hz. A partir de 105 Hz, les valeurs de ces constantes diminuent 

considérablement avec la fréquence. Afin d’étudierΝ lesΝ relaxationsΝ moléculairesΝ ayantΝ lieuΝ

pendant la déformation du matériau, les évolutions des constantes diélectriques en fonction de la 

fréquence pour les quatre étapes observées sont présentées dans la figure 3.39. 
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Figure 3.39 : Evolutions de (a) ɂ’, (b) ɂ’’ et (c) tanɁ en fonction de la fréquence pour les déformations ɂ33=0, ɂ33=0,03, 

ɂ33=0,4 et ɂ33=1 pour le PET3%. 

 

La figure 3.39 montrentΝ l’effetΝ deΝ laΝ déformationΝ surΝ lesΝ valeursΝ deΝ İ’, İ’’ et tanį. En 

effet, quel que soit le paramètre diélectrique, une très légère augmentation de la totalité du signal 

est observée quand la déformation passe de 0 à 0,03 comme ceci a été observé à deuxième étape 

de la figure 3.38. Ensuite une diminution est notée à partir de İ33=0,03. Nous observons aussi une 

influence de la fréquence en plus de celle de la déformation sur les évolutions des constantes 
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diélectriques. Sauf pour le cas de la permittivité relative (Figure 3.39-a) qui demeure constante 

avecΝlaΝvariationΝdeΝlaΝfréquence,ΝlesΝévolutionsΝdeΝl’indiceΝdeΝperteΝetΝduΝfacteurΝdeΝdissipationΝ

présententΝlaΝmêmeΝallure.ΝIlsΝdécriventΝuneΝaugmentationΝàΝpartirΝdeΝ≈102 HzΝjusqu’àΝatteindreΝ

un maximum à 2.105 Hz. Cette augmentation est due à la relaxation β qui décrit les mouvements 

locaux associés aux groupements ester (Figure 3.39-bΝ etΝ c).Ν δ’amplitude de cette relaxation 

diminue avec la déformation. 

3.4.4.2 Réponse diélectrique dynamique du PET29% au cours de la 

déformation 

Comme pour le cas du PET3%, une influence de la fréquence est observée. En effet, la 

figure 3.40 (a)ΝmontreΝqu’ilΝyΝaΝunΝdécalageΝduΝsignalΝtotalΝdeΝlaΝpermittivitéΝrelativeΝversΝlesΝplusΝ

grandesΝvaleursΝavecΝlaΝdiminutionΝdeΝlaΝfréquence.ΝTandisΝqueΝpourΝleΝcasΝdeΝl’indiceΝdeΝperteΝetΝ

du facteur de dissipation, une augmentation du signal est observée quand la fréquence passe de 

5.105 Hz à 2,5.105 Hz, on observe, ensuite, un décalage vers les plus petites valeurs quand la 

fréquence diminue. 
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Figure 3.40 : Evolutions de (a) ɂ’, (b) ɂ’’ et (c) tanɁ en fonction de la déformation du PET29% pour différentes valeurs de la fréquence au cours d’un essai de traction en température ambiante et une vitesse de ͳmm/min. 
 



Chapitre 3 : Résultats expérimentaux 
 

-138- 
 

Au cours de la déformation, la figure 3.40 montre que les évolutions des constantes 

diélectriques passent par quatre étapes. La première, aux petites valeurs de déformation, décrit 

une évolution constante dansΝl’intervalleΝdeΝdéformationΝallantΝdeΝ0ΝàΝ0,04. Ensuite, à ɂ33=0,04 

une légère augmentation est observée. La troisième étape est caractérisée par une diminution 

considérable des constantes diélectriques pour les valeurs de déformation allant de 0,04 à 0,3. La 

quatrième et dernière étape décrit une évolution constante de ɂ’, ɂ’’ et tanɁ à partir de ɂ33=0,3 

jusqu’auxΝgrandesΝdéformations.ΝAfinΝd’étudierΝlesΝrelaxationsΝmoléculairesΝayantΝlieuΝpendantΝlaΝ

déformation du matériau, les évolutions des constantes diélectriques en fonction de la fréquence 

pour les quatre étapes observées sont présentées dans la figure 3.41. 
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Figure 3.41 : Evolutions de (a) ɂ’, (b) ɂ’’ et (c) tan Ɂ en fonction de la fréquence pour les déformations ɂ33=0, ɂ33=0,04, 

ɂ33=0,3 et ɂ33=1 pour le PET29%. 

 

La figure 3.41 montre la variation de ɂ’, ɂ’’ et tanɁ en fonction de la fréquence pour le 

quatre taux de déformation caractéristiques. Une très légère augmentation du signal total est 

observée quand la déformation passe de 0 à 0,04 ensuite il diminue considérablement au fur et à 

mesure que la déformation augmente (à partir de İ33=0,04). Sauf pour le cas de la permittivité 

relative (Figure 3.41-a),ΝquiΝévolueΝd’uneΝmanièreΝconstanteΝavecΝlaΝfréquence,Νl’indiceΝdeΝperteΝ
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et le facteur de dissipation présentent des évolutions différentes (Figure 3.41-b et c). En effet, 

une légère diminution est observée aux faibles valeurs de fréquence laissant place ensuite à une 

augmentationΝprogressiveΝjusqu’àΝatteindreΝunΝmaximumΝàΝβ.105 Hz.Νδ’intensitéΝdeΝla relaxation Ⱦ, comme pour le cas du PET3%, diminue avec la déformation. 

3.4.4.3 Comparaison entre la réponse diélectrique du PET3% et celle du 

PET29% 

Les figures 3.42 et 3.43 montrent les évolutions des constantes diélectriques pour une 

fréquence en fonction de la déformation et pour un taux de déformation en fonction de la 

fréquence respectivement. 
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Figure 3.42 : Evolutions de (a) ɂ’, (b) ɂ’’ et (c) tan Ɂ en fonction de la déformation pour une fréquence de 2,5.105 Hz pour le PET͵% et le PETʹͻ% déformés au cours d’un essai de traction à ʹͷ°C et une vitesse de ͳmm/min. 
 

Les quatre étapes précédemment décrites dans les paragraphes Ν3.4.4.1et Ν3.4.4.2 sont 

observées dans la figure 3.42. Les limites de chaque étape sont détaillées dans le tableau 

suivant : 
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Tableau 3.4 : Tableau récapitulatif des limites des quatre étapes décrites par les évolutions des constantes diélectriques 

en fonction de la déformation. 

 Etape 1 Etape 2 Etape 3 Etape 4 

PET3% 0<İ33<0,03 İ33=0,03 0,03<İ33≤0,4 İ33>0,4 

PET29% 0<İ33<0,04 İ33=0,04 0,04<İ33≤0,γ İ33>0,3 
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Figure 3.43 : Evolutions de (a) ɂ’, (b) ɂ’’ et (c) tan Ɂ en fonction de la fréquence pour le PET3% à ɂ33=0,4 et le PET29% à 

ɂ33=Ͳ,͵ déformés au cours d’un essai de traction à ʹͷ°C et une vitesse de ͳmm/min. 
 

Les figures 3.42 et 3.43 montre que le signal total des constantes diélectriques enregistré 

pour le PET amorphe, en fonction de la déformation (Figure 3.42) ou en fonction de la fréquence 

(Figure 3.43),Ν estΝ plusΝ élevéΝ queΝ celuiΝ enregistréΝ pourΝ leΝ PETβ9%.Ν DeΝ plus,Ν l’intensitéΝ deΝ

relaxation β observée dans les figures 3.43 (b) et 3.43 (c) est plus élevée pour le PET3% que 

pour le PET29%. 

 Conclusion 3.5

Dans ce chapitre, une étude expérimentale détaillée a été réalisée selon différentes 

configurations.Ν δ’objectifΝ estΝ d’identifierΝ lesΝ changements microstructuraux ayant lieu dans le 
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PET au cours de la déformation quelle que soit sa morphologie initiale. Dans ce contexte, un 

certainΝ nombreΝ d’essaisΝ ontΝ étéΝ réalisésΝ afinΝ deΝmettreΝ enΝ évidenceΝ l’influenceΝ desΝ conditionsΝ

expérimentales sur la réponse thermique, mécanique et microstructurale du PET. 

La première partie, concerne l’identificationΝparΝ spectroscopieΝRamanΝdes changements 

microstructurauxΝ queΝ subitΝ leΝ PETΝ auΝ coursΝ d’unΝ cycleΝ thermiqueΝ contrôléΝ grâceΝ auΝ suiviΝ desΝ

bandes vibrationnelles en fonction de la température. Suite à cette identification, un critère 

RamanΝaΝétéΝproposéΝafinΝdeΝsuivreΝl’évolutionΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝduΝPET. 

Les lois de comportement du PET en fonction de sa morphologie initiale sont présentées 

dansΝuneΝdeuxièmeΝpartie,Ν toutΝenΝmettantΝenΝévidenceΝ l’influenceΝdesΝparamètresΝd’essaisΝ telsΝ

que la vitesse de déformation et la température sur le comportement mécanique du matériau. 

δaΝdescriptionΝdeΝlaΝcaractérisationΝdeΝl’évolution microstructurale du PET3% et celle du 

PET29% au cours de leur déformation en traction uniaxiale a été effectuée dans la troisième 

partieΝdeΝceΝchapitre.ΝToutΝd’abord,ΝnousΝavonsΝprésentéΝlesΝrésultatsΝdeΝl’orientationΝdesΝchaînesΝ

macromoléculaires déterminés par diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS) et par 

spectroscopieΝ RamanΝ selonΝ deuxΝ critèresΝ d’orientationΝ différents.Ν Ensuite,Ν lesΝ résultatsΝ deΝ

l’évolutionΝdeΝlaΝmicrostructureΝduΝPETγ%ΝauΝvoisinageΝdeΝlaΝtempératureΝdeΝtransitionΝvitreuseΝ

ont été présentés en utilisant les WAXS et le critère Raman de cristallinité proposé dans la 

premièreΝpartie.ΝGrâceΝ àΝ ceΝ critèreΝnousΝ avonsΝpuΝobserverΝ l’apparitionΝdeΝ laΝmésophaseΝvoireΝ

mêmeΝd’uneΝ structureΝ cristallineΝ induite par déformation. Enfin,Ν lesΝ résultatsΝdeΝ l’évolution de 

l’endommagementΝ volumiqueΝ in situ et post mortem à un essai de traction déterminés par 

spectroscopieΝ RamanΝ etΝ d’autresΝ techniquesΝ deΝ caractérisationΝ tellesΝ queΝ lesΝ SAXSΝ sontΝ

présentés.  

Dans une quatrième et dernière partie, les résultats les résultatsΝissusΝd’un couplage essai 

de traction/analyse diélectrique dynamique ont été présentés afin de corréler le phénomène de la 

mobilité moléculaire avec le comportement mécanique du matériau. 

Ces résultats nous permettront, dans le chapitre suivant, de valider les différents critères 

élaborésΝ pourΝ l’étudeΝ deΝ laΝ cristallinité,Ν deΝ l’orientationΝ macromoléculaireΝ etΝ deΝ

l’endommagementΝ volumiqueΝ etΝ aussiΝ connaîtreΝ plusΝ enΝ détailsΝ lesΝ changements 

microstructuraux ayant lieu au cours de la déformation du PET quelle que soit sa morphologie 

initiale.
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 Introduction 4.1

Après une présentation et une description détaillée de nombreux résultats dans le chapitre 

précédent, ce quatrième et dernier chapitre, présenté en trois parties, est dédié à la discussion de 

ces observations tout en se référant à la bibliographie. 

La premièreΝ partieΝ aΝ pourΝ objectifΝ deΝ déterminerΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ cristallinitéΝ deΝ notreΝ

matériauΝ parΝ spectroscopieΝ Raman.Ν CetteΝ techniqueΝ spectroscopiqueΝ s’avèreΝ êtreΝ sensibleΝ auxΝ

phénomènes microstructuraux ayant lieu au cours de différents traitements thermiques contrôlés 

par Calorimétrie Différentielle à Balayage. En effet les évolutions de certaines bandes 

vibrationnelles permettent de décrire la réponse thermique par la détermination des températures 

caractéristiques des transitions microstructurales du PET3% et du PET29%. Un critère de calcul 

duΝ tauxΝ deΝ cristallinitéΝ parΝ RamanΝ estΝ alorsΝ proposé.Ν EnΝ utilisantΝ ceΝ critèreΝ dansΝ l’étudeΝ desΝ

cinétiques de cristallisation du PET, les modes de germination et de croissance de la structure 

cristalline du matériau sont identifiés. 

δ’étudeΝ deΝ laΝ loiΝ deΝ comportementΝ vraiΝ établieΝ parΝ VidéoTraction™Ν etΝ l’analyseΝ desΝ

micromécanismes de déformation permettent, dans la deuxième partie de ce chapitre, de mettre 

en place une étroite corrélation entre les propriétés mécaniques et les micromécanismes de 

déformationΝ duΝ PETΝ àΝ l’étatΝ quasi-amorphe et semi-cristallin.Ν δ’orientationΝ desΝ chaînesΝ

macromoléculaires,Νl’apparitionΝdeΝlaΝmésophase,ΝlaΝcristallisationΝinduiteΝparΝdéformationΝainsiΝ

queΝl’endommagementΝvolumiqueΝsontΝmisΝenΝcompétitionΝlorsΝd’unΝessaiΝdeΝtractionΝuniaxiale.Ν

δ’influenceΝ deΝ laΝ microstructureΝ initialeΝ duΝ matériauΝ etΝ desΝ conditionsΝ deΝ l’essaiΝ mécanique,Ν

tellesΝ queΝ laΝ vitesseΝ deΝ déformationΝ etΝ laΝ température,Ν estΝ miseΝ enΝ évidence.Ν D’autreΝ part,Ν

l’importanceΝ duΝ suiviΝ en temps réel des micromécanismes de déformation a été confirmée en 

mettant en compétition les résultats obtenus in situ et post mortem ce qui a permis de caractériser 

les phénomènes de relaxation du matériau et faire le lien avec les différents micromécanismes de 

déformation. 

Dans la troisième et dernière partie de cette discussion, des mesures in situ par 

spectroscopieΝ diélectriqueΝ auΝ coursΝ d’unΝ essaiΝ deΝ tractionΝ sontΝ utiliséesΝ afinΝ deΝ mettreΝ enΝ

évidence les processus de relaxation et la mobilité moléculaire liée à la polarité du matériau au 

cours de la déformation pour faire le lien avec les micromécanismes de déformation. 
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 Cristallisation du PET par spectroscopie Raman 4.2

Dans le chapitre résultats expérimentaux, les spectres du PET3% obtenus par 

spectroscopie Raman ont été présentés à différentes températures suivant différents traitements 

thermiques contrôlés à savoir des maintiens thermiques ainsi que des chauffes et 

refroidissements à des vitesses constantes. Ces spectres sont décrits en termes de variations 

notables des bandes vibrationnelles situées à 1096 cm-1 décrivantΝ l’élongationΝ symétriqueΝ desΝ

liaisons C(O) – O/C – C/C – C(EG) et à 1725 cm-1 décrivantΝ l’élongationΝdeΝ laΝdoubleΝ liaisonΝ

C=O du groupement acide téréphtalique. Dans un premier temps, cette partie a pour objectif de 

discuter de laΝ significationΝdeΝ l’évolutionΝde la bande vibrationnelle à 1725 cm-1 en termes de 

position et de largeur à mi-hauteur (FWHM) sur les changements microstructuraux du matériau. 

Ensuite, les résultats de l’évolutionΝdeΝlaΝcristallinitéΝdéterminéeΝparΝspectroscopieΝRamanΝet la 

détermination des modes de nucléation et de croissance sont confrontés aux résultats déterminés 

par DSC afin de valider le critère Raman ݎ௖ோ�௠�௡ établi dans le chapitre précédent. 

4.2.1 Identification des transitions microstructurales par 

spectroscopie Raman 

La bande vibrationnelle à 1725 cm-1,Ν commeΝ l’avaientΝ confirméΝ plusieursΝ auteursΝ

(Melveger 1972, Štokr,ΝSchneiderΝetΝal.Ν198β, Bulkin, Lewin et al. 1985, Lippert, Zimmermann 

et al. 1993),ΝpermetΝdeΝcaractériserΝl’ordreΝmicrostructuralΝduΝmatériau.ΝPourΝuneΝchauffeΝàΝuneΝ

vitesse constante, des variations de la bande vibrationnelle à 1725 cm-1 ont été observées dans la 

figure 3.4 du chapitre précédent. Elle se manifesteΝparΝdesΝvariationsΝd’intensité,ΝdeΝposition et de 

largeur à mi-hauteur au fur et à mesure que la température augmente. La figure 3.4 (a) montre 

queΝl’intensitéΝdeΝcetteΝbandeΝvibrationnelleΝaugmenteΝavecΝlaΝtempératureΝselonΝdeuxΝétapes.ΝδaΝ

premièreΝaugmentationΝconcerneΝl’intervalleΝde température compris entre 40°C et la température 

de cristallisation froide Tcc=1β5°C.ΝPendantΝ laΝchauffeΝdeΝ40°CΝàΝ1β5°CΝleΝPETγ%ΝpasseΝd’unΝ

état solide quasi-amorphe et transparent à un état semi-cristallin blanc. Ce changement de phase 

et de couleur augmenteΝ laΝ diffusionΝ RamanΝ etΝ doncΝ l’intensitéΝ duΝ signal.Ν δaΝ deuxièmeΝ

augmentationΝconcerneΝ l’intervalleΝdeΝ températureΝcomprisΝentreΝTcc=125°C et 300°C. Pendant 

cetΝintervalle,ΝleΝmatériauΝpasseΝdeΝl’étatΝsemi-cristallinΝàΝl’étatΝ100%ΝamorpheΝliquideΝquiΝdiffuse 

plusΝleΝsignalΝRamanΝd’oùΝl’augmentationΝdeΝl’intensitéΝ(Mutter, Stille et al. 1993). La figure 3.4 

(b) montreΝ queΝ l’intensitéΝ RamanΝ deΝ cetteΝ mêmeΝ bandeΝ vibrationnelleΝ décritΝ deuxΝ tendances 

différentes pendant le refroidissement de 300°C (liquide 100% amorphe) à 40°C (solide semi-

cristallin). La premièreΝconcerneΝl’intervalleΝdeΝtempératureΝallantΝdeΝγ00°CΝàΝTc=175°C. Dans 
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cetΝintervalle,ΝleΝPETΝpasseΝdeΝl’étatΝfonduΝ100%Νamorphe,ΝstructureΝquiΝdiffuseΝleΝplus,ΝàΝl’étatΝ

semi-cristallinΝ c’estΝ laΝ raisonΝ pourΝ laquelleΝ l’intensitéΝ duΝ signalΝRamanΝdiminue. La deuxième 

tendanceΝestΝcaractériséeΝparΝuneΝaugmentationΝdeΝl’intensitéΝdansΝl’intervalleΝallantΝdeΝTc=175°C 

àΝ40°C.ΝDansΝcetΝ intervalle,Ν laΝcouleurΝdeΝ l’échantillonΝdevientΝdeΝplusΝenΝplusΝblancheΝdueΝauΝ

développementΝdeΝlaΝcristallinitéΝc’estΝlaΝraisonΝpourΝlaquelleΝl’intensitéΝaugmente. 

La figure 4.1 présente les évolutions de la position et de la largeur à mi-hauteur de la 

bande à 1725 cm-1 auΝcoursΝd’uneΝchauffeΝàΝ5°C/min. 
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Figure 4.1 : Evolutions (a) de la position et (b) de la largeur à mi-hauteur (FWHM) de la bande vibrationnelles à 1725 cm-1 

pour une chauffe à 5°C/min. 

 

EnΝseΝbasantΝsurΝleΝmodèleΝdeΝlaΝloiΝdeΝHooke,ΝlesΝvibrationsΝd’uneΝmoléculeΝpeuventΝêtreΝ

modélisées par des systèmes de « masses-ressort » où les masses correspondent aux atomes et le 

ressort de constante k correspond à la liaison covalente les reliant. LeΝdécalageΝenΝfréquenceΝd’unΝ

telΝoscillateurΝestΝgénéralementΝdûΝàΝl’applicationΝd’uneΝcontrainteΝmécaniqueΝmacroscopiqueΝsurΝ

leΝ matéraiuΝ pouvantΝ êtreΝ transféréeΝ àΝ l’échelleΝ moléculaire.Ν Aussi,Ν uneΝ mêmeΝ liaisonΝ avecΝ

différentes conformations, « Trans » ou « Gauche », se verra vibrer à des fréquences propres 

distinctes. Le déplacement des bandes vibrationnelles vers les plus grandes ou les plus faibles 

valeursΝduΝnombreΝd’ondeΝsontΝdusΝàΝdesΝcontraintesΝmécaniquesΝet/ouΝthermiquesΝmenantΝàΝdeuxΝ

différents phénomènesΝ caractérisésΝ parΝ laΝ compressionΝ (nombreΝ d’ondeΝ élevé)Ν ouΝ l’élongationΝ

(nombreΝ d’ondeΝ faible)Ν deΝ laΝ liaisonΝ considéréeΝ (Huang and Young 1994, Young 1997). La 

position de la bande vibrationnelle de la double liaison C=O décrit une évolution en quatre 

étapes vers les grandes valeurs du nombreΝd’onde.ΝCetteΝtendanceΝestΝdueΝàΝl’augmentationΝdeΝlaΝ

température et aux changementsΝdeΝl’isomérieΝdeΝconformationΝdeΝl’unitéΝduΝmonomèreΝdeΝl’étatΝ

amorpheΝàΝl’étatΝsemi-cristallin.ΝδaΝpremièreΝétapeΝconcerneΝl’intervalleΝdeΝtempératureΝallantΝdeΝ

40°C à laΝtempératureΝd’initiationΝdeΝlaΝcristallisationΝfroideΝduΝPET.ΝEtantΝpositionnéesΝdeΝpartΝ
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etΝ d’autreΝ deΝ l’axeΝ duΝ noyauΝ aromatique,Ν lesΝ liaisonsΝ carbonylesΝ (C=O)Ν subissentΝ unΝ étatΝ deΝ

contrainteΝ interneΝ dûΝ àΝ l’arrangementΝ deΝ laΝ moléculeΝ deΝ laΝ conformationΝ « Gauche » à la 

conformation « Trans » νΝresponsableΝdeΝlaΝcristallisationΝduΝPET.ΝδaΝdeuxièmeΝétapeΝs’étendΝsurΝ

l’intervalleΝ deΝ températureΝ allantΝ deΝ 115°CΝ (initiationΝ deΝ laΝ cristallisationΝ froide)Ν àΝ βγ5°CΝ

(position du pic du signal non-réversible de la courbe de DSC modulée présentée dans la figure 

D.10 deΝ l’annexeΝ D. Cette deuxième étape est caractérisée par un maintien de la bande 

vibrationnelle à 1725 cm-1 à la même position dû au phénomène de cristallisation ayant lieu 

pendant cet intervalle. Même si la fusion est initiée à environ 220°C, bien avant la fin de la 

deuxième étape ([115°C,235°C]), le phénomène de fusion/recristallisation décrit par la figure 

D.10 deΝ l’annexeΝD tend à maintenir la bande vibrationnelle à la même position. La troisième 

étapeΝs’étendΝquantΝàΝelleΝdeΝβγ5°CΝàΝβ65°C : intervalle contenant la fin du phénomène de fusion 

et de recristallisation. La contrainte interne causée par le phénomène de cristallisation devrait 

disparaitre suite à la disparition des cristaux et induire un déplacement de la bande vibrationnelle 

versΝ lesΝ valeursΝ desΝ plusΝ faiblesΝ nombresΝ d’onde.Ν Or,Ν d’aprèsΝ laΝ figureΝ 4.1 (a), la bande 

vibrationnelle décrit une tendance contraire en se décalant une deuxième fois vers les nombres 

d’ondeΝlesΝplusΝélevés.ΝCommeΝla dissociation des contributions mécaniques et thermiques dans 

leΝdécalageΝvibrationnelleΝestΝtrèsΝcomplexe,ΝleΝfaisceauΝlaserΝpourraitΝamenerΝàΝlaΝcréationΝd’unΝ

champΝdilatantΝd’origineΝthermiqueΝetΝainsiΝcréerΝuneΝcontrainteΝinterneΝlocaleΝdansΝleΝmatériau 

(Young 1997, Gouadec 2001) ce qui nous amène à dire que ce deuxième décalage vers les 

nombresΝ d’ondeΝ lesΝ plusΝ élevésΝ peutΝ êtreΝ nonΝ seulementΝ dûΝ laΝ disparitionΝ duΝ phénomèneΝ deΝ

recristallisationΝ auΝ détrimentΝ deΝ laΝ fusion,Ν maisΝ aussiΝ àΝ l’augmentationΝ deΝ laΝ température.Ν EnΝ

suivant cette théorie, la position de la bande vibrationnelle de la double liaison C=O se décalerait 

versΝ lesΝplusΝgrandsΝnombresΝd’ondeΝd’uneΝmanièreΝconstanteΝdepuisΝ leΝdébutΝdeΝ laΝchauffeΝceΝ

quiΝn’estΝpasΝleΝcasΝdeΝnotreΝmatériau.ΝEnΝeffet,ΝàΝpartirΝdeΝT=β65°CΝ(finΝdeΝlaΝrecristallisation et 

du pic de fusion), la quatrième étape est caractérisée par une pente moins élevée que celle de la 

troisièmeΝ étapeΝ décrivantΝ leΝ décalageΝ deΝ laΝ positionΝ versΝ lesΝ nombresΝ d’ondeΝ lesΝ plusΝ élevés.Ν

Cette légère variation est due seulement au champ dilatant créé par le faisceau laser. 

En plus des décalages en fréquence, cette bande vibrationnelle présente un changement 

dans la valeur de sa largeur à mi-hauteurΝ avecΝ l’augmentationΝdeΝ laΝ température.ΝδaΝ largeurΝ àΝ 

mi-hauteurΝ d’uneΝ bandeΝ vibrationnelleΝ caractériseΝ laΝ signatureΝ deΝ l’ordre ou du désordre 

environnemental de la structure. En effet, une bande vibrationnelle étroite correspond à une 

organisation spatiale ordonnée, principale caractéristique de la structure semi-cristalline, tandis 

qu’uneΝlargeΝbandeΝvibrationnelleΝcorrespond à son tour à un désordre structural caractéristique 

de la structure amorphe (Colomban and Corset 1999, Gouadec and Colomban 2007). Ceci nous 
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permetΝ deΝ confirmerΝ queΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ largeurΝ àΝmi-hauteur (FWHM) peut être corrélée à 

l’évolutionΝ deΝ laΝ densitéΝ totaleΝ duΝ PETΝ nousΝ renseignantΝ ainsiΝ surΝ l’évolution de la structure 

semi-cristalline du matériau. Donc, en plus du segment éthylène glycol, les changements ayant 

lieu dans le segment téréphtalique nous renseignent sur la structure du matériau. La structure 

cristalline est caractérisée par des groupements carbonyles placés dans le même plan que le 

noyau benzénique en conformation « Trans » (Figure 1.3 du chapitre 1). En effet cette 

configuration est caractérisée par sa régularité impliquant la diminution de la largeur à mi-

hauteur de la bande vibrationnelle. En augmentant la température, la mobilité moléculaire 

devient plus importante induisant la rotation des groupements carbonyles en dehors du plan du 

noyau benzénique. Ces rotationsΝ vontΝ contribuerΝ àΝ l’élargissementΝ deΝ laΝ bandeΝ vibrationnelleΝ

sachantΝqueΝchaqueΝniveauΝdeΝrotationΝestΝcaractéristiqueΝdeΝsaΝpropreΝfréquenceΝd’élongationΝdeΝ

la double liaison C=O. Quand le matériau cristallise, les liaisons carbonyles tendent à se 

positionner dans le même plan que le noyau benzénique ce qui induit un resserrement de cette 

même bande vibrationnelle. La figure 4.1 (b) montre, dans un premier temps, une légère 

augmentation de la largeur à mi-hauteur dans le domaine de la température de transition vitreuse 

du matériau induisant un léger élargissement de la bande vibrationnelle. La transition vitreuse se 

produisantΝauΝpassageΝduΝmatériauΝdeΝl’étatΝvitreuxΝàΝl’étatΝcaoutchoutique est donc synonyme de 

l’augmentationΝdeΝlaΝmobilitéΝmoléculaireΝdueΝàΝdesΝmouvementsΝcoopératifsΝdesΝchaînesΝdeΝlaΝ

phaseΝ amorpheΝ impliquantΝ ainsiΝ l’augmentationΝ deΝ FWHε.Ν Ensuite,Ν enΝ seΝ rapprochantΝ deΝ laΝ

température de cristallisation froide, la valeur de FWHM chute de 5 cm-1 décrivant ainsi une 

bande vibrationnelle plus fine ce qui caractérise le placement des groupements carbonyles en 

conformation « Trans ». La largeur à mi-hauteurΝ demeureΝ ensuiteΝ constanteΝ jusqu’àΝ laΝ

température de fusion où elle voit sa valeur augmenter caractérisant ainsi une structure amorphe 

avec la rotation des groupements des doubles liaisons C=O en dehors du plan du noyau 

benzéniqueΝinduisantΝl’élargissementΝdeΝlaΝbandeΝvibrationnelleΝenΝquestion. 

CompteΝ tenuΝ deΝ l’allureΝ deΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ largeurΝ àΝ mi-hauteur en fonction de la 

température, la dérivée de cette évolution ቀௗሺிௐுெሻௗ் ቁ = ݂ሺܶሻ par rapport à la température a été 

présentée dans la figure 3.5 du chapitre 3.Νδ’allureΝde la courbe est semblable au thermogramme 

du PET quasi-amorphe obtenu par Calorimétrie Différentielle à Balayage. Afin de vérifier 

l’aptitudeΝdeΝlaΝspectroscopieΝRaman,ΝauΝtravers du suivi de la FWHM de la bande 1725 cm-1, à 

décrireΝlaΝréponseΝthermiqueΝduΝmatériauΝetΝainsiΝd’identifierΝlesΝchangementsΝmorphologiquesΝetΝ

leurs températures caractéristiques, les courbes ቀௗሺிௐுெሻௗ் ቁ = ݂ሺܶሻ et les thermogrammes 

obtenus par DSC sont confrontés dans la figure 4.2 pour différentes vitesses de chauffe. 
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Figure 4.2 : Evolution (a) de la position et (b) de la largeur à mi-hauteur (FWHM) de la bande vibrationnelles à 1725 cm-1 

pour différentes vitesses de chauffe. 

 

Les thermogrammes présentés dans la figure 4.2 montrentΝ lesΝ mêmeΝ tendancesΝ qu’ilsΝ

soient obtenus par spectroscopie Raman ou par DSC. En effet, à température croissante, les 

différentsΝphénomènesΝ thermiquesΝ sontΝobservablesΝ surΝ l’ensembleΝduΝsignal.ΝToutΝd’abord,Ν seΝ

manifeste la transition vitreuse. Ensuite, se situe le domaine de cristallisation froide caractérisée 

par un pic exothermique et enfin, dans le domaine des plus hautes températures, se manifeste le 

phénomène de la fusion de la phase cristalline formée au cours de la cristallisation froide. 

La figure 4.2 (b) montre que la spectroscopie Raman détecte la sensibilité des 

modifications microstructurales du PET initialement quasi-amorphe (PET3%) à la vitesse de 

chauffe. En effet, la température de transition vitreuse ainsi que celle de la cristallisation froide 

augmententΝetΝlaΝtempératureΝdeΝfusionΝdiminueΝavecΝl’augmentationΝdeΝlaΝvitesseΝdeΝchauffe.ΝδaΝ

transition vitreuse est un phénomène de relaxation moléculaire. Plus la vitesse de chauffe est 

rapide, moins de temps sera disponible pour la relaxation des chaînes et le réarrangement des 

liaisons carbonyles dans le plan du noyau benzénique décalant ainsi la transition vitreuse vers les 

températures les plus élevées. Le même comportement est observé pendant la cristallisation 

froide.Ν AvecΝ l’augmentationΝ deΝ laΝ vitesseΝ deΝ chauffe,Ν leΝ décalageΝ deΝ laΝ températureΝ deΝ

cristallisation froide vers des valeurs plus élevées indique que le réarrangement des chaînes du 

PET et plusΝprécisémentΝdesΝdoublesΝliaisonsΝC=OΝdansΝleΝplanΝduΝnoyauΝbenzéniqueΝn’estΝpasΝ

assezΝ rapideΝ pourΝ déclencherΝ l’apparitionΝ d’uneΝ structureΝ ordonnéeΝ ayantΝ unΝ maximumΝ deΝ

conformations « Trans » nécessaires à la cristallisation. Le processus de nucléation est donc 

retardé comparativement aux vitesses de chauffe les plus faibles où le matériau a le temps 

nécessaire pour cristalliser. 
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D’aprèsΝ certainsΝ auteursΝ (Yoshihara, Shibaya et al. 2005, Wellen, Canedo et al. 2011), 

l’augmentationΝ deΝ laΝ températureΝ deΝ fusionΝ avecΝ laΝ vitesseΝ deΝ chauffeΝ estΝ négligeable.Ν IlsΝ

associent cette constante évolution à la stabilité de la structure cristalline tout en confirmant que 

la taille ou la régularité des cristaux formés à la fin de la cristallisation froide est indépendante 

desΝ conditionsΝ deΝ chauffe.Ν Or,Ν d’aprèsΝ lesΝ résultatsΝ obtenusΝ parΝ spectroscopieΝ RamanΝ etΝ

confirmés par DSC et contrairement à la tendance des températures de transition vitreuse et celle 

deΝlaΝcristallisationΝfroide,ΝlaΝtempératureΝdeΝfusionΝdiminueΝlégèrementΝavecΝl’augmentationΝdeΝ

la vitesse de chauffe. A grande vitesse de chauffe, la structure cristalline formée est moins stable 

que celle formée à faible vitesse comme ceci a été discuté précédemment. Etant moins 

développés, à cause du décalage de la cristallisation froide vers les valeurs de température les 

plus élevées, les cristaux ont à peine le temps pour mieux se développer que prend place le 

phénomène de fusion ce qui tend à déplacer leurs températures de fusion vers des valeurs plus 

faibles. Dans le cas contraire, à faible vitesse de chauffe, la structure cristalline développée, au 

niveau de la cristallisation froide, est plus régulière ayant eu le temps nécessaire pour une 

meilleure croissance et un meilleur arrangement des doubles liaisons C=O dans le plan du noyau 

benzénique. Etant plus développée, cette structure cristalline aura plus de mal à fondre 

totalement ce qui décalera le phénomène de la fusion vers les valeurs les plus élevées. 

Comme développé dans le paragraphe  1.2.3 du chapitre 1, seule la conformation 

« Trans » la plus étendue, affectant tous les groupements fonctionnels, (conformation tTt de 

l’éthylèneΝ glycolΝ etΝ « Trans » TB des groupements ester) est caractéristique de la structure 

cristalline du PET. CertesΝ laΝ similitudeΝ observéeΝ entreΝ lesΝ thermogrammesΝ etΝ l’évolutionΝ deΝௗሺிௐுெሻௗ்  laisseΝàΝpenserΝqueΝl’évolutionΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝpeutΝêtreΝdéterminéeΝenΝprenantΝenΝ

considération la bande vibrationnelle située à 1725 cm-1 maisΝcetteΝdernièreΝn’estΝcaractéristiqueΝ

queΝ deΝ l’élongationΝ desΝ groupementsΝ carbonylesΝ décrivantΝ ainsiΝ l’arrangementΝ duΝ groupementΝ

ester en conformation « Trans » TB, condition nécessaire mais insuffisante pour la cristallisation 

du PET. De plus, la figure 4.2 (b) montre que les débuts « onsets » et les fins « endpoints » des 

picsΝdeΝ cristallisationΝetΝ deΝ fusionΝdécritsΝ parΝ l’évolutionΝdeΝ ௗሺிௐுெሻௗ்  sont respectivement plus 

faibles et plus élevés que ceux obtenus par DSC (Figure 4.3). 
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Figure 4.3 : Evolution des températures au début et à la fin des pics (a) et (b) de cristallisation froide et (c) et (d) de fusion 

obtenus par DSC et par spectroscopie Raman en fonction de la vitesse de chauffe. 

 

Néanmoins,Νl’analyseΝdesΝthermogrammesΝainsiΝqueΝl’évolutionΝdeΝୢሺF୛HMሻୢ୘  a permis de 

mettre en avant les différentes transitions microstructurales ainsi que les températures 

caractéristiques par spectroscopie Raman. Cette technique est en effet sensible à la cinétique de 

cristallisation. Le tableau 4.1 présente les différentes températures caractéristiques déterminées à 

la fois par spectroscopie Raman et comparées à celles déterminées par DSC pour chacune des 

vitesses de chauffe considérées. 
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Tableau 4.1 : Tableau récapitulatif des températures caractéristiques du PET déterminées par spectroscopie Raman et 

par DSC à différentes vitesses de chauffe. 

 Spectroscopie Raman DSC 

Vitesse de chauffe (°C/min) Tg (°C) Tcc (°C) Tf (°C) Tg (°C) Tcc (°C) Tf (°C) 

2,5 75 123 249 74 122 248 

5 76 126 248 76 125 247 

10 77 133 246 77 132 245 

15 79 137 245 78 136 245 

20 80 140 244 80 140 244 

 

DeΝ plus,Ν enΝ traçantΝ l’enthalpieΝ deΝ cristallisationΝ froideΝ (ΔHcc) et l’enthalpieΝ deΝ fusionΝ

(ΔHf)ΝdéterminéesΝparΝDSCΝrespectivementΝenΝfonctionΝdeΝΔ
ୢሺF୛HMሻୢ୘ crist. froide etΝ ΝΔ

ୢሺF୛HMሻୢ୘ fusion 

déterminés par spectrosopie Raman (Figure 4.4), les régressions linéaires présentent des 

coefficients de corrélation environ égaux à 1. Les grandeurs se corrèlent parfaitement mais les 

équationsΝmettantΝenΝrelationΝΔHcc avecΝΔ
ୢሺF୛HMሻୢ୘ crist. froide etΝΔHf avecΝΔ

ୢሺF୛HMሻୢ୘ fusion montrent 

que les enthalpies de cristallisation froide et de fusion ne sont pas respectivement égales à 

ΔୢሺF୛HMሻୢ୘ crist. froide etΝΔ
ୢሺF୛HMሻୢ୘ fusion. Donc, ces dernières ne nous permettent pas de déterminer le 

taux de cristallinité de notre matériau en utilisant le même principe que pour la DSC. 
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Figure 4.4 : Evolution (a) de Δ(cc en fonction de ΔୢሺF୛HMሻୢ୘ crist. froide et (b) de Δ(f en fonction de ΔୢሺF୛HMሻୢ୘ fusion du PET3% à 

différentes vitesses de chauffe. 
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4.2.2 Evolution du taux de cristallinité par spectroscopie Raman 

Suite aux travaux de Ponçot (Ponçot 2009), Martin (Martin 2009) et Chaudemanche 

(Chaudemanche 2013), la réalisation de mesures in situ fiables par spectroscopie Raman est 

devenueΝl’unΝdesΝprincipauxΝobjectifsΝdeΝcetteΝ thèseΝpourΝleΝcasΝduΝPET.ΝEnΝs’appuyantΝsurΝlesΝ

changementsΝ ayantΝ lieuΝ dansΝ leΝ spectreΝ RamanΝ deΝ notreΝ matériauΝ auΝ coursΝ d’unΝ traitementΝ

thermique (Figure 3.1 du chapitre 3) et d’aprèsΝl’étatΝdeΝl’artΝ(paragrapheΝ Ν1.5.1.2 du chapitre 1) 

(Melveger 1972, Bulkin, Lewin et al. 1985, Wei, Jiang et al. 2014),Ν nousΝ avonsΝmontréΝ qu’ilΝ

existe une étroite relation entre la variation de la bande vibrationnelle à 1096 cm-1 etΝl’évolutionΝ

deΝ laΝ cristallinitéΝ duΝmatériau.Ν EnΝ effet,Ν étantΝ caractéristiqueΝ deΝ l’élongationΝ symétriqueΝ deΝ laΝ

liaison C(O) – OΝduΝgroupementΝester,ΝdeΝl’élongationΝdeΝlaΝliaisonΝC – C du noyau aromatique et 

de la liaison C – C du groupement éthylène glycol, la bande située à 1096 cm-1 caractérise la 

réponseΝvibrationnelleΝd’uneΝgrandeΝpartieΝdeΝl’unitéΝmonomériqueΝduΝPET. 

AprèsΝnormalisationΝdesΝspectresΝRamanΝavecΝl’intensitéΝdeΝlaΝbandeΝvibrationnelleΝàΝ6γβΝ

cm-1,Ν nousΝ avonsΝ puΝ constater,Ν auΝ coursΝ d’une chauffeΝ àΝ 5°C/min,Ν queΝ l’intensitéΝ deΝ laΝ bandeΝ

vibrationnelle située à 1096 cm-1 atteint un maximum à la fin du processus de cristallisation 

froideΝ etΝ diminueΝ considérablementΝ àΝ laΝ fusionΝ jusqu’àΝ atteindreΝ uneΝ valeurΝ finaleΝ inférieureΝ àΝ

celle enregistrée au début de la chauffe (40°C) (Figure 4.5).Ν δ’intensitéΝ deΝ laΝ bandeΝ

vibrationnelle située à 1118 cm-1 (caractéristique du balancement de la liaison C – H du noyau 

benzéniqueΝ etΝ l’élongation de la liaison C – O du groupement éthylène glycol) diminue 

légèrementΝd’uneΝfaçonΝlinéaireΝpuisΝréaugmenteΝauΝdébutΝduΝprocessusΝdeΝfusionΝenΝdécrivantΝlaΝ

même tendance. 
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Figure 4.5 : Evolution de l’intensité des bandes vibrationnelles situées à ͳͲͻ͸ cm-1 et à 1118 cm-1 pour une chauffe à ͷ°C/min jusqu’à ͵ͲͲ°C. 
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Bien que différentes études aient été déjà réalisées en confrontant les évolutions des deux 

bandes vibrationnelles situées à 1096 et 1118 cm-1 avec celles de la densité et de la largeur à mi-

hauteur de la bande vibrationnelles à 1725 cm-1 (Everall, Tayler et al. 1994), les intensités de ces 

deuxΝbandesΝvibrationnellesΝn’ontΝpasΝencoreΝfaitΝl’objetΝd’une étude menant à la quantification 

in situ du taux de cristallinité du PET par spectroscopie Raman. 

Sur la base des observations précédentes, nous proposons ici un nouveau critère spectral 

RamanΝpermettantΝdeΝrendreΝcompteΝdeΝl’évolutionΝdeΝlaΝcristallinité du PET. Ce nouveau critère 

met en relation la variation des intensités des bandes à 1096 et 1118 cm-1 sousΝ laΝ formeΝd’unΝ

rapport ݎ௖ோ�௠�௡ défini comme suit (Equation 4.1): 

ܴܿݎ  ܽ݉ܽ݊ = ሺ   ଼ ௖௠−భሻ̅�ܫሺ 0ଽ6 ௖௠−భሻ̅�ܫ  ሺ 0ଽ6 ௖௠−భሻ (4.1)̅�ܫ +

AΝl’instar,ΝdeΝlaΝprocédureΝutiliséeΝpourΝleΝcalculΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝparΝrayonsΝX,ΝceΝ

rapport représente la contribution de la phase cristalline sur la somme totale des contributions de 

laΝ phaseΝ cristallineΝ etΝ amorpheΝ .Ν PourΝ vérifierΝ saΝ pertinence,Ν sonΝ évolutionΝ aΝ faitΝ l’objetΝ d’uneΝ

comparaisonΝavecΝl’évolutionΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝdéterminéΝparΝDSC.ΝδaΝfigureΝ4.6 présente 

l’évolutionΝdeΝ�௖஽ௌ஼ et du rapport ݎ௖ோ�௠�௡ enΝfonctionΝdeΝlaΝtempérature.ΝAΝl’étatΝinitial,Νݎ௖ோ�௠�௡ 

est égale à 33%. Ce rapport demeure constant entre 40°C et 115°C (début de la cristallisation). 

En revanche, à partir de 115°C, il commence à augmenter rapidement pendant le processus de 

cristallisationΝjusqu’àΝatteindreΝuneΝvaleurΝde 57%.ΝDansΝl’intervalleΝdeΝtempératureΝdeΝ1γ5°CΝàΝ

190°C, ݎ௖ோ�௠�௡ continue à augmenter légèrementΝ etΝ leΝmatériauΝ continueΝ àΝ cristalliserΝ jusqu’àΝ

atteindreΝl’intervalleΝdeΝtempératuresΝdeΝlaΝfusion.ΝEnsuite,ΝàΝpartirΝdeΝ190°C,ΝdébutΝdeΝlaΝfusion,Ν

saΝvaleurΝchuteΝjusqu’àΝatteindreΝuneΝvaleurΝminimaleΝinférieureΝàΝcelleΝdéterminéeΝauΝdébutΝdeΝla 

chauffe (31%). 
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Figure 4.6 : Evolution du taux de cristallinité �௖஽ௌ஼   et du rapport Raman ݎ௖ோ�௠�௡ en fonction de la température au cours d’une chauffe à ͷ°C/min jusqu’à ͵ͲͲ°C. 

 

Le rapport ݎ௖ோ�௠�௡ suit la même évolution que celle du taux de cristallinité déterminé par 

DSC mais ils ne se superposent pas. La différence observée est constante et égale à 30% quelle 

que soit la température. Cet écart peut être expliqué par le choix des bandes vibrationnelles 

utilisées pour construire ce ratio. En effet, nous avons opté pour les deux bandes à 1096  

et 1118 cm-1 carΝcontrairementΝàΝd’autres,ΝquandΝleΝmatériauΝcristallise,ΝellesΝsontΝsuffisammentΝ

distinctesΝ l’uneΝ parΝ rapportΝ àΝ l’autreΝ afinΝ deΝ minimiserΝ leΝ risqueΝ d’erreursΝ parΝ déconvolutionΝ

spectrale. Mais en faisant ce choix, le rapport ݎ௖ோ�௠�௡ surestime systématiquement le taux de 

cristallinité. 

SachantΝ queΝ leΝ tauxΝ deΝ cristallinitéΝ initialΝ deΝ notreΝ matériauΝ estΝ d’environΝ γ%Ν àΝ l’étatΝ

initial et que la bande vibrationnelle située à 1096 cm-1 est présente dans le spectre du PET 100% 

amorphe, la différence entreΝ l’intensitéΝ deΝ cetteΝmêmeΝbandeΝ àΝ l’étatΝ initialΝ Ν etΝ sonΝ intensitéΝ àΝ

l’étatΝ100%ΝamorpheΝ (�௖஽ௌ஼=0%) décrit alors les 3% de cristallinité initiale du matériau. Il est 

doncΝplusΝjudicieuxΝd’éliminerΝlaΝcontributionΝdeΝcetteΝbandeΝàΝl’étatΝ100%Νamorphe comme le 

décrit la figure 4.7. 
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Figure 4.7 : Contribution de la bande vibrationnelle située à 1096 cm-1 ȋaȌ à l’état initial (�௖஽ௌ஼=3%Ȍ et ȋbȌ à l’état 
complètement amorphe (�௖஽ௌ஼=0%). La zone hachurée représente les 3% de cristallinité initiale de notre matériau. 

 

δ’éliminationΝ deΝ laΝ contributionΝ deΝ laΝ bandeΝ àΝ 1096Ν cm-1 enregistréeΝ àΝ l’étatΝ 100%Ν

amorphe se traduit comme suit pour le rapport ݎ௖ோ�௠�௡ (Equation 4.2) : 

ܴܿݎ  ܽ݉ܽ݊ = ሺ 0ଽ6 ௖௠−భሻ̅�ܫ − ሺ   ଼ ௖௠−భሻ̅�ܫ�ሺ 0ଽ6 ௖௠−భሻ̅�ܫ ሺ 0ଽ6 ௖௠−భሻ̅�ܫ +  (4.2) 

où ܫ�̅ሺ 0ଽ6 ௖௠−భሻ, ܫ�̅ሺ 0ଽ6 ௖௠−భሻ� et ܫ�̅ሺ   ଼ ௖௠−భሻ sont respectivement les intensités des bandes 

vibrationnelles à 1096 cm-1, 1096 cm-1 àΝl’étatΝ100%ΝamorpheΝ(�௖஽ௌ஼=0%) et 1118 cm-1. 

En traçant le nouveau ratio ݎ௖ோ�௠�௡ dans la figure 4.8, nous pouvons vérifier que  la 

contribution de la bande à 1096 cm-1 àΝhauteurΝdeΝγ0%ΝaΝétéΝéliminée.Νδ’écartΝentreΝl’évolution 

du rapport Raman et celle du taux de cristallinité déterminé par DSC a été complètement atténué. 

Les deux évolutions présentent alors une réelle superposition, indiquant une cristallinité initiale 

de 3% au début de la chauffe qui augmente pendant le processus de cristallisation froide puis 

diminueΝ jusqu’àΝ atteindreΝ uneΝ valeurΝ nulleΝ àΝ laΝ fusion.Ν Toutefois,Ν deΝ trèsΝ légersΝ écartsΝ sontΝ

observés montrant une réponse de la spectroscopie Raman plus rapide que celle enregistrée par 

DSC (Figure 4.8). En effet, la spectroscopie Raman est caractérisée par une plus grande 

réactivité de ses acquisitions par rapport à celles de la DSC. De plus cette technique 

vibrationnelle est sensible aux changements conformationnels ayant lieu dans le matériau alors 

queΝlaΝDSCΝneΝl’estΝpas. 
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Figure 4.8 : Evolution du taux de cristallinité �௖஽ௌ஼   déterminé par DSC et du rapport Raman ݎ௖ோ�௠�௡ (après élimination de 

la contribution de la bande vibrationnelle à 1096 cm-1 à l’état ͳͲͲ% amorpheȌ en fonction de la température au cours d’une chauffe à ͷ°C/min jusqu’à ͵ͲͲ°C. 

 

La figure 4.9 compare les taux de cristallinité �௖஽ௌ஼ et les rapports ݎ௖ோ�௠�௡déterminés à 

chaqueΝtempératureΝauΝcoursΝd’uneΝchauffeΝàΝ5°C/minΝjusqu’àΝlaΝcristallisationΝΝ(FigureΝ4.9-a) et 

pendant la fusion à la même vitesse (Figure 4.9-b). Une très bonne corrélation est obtenue entre 

les deux séries de résultats puisque le coefficient de corrélation linéaire est égal à 0,989 et 0,999 

respectivement pour le processus de cristallisation froide et pendant la fusion. Ces régressions 

linéaires permettent de déterminer le taux de cristallinité du matériau en utilisant un critère 

spectral Raman ݎ௖ோ�௠�௡ donnantΝdesΝvaleursΝquasiΝ identiquesΝpuisqueΝlesΝordonnéesΝàΝl’origineΝ

des équations, décrites dans la figure 4.9, sont négligeables et la pente est quasi égale à 1 ce qui 

montre que �௖஽ௌ஼ et le ratio Raman sont deux grandeurs égales. 
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Figure 4.9 : Corrélation des taux de cristallinité issus de la spectroscopie Raman (ݎ௖ோ�௠�௡) avec ceux issus de la DSC 

(�௖஽ௌ஼Ȍ ȋaȌ pour la cristallisation froide et ȋbȌ pour la fusion au cours d’une chauffe à ͷ°C/min jusqu’à ͵ͲͲ°C. 
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Le suivi in situ par spectroscopie Raman de la cristallisation et par la suite de la fusion du 

PET pendant une chauffe à vitesse constante, est une étape indispensable pour définir, en relation 

avecΝ laΝ littérature,Ν lesΝbandesΝvibrationnellesΝdécrivantΝ l’évolutionΝdeΝ laΝ structureΝcristalline au 

sein du matériau. Les changements les plus importants relevés du spectre du PET concernent les 

bandes vibrationnelles situées à 1725, 1096 et 1118 cm-1. La bande vibrationnelle située à  

1725 cm-1,ΝmetΝenΝévidenceΝl’importanceΝdesΝgroupementsΝcarbonyles dans la description de la 

régularité,Ν l’ordreΝ etΝ leΝ désordreΝ structural.Ν DeΝ plus,Ν leΝ suiviΝ desΝ bandesΝ situéesΝ àΝ 1096Ν 

et 1118 cm-1 nousΝ aΝ permisΝ d’établirΝ unΝ critèreΝ spectralΝ RamanΝ susceptibleΝ d’évaluerΝ

quantitativement le taux de cristallinité duΝ PET.Ν EnΝ l’appliquantΝ àΝ unΝ essaiΝ deΝ caractérisationΝ

thermiqueΝ (DSC),Ν lesΝ résultatsΝ obtenusΝ parΝ ceΝ critèreΝ ontΝ étéΝ comparésΝ àΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ

cristallinité déterminée par DSC donnant lieu à une réelle superposition des résultats. 

Néanmoins,Νd’infimesΝfluctuations sont observables dans les figures 4.8 et 4.9 dûes à la réactivité 

de la spectroscopie Raman par rapport à la DSC comme ceci a été décrit dans le paragarphe 

précédent. 

4.2.3 Cinétique de cristallisation 

Ayant confirmé la pertinence du rapport Raman ݎ௖ோ�௠�௡ à quantifier le taux de 

cristallinité du PET, ce ratio aΝfaitΝl’objetΝd’uneΝétudeΝplusΝpoussée afin de déterminer le mode de 

nucléation et de croissance de la structure cristalline et montrer si ce ratio est sensible à la 

cinétiqueΝdeΝcristallisation.ΝPourΝseΝ faire,ΝdesΝcristallisationsΝ isothermesΝdepuisΝ l’étatΝvitreuxΝetΝ

depuisΝ l’étatΝ fonduΝ ontΝ étéΝ réaliséesΝ pourΝ déterminer,Ν parΝ spectroscopieΝ Raman,Ν leΝ coefficientΝ

d’AvramiΝn. De plus, une cristallisation non-isothermeΝdepuisΝl’étatΝfonduΝaΝétéΝréaliséeΝafinΝdeΝ

déterminerΝ leΝ coefficientΝ d’OzawaΝ m. Ces deux coefficients sont déterminés suite à la 

linéarisationΝdesΝéquationΝd’Avrami 4.3 etΝd’Ozawa 4.4. 

 ͳ − �௖ሺݐሻ = .ܭ−ሺ݌�݁  ௡ሻ (4.3)ݐ

 ͳ − �௖ሺݐሻ = ݌�݁ ௠ܥሺܶሻܭ−) ) 
(4.4) 

où,Ν pourΝ l’équationΝ d’Avrami,ΝXc(t) est le taux de cristallinité à un instant t, K la vitesse de 

chauffe ou de refroidissement, n leΝcoefficientΝd’Avrami,ΝetΝpourΝl’équationΝd’Ozawa,ΝK(T) est la 

fonction de refroidissement à la température T, C est la vitesse de refroidissement et m le 

coefficientΝd’Ozawa. 

 



Chapitre 4 : Discussion 
 

-158- 
 

4.2.3.1 Cristallisation Isotherme 

La cristallisation isotherme a été réalisée selon deux méthodes afin de mettre en évidence 

laΝ réponseΝ thermiqueΝ duΝmatériauΝ depuisΝ l’étatΝ vitreuxΝ etΝ depuisΝ l’étatΝ fondu. La présence de 

cristallitesΝàΝl’étatΝinitialΝ(�௖஽ௌ஼ = 3%) et leur disparition après la fusion sont mise en évidence. 

SuiteΝ àΝ desΝ recuitsΝ auxΝ températuresΝ 115,Ν 1β0Ν etΝ 1β5°CΝ depuisΝ l’étatΝ vitreuxΝ etΝ auxΝ

températuresΝ β10,Ν β05Ν etΝ β00°CΝ depuisΝ l’étatΝ fondu,Ν lesΝ résultatsΝ deΝ l’évolutionΝ desΝ tauxΝ deΝ

cristallinité normalisés déterminés par DSC sont présentés dans les figures D.2 et D.5 de 

l’annexeΝ D. Afin de montrer si les taux de cristallinité déterminés par DSC et par Raman 

décrivent les mêmes évolutions, la figure 4.10 présenteΝlesΝrésultatsΝdeΝl’évolutionΝdeΝ (௖ோ�௠�௡ݎ)

ces deux grandeurs en fonction du temps pour les deux types de cristallisation isotherme aux 

différentes températures choisies.  
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Figure 4.10 : Comparaison des taux de cristallinité déterminés par DSC (�௖஽ௌ஼) avec ceux déterminés par Raman (ݎ௖ோ�௠�௡) pour une cristallisation isotherme ȋaȌ depuis l’état vitreux et ȋbȌ depuis l’état fondu. Vitesse de chauffe/refroidissement 

de 5°C/min. 

 

Les évolutions des taux de cristallinités déterminés par les deux techniques sont 

identiquesΝceΝquiΝnousΝpermetΝdeΝconfirmerΝqueΝleΝrapportΝRamanΝdécritΝparfaitementΝl’évolutionΝ

réelle de la cristallinité.  

La théorieΝd’AvramiΝestΝappliquéeΝauxΝrésultatsΝdeΝݎ௖ோ�௠�௡. Afin de déterminer les modes 

de germination et de croissance de la structure cristalline, une double linéarisation de 

l’expressionΝd’AvramiΝ(Equation 4.3) a été réalisée. Les résultats de la double linéarisation sont 

présentés dans les figures 4.11 (Raman) et les figures D.3 et D.6 deΝl’annexeΝD (DSC). Comme 

pour les résultats déterminés par calorimétrie différentielle à balayage, la double linéarisation de ݎ௖ோ�௠�௡ présente,ΝpourΝlaΝcristallisationΝisothermeΝdepuisΝl’étatΝvitreux,ΝdesΝdroitesΝdontΝlaΝpenteΝ

n correspondΝauΝcoefficientΝd’Avrami. TandisΝqueΝlaΝcristallisationΝisothermeΝdepuisΝl’étatΝfonduΝ
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présente une évolution en deux étapes. La première correspond à la cristallisation primaire et la 

deuxième à la cristallisation secondaire ayant lieu dans les zones interlamellaires. 
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Figure 4.11 : Courbes d’Avrami pour une cristallisation isotherme ȋaȌ depuis l’état vitreux et ȋbȌ depuis l’état fondu déterminées par la double linéarisation de l’équation d’Avrami appliquée au rapport de cristallinité ݎ௖ோ�௠�௡ avec une 

vitesse de chauffe et refroidissement égale à 5°C/min. 

 

δesΝvaleursΝduΝcoefficientΝd’AvramiΝn et de t1/2 déterminées par spectroscopie Raman et 

par DSC sont représentées dans le tableau suivant (Tableau 4.2): 

Tableau 4.2 : Coefficients d’Avrami n et t1/2 obtenus par la double linéarisation de l’équation d’Avrami appliquée à ݎ௖ோ�௠�௡. 

  Spectroscopie Raman DSC 

 
T 

(°C) 
t1/2 

(min) 

CoefficientΝd’AvramiΝn 
t1/2 

(min) 

CoefficientΝd’AvramiΝn 

 
Cristallisation 

primaire 
Cristallisation 

secondaire 
Cristallisation 

primaire 
Cristallisation 

secondaire 

Depuis 
l’étatΝ

vitreux 

115 4,98 4 - 4,95 4,2 - 

120 2,25 2,1 - 2,23 2,3 - 

125 0,8 1,9 - 0,73 1,7 - 

Depuis 
l’étatΝfondu 

200 4,93 3,6 1,6 4,98 3,9 2,5 

205 8,35 3 1,3 8,41 3,1 1,7 

210 12,78 3,8 2,3 12,85 4,2 2,7 

 

En comparant les résultats obtenus par spectroscopie Raman avec ceux obtenus par DSC 

(Tableau 4.2), nous retrouvons une réelle similitude dans les valeurs de n et t1/2.  

Pour une cristallisationΝdepuisΝl’étatΝvitreux,ΝplusΝlesΝtempératuresΝdeΝrecuitΝsontΝélevéesΝ

(120 et 125°C), plus la vitesse de cristallisation est rapide (t1/2=2,25 et 0,8 min respectivement). 
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La valeur de n estΝ quantΝ àΝ elleΝ procheΝ deΝ βΝ ceΝ quiΝ indiqueΝ qu’ilΝ s’agitΝ d’uneΝ cristallisationΝ

hétérogène avec une croissance en deux dimensions. Cette hétérogénéité est probablement due 

aux cristaux présents initialement dans notre matériau (taux de cristallinité initial égal à 3%) 

caractérisant ainsi des sites préférentiels de nucléation. A plus faible température (115°C), n=4 et 

t1/2 est proche de 5 min. La vitesse de cristallisation est donc très faible donnant lieu à une 

nucléation homogène avec une croissance tridimensionnelle même si le matériau présente des 

sites préférentiels dus à son faible taux de cristallinité initial. Par conséquent, la nucléation et la 

croissance de la structure cristalline sont étroitement liées à la vitesse de cristallisation 

(vcristallisation=vnucléation+vcroissance) et donc à la température à laquelle le matériau est recuit depuis 

l’étatΝ vitreux.Ν PlusΝ laΝ températureΝ estΝ procheΝ deΝ laΝ températureΝ deΝ cristallisationΝ froideΝ duΝ

matériau, plus la mobilité moléculaire est grande et la vitesse de cristallisation est rapide. Mais 

cette dernière, conduit à la formation de cristaux imparfaits essentiellement localisés dans les 

sites de nucléation préférentiels amorsés par les cristaux initialement présents dans le matériau. 

AΝ l’opposé,Ν laΝ mobilitéΝ moléculaire est difficile à faible température de cristallisation ce qui 

favorise le processus de nucléation au détriment de la vitesse de cristallisation. Dans ce dernier 

cas,ΝlaΝcristallinitéΝinitialeΝduΝmatériauΝn’aΝdoncΝpasΝd’influenceΝsurΝlaΝnucléationΝet la croissance 

de la structure cristalline. 

ContrairementΝàΝlaΝcristallisationΝdepuisΝl’étatΝvitreux,ΝlaΝcristallisationΝdepuisΝl’étatΝfonduΝ

décrit un processus en deux étapes μΝ uneΝ cristallisationΝ primaireΝ suivieΝ d’uneΝ cristallisationΝ

secondaire (Figure 4.11-b). Pour la cristallisation primaire, la valeur moyenne de n est environ 

égale à 4 (Tableau 4.2) ce quiΝ signifieΝqu’àΝpartirΝ deΝ l’étatΝ fondu,Ν laΝnucléationΝestΝ homogèneΝ

avec une croissance tridimensionnelle. En revanche, pour la cristallisation secondaire, la valeur 

moyenne de n est environ égale à 3 (Tableau 4.2) décrivant ainsi une nucléation hétérogène 

ayant lieu dans la zone interlamellaire des sphérolites formées pendant la cristallisation primaire. 

De plus, nous pouvons constater que plus t1/2 est court, plus le processus de cristallisation est 

rapide.ΝAΝlaΝ températureΝdeΝcristallisationΝ laΝplusΝélevéeΝ(depuisΝ l’étatΝ fondu),Ν leΝcoefficientΝdeΝ

surfusion est plus faible ce qui rend la nucléation très difficile. 

D’aprèsΝ lesΝ résultatsΝ obtenusΝ parΝ spectroscopie Raman et confirmés par DSC, nous 

pouvonsΝconclureΝqu’uneΝnucléationΝhomogèneΝavecΝuneΝcroissanceΝtridimensionnelleΝpeutΝêtreΝ

obtenueΝnonΝseulementΝàΝpartirΝdeΝl’étatΝfonduΝ(100%Νamorphe)ΝauΝcoursΝd’unΝrefroidissementΝouΝ

àΝpartirΝdeΝl’étatΝvitreuxΝdansΝleΝcasΝd’unΝmatériauΝprésentantΝunΝfaibleΝtauxΝdeΝcristallinitéΝinitialΝ

àΝconditionΝqu’ilΝsoitΝcristalliséΝàΝbasseΝtempératureΝ(faibleΝvitesseΝdeΝcristallisation).ΝSinon,ΝauxΝ

températures plus élevées, les entités cristallines déjà présentes jouent le rôle de sites 

préférentiels de nucléation induisant ainsi un phénomène de cristallisation hétérogène. 
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4.2.3.2 Cristallisation non-isotherme 

SuiteΝ àΝ laΝ cristallisationΝ duΝ PETΝ depuisΝ l’étatΝ fonduΝ àΝ différentesΝ vitessesΝ deΝ

refroidissement (2,5, 5, 10, 15 et 20), lesΝ résultatsΝ deΝ l’évolutionΝ duΝ tauxΝ deΝ cristallinitéΝ

déterminés par spectroscopie Raman et par DSC sont comparés dans la figure 4.12. 
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Figure 4.12 : Evolution du taux de cristallinité déterminé par DSC (�௖஽ௌ஼) et par Raman (ݎ௖ோ�௠�௡) au cours d’une 
cristallisation non-isotherme depuis l’état fondu. 

 

Les évolutions des taux de cristallinités déterminés par ces deux techniques sont 

similaires ce qui nous permet de confirmer encore une fois que le rapport Raman décrit 

parfaitementΝ l’évolutionΝ réelleΝ deΝ laΝ cristallinitéΝ etΝ qu’ilΝ estΝ sensibleΝ nonΝ seulementΝ auxΝ

transitions thermiques mais aussi à la vitesse de cristallisation.ΝDansΝceΝcas,ΝlaΝthéorieΝd’OzawaΝ

est appliquée aux résultats de ݎ௖ோ�௠�௡. Afin de déterminer les modes de germination et de 

croissanceΝdeΝlaΝstructureΝcristalline,ΝuneΝdoubleΝlinéarisationΝdeΝl’expressionΝd’OzawaΝ(Equation 

4.4) a été réalisée. Les résultats obtenus par spectroscopie Raman et par DSC sont 

respectivement présentés dans les figure 4.13 et D.9 deΝl’annexeΝD. 
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Figure 4.13 : Courbes d’Ozawa pour une cristallisation non-isotherme, à partir de l’état fondu, déterminées par 

spectroscopie Raman pour les températures indiquées. 

 

δ’étudeΝdeΝlaΝcinétiqueΝdeΝcristallisationΝduΝPETΝlorsΝdeΝrefroidissementsΝcontrôlésΝdepuisΝ

l’étatΝ fondu,Ν révèleΝuneΝ réelleΝcorrélationΝentreΝ lesΝ résultatsΝ issusΝdeΝ laΝspectroscopieΝRamanΝetΝ

ceux issus de la DSC (Figure 4.12). En effet, la double linéarisation de ݎ௖ோ�௠�௡ présente une 

évolution en deux étapes dont la première correspond à la cristallisation primaire et la deuxième 

à la cristallisation secondaire ayant lieu dans les zones interlamellaires. Les valeurs du 

coefficientΝd’OzawaΝm déterminées par spectroscopie Raman sont représentées dans le tableau 

suivant (Tableau 4.3). 

Tableau 4.3 : Coefficients d’Ozawa m obtenus par la double linéarisation de l’équation d’Ozawa appliquée à ݎ௖ோ�௠�௡. 

T (°C) 

CoefficientΝd’OzawaΝm 

Spectroscopie Raman DSC 

Cristallisation primaire Cristallisation secondaire Cristallisation primaire Cristallisation secondaire 

210 4,8 1,7 4,9 1,66 

190 3,3 1,35 3,5 1,32 

170 2,5 1,01 2,8 0,96 

150 2,4 0,63 2,5 0,62 

 

En comparant les résultats obtenus par spectroscopie Raman avec ceux obtenus par DSC, 

nous retrouvons une réelle similitude dans les valeurs de m. Toutefois, ce coefficient est 

influencé par la température, en effet, ilΝ voitΝ sesΝvaleursΝ augmenterΝ avecΝ l’augmentation de la 

température. Comme ceci est décrit dans le tableau 4.3 pour la cristallisation primaire, quelle que 
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soit la vitesse de refroidissement, à haute température (bien avant la température de 

cristallisation), la vitesse de cristallisation est très faible ce qui favorise une nucléation 

homogène avec une croissance tridimensionnelle (m proche de 4). A 150 et 170°C, la valeur 

moyenne de m est plutôt proche de 3 ce qui correspond à une nucléation hétérogène à croissance 

tridimensionnelle. Cette hétérogénéité est due à la présence de sites préférentiels de nucléation 

vuΝ qu’àΝ cesΝ deuxΝ températures,Ν quelleΝ queΝ soitΝ laΝ vitesseΝ deΝ refroidissement,Ν leΝ processusΝ deΝ

cristallisation est déjà en cours (Figure D.4-a deΝ l’annexe D). Comme pour le cas de la 

cristallisation primaire, pendant la cristallisation secondaire m augmenteΝavecΝl’augmentationΝdeΝ

la température indiquant une évolution des modes de germination et de croissance. A 150, 170 et 

190°C,Ν laΝ valeurΝ moyenneΝ duΝ coefficientΝ d’OzawaΝ estΝ égaleΝ àΝ 1Ν ceΝ quiΝ correspondΝ àΝ uneΝ

nucléation hétérogène avec une croissance unidimensionnelle décrivant les dernières étapes du 

processusΝdeΝcristallisation.ΝTandisΝqu’àΝβ10°C,ΝquelleΝqueΝsoitΝlaΝvitesseΝdeΝrefroidissement,ΝlaΝ

valeur de m est plutôt proche de 2 indiquant toujours une nucléation hétérogène avec une 

croissance bidimensionnelle ayant lieu dans les zones interlamellaires des sphérolites. Cette 

valeur de m obtenue à 210°C correspond au même résultat obtenu à 210°C en utilisant la théorie 

d’AvramiΝappliquéeΝpendantΝlaΝcristallisationΝisothermeΝdepuisΝl’étatΝfondu.ΝCeΝquiΝsignifieΝqueΝ

le même processus de cristallisation peut être identifié quelle que soit la technique de 

cristallisation utilisée. 

Les mesures par spectroscopie RamanΝontΝpermisΝd’identifierΝlesΝmodesΝdeΝnucléationΝetΝ

de croissance de notre matériau en lui appliquant des traitements thermiques contrôlés via le 

couplageΝ avecΝ laΝ calorimétrieΝ différentielleΝ àΝ balayage.Ν EnΝ effet,Ν lesΝ théoriesΝ d’AvramiΝ etΝ

d’OzawaΝ jouentΝ un rôle important particulièrement quand des techniques de caractérisation 

comme la spectroscopie Raman sont utilisées. Selon certaines études (Collier and Baer 1966, 

Mitsuishi and Ikeda 1966, Sun, Pereira et al. 1984, Bulkin, Lewin et al. 1985), le changement de 

la température de cristallisationΝ n’aΝ pasΝ d’influenceΝ surΝ lesΝ valeursΝ desΝ coefficientsΝ n et m 

contrairementΝàΝl’influenceΝdeΝlaΝformeΝduΝmatériauΝ(film,Νplaque,Ν…)Ν(Keller, Lester et al. 1954, 

Mayhan, James et al. 1965).ΝCependant,ΝnosΝrésultatsΝmontrentΝbienΝl’effetΝdeΝlaΝtempératureΝsurΝ

les valeursΝdesΝ coefficientsΝ d’AvramiΝ etΝOzawa.ΝδaΝprésenceΝdesΝ cristauxΝàΝ l’étatΝ initialeΝ ainsiΝ

que le changement de la température et la vitesse de cristallisation a permis de déterminer 

différents modes de nucléation. 
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 Loi de comportement vrai du PET et évolution 4.3

microstructurale 

Dans le chapitre 3 « Résultats expérimentaux », les courbes des comportements vrais du 

PET3% quasi-amorphe (3% de cristallinité initiale) et le PET29% sollicités en traction uniaxiale 

ont été présentés en fonction de la vitesse de déformation et de la température. Les différentes 

étapesΝdeΝdéformationΝtellesΝqueΝleΝdomaineΝviscoélastique,Νl’adoucissementΝstructural,ΝleΝplateauΝ

deΝplasticitéΝetΝleΝdurcissementΝstructuralΝontΝétéΝmisesΝenΝévidence.ΝDansΝcetteΝpartie,Νl’influenceΝ

desΝconditionsΝdeΝl’essaiΝmécanique et de la microstructure initiale  sur les propriétés mécaniques 

des matériaux est discutée. Ces dernières seront par la suite confrontées à des analyses in situ de 

l’évolutionΝmicrostructuraleΝafinΝdeΝdéterminerΝlesΝprincipauxΝmicromécanismesΝdeΝdéformation 

mis en jeu selon mêmes paramètres. Enfin, des analyses post mortem (après relaxation à 

contrainte nulle) seront comparées aux analyses in situ afinΝdeΝmettreΝenΝévidenceΝl’importanceΝ

deΝl’étudeΝmicrostructuraleΝenΝtempsΝréelΝauΝcoursΝdeΝlaΝdéformation. 

4.3.1 Influence de la vitesse de déformation et de la morphologie 

sur le comportement vrai du matériau 

DepuisΝ plusieursΝ années,Ν l’influenceΝ deΝ laΝ vitesseΝ deΝ déformationΝ surΝ lesΝ propriétésΝ

mécaniquesΝduΝPETγ%ΝetΝduΝPETβ9%ΝaΝ faitΝ l’objetΝdeΝnombreusesΝétudesΝ (Bowden and Raha 

1970, LeBourvellec, Monnerie et al. 1986, Salem 1992, Menary, Tan et al. 2012, Luo, Chevalier 

et al. 2013). Le choix des vitesses de déformation a une influence sur les propriétés mécaniques 

du matériauΝqu’ilΝsoitΝàΝ l’étatΝamorpheΝouΝsemi-cristallin. Elle est caractérisée par un décalage 

positif en contraintes des courbes de traction quand la vitesse de déformation augmente. Afin de 

discuter cet écart, les caractéristiques mécaniques de chaque matériau sont comparées pour 

chaqueΝ stadeΝ deΝ déformation.Ν IlΝ s’agitΝ duΝ moduleΝ d’YoungΝ (E), de la contrainte et de la 

déformation vraie au seuil de plasticité (ıy et İy), de la contrainte du plateau de plasticité (ıp) 

ainsi que de la contrainte vraie au niveau du durcissement structural (ı1,2) pour une déformation 

vraie İ33=1,2. 

Les évolutions des différents paramètres issus des courbes des lois de comportement vrai 

en traction uniaxiale en fonction de la vitesse de déformation pour les deux morphologies de 

notre matériauΝd’étudeΝsontΝprésentéesΝdansΝlaΝfigureΝ4.14. 
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Figure 4.14 : Evolution des propriétés mécaniques du PET3% et du PET29% en fonction de la vitesse de déformation 

pour un essai de traction uniaxiale à 25°C. ȋaȌ Le module d’Young E, (b) la déformation vraie ɂy au seuil de plasticité, (c) la 

contrainte σy vraie au seuil de plasticité, (d) la contrainte σp au plateau de plasticité et (e) la contrainte σ1,2 pour ɂ33=1,2. 

 

4.3.1.1 Domaine viscoélastique 

δ’étudeΝ deΝ l’influenceΝ deΝ laΝ vitesseΝ deΝ déformationΝ estΝ délicateΝ àΝ réaliserΝ carΝ elleΝ neΝ

garantitΝpasΝdesΝconditionsΝd’essaiΝisothermesΝ(Rittel 2000, Billon 2003). En effet, à très grandes 
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vitesses de déformation (�̇ > 0,01 s-1),Ν laΝ températureΝ dueΝ àΝ laΝ dissipationΝ d’énergieΝ augmenteΝ

donnant lieu à un adoucissement thermique. Or les vitesses choisies dans cette étude sont 

largement plus faibles que 0,01 s-1 éliminantΝainsiΝtoutΝrisqueΝd’autoΝéchauffementΝduΝmatériauΝ

susceptibleΝdeΝchangerΝsonΝcomportementΝmécaniqueΝenΝcoursΝd’essai. 

Le changement de la vitesse de déformation ne modifie pas la mobilité intrinsèque des 

chaînes macromoléculaires mais a une influence surΝ l’échelleΝ desΝ tempsΝ d’observationΝ desΝ

phénomènesΝmacroscopiques.ΝδaΝfigureΝ4.1γΝ(a)ΝmontreΝqu’ilΝexisteΝuneΝinfluenceΝdeΝlaΝvitesseΝ

surΝl’évolutionΝduΝmoduleΝd’YoungΝ(E) quelle que soit la morphologie initiale du PET. Bien que 

faible et rentrant dans le domaineΝd’erreursΝ expérimentalesΝ àΝβ5°C,Ν lesΝvaleursΝdeΝE décrivent 

uneΝtendanceΝàΝl’augmentationΝavecΝlaΝvitesseΝdeΝdéformationΝ(Zhou, Rangari et al. 2005). 

BienΝ queΝ lesΝmodulesΝ d’YoungΝ duΝ PETγ%Ν (Ea) et du PET29% (Esc) suivent la même 

tendanceΝd’augmentationΝavecΝlaΝvitesseΝdeΝdéformation,ΝEsc est toujours légèrement supérieur à 

Ea. EtantΝ donnéΝ queΝ leΝ moduleΝ d’YoungΝ estΝ proportionnelΝ àΝ laΝ dérivéeΝ secondeΝ deΝ l’énergieΝ

d’interaction,Ν ilΝ estΝ alorsΝ plusΝ élevéΝ dansΝ leΝ casΝ duΝ PETβ9%Ν parΝ rapportΝ àΝ l’ordreΝ etΝ laΝ

densification de sa structure due à la présence des lamelles cristallines en comparant avec le 

PET3% caractérisé par une mobilité plus importante de ses chaînes macromoléculaires. En effet, 

dansΝl’uneΝdeΝsesΝétudes, Schultz (Schultz 1974) aΝprésentéΝdesΝrésultatsΝsurΝl’augmentationΝdeΝlaΝ

limite élastique en faveur des cristaux selon leΝ sensΝ deΝ l’orientationΝ desΝ chaînesΝ

macromoléculaires par rapport à la direction de la sollicitation. 

La figure 4.14 (b) montre que la déformation vraie correspondante İy, caractéristique de 

la déformation maximale du domaine viscoélastique du matériau, diminue légèrement avec 

l’augmentationΝ deΝ laΝ vitesseΝ deΝ déformation.Ν DansΝ ceΝ domaineΝ viscoélastique,Ν ilΝ s’agitΝ

essentiellement du déplacement des chaînes macromoléculaires provoqué par un changement de 

laΝformeΝdeΝl’éprouvetteΝsansΝvariationΝsignificativeΝdeΝlaΝdensitéΝpourΝunΝmatériauΝamorpheΝouΝ

par la déformation de la phase amorphe interlamellaire pour un matériau semi-cristallin 

caractérisée par le glissement ou la séparation interlamellaire (Figure 1.24 du chapitre 1). Ces 

déformations provoquentΝ ainsiΝ l’augmentationΝ deΝ laΝ longueΝ période,Ν l’orientationΝ desΝ lamellesΝ

cristalline perpendiculairement à la direction de traction et la diminution de la distance moyenne 

interchaînes de la phase amorphe (Petermann and Schultz 1978, Butler, Donald et al. 1998). 

Le mouvement des chaînes macromoléculaires de la phase amorphe aux très faibles 

valeurs de la déformation (domaine purement élastique), est caractérisé par une modification des 

liaisons inter et intramoléculaires faibles de type van der Waals qui agissent comme des ressorts 

entre les chaînes (Lin and Argon 1994). Dans le domaine anélastique (domaine viscoélastique), 



Chapitre 4 : Discussion 
 

-167- 
 

le mouvement des chaînes est caractérisé par des rotations conformationelles des chaînes 

macromoléculaires amorphes engendrant une élasticité entropique dans le matériau (G'Sell and 

Dahoun 1994). La cohésion entre les chaînes est donc relativement faible et la déformabilité est 

importante : les chaînes amorphes interlamellaires subissent des écoulements visqueux 

(Castagnet, Gacougnolle et al. 2000). La figure 4.13 (c) montre que, plus la vitesse de 

déformation est grande, plus la contrainte au seuil de plasticité est élevée (Jabbari-Farouji, 

Rottler et al. 2015).Ν EnΝ effet,Ν auΝ coursΝ d’unΝ essaiΝ deΝ tractionΝ àΝ vitesseΝ lente,Ν lesΝ chaînesΝ

macromoléculairesΝontΝplusΝdeΝtempsΝetΝdeΝfacilitéΝpourΝseΝdéplacerΝetΝs’organiserΝdansΝleΝsensΝdeΝ

la sollicitation, par le biais de mouvements inter et intramoléculaires, ce qui réduit la contrainte 

nécessaireΝ àΝ laΝ déformation.Ν δorsqueΝ leΝ phénomèneΝ d’écoulementΝ visqueuxΝ desΝ chaînesΝ

amorphesΝ interlamellairesΝ neΝ peutΝ plusΝ s’accommoderΝ avecΝ laΝ contrainteΝ macroscopique,Ν lesΝ

moléculesΝdeΝlienΝatteignentΝleurΝtauxΝd’étirementΝmaximum μΝC’est le seuil de plasticité. 

DansΝ leΝ domaineΝ viscoélastique,Ν l’influenceΝ deΝ laΝ vitesseΝ deΝ déformationΝ estΝ laΝ mêmeΝ

quelle que soit la morphologie du PET étudié à savoir une augmentation de la contrainte vraie au 

seuil de plasticité avec la vitesse. Cependant, il est à noter que le PET29% présente des valeurs 

de ıy supérieures à celles du PET3%, ce qui peut être expliqué par la proportion de la phase 

amorphe qui est moins présente dans le PET semi-cristallin (phase amorphe interlamellaire) 

atteignant plus rapidementΝunΝmaximumΝd’élongationΝetΝaussiΝuneΝphaseΝcristallineΝplusΝdifficileΝ

à déformer, par conséquent il en résulte une augmentation de la contrainte nécessaire à la 

déformationΝd’uneΝdizaineΝdeΝεPaΝparΝrapportΝàΝcelleΝrelevéeΝdansΝleΝcasΝduΝPETγ%. 

Les figures 3.7 et 3.8 du chapitre 3 montrent la capacité du matériau polymère amorphe à 

présenter un adoucissement structural plus prononcé au passage du seuil de plasticité que le 

matériau semi-cristallin. Cet adoucissement structural favorise une hétérogénéité de la 

déformation (Van der Giessen 1997, Govaert, Timmermans et al. 2000, Van Melick, Govaert et 

al. 2003). Quel que soit le mode de sollicitation, la localisation de déformation est traduite par le 

développementΝdeΝbandesΝdeΝcisaillementΝauxΝalentoursΝduΝseuilΝdeΝplasticité,ΝsousΝl’effetΝdeΝlaΝ

concentration de contrainte, décrivant ainsi une déformation non-élastique. A partir du seuil de 

plasticité,ΝleΝdéveloppementΝdeΝcesΝbandesΝdeΝcisaillementΝprovoqueΝl’initiationΝd’uneΝstriction. 

4.3.1.2 Domaine de plasticité 

δorsΝd’unΝessaiΝdeΝVidéoTraction™ΝenΝtractionΝuniaxiale,ΝlaΝdéformationΝplastiqueΝd’uneΝ

éprouvette deΝpolymèreΝestΝcaractériséeΝparΝl’apparitionΝetΝlaΝpropagationΝd’uneΝstriction.ΝCommeΝ

ceci a été introduit dans la partie précédente (paragraphe Ν4.3.1.1),Νl’initiation de la striction est le 

résultatΝ deΝ l’apparitionΝ deΝ défautsΝmicrostructurauxΝ àΝ savoirΝ lesΝ bandesΝ deΝ cisaillementΝ etΝ lesΝ
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craquelures suite au glissement des chaînes macromoléculaires de la phase amorphe les unes par 

rapport aux autres. En provoquant des inhomogénéités au sein du matériau, ces défauts jouent le 

rôleΝdeΝconcentrateurΝdeΝcontrainteΝmettantΝenΝplaceΝl’initiationΝdeΝlaΝstriction.ΝC’estΝàΝpartirΝdeΝceΝ

momentΝqueΝdébuteΝleΝstadeΝd’adoucissementΝstructuralΝcaractériséΝparΝlaΝchuteΝdeΝcontrainte du 

seuil de plasticité.  

UneΝfoisΝ laΝstrictionΝapparue,ΝelleΝseΝpropageΝdeΝpartΝetΝd’autreΝdeΝlaΝzoneΝutileΝversΝlesΝ

têtes des éprouvettes (Figure 4.15).Ν D’aprèsΝ plusieursΝ études,Ν ilΝ estΝ possibleΝ deΝ relierΝ l’aspectΝ

macroscopique de la zone déformée aux mécanismes microstructuraux en identifiant trois zones 

différentes (Peterlin 1971, Todorov, Martins et al. 2012, Stoclet, Lefebvre et al. 2014). 

Pour les polymères semi-cristallins, la déformation dans la zone non déformée (où la 

strictionΝ neΝ s’estΝ pasΝ encoreΝ développée)Ν estΝ viscoélastique.Ν ElleΝ seΝ caractériseΝ parΝ desΝ

phénomènes de glissement des chaînes macromoléculaires et de séparation des lamelles 

cristallines. Par la suite les chaînes macromléculaires qui forment les lamelles cristallines 

glissentΝ induisantΝ l’allongementΝ deΝ laΝ structureΝ sphérolitiqueΝ sansΝ pourΝ autantΝ laΝ déformerΝ

irréversiblement. Dans la zone de striction, la déformation est plastique. Les lamelles cristallines 

sont donc fragmentées et les chaines les reliant sont allongées (Figure 4.15-b). Ces blocs 

cristallinsΝ s’alignentΝ dansΝ leΝ sensΝ deΝ laΝ sollicitation et les chaines macromoléculaires 

interlamellairesΝs’étirentΝdeΝplusΝenΝplusΝselonΝ laΝdirectionΝdeΝ laΝ tractionΝpourΝformerΝainsiΝuneΝ

structure amorphe fortement orientée qui se transforme par la suite en une mésophase périodique 

stable.  

Dans le cas du polymère amorphe (Figure 4.15-c), seul le glissement des chaînes les unes 

par rapport aux autres est observé dans la zone non déformée. Dans la zone de la striction (zone 

moins déformée au niveau des têtes), les chaines macromoléculaires décrivent une structure 

amorpheΝlégèrementΝorientéeΝquiΝtendΝàΝs’orienterΝdeΝplusΝenΝplusΝaprèsΝleΝpassageΝdeΝlaΝstrictionΝ

(zone très déformée). Cette zone est donc caractérisée par des chaînes macromoléculaires 

fortement étirées dans le sens de la traction et caractérisées par un certain ordre microstructural 

(mésophase).  

Quelle que soit la morphologie du matériau, une triaxialité élevée se développe dans la 

zone de striction en particulier au niveau des épaules (Figure 4.15-a) (Séguéla 2007). 
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(a) (b) (c)

Propagation

Neck

(d)

Figure 4.15 : (a) Evolution de triaxialité (cas du PEHD) (G'sell, Boni et al. 1983) et représentation schématique de la striction d’une éprouvette étirée ȋbȌ d’un polymère semi-cristallin (Dahoun 1992), ȋcȌ d’un polymère amorphe en traction uniaxiale sans représentation de la cavitation et ȋdȌ propagation des bandes de cisaillement de part et d’autres des têtes de l’éprouvette (G'Sell 1988). 

 

Dans le domaine de plasticité deux principaux phénomènes sont observés à savoir 

l’adoucissementΝ etΝ leΝ durcissementΝ structural.Ν AfinΝ deΝ lesΝ caractériser,Ν lesΝ évolutionsΝ deΝ

l’amplitudeΝdeΝl’adoucissementΝAS (AS= ıy- ıp) et du durcissement structural DS (DS= ı1,2- ıp) 

en fonction de la vitesse de déformation, sont présentées dans la figure 4.16. 
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Figure 4.16 : ȋaȌ Amplitude de l’adoucissement structural AS (σy- σp) et (b) amplitude du durcissement structural DS (σ1,2 - 
σp) en fonction de la vitesse de déformation pour un essai de traction uniaxiale à 25°C pour le PET3% et le PET29%. 

 

Le domaine de plasticité est caractérisé par un adoucissement structural, un plateau de 

plasticité et un durcissement structural. Le plateau de plasticité se caractérise par une évolution 

constante de la contrainte vraie en fonction de la déformation. Cette contrainte ıp augmente avec 

la vitesse de déformation comme le montre la figure 4.14 (c). Il est à noter que la valeur de ıp est 

plusΝ élevéeΝ pourΝ leΝ PETβ9%Ν ceΝ quiΝ résulteΝ d’uneΝ valeurΝ élevéeΝ deΝ saΝ contrainteΝ auΝ seuilΝ deΝ

plasticitéΝ etΝ deΝ saΝ faibleΝ amplitudeΝ d’adoucissement structural par rapport à celle du PET3% 
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(Figure 4.16-a).Ν δesΝ valeursΝ deΝ l’amplitudeΝ d’adoucissementΝ AS décrivent une légère 

augmentation avec la vitesse de déformation. CetteΝévolutionΝn’estΝpasΝsignificative.Ν 

Les chaînes macromoléculaires interlamellaires de la structure semi-cristalline ou les 

chaînes macromoléculaires de la structure amorphe sont étirées au maximum dans le sens de la 

sollicitation.ΝC’estΝauΝcoursΝdeΝcette dernière étape de la déformation plastique que la mésophase 

décrit une structure périodique. La figure 4.16 (b)Ν montreΝ queΝ l’amplitudeΝ deΝ durcissementΝ

structural diminue quand la vitesse de déformation augmente mais elle est plus faible pour le 

PET3% par rapport au PET semi-cristallin. La valeur élevée de DS pour le PET29% est 

expliquée par la présence des lamelles cristallines plus difficiles à déformer puisque les 

interactions moléculaires de type vanΝ derΝWaalsΝ sontΝ plusΝ fortesΝ enΝ raisonΝ deΝ l’ordreΝ etΝ deΝ laΝ

densification. 

4.3.2 Influence de la température sur le comportement mécanique 

en traction uniaxiale du PET3% 

AfinΝdeΝdiscuterΝdeΝl’influenceΝdeΝlaΝtempérature,ΝlesΝpointsΝcaractéristiques des courbes 

deΝcomportementΝvraiΝpourΝchaqueΝtempératureΝsontΝcomparés.ΝIlΝs’agitΝduΝmoduleΝd’YoungΝ(E), 

de la contrainte et de la déformation vraie au seuil de plasticité (ıy et İy), de la contrainte du 

plateau de plasticité (ıp) ainsi que de la contrainte vraie au niveau du durcissement structural 

(ı1,2) pour une déformation vraie İ33=1,2. La vitesse de déformation considérée est de 5.10-4s-1 

(Figure 4.17). 

Pour les températures inférieures à la température de transition vitreuse (25 et 60°C), les 

courbes de comportement vrai du PET3% (Figure 3.10 du chapitre 3) présente une limite 

élastiqueΝ suivieΝ d’unΝ adoucissementΝ structural.Ν δesΝ courbesΝ présententΝ aussiΝ unΝ plateauΝ deΝ

plasticité. Etant donné que les mouvements intra- et intermoléculaires des chaînes sont des 

processusΝactivésΝthermiquement,Νl’augmentationΝdeΝlaΝtempératureΝimpliqueΝlaΝdiminution de la 

valeur de la contrainte vraie au seuil de plasticité ıy (Figure 4.17-b),Ν l’augmentationΝ deΝ laΝ

déformation au seuil de plasticité İy (Figure 4.17-a)Ν etΝ laΝ diminutionΝ duΝ moduleΝ d’YoungΝ EΝ

(Figure 4.17-e). 
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Figure 4.17 : Evolution des propriétés mécaniques du PET͵% en fonction de la température au cours d’un essai de 
traction uniaxiale. (a) Déformation vraie ɂy au seuil de plasticité, (b) contrainte vraie σy au seuil de plasticité, (c) 

contrainte σp au plateau de plasticité, (d) contrainte σ1,2 pour ɂ33=ͳ,ʹ, ȋeȌ le module d’Young E ȋfȌ et l’adoucissement 
structural. 

 

Au-dessus de la température de transition vitreuse (83 et 90°C), le seuil de plasticité 

associéΝauΝcrochetΝdeΝcontrainteΝainsiΝqu’auΝphénomèneΝdeΝstrictionΝdisparaissentΝ(FigureΝ4.17-a). 

Le PET3% a ainsi un comportement caoutchoutique. En effet, au passage de la transition 

vitreuse caractérisée par la relaxation α (Figure 2.26 du chapitre 2), la viscosité diminue et les 
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chaînes de la phase amorphe acquierent de plus en plus de mobilité ce qui permetterait des 

changementsΝconformationnelsΝàΝl’échelleΝglobale.ΝLe stade de durcissement structural diminue 

enΝ contrainteΝ pourΝ unΝ mêmeΝ tauxΝ deΝ déformationΝ avecΝ l’augmentation de la température de 

l’essaiΝ (FigureΝ 4.17-d). De plus, le comportement caoutchoutique est caractérisé par de très 

faiblesΝvaleursΝduΝmoduleΝd’YoungΝ(FigureΝ4.17-e). En effet, la température est assez élevée ce 

qui permettrait aux chaînes macromoléculaires de se déplacer facilement sans pour autant 

provoquerΝl’écoulement. 

δ’analyseΝ deΝ l’amplitudeΝ deΝ l’adoucissement structural (AS)Ν montreΝ l’influenceΝ deΝ

l’augmentationΝ deΝ laΝ températureΝ surΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ duΝ matériau.Ν EnΝ effet,Ν

l’augmentationΝ deΝ laΝ températureΝ tendΝ àΝ faciliterΝ laΝ mobilitéΝ moléculaireΝ etΝ ainsiΝ limiterΝ laΝ

création de défauts microstructuraux. Le décalage positif de la déformation à la limite élastique 

İy (Figure 4.17-a) ainsi que la diminution de AS,Ν jusqu’àΝ sonΝ atténuationΝ (FigureΝ 4.17-f), 

montrentΝ queΝ plusΝ laΝ températureΝ estΝ élevée,ΝmoinsΝ leΝmatériauΝ subiraitΝ deΝ l’endommagementΝ

volumique. 

4.3.3 Orientation macromoléculaire et transformation de phase 

Le but de cette étude est de mettre en relation le comportement mécanique du PET3% et 

duΝ PETβ9%Ν avecΝ l’évolutionΝ deΝ leursΝmicrostructuresΝ auΝ coursΝ d’uneΝ sollicitationΝ enΝ tractionΝ

uniaxiale. Les résultats des différentes techniques de caractérisation telles que la spectroscopie 

Raman et la diffusion des rayons X sont croisés. Dans un premier temps, nous discutons les 

mécanismesΝd’orientationΝenΝ fonctionΝdeΝ laΝmorphologieΝ initialeΝ etΝ deΝ laΝ température.ΝEnsuite,Ν

uneΝ confrontationΝ desΝ résultatsΝ d’orientationΝ déterminésΝ in situ par spectroscopie Raman 

polarisée avec ceux déterminés par WAXS sera réalisée. 

4.3.3.1 Cas du PET3% 

(i) Orientation des chaînes macromoléculaires 

δeΝdéveloppementΝdeΝ l’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculairesΝauΝseinΝd’unΝPETγ%Ν

isotropeΝaΝétéΝdéterminéΝenΝtempsΝréelΝauΝcoursΝd’essaisΝmécaniquesΝenΝtractionΝuniaxiale à partir 

d’analysesΝparΝdiffractionΝdesΝrayonsΝXΝauxΝgrandsΝanglesΝetΝparΝspectroscopieΝRamanΝpolarisée.Ν

Les lois de comportement vraieΝ etΝ lesΝ évolutionsΝ desΝ facteursΝ d’orientationΝ d’HermansΝ duΝ

PET3% déformé à température ambiante à 5.10-4s-1 et au-dessus de Tg sont présentées dans la 

figure 4.18 (a) et (b). 
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En dessous de Tg,Ν l’évolutionΝdeΝ laΝmicrostructureΝdeΝnotreΝmatériauΝdécritΝ troisΝétapes.Ν

δ’étapeΝ IΝ (0<İI<0,03= İy) commence avecΝ l’initiationΝ deΝ laΝ déformationΝ etΝ elleΝ estΝ intimementΝ

liéeΝàΝl’apparitionΝdeΝlaΝstrictionΝexpliquantΝainsiΝlaΝlégèreΝdiminutionΝdeΝlaΝfonctionΝd’orientationΝ

auΝdébutΝdeΝl’essaiΝsuiteΝauΝphénomèneΝdeΝdésenchevêtrementΝdesΝchaînesΝmacromoléculaires et 

leurΝ arrangementΝ dansΝ leΝ sensΝ deΝ laΝ sollicitationΝ avecΝ l’apparitionΝ d’uneΝ certaineΝ mésophaseΝ

instable (carrés rouges de la figure 4.18-a).  

δ’étapeΝIIΝ(0,03<İII< 0,65) est associée à la propagation de la striction au sein de la zone 

utileΝdesΝéprouvettes.Νδ’apparitionΝd’uneΝanisotropieΝéquatorialeΝdansΝ lesΝclichésΝdeΝdiffractionΝ

βDΝrésulteΝenΝuneΝlégèreΝdiminutionΝmaisΝsignificativeΝdeΝlaΝfonctionΝd’HermansΝindiquantΝuneΝ

orientation des chaînes macromoléculaires dans le sens de la sollicitation mécanique. Le 

matériauΝ estΝ doncΝ constituéΝ d’uneΝ phaseΝ amorphe orientée ainsiΝ queΝ d’uneΝ phaseΝ nématiqueΝ

(paragraphe Ν1.2.4 du chapitre 1). A İ33=0,4, il apparaît un arc de diffraction associé à la famille 

des plans (00ͳ̅) à environ 2θ=8,5°ΝindiquantΝlaΝprésenceΝd’unΝphaseΝsmectiqueΝCΝcaractériséeΝparΝ

uneΝ distanceΝ interréticulaireΝ inférieureΝ àΝ laΝ longueurΝ deΝ l’axeΝ ܿ⃗ de la maille triclinique de la 

structure cristalline (d=1,075 nm)Ν etΝ unΝ angleΝ d’inclinaisonΝ moléculaireΝ d’environΝ 9,6°Ν par 

rapportΝ àΝ l’axeΝ deΝ laΝ sollicitationΝ (Kawakami, Hsiao et al. 2005). De plus, une diffraction 

méridionale associée à la famille des plans (10͵̅) à environ 2θ=27,5° correspondant à 

l’apparitionΝ d’uneΝ mésophaseΝ périodiqueΝ caractériséeΝ parΝ uneΝ périodicitéΝ conformationelleΝ

perpendiculairement au sens de la traction (Göschel, Deutscher et al. 1996, Todorov, Martins et 

al. 2012) (carrés verts de la figure 4.18-a). Au fur et à mesure que la déformation augmente la 

distance interréticulaire de la diffraction associée à la famille des plans (00ͳ̅)ΝaugmenteΝetΝl’angleΝ
d’inclinaisonΝdiminueΝenΝseΝrapprochantΝdeΝl’axeΝdeΝlaΝsollicitation.Ν 

CesΝ changementsΝ marquentΝ laΝ finΝ deΝ l’étapeΝ IIΝ etΝ l’initiationΝ deΝ l’étapeΝ III 

( 0,65<İIII<İrupture) caractérisée par la création de la phase quasi-smectique A à partir de la phase 

smectiqueΝ CΝ enΝ plusΝ d’uneΝ phaseΝ amorpheΝ etΝ d’uneΝ mésophaseΝ périodiqueΝ deΝ plusΝ enΝ plusΝ

orientées. Cette phase quasi-smectique A, a été considérée par différents auteurs comme étant le 

précurseur de la cristallisation sous contrainte (Asano, Baltá Calleja et al. 1999, 

Mahendrasingam, Blundell et al. 2003). En effet les noyaux benzéniques sont disposés dans les 

plansΝ perpendiculairesΝ àΝ laΝ directionΝ deΝ laΝ sollicitationΝ sansΝ présenterΝ d’ordreΝ cristallinΝ dansΝ

l’arrangementΝlatéralΝdesΝmacromoléculesΝvoisinesΝ(FigureΝ1.4 (b) du chapitre 1) (Asano, Baltá 

Calleja et al. 1999). Les segments moléculaires acquièrent de plus en plus de mobilité au cours 

de la déformation conduisant à la transformation de la structure du matériauΝdeΝ l’étatΝamorpheΝ

isotropique à la phase quasi-smectique A en passant par la phase nématique et smectique C. 
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En dessous de Tg, la déformation du PET3% conduit à la diminution de la proportion de 

groupement glycol en conformation « Gauche » à cause de l’étirementΝ desΝ chainesΝ

macromoléculaires, le basculement des cycles aromatiques dans le plan de la déformation, le 

développementΝd’une phase amorphe très orientée composée de chaînes macromoléculaires en 

conformation « Trans » alors que les conformations « Gauche » sont confinées dans une phase 

amorphe moins orientée etΝ enfinΝ l’apparition de petits cristaux orientés à partir de chaînes 

macromoléculaires en conformation « Trans » (Ward 1985, Lapersonne, Tassin et al. 1994, 

Gorlier, Haudin et al. 2001). 
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Figure 4.18 : Schéma de l’évolution de la microstructure du PET͵% isotrope déformé en traction uniaxiale à ͷ.ͳͲ-4s-1 (a) à ʹͷ°C et à ȋbȌ ͺ͵°C. Evolution de la fonction d’orientation d’(ermans associée aux étapes de déformation de Todorov et al. 
(Todorov, Martins et al. 2012, Todorov, Martins et al. 2013) en fonction du comportement vrai du matériau. L’axe de la 

traction est vertical. 

 

Comme pour la déformation en traction uniaxiale en dessous de Tg, l’évolutionΝstructurale 

du PET3% isotrope au cours de sa déformation à une température supérieure à celle de sa 
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transition vitreuse décrit trois étapes (Figure 4.18-b). Premièrement, les molécules commencent à 

se déplacer les unes par rapport aux autres permettant leur désenchevêtrement. Au premier stade 

deΝlaΝdéformation,ΝlesΝchaînesΝcommencentΝparΝs’arrangerΝafinΝdeΝformerΝuneΝcertaineΝmésophaseΝ

instable (phase nématique isotrope) ce qui expliquerait la légère diminution de la fonction 

d’orientationΝ auΝ débutΝ deΝ l’essaiΝ (0<İ33<0,6). A partir de İ33=0,6,Ν laΝ fonctionΝ d’orientationΝ

d’HermansΝ commenceΝ àΝ décroitreΝ significativementΝ décrivantΝ ainsiΝ l’orientationΝ desΝ chainesΝ

macromoléculaires amorphes et le développement de la phase nématique isotrope pour donner 

lieu à une phase amorphe et nématique orientées (Figure 4.18-b). Ces changements marquent la 

finΝ deΝ l’étapeΝ IΝ etΝ l’initiationΝ deΝ l’étapeΝ IIΝ avecΝ leΝ développementΝ d’uneΝ phaseΝ smectiqueΝ

(mésophase périodique) à partir de İ33=1,3. A cette étape, le nombre des entités périodiques est 

deΝplusΝenΝplusΝélevéeΝceΝquiΝimpliqueΝl’apparitionΝd’unΝdurcissementΝstructural.ΝδaΝtroisièmeΝetΝ

dernière étape commence à partir de İ33=1,6,ΝoùΝl’apparitionΝd’uneΝstructureΝcristallineΝorientéeΝ

est observée dans les clichés de diffraction WAXS de la figure 4.18 (b). Pendant cette étape, la 

phase amorphe et la phase smectique sont de plus en plus orientées (le facteurΝ d’orientationΝ

d’HermansΝtend vers -0,5)ΝinduisantΝ l’arrangementΝdesΝchaînesΝmacromoléculairesΝdansΝleΝsensΝ

deΝlaΝsollicitationΝavecΝleΝdéveloppementΝd’unΝordreΝtriclinique. 

δesΝtransitionsΝdeΝphasesΝdétailléesΝprécédemmentΝainsiΝqueΝleΝdéveloppementΝdeΝl’ordreΝ

structural quelles queΝsoientΝlesΝconditionsΝdeΝl’essaiΝsontΝrésumésΝdansΝlaΝfigureΝsuivanteΝ(FigureΝ

4.19)ΝenΝs’appuyantΝsurΝleΝmodèleΝdeΝKawakamiΝet al. (Kawakami, Hsiao et al. 2005). 
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Figure 4.19 : Schématisation des transitions de phase au cours de la déformation d’un PET͵% en traction uniaxiale en 
dessous et au-dessus de Tg quelle que soit la vitesse de la déformation (Kawakami, Hsiao et al. 2005). 
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La microstructure développée par le PET3% est différente selon les conditions de 

sollicitation.ΝParΝunΝétirementΝàΝl’étatΝvitreuxΝ(en-dessous de Tg) les chaînes macromoléculaires 

s’arrangentΝ etΝ créentΝ uneΝmésophaseΝ induiteΝ parΝ déformationΝ sansΝ pourΝ autantΝ développer une 

structure cristalline (Bonart). Pour un étirement au-dessus de Tg, les chaînes macromoléculaires 

sont fortement orientées et développent une structure cristalline triclinique (Salem 1992, Salem 

1992). 

La figure 4.20 montreΝ l’évolution de la mésophase au cours de la déformation et après 

relaxation (pendant minimum 3h à température ambiante) pour le PET3% déformé à température 

ambianteΝ ainsiΝ qu’àΝ 8γΝ etΝ 90°C.Ν PourΝ leΝ PETγ%Ν déforméΝ àΝ températureΝ ambiante,Ν l’intensitéΝ

relative de diffraction de la mésophase est plus importante que celle enregistrée pour le cas où le 

PET3% est sollicité au-dessus de sa température de transition vitreuse. En effet, comme ceci a 

été détaillé précédemment, au cours de sa déformation en dessous de Tg, le PET3% développe un 

ordreΝ microstructuralΝ dûΝ àΝ laΝ formationΝ d’uneΝ phaseΝ amorpheΝ fortementΝ orientéeΝ ainsiΝ queΝ leΝ

développementΝd’uneΝmésophaseΝnématiqueΝ instableΝetΝ smectiqueΝpériodique.ΝAprèsΝ relaxationΝ

du fait de leurs instabilité, la phase amorphe orientée ainsi que la phase nématique retrouvent 

leur état initial à savoir une phase amorphe non orientée ce qui expliquerait la diminution de 

l’intensitéΝduΝpicΝdeΝdiffractionΝ(00ͳ̅) ne laissant ainsi que la contribution de la phase smectique. 

En revanche, dans le cas où le PET3% est déformé au-dessus de Tg, et compte tenu du 

phénomène de cristallisation induite par déformation observé dans les clichés de diffraction de 

l’annexeΝE, en plus de la présence de la phase amorphe orientée et de la phase nématique, la 

phaseΝsmectiqueΝpériodiqueΝseΝtransformeΝplusΝviteΝenΝphaseΝtricliniqueΝavecΝl’augmentationΝdeΝ

la température. En effet, plus la température est élevée, plus le matériau tend à développer une 

structure cristalline ce qui implique la diminution du taux de la phase smectique après relaxation. 

De plus, le phénomène de cristallisation rend le développement de la mésophase moins 

important que pour les essais réalisés à température ambiante. Avec ou sans cristallisation 

induite par déformation, nos résultats montrent que la mésophase acquière une stabilité plus ou 

moins importante qui résiste au phénomène de relaxation des chaînes macromoléculaires. Ces 

observations montrent que la mésophase représente un état thermodynamique capable de se 

stabiliser sous contrainte au-dessus de Tg (Blundell, Mahendrasingam et al. 2000, Welsh, 

Blundell et al. 2000). 
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Figure 4.20 : Evolution de l’intensité relative du pic de diffraction de la mésophase (00ͳ̅) au cours de la déformation et 

après relaxation du PET3% sollicité en traction uniaxiale à 5.10-4s-1 à 25, 83 et 90°C. 

 

La figure 4.21 montreΝl’évolutionΝdeΝl’orientation des chaînes macromoléculaires révélée 

par WAXS et par spectroscopieΝRamanΝ (selonΝ lesΝ deuxΝ critèreΝ d’orientationΝ présentésΝ dansΝ leΝ

paragraphe Ν3.4.1.2 du chapitre 3) en fonction de la déformation vraie pour le PET3% déformé en 

traction uniaxiale à 25, 83 et 90°C à une vitesse de déformation de  

5.10-4s-1.Ν D’aprèsΝ lesΝ valeursΝ duΝ facteurΝ d’HermansΝ etΝ desΝ rapportsΝ d’intensitéΝ RamanΝ 

R1= 
ூభలభల �೘−భሺ��ೝ�ሻூభలభల �೘−భሺ�೙೟�ሻ  et R2= 

ூభలభల �೘−భሺ��ೝ�ሻூభళమఱ �೘−భሺ��ೝ�ሻ, aux très faibles valeurs de déformation, le matériau est 

initialementΝ isotrope.Ν IlΝ estΝ àΝ noterΝ que,Ν quelleΝ queΝ soitΝ laΝ techniqueΝ d’analyse,Ν plusΝ laΝ

température est élevée,ΝplusΝl’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculaireΝseraΝinitiéeΝtard.ΝEnΝeffet,Ν

quand la température augmente, la mobilité moléculaire augmente rendant prioritaire le 

désenchevêtrement des chaînes au détriment de leur orientation. Aux grandes déformations, et 

d’aprèsΝlesΝvaleursΝduΝfacteurΝd’HermansΝetΝdesΝdeuxΝrapportsΝd’orientationΝRaman,Νl’orientationΝ

macromoléculaireΝestΝd’autantΝplusΝimportanteΝqueΝlaΝtempératureΝestΝélevéeΝ(FigureΝ4.21-a et c). 

AfinΝ deΝ vérifierΝ l’aptitudeΝ desΝ deuxΝ rapportsΝ d’intensitéΝ RamanΝ àΝ décrireΝ l’orientationΝ

macromoléculaire,ΝuneΝcorrélationΝdeΝleursΝvaleursΝavecΝcellesΝduΝfacteurΝd’Hermans,ΝcalculéesΝàΝ

partir des clichés WAXS, est présentée dans la figure 4.21 (b) et (d). La valeur moyenne du 

coefficient de corrélation vaut 0,975 pour le premier critère R1= 
ூభలభల �೘−భሺ��ೝ�ሻூభలభల �೘−భሺ�೙೟�ሻ  et 0,92 pour le 

deuxième critère R2= 
ூభలభల �೘−భሺ��ೝ�ሻூభళమఱ �೘−భሺ��ೝ�ሻ. Le premier critère R1 sembleΝmieuxΝ décrireΝ l’orientationΝ

macromoléculaire (par rapport au critère R2) en comparant avec les évolutions déterminées par 

WAXS. 
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Figure 4.21 : ȋaȌ Comparaison entre les évolutions de l’orientation des chaînes macromoléculaires du PET͵% déformé en 
traction unaxiale à 5.10-4s-1 en température ambiante, 83 et 90°C déterminés in situ par WAXS et par spectroscopie Raman. ȋbȌ Droites de corrélation entre les deux techniques d’analyse. 

 

Les figures 4.21 (a) et (b) et 3.18 du chapitre 3 montrent que la température et la vitesse 

deΝdéformationΝontΝuneΝinfluenceΝsurΝleΝprocessusΝd’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculairesΝ

déterminé par WAXS ou par spectroscopie Raman lors du chargement mécanique en traction 

uniaxiale du PET3%.  

δ’effetΝdeΝlaΝvitesseΝdeΝdéformationΝsurΝl’orientationΝmacromoléculaireΝestΝplusΝimportantΝ

à haute température étant donné que la mobilité des chaînes est amplifiée. Plus la vitesse de 

déformationΝestΝélevée,ΝmoinsΝl’orientation macromoléculaire est importante. 

En plus de la vitesse de déformation, la variation de la température a une influence sur 

l’orientation.Ν NosΝ résultatsΝ montrentΝ uneΝ augmentationΝ deΝ l’orientationΝ desΝ chaînesΝ avecΝ

l’augmentationΝdeΝ laΝ température.ΝEn effet, plus la température est élevée, plus la mobilité des 

chaînesΝestΝimportanteΝceΝquiΝaΝpourΝconséquenceΝdeΝfavoriserΝl’orientationΝmacromoléculaireΝparΝ

rapportΝauxΝautresΝmicromécanismesΝdeΝdéformationΝtelΝqueΝl’endommagementΝvolumique. 
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(ii) Cristallisation induite par déformation 

La cristallisation induite par déformation développée au sein du PET3% initialement 

quasi-amorpheΝ etΝ isotropeΝ aΝ étéΝ déterminéeΝ enΝ tempsΝ réelΝ auΝ coursΝ d’essaisΝ mécaniquesΝ enΝ

tractionΝ uniaxialeΝ àΝ partirΝ d’analysesΝ parΝ diffractionΝ des rayons X aux grands angles et par 

spectroscopie Raman. Ce phénomène est observé dans le cas où le PET est déformé à des 

températures supérieures à sa température de transition vitreuse. Salem (Salem 1992, Salem 

1992), Gorlier et al. (Gorlier, Haudin et al. 2001), Le Bourvellec et al. (LeBourvellec, Monnerie 

et al. 1986, Le Bourvellec, Monnerie et al. 1987), Blundell et al. (Blundell, Mahendrasingam et 

al. 2000), Welsh et al. (Welsh, Blundell et al. 2000) et Mahendrasingam et al. (Mahendrasingam, 

Martin et al. 1999, Mahendrasingam, Blundell et al. 2003, Mahendrasingam, Blundell et al. 

2005) ontΝ réussiΝ àΝ affinerΝ laΝvisionΝdeΝ l’évolutionΝdeΝ laΝmicrostructureΝduΝPETΝsousΝdifférentsΝ

chargements mécaniques malgré les contradictions qui existent quant à la détermination du 

momentΝ exactΝ duΝ développementΝ deΝ laΝ cristallisation.Ν D’aprèsΝ leΝ modèleΝ deΝ Salem,Ν laΝ

cristallisation induite par déformation intervient au niveau du durcissement structural où les 

chaînes macromoléculaires de la phase amorpheΝatteignentΝunΝniveauΝd’orientationΝsuffisantΝpourΝ

favoriserΝlaΝcristallisation.ΝδeΝtauxΝdeΝcristallinitéΝaugmenteraitΝd’uneΝmanièreΝcohérenteΝavecΝlaΝ

déformation. 

La figure 4.22 metΝenΝparallèleΝl’évolutionΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝdéterminéΝparΝWAXSΝ

en considérant les clichés présentésΝ dansΝ l’annexeΝ E ainsi que l’évolutionΝ duΝ critèreΝ deΝ

cristallinitéΝRamanΝdécritΝdansΝl’équationΝ4.2. 
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Figure 4.22 : Confrontation entre l’évolution du taux de cristallinité déterminé par WAXS et celui déterminé par 

spectroscopie Raman pour le PET3% et isotrope déformé en traction uniaxiale à 5.10-4s-1 à 25, 83 et 90°C. 
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Une influence de la température sur le processus de cristallisation a été observée dans le 

cas du PET3% initialement amorphe et isotrope lors du chargement mécanique en traction 

uniaxiale à 5.10-4s-1. La figure 4.22 décrit une évolution progressive du taux de cristallinité au 

cours de la déformation, quelle que soit la technique de caractérisation utilisée. Aux températures 

élevées, le taux de cristallinité déterminé par WAXS commence à augmenter légèrement à partir 

de İ33=1 à 83°C et İ33=1,2 à 90°C. Cette légère progression de la cristallinité, probablement 

instable après relaxation du matériau à partir de ces taux de déformation, est due à un certain 

arrangementΝ desΝ chaînesΝmacromoléculairesΝ dansΝ leΝ sensΝ deΝ laΝ sollicitationΝ étantΝ donnéeΝ qu’àΝ

İ33=1 (83°C) et İ33=1,βΝ (90°C)Ν lesΝ clichésΝ deΝ diffractionΝ ainsiΝ queΝ lesΝ profilsΝ d’intensitésΝ

présentés dans les figures E.3, E.4, E.5 et E.6 deΝ l’annexeΝ E montrent qu’aucuneΝ structureΝ

cristallineΝn’estΝdéveloppée.ΝAΝpartirΝdeΝİ33=1,4,Νl’évolutionΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝdéterminéΝparΝ

WAXSΝ commenceΝ àΝ augmenterΝ deΝ manièreΝ importante.Ν IlΝ s’agit du développement de la 

structure triclinique puisque à İ33=1,4 et quelle que soit la température, le pic de diffraction de 

(00ͳ̅) caractéristique de la mésophase périodique initiatrice de la cristallisation commence à 

apparaître. A température ambiante, les clichés de diffraction WAXS (Figure E.1 deΝl’annexe E) 

neΝmontrentΝpasΝleΝdéveloppementΝd’uneΝstructureΝcristallineΝetΝceciΝestΝconfirméΝparΝl’évolutionΝ

du taux de cristallinité décrit dans la figure 4.22. De plus, quelle que soit la température, 

l’évolutionΝduΝratioΝRamanΝݎ௖ோ�௠�௡ présente une surestimation du taux de cristallinité au cours 

deΝlaΝdéformation.ΝCetteΝsurestimationΝestΝd’autantΝplusΝélevéeΝqueΝlaΝtempératureΝestΝfaible.ΝEnΝ

effet,ΝàΝtempératureΝambiante,Νl’évolutionΝduΝratioΝRamanΝaugmenteΝprogressivementΝtandisΝqu’àΝ

partirΝdesΝrésultatsΝWAXSΝleΝmatériauΝneΝprésenteΝpasΝd’évolutionΝdeΝcristallinité.ΝDeΝlaΝmêmeΝ

manière,ΝauxΝtempératuresΝplusΝélevées,Νl’évolutionΝduΝratioΝRamanΝaugmenteΝprogressivementΝàΝ

des taux de déformation plus faibles que ceux à partir desquels le taux de cristallinité déterminé 

par WAXS commence à augmenter. Ces tendances nous permettent de conclure que le 

ratio ݎ௖ோ�௠�௡ décritΝ l’évolutionΝ d’uneΝ structureΝ ordonnéeΝ quiΝ commenceΝ àΝ seΝ développerΝ bienΝ

avantΝ l’apparitionΝ deΝ laΝ structureΝ cristalline caractérisée par un arrangement des chaînes 

macromoléculaires en une forme triclinique. Les résultats déterminés par Raman décrivent 

l’orientationΝdesΝchaînesΝmacromoléculairesΝdansΝleΝsensΝdeΝlaΝsollicitationΝetΝdoncΝl’arrangementΝ

des chaînes macromoléculaires de la phase nématique à la phase triclinique. La figure 3.24 du 

chapitre 3 montreΝ qu’aprèsΝ relaxation, le ratio ݎ௖ோ�௠�௡ ne présente pas de variation pour une 

éprouvette de PET déformée à 25°C (au dessous de Tg).Ν IlΝ retrouveΝ saΝ valeurΝ initialeΝ (≈γ%)Ν

relevée à İ33=0ΝaprèsΝdéchargement.ΝCetteΝobservationΝindiqueΝqu’àΝβ5°CΝlaΝstructureΝdéveloppéeΝ

auΝcoursΝdeΝlaΝdéformationΝn’estΝpasΝstable.ΝTandisΝqu’àΝ8γΝetΝ90°C,ΝlaΝstructureΝdéveloppéeΝauΝ

cours de la déformation est partiellement stable. En effet, ݎ௖ோ�௠�௡ passeΝdeΝβγ%ΝàΝlaΝfinΝdeΝl’essaiΝ
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deΝtractionΝàΝ90°CΝàΝβ0%ΝaprèsΝrelaxationΝetΝdeΝ16%ΝàΝlaΝfinΝdeΝl’essaiΝdeΝtractionΝàΝ8γ°CΝàΝ1β%Ν

après relaxation. 

4.3.3.2 Evolution microstructurale et orientation du PET29% semi-

cristallin 

δ’orientationΝmacromoléculaireΝ duΝ PETΝ semi-cristallin a été déterminée par diffraction 

des rayons X et par spectroscopie Raman à lumière polarisée in situ pendant un essai mécanique 

enΝ tractionΝ uniaxiale.Ν IlΝ s’agitΝ deΝ laΝ déterminationΝ deΝ l’orientationΝ moyenne des chaînes 

macromoléculairesΝpuisqu’ilΝs’agitΝàΝlaΝfoisΝdeΝl’orientationΝdeΝlaΝphaseΝamorpheΝinterlamellaireΝ

et des lamelles cristallines comme ceci est décrit dans les figures 4.23 et 1.27 du chapitre 1 issues 

des travaux de Toki et al. et de Schultz (Schultz 1974, Toki, Sics et al. 2006). Le facteur 

d’orientationΝd’HermansΝestΝdéterminéΝsuiteΝàΝl’intégrationΝdeΝl’intensitéΝdiffractéeΝentreΝ2θ=13° 

et 2θ=28° comme ceci est détaillé dans le paragraphe Ν2.1.3.1.1(ii) du chapitre 2. Pendant un essai 

de traction, les chaînes macromoléculaires de la phase amorphe et des lamelles cristallines 

s’oriententΝparallèlementΝàΝlaΝdirectionΝdeΝlaΝsollicitation.ΝδesΝprincipalesΝétapesΝdeΝl’orientationΝ

cristalline ont été largement discutées dans la littérature (Peterlin 1971, Schultz 1974, Haudin, 

Escaig et al. 1982, G'Sell and Dahoun 1994, Perret, Reifler et al. 2013). 

δaΝloiΝdeΝcomportementΝvraieΝduΝPETβ9%ΝainsiΝqueΝl’évolutionΝduΝfacteurΝd’orientationΝ

d’HermansΝ sontΝ regroupésΝ dansΝ laΝ figureΝ 4.23.Ν ChacuneΝ desΝ étapesΝ deΝ l’orientation 

macromoléculaireΝestΝattribuéeΝàΝuneΝvaleurΝduΝfacteurΝd’orientationΝd’Hermans.ΝδesΝpropriétésΝ

mécaniquesΝ etΝ lesΝ différentsΝ stadesΝ deΝ déformationΝ dépendentΝ deΝ l’orientationΝ progressiveΝ desΝ

chaînesΝmacromoléculairesΝselonΝl’axeΝdeΝlaΝsollicitation. 

DansΝ leΝ domaineΝ viscoélastiqueΝ laΝ facteurΝ d’HermansΝ présenteΝ d’évolutionΝ faiblementΝ

observable (Figure 4.23).Ν EnΝ effet,Ν dansΝ ceΝ domaineΝ etΝ d’aprèsΝ leΝmodèleΝ deΝ SchultzΝ (Schultz 

1974) et Toki (Toki, Sics et al. 2006),Ν ilΝ s’agitΝ duΝ désenchevêtrement des chaînes 

macromoléculaireΝ deΝ laΝ phaseΝ amorpheΝ quiΝ s’étirentΝ parallèlementΝ àΝ laΝ directionΝ deΝ laΝ

sollicitation suite au phénomène de cisaillement. Ce phénomène provoque ainsi une séparation 

lamellaire (augmentation de la longue période) pour les lamelles cristalline disposées 

perpendiculairement au sens de la traction et une compression lamellaire (diminution de la 

longue période) pour les lamelles cristallines disposées parallèlement au sens de la traction 

comme ceci est montré dans le tableau 3.2 du chapitre 3. Ceci induit alors une ovalisation de la 

diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) de la structure semi-cristalline (Figure 3.36 du 

chapitre 3).  
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Figure 4.23 : Schéma de l’évolution de la microstructure du PETʹͻ% isotrope déformé en traction uniaxiale à ͷ.ͳͲ-4s-1 à température ambiante. Evolution de la fonction d’orientation d’(ermans associée aux étapes de déformation de Schultz et 
Toki (Schultz 1974, Toki, Sics et al. 2006) en fonction du comportement vrai du matériau. L’axe de la traction est vertical. 

 

EtantΝdonnéΝqueΝleΝfacteurΝd’orientationΝétudiéΝestΝunΝfacteurΝd’orientationΝmoyenΝdeΝlaΝ

phase amorphe et de la phase semi-cristalline, sa valeur croit lentement dans le domaine 

viscoélastique. A partir de la limite élastique, les molécules lien de la phase amorphe sont 

totalement étirées. Elles permettent ainsi la transmission des contraintes vers la structure 

cristallineΝquiΝdonneΝuneΝcertaineΝrésistanceΝauΝmatériau.ΝδeΝfacteurΝd’HermansΝdiminueΝainsiΝauΝ

débutΝdeΝlaΝdéformationΝplastiqueΝdûΝàΝl’orientation de la phase amorphe au détriment de la phase 

cristallineΝquiΝaΝtendance,ΝauxΝpremièresΝvaleursΝdeΝlaΝdéformation,ΝàΝs’orienterΝàΝ45°ΝparΝrapportΝ

au sens de la sollicitation à cause du phénomène de glissement interlamellaire et de séparation 

des lamelles cristallines.Ν AΝ partirΝ duΝ tauxΝ deΝ déformationΝ İ33≈0,4Ν auΝ niveauΝ duΝ plateauΝ deΝ

plasticité,Νl’analyseΝparΝdiffractionΝdesΝrayonsΝXΝauxΝgrandsΝanglesΝmontreΝl’apparitionΝdeΝdeuxΝ

pics de diffraction (00ͳ̅) et (10͵̅) dans la direction méridionale (direction de traction). Comme 

ceci a été décrit dans le paragraphe Ν4.3.3.1(i),Ν ilΝ s’agitΝ deΝ laΝ diffractionΝ deΝ laΝ phaseΝ amorpheΝ

périodique. En effet, les chaînes macromoléculaires de la phase amorphe interlamellaire tendent 

àΝs’arrangerΝselonΝlaΝdirectionΝdeΝlaΝsollicitationΝformantΝainsiΝuneΝstructureΝordonnéeΝcaractériséeΝ

par une distance interréticulaire inférieure àΝlaΝlongueurΝdeΝl’axeΝ ܿ⃗ de la maille triclinique de la 

structure cristalline (d=1,075 nm).ΝAuΝfurΝetΝàΝmesureΝqueΝleΝmatériauΝseΝdéformeΝl’intensitéΝdesΝ

ces pics de diffraction et donc de cette mésophase augmente suite au débobinage des chaînes 
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macromoléculaires de la phase cristalline et leur arrangement dans le sens de la sollicitation. Le 

facteurΝd’HermansΝdécroitΝalorsΝd’uneΝmanièreΝ significativeΝdécrivantΝ l’orientationΝdesΝchaînesΝ

macromoléculaires de la phase amorphe et de la phase cristalline dans la direction de la 

sollicitation. Pendant ce stade de durcissement microstructural un phénomène de fragmentation 

des lamelles cristallines se produit formant ainsi une microstructure fibrillaire (Balta-Calleja and 

Peterlin 1969).  

La figure 4.24 montreΝ l’évolutionΝdeΝ laΝ largeurΝ àΝmi-hauteur de la bande vibrationnelle 

située à 1725 cm-1 ainsi que le taux de cristallinité déterminé par WAXS au cours de la 

déformation. Comme ceci a été détaillé dans la partie Ν4.2.1 de ce chapitre, la bande 

vibrationnelle à 1725 cm-1 caractériseΝ l’ordreΝ etΝ leΝ désordreΝ microstructuralΝ enΝ fonctionΝ deΝ

l’évolutionΝ deΝ laΝ largeur à mi-hauteur (FWHM). En effet, plus FWHM est faible, plus le 

matériau présente une microstructure ordonnée (semi-cristalline) et vice versa. De plus, la 

figure E.8 deΝ l’annexeΝ EΝ etΝ laΝ figureΝ 4.24 montre une évolution du taux de cristallinité du 

matériau en fonction de la déformation. Dans le domaine viscoélastique (0<İ33<0,045), le taux de 

cristallinité ainsi que FWHM de la bande vibrationnelle située à 1725 cm-1 ne présente pas 

d’évolutionΝ significative.Ν δeursΝ valeursΝ demeurentΝ constantesΝ jusqu’àΝ ceΝ queΝ laΝ plasticitéΝ soitΝ

initiée. Au début du domaine de plasticité, le taux de cristallinité commence à diminuer 

considérablementΝ ceΝ quiΝ expliqueΝ l’évolutionΝ deΝ FWHεΝ quiΝ commenceΝ àΝ augmenterΝ

caractérisantΝ ainsiΝ l’installationΝ duΝ désordreΝ auΝ seinΝ duΝmatériauΝ dûΝ àΝ laΝ perteΝ deΝ laΝ structureΝ

cristalline. 
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Figure 4.24 : Evolution de la microstructure du PET29% isotrope. (a) Evolution de la largeur à mi-hauteur de la bande 

vibrationnelle située à 1725 cm-1 et (b) évolution du taux de cristallinité du matériau déterminé par WAXS en fonction de 

la déformation en traction uniaxiale à température ambiante à 5.10-4s-1. 
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δaΝ diffractionΝ desΝ rayonsΝ XΝ permetΝ deΝ décrireΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ microstructureΝ duΝ

matériauΝ selonΝ deuxΝ échellesΝ différentesΝ àΝ savoirΝ l’orientationΝ desΝ chainesΝ macromoléculairesΝ

dans le cas de l’étudeΝ parΝWAXSΝmaisΝ aussiΝ l’orientationΝ desΝ lamellesΝ cristallinesΝ lorsΝ d’uneΝ

analyse par diffraction des rayons X aux petits angles. La microstructure susceptible de se 

développerΝ lorsΝ deΝ l’étirageΝ duΝ PETβ9%Ν estΝ deΝ typeΝ microfibrillaireΝ caractériséeΝ par un 

empilement de lamelles cristallines séparées par une phase amorphe orientée. Cette 

microstructure est généralement caractérisée par un angle Φ entreΝl’axeΝdeΝlaΝsollicitationΝetΝceluiΝ

deΝ laΝ normaleΝ auΝ planΝ desΝ lamellesΝ cristallinesΝ ainsiΝ qu’unΝ angleΝ θΝ formé par la direction des 

chaînesΝdesΝcristallitesΝetΝlaΝdirectionΝd’étirage.ΝδesΝfibrillesΝsontΝquantΝàΝellesΝcaractériséesΝparΝ

unΝ angleΝ αΝ forméΝ parΝ lesΝ extrémitésΝ desΝ cristallitesΝ etΝ l’angleΝ deΝ laΝ sollicitationΝ commeΝ l’ontΝ

décrit Stockfleth et al. (Stockfleth, Salamon et al. 1993).Ν δ’orientationΝ trèsΝ marquéeΝ desΝ

microfibrilles donne des clichés SAXS à deux tâches dans le sens de la traction. Dans ce cas 

l’angleΝΦ est négligeable ce qui correspondrait à un empilement de lamelles cristallines séparés 

par une phase amorphe isotrope ou orientée (Figure 4.25-a). Des clichés SAXS à quatre tâches 

sontΝsusceptiblesΝd’êtreΝobservésΝoùΝdeuxΝcas de figures se présentent : 

 laΝnormaleΝauxΝplansΝdesΝcristallitesΝdécritΝunΝangleΝΦΝnonΝnégligeableΝavecΝlaΝdirectionΝ

deΝ laΝ sollicitationΝ (Φ≈0)Ν etΝ lesΝ axesΝdesΝ fibrillesΝ etΝ desΝ chaînesΝ constituantΝ lesΝ lamellesΝ

cristallines sont confondus avec celui de la tractionΝ(α=θ=0)Ν(FigureΝ4.25-b),  

 lesΝ clichésΝ SAXSΝ àΝ quatreΝ tâchesΝ sontΝ représentatifsΝ d’unΝ arrangementΝ desΝ lamellesΝ

cristallines en couches très régulières (Figure 4.25-c). 

Zone 

cristalline

Zone 

amorphe

Zone 

cristalline

Zone 

amorphe

Zone 

cristalline

Zone 

amorphe

(a) (b)

(c)  

Figure 4.25 : Schéma des structures fibrillaires associées à chaque type de clichés SAXS (a) clichés SAXS à deux tâches, (b) 

clichés SAXS à quatre tâches ȋα=θ=ͲȌ et ȋcȌ clichés SAXS à quatre tâches d’une structure lamellaire régulière (Abou-Kandil 

and Windle 2007, Picard 2008). 
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Différentes études ont été réalisées sur le développement de la microstructure au cours de 

la déformation du PET semi-cristallin (Göschel, Deutscher et al. 1996, Mahendrasingam, 

Blundell et al. 2003, Gowd, Ramesh et al. 2004, Abou-Kandil and Windle 2007, Perret, Reifler 

et al. 2013). La figure 4.26 montre l’évolutionΝdeΝl’intensitéΝdiffuséeΝI selonΝl’angleΝazimutalΝφ 

obtenue à partir des clichés de diffusion des rayons X aux petits angles SAXS présentés dans la 

figure 3.36 du chapitre 3. Il est à noterΝ queΝ l’angleΝ azimutalΝ nulΝ (φ=0°)Ν correspondΝ àΝ l’axeΝ

perpendiculaire à la direction de sollicitation. 
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Figure 4.26 : Profils d’intensités obtenus par SAXS en fonction de l’angle azimutal pour le PETʹͻ% déformé en traction 
uniaxiale à 25°C à 5.10-4s-1. 

 

AuΝ coursΝ deΝ laΝ déformation,Ν laΝmicrostructureΝ deΝ notreΝmatériauΝ d’étudeΝ changeΝ d’uneΝ

structure semi-cristallineΝ isotropeΝ caractériséeΝ parΝ unΝ profilΝ d’intensitéΝ constantΝ selonΝ l’angleΝ

azimutal à une structure semi-cristalline orientée caractérisée par une séparation lamellaire suivie 

d’uneΝ diminutionΝ duΝ tauxΝ deΝ cristallinité (Figure 4.24) ainsi queΝ d’unΝ arrangementΝ enΝ uneΝ

structureΝfibrillaireΝ(apparitionΝd’uneΝreprésentationΝenΝquatre tâches dans les clichés SAXS). 

DeuxΝprincipalesΝapprochesΝontΝétéΝutiliséesΝafinΝd’expliquerΝlaΝdiffusionΝenΝquatreΝtâchesΝ

dans les clichés SAXS. La première confirme que les lamelles cristallines, dont les faces sont 

inclinéesΝ parΝ rapportΝ àΝ l’axeΝ deΝ laΝ sollicitation, sont indépendantes des lamelles cristallines 

voisines.ΝDansΝceΝcas,Νl’angleΝd’inclinaisonΝΦ estΝégalΝàΝl’angleΝforméΝparΝl’axeΝdeΝlaΝsollicitationΝ

etΝ celuiΝ deΝ l’intensitéΝ maximaleΝ enregistrée.Ν δaΝ deuxièmeΝ estΝ caractériséeΝ parΝ uneΝ étroiteΝ

corrélation entre les cristaux voisins formant ainsi une structure en échiquier tridimensionnelle. 

Dans le domaine viscoélastique (0<İ33≤0,045),Ν lesΝ profilsΝ azimutauxΝ présententΝ uneΝ

augmentationΝ deΝ l’intensitéΝ dansΝ leΝ sensΝ deΝ laΝ sollicitationΝ (φ=90° et φ=270°) décrivant ainsi 
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deuxΝbossesΝassezΝ larges.ΝCesΝ tendancesΝmontrentΝqu’ilΝs’agitΝduΝphénomèneΝdeΝséparation des 

lamellesΝ cristallinesΝ (augmentationΝ deΝ laΝ longueΝ périodeΝ dansΝ leΝ sensΝ deΝ l’étirement)Ν dûΝ auΝ

phénomène de cisaillement et à la déformation de la phase amorphe interlamellaire qui tend à 

s’arrangerΝ selonΝ l’axeΝ deΝ laΝ sollicitation.Ν AΝ partirΝ deΝ İ33=0,1, le matériau se déforme 

plastiquement.Ν δ’intensitéΝ azimutaleΝ décritΝ uneΝ tendanceΝ différenteΝ deΝ celleΝ observéeΝ dansΝ leΝ

domaineΝviscoélastique.ΝIlΝs’agitΝdeΝl’apparitionΝdeΝclichésΝSAXSΝàΝquatreΝtâchesΝcaractérisésΝparΝ

le développement de quatre pics selon le profilΝ azimutalΝ deΝ partΝ etΝ d’autreΝ d’unΝ picΝ centralΝ

caractéristique de la diffusion équatoriale (Figure 3.36 du chapitre 3). La figure 4.26 montre que 

la position des pics change au cours de la déformation. En effet, ils tendent à se rapprocher de 

plusΝenΝplusΝdeΝ laΝdiffusionΝéquatoriale.ΝCetteΝ évolutionΝestΝdueΝàΝ l’augmentation de la longue 

période selonΝ l’axeΝ deΝ laΝ sollicitation (Tableau 3.2 du chapitre 3). De plus, étant donné que 

l’angleΝd’inclinaisonΝΦ=φ parΝ rapportΝàΝ l’axeΝdeΝ tractionΝ relevéΝàΝ İ33=0,1 est égal à 30°, notre 

matériauΝd’étudeΝdéveloppeΝuneΝstructureΝsemblableΝàΝcelleΝdécriteΝdans la figure 4.25 (b). Cet 

angleΝd’inclinaisonΝtend à augmenter au cours de la déformation. En effet, à İ33=0,2 et İ33=0,4, 

les valeurs de Φ sontΝrespectivementΝégalesΝàΝγ5°ΝetΝ40°.Νδ’évolutionΝdeΝl’angleΝd’inclinaisonΝΦ 

au cours de la déformation montre que la structure de notre matériau est susceptible de se 

transformerΝdeΝl’étatΝprésentéΝdansΝla figure 4.25 (b) à celui présenté dans la figure 4.25 (c). La 

figure 4.26 neΝ présenteΝ queΝ lesΝ profilsΝ d’intensitéΝ pourΝ lesΝ valeursΝ deΝ déformationΝ vraieΝ

comprises entre 0 et 0,4 car la structure est tellement étirée et le taux de cristallinité est au plus 

bas au-delà de İ33=0,4 (Figure 4.24) que la diffusion de la structure cristalline disparait compte 

tenu des conditions expérimentales utilisées (paragraphe Ν2.1.3.1.3(iv) du chapitre 2). 

La figure 4.27 montreΝ l’évolutionΝ deΝ l’orientationΝ desΝ chaînesΝ macromoléculairesΝ parΝ

WAXS et par spectroscopie Raman en fonction de la déformation vraie pour le PET29% isotrope 

déformé en traction uniaxiale à 25°C et à 5.10-4s-1. D’aprèsΝlesΝvaleursΝduΝfacteurΝd’orientationΝ

d’HermansΝmoyen ainsiΝ queΝ leΝ rapportΝ d’orientation  ூభలభల �೘−భሺ��ೝ�ሻூభలభల �೘−భሺ�೙೟�ሻ  déterminé par Raman, aux 

grandes déformations, toutes les chaînes macromoléculaires de la phase cristalline et de la phase 

amorpheΝsontΝorientéesΝselonΝl’axeΝdeΝtraction. 
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Figure 4.27 : Orientation des chaînes macromoléculaire du  PET29% déformé en traction uniaxiale à 25°C à 5.10-4s-1 déterminée par le facteur d’(ermans et par le ratio Raman ூభలభల �೘−భሺ��ೝ�ሻூభలభల �೘−భሺ�೙೟�ሻ  en fonction de la déformation vraie. 

 

Dans le domaine viscoélastique (İ33≤0,045), les chaînes macromoléculaires de la phase 

amorpheΝseΝdésenchevêtrentΝetΝtendentΝàΝs’orienterΝdansΝleΝsensΝdeΝlaΝtractionΝparΝleΝphénomèneΝ

de cisaillement et de séparation des lamelles cristallines. δeΝfacteurΝd’HermansΝtend à augmenter 

légèrement dans le domaine viscoélastique car les lamelles cristallines dont la distribution 

initialeΝ estΝ isotrope,Ν tendentΝ àΝ s’orienterΝ avecΝ unΝ angleΝ deΝ 45°Ν parΝ rapportΝ àΝ laΝ directionΝ deΝ

sollicitation suite au processus de glissement et de séparationΝ lamellaire.Ν δ’orientationΝ desΝ

chaînes macromoléculaires déterminée par spectroscopie Raman commence quant à elle à 

augmenterΝ légèrement.Ν EtantΝ donnéΝ queΝ leΝ ratioΝ considéréΝ décritΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ bandeΝ

vibrationnelle située à 1616 cm-1 caractéristique de la vibration du noyau aromatique au cours de 

laΝ déformation,Ν l’orientationΝ desΝ chainesΝ macromoléculairesΝ dueΝ àΝ l’étirementΝ deΝ laΝ phaseΝ

amorpheΝestΝdétectée.ΝAuΝniveauΝdeΝlaΝlimiteΝélastique,ΝlaΝphaseΝamorpheΝcontinueΝàΝs’orienterΝdeΝ

plus en plus.ΝAΝpartirΝdeΝlaΝvaleurΝdeΝdéformationΝdeΝ0,1ΝauΝniveauΝdeΝl’adoucissementΝstructural,Ν

leΝ facteurΝ d’orientationΝ d’HermansΝ commenceΝ àΝ décroîtreΝ d’uneΝ manièreΝ significative,Ν ceΝ quiΝ

veut dire que les chaînes macromoléculaires de la phase amorphe sont complètement étirées et 

lesΝ lamellesΝ cristallinesΝ s’oriententΝ selonΝ unΝ angleΝ d’inclinaisonΝ quiΝ augmenteΝ avecΝ laΝ

déformation. Cette orientation se poursuit et tend à former une structure fibrillaire caractérisée 

par des cristaux de plus en plus petits suite au phénomène de la fragmentation des lamelles 

cristallines.ΝContrairementΝ auΝ facteurΝ d’Hermans,Ν leΝ critèreΝ d’orientationΝRamanΝmontrentΝ uneΝ

orientation progressive des chaînes macromoléculaires. Les différences observées dans les 

mesuresΝ deΝ l’orientationΝmacromoléculaire déterminées par WAXS et par Raman s’expliquentΝ

par le fait que chacune de ces techniques neΝsondeΝpasΝleΝmêmeΝdomaineΝd’analyse. En effet, le 

facteurΝ d’orientationΝ d’HermansΝ prendΝ enΝ considérationΝ laΝ distributionΝ desΝ chainesΝ
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macromoléculaires selonΝl’angleΝazimutal,ΝalorsΝqueΝlaΝspectroscopieΝRamanΝà lumière polarisée 

suitΝ l’orientationΝ des liaisons covalentes des chaînes macromoléculaires dans le sens de la 

sollicitation. 

4.3.4 Micromécanismes de l’endommagement volumique 

δ’objectifΝ deΝ cetteΝ partieΝ est deΝ discuterΝ l’évolutionΝ deΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ

déterminéΝparΝspectroscopieΝRamanΝenΝtenantΝenΝcompteΝdeΝl’influenceΝdeΝlaΝtempératureΝetΝdeΝlaΝ

vitesseΝdeΝdéformation.ΝDeΝplusΝlesΝétapesΝdeΝl’endommagementΝvolumiqueΝsontΝidentifiéesΝparΝ

la caractérisation des éléments diffuseurs. 

BienΝ queΝ leΝ systèmeΝ deΝ VidéoTraction™Ν soitΝ l’uneΝ desΝ techniquesΝ permettantΝ deΝ

déterminer in situ la déformation volumique en traction uniaxiale, elle ne nous a pas permis 

d’avoirΝdesΝrésultatsΝcohérentsΝdansΝleΝcasΝduΝPETΝbien que la géométrie des éprouvettes utilisées 

remplissent les conditions nécessaires à savoir une géométrie massive pour laquelle le rapport 

largeur sur épaisseur est compris entre 1 et 2. Des mesures par radiographie X basée sur la 

variation de la densité du PET ont permis de déterminer, post mortem,Ν l’endommagementΝ

volumique pour chaque taux de déformation après relaxation et recouvrance à contrainte nulle. 

De la même manière, des mesures post mortem par spectroscopie Raman ont été réalisées. La 

corrélation des résultats obtenus par radiographie X et par spectroscopie Raman montrent que 

cette dernièreΝ estΝ suffisammentΝefficaceΝpourΝdéterminerΝ l’endommagementΝvolumiqueΝdansΝ leΝ

cas du PET (Figure 3.28 du chapitre 3). 

Une étude approfondie a été réalisée par Chaudemanche (Chaudemanche 2013, 

Chaudemanche, Ponçot et al. 2014) surΝ leΝ couplageΝSpectroscopieΝRamanΝ etΝVidéoTraction™Ν

afinΝ deΝ déterminerΝ lesΝ conditionsΝ expérimentalesΝ adéquatesΝ àΝ l’étudeΝ deΝ l’endommagementΝ

volumiqueΝduΝPP/EPRΝetΝ l’influenceΝdeΝ laΝ focalisationΝ surΝ l’intensitéΝRaman (Intensité Raman 

rétrodiffusée perçue par le capteur CCD après excitation des liaisons chimiques du matériau 

calculéeΝ parΝ intégrationΝ deΝ l’aireΝ sousΝ leΝ spectreΝ aprèsΝ soustractionΝ deΝ laΝ ligneΝ deΝ base).Ν δeΝ

spectromètre Raman utilisé est en configuration de rétrodiffusion avec un laser dont la longueur 

d’ondeΝestΝdeΝ785Νnm.ΝIlΝaΝconcluΝqueΝlaΝlentilleΝpermetΝd’avoirΝunΝdomaineΝd’analyseΝdeΝ±1ΝcmΝ

autourΝ deΝ laΝ distanceΝ focaleΝ sansΝ changementΝ deΝ l’intensitéΝ RamanΝ estΝ uneΝ lentilleΝ dontΝ laΝ

distance focale est égale à 200 mm.ΝCeΝ typeΝdeΝ lentilleΝpermetΝd’étudierΝunΝvolumeΝd’analyseΝ

appeléΝWAISTΝ(zoneΝduΝlaserΝfocaliséΝdansΝl’échantillon)ΝdeΝl’ordreΝdeΝ0,16Νmm3, un cylindre de 

focalisationΝd’unΝdiamètreΝd0 deΝ80ΝȝmΝetΝuneΝrésolutionΝaxialeΝL de 35 mm (Figure 4.28). 
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Figure 4.28 : Géométrie du WAIST du laser. 

 

4.3.4.1 Endommagement volumique déterminé par spectroscopie Raman 

Les travaux prometteurs de Ponçot (Ponçot 2009) et Martin (Martin 2009) confirmés par 

ceux de Chaudemanche (Chaudemanche 2013) ontΝ permisΝ deΝmontrerΝ qu’ilΝ existeΝ uneΝ étroiteΝ

relationΝentreΝl’augmentationΝdeΝl’intensitéΝtotaleΝintégréeΝsousΝleΝspectreΝRamanΝetΝlaΝdiffusionΝ

de laΝ lumièreΝ dueΝ àΝ l’apparitionΝ deΝ diffuseurs,Ν àΝ savoirΝ desΝ cavitésΝ ou des micro domaines 

cisaillés (défauts sans déformation volumique) au sein du matériau au cours de sa déformation 

comme décrit par Chabert (Chabert 2002). La diffusion de lumière est expliquée par la théorie de 

Mie. Elle permet de déterminer le champ électromagnétique autour de la particule siège de 

l’interactionΝcaractériséeΝparΝuneΝgrandeurΝappeléeΝlongueurΝdeΝtransportΝquiΝdépendΝdeΝlaΝsectionΝ

efficaceΝdeΝdispersion,ΝlaΝfonctionΝdeΝphaseΝetΝunΝfacteurΝd’anisotropie.ΝCetteΝgrandeurΝest,Νd’uneΝ

manière générale, inversement proportionnelle à la fraction volumique des diffuseurs. En 

confrontantΝl’évolutionΝdeΝlaΝlongueurΝdeΝtransportΝàΝcelleΝdeΝl’intensitéΝRaman,ΝChaudemancheΝ

(Chaudemanche 2013) observe une corrélation entre les deux grandeurs décrivant une évolution 

deΝl’intensitéΝRamanΝenΝtroisΝzonesΝauΝcours de la déformation comme ceci a été observé dans la 

Figure 3.27 du chapitre 3 pour le cas du PET. La première zone, délimitée par une déformation 

vraie İ33 comprise entre 0 et İst (« start » μΝdébutΝdeΝl’apparitionΝdesΝdiffuseurs)ΝestΝcaractériséeΝ

par une intensité Raman constante et une longueur de transport qui varie très peu. Plus 

l’intervalleΝ[0, İst] est réduit, plus tôt apparaissent les diffuseurs au sens de la diffusion de Mie. 

La zone 2, délimitée par İ33 comprise entre İst et İcr, décrit une augmentation deΝ l’intensitéΝ

Raman vers une valeur maximale à İcr et une diminution de la longueur de transport vers une 

valeur minimale au même taux de déformation (İcr). Etant donné que la longueur de transport est 

inversement proportionnelle à la fraction volumique des diffuseurs, sa diminution est expliquée 

soitΝparΝl’accroissementΝdeΝlaΝtailleΝdesΝdiffuseursΝsoitΝparΝl’augmentationΝdeΝleurΝnombreΝouΝlesΝ

deux phénomènes simultanément. La zone 3 est quant à elle initiée au taux de déformation 

İ33=İcr. Elle est caractérisée par une diminution de la diffusion Raman et la stabilisation de 

l’évolutionΝdeΝlaΝlongueurΝdeΝtransportΝàΝunΝseuilΝminimum.ΝδaΝdiffusionΝdansΝleΝmatériauΝresteΝ
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constanteΝ àΝ laΝ longueurΝ d’ondeΝ choisieΝ (785Ν nm).Ν DansΝ cetteΝ zone,Ν laΝ tailleΝ desΝ diffuseurs 

n’évolueΝplusΝouΝtrèsΝpeu.ΝEnΝrésumé,ΝlesΝsimilitudesΝobservéesΝentreΝlaΝdiffusionΝdeΝlumièreΝetΝ

l’intensitéΝ RamanΝ auΝ coursΝ deΝ laΝ déformationΝ permettentΝ deΝ justifierΝ laΝ sensibilitéΝ deΝ laΝ

spectroscopie Raman aux diffuseurs et à leur quantité dès lors que leur taille le permet. 

(i) Corrélation entre l’évolution de l’intensité Raman et le comportement vraie du PET 

DansΝ leΝ chapitreΝ γ,Ν l’évolutionΝ deΝ l’intensitéΝ totaleΝ intégréeΝ duΝ PETΝ auΝ coursΝ deΝ laΝ

déformation permet de distinguer les mêmes trois zones décrites précédemment et dont les 

tendances changent selon la morphologie initiale du matériau et selon la vitesse de déformation 

étudiée. Les résultats présentés dans la figure 4.29, montrentΝlesΝévolutionsΝdeΝl’intensitéΝRamanΝ

et de la loi de comportement mécanique du PET3% à différentes températures (25, 83 et 90°C) et 

du PET29% à température ambiante à la vitesse de déformation 5.10-4s-1. 

(a) (b)

(c) (d)
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Figure 4.29 : Evolution de l’intensité Raman et de la contrainte vraie au cours de la déformation du PET͵% ȋaȌ à 
température ambiante, (b) à 83°C, (c) à 90°C et du (d) PET29% en fonction de la déformation vraie axiale. 

 

 Zone 1 

Dans le cas où le PET est semi-cristallin ou quasi-amorphe déformé à des températures 

supérieures à celle de sa température de transition vitreuse (Figure 4.29-b, c et d), la zone 1 est 
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très restreinte voire quasi inexistante. Le PET3% isotrope déformé à température ambiante est 

caractérisé par une zone 1 plus large (Figure 4.29-a).ΝEnΝeffet,ΝelleΝs’étendΝsur un intervalle de 

déformationΝd’environΝ0,0γ,ΝcorrespondantΝauΝtauxΝdeΝdéformationΝàΝsonΝseuilΝdeΝplasticité.ΝEtantΝ

donnéΝqu’ilsΝparticipentΝàΝlaΝdiffusionΝdeΝlaΝlumièreΝduΝlaser,Νl’apparitionΝdesΝpremiersΝdiffuseurs,Ν

caractérise la transition entre la zone 1 et la zone 2. Dans la zone 1, caractéristique du domaine 

viscoélastiqueΝ duΝ PETγ%Ν déforméΝ àΝ β5°C,Ν uneΝ légèreΝ augmentationΝ deΝ l’intensitéΝ RamanΝ estΝ

observée. En effet, étant donné que le domaine viscoélastique est caractérisé par un domaine 

élastique où la contrainte est proportionnelle à la déformation (Loi de Hooke) et un domaine de 

déformation anélastique où apparaissent des bandes de cisaillement, la nucléation et la croissance 

deΝ cesΝ microdomainesΝ cisaillésΝ engendrentΝ cetteΝ légèreΝ augmentationΝ deΝ l’intensité Raman 

jusqu’auΝ seuilΝ deΝ plasticité.Ν PourΝ leΝ PETγ%Ν déforméΝ àΝ 8γΝ etΝ 90°C,Ν laΝ zoneΝ 1Ν estΝ inexistanteΝ

(Figure 4.29-bΝ etΝ c).Ν CeciΝ estΝ expliquéΝ parΝ l’absenceΝ d’unΝ domaineΝ viscoélastique. Pour le 

PET29% (Figure 4.29-d), le signal Raman collecté est essentiellement dû à la structure  

semi-cristalline du matériau (éprouvette initialement blanche). 

 Zone 2 

La zone 2 est surtout observable pour le PET3% déformé à température ambiante (Figure 

4.29-a).Νδ’augmentationΝdeΝl’intensitéΝRamanΝcommenceΝàΝapparaitreΝlégèrementΝavantΝ leΝseuilΝ

deΝ plasticité.Ν EtantΝ donnéΝ queΝ l’augmentationΝ deΝ l’intensitéΝ RamanΝ estΝ laΝ conséquenceΝ deΝ

l’apparitionΝdesΝdiffuseursΝqu’ilsΝsoientΝsousΝformeΝdeΝcavitésΝouΝdeΝdomainesΝcisaillésΝ(Chabert 

2002), cette tendance confirme que les diffuseurs apparaissent un peu avant le seuil de plasticité 

bienΝprécisémentΝdansΝlaΝzoneΝanélastiqueΝduΝdomaineΝviscoélastique.ΝδaΝzoneΝd’apparitionΝdesΝ

diffuseursΝaΝfaitΝl’objetΝdeΝplusieursΝétudesΝne donnant pas forcément les mêmes conclusions. En 

effet, Butler et al. (Butler, Donald et al. 1998) ont confirmé que la nucléation des cavités est la 

conséquenceΝ duΝ cisaillementΝ desΝ lamellesΝ cristallinesΝ excluantΝ ainsiΝ leΝ faitΝ qu’ilsΝ apparaissentΝ

avant la plasticité. Néanmoins, certains travaux comme ceux de Pawlak et al.  (Pawlak and 

Galeski 2005) et Addiego et al. (Addiego, Patlazhan et al. 2015) ont montré que les diffuseurs 

peuvent apparaitre dans le domaine viscoélastique. Pour le PET29% déformé à température 

ambiante, la zone 2 couvre le domaine viscoélastique. En effet, la figure 4.29 (d) montre que la 

transition entre la zone 2 et la zone 3 se fait au seuil de plasticité marquant ainsi le début de 

l’adoucissementΝ structuralΝ dûΝ àΝ l’apparitionΝ deΝ défautsΝ structurauxΝ auΝ seinΝ duΝ matériau.Ν

Contrairement au PET3% déformé en température ambiante, pour le PET3% déformé au-dessus 

de sa température de transition vitreuse, la zone 2 est inexistante ce qui confirme que plus la 

températureΝaugmenteΝmoinsΝilΝyΝaΝdeΝl’endommagementΝvolumique. 
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 Zone 3 

La transition entre la zone 2 et la zone 3 est caractérisée par un taux de déformation notée 

İcr àΝpartirΝduquelΝl’intensitéΝRamanΝcommenceΝàΝdiminuer.ΝD’aprèsΝlaΝthèse de Chaudemanche 

(Chaudemanche 2013) cetteΝzoneΝdébuteΝ lorsqueΝ l’évolutionΝdeΝ laΝ longueurΝdeΝ transportΝatteint 

son asymptote caractérisant une diffusion de lumière constante. Cette observation montre que les 

diffuseursΝ atteignentΝ laΝ tailleΝ suffisanteΝ pourΝ neΝ plusΝ influencerΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ diffusionΝ deΝ

lumièreΝdontΝlaΝlongueurΝd’ondeΝestΝdeΝ785Νnm.ΝIlΝestΝdonc nécessaire de regarder de plus prêt la 

nature de ces diffuseurs ce qui va être développé dans les parties suivantes. 

(ii) Influence de la vitesse et de la température sur l’endommagement volumique déterminé 

par spectroscopie Raman 

Les travaux de Ponçot (Ponçot 2009) et Martin (Martin 2009) dans un premier temps et 

ceux de Chaudemanche (Chaudemanche 2013) dansΝ unΝ secondΝ tempsΝ ontΝ permisΝ d’établirΝ unΝ

critèreΝ RamanΝ quiΝ permetΝ deΝ déterminerΝ l’évolutionΝ deΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ parΝ

spectroscopieΝRamanΝauΝcoursΝd’unΝessaiΝdeΝtraction. En effet, les figures 3.34 et 3.35 du chapitre 

3 montrentΝlesΝévolutionsΝdeΝceΝcritèreΝprésentéΝdansΝl’équationΝ3.2.  

Un effetΝdeΝlaΝvitesseΝdeΝdéformationΝetΝdeΝlaΝtempératureΝsurΝl’endommagementΝdansΝleΝ

matériau est observé. Cette influence a été mise en évidence sur des éprouvettes déformées en 

même temps que les acquisitions Raman sont réalisées dans le cas du PET3% déformé à 

température ambiante, 83 et 90°C et dans le cas du PET29% déformé à 25°C. 

Les figures 3.34 et 3.35 montrent que quelle que soit la morphologie initiale du matériau, 

l’endommagementΝ volumiqueΝ diminueΝ quandΝ laΝ température augmente ou quand la vitesse de 

déformation diminue. En effet, plus la température augmente, plus la mobilité des chaines 

augmentent induisant une plus grande orientation macromoléculaire et un plus faible 

endommagement volumique. De telles observations ont été faites par différents auteurs (Naqui 

and Robinson 1993, Castagnet, Gacougnolle et al. 2000, Castagnet and Deburck 2007). Ils ont 

étudiéΝl’influenceΝdesΝdifférentsΝparamètresΝd’essaiΝsurΝlaΝvaleurΝduΝcoefficientΝdeΝPoissonΝȞΝdansΝ

la zone purement élastique du domaine viscoélastique. Etant donné que ce coefficient est 

inversement proportionnel à la force de cohésion des liaisons de van der Waals entre les chaînes 

macromoléculaires qui elle-mêmeΝ estΝ inversementΝ proportionnelleΝ àΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ

température, quand Ȟ augmenteΝ (températureΝ augmente)Ν l’écoulementΝ desΝ chaînesΝ

macromoléculaires est facilité et le phénomène de frottement entre les chaînes 

macromoléculairesΝdiminueΝlorsqueΝlaΝvitesseΝdeΝdéformationΝdiminue.Νδ’apparitionΝdesΝcavitésΝ

par la destruction des liaisons covalentes  au niveau de la phase amorphe est donc un phénomène 
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thermiquement activé.Νδ’augmentationΝdeΝ laΝ tailleΝdesΝcavitésΝestΝ engendréeΝparΝ laΝ ruptureΝdesΝ

fibrilles liant les surfaces des crazes (Figure 1.20 du chapitre 1). La mobilité des chaînes 

macromoléculairesΝaugmenteΝavecΝl’augmentationΝdeΝlaΝtempératureΝetΝl’énergieΝnécessaireΝàΝlaΝ

rupture de ces liaisons covalentes diminue ce qui défavorise la rupture de ces fibrilles. 

Dans le domaine de plasticité, les modifications structurales des matériaux sont la 

conséquenceΝdeΝ l’apparitionΝdeΝ laΝcavitationΝouΝdeΝ laΝdiminutionΝdeΝ laΝcristallinité.ΝD’aprèsΝ lesΝ

travaux de Castagnet et al. (Castagnet, Gacougnolle et al. 2000) dans le cas des matériaux  

semi-cristallins,ΝquandΝl’écoulementΝvisqueuxΝdeΝlaΝphaseΝamorpheΝinterlamellaireΝneΝpeutΝplusΝ

s’accommoderΝ avecΝ laΝ contrainteΝ macroscopiqueΝ appliquée,Ν lesΝ mécanismesΝ responsablesΝ deΝ

l’endommagementΝvolumiqueΝsontΝdéclenchés.ΝDoncΝuneΝaugmentationΝdeΝlaΝtempérature et une 

diminution de la vitesse de sollicitation facilitent la déformation de la phase amorphe ce qui 

impliqueΝunΝretardΝdansΝl’apparitionΝdeΝlaΝcavitationΝauΝseinΝduΝmatériau.ΝδaΝfigureΝ4.24 montre 

queΝleΝtauxΝdeΝcristallinitéΝdeΝnotreΝmatériauΝd’étudeΝàΝl’étatΝsemi-cristallin diminue sensiblement 

au cours de la déformation. Ceci nous mène à dire que la fragmentation des lamelles cristallines 

est un mécanisme de déformationΝmajoritaireΝc’est-à-direΝqueΝl’endommagementΝvolumiqueΝestΝ

important dû à la fois à la création de défauts dans la zone amorphe interlamellaire mais aussi à 

laΝdestructionΝdesΝ lamellesΝcristallines.ΝCeciΝexpliqueraitΝ leΝ faitΝqueΝ leΝ tauxΝd’endommagementΝ

volumique déterminé par le critère Raman pour le PET29% est plus important que celui 

déterminé pour le PET3%, les deux étant déformés à température ambiante (Figure 3.34-b). 

4.3.4.2 Observations et caractérisation de l’endommagement volumique 

par SAXS, MEB et Microscopie Optique en Transmission 

δ’évolutionΝdeΝl’intensitéΝRamanΝaΝmontréΝl’apparitionΝdeΝdiffuseursΝauΝseinΝduΝmatériau.Ν

La présence de ces diffuseurs peut être expliquée par le changement des degrés de transparence 

deΝlaΝzoneΝdéforméeΝdeΝl’éprouvette.ΝEnΝeffet,ΝpourΝleΝPETΝdéforméΝàΝtempératureΝambiante,ΝlesΝ

éprouvettesΝdeΝPETγ%ΝpasseΝd’uneΝ transparenceΝparfaiteΝàΝuneΝ transparenceΝ turbideΝ tandisΝqueΝ

les éprouvettes de PET29% semi-cristallinΝpassentΝd’unΝblancΝopaqueΝàΝunΝblancΝtranslucideΝdûΝàΝ

la fragmentation de la structure cristalline. Les éprouvettes de PET3% déformées à des 

températures supérieures à la température de transition vitreuse, ne présentent pas de 

changements de couleurΝdétectablesΝàΝl’œilΝnu.ΝCeciΝestΝexpliquéΝparΝleΝfaibleΝendommagementΝ

volumique ayant lieu dans le cas de ces éprouvettes (Figure 4.29-b et c). 

La spectroscopie Raman ne peut identifier que les diffuseurs dont la taille est équivalente 

àΝlaΝlangueurΝd’ondeΝduΝ lazerΝc’estΝ laΝraisonΝpourΝlaquelle,ΝdansΝcetteΝpartie,ΝnousΝallonsΝtenterΝ

d’identifierΝparΝd’autresΝ techniquesΝdeΝ caractérisationΝ l’apparitionΝdesΝ cavitésΝ àΝuneΝéchelleΝde 
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quelquesΝnanomètresΝresponsablesΝdeΝl’endommagementΝvolumiqueΝdeΝnosΝmatériauxΝdéformésΝ

en température ambiante et de caractériser leur évolution au cours de la déformation. La 

diffraction des rayons X aux petits angles réalisés sur les éprouvettes de PET3% déformées à 

températureΝambianteΝn’aΝpasΝdonnéΝdeΝclichésΝSAXSΝexploitablesΝvuΝqueΝ l’énergieΝutiliséeΝ (8Ν

keV)ΝneΝnousΝaΝpasΝpermisΝd’observerΝdesΝchangements au sein de notre matériau Par contre les 

clichés SAXS obtenus pour le PET29% sont présentés dans la figure 3.36 du chapitre 3. 

Les observations obtenues par Microscopie Optique en Transmission (Figure 4.30-a et b) 

ont montré que quelle que soit la morphologie initiale du PET (PET3% ou PET29%) les 

mécanismesΝdeΝl’endommagementΝvolumiqueΝsontΝlesΝmêmes. 

100 μm

(a) (b) (c)

Figure 4.30 : Images post mortem obtenues par Microscopie Optique en Transmission des éprouvettes de (a) PET3% et de ȋbȌ PETʹͻ% déformés en traction uniaxiale à température ambiante jusqu’à ε33=1,2 (Sens de la traction horizontal). (c) Représentation de la striction du VER d’une éprouvette de PET déformée en traction uniaxiale (Ponçot 2011) (Sens de la 

traction vertical). 

 

En plus des bandes de cisaillement, des fissures sont observées pour les deux matériaux. 

VuΝlaΝ tailleΝdeΝcesΝ fissuresΝpourΝdesΝéprouvettesΝdéforméesΝ jusqu’àΝİ33=1,2, elles ne présentent 

pas une ouverture conséquente dans la direction de la sollicitation. Seule une multiplication de 

leurΝnombreΝetΝuneΝcertaineΝcoalescenceΝsontΝobservéesΝauΝdétrimentΝdeΝl’augmentationΝdeΝleursΝ

tailles. Ils peuvent être modélisés sous forme de disque généralement appelés « penny-shaped 

cracks » orientés perpendiculairement à la direction de sollicitation (Ponçot 2011, 

Laiarinandrasana, Morgeneyer et al. 2012) (Figure 4.30-c).  

La figure 4.31 montreΝ l’évolutionΝ desΝ clichésΝ SAXSΝ duΝ PETβ9%Ν auΝ coursΝ deΝ saΝ

déformation en traction uniaxiale à température ambiante avec une vitesse de déformation de 

5.10-4s-1. 
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Figure 4.31 : Schéma de l’évolution des clichés SAXS du PETʹͻ% isotrope déformé en traction uniaxiale à 5.10-4s-1 en température ambiante en fonction du comportement vrai du matériau. L’axe de la traction est vertical. 
 

δesΝ différentsΝ clichésΝ deΝ laΝ figureΝ 4.γ1Ν caractérisentΝ l’évolutionΝ deΝ laΝ structureΝ duΝ

matériau au cours de la déformation en traction uniaxiale. A İ33=0, le cliché SAXS caractérise la 

structure semi-cristallineΝisotropeΝduΝPET.ΝEnΝeffet,Νl’anneauΝdeΝdiffusion blanc est attribué à la 

diffusion isotrope de la longue période Lp.Ν δ’évolutionΝ desΝ autresΝ clichésΝ montreΝ àΝ laΝ foisΝ

l’évolutionΝ duΝ motifΝ semi-cristallin du matériau au cours de la déformation mais aussi 

l’apparitionΝ deΝ défautsΝ microstructuraux.Ν Au seuil de plasticité (İ33=0,045), nous observons 

encoreΝlaΝprésenceΝdeΝl’anneauΝdeΝdiffusionΝdeΝlaΝstructureΝsemi-cristalline ainsi que la présence 

autour du « beam stop »Ν d’uneΝ diffusionΝ àΝ laΝ foisΝ perpendiculaireΝ etΝ parallèleΝ àΝ l’axeΝ deΝ laΝ

sollicitation. CesΝdernièresΝindiquentΝ l’apparitionΝdesΝpremiersΝdiffuseursΝauΝniveauΝduΝseuilΝdeΝ

plasticité, voire légèrement avant. Les intensités de diffusion sont les mêmes parallèlement ou 

perpendiculairement à la direction de traction indiquant ainsi que la taille des diffuseurs est la 

même dans les deux sens. Au cours de la déformation, juste après le seuil de plasticité, une 

diffusion équatoriale (perpendiculaire à la sollicitation) intense se développe au détriment de la 

diffusion méridionale (parallèle à la sollicitation). Plusieurs auteurs ont étudié les différentes 

possibilitésΝdeΝ l’attributionΝdeΝ laΝdiffusionΝéquatoriale (Kawakami, Hsiao et al. 2005). D’aprèsΝ

Brown et al. (Brown and Kramer 1981, Brown, Mills et al. 1985), la diffusion équatoriale est due 

à la formation de micro-videsΝouΝàΝlaΝformationΝd’uneΝsuperstructureΝfibrillaireΝ(Grubb, Prasad et 

al. 1991, Grubb and Prasad 1992, Ran, Fang et al. 2001, Ran, Zong et al. 2001). A en juger par 

l’intensitéΝrelativementΝélevéeΝetΝlaΝtransparenceΝdeΝl’échantillonΝdéformé,ΝnousΝconcluonsΝqueΝlaΝ

diffusion équatoriale est due à la fois à la formation de crazes mais aussi au développement 
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d’uneΝ structureΝ fibrillaire.Ν CetteΝ structureΝ apparaitΝ suiteΝ àΝ laΝ fragmentationΝ desΝ lamellesΝ

cristallines dans le cas où le matériau est semi-cristallinΝ et/ouΝ àΝ l’arrangementΝ desΝ chaînesΝ

macromoléculaires dans la direction de sollicitation dans le cas où le matériau est initialement 

amorphe. La figure 4.32  illustre la formation de la structure fibrillaire grâce à une image 

obtenueΝ parΝ εEBΝ d’unΝ facièsΝ deΝ ruptureΝ d’uneΝ éprouvetteΝ deΝ PETγ%Ν déforméeΝ enΝ tractionΝ

uniaxiale à 5.10-4s-1 jusqu’àΝİ33=1,2 à température ambiante. 

 

Figure 4.32 : )mage MEB d’un faciès de rupture d’une éprouvette de PET͵% déformée en traction uniaxiale à ͷ.ͳͲ-4s-1 à 

température ambiante. 

 

δesΝrésultatsΝSAXSΝmontrent,ΝnonΝseulementΝl’apparitionΝdeΝcraqueluresΝdansΝleΝmatériau,Ν

mais aussi le développement des chaînes macromoléculaires vers une structure amorphe très 

orientée formant ainsi une mésophase périodique caractérisée par une superstructure fibrillaire. 

En effet, la mésophase est caractérisée à la fois par un net pic de diffraction méridionale 

(mésophase périodique) mais aussi par une diffusion équatoriale en forme de lobe 

(Mahendrasingam, Blundell et al. 2003, Kawakami, Hsiao et al. 2005).Ν δ’apparitionΝ deΝ cetteΝ

diffusionΝ équatorialeΝ estΝ enΝ accordΝ avecΝ l’alignementΝ desΝ chainesΝ macromoléculairesΝ

parallèlement à la direction de la sollicitation formant ainsi la phase smectique dont la structure 

estΝdétailléeΝdansΝlesΝparagraphesΝprécédents.ΝD’aprèsΝKawakamiΝet al. (Kawakami, Hsiao et al. 

2005) et Mahendrasingam et al. (Mahendrasingam, Blundell et al. 2003), la diffusion équatoriale 

est associée à l’apparitionΝd’uneΝstructureΝsousΝformeΝdeΝcolonnesΝcomprenantΝdeΝlaΝmésophaseΝ

smectique ordonnée. 

En résumé, au cours de sa déformation, et quelle que soit sa morphologie initiale isotrope 

(amorphe ou semi-cristalline), le PET développe des micromécanismes de déformation similaires 

dontΝlaΝprépondéranceΝdeΝl’unΝparΝrapportΝàΝl’autreΝdépendΝdesΝconditionsΝdeΝl’essaiΝmécanique.Ν
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Dans le domaine viscoélastique, seuls les déplacements des chaînes macromoléculaires les unes 

par rapports aux autres sont détectés. Au niveau du seuil de plasticité voire légèrement avant, des 

mécanismesΝ deΝ cisaillementΝ caractérisésΝ parΝ l’apparitionΝ deΝ bandesΝ deΝ cisaillementΝ orientéesΝ àΝ

±45°C sont observés. Suite au développement de ces bandes de cisaillement, le cliché SAXS à 

İ33=0,045 montre deux types de diffusion parallèle et perpendiculaire à la sollicitation illustrant 

l’apparitionΝdeΝ crazesΝdontΝ laΝ tailleΝ estΝ homogène.ΝAuΝniveauΝdeΝ l’adoucissementΝ structural,Ν laΝ

diffusion équatoriale observée dans le cliché SAXS à İ33=0,1 est très intense ce qui confirme le 

développement de la forme et de la population de ces crazes qui voient leurs tailles se stabiliser 

au fur et à mesure que le taux de déformation augmente. Cette stabilisation est prouvée par 

l’absenceΝdeΝchangementΝdansΝlesΝclichésΝSAXSΝenregistrésΝàΝİ33>0,6. Pour İ33>0,1, la diffusion 

équatoriale voit son intensité baisser ce qui donne lieu à la diffusion de la structure fibrillaire. 

Etant donné que la mobilité moléculaire au cours de la déformation du PET dépend de la 

température et de la vitesse de la déformation, elle a donc une influence déterminante sur 

l’apparitionΝdesΝdifférentsΝmicromécanismesΝdeΝdéformation. 

 Détermination des lois de comportement intrinsèque 4.4

du PET3% et du PET29% 

Afin de déterminer les lois de comportement vrai, nous devons prendre en compte la 

proportion et la taille des cavités présentes dans nos éprouvettes. La technique de détermination 

de la loi de comportement intrinsèque est détaillée dans l’annexeΝF. Quand l’endommagementΝ

volumiqueΝ estΝ élevé,Ν l’influenceΝ duΝ facteurΝ deΝ formeΝ β devient très importante. Les images 

obtenues par microscopie optique en transmission présentes dans les figures 3.31 du chapitre 3 et 

4.30, montrent que les cavités qui se forment au sein de notre matériau pendant sa déformation 

ont une forme de disques ce qui correspond à un facteur de forme β=0. 

Le calcul des lois de comportement vrai intrinsèque est réalisé en utilisant les expressions 

décritesΝ dansΝ l’équation 4.5 en accord avec la géométrie des cavités présentes dans notre 

matériauΝ(ȕ=0).ΝΝ 

 {�ଷଷ�௡௧. = �ଷଷ − �௩�ଷଷ�௡௧. = �ଷଷ  (4.5) 

où İ33int. est la déformation vraie intrinsèque, İ33 est la déformation axiale vraie, İv est 

l’endommagementΝ volumique,Ν ı33int. est la contrainte vraie intrinsèque et ı33 est la contrainte 

vrai. CesΝ relationsΝ montrentΝ queΝ suivantΝ laΝ valeurΝ deΝ l’endommagementΝ volumique,Ν leΝ

comportement réel du matériau est plus ou moins différent du comportement expérimental. En 
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effet, pour un endommagement volumique positif, la contrainte intrinsèque du polymère est 

identique à la contrainte globale et la déformation intrinsèque est inférieure à la déformation 

globale.  

Les comportements vrais présentés dans la partie 1.3 du chapitre 3 sont corrigés afin de 

prendreΝenΝconsidérationΝl’endommagementΝvolumiqueΝdéterminés par spectroscopie Raman. La 

figure 4.34 montre les comportements vrais intrinsèques du PET3% déformé à température 

ambiante, à 83 et à 90°C et du PET29% déformé à température ambiante. 
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Figure 4.33 : Comportement mécanique vrai intrinsèque en traction uniaxiale du PET3% à (a) 25°C, (b) 83°C, (c) 90°C et 

du (d) PET29% à 25°C à différentes vitesses de déformation. 

 

Quelle que soit la morphologie initiale et la température à laquelle le PET est déformé, 

les courbes de comportement vrai intrinsèque en fonction de la déformation ont des évolutions 

quasi-parallèlesΝ auΝ furΝ etΝ àΝ mesureΝ queΝ laΝ déformationΝ augmenteΝ puisqueΝ l’endommagementΝ

volumique déterminé par Raman montre une influence de la vitesse aux grandes déformations. 

Le durcissement plastique intrinsèque prenant en compte le développement de 

l’endommagementΝ volumiqueΝ dansΝ leΝ PETΝ estΝ supérieurΝ auΝ durcissementΝ plastiqueΝ globalΝ
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présenté dans les figures 3.7, 3.8 et 3.10 du chapitre 3. Les observations des lois de 

comportement vraies intrinsèque montrent que le durcissement structural augmente plus que 

dans le comportement vrai global lorsque la vitesse de déformation augmente et diminue lorsque 

la température augmente pour une même vitesse de déformation à un même taux de déformation. 

Pour le PET3% et le PET29% déformés en température ambiante, le plateau de plasticité est 

réduit dans les comportements intrinsèques étant donné que la cavitation est initiée dès les 

premières valeurs de la déformation. 

 Etude de la mobilité moléculaire du PET in situ au 4.5

cours de la déformation par analyse diélectrique 

dynamique 

Compte tenu de la gamme de fréquence étudiée et de la structure hautement orientée 

obtenueΝ suiteΝ àΝ laΝ sollicitationΝdeΝnotreΝmatériauΝd’étudeΝetΝ étantΝdonnéΝqueΝcetteΝ structureΝ estΝ

caractériséeΝ parΝ l’arrangementΝ duΝ monomèreΝ duΝ PETΝ selonΝ certainsΝ typesΝ deΝ conformations,Ν

seuleΝl’orientationΝdesΝdipôlesΝaΝétéΝétudiée. En appliquant une tension électrique sinusoïdale à 

un matériau non déformé, un champ électrique apparait au niveau des électrodes induisant ainsi 

l’orientationΝ desΝ dipôlesΝ répartisΝ surΝ laΝ chaîneΝmacromoléculaireΝ selonΝ laΝ directionΝ duΝ champΝ

électrique appliqué (Figure 4.34). 

E

 

Figure 4.34 : Principe de l’orientation des dipôles dans un polymère diélectrique (Kim, Park et al. 2011). 

 

Dans le paragraphe Ν3.4.4 du chapitre précédent, les évolutions des propriétés 

diélectriques, du PET3% et du PET29% ont été décrites en termes de variation de la permittivité 

relative İ’,ΝdeΝl’indiceΝdeΝperteΝİ’’ et du facteur de dissipation tanį en fonction de la déformation 

vraie İ33 pour différentes valeurs de fréquence et en fonction de la fréquence pour différents taux 

de déformation vraie caractéristiques du comportementΝvraisΝdeΝnosΝmatériauxΝd’étude.Ν 

D’aprèsΝ lesΝ figures 3.38 et 3.40 du chapitre 3, les propriétés diélectriques montrent une 

évolutionΝenΝquatreΝstades.ΝAfinΝdeΝfaireΝleΝlienΝentreΝl’évolutionΝdesΝpropriétésΝdiélectriqueΝetΝlesΝ
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changements microstructuraux ayant lieu pendant la déformation du PET, la figure 4.35 montre 

l’évolutionΝ deΝ laΝ courbeΝ deΝ tractionΝ pourΝ leΝ PETγ%Ν etΝ leΝ PETβ9%Ν etΝ deΝ l’indiceΝ deΝ perteΝ

enregistré à une même valeur de fréquence f=5.105 HzΝ (valeurΝ assezΝ élevéeΝ afinΝ d’éviterΝ lesΝ

signaux parasites à basses fréquences). 
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Figure 4.35 : Schéma juxtaposant la courbe de comportement mécanique et l’évolution de l’indice de perte ɂ’’ enregistré à 

une même valeur de fréquence f=5.105 Hz  pour (a) le PET3% et (b) le PET29% déformés en traction plane à 1mm/min 

(5.10-4s-1Ȍ à température ambiante.ȋL’évolution de tanɁ est similaire). 

 

 Stade 1 : 

Le domaine viscoélastique est caractérisé par un mouvement de désenchevêtrement des 

chaînes macromoléculaires et leur déplacement les unes par rapport aux autres sans donner lieu à 

une orientation particulière. Aux très faibles valeurs de la déformation (domaine purement 

élastique), le mouvement des chaînes macromoléculaires de la phase amorphe est caractérisé par 

une modification des liaisons fortes et faibles inter et intramoléculaires (Lin and Argon 1994). 

Dans cette zone, le matériau présente toujours une structure isotrope désordonnée ce qui 

expliqueraiΝl’évolutionΝconstanteΝdeΝl’indiceΝdeΝperteΝİ’’.  

 Stade 2 : 

En dépassant le domaine purement élastique au fur et à mesure que la déformation 

augmente jusqu’auΝ seuilΝ deΝ plasticitéΝ (domaineΝ viscoélastique),Ν leΝmouvementΝ desΝ chaînesΝ estΝ

caractérisé par des rotations conformationelles des chaînes macromoléculaires amorphes 

engendrant une élasticité entropique au matériau (G'Sell and Dahoun 1994). La cohésion entre 

les chaînes est donc relativement faible et la déformabilité est importante : les chaînes amorphes 

interlamellaires subissent des écoulements visqueux (Castagnet, Gacougnolle et al. 2000). Etant 

donné que le PET estΝ caractériséΝ parΝ saΝ polaritéΝ dueΝ àΝ laΝ présenceΝ desΝ atomesΝ d’oxygèneΝ

électronégatifs fournissant des dipôles dans le groupement ester (C = O et C – O), les rotations 

conformationelles caractérisent en effet un phénomène de relaxation dû à la rotation des dipôles 
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du matériau dans le sens du champ électrique appliqué. Comme ceci a été détaillé dans le 

paragraphe Ν1.5.2 du chapitre 1, ces relaxations engendrent une libérationΝ d’énergieΝ parΝ leΝ

matériauΝceΝquiΝimpliqueΝl’augmentationΝdeΝlaΝvaleurΝdeΝl’indiceΝdeΝperteΝİ’’ jusqu’auΝniveauΝduΝ

seuil de plasticité (İ33=İseuil) (Figure 4.35). 

 Stade 3 : 

D’aprèsΝ laΝ figureΝ4.18 (a) pour le PET3% et la figure 4.23 pour le PET29%, le facteur 

d’orientationΝd’HermansΝcommenceΝàΝdiminuerΝsensiblementΝàΝpartirΝduΝseuilΝdeΝplasticité.ΝδesΝ

chaînesΝ macromoléculairesΝ commencentΝ àΝ s’orienterΝ progressivementΝ dansΝ leΝ sensΝ deΝ laΝ

sollicitation. Les dipôles C – O initialement orientés selon la direction du champ électrique 

commencentΝ àΝ changerΝ deΝdirectionΝ etΝ vontΝ s’orienterΝ selonΝ laΝdirectionΝ deΝ sollicitationΝ ceΝquiΝ

expliqueraΝ laΝ diminutionΝ progressiveΝ deΝ l’indiceΝ deΝ perte.ΝAu cours de sa déformation depuis 

l’étatΝinitialΝisotropeΝamorpheΝouΝsemi-cristallin, nous avons montré que le PET développe une 

certaine structure ordonnée appelée phase smectique (mésophase) caractérisée par une distance 

interréticulaireΝ inférieureΝ àΝ laΝ longueurΝ deΝ l’axeΝ ܿ⃗ de la maille triclinique de la structure 

cristalline. Bien que différente de la structure triclinique, cette mésophase est caractérisée par un 

arrangement des monomères similaire à celui du PET29%. La structure du monomère du PET 

responsable de la cristallinité et caractérisée par une conformation tTt : conformation trans (t) du 

groupement CO – O – CH2 – C, conformation trans (T) du groupement éthylène glycol et une 

orientation trans TB du groupement ester (Paragraphe Ν1.2.3 et Figure 1.3 du chapitre 1). 

 Stade 4 : 

Aux grandes valeurs de la déformation, İ’’ atteint un minimum et continue à évoluer 

d’uneΝmanièreΝconstanteΝ jusqu’àΝ laΝ finΝdeΝ l’essai.ΝDansΝ cetteΝétape,Ν leΝmatériauΝdéveloppeΝuneΝ

structure  fibrillaire caractérisée par une mésophase périodique et une orientation maximale des 

chaînes macromoléculaires dans la direction de traction. Les dipôles des liaisons C – O sont donc 

orientés perpendiculairement au sens du champ électrique appliqué. Tandis que les dipôles des 

groupements carbonyles (C = O)ΝvontΝs’annulerΝétantΝdonnéΝqu’ilsΝsontΝarrangésΝenΝconformation 

trans. 

AfinΝdeΝdiscuterΝl’effetΝdeΝlaΝdéformationΝetΝdeΝl’arrangementΝmoléculaireΝauΝcoursΝd’unΝ

essaiΝdeΝtractionΝsurΝlesΝrelaxationsΝsusceptiblesΝd’avoirΝlieuΝdansΝleΝmatériau,ΝnousΝavonsΝtracéΝ

l’évolutionΝdesΝparamètresΝdiélectriquesΝenΝfonction de la fréquence appliquée pour chaque taux 

de déformation caractéristique des différentes zones détaillées précédemment. En effet les 

figures 3.41 et 3.43 du chapitre 3 montrent les évolutions de la permittivité İ* (permittivité 
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relative İ’ et indice de perte İ’’)ΝetΝduΝfacteurΝdeΝdissipationΝtanįΝpourΝleΝPETΝamorpheΝetΝsemi-

cristallin pour le matériau non déformé (İ33=0), au seuil de plasticité (İ33=İseuil),ΝàΝl’intersectionΝ

entreΝlaΝchuteΝd’intensitéΝetΝleΝplateauΝetΝàΝlaΝfinΝdeΝl’essai. 

IlΝ estΝ àΝ noterΝ queΝ l’intensitéΝ deΝ laΝ relaxationΝ β augmente légèrement entre İ33=0 et 

İ33=İseuil correspondantΝ àΝ l’intervalle de déformation du domaine viscoélastique. En effet, ce 

domaine est caractérisé par une structure moléculaire désordonnée qui augmente légèrement les 

mouvements locaux de la phase amorphe (Hakme, Stevenson et al. 2006). Au fur et à mesure que 

laΝdéformationΝaugmente,Ν lesΝchaînesΝmacromoléculairesΝ tendentΝàΝs’arrangerΝselon la direction 

de la sollicitation (et perpendiculairement au champ électrique appliqué) formant ainsi une phase 

amorphe orientée allant de la structure nématique à la phase smectique périodique. Cette 

structureΝ estΝ caractériséeΝ parΝ laΝ chuteΝ deΝ l’intensité de la relaxation secondaire β dû à la 

diminution de la fraction de la phase amorphe désordonnée au cours de la déformation quelle que 

soit sa morphologie initiale. En effet Hakme et al. (Hakme, Stevenson et al. 2006) ont montré 

que dans le cas de la déformation du PEN, dont la structure est similaire au PET, en dessous de 

sa température de transition vitreuse, la relaxation β, de même origine que celle du PET, suit 

deux tendances μΝ uneΝ augmentationΝ d’intensitéΝ dueΝ àΝ saΝ structureΝ initialeΝ amorpheΝ mobileΝ

désordonnée ne présentant aucun arrangement aux très faibles valeurs de la déformation ensuite 

uneΝ baisseΝ d’intensitéΝ progressiveΝ deΝ cetteΝ mêmeΝ relaxationΝ provoquéeΝ parΝ leΝ développementΝ

d’uneΝphaseΝamorpheΝrigideΝordonnéeΝ(mésophase). 

 Conclusion 4.6

Pour conclure, nous avons réussi dans ce chapitre à mettre en place un critère Raman 

ΝpermettantΝnonΝseulementΝd’évaluerΝquantitativementΝleΝtauxΝdeΝcristallinitéΝduΝPETΝenΝ(௖ோ�௠�௡ݎ)
luiΝ appliquantΝ unΝ traitementΝ thermiqueΝ contrôléΝ maisΝ aussiΝ d’étudierΝ l’évolutionΝ réelleΝ deΝ saΝ

microstructureΝ auΝ coursΝ d’unΝ essaiΝ deΝ traction.Ν EnΝ effet, le suivi de ݎ௖ோ�௠�௡ nous a permis 

d’observerΝ l’évolutionΝ d’uneΝ structureΝ ordonnéeΝ plusΝ ouΝ moinsΝ stableΝ desΝ chaînesΝ

macromoléculairesΝ(mésophase)ΝenΝfonctionΝdesΝparamètresΝd’essaiΝbienΝavantΝleΝdéveloppementΝ

de la structure triclinique induite par la déformation. 

De plus, une étude a été réalisée afin de mettre en place un critère Raman permettant de 

suivreΝenΝ tempsΝ réelΝ l’évolutionΝdeΝ l’orientationΝmacromoléculaireΝauΝcoursΝdeΝ laΝdéformation.Ν

Cette étude a permis de montrer une bonne corrélation entre les évolutions de ce critère et celle 

duΝfacteurΝd’Hermans.Ν 
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Des études par SAXS, tomographie X et microscopie optique en transmission in situ et 

post mortem àΝunΝessaiΝdeΝtractionΝontΝétéΝréaliséesΝpourΝdéterminerΝlaΝfonctionΝdeΝformeΝȕΝdesΝ

cavités développéesΝ auΝ seinΝ duΝ matériau.Ν EnΝ addition,Ν lesΝ évolutionsΝ deΝ l’endommagementΝ

volumiqueΝ ontΝ étéΝ étudiéesΝ enΝ utilisantΝ unΝ critèreΝ d’endommagementΝ développéΝ parΝ PonçotΝ

(Ponçot 2009), Martin (Martin 2009) et Chaudemanche (Chaudemanche 2013). Le facteur de 

formeΝ etΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ déterminésΝ parΝRamanΝ sontΝ ensuiteΝ introduitsΝ dansΝ lesΝ

lois de comportement vrai du matériau afin de déterminer le comportement vrai intrinsèque du 

PET3% et du PET29%. Une différence de comportement mécanique est observée entre le 

matériauΝglobalΝ(matériau+cavité)ΝetΝlaΝmatériauΝseulΝ(sansΝcavité)ΝenΝparticulierΝdansΝl’amplitudeΝ

du durcissement structural qui est plus important dans le comportement intrinsèque. Une 

influence de la température et de la vitesse de la déformation est aussi observée. Le 

comportement intrinsèque permet une meilleure caractérisation mécanique des mécanismes de 

déformation. 

Enfin,Ν lesΝ résultatsΝ obtenusΝ parΝ analyseΝ diélectriqueΝ dynamiqueΝ auΝ coursΝ d’unΝ essaiΝ deΝ

traction ont permis de faire le lien entre mobilité moléculaire et orientation des chaînes. En effet, 

plusΝlesΝchaînesΝs’orientent,ΝplusΝellesΝontΝtendanceΝàΝdévelopperΝuneΝstructureΝordonnéeΝceΝquiΝ

tend à orienter les dipôles dans le sens de la sollicitation mécanique (perpendiculaire au champ 

électriqueΝappliqué)ΝceΝquiΝengendreΝlaΝdiminutionΝdeΝl’intensitéΝduΝsignalΝdiélectrique. 

 



Conclusion et perspectives 
 

-205- 
 

Conclusion et perspectives 

Conclusion générale 

Le but de ce travail a été d’identifierΝetΝdeΝcaractériserΝenΝtempsΝréelΝlesΝmicromécanismesΝ

de déformation ayant lieu dans le PET quelle que soit sa morphologie initiale grâce à plusieurs 

techniquesΝ deΝ caractérisationΝ pourΝ s’affranchirΝ desΝ phénomènesΝ deΝ relaxation.Ν δeΝ couplageΝ deΝ

différentesΝtechniquesΝavecΝlaΝspectroscopieΝRamanΝestΝauΝcœurΝdeΝcetteΝthèse. 

La première tâche a été de réaliser une caractérisation de la microstructure initiale de 

notreΝmatériauΝd’étude.Ν IlΝ étaitΝnécessaireΝdeΝconnaitreΝ leΝ tauxΝdeΝcristallinité,Ν lesΝ températures 

caractéristiques,Ν l’orientationΝpréférentielleΝdesΝchaînesΝmacromoléculairesΝdueΝauΝprocessusΝdeΝ

fabricationΝdesΝplaquesΝdeΝPETΝainsiΝqueΝl’attributionΝdesΝdifférentesΝbandesΝvibrationnellesΝduΝ

spectre Raman du PET à leurs modes de vibration correspondants.  

Deux morphologies différentes deΝ notreΝ matériauΝ d’étudeΝ (quasi-amorphe  

et semi-cristallin) ont été étudiées. Le matériau de base se présente sous la forme de plaques 

extrudées de PET de 3% de cristallinité initiale (PET3%). Une partie de ces plaques ont été 

recuitesΝ àΝ 1β0°CΝ pendantΝ β4hΝ afinΝ d’avoirΝ unΝ PETΝ semi-cristallin de 29% de cristallinité 

(PET29%). Compte tenu du processus de fabrication, une caractérisation par DSC et par WAXS 

deΝlaΝpeauΝetΝduΝcœurΝdesΝplaquesΝextrudéesΝduΝPETγ%ΝetΝdu PET 29% a été réalisée et aucun 

effetΝ cœur/peauΝ n’aΝ étéΝ détecté.Ν DeΝ plus,Ν lesΝ clichésΝ deΝ diffractionΝ montrentΝ queΝ lesΝ deuxΝ

morphologiesΝ neΝ présententΝ pasΝ d’orientationΝ préférentielle.Ν δaΝ caractérisationΝ deΝ laΝ

microstructure initiale du PET nous a aidés quant au choix des paramètres pour les différentes 

études expérimentales réalisées. 

La deuxième tâche a été de réaliser une caractérisation thermique du PET par 

spectroscopieΝ Raman.Ν PourΝ ceΝ faire,Ν ilΝ étaitΝ nécessaireΝ d’imposerΝ desΝ traitementsΝ thermiquesΝ

contrôlésΝ afinΝ d’identifierΝ lesΝ bandesΝ vibrationnellesΝ caractéristiquesΝ desΝ changementsΝ

microstructuraux ayant lieu dans le PET. Grâce aux acquisitions Raman obtenus au cours du 

chauffage du PET initialement quasi-amorphe (PET3%) à différentes vitesses de chauffe, nous 

avonsΝpuΝidentifierΝlesΝbandesΝvibrationnellesΝquiΝprésententΝdesΝvariations.ΝIlΝs’agitΝdesΝbandesΝ

vibrationnelles situées à 1096 cm-1, 1118 cm-1 et 1725 cm-1.Ν δ’évolutionΝ deΝ l’intensité,Ν deΝ laΝ

position et de la largeur à mi-hauteur (FWHM) a permisΝ deΝ mieuxΝ comprendreΝ l’effetΝ deΝ laΝ

température et des changements microstructuraux sur la réponse vibrationnelle. De plus la 

dérivée de la FWHM par rapport au temps de la bande vibrationnelle à 1725 cm-1 en fonction de 

la température pour différentes vitesses de chauffe décrit les mêmes évolutions que les 
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thermogrammes obtenus par DSC. En effet, grâce à 
ௗሺிௐுெሻௗ் , nous avons pu remonter aux 

températures caractéristiques du PET (transition vitreuse, cristallisation froide, fusion et 

cristallisation). δ’effetΝdeΝ laΝvitesseΝdeΝchauffeΝestΝ aussiΝobservé.ΝGrâceΝ àΝcesΝévolutions,ΝnousΝ

avons essayé de remonter au taux de cristallinité du PET en confrontant Δௗሺிௐுெሻௗ் crist. froide et 

Δௗሺிௐுெሻௗ் fusion à ΔHcc et ΔHf respectivement. Nous avons trouvéΝqueΝl’évolutionΝdeΝcesΝgrandeursΝ

se corrèlent mais ne sont pas égales ce qui ne nous permet pas de déterminer le taux de 

cristallinitéΝenΝutilisantΝseulementΝl’évolutionΝdeΝlaΝlargeurΝàΝmi-hauteur de la bande à 1725 cm-1. 

Néanmoins, l’évolution des bandes situées à 1096 cm
-1

 et 1118 cm
-1

 nous a permis de 

proposer un critère Raman capable de mesurer avec précision l’évolution du taux de 

cristallinité du PET queΝnousΝavonsΝutiliséΝparΝlaΝsuiteΝpourΝsuivreΝl’évolutionΝdeΝlaΝcristallinitéΝ

du PET au cours de saΝ déformation.Ν CeΝ critèreΝ aΝ permisΝ ensuiteΝ d’étudier la cinétique de 

cristallisation et les modes de nucléation et de croissance pouvant avoir lieu dans le PET en 

fonction de la vitesse de chauffe, de la température de cristallisation et aussi de la présence 

initiale ouΝnonΝd’uneΝstructureΝcristalline. 

Etant donné queΝ l’identificationΝ desΝ micromécanismes de déformation du PET est le 

principal objectif de cette thèse, une étude des comportements mécaniques de notre matériau à 

l’étatΝ quasi-amorphe (PET3% à température ambiante et aux alentours de la température de 

transitionΝvitreuse)ΝetΝàΝl’étatΝsemi-cristallin (PET29% à température ambiante) a été menée. Elle 

aΝpermisΝd’observerΝlesΝmicromécanismesΝdeΝdéformationΝconnusΝetΝdécritsΝdansΝlaΝlittérature et 

de confirmer leur compétition par des moyens de détermination et de quantification robustes et 

nouveaux.Ν δesΝ courbesΝ deΝ comportementΝ vraiΝ ontΝ permisΝ d’observerΝ lesΝ différentsΝ stadesΝ deΝ

comportementΝmécanique.ΝDeΝ plusΝ l’influenceΝ deΝ laΝmorphologieΝ initiale,Ν la température et la 

vitesse de déformation a été justifiée par l’évolutionΝdesΝmicro-mécanismes de déformation en 

particulierΝ l’orientationΝ macromoléculaire (et les mésophases induites) etΝ l’endommagementΝ

volumique. 

Il ressort de la caractérisation mécanique et microstructurale du PET3% déformé en 

tractionΝuniaxiale,Νqu’àΝtempératureΝambiante,ΝleΝmatériauΝseΝdéformeΝselonΝleΝmodèleΝd’Asano 

(Asano, Baltá Calleja et al. 1999) par désenchevêtrement des chaînes macromoléculaire et leur 

arrangement dans le sens de la sollicitation formant ainsi une mésophase. Au fur et à mesure que 

leΝ matériauΝ seΝ déforme,Ν l’arrangementΝ desΝ chaînesΝ macromoléculairesΝ passeΝ parΝ plusieursΝ

étapes : de la phase amorphe orientée à une phase nématique non périodique en passant par une 

phase smectique C et enfin une phase quasi-smectique A. Les deux dernières sont caractérisées 

parΝuneΝdistanceΝinterréticulaireΝinférieureΝàΝlaΝlongueurΝdeΝl’axeΝ ܿ⃗ de la maille triclinique de la 
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structure cristalline. La phase quasi-smectique A, étant considérées comme un précurseur à la 

cristallisation sous contrainte, elle permet au PET3% de développer une structure semi-cristalline 

stable quand il est déformé au-dessus de Tg.Ν δeΝ suiviΝ deΝ l’intensitéΝ deΝ laΝ mésophaseΝ (picΝ deΝ

diffraction du plan (00ͳ̅) par WAXS) au cours de la déformation et après relaxation montre que 

la mésophase représente un état thermodynamique capable de se stabiliser sous contrainte  

au-dessus de Tg suite à sa transformation en une phase triclinique. Le PET29%, un polymère 

semi-cristallin, se déforme quant à lui selon les mécanismes de déformation de Shultz. Ce qui est 

intéressantΝc’estΝqu’uneΝétudeΝparΝWAXSΝaΝpermisΝdeΝmontrerΝqu’àΝpartirΝduΝseuilΝdeΝplasticitéΝleΝ

taux de cristallinité du PET29% commence à diminuer considérablement. Ensuite une certaine 

mésophase est développée. Ce phénomène est expliqué par le « débobinage » des chaînes 

macromoléculaires de la phase cristalline et leur arrangement dans le sens de la sollicitation. 

Nous avons été inspirés par les travaux de Marc Ponçot (Ponçot 2009) et Julien Martin 

(Martin 2009) concernantΝ l’orientationΝ desΝ chaînesΝ macromoléculaireΝ duΝ polypropylèneΝ pourΝ

élaborerΝunΝcritèreΝRamanΝpermettantΝdeΝdécrireΝl’orientationΝmacromoléculaireΝduΝPETΝauΝcoursΝ

de la déformation. Pour ce faire, nous avons réalisé un montage inédit en couplant le système de 

VidéoTraction™ avec la spectroscopie Raman sur la ligne synchrotron Petra III du centre Desy 

lab à Hambourg. Le critère Raman développé a été validé par les évolutions du facteur 

d’HermansΝcalculéΝdansΝlesΝmêmesΝconditionsΝd’essai. 

δ’étudeΝdeΝl’endommagementΝvolumiqueΝaΝétéΝquantΝàΝelleΝréaliséeΝpremièrementΝparΝuneΝ

caractérisation post mortem à un essai de traction. En effet, des acquisitions par Radiographie X 

ontΝ permisΝ deΝ mesurerΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ résiduel, la tomographie X a permis de 

révélerΝlaΝdistributionΝdeΝl’endommagementΝvolumiqueΝdansΝlaΝpartieΝdéforméeΝdeΝl’éprouvette.Ν

En effet les cavités sont plus localisées dans le centre du VER que sur les bords. De plus les 

résultats de ces deux techniques ne peuvent pas être comparés étant donné que dans le cas des 

acquisitions par Radiographie X, le matériau est poli ce qui élimine les effets de bord observés 

dans la Tomographie X. De plus, la microscopie optique en transmission nous a permis de 

caractériserΝlaΝformeΝdesΝcavités.ΝAfinΝdeΝs’affranchirΝdesΝphénomènesΝdeΝrelaxations,ΝilΝétaitΝplusΝ

judicieuxΝd’étudierΝl’endommagement volumique in situ auΝcoursΝd’unΝessaiΝdeΝtraction. 

Grâce à leurs travaux de thèse, Marc Ponçot (Ponçot 2009), Julien Martin (Martin 2009) 

et Samuel Chaudemanche (Chaudemanche 2013) ont montréΝ queΝ l’intensitéΝ RamanΝ estΝ

proportionnelle à la quantité de volume sondée. Cette observation a permis de proposer un critère 

Raman permettant de quantifier l’endommagementΝ volumique.Ν CeΝ critèreΝ nousΝ aΝ permisΝ deΝ

mesurerΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ duΝ PETΝ quelleΝ queΝ soitΝ saΝ morphologieΝ initiale. Nous 
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avons observé une sensibilité à la vitesse de déformation et aussi à la température dans 

l’évolutionΝdeΝcette déformation volumique. De plus, la même sensibilité a été observée dans la 

détermination des lois de comportement vraies intrinsèques. Ces observations ont confirmé 

l’efficacitéΝ deΝ laΝ spectroscopieΝ RamanΝ pour uneΝ bonneΝ estimationΝ deΝ l’endommagementΝ

volumique des matériaux polymères in situ à un essai mécanique. 

δ’étudeΝdesΝdifférentsΝmicromécanismesΝdeΝdéformationΝnousΝaΝpermisΝdeΝcomprendre la 

compétition généralement observée entre ces différents phénomènes. Le PET (amorphe ou  

semi-cristallin) se déforme principalement par orientation des chaînes macromoléculaires et 

endommagement volumique dès les premiers stades de la déformation. La spectroscopie Raman 

se révèle être un très bonne candidate pour suivre in situ les micromécanismes de déformation 

étantΝ donnéΝ qu’ilΝ yΝ aΝ uneΝ trèsΝ grandeΝ différenceΝ entreΝ l’étudeΝ enΝ tempsΝ réelΝ auΝ coursΝ deΝ laΝ

déformationΝetΝl’étudeΝdeΝl’étatΝrelaxé. 

Afin de faire le lien entre la mobilité moléculaire liée à la polarité du PET et les différents 

micromécanismesΝ deΝ déformation,Ν unΝ couplageΝ entreΝ l’analyseΝ diélectriqueΝ dynamiqueΝ etΝ unΝ

essai de traction a été réalisé. Nous avons pu montrer que le signal diélectrique est sensible à 

l’orientation des chaînes macromoléculaires et donc aux stades de déformation mécanique. 

Quelle que soit la morphologie initiale du PET, dans le domaine purement élastique, le matériau 

présente toujours une structure isotrope désordonnée ce qui expliquerait l’évolutionΝconstanteΝdeΝ

l’indiceΝ deΝ perte.Ν EnsuiteΝ dansΝ leΝ domaineΝ viscoélastique,Ν leΝ mouvementΝ desΝ chaînesΝ

macromoléculaires est caractérisé par des rotations conformationnelles induisant un phénomène 

de relaxation ce qui engendre une libérationΝ d’énergieΝ d’oùΝ l’augmentationΝ deΝ laΝ valeurΝ deΝ

l’indiceΝ deΝ perteΝ jusqu’auΝ seuilΝ deΝ plasticité.Ν A partir du seuil de plasticité, les chaînes 

macromoléculaires commencent à s’orienter de plus en plus ce qui tend à orienter les 

dipôles dans le sens de la sollicitation et donc faire diminuer l’indice de perte jusqu’à ce 

stabiliser aux grandes déformations comme observé dans l’évolution du facteur 

d’orientation d’Hermans. Donc plusΝ lesΝ chaînesΝ s’orientent,Ν plusΝ ellesΝ ontΝ tendanceΝ àΝ

développer une structure ordonnée ce qui tend à orienter les dipôles dans le sens de la 

sollicitation mécanique (perpendiculaire au champ électrique appliqué) ce qui engendre la 

diminutionΝdeΝl’intensitéΝdeΝtousΝlesΝsignauxΝdiélectriques. 

Perspectives 

Suite à ces travaux et aux nombreux résultats obtenus, cette étude laisse place à 

différentes perspectives. 
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EnΝpremierΝlieu,ΝuneΝétudeΝplusΝapprofondieΝsurΝleΝchoixΝdesΝparamètresΝdeΝl’essaiΝdansΝlaΝ

caractérisation thermique du PET par le couplage spectroscopie Raman/Calorimétrie 

différentielle à Balayage devrait être entreprise : en particulier, la puissance du laser, les temps 

d’acquisitionsΝ ainsiΝ queΝ lesΝ vitessesΝ deΝ chauffeΝ ouΝ deΝ refroidissement.Ν Ces nouvelles 

manipulations pourront conduireΝ àΝ l’établissementΝ d’unΝ autreΝ critère de cristallinité Raman en 

utilisantΝl’évolutionΝdeΝlaΝlargeurΝàΝmi-hauteur de la bande vibrationnelle située à 1725 cm-1. En 

effet la corrélation entre Δௗሺிௐுெሻௗ் crist. froide et ΔHcc et entre Δௗሺிௐுெሻௗ் fusion et ΔHf pourrait 

permettre le développementΝd’uneΝéquationΝsemblableΝàΝcelleΝutiliséeΝpourΝleΝcalculΝduΝtauxΝdeΝ

cristallinité par DSC (�௖஽ௌ஼ = ∆ு�−∆ு��∆ு�భబబ% ). Pour ce faire il faudrait déterminer la valeur de 

Δௗሺிௐுெሻௗ் fusion (100%) et donc de FWHM quand le PET est 100% cristallin. 

DeΝplus,ΝilΝseraitΝintéressantΝd’étendreΝcette caractérisation thermique à d’autresΝtypesΝdeΝ

PETΝ (films,Ν fibres,Ν orientésΝ ouΝ non)Ν etΝ pourquoiΝ pasΝ d’autresΝ matériauxΝ afinΝ deΝ généraliserΝ

l’utilisationΝdeΝlaΝspectroscopieΝRamanΝpourΝl’étudeΝdesΝphénomènesΝthermiques. 

Les essais de traction sur le PET29% (semi-cristallin) ont été réalisés à différentes 

vitesses de déformation mais seulement à température ambiante. Etant donné que le taux de 

cristallinité de ce PETΝdiminueΝetΝqu’ilΝdéveloppeΝuneΝmésophaseΝauΝcoursΝdeΝlaΝdéformation,ΝilΝ

serait intéressant de réaliser les mêmes essais à des températures supérieures à sa température de 

transition vitreuse afin de montrer en temps réel la cristallisation sous contrainte du PET  

semi-cristallin comme observé pour le PET3%, initialement quasi-amorphe. 

Il serait intéressant également de réaliser des essais de stéréo-corrélation 3D afin de 

déterminer la déformation volumique du PET au cours de la déformation puisque les mesures 

obtenues par le système VidéoTraction™ΝneΝdonnentΝpasΝdesΝ résultatsΝ cohérentsΝnousΝ limitantΝ

ainsiΝ àΝ étudierΝ l’endommagementΝvolumiqueΝ seulementΝparΝ spectroscopieΝRamanΝcorrélée à la 

diffusion/absorption des rayons X. 

Pour finir, il serait intéressant de développer un code permettant de prendre en 

considérationΝtousΝlesΝmicromécanismesΝdeΝdéformationΝpourΝl’établissementΝduΝcomportementΝ

vraiΝ intrinsèqueΝ etΝ pourquoiΝ pasΝ leΝ pilotageΝ desΝ essaisΝ deΝ tractionΝ àΝ vitesseΝ d’orientationΝ

constante. Ce code permettra sans doute de comparer les résultats obtenus à différents types de 

modélisations qui se développent de plus en plus de nos jours. 
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Annexe A : Calorimétrie Différentielle à Balayage (DSC) 

La caractérisation thermique de notre matériau a été réalisée en utilisant une Calorimétrie 

différentielleΝàΝbalayageΝ(DSC).ΝC’estΝuneΝméthodeΝcalorimétriqueΝquiΝnousΝpermetΝdeΝdétecterΝ

les transformations microstructuralesΝ grâceΝ auxΝ phénomènesΝ thermiquesΝ observés.Ν IlΝ s’agitΝ deΝ

mesurerΝparΝcalorimétrieΝlesΝvariationsΝd’énergieΝquiΝsontΝliéesΝàΝdesΝvariationsΝd’enthalpie.ΝδorsΝ

d’unΝcycleΝdeΝchauffageΝouΝdeΝ refroidissementΝnousΝdétectonsΝdesΝ transitionsΝdeΝpremierΝordre 

telles que la fusion et la cristallisation et une transition cinétique telle que la transition vitreuse 

deΝ laΝ phaseΝ amorphe.Ν δ’énergieΝ calorifiqueΝ absorbéeΝ (endothermique)Ν parΝ leΝ matériauΝ estΝ

observéeΝlorsΝdeΝlaΝfusionΝdesΝcristallites.Νδ’énergieΝcalorifique dégagée (exothermique) est quant 

à elle observée lors de la cristallisation. La DSC utilisée estΝéquipéeΝd’unΝseulΝfourΝ(Figure A.1). 

AΝl’intérieurΝduΝfourΝsontΝplacésΝlaΝcapsuleΝcontenantΝl’échantillonΝàΝanalyserΝetΝlaΝcapsuleΝvideΝ

servant de référence. Ces deux emplacements sont équipés de thermocouples permettant de 

calculer laΝdifférenceΝdeΝtempératureΝentreΝl’échantillonΝetΝlaΝréférenceΝpourΝensuiteΝlesΝconvertirΝ

en flux de chaleur.  

Echantillon Référence

Four

Thermocouples

 

Figure A.1 : Représentation schématique de la calorimétrie différentielle à balayage (DSC). 

 

Le calorimètre utilisé pendant la thèse est une DSC Q200 commercialisée par la société 

« TA instruments » et associée à une cellule de refroidissement de type « Refrigerated Cooling 

System 90 » permettant un balayage en température de -90°C à 550°C.ΝGrâceΝ auΝ fluxΝd’azoteΝ

liquide,ΝcetteΝcelluleΝdeΝrefroidissementΝpermetΝd’atteindreΝlaΝtempératureΝambianteΝenΝ7ΝminutesΝ

à partir de T=500°C. Pour garder une atmosphère inerte, tous les essais ont été réalisés sous un 

fluxΝd’azoteΝde 50 ml/min. La calibrationΝaΝétéΝréaliséeΝàΝl’aideΝd’unΝéchantillonΝd’indiumΝetΝlaΝ

régulation de la ligne de base avec un échantillon de saphir. La masse du matériau à analyser est 

toujours comprise entre 5 et 15 mg avec une vitesse de chauffe (ou de refroidissement) de 
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10°C/min pour une plage de température de 40°C à 300°C.ΝGrâceΝ àΝ l’analyseΝ calorimétrique,Ν

nous pouvons déterminer les températures caractéristiques des transformations, ayant lieu dans le 

matériau, à savoir la température de transition vitreuse Tg, la température de cristallisation froide 

Tcc, la température de cristallisation Tc et la température de fusion Tf. Toutefois, la transition 

vitreuse est caractérisée par une zone de transition en décrivant un changement de pente de la 

courbe du flux de chaleur en fonction de la température en marquant un épaulement 

endothermique. Sa valeur peut alors être déterminée au début Tg,onset, au milieu (Midpoint) 

Tg,midpoint ou à la fin de la zone de transition Tg,endset. Dans notre cas, la température de transition 

vitreuse correspond à la valeur au « Midpoint » comme illustré dans la figure A.2. 

Température (°C)

� ,   � 
� ,        
� ,�   � 

Exo

 

Figure A.2 : Méthode de détermination de la température de transition vitreuse Tg. 

 

 Nous pouvons aussi calculer le taux de cristallinité initial Xc etΝl’épaisseurΝdesΝlamellesΝ

cristallines Lc (dans le cas des polymères semi-cristallin). Le calcul du taux de cristallinité du 

matériau se fait par la formule suivante : 

 �௖ = ௙ܪ∆ − ௙0ܪ∆௖ܪ∆  (A.1) 

où ΔHf estΝl’enthalpieΝdeΝfusionΝmesuréeΝparΝintégrationΝdeΝlaΝcourbeΝfluxΝdeΝchaleurΝenΝfonctionΝ

de la température au niveau du pic endothermique, ΔHc estΝ l’enthalpieΝdeΝcristallisationΝ froideΝ

mesurée par intégration de la courbe flux de chaleur en fonction de la température au niveau du 

pic exothermique et ∆ܪ௙0 l’enthalpieΝdeΝfusionΝthéoriqueΝduΝmêmeΝpolymèreΝ100%Νcristallin. 
Lc est déterminée en utilisantΝl’équationΝsuivante : 
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 ௙ܶ = ௙ܶ0 ቆͳ − ʹ�௘ߩ௖∆ܪ௙0ܮ௖ቇ (A.2) 

où Tf la température de fusion déterminée par DSC, ௙ܶ0 laΝtempératureΝdeΝfusionΝd’unΝcristalΝdeΝ

taille infinie, σe l’énergieΝdeΝsurface, Lc l’épaisseurΝdesΝlamellesΝcristallinesΝmajoritairesΝetΝρc la 

densité de la phase cristalline. 
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Annexe B : La spectroscopie Raman 

DepuisΝ plusieursΝ décennies,Ν deΝ nouvellesΝ techniquesΝ d’analysesΝ tellesΝ queΝ laΝ

spectroscopie Raman ont été développées. Cette technique utilise une source laser performante et 

peuΝ onéreusesΝ grâceΝ àΝ l’avancéeΝ technologique.Ν δ’effetΝ RamanΝ aΝ étéΝ découvertΝ parΝ SirΝ C.V.Ν

RamanΝ enΝ 19β8Ν quiΝ aΝ étéΝ récompenséΝ parΝ unΝ prixΝNobelΝ deΝ physiqueΝ enΝ 19γ0.Ν IlΝ s’agitΝ d’unΝ

moyenΝ d’analyse non-destructifΝ etΝ unΝ processusΝ inélastiqueΝ baséΝ surΝ l’interactionΝ duΝ nuageΝ

électronique des liaisons chimiques du matériau avec un faisceau de lumière monochromatique 

permettantΝd’avoirΝdesΝrenseignementsΝsurΝlaΝcompositionΝmoléculaireΝduΝmatériau. 

Afin de comprendre le principe de cette spectroscopie vibrationnelle, il est nécessaire de 

définirΝuneΝondeΝéléctromagnétiqueΝetΝuneΝmoléculeΝd’unΝpointΝdeΝvueΝénergétique. 

UneΝ ondeΝ éléctromagnétiqueΝ estΝ uneΝ ondeΝ composéeΝ d’unΝ champΝ électriqueΝ etΝ

magnétique oscillants à la même fréquence. Ces champs sont associés à un flux de photons dont 

l’énergieΝE (d’unΝphoton)ΝestΝdécriteΝcommeΝsuit : 

ܧ  = ℎߥ = ℎ  (B.1) ߣܿ

où h la constante de Planck (6,626.10-34 J.s), Ȟ la fréquence du photon, c la vitesse de la lumière 

dans le vide (3.10-5 km.s-1) et Ȝ laΝlongueurΝd’onde. 

δaΝmoléculeΝ estΝ constituéeΝd’unΝgroupeΝd’atomesΝ liésΝparΝunΝnuageΝd’électronsΝ etΝ dontΝ

l’énergieΝtotaleΝET estΝdonnéeΝparΝl’équationΝB.2. 

்ܧ  = ௘ܧ + ௩ܧ +  ௥ (B.2)ܧ

où Ee l’énergieΝdesΝélectrons,ΝEv l’énergieΝdeΝvibrationΝdesΝnoyauxΝetΝquiΝdépendΝdeΝlaΝmasseΝdesΝ

atomesΝetΝdeΝleurΝdéplacementΝlesΝunsΝparΝrapportΝauxΝautres,Ν ilΝs’agitΝdeΝ l’énergieΝcaractériséeΝ

par spectroscopie Raman et Er l’énergieΝ décrivantΝ laΝ rotationΝ deΝ laΝ moléculeΝ autourΝ d’uneΝ

direction particulière. Ces énergies sont classées comme ceci est présenté en figure B.1. 
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Figure B.1 : Niveaux d’énergie d’une molécule isolée (Chaudemanche 2013). 

 

δorsΝdeΝl’interactionΝentreΝlaΝmatièreΝetΝl’ondeΝlumineuseΝmonochromatiqueΝd’excitationΝ

(laser),Ν enΝ plusΝ deΝ laΝ transmission,Ν laΝ réflexionΝ etΝ l’absorption,Ν lesΝ photonsΝ incidents subissent 

deux principaux types de diffusion : 

 Une diffusion de la lumière dite élastique à la même fréquence ɋ que celle de la source 

laser excitatrice Ȟ0 (Ȟ = Ȟ0) et qui concerne 1/104 desΝphotonsΝincidents.ΝC’estΝlaΝdiffusionΝ

Rayleigh. 

 Une diffusion de la lumière à une fréquence ɋ différente de celle de la source laser 

excitatrice Ȟ0 (Ȟ ≠ Ȟ0).ΝC’estΝlaΝdiffusionΝRamanΝetΝconcerneΝ1/106 des photons incidents. 

IlΝ s’agitΝ deΝ l’interactionΝ deΝ laΝ polarisabilitéΝ deΝ laΝ moléculeΝ avecΝ laΝ sourceΝ incidenteΝ

induisantΝ laΝ créationΝ d’unΝ momentΝ dipolaireΝ induitΝ etΝ l’émissionΝ ouΝ l’inhibitionΝ deΝ 

quasi-particules appelées « phonons ». 

IlΝ existeΝ deuxΝ typesΝ deΝ diffusionΝRamanΝ pourΝ deuxΝ niveauxΝ d’énergieΝ séparésΝ parΝ uneΝ

énergie hɋvib (Figure B.2). Si le photon incident est diffusé à une fréquence Ȟ0 - Ȟvib, il y a gain 

d’énergieΝvibrationnelle,ΝilΝs’agitΝdoncΝdeΝlaΝdiffusionΝStokes.ΝSiΝleΝphotonΝincidentΝestΝdiffuséΝàΝ

une fréquence Ȟ0 + Ȟvib,ΝilΝyΝaΝperteΝd’énergieΝvibrationnelle,ΝilΝs’agitΝdansΝceΝcasΝdeΝlaΝdiffusionΝ

anti-StokesΝdontΝl’intensitéΝdécroitΝquandΝȞvib augmente.ΝIlΝs’agitΝdeΝl’effetΝdeΝlaΝdiminutionΝdeΝlaΝ

populationΝ excitéΝ conformémentΝ àΝ laΝ loiΝ deΝ Boltzman,Ν c’estΝ laΝ raisonΝ pourΝ laquelle seule la 

diffusion Stokes, qui est la plus intense, est généralement étudiée. 
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Etat virtuel

Etat vibrationnel excité

Etat vibrationnel fondamental

ɋ0 ɋ0 ɋ0ɋ0 + ɋ୴  ɋ0 − ɋ୴  ɋ0
RayleighAnti-Stokes Stokes

 

Figure B.2 : Mécanismes de diffusion Rayleigh et Raman. 

 

En considérant la diffusion stokes, la différence entre la fréquence du photon incident et 

la fréquence du photon diffusé est positive. Cette différence de fréquence est alors convertie en 

nombreΝd’ondeΝnotéΝ̅ߥ et défini par la relation suivante : 

ߥ̅  = ͳߣ = ܾܿ�ݒߥ  (B.3) 
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Annexe C : Programmation Matlab/Scilab 

PourΝ faciliterΝ l’analyseΝ desΝ imagesΝWAXSΝ etΝ SAXSΝ obtenusΝ in situ aux synchrotrons 

Petra III (Hambourg) ou à Elettra (Trieste), une transformation des clichés (Figure C.1-a) en 

images rectangulaires (Figure C.1-b)ΝaΝétéΝ réalisée.ΝAfinΝd’étendreΝcetteΝopérationΝsurΝ leΝgrandΝ

nombreΝd’imagesΝuneΝmacroΝaΝétéΝétablie. 

   
  

 
(a) (b)

 

Figure C.1 : (a) Images WAXS 2D et (bȌ image WAXS ǲcakeǳ. 

 

 Création de la macro à utiliser dans fi2D pour transformer les images WAXS ou 

SAXS 2D en image « cake » : Scilab 

clear 
 
// Chemin d’enregistrement de la macro 
 
cd "E:\.................................................. \Macro cake\" 
 
filenamestem="Nom du fichier"; 
 
// Dossier des images 2D 
 
filefolderin="E:\...................\rawdata\"    
 
// Chemin d’enregistrement des images cakes 
 
filefolderout="E:\........\Cake\"      
 
filenumberstart=0; 
filenumberend=Nombre de fichiers; 
 
tx1=["EXIT"; 
"IMAGE PROCESSING (GENERAL)"; 
"INPUT"] 
 
// Il faut changer les valeurs de "Beam Centre", de "Pixel size"  "Distance" 

et de "Tilt" 
 
tx2=["EXIT"; 
"POWDER DIFFRACTION (2-D)"; 
"CAKE"; 
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"NO CHANGE"; 
"           x"; 
"           x"; 
"           x"; 
"           x"; 
"           x"; 
"           x"; 
"INTEGRATE"; 
"X-PIXEL SIZE"; 
"xxx.xxxx"; 
"Y-PIXEL SIZE"; 
" xxx.xxxx "; 
"DISTANCE"; 
" xxx.xxxx "; 
"WAVELENGTH"; 
"x.xxxxxx"; 
"X-BEAM CENTRE"; 
" xxx.xxxx "; 
"Y-BEAM CENTRE"; 
" xxx.xxxx "; 
"TILT ROTATION"; 
"0.0"; 
"ANGLE OF TILT"; 
"0.0"; 
"O.K."; 
"START AZIMUTH"; 
"0.0"; 
"END AZIMUTH"; 
"360.0000"; 
"INNER RADIUS"; 
"0.0"; 
"OUTER RADIUS"; 
" xxx.xxxx "; 
"SCAN TYPE"; 
"2-THETA"; 
"AZIMUTH BINS"; 
"xxx"; 
"RADIAL BINS"; 
"xxx"; 
"O.K." 
"EXIT"; 
"OUTPUT"; 
"TIFF FLOATS"; 
"NO";] 
 
tosave=[] 
 
for a=filenumberstart:1:filenumberend 
     
    if a<10 
        filenamefull=filenamestem+"0000"+string(a); 
    elseif  a>=10 & a<100 
        filenamefull=filenamestem+"000"+string(a); 
    elseif  a>=100 & a<1000 
        filenamefull=filenamestem+"00"+string(a); 
    elseif  a>=1000 & a<10000 
        filenamefull=filenamestem+"0"+string(a); 
    end 
     
    tosave = [tosave;tx1;filefolderin+filenamefull+".tif";"O.K.";tx2;... 
    filefolderout+filenamefull+"_cake"+".tif";"O.K."]; 
     
end 
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 Extraire l’intensité horizontale (φ=0°) et verticale (φ=90°) depuis les images cake : 

Matlab 

clear all 
close all 
ijk=2 
for k=0:nombre des images %numéro de la dernière image% 
 
    passe=k 
    if passe<10 
        filename=['Nom de l’image_0000',int2str(passe),'_cake']; 
    elseif passe<100 
        filename=['Nom de l’image _000',int2str(passe),'_cake']; 
    elseif passe<1000 
        filename=['Nom de l’image _00',int2str(passe),'_cake']; 
    else     
        filename=['Nom de l’image _0',int2str(passe),'_cake']; 
    end 
 
%Dossier contenant les images cake% 
 
image = imread(['E:\...................... \Cake\' ,filename,'.tif']); 
  
for i=1:Largeur de l’image en pixels %2théta% 
  
 TAB(i,1)=i-1;     
 TAB(i,ijk)=image(Angle phi correspondant à l’horizontale,i);  
 
%phi=360 pour l’horizontale et phi=270 pour la vertical% 
 TAB(Largeur de l’image en pixels,1)= Largeur de l’image en pixels; 
 

%La largeur de l’image est la même 2théta=cste% 
   
end 
ijk=ijk+1; 
end  
 
%Chemin d’enregistrement des intensités horizontales en fonction de la 

déformation regroupé dans un seul fichier excel% 
xlswrite(['E:\...................... \Cake\Fichierxls'],TAB);  
 

 Création de la macro à utiliser dans fi2D pour extraire l’intensité intégrée selon 

l’angle azimutal φ (Intensité totale intégrée) : Scilab 

clear 
 
// Chemin d’enregistrement de la macro 
 
cd "E:\.......................\Macro intégrale totale\" 
 
filenamestem="Nom du fichier"; 
 

// Dossier des images 2D 
filefolderin="E:\................\rawdata\" 
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// Chemin d’enregistrement des fichiers .spr contenant les intensités totales 
intégrées 
filefolderout="E:\...............\Integrale_totale_f2theta\" 
 
filenumberstart=0; 
filenumberend=Nombre des images; 
 
tx1=["EXIT"; 
"IMAGE PROCESSING (GENERAL)"; 
"INPUT"] 
 
// Il faut changer les valeurs de "Beam Centre", de "Pixel size"  "Distance" 

et de "Tilt" 
 
tx2=["EXIT"; 
"POWDER DIFFRACTION (2-D)"; 
"MASK"; 
"LOAD MASK" 
 

// Charger un fichier masque .msk préalablement défini par fit2D pour 

éliminer la trace du beam stop ou du quadrillage du détecteur 
"E:\...........\waxsnouveaufit2d.msk" 
"EXIT" 
"INTEGRATE"; 
"X-PIXEL SIZE"; 
"xxx.xxxx"; 
"Y-PIXEL SIZE"; 
"xxx.xxxx"; 
"DISTANCE"; 
"xxx.xxxx"; 
"WAVELENGTH"; 
"x.xxxxxx"; 
"X-BEAM CENTRE"; 
"xxx.xxxx"; 
"Y-BEAM CENTRE"; 
"xxx.xxxx"; 
"TILT ROTATION"; 
"0.0"; 
"ANGLE OF TILT"; 
"0.0"; 
"O.K."; 
"SCAN TYPE"; 
"2-THETA"; 
"O.K."; 
"OUTPUT"; 
"SPREAD SHEET"; 
"YES";] 
 
tosave=[] 
 
for a=filenumberstart:1:filenumberend 
     
    if a<10 
        filenamefull=filenamestem+"0000"+string(a); 
    elseif  a>=10 & a<100 
        filenamefull=filenamestem+"000"+string(a); 
    elseif  a>=100 & a<1000 
        filenamefull=filenamestem+"00"+string(a); 
    elseif  a>=1000 & a<10000 
        filenamefull=filenamestem+"0"+string(a); 
    end 
     
    tosave = [tosave;tx1;filefolderin+filenamefull+".tif";"O.K.";tx2;... 
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    filefolderout+filenamefull+"_integrale"+".spr";"O.K."]; 
     
end 
 
write("macro_integrale_WPET_SC_amb_5e4.txt",tosave,"(a)") 
 

 Extraire l’intensité, la largeur à mi-hauteur et la position des bandes vibrationnelles 

pour chaque spectre en fonction de la déformation 

clear 
 
%Lire le fichier excel contenant la totalité des spectres 
A=xlsread('nom du fichier', -1); 
X=A(:,1); 
Y=A(:,2:end); 
  
S=size(Y); 
nbspectres=S(1,2); 
  
%Définir la ligne de base 
plot(X,Y) 
XinfBL = input('Valeur inférieure pour tracer la ligne de base: '); 
XsupBL = input('Valeur supérieure pour tracer la ligne de base: '); 
close 
for m=1:nbspectres; 
nbrefit=1; 
[ycorr,yfit] = bf(Y(:,m),[XinfBL XsupBL], 'linear'); 
Y1(:,m)=ycorr; 
end 
 
for n=1:nbspectres; 
[Imax,i]=max(Y1(:,n)); 
Xmax=X(i); 
  
q1=Y1(i-1,n); 
q2=Y1(i+1,n); 
ABSq1=X(i-1); 
ABSq2=X(i+1); 
  
f1=Imax-q1; 
f2=Imax-q2; 
  
    if f2>f1 
Xmaxmax=(Xmax+((f2-f1)/f2)*ABSq1)/(1+((f2-f1)/f2)); 
    elseif f2<f1 
Xmaxmax=(Xmax+((f1-f2)/f1)*ABSq2)/(1+((f1-f2)/f1)); 
    end 
  
Imaxmoit=max(Y1(:,n))/2; 
x=find(Y1(:,n)>Imaxmoit); 
xx=length(x); 
  
as=Y1(x(1,1),n); 
bs=Y1(x(xx,1),n); 
ai=Y1(x(1,1)-1,n); 
bi=Y1(x(xx,1)+1,n); 
  
ABSas=X(x(1,1),1); 
ABSbs=X(x(xx,1),1); 
ABSai=X(x(1,1)-1,1); 
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ABSbi=X(x(xx,1)+1,1); 
  
pentea=(as-ai)/(ABSas-ABSai); 
penteb=(bs-bi)/(ABSbs-ABSbi); 
  
ooa=as-pentea*ABSas; 
oob=bs-penteb*ABSbs; 
  
Xgauche=(Imaxmoit-ooa)/pentea; 
Xdroite=(Imaxmoit-oob)/penteb; 
  
FWHMM=Xdroite-Xgauche; 
  
Result(n,1)=Xmaxmax; 
Result(n,2)=FWHMM; 
Result(n,3)=Xdroite; 
Result(n,4)=Xgauche; 
Result(n,5)=Imax; 
end 
  
%Enregistrer les données dans la deuxième feuille du fichier excel du départ 
xlswrite('nom du fichier',Result,2) 
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Annexe D : Réponse thermique du PET : Résultats DSC 

CetteΝannexeΝaΝpourΝobjectifΝdeΝrassemblerΝlesΝdifférentsΝrésultatsΝDSCΝsuiteΝàΝl’étudeΝdeΝ

laΝcinétiqueΝdeΝcristallisationΝduΝPETΝparΝlaΝthéorieΝd’AvramiΝetΝOzawa.ΝDes analyses thermiques 

diversesΝontΝétéΝeffectuéesΝsurΝnotreΝmatériauΝd’étudeΝafinΝdeΝdéterminer les modes de nucléation 

et de croissance du PET suite à différents traitements tels que la cristallisation isotherme et la 

cristallisation anisotherme. La masse moyenne des échantillons utilisée est de 20 mg et 

l’enthalpieΝdeΝfusionΝpourΝunΝPETΝ100%Νcristallin est ∆ܪ௙0=140 J/g. 

 Cristallisation isotherme 

La cristallisation isotherme a été largement utilisée pour étudier la problématique de la 

cinétique de cristallisation dans les matériaux. Comme ceci a été développé dans le 

paragraphe Ν1.3.1.1 du chapitre 1, il existe deux types de cristallisation isotherme : par recuit 

depuisΝl’étatΝvitreuxΝà des températures supérieures à celle de la transition vitreuse du matériau 

(115, 120 et 125°C) ouΝparΝrefroidissementΝdepuisΝl’étatΝfondu (210, 205 et 200°C) 

- Depuis l’état vitreux 

DesΝrecuitsΝdepuisΝl’étatΝvitreuxΝauxΝtempératuresΝ115,Ν1β0ΝetΝ1β5°CΝontΝétéΝréalisés.ΝδaΝ

figure D.1 et D.2 montrent respectivement la réponse thermique du PET en fonction de la 

température (Figure D.1-a) et du temps (Figure D.1-b) ainsi que l’évolutionΝ duΝ tauxΝ deΝ

cristallinité déterminé par DSC en fonction du temps. 
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(a) (b)  

Figure D.1 : Thermogrammes du PET pour une cristallisation isotherme depuis l’état vitreux aux températures ͳͳͷ, ͳʹͲ 
et 125°C (a) en fonction de la température et (b) en fonction du temps. 
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Figure D.2 : Evolution du taux de cristallinité  �௖஽ௌ஼  déterminé par DSC pour les températures de recuit 115, 120 et 125°C. 

 

Dans la figure D.2, toutesΝ lesΝ courbesΝ décrivantΝ l’évolutionΝ duΝ tauxΝ deΝ cristallinitéΝ enΝ

fonction du temps présentent une forme sigmoïdale. Il est observé que plus la température de 

cristallisation est élevée, plus la vitesse de cristallisation est rapide. 

Afin de déterminer les modes de germination et de croissance de la structure cristalline de 

notre matériau, une linéarisationΝ deΝ l’expressionΝ d’AvramiΝ (Equation 1.1 du chapitre 1) a été 

réalisée. Les résultats sont présentés dans la figure D.3 et le tableau D.1. 
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Figure D.3 : Courbes d’Avrami pour une cristallisation isotherme, à partir de l’état vitreux déterminées par DSC pour les 
températures indiquées. 

 

Les courbes de la figure D.3 montrent des tendances linéaires caractérisant 

principalement le processus de cristallisation primaire incluant à la fois la nucléation et la 

croissance de la structure cristalline. La variation de la température a une influence non 
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négligeableΝsurΝ laΝpenteΝdesΝdroitesΝetΝdoncΝsurΝ leΝcoefficientΝd’Avrami n dont les valeurs sont 

résumées dans le tableau suivant (Tableau D.1). 

Tableau D.1 : Tableau récapitulatif des valeurs du coefficient d’Avrami n et t1/2 pour une cristallisation isotherme depuis l’état vitreux déterminées par DSC. 
DepuisΝl’étatΝvitreux 

T (°C) t1/2 (min) CoefficientΝd’AvramiΝn 

115 4,95 4,2 

120 2,23 2,3 

125 0,73 1,7 

 

- Depuis l’état fondu 

AuΝcoursΝdeΝrefroidissementΝdepuisΝl’étatΝfondu,ΝdesΝmaintiensΝauxΝtempératures 200, 205 

et 210°C, supérieures à la température de cristallisation du PET, ont été réalisés. Les figures D.4 

et D.5 montrent respectivement la réponse thermique du PET en fonction de la température 

(Figure D.4-a et b) et du temps (Figure D.4-c et d) ainsi que l’évolutionΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝ

déterminé par DSC en fonction du temps. 
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Figure D.4 : Thermogrammes du PET pour une cristallisation isotherme depuis l’état fondu aux températures ʹͳͲ, ʹͲͷ et 
200°C. (a) 1ère chauffe à ͳͲ°C/min jusqu’à la fusion et ȋbȌ refroidissement à ͷ°C/min en fonction de la température. (c) 

1ère chauffe à 10°C/min jusqu’à la fusion et (d) refroidissement à 5°C/min en fonction du temps. 
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Figure D.5 : Evolution du taux de cristallinité normalisé �௖஽ௌ஼  déterminé par DSC pour une cristallisation isotherme depuis l’état fondu aux températures ʹͳͲ, ʹͲͷ et ʹͲͲ°C. 
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Les courbes présentent dans la figure D.5 ont toutes une forme sigmoïdale. Contrairement 

àΝ laΝ cristallisationΝ isothermeΝ depuisΝ l’étatΝ vitreux,Ν ilΝ estΝ observéΝ queΝ plusΝ laΝ températureΝ estΝ

élevée plus la cristallisation est lente. 

δeΝ coefficientΝ d’Avrami n est toujours déterminé de la même manière que pour la 

cristallisationΝisothermeΝdepuisΝl’étatΝvitreux.ΝPourΝceΝfaire,ΝlesΝcourbesΝd’AvramiΝrésultantesΝdeΝ

la linéarisation des taux de cristallinité déterminés par DSC sont présentées dans la figure D.6. 
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Figure D.6 : Courbes d’Avrami pour une cristallisation isotherme, à partir de l’état fondu, déterminées par DSC pour les 
températures indiquées. 

 

Les courbes de la figure D.6 correspondantΝ àΝ laΝ cristallisationΝ isothermeΝ depuisΝ l’étatΝ

fondu, présentent un comportement à deux phases où la pente de la première est plus importante 

que celle de la deuxième. La première phase décrit la cristallisation primaire et la seconde décrit 

la cristallisation secondaire qui se déroule dans les régions interlamellaires (au moment où les 

sphérolitesΝseΝtouchent).ΝDeΝlaΝmêmeΝmanière,ΝlesΝcourbesΝd’AvramiΝdépendentΝdeΝlaΝtempératureΝ

ce qui impliqueΝdesΝchangementsΝdansΝlesΝvaleursΝdesΝcoefficientsΝd’AvramiΝn résumées dans le 

tableau suivant (Tableau D.2) :  
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Tableau D.2 : Tableau récapitulatif des valeurs du coefficient d’Avrami n et t1/2 pour une cristallisation isotherme depuis l’état vitreux déterminées par DSC. 
DepuisΝl’étatΝfondu 

T (°C) t1/2 (min) 
CoefficientΝd’AvramiΝn 

Cristallisation primaire Cristallisation secondaire 

200 4,98 3,9 2,5 

205 8,41 3,1 1,7 

210 12,85 4,2 2,7 

 

 Cristallisation non-isotherme 

La cristallisation non-isotherme développée par Ozawa, consiste à réaliser des 

refroidissementsΝisothermesΝdepuisΝl’étatΝfonduΝàΝdifférentesΝvitessesΝdeΝrefroidissement.ΝAfinΝdeΝ

déterminerΝ leΝ coefficientΝ d’OzawaΝ notéeΝ m caractéristique du mode de germination et de 

croissance de la structure cristalline, il faut procéderΝ àΝ laΝ linéarisationΝ Ν deΝ l’équationΝ 1.3 du 

chapitre 1 en appliquant deux fois le logarithme. 

- Allure des thermogrammes 
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Figure D.7 : Thermogrammes du PET en fonction de la température pour une cristallisation non-isotherme à ʹ.ͷ, ͷ, ͳͲ, ͳͷ 

et ʹͲ°�/�i�. (a) 1ère chauffe, (b) refroidissement et (c) 2ème chauffe. 

 

- Tableaux récapitulatifs des propriétés thermiques du PET 

1
ère

 chauffe 

Vitesse de chauffe (°C/min) Tg (°C) 
Tcc (°C) Tf (°C) 

ΔHf – ΔHcc (J/g) Χc (%) 

onset pic end onset pic end 

2,5 74 119 122 126 236 249 258 4,5 3,2 

5 76 123 125 130 235 248 255 4,2 3 
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10 77 128 132 138 234 246 252 4 2,9 

15 78 131 136 143 231 245 250 4,3 3 

20 80 134 140 149 228 244 248 4,4 3,1 

  

Refroidissement 

Vitesse de chauffe (°C/min) 
Tc (°C) 

ΔHc (J/g) 

onset pic end 

2,5 210 182 140 39 

5 208 175 136 34 

10 200 161 117 31 

15 192 153 110 20 

20 191 148 100 10 

 

2
ème

 chauffe 

Vitesse de chauffe (°C/min) Tg (°C) 
Tcc (°C) Tf (°C) 

ΔHf – ΔHcc (J/g) Χc (%) 

onset pic end onset pic end 

2,5 - - - - 192 246 270 38 27 

5 - - - - 200 246 263 34 24 

10 82 128 147 165 204 245 262 33 23 

15 80 126 149 170 205 243 255 25 18 

20 80 125 153 173 206 242 255 14 10 

 

La figure D.8 présenteΝl’évolutionΝduΝtauxΝdeΝcristallinitéΝdéterminéΝparΝDSC. 
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Figure D.8 : Evolution du taux de cristallinité �ୡୈୗେ déterminé par DSC au cours d’une cristallisation non-isotherme depuis l’état fondu. 
 

δesΝ courbesΝ décrivantΝ l’évolutionΝ duΝ tauxΝdeΝ cristallinitéΝ parΝDSCΝetΝ parΝ spectroscopieΝ

Raman à différentes vitesses de refroidissement, présentent une allure sigmoïdale comme pour le 

cas de la cristallisation isotherme. Il est observé que, plus la vitesse est grande, plus le 

phénomène de cristallisation est rapide. En effet, à une vitesse de refroidissement C=20°C/min, 

le PET atteint sa valeur maximale de cristallinité en 6 minutes contre 33 minutes à C=2,5°C/min. 

Afin de déterminer le coefficientΝ d’OzawaΝ m,Ν uneΝ linéarisationΝ deΝ l’équationΝ 1.3 du 

chapitre 1 a été réalisée et dont les résultats sont présentés dans la figure D.9 et le tableau D.3. 
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Figure D.9 : Courbes d’Ozawa pour une cristallisation non-isotherme, à partir de l’état fondu, déterminées par DSC pour 
les températures indiquées. 
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Tableau D.3 : Tableau récapitulatif des valeurs du coefficient d’Ozawa m pour une cristallisation non-isotherme depuis l’état fondu déterminées par DSC. 
DepuisΝl’étatΝfondu 

T (°C) 
CoefficientΝd’OzawaΝm 

Cristallisation primaire Cristallisation secondaire 

210 4,9 1,66 

190 3,5 1,32 

170 2,8 0,96 

150 2,5 0,62 

 

 DSC modulée 
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Figure D.10 : Thermogrammes du PET en fonction de la température pour un essai de DSC modulé à 5°C/min. Paramètre 

des oscillations : 1°C toutes les 60s. 
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Annexe E : Résultats WAXS ELETTRA Trieste 

Remarque : La direction de traction est verticale (φ=90°).Ν δ’axeΝ horizontalΝ estΝ caractériséΝ parΝ

φ=0°. 

 Clichés WAXS in situ des VER des éprouvettes de PET initialement amorphe et isotrope 

déformé en traction uniaxiale à température ambiante à 5.10
-4

s
-1

 

�  =  �  =  ,   �  =  ,   �  =  , �

�  =  ,  �  =  ,  �  =  ,  �  =  ,  

�  = � �  = �,   

Figure E.1 : Clichés WAXS in situ du VER du PET amorphe déformé en traction uniaxiale à 25°C à différentes valeurs de la déformation vraie ε33. 
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Figure E.2 : Evolution de l’intensité WAXS en fonction de ʹθ pour le PET amorphe déformé à température ambiante à 

5.10-4s-1. (a) Profil horizontal (φ=0) et (b) profil vertical (φ=90°). 

 

 Clichés WAXS in situ des VER d’une éprouvette de PET initialement amorphe et isotrope 

déformée en traction uniaxiale à 83°C à 5.10
-4

s
-1

. 

�  =  �  =  ,  �  =  ,  �  =  ,  

�  =  ,  �  = � �  = �,  �  = �,  

�  = �,  �  = �,  �  =  
 

Figure E.3 : Clichés WAXS in situ du VER du PET amorphe déformé en traction uniaxiale à 83°C à différentes valeurs de la déformation vraie ε33. 
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Figure E.4 : Evolution de l’intensité WAXS en fonction de 2θ pour le PET amorphe déformé à T=83°C à 5.10-4s-1. (a) Profil 

horizontal (φ=0) et (b) profil vertical (φ =90°). 

 

 Clichés WAXS in situ des VER d’une éprouvette de PET initialement amorphe et isotrope 

déformée en traction uniaxiale à 90°C à 5.10
-4

s
-1

. 
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Figure E.5 : Clichés WAXS in situ du VER du PET amorphe déformé en traction uniaxiale à 90°C à différentes valeurs de la déformation vraie ε33. 
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Figure E.6 : Evolution de l’intensité WAXS en fonction de 2θ pour le PET amorphe déformé à T=90°C à 5.10-4s-1. (a) Profil 

horizontal (φ =0) et (b) profil vertical (φ =90°). 

 

 Clichés WAXS in situ des VER d’une éprouvette de PET initialement semi-cristallin et 

isotrope déformée en traction uniaxiale à 25°C à 5.10
-4

s
-1
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Figure E.7 : Clichés WAXS in situ du VER du PET semi-cristallin déformé en traction uniaxiale à 25°C à différentes valeurs 

de la déformation vraie ɂ33. 
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Figure E.8 : Evolution de l’intensité WAXS en fonction de 2θ pour le PET semi-cristallin déformé à température ambiante à 

5.10-4s-1. (a) Profil horizontal (φ =0) et (b) profil vertical (φ =90°). 
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Annexe F : Détermination des lois de comportement 

intrinsèque 

AuΝ coursΝ deΝ laΝ déformation,Ν leΝ matériauΝ subitΝ deΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ quiΝ

change le volume réel du Volume Elémentaire Représentatif (VER) (Figure F.1). Prendre en 

compteΝ l’endommagementΝ volumiqueΝ dansΝ leΝ calculΝ desΝ loisΝ deΝ comportementΝ duΝ matériauΝ

définit le comportement intrinsèque. 

 

Figure F.1 : Représentation de la striction d’un polymère déformé. Elle peut être considérée comme un matériau composite constitué d’une matrice polymère et des microcavités (Dahoun 2004). 

 

DansΝleΝcasΝd’unΝessaiΝdeΝtractionΝuniaxialeΝetΝgrâceΝauΝsystèmeΝdeΝVidéoTraction™,ΝilΝestΝ

possible de déterminer les valeurs de la contrainteΝvraieΝσ33 etΝlaΝdéformationΝvraieΝİ33 selonΝl’axeΝ

deΝlaΝsollicitationΝetΝlaΝdéformationΝİ11 égaleΝàΝlaΝsecondeΝdéformationΝİ22 selonΝl’hypothèseΝdeΝ

l’anisotropieΝtransverse.ΝδaΝdéformationΝvolumiqueΝestΝaussiΝcalculéeΝparΝspectroscopieΝRaman. 

Il s’agitΝ doncΝ deΝ déterminerΝ laΝ déformationΝ vraieΝ axialeΝ deΝ laΝmatriceΝ (sansΝ cavités)Ν àΝ

partir des données citées ci-dessus. Pour ce faire, il est nécessaire de considérer les cavités 

comme des vides ne présentant pas une structure fibrillaire. La méthode a été décrites par 

plusieurs auteurs (Dahoun 2004, Addiego, Dahoun et al. 2006, Ponçot 2009, Ponçot, Addiego et 

al. 2013). Un élément de matière déformée de volume V=L1L2L3 est définit au sein du VER. Il 

contient N cavités par unité de volume (Figure F.2). 
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Figure F.2 : Elément de matière déformé de volume V contenant N cavités (Dahoun 2004). 

 

Chacune des cavités a une dimension C1C2C3 comme décrit dans la figure F.3. Le volume 

deΝl’élémentΝdeΝmatièreΝàΝl’étatΝ initialΝnonΝdéforméΝestΝnotéΝV0=ܮ0 ܮ0 ܮଷ0  ce qui nous permet de 

définir les coefficients de proportionnalité αi entre les dimensions initiales et les dimensions de 

l’étatΝdéformé décrits comme suit : 

 

= ܮ}  = ܮ0 ܮ ߙ ଷܮ0 ܮ ߙ = ଷ0ܮଷߙ  (F.1) 

SiΝ nousΝ supposonsΝ queΝ lesΝ cavitésΝ sontΝ regroupéesΝ dansΝ unΝmêmeΝ endroitΝ deΝ l’espaceΝ

(Figure F.3) selon la direction de la sollicitation nous pouvons alors définir les longueurs ܮ ௖ ௖ ܮ ,  

et ܮଷ௖  correspondantsΝàΝl’espaceΝoccupéΝparΝlesΝcavitésΝdansΝlesΝdirectionsΝ1,ΝβΝetΝγ. 

 

Figure F.3 : Répartition de N.L1L2L3 cavités de dimension C1C2C3 dans le volume V= N.L1L2L3 rangées dans un volume 

minimum (Dahoun 2004). 

 

Détermination de la déformation vraie intrinsèque selon l’axe de la sollicitation sans cavités 
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SelonΝl’hypothèseΝdeΝlaΝformeΝisotropeΝdesΝcavités,ΝlaΝprobabilitéΝd’avoirΝuneΝcavitéΝdansΝ

lesΝtroisΝdirectionsΝdeΝl’espaceΝestΝlaΝmême.ΝElleΝestΝégaleΝàΝlaΝfractionΝvolumiqueΝfc des cavités. 

δesΝcoefficientsΝdeΝproportionnalitéΝs’écriventΝalorsΝcommeΝsuit : 

 

{   
= ߙ    ௦ ܮ ܮ = − ܮ ܮ ௖ ܮ = − ܮ ܮ ௖݂ܮ = ͳͳ − ௖݂ߙ = ௦ ܮ ܮ = − ܮ ܮ ௖ ܮ = − ܮ ܮ ௖݂ܮ = ͳͳ − ௖݂ߙଷ = ଷ௦ܮଷܮ = ଷܮଷܮ − ଷ௖ܮ = ଷܮଷܮ − ௖݂ܮଷ = ͳͳ − ௖݂

 (F.2) 

d’où 

= ߙ  = ߙ ଷߙ = ͳͳ − ௖݂ =  (F.3) ߙ

orΝlaΝdéformationΝvolumiqueΝs’écritΝcommeΝsuit : 

 �௩ = l�ሺߙ . . ߙ ଷሻߙ =  (F.4) ߙ݈݊͵

d’où 

ߙ݈݊  = �௩͵ (F.5) 

AfinΝdeΝdéterminerΝl’expressionΝdeΝlaΝdéformationΝselonΝl’axeΝγΝenΝfonctionΝdeΝα,Νİ33 peut 

s’écrireΝenΝintroduisantΝܮ͵ܵ comme suit : 

 �ଷଷ = ݈݊ ቆܮଷܮଷ0ቇ = ݈݊ ቆܮଷௌܮଷ0 . ଷௌቇܮଷܮ = l� ቆܮଷௌܮଷ0 .  ଷቇ (F.6)ߙ

ce qui donne, 

 �ଷଷ = l�ቆܮଷௌܮଷ0ቇ + l�ߙଷ = �ଷଷ�௡௧. + l�ߙଷ (F.7) 

où İ33int. est laΝdéformationΝvraieΝintrinsèqueΝdeΝlaΝmatriceΝselonΝl’axeΝdeΝlaΝsollicitationΝsansΝpriseΝ

en compte des cavités. 

En remplaçant α3 par son expression F.5, nous obtenons la déformation vraie intrinsèque 

enΝfonctionΝdeΝlaΝdéformationΝvraieΝselonΝl’axeΝγΝ(İ33) et de la déformation volumique İv comme 

suit : 

.࢚�࢏     =    −  �  (F.8) 
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Détermination de la contrainte vraie intrinsèque sans cavités 

Dans le cas des composites, la contrainte vraie moyenne est définie comme étant la 

sommeΝdesΝcontraintesΝélémentairesΝdansΝunΝvolumeΝdonné.ΝδaΝcontrainteΝ s’écritΝdoncΝcommeΝ

suit : 

 � = ௖݂ . �௖ + ሺͳ − ௖݂ሻ. �௠ (F.9) 

où ıc est la contrainte moyenne au sein des cavités et ım est la contrainte moyenne au sein de la 

matrice. 

Soit A l’aireΝ totalΝ deΝ laΝ sectionΝ etΝAs l’aireΝ deΝ laΝ matriceΝ (sansΝ cavités)Ν dansΝ A. ı33int. 

S’écritΝdoncΝcommeΝsuit : 

 �ଷଷ�௡௧. = ௦ܣܨ = ܣܨ ௦ܣܣ = �ଷଷ. ௦ܣܣ = �ଷଷ. ��௦ (F.10) 

où Vs est le volume de la matrice au sein du volume V. 
��ೞ a été remplacée par 

௏௏ೞ car nous 

considérons que le matériau est homogène et que la probabilité de trouvé une cavité dans les 

trois directionsΝdeΝl’espaceΝestΝlaΝmême. 

Or, 

 �௩ = ݈݊ (��௦) (F.11) 

δaΝcontrainteΝvraieΝintrinsèqueΝpeutΝalorsΝs’écrireΝenΝfonctionΝdeΝİv : 

.࢚�࢏  �  = �  . ��� ሺ �ሻ (F.12) 

Les expressions de la déformation vraie intrinsèque İ33int. et de la contrainte vraie 

intrinsèque ı33int. selonΝ l’axeΝdeΝ laΝ sollicitationΝ (axeΝγ)Ν sontΝalorsΝdéterminéesΝ (EquationΝF.13). 

Elles ont été déterminées à partir des données expérimentales de la déformation vraie İ33, de la 

contrainte vraie ı33 etΝdeΝl’endommagementΝvolumiqueΝİv. 

 { �ଷଷ�௡௧. = �ଷଷ − �௩͵�ଷଷ�௡௧. = �ଷଷ.  ሺ�௩ሻ (F.13) ݌�݁

Les expressions de la déformation vraie intrinsèque et de la contrainte vraie intrinsèque 

neΝ sontΝ valablesΝ queΝ dansΝ leΝ casΝ oùΝ lesΝ cavitésΝ sontΝ répartiesΝ d’uneΝmanièreΝ isotropeΝ dansΝ leΝ
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volumeΝ d’analyseΝ c’estΝ laΝ raisonΝ pourΝ laquelleΝ ilΝ estΝ nécessaireΝ deΝ prendre en compte la 

géométrie de ces cavités afin de permettre une meilleure modélisation. 

Détermination des lois de comportement vrai intrinsèque en fonction de la géométrie des cavités 

(Dahoun 2004, Addiego, Dahoun et al. 2006, Ponçot 2009, Ponçot, Addiego et al. 2013) 

Afin de prendre en compte les cavités dans la détermination des lois de comportement 

intrinsèqueΝduΝmatériau,Ν ilΝestΝ importantΝd’introduireΝunΝfacteurΝdeΝformeΝnotéeΝβ. Etant donné 

que les essais de traction réalisés sont des essais de traction uniaxiale, les dimensions C1 et C2 

desΝ cavitésΝ sontΝ égalesΝ grâceΝ àΝ l’égalitéΝ deΝ l’isotropieΝ transverse.Ν δeΝ facteurΝ deΝ formeΝ s’écritΝ

alors : 

ߚ  =  (F.14)  ܥଷܥ

Les cavités peuvent se présenter selon trois morphologies : 

- Les craquelures sous formes de disques normales à la direction de la traction où 

C1=C2>>C3 (Figure F.4-a)ΝceΝquiΝdonneΝȕ0, 

- Les cavités sphériques où  C1=C2=C3 (Figure F.4-b)ΝceΝquiΝdonneΝȕ1, 

- EtΝ lesΝ cavitésΝ sousΝ formeΝ deΝ tubesΝ quiΝ s’allongentΝ suivantΝ l’axe de la traction où 

C1=C2<<C3 (Figure F.4-c)ΝceΝquiΝdonneΝȕ∞. 

DansΝleΝcasΝdesΝcraqueluresΝ(ȕ0), la déformation a lieuΝessentiellementΝselonΝl’axeΝdeΝlaΝ

traction sans contraction transverse, la déformation volumique totale est donc égale à la 

déformationΝ selonΝ l’axeΝ γΝ etΝ laΝ sectionΝ deΝ laΝ matriceΝ resteΝ invariable.Ν δaΝ déformationΝ vraieΝ

intrinsèque et la contrainte vraieΝintrinsèqueΝs’écriventΝalors comme suit: 

 {�ଷଷ�௡௧. = �ଷଷ − �௩�ଷଷ�௡௧. = �ଷଷ  (F.15) 

DansΝ leΝ casΝ desΝ cavitésΝ sphériquesΝ (ȕ1), la déformation volumique est isotrope en 

raison de la répartition aléatoire dans le volume étudié. Ainsi la déformation vraie intrinsèque et 

laΝcontrainteΝvraieΝintrinsèqueΝs’écriventΝcommeΝsuit : 

 { �ଷଷ�௡௧. = �ଷଷ − �௩͵�ଷଷ�௡௧. = ௦ܣܨ = �ଷଷ ௦ܣܣ = �ଷଷ. e�p (ʹ͵ �௩) (F.16) 
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où A et As sont les aires respectives de la section totale et de la section sans cavités et F est la 

force appliquée. 

DansΝleΝcasΝdesΝcavitésΝenΝformesΝdeΝtubesΝ(ȕ∞),ΝlaΝtailleΝdesΝcavitésΝselonΝl’axeΝdeΝlaΝ
sollicitation est très importante par rapport aux dimensions transverses. La déformation 

volumiqueΝselonΝ l’axeΝγΝestΝdoncΝnulle.ΝδaΝdéformationΝvraieΝ intrinsèqueΝetΝ laΝcontrainteΝvraieΝ

intrinsèqueΝs’écriventΝalorsΝcommeΝsuit : 

 { �ଷଷ�௡௧. = �ଷଷ�ଷଷ�௡௧. = ௦ܣܨ = �ଷଷ ௦ܣܣ = �ଷଷ. e�p ሺ�௩ሻ (F.17) 
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