
HAL Id: jpa-00217386
https://hal.science/jpa-00217386

Submitted on 4 Feb 2008

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépôt et à la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche français ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.

PROPRIÉTÉS DYNAMIQUES DES POLYMÈRES :
FORTES ÉLONGATIONS

François Boué, G. Jannink

To cite this version:
François Boué, G. Jannink. PROPRIÉTÉS DYNAMIQUES DES POLYMÈRES : FORTES
ÉLONGATIONS. Journal de Physique Colloques, 1978, 39 (C2), pp.C2-183-C2-191.
�10.1051/jphyscol:1978231�. �jpa-00217386�

https://hal.science/jpa-00217386
https://hal.archives-ouvertes.fr


JOURNAL DE PHYSIQUE Colloque C2, supplément au n° 6, Tome 39, Juin 1978,page C2-183 

PROPRIÉTÉS DYNAMIQUES DES POLYMÈRES : 
FORTES ÉLONGATIONS 

F. BOUE et G. JANNINK 

DPh-G/PSRM, CEN, Saclay, B.P. 2, 91190 Gif-sur-Yvette, France 

Résumé. — Nous présentons les résultats de diffusion des neutrons par des polystyrènes fondus, 
à différents stades d'une déformation uniaxiale et à différents stades du retour à l'équilibre par 
relaxation de contrainte. 

Les dépendances de l'intensité diffusée en fonction du transfert de moment q et des paramètres 
de l'expérience s'interprètent à l'aide de longueurs de contour caractéristiques : nc et ncc pour la 
déformation, nccc pour la relaxation. Ces longueurs de contours caractéristiques correspondent à 
des zones d'espaces réciproques définies par q*, qf et q** respectivement. La dépendance en tempéra­
ture d'élongation de q* et q* et la dépendance en temps de q** sont discutées en fonction des intensités 
diffusées observées. Ces expériences mettent en évidence le rôle des enchevêtrements dans le comporte­
ment élastique et viscoélastique des polymères fondus. 

Abstract. — We present neutron scattering data from uniaxially hot stutched polystyrene samples, 
in different states of relaxation towards the equilibrium configuration. 

Inter and intramolecular correlations are observed in separate experiments. The deformed state 
is determined by characteristic contour lengths along the polymer chaim, nc and ncc. These lengths 
correspond to the reciprocal space distances q* and qf respectively; q* separates the quadrupolar 
from the dipolar contributions to the coil deformation, and qf is the reciprocal scale beyond which 
the configuration is relaxed. The scale (0, q*) reflects the contribution of the entanglement. Accord­
ing to Daoudi [1] the relaxation process at constant strain is determined by a characteristic contour 
length nccc, whose time dependence reflects the interaction between the coil and the matrix. The 
neutron scattering data indicate that a reciprocal space distance q** associated to «co(. is observable 
as a function of time and temperature. 

1. Introduction. — A une température T supérieure 
à la transition vitreuse Ta, les matériaux polymériques 
sont capables de supporter des déformations élasti­
ques élevées. 

L'énergie potentielle et la configuration de la chaîne 
isolée dans l'état déformé sont bien connues. Mais 
lorsque les chaînes forment un matériau dense, 
une contribution importante de l'élasticité vient de la 
structure même du matériau et des interactions 
entre chaînes. Cet effet est essentiel, mais son évalua­
tion et son observation ont toujours été difficiles. 
Il en est de même pour le retour à l'équilibre de la 
configuration de la chaîne, après cessation de la 
contrainte. C'est la dépendance en temps des coor­
données de la chaîne qui reflète la structure et les 
interactions, mais celle-ci est difficile à observer. 
La possibilité d'examiner des échantillons marqués 
sélectivement, par diffusion des neutrons aux petits 
angles, modifie considérablement les termes dans 
lesquels le problème de la structure et la relaxation 
se pose à l'expérimentateur. Nous exposerons les 
expériences faites par le groupe CRM Saclay, sur le 
polystyrène fondu, uniaxialement déformé, et nous 
essayerons d'interpréter les résultats obtenus dans les 
paragraphes suivants. Auparavant, nous rappelons 
brièvement quelques manifestations essentielles du 
comportement macroscopique des matériaux poly­

mériques soumis à une déformation. Ces lois de 
comportement sont très différentes : 

1) suivant que la déformation est forte ou faible ; 
2) suivant que le matériau est réticulé ou non 

réticulé. 
a) Soit un matériau polymérique soumis à défor­

mation uniaxiale élastique X = L/L0, où L et L0 

sont les longueurs après et avant déformation ; la 
relaxation entre la contrainte a et l'allongement X 
n'est pas linéaire aux grandes extensions, elle est 
approximativement [2] 

a = E/3 (X2 - Ï/X) (Neo Hooke) (1.1) 

où E est le module d'Young. La déviation de a par 
rapport à (1.1) est plus forte pour les matériaux réti­
culés que pour les matériaux non réticulés. Aux faibles 
déformations, a est proportionnel à s = X — 1 

ff = £ / 3 e , . 8 ^ 0 (Hooke) (1.2) 

(dans le cas d'un cisaillement, la réponse reste toujours 
linéaire). 

b) Soit un matériau non réticulé, fondu, soumis 
à un gradient de vitesse longitudinale ; d'une manière 
semblable à la situation (1.2), on a pour les faibles 
sollicitations 

a — 3 ns où s = (1/e) de/àt (1-3) 
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et où y est la viscosité dans un écoulement a gradient 
transversal. La relation (1.3) est la loi de Trouton, 
qui décrit le comportement rhéologique à la limite 
des gradients nuls. Lorsque le gradient de vitesse 
augmente, le rapport o/s augmente considérablement 
par rapport à la valeur limite 3 q. 

Le changement est encore plus net dans le cas de 
la chaîne polymérique en solution très diluée : aux 
faibles gradients s, la déformation de la chaîne n'est 
pas affine aux lignes d'écoulement. Au-delà d'une 
valeur critique s = s, = 117, (où 7, est le temps de 
relaxation du premier mode, typiquement de l'ordre 
de s pour une masse moléculaire M = 105 dal- 
tons), la configuration de la chaîne passe subitement de 
l'état pelote déformée à l'état étiré. L'alignement par 
écoulement avec gradient de vitesse longitudinale se 
produit non seulement en solution, mais aussi dans 
les liquides polymériques. Le gradient de vitesse 
nécessaire .T est beaucoup plus faible que s,. Selon 
Peterlin F = s,[yJ/y, où [rf est la viscosité spécifique 
du polymère en solution et y la viscosité du polymère 
liquide. (Il faut noter cependant que le temps néces- 
saire à l'alignement augmente dans des proportions 
semblables). Cette diminution considérable fait appa- 
raître un effet coopératif entre chaîne, dû aux inter- 
actions de simple contact répulsif et d'enchevêtre- 
ment. Par ailleurs, ces enchevêtrements sont respon- 
sables de la réponse élastique des matériaux polymé- 
riques non réticulés. Suivant l'échelle des temps 
considérés, les matériaux polymériques non réticulés 
soumis à une contrainte ont donc un comportement 
de solide élastique ou de liquide. Ils ont, en plus, 
un comportement qui les distingue des autres maté- 
riaux et que l'on appelle viscoélastique. Entre les 
temps très courts (t < t ,  - s) de réponse à une 
sollicitation donnée, et les temps intermédiaires carac- 
téristiques du plateau caoutchoutique (t 3 t, - IO-' s), 
le module élastique décroît d'un facteur de l'ordre 
de IO3. De part et d'autre de (t,, t,) le comportement 
est élastique ; dans l'intervalle (t,, tz), il est viscoélas- 
tique. Le comportement viscoélastique est surtout 
connu à la limite des déformations ou des sollicitations 
infinitésimales. Lorsque les amplitudes sont finies, 
le comportement viscoélastique est profondément 
modifié par rapport au cas infinitésimal. 

En particulier la réponse n'est plus linéaire en s 
(ou en doldt). Ce comportement viscoélastique aux 
fortes déformations est moins bien connu. Cependant, 
un grand nombre d'observations ont été faites sur 
des échantillons déformés à gradient de vitesse cons- 
tant (de Vries [5]). Ce dispositif permet l'étude du 
comportement en fonction de trois paramètres signi- 
ficatifs 

La difficulté inhérente à l'observation des fortes 
déformations reste néanmoins le contrôle des temps 
T nécessaire à l'établissement des configurations 
d'équilibre, pour une contrainte s donnée. Or les 

échantillons que nous avons examinés ont été étirés 
uniaxialement pendant un temps suffisamment long 
pour que l'allongement soit fini (2 - 3), mais suffi- 
samment petit pour que sa recouvrance soit totale 
après cessation de la contrainte. La déformation est 
élastique (ce qui n'exclut pas un comportement vis- 
coélastique). Les chaînes ne sont pas alignées au 
sens décrit précédemment, elles sont néanmoins 
fortement déformées, de sorte que la déformation 
est observable. Jusqu'à maintenant, les observations 
avaient été faites à deux échelles de distance. 

a) A l'échelle macroscopique, par mesure de L 
en fonction du temps (ou de tout autre distance repé- 
rable par 2 traits gravés, donc de l'ordre du micron). 

b) A l'échelle microscopique, par mesure de I'orien- 
tation du segment statistique de la chaîne polymérique 
(de l'ordre de 10 A). Entre ces deux échelles, les corré- 
lations de distance allant de 10 à IO3 A n'ont été 
mesurées que tout récemment. La sonde neutroni- 
que permet l'exploration de cet intervalle. Nous 
examinons les diagrammes de diffusion centrale par 
des échantillons qui sont des plaquettes de polysty- 
rène de masse moléculaire M = IO5 daltons. La 
longueur initiale est L, z 3 cm. Le gradient de vitesse 
est s = 0,18 s- l .  Les différentes températures d'éti- 
rage sont T = 1 15O, 120°, 1300 et 140 OC. 

Un des problèmes posés par la déformation. des 
matériaux polymériques dans le domaine (A, T, s) 
défini ci-dessus, est le rôle des enchevêtrements dans 
leur comportement. 

1) Déformation élastique. Les enchevêtrements sont 
responsables du comportement élastique des maté- 
riaux non réticulés. Chacun d'eux est un centre de 
forces agissant sur les chaînes polymériques. La 
relation (1.1) attribue à ces forces une distribution 
uniforme dans le volume de l'échantillon. Cependant, 
ces enchevêtrements seraient plus localisés selon 
certaines interprétations de mesures dynamiques. 
L'observation des corrélations de distance peut-elle 
contribuer à la solution de ce problème ? 

2) Comportement viscoélastique. Une équivalence 
entre l'effet de température (T - TG) et des gradients 
de vitesse a été observée à l'échelle de la déformation 
macroscopique. En particulier le module élastique 
croît avec s et avec (T - TG)-'. Cette équivalence 
est-elle uniformément valable à toutes les échelles de 
distances comprises entre IO3 et 10 A ? 

3) Retour à l'équilibre : relaxation 

a) Par cessation de la contrainte; de la dépen- 
dance en temps de la recouvrance L(t) -* L,, on 
détermine le spectre de retardation, faisant apparaître 
en particulier un temps caractéristique long (t E 102 Sj. 
Ce temps a-t-il la même signification à toutes les 
échelles de distances ? 

b) Par relaxation de la contrainte à déformation 
constante. Daoudi et de Gennes [l] ont calculé (pour 
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une chaîne libre dans un gel déformé) des temps de 
relaxation associés au retour à l'équilibre, qui varient 
avec la distance de corrélation. A un instant donné, 
quelles sont les recouvrances aux différentes échelles 
de distance d'une chaîne du matériau non réticulé ? 

2. Remarques sur la diffusion des neutrons. - 
Nous reprenons une notation de Duplessix [6] dans 
son étude des gels réticulés. 

a) Les échantillons A sont des mélanges de 99 % 
de chaînes protonées et 1 % chaînes deutérées. La 
diffusion des neutrons S,(q) (normalisée à l'unité) 
par de tels échantillons permet de mesurer : 

1) Le rayon de la chaîne polymérique R,(SZ) 
dans les différentes directions SZ entre l'étirage et le 
transfert de moment q (la limite d'appareillage 
q,, = 6 x 10- A-'  ne nous permet pratiquement 
que la mesure des rayons transverses à la direction 
d'étirement). 

2) La fonction de corrélation des paires de seg- 
ments de la chaîne polymérique, dans l'intervalle 
RG 6 q, < 1 - l, dans chacune des directions 51. 

b) Les échantillons de type B (proposés récemment 
par J. P. Cotton pour l'étude de la déformation des 
échantillons non réticulés) sont constitués de 100 % 
de chaînes partiellement deutériées ; la chaîne est 
composée de 3 séquences, dont la centrale est marquée. 

Le signal S(q) diffusé peut alors se concevoir : 

1) Comme une fonction [7] de corrélation des 
distances entre séquences de chaînes marquées, si 
celles-ci forment un réseau dans le volume de l'échan- 
tillon. On a 

où S,(q) est la transformée de Fourier de la fonction 
de corrélation de paire de deux nœuds voisins g(r) 

g(r) = e - * Z / ( ~ Z >  e-V(r)/kT (de Gennes) 

où V(r) est le potentiel d'interaction effective. 
La fonction S(q) (2.1) indique un maximum à 

q = 4. L'intensité, la largeur du pic et la valeur de 
4 sont tous trois fonction de l'interaction répulsive 
effective V(r) entre séquences de chaînes marquées. 

2) Comme une mesure du rayon des séquences de 
chaînes marquées. Si les chaînons sont distribués d'une 
manière uniformément aléatoire, la position du maxi- 
mum de l'intensité diffusée est [8] 

où R,2 est le rayon de giration de la séquence marquée. 
Dans l'état non étiré [9], les séquences marquées 

sont effectivement distribuées d'une manière homo- 
gène (absence de corrélations). La seconde inter- 

prétation est donc correcte. Dans l'état étiré, la 
présence éventuelle de points d'enchevêtrements loca- 
lisant les forces de déformation de la chaîne ne permet 
pas de décider a priori quelle est la bonne interpré- 
tation. 

3. Comportement élastique. - a) 1. Ward [2] 
remarque que la relation (1.1) s'obtient sans faire 
appel à la notion de polymère. Il suffit en effet : 

1) De supposer que la déformation est homogène 
à toute échelle. Soit par exemple une transformation 
u(x), qui à chaque point x fait correspondre x + u. 
Les longueurs dx2 des éléments infinitésimaux dx 
deviennent 

L'hypothèse d'homogénéité exprime que chaque lon- 
gueur finie 1, est transformée en 

La relation (3.2) est aussi appelée hypothèse de 
déformation affine. 

2) De se donner une équation constitutive la plus 
générale possible (relation entre la contrainte et la 
déformation) 

B 
1 + 2 ex, = E (cXx - p) (Rivlin) (3.3) 

où p est une pression arbitrairement fixée à p = E/3 
pour une contrainte nulle. 

3) De supposer l'incompressibilité 

Ces conditions suffisent à établir la relation (1.1). 

o,, = ~/3(1: - l/A,) 

dans le cas de l'étirage uniaxial dans la direction x. 

b) Il n'est pas nécessaire de supposer une homo- 
généité allant de I'échelle infinitésimale à l'échelle 
macroscopique (c'est-à-dire L,) pour obtenir une 
relation du type (1.1). Dans le cas des caoutchoucs 
réticulés, Kuhn et Grün [IO] supposent une affinité 
depuis I'échelle de distance entre points de réti- 
culation : l'entropie d'une chaîne déformée peut 
s'écrire 

où F, y,? sont les coordonnées du segment entre deux 
points de réticulation voisins et où C est une constante. 
La loi d'homogénéité implique 

-2 - /22 x2 x - , , etc. . (3.5) 
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La différence d'entropie entre les chaînes déformées 
et les chaînes au repos est alors 

où v est la densité de points de réticulation. 
La force associée à A S  est 

La relation (3.8) est analogue à (3.1) : le module E est 
cependant différent du module d'Young. Il est pro- 
portionnel ici à la densité d'enchevêtrement mais il est 
en fait inversement proportionnel à la longueur de 
coupure d'homogénéité, qui dans le cas des caout- 
choucs, est supposée égale à (llv). 

c) On a pu observer, depuis longtemps, l'existence 
d'une telle coupure d'homogénéité. Par exemple, la 
biréfringence mesurée pour les caoutchoucs étirés est 
anormalement faible : la déformation à l'échelle du 
segment statistique (10 A) n'est pas affine, alors qu'à 
l'échelle du micron elle est effectivement affine. La 
biréfringence met en évidence une coupure, mais ne 
peut mesurer la longueur caractéristique qui lui est 
associée. Quelle est donc cette longueur ? La technique 
de diffusion des neutrons permet l'exploration des 
distances entre 10 A et IO3 A. Nous avons calculé 
l'intensité diffusée Sl(q) d'un échantillon du type A 
(c'est-à-dire comportant quelques chaînes marquées) 
dans la direction q parallèle à l'élongation 

où n est le nombre de segments entre deux segments i, j 
de la chaîne et où N est le nombre total de segments. 
Soit une distance n séparant deux segments i et j le long 
d'une chaîne, et une structure d'enchevêtrement définie 
par sa densité et sa durée de vie. On peut définir [4] une 

FIG. 1. - Lois de diffusion dans la direction longitudinale, en 
fonction du paramètre Z = n,/N, pour une chaine de rayon 
R, = 80 A avec un allongement A = 3 (équation (3.11)). L'abscisse 
est le carré du transfert de moment q = 4 %/A sin 012, oh Â est la 
longueur d'on& du neutron incident, 0 i'angle de diiusion. L'or- 
donnée est l'inverse de i'intensité diffusée selon le calcul (3.11). 

distance de contour efficace, associée à une structure 
d'enchevêtrement, comme la plus petite distance 
n = n, telle que cette structure impose une défor- 
mation affine à ri> Nous avons introduit une longueur 
de contour n,, telle que la déformation soit homogène 
au sens (3.2) pour tout ( rn ) tel que n 2 n,. Pour n 
inférieure à n,, nous écrivons selon Katchalsky et al. 

ce qui traduit l'allongement d'une séquence de n, chaî- 
nons fantômes, soumis à une force f à ces extrémités. 
Notons la valeur caractéristique n,, = nc(Â2 - 1)lI2 
qui sépare les dépendances quadratique et linéaire 
de ( r: ) en fonction de n. On a dans la direction 
longitudinale qll 

n2 
x exp [ - 12 nc ((1: - 1) -i + z)] + 

nc nc 
N- 1 Â2 n + 1 (N - n) exp - Z2X . (3-11) 
n=nc 

Dans la direction qL, perpendiculaire à l'élongation 

La figure 1 montre les courbes S; '(q), pour Â. = 3, à 
différentes valeurs de n,/N = Z, en fonction de q2, 
pour qR, > 1. Pour un matériau déformé d'une 
manière uniformément homogène au sens (3.2) 
(n, = 1, Z = O) Sol(q) est proportionnel à q2 dans 
toutes les directions S2 entre le vecteur q et l'élongation. 
La dépendance en q2 est une caractéristique de la 
marche au hasard du cheminement au long de la 
chaîne. La pente S; l(q)/q2 est proportionnelle au 
carré du pas de la marche au hasard. Ce pas est Â: 1 

1 
dans le sens longitudinal et - Z2, dans le sens trans- 

Ax 

versal. Notons que lorsque 2, = 1, les deux fonc- 
tions S; l(qll) et S;'(qL) se confondent en une seule. 

En introduisant une coupure Z = n,/N sur le contour 
de la chaîne, nous introduisons un changement 
graduel dans la loi d'homogénéité des déformations 
de distance, auquel on peut associer une valeur 
q* = 1 - l a  La seconde coupure 

introduit un second changement de comportement à 
q, > q*, entre celui d'une chaîne allongée et celui 
d'une marche au hasard isotrope. Ce changement 
s'observe plus facilement à n, = N (Z  = 1); on a 
alors S;' cc q, pour q c q,* et S;' cc q2 +x2  
pour q > q,*. Au-delà de q,* les chaînons des séquences 
n,, adoptent une configuration non orientée au sens 
des ( cos2 CO ). Cette relaxation à courte échelle se 
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FIG. 2. - Lignes d'iso-intensité mesurées sur le détecteur bidimensionnel du canal Dl, à i'IU Grenoble. Les coordonnées q, et q, sont les 
projections du vecteur q, respectivement sur l'axe parallèle à l'allongement et perpendiculaire. La figure de gauche correspond à un échantil- 
lon immédiatement trempé après allongement uniaxial, Â = 3. La figure de droite, à une trempe différée après allongement 1 = 3, 

la contrainte étant presque relaxée. 

9Y q~ . 3000 
115 'C * * a  ! 
A-3 relaxé 

haute tempémture / - 5000 
+ + 

i + 

+ 0 0 0  7000 

+ * * * * * * * * * *  
4 

O  10OOO 
• 15000 . + . 

Q  O -- . i 
0 O  

manifeste par un comportement parallèle des droites 
~,(qll)  (pour Â. = 3) et Sl(q) pour 1 = 1, à partir de 
4 = q?. 

* * . m . O O O O O  * * * * . m . : '  
* * * *  

* * * * * * + a b  

- 

d) Les résultats expérimentaux sont enregistrés sur 
un détecteur bidimensionnel dont la surface est une 
portion de l'espace réciproque (q,, 9,). Les lignes 
d'isointensité de l'intensité diffusée sont reportées sur 
la figure 2. En prélevant les intensités le long des 
directions qll = q,, et q1 = q,, nous obtenons le 
diagramme de la figure 3 qui correspond à un étirage 
effectué à T = 1 15 O C .  Nous remarquons tout d'abord 
l'homogénéité de la déformation jusqu'à 

puis le fléchissement caractéristique de S,(q) pour des 
valeurs q > q*. Notons que dans le sens transversal, 
S1(qL) est indiscernable d'une loi de déformation 
homogène. Nous voyons sur cette figure qu'un maté- 
riau élastique non réticulé se déforme d'une manière 
homogène (affine) jusqu'à un certain point, comme si 
nous avions introduit des forces localisées fictives. 
Ce comportement est un effet des enchevêtrements. 

9, O q x Io-2 A-1 
O 

,O-2 A-1 

+ O  O 0  

e)  Dépendance de q* avec I'allongement 1. L'exis- 
tence de n, pour un matériau non réticulé, due à la 
seule présence des enchevêtrements, incite à proposer 
un n, différent de N pour les matériaux (où N est le 
nombre de segments entre deux réticulations succes- 
sives). Soit donc un caoutchouc réticulé, de type A 

. + O O  O . + O O O < ,  

+ 
a 

+ +  + . . . 
0 , .  . . 

FIG. 3. - Intensités diffusées, dans les directions longitudinale ( ii ) 
et transversale (1) pour un échantillon étiré à T = 115 O C  avec un 
allongement A = 3. Les traits continus indiquent les lois de diffusion 
rapportées à une déformation afine. Le trait discontinu est la loi de 

diffusion de l'échantillon non déformé. 
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FIG. 4. - Lois d'intensité diffusées selon la formule (3.11) pour 
Z = n,/N = 1 à différents allongements I ; .on remarque la relaxa- 

tion de l'orientation lorsque q > q:. 

c'est-à-dire où.quelques chaînes entre points réticulés 
sont deutériées. Selon les théories classiques nous 
devrions avoir le schéma de la figure 4 correspondant 
toujours à n, = N (Z = n,/N = 1). Nous pensons au 
contraire que la présencë,des enchevêtrements impo- 
sera une loi SI type de la figure 1 pour Z = nc/N < 1. 
Dans ce cas, la relation contrainte-allongement devient 

II est clair que la dépendance de q* avec A sera diffé- 
rente de 1/Â. 

La variation E(A) est connue expérimentalement. Des 
mesures systématiques de nc(A) permettraient d'établir 
une relation du type (3.14). Pour un matériau non 
réticulé, il a été vérifié que E ne dépend pas de A. On 
peut donc poser en première approximation n, indé- 
pendant de A, ou encore q* cc A- ' . 

f )  Echantillons du type B. Nous retenons du dia- 
gramme expérimental de la figure 3 que la déformation 
est affine au moins jusqu'à l'échelle des rayons de 
giration (q - RG l ) .  Une confirmation de cette obser- 
vation est donnée par le diagramme de diffusion par 
l'échantillon de type B (Fig. 5). Le lieu des maxima des 
intensités diffusées décrit une courbe dont la forme est 
approximativement une ellipse, dont l'ellipticité est 
rigoureusement conforme à l'affinité e = A:l2 - 1 = 2,9 
jusqu'à l'échelle de distance q-' = 160 A. L.intcr- 
prétatidn de cette observation n'est. pas immédiate. 
~ & r s o n  [11J a montré récemment que les points de 
ré&iiçulation soqt , plus localisés dans l',état. étiré , que 
dans l'état relaxé.'Dans la mesure où n; correspond 

Lieu des maxima 
& =?.3-10.5 =3,9%,16 

I 5,9+0,1 

FIG. 5. - Résultat de l'expérience B : Vue du lieu des maxima 
sur le détecteur bidimensionnel. Dépendance de l'intensité diffusée 

en fonction du transfert de moment q,. 

à des points de réticulation fictifs, l'expérience B 
s'interprète alors dans le sens d'une distance entre 
séquences marquées. 

4. Comportement viscoélastique. - Pour une défor- 
mation périodique infinitésimale, le module élastique 
prend deux valeurs E; et E; suivant le domaine de 
fréquence' considéré. Dans une expérience d'étirage 
définie par les troisg paramètres a, A(t) et T, on 
retrouve le phénomène viscoélastique sous la forme 
analogue de la succession de deux modules éiastiques : 
E; aux temps courts s) et E; aux temps longs 
(1 0- s), le rapport des deux modules étant 

Dans le cas des déformations de fortes amplitudes, 
définies par les paramètres s, A(t) et T,  nous n'avons 
pas trouvé d'observations qui mettent en évidence 
cet aspect de' la viscoélasticité. Deux autres mani- 
festations de la viscûélasticité sont cependant connues, 
dans le cas de l'expérience qui nous concerne ici. 
Il s'agit : 

a )  De la décroissance du module E en fonction de la 
température T - TG, à gradient fixé S. 

b) De la superposition des effets de variation de 
température T - TG à gradient fixé, et de ceux de la 
variation de gradients à T - TG fixé, sur la biré- 
fringence, On a [12] 
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où a,  est une fonction décroissante de la température. 
De même 

Dans la théorie [4] WLF, la fonction a, est universelle, 
elle diverge à la température T = TG - 500. 

Nous avons déterminé les rayons de giration 
transferses et les corrélations de paires Sl(q) aux 
différentes températures d'étirage = 1 1 5 O ,  1200,1300 
et 1400 à s = 0,18 s-l et Â = 3. Sur la figure 6, les 
rayons de giration sont donnés par la pente de l'inverse 
de l'intensité diffusée S c 1  en fonction de q2. Le 
diagramme montre que le rayon ne dépend pas de la 
température. Sa valeur correspond à celle de la défor- 
mation affine. Les fonctions de corrélation SF1(q) 
dans le domaine intermédiaire 

indiquent par contre une dépendance marquée en 
température (Fig. 7) .  

1 )  q* diminue lorsque T - TG augmente. On a 
n, CC q*-l et on peut supposer 

2) Dans l'intervalle (0, R -') la dépendance en T, s 
de l'intensité peut s'écrire 

FIG. 7. - Intensités diffusées dans le domaine intermédiaire, dans 
les directions transversales et longitudinales, pour différentes 

températures d'étirage (A = 3). 

Dans l'intervalle q > R - ' ,  la relation est moins 
simple, car la figure 7 montre que a,  est nécessairement 
une fonction décroissante de q. Le résultat essentiel 
de la figure 7 est l'accroissement de n, avec la tempé- 
rature. Reprenons la définition de n,, comme la plus 
petite longueur de contour pour que deux segments i, j 
(tels que i - j = n,) soient déformés d'une manière 
affine, pour une structure donnée d'enchevêtrement 
entre i et j. Lorsque la température T augmente, le 
temps de vie de cette structure devient trop faible. 
Il faut incorporer un plus grand nombre de segments 
pour obtenir une structure d'enchevêtrements de durée 
de vie suffisante. Cette durée de vie zij est une fonction 
décroissante de la température. On associe la dimi- 
nution du module E entre les valeurs élevées de 
l'argument a,  s et les valeurs faibles, à une transition- 
vitreuse. Si on applique cette notion à la variation 
de n,, il existerait pour s = 0,18 s-' un domaine de 
température T au-delà des températures indiquées 
figure 7 ,  dans lequel n, serait constant. En fait le 
comportement caoutchoutique Ec/E, n'apparaît véri- 
tablement que dans des systèmes de masse moléculaire 
nettement plus élevés que IO5 daltons. La coupure n, 
est donc aussi une fonction de la masse moléculaire. 

FIG. 6. - Intensités diffusées dans le domaine de Guinier, dans la 
direction transversale, pour différentes températures d'étirage. 
Le diagramme du haut est une normalisation des intensités diffusées 
au même allongement A = 3. Les pentes de S-' sont les rayons de 

giration transversals. 

5. Retour à l'équilibre : relaxation. - Après cessa- 
tion de la contrainte o (c'est-à-dire s = O ) ,  la chaîne 
tend à reprendre la configuration d'équilibre. 

Soit z le temps de relaxation de la chaîne en ,suppo- 
sant la structure d'enchevêtrement figée. Soit z, le 
temps de relaxation de la structùre. Nous avons vu 
que z, dépend en fait de i - j = n, z, = z,,. 



C2- 190 F. BOUÉ ET G. JANNINK 

a) Expérience de recouvrance partielle : z, + m. 
La longueur de l'échantillon L tend vers L, à partir du 
moment t où le gradient s = O. A l'instant t + t,, 
tel que il = 312, on fige la configuration de l'échantillon 
par trempe rapide. 

Dans la figure 8b on a tracé l'intensité diffusée par 
l'échantillon, à ce stade de la recouvrance. Nous 
remarquons une valeur q = g de changement de 
comportement de S,(qii) qui ne difière pas sensible- 
ment de la valeur q* de l'échantillon dont l'allongement 
est A = 3. Cette longueur réciproque ij ne peut être 
assimilée à q* cc 12-' ncl  si nous supposons nc indé- 
pendant de l'allongement. L'identification q avec 
qi  cc d est plus vraisemblable. Au cours de la recou- 
vrance; seules les configurations de la portion (O, q*) 
relaxent vers l'équilibre. Les autres ont déjà relaxé. 
La dépendance en temps de q*, qf depuis le début de la 
déformation jusqu'à l'état relaxé ferait apparaître une 
différence entre l'étape de déformation et l'étape de 
retour à l'équilibre. On sait, par ailleurs, qu'à l'échelle 
macroscopique la recouvrance L + L, mesurée, est en 
général plus grande que la recouvrance calculée selon 
le principe de superposition linéaire. 

C/I 
Relaxé en controlnte 
e t  température 

49 

FIG. 8. - Intensités diffusées dani les directions longitudinales 
et transversales à différents stades de la relaxation. Recouvrance à 
112 (milieu gauche). Relaxation de contrainte à u/2 et 4 4  (en haut, 
en bas à gauche, respectivement). La figure à droite est l'intensité 
diffusée avant re~axatidn. L'allongement de l'échantillon reste 

fixé à 1 = 3. 

b) Expérience de relaxation à allongement 2 fixé. 
La contrainte a, = E(Â2 - 1/12) tend alors vers 
zéro. L'échantillon est figé par trempe rapide à une 
contrainte prédéterminée or < a,. Les diagrammes 
de diffusion des neutrons sont portés sur la figure 8a 
(or = ao/2) et 8b (a, = 0,/4). La relaxation de 
contrainte des polymères déformés met en évidence 
une superposition des effets de temps et de tempé- 
rature 

Sl(9) = Sl(9, a', t) 

où a', est une fonction de la température T et de la 
distance réciproque q- l. 

1) Pour un temps de vie infini du réseau, Daoudi [Il  . 
et de Gennes ont montré que pour un temps donné t 
la quantité significative dans la relaxation de la confi- 
guration est x = n / f i l .  Soit alors ncc : pour 
f i ,  > neCC, il y a relaxation, pour &, < nccc, 
la configuration n'a pas encore relaxé. La loi d'échelle 
dans l'espace réciproque est 

où z est le temps caractéristique de relaxation de la 
chaîne : 

17,44(T - TB) 
log 7 1  = - 2,8 - 51,6 + T - TB + 3,4 log N 

La figure 8a, c montre effectivement une loi S,(q) avec 
deux comportements distincts séparés par une lon- 
gueur inverse g**, qui décroît avec le temps (a) et la 
température (b). 

2) Le temps de vie du réseau ne peut être considéré 
comme infini puisqu'il y a fluage du matériau (défor- 
mation plastique). Cependant si le temps de vie du 
réseau était du même ordre de grandeur que celui de la 
chaîne, la configuration de la chaîne associée à (O, q*) 
relaxerait à la même vitesse que celle qui est associée à 
la portion (q*, 1 -'). Or ceci ne semble pas être le cas. 
Nous notons donc une grande différence entre z, et 7,. 

6. Conclusion. - Ces expériences nous apportent : 

- Une observation de la configuration de la chaîne 
déformée, dans l'espace réciproque (A). 
- Une observation de la structure du matériau 

déformé, dans l'espace réciproque (B). 

1) Echantillon de type A.  

a) L'observation de la configuration nous permet de 
discerner des zones d'espaces réciproque. Les zones 
sont floués : les longueurs caractéristiques sont des 
longueur%& contour n,, et n,,. On peut attribuer un 
intervalle (O, q*) aux effets d'enchevêtrements : la 
déformation de la configuration y est essentiellement 
quadrupolaire. Dans l'intervalle (q*, qf) elle est 
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dipolaire : la chaîne a tendance à s'aligner dans la 
direction de l'allongement. 

Dans l'intervalle (q;, 1-'), la configuration est 
insensible à la déformation. 

L'intervalle ( O ,  q*) est significatif : dans le cas d'une 
chaîne en solution diluée soumise à un écoulement 
élongationnel, il n'existe pas. 

b) Retour de l'équilibre. Le chemin du retour est 
différent du chemin de I'aller. L'analyse est rendue plus 
difficile par la limitation de l'intervalle caractéristique 
de la déformation (q* relativement faible). Néanmoins 
on peut discerner deux intervalles d'espace réciproque 
( O ,  q*") (q**, 1 - ' ) .  La dépendance en temps et en 
température de q** nous indique la manière dont la 
configuration de la chaîne se relaxe. 

2 )  Echantillon de type B. 

La figure 5 donne un aperçu des possibilités de la 
méthode d'exploration de la structure de ces matériaux. 

Y a-t-il localisation ou non des forces de cohésion pour 
l'intermédiaire des points d'enchevêtrements ? Des 
mesures plus précises sont en cours. 
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