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Sumario

A deformacédo plastica promovida nas temperaturas entre Tg, temperatura
de transicdo vitrea, e Tm, temperatura de fusdo, do polipropileno isotético
comercial é amplamente investigada e abordada sob diferentes aspectos como
morfologia, mecanismo e propriedades de processamento e finais.

A abordagem do tema iniciou-se com o desenvolvimento de um dispositivo
capaz de mensurar e controlar o processo da deformacdo plastica, o qual foi
projetado, construido e patenteado. O processo da deformacédo foi promovido em
um molde de canal, com temperatura controlada, por compressdao do corpo de
prova com um émbolo mével. Diferentes graus de compressdo, taxa de
compressdo e temperatura de compressdao foram experimentados e
correlacionados com as caracteristicas da morfologia e da estrutura do polimero.
Uma ampla caracterizacado do material plasticamente deformado foi conduzida por
diversas técnicas analiticas como difracdo de raios-x, analises térmicas, analise
dindmico-mecanica, densidade e outros. O acompanhamento analitico do
processo permitiu elucidar aspectos importantes do mecanismo e modificacfes da
morfologia e propriedades do material, por fragmentacdo e aniquilacédo da fase
cristalina, devido ao fluxo plastico. O espessamento de uma camada de baixa
ordenacédo entre a lamela cristalina e a fase amorfa € proposto com o aumento do
grau de deformacado plastica. Observou-se que a destruicdo significativa da fase
cristalina ocorre apos 20% a 25% de deformacéo, obedecendo a uma seletividade
e a mesma sendo antecedida pela fragmentacdo esferulitica. Foi elaborado
também um modelo de evolucdo morfoldgica com a deformacéo plastica. Este
descreve a fragmentacdo esferulitica, iniciada na regido equatorial, o fluxo e a
destruicdo dos fragmentos lamelares, que reorientam seus vetores normais a
superficie da direcdo paralela a direcdo de compressao para a direcao paralela ao
fluxo, ortogonalmente dispostas. Os resultados obtidos contribuiram também para
ratificar a modelagem termodinamica do estado de nado-equilibrio dos materiais

poliméricos, desenvolvido por Samios, D. e colaboradores.



Abstract

Plastic deformation in the commercial isotactic polypropylene carried out
between Tg, glass transition temperature, and Tm, melt temperature, is
comprehensively investigated and analyzed with respect to morphology,
mechanism, processing and final properties.

The investigation began with the development of a device capable to
provide very accurate control and measurement of the plastic deformation process.
Called force amplifier, the device was designed, built and patented. The plastic
deformation test was carried out in the channel die, by compression of the
specimen with a movable plunger. Several plane-strain compression ratios,
compression rates and compression temperatures were studied as well as their
correlations to the polymer morphology and molecular structure. A comprehensive
characterization of the plastically deformed isotactic polypropylene was leaded by
many analytical techniques like x-ray diffraction, thermal analysis, dynamic-
mechanical measurement, density analysis and others. The analytical scanning in
several steps of the plastic deformation process allowed to point out important
aspects of the mechanism and morphology changes and properties of the material,
mostly determined by spherulite fragmentation and crystalline phase annihilation
during plastic flow. Thickening of a loosely ordered layer between lamellae and
amorphous phase was suggested to occur as compression ratio is increased.
Significant destruction of the crystalline aggregate started at compression ratio of
20% - 25%, after spherilite fragmentation, obeying a selectivity leaded by the
strength of crystalline aggregation. In addition, a morphology evolution model with
plastic deformation was presented according to the data collected in this study. It
describes the spherulite fragmentation starting from equatorial region, the flow and
the annihilation of lamellae fragments, which reorient themselves moving their
normal axis from compression direction to flow direction. The data obtained in this
investigation also contributed to confirm the validity of the non-equilibrium
thermodynamic state model, developed by Samios, D. and co-workers for

polymeric systems.



1. Introducéao

O advento dos materiais poliméricos em larga escala comercial na primeira
metade do século XX acelerou as investigagcbes para a compreensdo do
comportamento e das propriedades dos polimeros. O avancgo cientifico trouxe
como consequéncia a descoberta e a elaboracdo de novas estruturas quimicas,
poliméricas, capazes de apresentar propriedades competitivas frente aos materiais
tradicionais como o vidro, os metais, a ceramica, o papel e etc. Em meados do
mesmo século, materiais termofixos e alguns termoplasticos polares atingiram o
auge na participacdo comercial. Dentre os termoplasticos polares, destacaram-se
as poliamidas e os poliésteres, cujos desenvolvimentos foram impulsionados
também pelos polimeros naturais como a seda, o algodéo, a celulose e outros. Os
termoplasticos tiveram maior aceitacdo industrial frente aos termofixos devido a
versatilidade no processamento. A simples fusdo ou o amolecimento do polimero
permitia a conformag&o nas mais variadas formas de uso final.

Contudo, paralelamente, se desenvolvia a industria do petroleo e a
petroquimica na primeira metade do século XX. A descoberta (1935) e a producao
industrial (1939) do polietileno pela ICI [1] e a elucidacdo dos catalisadores
revolucionarios a base de metais de transicdo para polimerizacdo de a-olefinas
alterou completamente o cenério industrial dos materiais poliméricos. O inicio
desta era deveu-se aos pesquisadores Karl Ziegler, que protagonizou a sintese do
polietileno de cadeia linear em 1953, e Giulio Natta, que desenvolveu a sintese do
polipropileno estereoregular em 1954. O menor custo das a-olefinas,
comparativamente com mondémeros para policondensacao, conduziu a dominancia
das poliolefinas no mercado de termoplasticos até os dias de hoje. Os plasticos de
engenharia como poliamida, poliéster e policarbonato, bem como os polimeros de
alto desempenho [2] como polimeros de cristal liquido, poliimidas, fluoropolimeros
e poliarilatos passaram a ocupar aplicacdes especificas e de alto valor agregado.
Ja, as poliolefinas tornaram-se “commodities”. Suas propriedades finais, no

entanto, sao inferiores aos dos plasticos de engenharia em geral. Para contornar



tais deficiéncias e atender as demandas dos mercados, exaustivas investigacfes
tém sido realizadas nos udltimos 50 anos visando alterar e, especialmente,
controlar a microestrutura quimica dos materiais poliolefinicos. Assim, destaca-se
o surgimento dos mais variados copolimeros [3,4] e catalisadores de alto controle
microestrutural como o0s metalocenos [5-7]. Paralelamente, no campo da
polimerizacdo e do processamento de polimeros, as evolucdes tecnoldgicas tém
sido concentradas na otimizagcdo dos processos, no aumento da eficiéncia e na
produtividade dos sistemas.

A busca das propriedades diferenciadas nos materiais poliméricos através
da otimizacdo da microestrutura quimica absorveu a grande maioria dos
pesquisadores nestas Ultimas décadas. Embora seja de conhecimento amplo, as
propriedades finais de um material polimérico sdo dependentes ndo somente da
sua microestrutura, mas também da sua historia termo-mecénica. Esta ultima tem
sido explorada menos pronunciadamente do ponto de vista cientifico e
tecnologico. Um bom parametro de visualizacao € o perfil de depdsito de patentes
nos EUA para este campo de conhecimento. Cerca de 2000 depdsitos anuais de
patentes correspondem a conformacdo ou tratamento de artigos plasticos e néo
metalicos, enquanto que mais de 6000 depdésitos referem-se a resinas sintéticas e
naturais. Por esta razao, as tecnologias de processamento evoluiram, confinadas
dentro da concepcdo béasica de transformacdo de polimeros: fusdo ou
amolecimento, conformacao e resfriamento. Excepcionalmente, algumas técnicas
de transformacdo aproveitam-se de elementos unicamente pertinentes a histéria
termo-mecanica do material. E o caso do aproveitamento da orientacdo molecular
para obtencdo de propriedades mecéanicas realcadas em fibras [8-12] e de
propriedades mecanicas e oOticas otimizadas em filmes de termoplasticos
semicristalinos [13,14]. Um outro caso é o uso da memaria do polimero em filmes
com propriedades de encolhimento. Todavia, na grande maioria das vezes, as
propriedades obtidas ou realcadas devido a histéria termo-mecénica sdo pouco
exploradas. Talvez, a escassez de dados cientificos iniba o desenvolvimento
tecnoldgico que faca o seu pleno uso. Tais propriedades chegam a ser associadas

como caracteristicas negativas ou indesejaveis dos polimeros no processamento.



Citam-se como exemplos o encolhimento e o empenamento de chapas
extrudadas, a ruptura e a fragilizacdo de pecas injetadas devido ao acumulo de
tensdes internas e outros. Curiosamente, a exploracao industrial e comercial de
propriedades termo-mecanicas dos polimeros tem sido no sentido oposto, de
minimizar ou anular seus efeitos. Sao inumeras as ferramentas de simulacéo de
processamento comerciais como o Moldflow®, o Polyflow®, o Mold 3D®, que
delineiam os procedimentos de transformacdo mais otimizados para contornar 0s
efeitos termo-mecéanicos dos polimeros, afim de que os produtos finais manifestem
quase que unicamente propriedades oriundas da microestrutura quimica do
polimero e da morfologia ndo modificada.

Em face deste cenario, a presente investigacdo visa trazer contribuicdes
cientificas no campo das propriedades e estruturas modificadas e originadas
durante o processo de fluxo do polimero termoplastico, em especial o fluxo
promovido entre a temperatura de transi¢ao vitrea, Tg, e a temperatura de fusao,
Tm. Acredita-se que a exploragcdo deste campo possa trazer diferenciais
tecnoldgicos ndo alcancaveis somente com a alteracdo da microestrutura quimica
do polimero.

A investigacéao foi dedicada ao polipropileno isotéatico, porque industrialmente
este polimero participa de quase todas as técnicas de processamento de
termoplasticos, incluindo aquelas que envolvem a deformacéo plastica. Além de
estar presente na maioria das aplicacdes de termoplasticos, o polipropileno € uma
das resinas de maior volume de producao industrial no mundo, juntamente com os
polimeros de etileno. Seu consumo mundial em 2001 foi de 32,1 milhdes de
toneladas [15]. Outro fato relevante é a sua elevada taxa de crescimento no
mercado, de aproximadamente 8,6% ao ano no Brasil, até o ano de 2005 [16]. Na
Europa Ocidental, seu crescimento é imbativel até mesmo frente ao polietileno de
alta, média e baixa densidade, conforme dados de pesquisa [17]. No mundo, o
crescimento estimado do polipropileno estd em 7,4% ao ano de 2001 a 2006 [15],

superando a taxa de crescimento do polietileno (5,8%).



2. Problemética

Dentre os fen6menos mecanicos pouco estudados destaca-se a deformacéo
plastica dos materiais termoplasticos e, por esta razdo, sua aplicacdo no
processamento de polimeros fica limitada. Ela € compreendida como sendo
aguele evento em que o comportamento do material muda abruptamente em
escala macroscoépica ao exceder um certo valor critico de tensdo, ou seja, a
equacao constitutiva reolégica que descreve o0 processo passa a ser outro [18].
Em muitas técnicas de processamento, a deformacao plastica esta presente em
maior ou menor grau. Podem ser citados exemplos de processos como a
moldagem por compressédo, a calandragem, a termoformagem, a moldagem por
sopro, o estiramento de fibras e a orientacdo de filmes [19-21]. Os efeitos da
deformacédo plastica sdo aproveitados nestes processos para realcar
determinadas propriedades de interesse. Porém, o conhecimento escasso e pouco
guantitativo ndo encoraja o maior aproveitamento dos resultados deste processo
mecanico. Além do mais, a complexidade da microestrutura dos polimeros
termoplasticos semicristalinos, variante com a historia termo-mecéanica do
material, ndo contribui para o estabelecimento de assercdes e fundamentacdes
quanto a deformacédo plastica nestes materiais. A complexidade mencionada aqui
refere-se a presenca da fase amorfa e da fase cristalina do material. Este ultimo,
ainda se ordena de tal forma a exibir agregados cristalinos e lamelas cristalinas,
as quais podem ordenar-se radialmente, formando esferulitas cristalinas. N&o
obstante, a rede cristalina pode apresentar diferentes polimorfismos, dependendo
do polimero.

Os primeiros trabalhos sistematizados sobre deformacéo plastica datam dos
anos 70 com os relatos de Peterlin [22], estudando o estiramento do polietileno e
do polipropileno. Young et al. [23] esbo¢garam um estudo sobre os mecanismos de
deformacgédo plastica. Utilizaram um sistema de compressao em molde de canal
para a confeccdo dos corpos de prova. Esta configuracdo apresenta uma grande
vantagem por evitar os problemas de cavitacdo dos corpos de prova, isto €, a

formacgao de vazios internos durante os ensaios [24]. Os estudos neste campo



tiveram outra contribuicéo significativa no inicio da década de 90, com os estudos
de Cohen et al. [25-33]. Uma avaliacao detalhada da orientagcdo molecular e, com
isto, 0s mecanismos do processo, foram amplamente explorados para
termoplasticos semicristalinos como o PET, os nylons e o polietileno de alta
densidade.

Contudo, os aspectos termodinamicos do processo de deformacédo plastica
dos polimeros semicristalinos pouco tinham sido explorados até entdo. A
importancia da elucidacdo destes aspectos contribuiria na compreensdo da
evolucdo da microestrutura com a deformacdo plastica, bem como o
comportamento destes materiais. Assim, iniciou-se o estudo deste campo no
Laboratorio de Instrumentagdo e Dindmica Molecular (LINDIM), no Instituto de
Quimica da Universidade Federal do Rio Grande do Sul. Materiais como PVDF,
PTFE e PEAD foram primeiramente estudados, observando-se as modificacfes
microestruturais com a deformacéo [34-36]. Técnicas como densimetria, difracao
de raios-X e andlises térmicas foram amplamente empregadas na elucidagédo das
modificacdbes morfoldgicas dos materiais. A alteracdo dos parametros
termodindmicos com a deformacdo como a capacidade calorifica e,
especialmente, o comportamento e os efeitos da memoria dos polimeros
semicristalinos foram bastante explorados [36,37]. As investigacdes permitiram
consolidar os diversos aspectos do comportamento dos polimeros semicristalinos
sob um campo deformacional, o qual permitiu a elaboracdo de modelos tedricos
para sistemas em nao equilibrio [38 — 41].

Embora os aspectos qualitativos do processo e dos efeitos da deformacéao
plastica em polimeros semicristalinos tenham sido bem explorados, a observagéo
quantitativa e precisa, bem como o controle dos fendmenos necessitava de maior
detalhamento. Esta abordagem é imprescindivel para tornar o processo da
deformacédo plastica em uma ferramenta aplicavel industrialmente na obtencédo de
propriedades especificas. Nos estudos desenvolvidos no LINDIM, o campo
deformacional foi aplicado sobre os materiais em um molde de canal, via
prensagem. Isto limitava o monitoramento da deformacédo quando ao grau, taxa,

tensdo real aplicada e inclusive temperatura do processo. A evolugcdo das



investigacbes passava, entdo, pela necessidade de buscar uma estreita
correlacdo entre as diferentes condicdes do campo deformacional, atuantes de
forma controlada sobre o material, e as transformacdes microestruturais e de

propriedades do material plasticamente deformado.

3. Objetivo da Tese

Neste contexto, o tema desta pesquisa refere-se a exploracdo do
comportamento mecéanico, do processo, do modelo de evolugdo morfolégica e das
propriedades do termoplastico semicristalino plasticamente deformado com
controle das variaveis de processo. O estudo é desenvolvido especificamente no

polipropileno isotético.

4. Sistema Estudado: O Polipropileno Isotatico, iPP

4.1 Sintese

O historico pré-Ziegler-Natta [1]

Na era anterior a Ziegler e Natta, 0s cientistas encontravam-se mais
preocupados em elucidar a natureza dos polimeros do que com a
estereoregularidade das cadeias poliméricas. Além disso, o0 ceticismo e a
ignorancia envolviam os principais cientistas. Como exemplo, em 1935, quando
Fawcett na conferéncia da Faraday Society sugeriu ter obtido polietileno, foi
ridicularizado pelo renomado cientista Staudinger, que “sabia” da impossibilidade
de polimerizar o etileno. Contudo, em 1939, ICI iniciava a primeira producdo em
escala comercial do polietieno de baixa densidade. A discussdo sobre
estereoregularidade era restrita somente entre os quimicos teéricos. Bunn, em
1942, sugeriu uma conformacgao helicoidal para o polipropileno. Antes de Natta,

pesquisadores ja haviam relatado a existéncia de cristais de polipropileno em

6



moléculas assimétricas [42], o que comprovava a polimerizacdo estereoregular
com insercao cabeca-cauda dos monémeros e sempre no mesmo lado. Como nao
associaram a cristalinidade com a polimerizagdo estereoregular, cairam no

esquecimento.

O historico de Ziegler-Natta

Em 1950, o laboratério de Karl Ziegler estudava a reacdo de Aufbau,
buscando o crescimento das cadeias de alquil, com a insercdo do etileno na
ligacdo AI-C do Trietilaluminio, sem formar ramificagcdes. O estudo era ignorado
pela comunidade cientifica, sendo apreciado somente por Herman Mark. A
propaganda de Mark despertou Robert Robinson da PCL Ltd., um grupo da
Hoechst e Giulio Natta do Milan Polytechnic Institute, financiado pela Montecatini .
Hercules Powder Company também se interessou pela quimica devido a
potencialidade de converter o para-xileno em tereftalato de dimetila, um precursor
para poliésteres. A presenca de trés assistentes de Giulio Natta no laboratorio de
Ziegler desencadeou o primeiro “breaktrough” em 1953: a obtencdo do polietileno
de alta densidade (cadeia linear). A promocao da reacdo de Aufbau convertia o
eteno em buteno no reator metélico. Ziegler observou que a presenca de Ni dos
componentes do reator inibia a reacdo. Assim, raciocinou que poderia haver um
metal que acelerasse a reacdo ao invés de inibir. Experimentos com diversos
compostos metalicos de transicdo culminaram no sucesso do Zirconio,
consagrando o polietileno de cadeia linear em outubro de 1953.

Experimentos com propeno ndo polimerizaram, o que desinteressou Ziegler
por este mondmero. Contudo, com Titanio, a polimerizacdo do propeno foi
espetacular. De posse dos dados de polimerizagdao do propeno, aliado ao
interesse da Montecatini neste material, o grupo de Natta iniciou uma investigacao
independente sobre a estrutura do material. O fracionamento do polimero [43]
conduziu a extracdo de 40% de material altamente cristalino, com ponto de fuséo

bastante elevado. Foi elucidada, entdo, a conformacdo helicoidal da cadeia



polimérica e reconhecida a polimerizacdo estereoregular. O registro desta
descoberta deu-se em 11 de marco de 1954. Em junho do mesmo ano Ziegler
modificou o reator e preparou o polipropileno. Porém, descobriu que Natta ja havia
patenteado a invencdo, o que transformou a cooperagcdo e a amizade em

inimizade historica. Em 1963, ambos receberam o prémio Nobel de Quimica.

A Quimica

O sistema catalitico utilizado por Natta na sintese do polipropileno, PP, foi o

TiCl4/AlEt; [44], que produzia aproximadamente 40% de material cristalino.

Catalisadores de Primeira Geracao

Os primeiros processos industriais utilizaram o sistema catalitico
TiCl3/AIEt,Cl para obter um polipropileno com indice de isotaticidade ao redor de
90%. O indice de isotaticidade aqui refere-se a uma metodologia que envolve a
quantidade de material insolavel a 25°C no solvente xileno. Contudo, 0 processo
envolvia a extragdo do polipropileno atatico e a extracdo do residuo catalitico, uma
vez que o rendimento ficava na ordem de 1 kg de polimero por 1 g de catalisador.
Como exemplo, tem-se o0 processo Hércules, constituido de 5 reatores “slurry”
para polimerizacdo do PP, utilizando o diluente hexano, e mais o removedor
centrifugo de PP atatico, solubilizado no diluente.

O compromisso entre isotaticidade e atividade catalitica esta relacionada
com as modificagOes cristalinas o, 3, ye d do TiCl;s. Na Tabela 4.1.1, estdo os
principais métodos de preparo destas variacdes polimorficas do TiCls.

O tipo de co-catalisador também influencia fortemente na atividade catalitica
e na isotaticidade do polipropileno. Para a forma y-TiClz, a atividade catalitica
obedece a seguinte ordem: AlEt; > AIEt,Cl > AIEt,Br > AlEt;l



Tabela 4.1.1: Métodos de preparacgéo das diferentes modificages do TiCls.

Modificacdo =~ Composicéo Preparacao

o TiCls TiCls+H»(500 - 800°C)

o TiCls TiCls+H; sobre W (1000-1100°C)

a TiCl; Aquecendo B-TiClz a (300 - 400°C)

o TiCl3.0,5AIClI; TiCl4+AI(+AICI3) a 200°C

o TiCl3.0,02AICl3 TiCl,+Ti+Al a >200°C

B TiCls TiCl,+descarga elétrica a T baixa, ou +radiacéo vy
B TiCls Aquecendo CH;TICl; a > 25°C

§ TiCl3.0,33AICI3 TiCl,+Al a < 100°C

B TiClz.xAICl3 TiCl,+TEA,DEAC ou EAD a <25°C

Y TiCl; Aquecendo B-TiCl; a >150°C

Y TiCl3.0,33AICl3 TiCl4+Al(+AICl3) a ~160°C em solvente inerte
) TiCls Moendo o ou y-TiCls

) TiCls.0,33AICl3 Moendo « ou y-TiCl;.0,33AICl;

o TiCl3.xAICl3 Moendo TiCl; com AICI;

Ref. [45] p. 17

Quanto a isotaticidade do PP produzido, as seguintes correlagbes foram

obtidas para as formas a, y e 6 do TiCls:

Cocatalisador indice de isotaticidade [%0]
AlEt3 80 -85
AlEt,ClI 91-94
AlEt,Br 94 — 96
AlEt,! 96 — 98

Desta forma, para o catalisador de primeira geracéao, foi escolhido o AIEt,CI
como cocatalisador industrial, por apresentar o melhor compromisso atividade e

isotaticidade.

Catalisadores de Seqgunda Geracao

Na década de 70, a Solvay apresentou um catalisador com rendimento 5
vezes maior que o de primeira geracédo e indice de isotaticidade na ordem de 95%.
Os estudos foram concentrados em aumentar a acessabilidade do monémero ao
atomo de Ti. Assim, a area superficial do catalisador solido de TiClz foi aumentado
de 30 m%g — 40 m%g para 150 m?/g.



Catalisadores de Terceira Geracao

Os esfor¢cos em suportar o catalisador Ziegler-Natta vinham desde os anos
60, para aumentar a area superficial do mesmo. Foram testados diversos suportes
convencionais com superficie funcionalizada, especialmente com grupos OH,
capaz de ancorar quimicamente o composto metélico de transicdo. Foram
estudados materiais como a silica, a alumina, o hidréxido de Mg e o hidroxicloreto
de Mg. As polimerizag8es do etileno conduziam a alta atividade catalitica, mas néo
com o propeno. Somente com o suporte MgCl, foram obtidas atividades elevadas
tanto para polietileno, PE, como para PP. Contudo, o indice de isotaticidade do PP
era baixo, menor que 50%. Em 1972, Montedison construiu a planta para PE com
atividade catalitica elevada, com catalisador moido de MgClI,/TiCl,. Em poucos
anos, o problema de isotaticidade foi resolvido, utilizando-se uma base de Lewis
adequada. A preparacdo do sistema catalitico consistia na moagem concomitante
de MgCl,, TiCl, e uma base de Lewis, denominado de doador interno de elétrons,
DI. A jungdo do cocatalisador AlIEt; e uma segunda base de Lewis, chamado de
doador externo de elétrons, DE, completava o sistema catalitico. Em 1978, partia a
planta de PP da Montedison em Ferrara, na Italia, utilizando catalisador suportado
em MgCl,. O Benzoato de etila foi utilizado como DI e o p-Toluato de metila como
DE. Este catalisador de terceira geracdo, embora ndo exigisse a remocao do
residuo catalitico devido a alta atividade, ainda produzia cerca de 5% a 10% de

PP atético.

Catalisadores de Quarta Geracao

O advento de doadores de elétrons a base de ésteres do &cido benzdico
trouxe uma maior atividade e isotaticidade. Nos anos 80, a nova combinagao de
alquilftalatos como DI e alcoxisilanos como DE trouxe um balanco de atividade
catalitica e isotaticidade no polimero muito melhor que os derivados de &cido

benzadico. Assim, nasciam os catalisadores super ativos de terceira geragao [46],
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denominados apropriadamente de quarta geracdo. O TiCl, é suportado em MgCl,
esférico, com doador de elétrons interno como o ftalato de diisobutila, o ftalato de
dimetila e outros. Os co-catalisadores que figuram nesta geragdao sao os alquis-
aluminio como o AlEt;. Entre os DE’s mais conhecidos podem ser citados o

ciclohexilmetildimetoxisilano e outros alquilsiloxanos simétricos e assimétricos.

Catalisadores de Quinta Geracao

Na segunda metade dos anos 80, a descoberta dos 1,3 - diéteres como DI
forneceu atividades e isotaticidades extremamente elevadas na produgéo do iPP.
As atividades cataliticas atingiram valores de 80 a 150 kg de PP por grama de
catalisador. Gerou uma nova classe de produtos, denominados comercialmente de
polipropileno de alta cristalinidade, HCPP, com indice de péntades mmmm

superior a 95%, avaliado por espectroscopia de ressonancia magnética nuclear.

Catalisadores de Sexta Geracdo — metalocenos

Apés longos anos de insucesso dos catalisadores estereoespecificos
homogéneos, os avancos neste tipo de catalisadores iniciaram apés a descoberta
de que os metalocenos estereorrigidos de metais de transicdo como Zr e o Hf,
quando combinados como o Metilaluminoxana, MAO, produziam PP de alta
isotaticidade ou sindiotaticidade com alta atividade [47-49]. Os metalocenos
constituem os catalisadores de sexta geracdo para o polipropileno. Hoje, com
poucas aplicacdes e sintese industrial inexpressiva, como o polipropileno
sindiotatico produzido pela Fina, os metalocenos prometem atuacdo comercial
significativa, devido a alta capacidade de controle da estrutura molecular do
polimero na sintese.

A Tabela 4.1.2 abaixo resume as caracteristicas dos catalisadores de

sintese do polipropileno.

11



Tabela 4.1.2: Desempenho dos catalisadores de diferentes geracoes.

Geragdo Composicao Produtividade2  indice de Isotatic. Controle Requerimento
[kgPP/gCat] [% peso] da Morfologia de Processo
1a 8-TiCls0.33AICI+DEAC 08-12 90-94 néo possivelp remocéo do
PP atatico e

residuo catalitico

22 8-TiCls+DEAC 3-5 94 -97 possivel remocéo do
(10-15) residuo
catalitico
3 TiCls/Ester/MgCl2 + AIRs/Ester 3-5 90 - 95 possivel remog&o do
(15-130) PP atético
4a TiCla/Diéster/MgClz + AlEts/Silano 10-25 95-99 possivel
(30 - 60)
5a TiCla/Diéter/MgClz + AlEts 25-35 95-99 possivel
(70 - 120)
62 Zirconoceno + MAO (5000 - 9000) 90 — 99d em desenvolvimento
(sobre Zr)e

®Polimerizacdo em lama de hexano, 70°C, 0,7 Mpa, 4 h e H, para controle de Mw. Entre
parénteses, valor da polimerizacdo em massa por 2 h e 70°C com presenca de H,.

®Somente possivel com AIRj3, TiClz, 200 — 300 um de tamanho de particula

‘Uma hora de polimerizagdo

percentual de péntades via *C-RMN

Ref. [45] p. 14

Aspectos da Polimerizacao

A polimerizacdo do propeno é normalmente conduzida em massa, em fase
gas ou em suspensdo [50], utilizando-se um hidrocarboneto como veiculo.
Modernamente, as modalidades em massa, com o monémero liquefeito, e em fase
gas sao as mais utilizadas por ndo requererem solventes agressivos ao meio
ambiente. As temperaturas de reacao variam de 30°C a 70°C para catalisadores
Ziegler-Natta de primeira geracdo. Ja os catalisadores heterogéneos suportados

de geracdes recentes utilizam temperaturas na ordem de 60°C a 80°C, podendo,
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as vezes, ir a temperaturas mais altas. Os compostos organometalicos
isoespecificos costumam utilizar temperaturas de -50°C a 70°C.

O H, é utilizado como controlador do peso molecular. E a distribuicdo do
peso molecular é controlada pelo sistema catalitico [51] ou pelo processo,
utilizando-se concentracdes diferentes de hidrogénio em diferentes reatores. Na
polimerizacdo do etileno, os catalisadores de TiCls, os catalisadores suportados
em MgCl, e os metalocenos respondem com reducao de atividade na presenca do
hidrogénio. Efeito oposto é observado na polimerizacdo do propeno com
catalisadores Ziegler-Natta de quarta e quinta geracdo, e metalocenos como o
EBIZrCl,-MAO.

A terminacéo da cadeia ocorre de diferentes formas:

a) Eliminag&o do B-hidreto:
M-CH,-CH(CHgs)-P — M-H + CH,=C(CHj3)-P

b) Eliminacéo da pB-metila:
M-CH,-CH(CHgs)-P — M-CH3 + CH,=CH-P

c)Transferéncia para 0 monoémero:
M-CH,-CH(CHgs)-P + CH,=CH-CH3 — M-CH,-CH,-CH3 + CH,=C(CHj3)-P

d)Transferéncia para o cocatalisador:
M-CH,-CH(CH3)-P + AIR3 — M-R + R,AI-CH,-CH(CH3)-P

e)Transferéncia para o hidrogénio:
M-CHz-CH(CHg)-P +H, > M-H + CH3-CH(CH3)-P

O tempo de polimerizacao industrial esta em torno de algumas horas, como
por exemplo 2 horas nos processos em massa. O catalisador apresenta
decaimento de sua atividade apds um certo tempo. Além do fator de bloqueio ou
inativacdo dos sitios ativos do catalisador pelos contaminantes do monémero,
especula-se também que nos catalisadores tipo Ziegler-Natta a reducdo do Ti**
para Ti** possa reduzir a atividade, uma vez que esta Ultima espécie pode nao ser

ativo como catalisador.

13



4.2 Configuracao Molecular

A constituicdo de um composto especifica quais atomos participam na
molécula e com que tipos de ligagcbes estdo unidos uns aos outros, sem
considerar o arranjo espacial. Um polimero é dito regular quando a constituicdo é
regular, ou seja, sua constituicdo é descrita pela forma¢do da cadeia por unidades
bésicas convencionais, todos do mesmo tipo, inserindo-se numa sequéncia
repetitiva “cabeca - cauda”.

J4, a configuracdo de um composto especifica o arranjo espacial das
ligagcdes da molécula, sem considerar a multiplicidade dos arranjos espaciais que
surgem das rotagdes em torno das ligagdes covalentes simples. A configuracéo do
polimero é regular, e o polimero é dito estereorregular, quando sua constituicdo €
regular, e a lei da sucesséo das configuracdes das sucessivas unidades de base &
estabelecida.

As diferentes configuragfes nos polimeros surgem da existéncia de centros
estereoisoméricos [52]. Os centros mais importantes em polimeros sédo o0s
seguintes: a) a ligacado dupla, que determina as configuracdes cis e trans, b) os
centros tetraédricos, como o atomo de carbono.

R, P R"
\ a CI\
Ci-1 (+) () C|+1

/ AN

RN R Ry VR
QP P,
Ci+1 Ci-1
a (+) b (-)

Figura 4.2.1: Centros estereoisoméricos tetraédricos [ref. 52].
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Os centros estereoisoméricos tetraédricos podem ser distinguidos do ponto
de vista configuracional como ligacées (+) e (-), conforme a Figura 4.2.1. A rotacao
no sentido horario, partindo do ligante de maior prioridade para menor prioridade
[53], determina a ligacdo (+). A prioridade aqui é estabelecida pela massa do
ligante, logo, no caso da Figura 4.2.1, R’ € maior que R”. Assim, a ligacao a, entre
Cii e Cj, apresenta configuracdo no sentido horario com referéncia ao centro
estereoisomérico C;. Assim, a ligacdo a é (+). J4, para 0 mesmo centro
estereoisomérico C;, a ligacao b, compreendida entre C; e Ci;1, tem configuracédo
anti-horaria em relacéo a C;. Assim, b é (-). E claro que quando a é (+) em relagio
a Ci, b necessariamente serd (-) e vice-versa. Assim, para centros
estereoisomeéricos tetraedrais as ligacfes terdo sempre sinais opostos por
defini¢ao.

Do ponto de vista configuracional, duas unidades monomericas sao idénticas
guando as ligacdes correspondentes tiverem o0 mesmo conjunto de sinais (+) e (-).
Sao configuracionalmente enantiomorfos se as correspondentes ligagcdes sao
caracterizadas por sinais opostos, como no exemplo da Figura 4.2.2. Os pares (-,-)
ou (+,+) definem a configuracdo threo, enquanto que os pares (-,+) ou (+,-)

definem a configuracéo erythro.

R o H R
) Ci ) Ci+2 CI (+,4) Ci+2
\C"l/ \pi+1/ AN \Ci'l/ \_Ci+1/ AN
R H THREO AN
H R
) R, pH
_ Ci(+-) Ci+2 ol s .
\c|-1/ \.,Ci+1/ N \Ci_l/ l& )_ G2
\ __,C|+1 AN
Y ERYTHRO 2\
H R

Figura 4.2.2: Configuragbes Threo e Erythro [ref. 52].
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Os polimeros que contém centros estereoisoméricos tetraedrais recebem
denominacdo de isotético se sua unidades base tiverem encadeamento regular
(cabeca-cauda), além de, configuracionalmente, serem idénticas ao longo das
sequéncias da cadeia. Os polimeros sindiotaticos sao denomidados assim,
quando as unidades monoméricas tém encadeamento regular, e
configuracionalmente apresentam alternancia dos enantiomorfos.

As configuracbes até aqui exploradas aplicam-se perfeitamente aos
polimeros vinilicos que tem como unidade basica a seguinte estrutura:

—CH2—(|:H—
R

A isotaxia e a sindiotaxia sdo as Unicas possibilidades de encadeamento

estereorregular de ordem I. Os dois encadeamentos estereorregulares “cabeca-

cauda” sdo apresentados na Figura 4.2.3.

ISOTATICO — CH;+)|CH( )CHS-)Cl:H(—-)CH;)l H(_)CHS)Cl:H(_)CHS)Cl:H— A
R R R R R

(O S N O I GO R O I G R O B G R O ,

- CH-CHy~CH-CHy~CH-CHy~CH-CHy-CH- (A)
R R R R R

" O 6 &) H O 6 &
SINDIOTATICO —CH~ - GH-CH~CH-CHy-GH-CH;~CH-CHyCH-

R R R R R

ISOTATICO —CH

Figura 4.2.3: Representacdo esquemética de duas cadeias isotaticas e de uma sindiotatica
[ref.52].

As cadeias isotéticas de polimeros com unidade basica mostradas acima nao
apresentam atividade Otica porque as duas extremidades tornam-se
indistinguiveis, ou entdo, oticamente, assumem comprimentos infinitos. A distincdo
Otica ndo vai além do comprimento de algumas dezenas de carbonos [53].

A configuragdo enantiomérfica da cadeia isotatica (A) na Figura 4.2.3
corresponde exatamente a configuracdo da cadeia (A’) dispostos na posicao

reversa. Portanto, as cadeias (A) e (A’) sdo idénticas entre si.
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Em polimeros vinilicos ndo estereorregulares, pode-se encontrar, de forma
aproximadamente aleatdria, uma sequéncia regular de insercdo monomérica
“cabeca-cauda’. Considerando  (a)= _CH(;)CH(L) (b) = _CH;'_)CH(f)

R .
um par isotatico é definido pelas configuracbes (aa) ou (bb), enquanto que o

sindiotéatico, por (ab) ou (ba). No tripleto, tem-se (aaa) ou (bbb) para isotético,
(aba) ou (bab) para sindiotatico e (aab) ou (bba) para heterotatico. Esta
abordagem configuracional é fundamental para determinar o nivel de
estereorregularidade no polimero.

Diante das possibilidades configuracionais mencionadas acima, o0
polipropileno estereorregular pode assumir duas formas configuracionais: isotatica
e sindiotatica. Além disso, é relevante também a existéncia da forma né&o

estereorregular, conhecida como atética.

O polipropileno, sintetizado por um catalisador Ziegler-Natta a base de
Titdnio, apresenta excelente regiorregularidade, portanto, a constituicdo é
altamente regular (insercdo “cabeca - cauda”), ao contrario do que ocorre com
catalisadores Z-N a base de Vanadio e alguns metalocenos. A
estereosseletividade na polimerizagcdo do propeno com catalisadores Z-N
depende, no entanto, das condicbes da reacdo de polimerizacdo e,
principalmente, da constituicdo do sistema catalitico, formado pelo catalisador
(suportado ou néo), co-catalisador e um doador de elétrons (base de Lewis).
Formam-se durante a polimerizagdo diversos tipos de cadeias: isotaticas,
sindiotaticas, ataticas, estereoblocos parcialmente isotaticas (conhecidas também
por isotactoides [55]), oligbmeros e outros. Um exemplo de composi¢cdo de uma
amostra de polipropileno, sintetizada por um catalisador Z-N e fracionada por
diferenca de solubilidade em xileno a 25°C, é a seguinte: na fragdo insolavel
encontram-se cerca de 60% em peso de moléculas altamente isotaticas, 30% de
isotactoides e 10% de material sindiotatico, enquanto que na fracdo soluvel, os
percentuais aproximados sdo de 10%, 40% e 50% em peso dos respectivos

materiais.
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O copolimero alternado de eteno e cis — buteno-2 tem a mesma unidade
base de dois propilenos encadeados de forma "cabeca — cabeca’ e “cauda —

cauda’. Nesta situacéo, tem-se a seguinte configuragao:

) (-4) (- -+ 8
(—)cle(—)CH(—) CH2—CH§i)(|3H(—)(I,HQCH2—CH2—

CH3 (l‘,l-b CI—% CH3

erythro isotatico

(-_)CH(+_,+) ) O &5 )
| CH = CH, ~CHy~GH —CH=—=CH;CHy~

CH o
3 i threo isotéticoCH3 CF%

+ -+ - g -
(—)(liH(—)CliH(—) CHZ—CHZ(—)CliH(+—)C|3H(4-—)CH2—CH2—

CH CH C C
3 "b H3
erythro sindiotatico

('—)CH(T)CH(_—) cr—crienenen —CH—
| | 2 72 | 2

CHg cHy . Ch CHy
threo sindiotatico

Em virtude das modernas tecnologias de polimerizacdo com catalisadores
metalocenos, e até mesmo com Ziegler-Natta, a possibilidade de existéncia de
configuracdes acima para o polipropileno nao deve ser descartada.

Os estudos do mecanismo de polimerizacdo [56-58] de olefinas com
catalisadores Ziegler-Natta, ZN, mostram que a inser¢cao do mondmero na ligagcéo
metal-carbono ocorre conforme a seguir:

M-R + nC=C —» M-(C-C)-R

Regiorregularidade
A regiorregularidade é extremamente alta em polimeros isotéticos obtidos por
catalisadores heterogéneos [44,45]. As insercOes "cabeca-cabeca" e "cauda-

cauda" sdo suficientemente baixas a ponto de ndo serem detectaveis por técnicas

espectroscopicas como IR e RMN. No entanto, grupos terminais n-butila tem sido
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detectados em oligbmeros obtidos com catalisador &-TiCls-Et,AICI (ZN de 12
geracao), utilizando-se alto teor de hidrogénio. Até mesmo no iPP de alto peso
molecular a terminacdo n-butila esteve presente, quando o mesmo foi
polimerizado com o sistema catalitico MgCl,/TiCls/dialquilftalato-AlEts-alcoxisilano
(Ziegler-Natta de quarta geracdo). Teoricamente, a concentracdo de n-butilas
terminais pode chegar de 12% a 18%, dependendo da base de Lewis alcoxisilano
utilizado. As fracdes solaveis em xileno a 25°C também contém cerca de 1% de
regiodefeitos "cabeca-cabeca", similarmente aos produzidos com Ziegler-Natta de
12 geracdo. Desta forma, é possivel concluir que uma ocasional insercao 2,1 é
possivel de ocorrer nos centros isoespecificos de catalisadores heterogéneos,
porém, uma vez ocorrida a irregularidade, parece nao proceder a insercdo do
subsequente monémero.

Polipropileno isotatico obtido por catalisadores metalocenos quirais com
simetria C, grupo IV contém cerca de 1% de regioirregularidades isoladas na

estrutura, resultantes da insercéo 2,1 e 1,3 do monémero.

-CH,-CH(CHa)-CH(CH3)-CH,-CH,-CH(CHa)-  (inserc&o 2,1)

'CHZ'CH(CH3)'CH2'CH2'CH2'CH2'CH(CH3)' (insergéo 1,3)

Com isto, apresentam sequéncias (CH,), e (CH))4, respectivamente. O
conteudo destas regioirregularidades depende dos ligantes =, da temperatura de
polimerizacdo e da concentracdo do monémero. Em geral, as regioirregularidades
2,1 sdo os majoritarios na polimerizacdo com catalisadores de alto rendimento. A
presenca Unica do defeito 2,1 no polimero preparado com Me,Si(benz-[e]-
indenil),ZrCl,-MAO implica que uma unidade alquil-Zr secundério insere o
mondmero mais rapido que o0 seu rearranjo para um terminal Zr-aquil primario. A
temperatura de fusdo mais baixa destes polimeros, em relacdo aqueles
sintetizados com catalisadores heterogéneos (Ziegler-Natta) e mesmo conteudo
de meso péntades, tem sido atribuido a presenca destes regiodefeitos na cadeia

do polipropileno.
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Na sintese do sPP, a baixas temperaturas com o catalisador VCls-Et,AICI,
foram encontrados regioirregularidades “cabeca—cabeca” e “cauda—cauda” na
ordem de 4% a 5% [44]. Regiodefeitos acima de 30% foram registrados na sintese
do aPP com o sistema catalitico homogéneo Dicloreto de 2,2'-tiobis(6-terc-butil-4-
metilfenoxi)titanio — MAO.

Na Tabela 4.2.1 abaixo, estédo relatados alguns exemplos de metalocenos e seus
polimeros com regiodefeitos.

Tabela 4.2.1: Regioirregularidades no PP preparado com sistemas cataliticos do tipo rac-
Metaloceno/MAO.

Metaloceno T P Regiodefeito mmmm
[°C]  [kgflcm?] % %
2,1 1,3
EBIZrCl, 50 8,5 0,75 0,007 85,2
EBIZrCl, 50 <1 - 0,58 55
EBIHfCI, 50 - 0,7 0,2 92,3
EBIHfCI, -30 - 0,4 - 94,2
EBIHfCI, -30 - 0,4 - 94,2
Me,EBTHIZrClI, - - - 23,6 -
EBTHIZrCl, -15 13 0,59 - 97,9
Me,Si(4-tBuCp),ZrCl, 50 2 - 1,5 77
Me,Si(2-Melnd),ZrCl, 50 2 0,2 - 90

EBI = etileno bis indenil; EBTHI = etilenobis(4,7-dimetiltetrahidroindenil) [ref.45]

A presenca de regioirregularidades no iPP produzido por um catalisador
metaloceno deixa o ponto de fusao do material levemente abaixo daquela obtida
com iPP obtido por catalisador Ziegler-Natta. Como consequiéncia tem-se também

uma menor rigidez do material.

Estereorregularidade

Em todos os casos investigados, na polimerizagdo isoespecifica com
catalisadores homogéneos e heterogéneos e na polimerizacdo sindioespecifica
com catalisadores a base de VCl,4, a estereoquimica da insercdo tem sido sempre
do tipo cis [45]. Experimentos com mondémeros deuterados mostraram que na

polimerizacao isoespecifica do cis-1-deutero propileno forma-se o polimero erythro
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diisotatico. E na polimerizacdo do trans-1-deutero propileno forma-se o

polipropileno threo diisotatico.

\
[ref. 45, 52]
— A
CHy H CH, trans
Considerando que as o-olefinas sédo pro-quirais, ou seja, tem dois lados
diferentes (as enantiofaces R e S da Figura 4.2.4), a configuracdo absoluta dos
atomos de carbono terciario da cadeia principal (R) ou (S) € determinada pela

enantioface onde sofre a insercdo do mondmero, pelo modo de insergcéo e pela

estereoquimica (cis ou trans) de insercgéo.

_C__

S

Coordenagao 1,2 da olefina Coordenagao 2,1 da olefina

Figura 4.2.4: As diferentes enantiofaces da olefina e as possiveis coordenagdes com o
centro ativo do catalisador [ref. 52].

Se a regiosseletividade € alta e a inser¢cdo ocorre somente com a
estereoquimica cis, as multiplas inser¢des na mesma enantioface produzem uma
cadeia polimérica com centros quirais de mesma configuragdo — polimero
isotatico. A insercdo em enantiofaces alternadas gera o polimero sindiotatico, e a
entrada aleat6ria, produz uma cadeia sem regularidade configuracional — polimero
atético.

Para discriminar as duas faces pro-quirais do monémero, o sistema catalitico
deve possuir pelo menos um centro de quiralidade. O atomo de carbono quiral,
presente na cadeia em crescimento, pode estar na posi¢cao o ou 3 com respeito ao

metal do catalisador, dependendo dos modos de inser¢cdo 2,1 ou 1,2,
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respectivamente. Se 0 mecanismo da estereosselecdo € determinado pela
inducdo quiral da ultima unidade monomérica, denomina-se de controle pela
terminacdo da cadeia. Uma segunda situacdo é quando o elemento de quiralidade
estd na assimetria do sitio catalitico. Neste caso € denominado de controle pelo

sitio enantiomorfico. Esquematicamente, tem-se o0 seguinte:

Controle pelo sitio: a indugéo quiral provém
do sitio de coordenacéo quiral

H  cH

H AlA H

Controle pela terminacdo da cadeia:
a inducéo quiral provém do ultimo carbono [ref. 52]
estereogénico formado

Os erros estéricos durante o crescimento da cadeia produzem diferentes
microestruturas, 0s quais podem ser diagnosticados pelo mecanismo de

estereosselecao. Os possiveis erros estéricos podem ser vistos na Figura 4.2.5.

Mecanismo de Estrutura molecular com
estereoinversao isolada
isoespecifico
. - A
controle pelo sitio
: - mmmrrmmm
corregao do ermo  jndioespecifico

Insercéo
— rrrrmmrrrr
Primaria

isoespecifico

(estereobloco)

controle pela termi-

nacao da cadeia
’ mmmmrmmmm

propagacéo do erro :sindioespeciﬁcg

rrrrmrrrr

Figura 4.2.5: Os quatro possiveis mecanismos de polimerizacao estereoespecificos, gerando
polimeros com estrutura ordenada. Os erros para cada caso estdo mostrados na sua projecéo de
Fisher modificado [ ref. 45, 52].

Nas reacdes com controle por sitios enatiomérficos, alguns comportamentos

obtidos experimentalmente podem ser citados:
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a) Na Figura 4.2.5, pode-se ver que a estrutura A contém um defeito,
formado por um par de diades sindiotaticos racémicos (r) ligados a uma
seqiéncia de diades isotaticas meso (m) [mmmrrmmm]. O erro
configuracional, neste caso, nao afeta a configuracdo do mondmero
subsequente, ou seja, o erro € corrigido. Se o0 controle estereoquimico
fosse pela configuracdo do ultimo mondémero, ter-se-ria a propaga¢do do
erro, como na estrutura C [mmmmrmmmm]. Conceitualmente, diade meso
(m) é a situacdo em que os ligantes —CHgz do polipropileno estdo no mesmo
lado do plano que contém a cadeia principal em zig-zag. E a diade

racémica (r), em lados opostos [59].

b) A retencdo da configuracdo na cadeia em crescimento € preservada
mesmo com a insercdo de uma unidade de etileno ou uma ocasional

insercao 1,3.

c) Sitios cataliticos isoespecificos apresentam estereosseletividade na
polimerizacdo de a-olefinas racémicas e até mesmo nas copolimeriza¢des

com etileno.

d) Polipropileno altamente isotatico é obtido com catalisadores quirais
estereorrigidos como dicloretos de rac-Et(1-indenil), titdnio e zircénio na
presenca de MAO, enquanto que o polipropileno atatico, com o0s

correspondentes catalisadores meso derivados aquirais.

e) Na polimerizacdo sindioespecifica do propeno com o sistema catalitico
Me,C(Cp,FI)ZrCl,-MAO obtém-se blocos de sindiotatico como na estrutura
B da Figura 4.2.5. As estereoirregularidades como a da estrutura C sao
observaveis na polimerizagdo a baixa temperatura com o sistema catalitico

Cp2TiCl,-MAO — metalocenos com simetria C,,.. Ambos o0s controles
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estereoquimicos, por cadeia terminal e por sitio enantiomorfico, podem
operar na polimerizacdo do propileno no metaloceno sem ponte rac-
(n°CsHsCHMePh),ZrCl,-MAO. J& as sequéncias rrrmrrr sdo observadas no
polipropileno sindiotético, sintetizado a baixas temperaturas com catalisador
homogéneo de Vanédio.

Nos metalocenos a simetria da molécula organometdlica é o fator
fundamental para o controle estérico da inser¢cdo. No esquema da Figura 4.2.6
abaixo, pode-se observar os polimeros produzidos com os metalocenos de

diferentes simetrias.

Simetria Sitios Polimero

Coy @ homotopico Atatico

Aquiral << homostérico

C, ° homotépico Isotatico

Quiral @ homostérico

Cs 5 enantiotopico Sindiotatico
Proquiral @ homostérico

Ci o diastereotdpico Hemi-isotatico
Quiral @ heterostérico

Figura 4.2.6: Controle estérico como funcéo da simetria dos metalocenos [ref. 45].
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4.3 Estrutura e Morfologia

A capacidade de cristalizacdo e a cristalinidade do PP sdo governadas pela
taticidade da cadeia deste polimero e o nivel de taticidade varia
consideravelmente em PP. Taticidade de 100% nao € atingido na pratica, mas é
possivel chegar muito préximo deste valor. O grau de cristalinidade, tanto das
cadeias sindiotaticas quanto das isotaticas varia de 40% a 70%. Maior
cristalinidade requer sempre maior isotaticidade, o que implica na existéncia de
sequéncias estereoespecificas longas e ininterruptas ao longo da cadeia.
Qualquer disposicdo incorreta da molécula do propeno na adicdo a cadeia
transforma-se num defeito estereorregular ou regiorregular e reduz a taticidade. A
estereorregularidade pode ser vista sob duas éticas: distribuicdo dos defeitos
intramoleculares e intermoleculares. Natta [60] sugeriu o fracionamento do
polimero em solucdo com base na diferenca de taticidade, o que implica
discriminar as cadeias por grau de defeitos intermoleculares. J4, o termo
estereobloco [61] € usado para descrever moléculas que tem taticidade
intermediaria, com defeitos no interior da sua cadeia. A estereoquimica da cadeia
do PP influencia fortemente na cristalinidade, como mostra a Figura 4.3.1, que

apresenta os difratogramas de raios-X do PP isotatico, sindiotatico e atatico.

|sotatico
forma alfa

Sindiotatico

Intensidade Relativa

3] 10 15 20 25 30 35
2

Figura 4.3.1: Difratogramas de raios-X do PP isotatico, atatico e sindiotatico [ref. 61].
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A morfologia final de uma peca de PP é constituida de diferentes escalas de
organizacao: macroscopica, esferulitica, lamelar e cristalografica (Figura 4.3.2). Os
componentes especificos desta hierarquia sao:

1. Macroestruturas da superficie e centro da peca [62], relacionadas aos
gradientes de morfologia, podendo esta ser modificada inclusive com as
condicBes de preparacao [63];

Morfologias esferuliticas e fases de blendas [64];
Morfologia lamelar, tamanho e organizacéo [65];
4. Estrutura do cristal [66-68].

Morfologia superficie - centro

Escala macroscépica

= mm-=cim

Escala esferulitica

Escala lamelar

100~300 A

. Escala cristalografica

a=6.6 A

Figura 4.3.2: Caracteristicas hierarquicas da morfologia do PP [ref. 61].
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Morfologia esferulitica

A esferulita é a estrutura de organizacdao cristalina do polipropileno isotético
no estado semicristalino [65]. E encontrada freqiilentemente nos polimeros
semicristalinos como polietilieno [69-72], poliamida [73,74], poli(tereftalato de
etileno) [75-79], poli(fluoreto de vinilideno) [80], além de outros.

Cada polimero, e até mesmo variantes polimoérficas do mesmo polimero,
apresentam peculiaridades na formacao da esferulita. Porém, suas caracteristicas
genéricas podem ser perfeitamente descritas. A origem € a formacdo de
agregados cristalinos pela ordenacdo dos segmentos de cadeia. A participagao
dos segmentos de cadeia ocorre conforme a Figura 4.3.2, onde os dobramentos
da cadeia delimitam a espessura da lamela cristalina em formacdo. O estado
inicial em gque se encontra o polimero antes da cristalizacdo também é um fator
relevante para as caracteristicas morfolégicas e propriedades do material. Por
exemplo, para o polietileno, a morfologia cristalina pode ser classificada em duas
categorias [69]: monocristais formados em solucdo e esferulitas geradas pelo
resfriamento da resina fundida. Claramente, estes dois tipos de materiais
apresentam caracteristicas diferentes e representam os caminhos extremos para
as cadeias do polimero atingirem o estado soélido.

As lamelas séo as ordenacdes cristalinas que se formam com a cristalizacéo.
No polietileno, por exemplo, a espessura destas lamelas variam de 5 a 25 nm e as
dimensoes laterais de 1 a 50 um. A espessura das lamelas esta correlacionada
com o grau de perfeicdo da regularidade estrutural da cadeia do polimero.
Contudo, fatores como histéria térmica do material cristalizado também
influenciam na morfologia e nas propriedades finais, como serd discutido
posteriormente. O tipo de célula cristalina € uma caracteristica inerente a natureza
do polimero. No caso do polietileno, os cristais tém estrutura ortorrbmbica e o zig-
zag planar dos atomos de carbono da cadeia séo paralelos ao eixo cristalografico
c. As ordenacbes cristalinas em polimeros apolares como polietileno e
polipropileno devem-se a interacdes de van der Waals. Estudos com difracado de

elétrons mostraram que as cadeias moleculares estdo sempre proximas da
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posicdo perpendicular a superficie plana das lamelas. No entanto, algumas
investigacdes revelaram inclinacdes de até 30° em relacdo a face da lamela. Keller
[81] foi o primeiro a verificar que 0s segmentos de cadeia sdo essencialmente
perpendiculares a superficie plana da lamela e que cadeias longas dobram-se
diversas vezes no plano perpendicular a superficie da lamela, uma vez que mais
de 90% das moléculas sdo muito mais longas que a espessura da lamela. Na
cristalizacdo a partir do polimero fundido, a formacdo dos cristais é verificada na
parte central da lamela, ocorrendo espessamento da mesma com a progressao do
fendbmeno da cristalizacdo. Ja, quando se parte da solucdo, observa-se a
incorporacdo dos segmentos de cadeia nos agregados cristalinos na espessura
final da lamela [69]. Estas particularidades nos mecanismos de cristalizacao
trazem diferencas em alguns parametros internos, como o0 &ngulo entre o eixo
cristalografico ¢ e o eixo normal da lamela, conduzindo a diferencas nas
propriedades finais do material.

As lamelas assim formadas, finalmente, organizam-se radialmente entre si,
formando uma estrutura esferoidal, denominada de esferulita. Este arranjo radial
das lamelas nado significa que as mesmas estdo perfeitamente estendidas na
direcdo radial. As lamelas cristalinas, em forma de fitas, usualmente apresentam
torcdo ao longo do eixo [82,83]. Particularidades como formacé&o de lamelas
secundarias [84] podem também ocorrer. E o caso das esferulitas o do
polipropileno isotético.

Quando a cristalizacéo [85-87] ocorre sem deformacédo, a nucleacéo inicia
em varios pontos do fundido. A transformacé&o processa-se esfericamente ao redor
destes centros, através de um crescimento radial das lamelas e a formacéo
paralela de novas lamelas para preencher o espaco esférico em crescimento. As
esferulitas crescem até se chocarem uma contra as outras, formando um arranjo
poligonal, conforme Figura 4.3.2. As dimensdes destas esferulitas variam de 0,1 a

1000 pm.
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Morfologia da forma a-monoclinica no polipropileno Isotatico, iPP

A forma a-monoclinica foi indexada por Natta e Corradini [60], e posteriormente
foram diferenciadas nas formas aj, com simetria do grupo espacial C2/c, e ay,
com simetria do grupo espacial P2;/c. [88-92]. A conformacéao helicoidal da cadeia
no estado cristalino pode tanto ser de rotacdo esquerda ou direita em relacdo ao
eixo. Como mostrado na Figura 4.3.3, a hélice 3; do iPP tem direcbes Unicas e
nao idénticas para cima e para baixo, independentes da rotagédo. A Tabela 4.3.1

mostra o resumo da obtencéo das formas a do iPP.

> 1/

T
N

Figura 4.3.3: A conformacgdo hélice 3; do iPP no estado cristalino e a correspondente
estrutura da célula unitaria do grupo espacial P2,/c, visto na projecao do eixo c. Hélices para direita
e para esquerda sdo indicadas pelas setas curvas, bem como as hélices para cima (U) e para
baixo (D) [ref. 61].

A simetria do grupo espacial P2i/c tem sido associada ao lento sub-
resfriamento ou alta temperatura de recozimento [88-91]. Isto é consistente com
as consideracdes energéticas de empacotamento, que sugere sutil preferéncia
termodinamica para esta forma. A transigdo entre estas duas simetrias da forma o
requer significativo rearranjo conformacional das cadeias. Isto sugere que alguma

fusdo no aquecimento é requerida para transitar da simetria o, para o..
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A observacéo dos parametros de ordem por difracdo de raios-X mostra uma
tendéncia a formacéao das simetrias a; € a no lugar de outras formas polimorficas.
Durante o recozimento ocorre um aumento de ordem da forma o, especialmente
a temperaturas acima de 150°C, e tem uma razoavel proporcionalidade com o

aumento do ponto de fuséo [89].

Tabela 4.3.1: Parametros da forma a-monoclinica do PP isotatico

Grupo espacial a(d) b (A) c(A) Angulop(®) Preparagéo

C2/c 6,66 20,96 6,50 99,33 fibra orientada

P2,/c 6,63 20,78 6,5 99,5 fibra estirada, recozida 110°C
C2/c 6,67 20,8 6,50 98,67 orientada, recozida 140°C
P2,/c 6,66 20,73 6,50 99,67 orientada, recozida 170°C
P2./c 6,63 20,98 6,52 985 nao orientada, recozida 160°C
P2,/c 6,61 20,94 6,53 98,8 ndo orientada, recozida 160°C
P2./c 6,66 20,78 6,50 99,62 resfriamento lento de 190°C
Ref. 61 p. 119

Morfologia lamelar da forma « do iPP

A espessura das lamelas da forma o variam de 50 A a 200 A, dimenséo
muito menor em relacdo a sua largura e ao seu comprimento. A forma o tem
tendéncia a formar lamelas do tipo “cross-hatched” [93], ou seja, com ramificacao

secundaria de acordo com a Figura 4.3.4.

/' T
Crassimants Tamgansial

Direcdo Tangencial

a*

JU S <
4—
Direcdo Radial

cesmeneresn Esferulita o Larr_le_la ctlstallna com
ramificacéo tangencial

Figura 4.3.4: Morfologia esquemética das lamelas “cross-hatched” do iPP: (a) detalhe da
formagdo do “cross-hatched”, (b) representacdo esquematica de uma esferulita com lamelas
“cross-hatched” [ref. 61, 94].
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A direcédo preferencial de crescimento das lamelas dominantes radiais (R,
paternos) tem sido associada a direcdo cristalografica a*. Isto resulta que o eixo
da cadeia (eixo cristalografico c) torna-se aproximadamente perpendicular em
relacdo a direcao radial. A origem das lamelas filhas, aproximadamente
tangenciais, tem sido explanada de diferentes formas, conforme sintetizado por
Norton e Keller [94].

Khoury prop0s crescimento epitaxial das ramificagbes torcidas a um angulo
de 80°40’ em relacao as lamelas radiais. O angulo da ramificacdo, para este caso,
requer um paralelismo dos eixos a e ¢ de uma lamela com ¢ e a da outra,
respectivamente. Porém, o erro de acoplamento fica em torno de 2,3%.
Posteriormente, Padden e Keith propuseram que o “cross-hatch” é oriundo dos
cantos laterais (010) da lamela e envolve a deposicao da fase y triclinica. O erro de
encaixe entre o eixo a da fase a e 0 eixo c da fase y fica em 0,6%. Estudo
posterior de Clark e Spruiell em cristalizacdo do polimero fundido em fluxo formula
a seguinte hipotese. Os dobramentos das cadeias nas lamelas R tém separacéo
de 13,1 A e o espaco entre duas voltas da hélice tem 13,0 A. Pode-se notar que o
eixo a* é a direcdo do crescimento da lamela e a superficie de dobra dos
segmentos de cadeia ndo é (001), mas uma superficie inclinada a 9°20’ a este
(diferenca entre os eixos a e a*), isto &, o plano (106) [95]. Esta situacdo particular
pode requerer o desenvolvimento de um “microfaceting” (001)/(100), criando uma
geometria facetada na superficie de dobra das cadeias. Em algumas repetices de
dobras, isto pode promover a iniciacdo da lamela ‘cross-hatched’.

A espessura da lamela radial aumenta a altas temperaturas de cristalizacao.
As lamelas tangenciais S&0 menos espessas, com aproximadamente 40 nm para
uma espessura de lamela paterna de 50 nm. A morfologia dos polimeros
semicristalinos € estudada normalmente por técnicas como microscopia eletronica
e difracdo de raios-x, mas a técnica da espectroscopia Raman [96-101] tem
fornecido importantes contribuigcdes, especialmente na avaliagdo da espessura
das lamelas.
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O comportamento da fusdo da forma « —monoclinica do iPP

O ponto de fusédo da forma a-monoclinica do iPP depende da taticidade e da
histéria térmica. O ponto de fusdo e a natureza da distribuicdo da fusdo sé&o
governados pela distribuicéo dos defeitos inter e intramoleculares.

O ponto de fusdo observado nos polimeros semicristalinos difere daquele
estimado para o ponto de equilibrio por diferentes razes:

a) Peso molecular do polimero

b) Distribuicdo dos componentes nédo cristalizaveis ao longo da cadeia

c) InteracBes termodindmicas especificas em blendas de polimeros

d) Efeito de diluentes

e) Orientacéo

f) Efeitos morfologicos como defeitos na rede cristalina, polimorfismo, efeito
dos tamanhos finitos na cristalizacdo e efeitos de recozimento e
reorganizagao.

De acordo com a Equacéo 4.3.1 abaixo, o ponto de fusdo decresce com o

decréscimo da espessura das lamelas [45].

20
Tm=T°[1-(—& Eqg. 4. 3.1
ml (Ahfl)] q

onde T, é a temperatura de fusdo observada, T°, 0 ponto de fusdo tedrico de
equilibrio, oe a energia interfacial da superficie da lamela com dobramentos, Ah; o
calor de fuséo por unidade de volume do cristal, e [ a espessura da lamela. O T°,
para a forma o estd em torno de 185°C a 188°C, havendo também estudos que
mostram valores acima de 200°C.

Para temperaturas de cristalizagdo suficientemente altas, o aumento da
temperatura de cristalizacdo também reflete no aumento linear da temperatura de
fusdo. O calor de fusdo para um material hipotético 100% cristalino (na forma o),

AH°, é relatado na literatura entre 150 J/g a 210 J/g, ficando a média em
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aproximadamente 165 J/g. A cristalinidade, que por analise térmica é tomada pela
razao entre o calor por unidade de massa observada na fusdo do material e o
calor do material hipotético 100% cristalino, sofre grande influéncia da taticidade,
assim como as temperaturas de fuséo e de cristalizagéo.

A multiplicidade das fusdes [102-104] é observada durante o processo de
aguecimento e ocorre devido a diferentes fatores:

a) Diferentes polimorfismos. No iPP podem-se encontrar as formas o, oz, B, v
e mesomorfica esmética.

b) Efeitos da reorganizacdo. Os cristais fundem, recristalizam e fundem
novamente durante o aquecimento.

c) Fusdo de populacbes morfologicamente discretas de mesma forma
cristalografica, mas com diferentes tamanhos e perfei¢des.

d) Efeitos da orientagéo.

e) Efeitos da segregacdo por taticidade, por composicdo e/ou por peso
molecular.

No iPP, quase todos estes efeitos podem ocorrer e, por isso, a endoterma de
fusdo no DSC é larga. Durante 0 aquecimento estima-se que os fendmenos fuséo-
cristalizacdo-fusdo, recozimento e aperfeicoamento dos cristais e cristalitos de
diferentes estabilidades s&o os fatores mais relevantes no alargamento da
endoterma de fuséo.

Quanto a capacidade calorifica a presséo constante do iPP estd em valores
de 69,6 J/K.mol a 300 K [105].

O polimorfismo do iPP

Além da forma a, o iPP apresenta também as formas B, y e mesomoérfica
esmeética.
A forma B, quando comparado com a forma «, apresenta célula unitaria de

menor densidade, cristaliza a uma taxa mais alta, apresenta menor ponto de fuséao
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e metaestabilidade com respeito a forma o, sob condicbes apropriadas de
aguecimento e tensdo aplicada. Tem menor grau de ordenamento. O
espacamento d foi determinado em 5,5 A. A Figura 4.3.5 apresenta o difratograma
de raios-X de uma amostra de iPP contendo uma mistura das formas o e f,

comparativamente com uma amostra somente na forma a.

Mistura de formas
[ =1 |'3

Intensidade Relatva

Forma o

Figura 4.3.5: Comparacao dos difratogramas das amostras de iPP na forma a e mistura das
formas o e B [ref. 61].

As esferulitas da forma 3 [106] sdo compostas por lamelas radiais paralelas,
sem formar a estrutura “cross-hatched”. Estudos tem sugerido que a direcdo de
crescimento radial preferido das lamelas da forma B dentro das esferulitas € ao
longo da direcdo do eixo a cristalografico, assumindo célula unitaria hexagonal.

A temperatura de fusdo dos cristais da forma [, considerando um material
100% cristalino, é estimado entre 170°C e 200°C, havendo divergéncias entre
autores [107,108]. Na pratica, observa-se a fusdo em temperaturas muito mais

baixas. Isto deve-se a converséo da forma p na forma o durante o aguecimento,
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no processo de fusao-cristalizagdo-fusdo [67]. Estudos utilizando nucleantes
para a forma [ indicaram que a condicdo Otima da formacao isotérmica da
B-cristalinidade esta entre 100°C e 141°C. Em campo deformacional, o B-iPP
gradualmente se transforma em o-iPP desordenado com o aumento da
deformacéo elongacional [109].

A forma y € muito rara, tendo-se o0 interesse apenas na sua Simetria
cristalografica. Apresenta uma estrututra triclinica, com uma densidade levemente
superior a da estrutura a. O refinamento de Rietveld [110] dos dados de difracdo
dos raios-X e a difracdo dos elétrons revelaram ordenacdo de cadeias nao
paralelas. A estrutura invoca uma grande célula ortorrmbica com camadas
duplas. Estas camadas duplas mantém a hélice 3; como a base bloco da
construcdo. O cristal y € construido a partir de camadas de cadeia dispostas na
forma cruzada, com um angulo de 80° em relacdo a camada adjacente, como se

pode ver na Figura 4.3.6.

Figura 4.3.6: Esquema do arranjo proposto para as cadeias dentro das lamelas da forma
y do iPP. Os segmentos da cadeia estéo inclinados a 40° em relagéo a superficie das lamelas. As
barras brancas indicam cadeias de mesma quiralidade, enquanto que as barras escuras
representam as de quiralidade oposta. No cruzamento com angulo de 80°, os grupos metila se
faceiam uma da outra [ref. 61].
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A presenca de cadeias ndo paralelas € Unica entre os polimeros sintéticos
cristalizaveis. A similaridade entre a estrutura da forma y e a ramificacdo das
lamelas “cross-hatched” da forma o tem sido observada.

O comportamento da fusdo da forma y € muito similar ao da forma o. Foram
sugeridas transformacdes da forma y na forma o durante o aguecimento, no
processo de fusdo-cristalizacdo-fusdo. Sua presenca esta relacionada com super-
resfriamentos exagerados, filmes finos de baixo peso molecular e cristalizacdo sob
pressédo [111]. O ponto de fuséo de equilibrio T°y, € estimado em 187,6°C.

A forma mesomorfica esmética do iPP é encontrada em processamentos que
envolvem um “quenching” do material a partir do estado fundido. E compreendida
como sendo um desvio da simetria da forma o, devido a desordem da rede
cristalina: paracristalinidade. A conformacéo da cadeia mantém-se helicoidal 3;. A
ordenacdo paralela as cadeias atinge dimensées de 30 A a 40 A, ndo sendo
descritivel a ordem tridimensional. A regido ordenada possui densidade de 0,916
g/cm®. Estruturas nodulares na ordem de 125 A s&o observadas no lugar das
tradicionais lamelas. Durante o aquecimento ocorre a transicdo da forma esmética
para a forma o. No DSC, é possivel observar uma exotermia entre 65°C e 120°C,
indicando esta transicdo. Esta forma mesomorfica é obtida em homopolimeros de
iPP com resfriamentos mais rapidos que 80°C/s. Hendra et al [96], medindo a
espessura das lamelas por espectroscopia Raman e analisando a razédo de
absorbancias por espectroscopia no infravermelho a 988 cm® e 973 cm?,
Agss/Ag73, Observaram que no PP cristalizado a partir do fundido, longas
sequéncias de hélices estdo presentes e em grande quantidade. J4, em amostras
cristalizadas da fase vitrea continham seqiéncias de hélices mais curtas.
Amostras em filmes foram submetidas ao “quenching” a partir do estado fundido e
nao formaram esferulitas. Porém, alguma ordenacao foi verificada, e a mesma
tornou-se mais definida ao aquecer da temperatura do nitrogénio liquido para a
temperatura ambiente. Na temperatura de transicdo vitrea, a razao Aggs/Agrs
aumentou bruscamente. Ao aquecer até 80°C, a densidade aumentou

bruscamente de 0,885 g/cm?® para 0,898 g/cm®, com contracéo na ordem de 0,5%.
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Considerando algumas divergéncias na literatura [112], Hendra assumiu a
densidade do cristal de PP como 0,936 g/cm® e do PP amorfo, 0,85 g/cm®. O
aumento da espessura das lamelas mais parece uma mudanca conformacional
local do que movimento de larga escala da molécula. A presenca de estruturas
poucas ordenadas em superficies de pecas injetadas ou extrusadas nao €
descartada, e faz-se sua associacdo com os comportamentos de fissuramento por

tensdo destas pecas.

Esferulitas do iPP

Diferentes manifestacdes esferuliticas sdo observaveis na morfologia do PP
[94,113], as quais sdo classificadas em 4 tipos distintos: | a IV. Os tipos | e Il
formam-se em faixas diferentes de temperatura, mas seus valores de
birrefringéncia modificam do valor positivo no inicio para depois atingir um valor
negativo no final do crescimento da esferulita. Os tipos Il e IV sdo mais raros e
aparecem dentro de uma estreita faixa de cristalizacao isotérmica. Caracterizam-
se por possuirem alta birrefringéncia negativa. Estes tipos de esferulitos séo
identificados por microscopia 6tica por apresentarem aparéncia mais luminosa no
meio de esferulitas brilhosas comuns. Os tipos | e Il cristalizam na forma o
monoclinica, enquanto que os tipos Ill e IV, na estrutura 3 hexagonal.

As esferulitas apresentam cinéticas de cristalizagdo distintas. Os tipos Il e
IV nucleiam a uma razdo muito mais lenta que os tipos | e Il, mas, uma vez
nucleadas, crescem mais rapidas entre 20% e 70%. A Tabela 4.3.2 mostra as
principais diferencas entre as esferulitas.

Estas tendéncias particulares fazem com que os tipos Il e IV aparecam com
notavel presenca apenas abaixo de certas temperaturas de cristalizacao. Contudo,
a maior parte das amostras cristalizadas pertencem a esferulita do tipo misto.
Estas esferulitas exibem uma distribuicdo aleatéria de birrefringéncias negativas e

positivas, as quais geralmente ndo sdo mensuraveis por serem de baixo valor. A
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forma do cristal € a. Portanto, os tipos I, Il e misto geralmente sao referidos como

esferulitas o, e os tipos Ill e IV como esferulitas £.

Tabela 4.3.2: Caracteristicas das esferulitas do iPP.

Tipo da esferulita I Misto ] I v
Monoclinicos Hexagonais
Estrutura do cristal o o o B B
Magnitude da birrefring. (An) -0,001>0004  ~+:050003  -0,002->-0,01 0,070,014  0,007—-0,016
Sinal da birrefringéncia +ve +vel-ve -ve -ve -ve
Bandas concéntricas nao nao nao nao sim
Temp. isotérmica de cristaliz.  <137°Cem até ~ 140°C >136°C <142°C 128°C-132°C
filmes finos
Ref. [94]

Esferulitas da forma « monoclinica

Em todos os tipos de esferulitas a (tipos |, Il e misto) ocorrem ramificagdes
das lamelas tipo ‘cross hatched’. Dado o fato de que a ramificacdo € quase
ortogonal, pode-se associar que nas esferulitas tipo | predominam lamelas T e no
tipo 1l predominam as lamelas R, visto o comportamento da birrefringéncias. E
comum nas morfologias do iPP, as esferulitas do tipo | apresentarem texturas
nodulares. Isto representa as fases iniciais da formacéo das ramificacdes T.

Esferulitas tipo Il revelam progressiva reducao das lamelas tangenciais com
0 aumento da temperatura de cristalizacdo. E consistente com a observacéo de
que a birrefringéncia fica cada vez mais negativamente forte nas esferulitas tipo Il
a medida que se aumenta a temperatura de cristalizacdo, verificando-se, entéo,
gue as lamelas radiais imp&em o carater negativo da birrefringéncia. Estas lamelas
radiais podem estender-se por todo o raio da esferulita, mantendo-se retas em
longas distancias.

As lamelas do tipo misto representam o caso mais geral das morfologias

monoclinicas, as quais possuem areas com birrefringéncia negativa e positiva.
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Em escala lamelar isto significa meramente a predominancia de lamelas radiais
em certas localidades, gerando bolsbées de birrefringéncia negativa.
Alternativamente, regides com alto grau de lamelas tangenciais geram pontos de

birrefringéncia positiva.

Esferulitas da forma g hexagonal

Séo as esferulitas do tipo Il e IV com lamelas empilhadas paralelamente
como em esferulitas de qualquer outro polimero semicristalino. Esferulitas do tipo
lll tem suas lamelas propagadas na forma de feixe ou molho. A evolucdo da
morfolologia passa de axialitica para esferulitica. As micrografias revelam que as
lamelas sé@o estruturas de chapas estendidas em todas as direcdes laterais, ao
invés de estruturas de fitas encontradas nas esferulitas a. Também ha a
possibilidade de ocorréncia de deslocamentos em helicéide no mecanismo de
crescimento. As lamelas apresentam propensdo a torsdo ao longo da direcéo
radial de crescimento, apresentando largo espalhamento ou orientacdes variando

perfis do eixo b para o eixo c.

Morfologia do Polipropileno sindiotatico, sPP [114,115]

Somente com o advento dos catalisadores metalocenos capazes de produzir
polipropileno altamente sindiotatico [48], os estudos detalhados da estrutura
cristalina [116] e propriedades [117] tornaram-se factiveis. A célula unitaria Il é
ortorrdmbica, com empacotamento [118,119] totalmente antiquiral, isto é, com
empacotamento das hélices no lado oposto. As dimensdes da célula sdo a = 14,5
A, b=112Aec=7,4A, conforme mostrado na Figura 4.3.7.
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A célula lll é evidenciada em cristalizacdo a altas temperaturas devido a forte
reflexdo da linha 211 na difracdo de raios-X. Taxas de resfriamento muito
elevadas causam defeitos cristalinos com ordenacéo isoquiral das hélices.

A célula | é encontrada em amostras estiradas. A presenca de polimorfismos
como este sugere também a existéncia da conformacéo zig-zag planar no sPP.

As lamelas crescem radialmente sem formar a estrutura “cross-hatched”. A
direcdo de crescimento preferido é o eixo cristalografico b. Isto conduz a uma
situacao especial de fragilidade e fratura do material devido a forte anisotropia do
coeficiente de expanséao térmica do sPP, com respeito a dire¢des cristalograficas.
O coeficiente de expanséo térmica ao longo do eixo b € aproximadamente uma
ordem de magnitude maior que a da dire¢cdo do eixo a. Esta anisotropia também

esta presente na forma o do iPP, mas em grau muito menor.

Figura 4.3.7: Conformacdo das cadeias cristalinas e a estrutura da célula unitaria do sPP
[ref. 61].
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A medida que se diminui a temperatura a partir do estado fundido, a
morfologia progressivamente altera de axialitica para esferulitica, de forma similar
ao crescimento das esferulitas da forma 3 do iPP.

O ponto de fusdo do sPP altera fortemente com a taticidade também. A
literatura estima uma T°;, de 208°C a 220°C para cadeias 100% sindiotaticas.
Contudo, na prética, é estimada uma T°, de 160°C a 185°C para sPP de
taticidade mais alta produzivel. Da mesma forma, a entalpia de fusdo AH° para
estes casos sao controversos, variando desde 105 J/g a 196 J/g.

Na pratica a temperatura de fusdo do sPP é cerca de 10°C inferior ao do iPP
com o mesmo percentual de péntades. O valor de o, a energia interfacial de
dobramento na superficie das lamelas, fica em torno de 42 ergs/cm® a 47
ergs/cm?. O trabalho de dobramento dos segmentos de cadeia na superficie das

lamelas consome cerca de 20 a 24 kJ/mol de energia.

4.3.1 Interagdes, Defeitos e Particularidades da Morfologia Esferulitica

O mecanismo de falha morfolégica depende de trés tipos de variaveis:

a) Estrutura quimica da cadeia, peso molecular e grau de imperfei¢ao;

b) Histéria termomecanica;

c) Condicdes de solicitacao.

Em niveis de 0,1 a 1,0 nm ocorrem interacdes entre segmentos de cadeia
vizinhos. O comportamento da fase amorfa € controlado por interacfes deste nivel
[120]. Dentro da fase cristalina, os defeitos causam aumento dos espagamentos
entre as cadeias, tornando o deslizamento entre elas mais fécil. Isto diminui a
resisténcia ao cisalhamento dos cristais [121].

A espessura, tanto da lamela quanto do espacamento entre elas esta na
ordem de 100 A e dispostas de forma alternada. Isto constitui o segundo nivel
mais importante na microestrutura. A fase amorfa consiste de cilios de terminagéo

de cadeia, cadeias incluidas totalmente e segmentos de cadeia que participam de

41



duas ou mais lamelas, os quais serdo chamados de moléculas interlamelares, ou
alternativamente, ligacdes interlamelares.

As moléculas interlamelares determinam a continuidade mecénica do
sistema. Com isto controlam o nivel elastico do material [122,123] e afetam
fortemente a resisténcia ao escoamento [124].

A elucidacdo da estrutura dos polimeros semicristalinos mostra a presenca
de materiais de baixo peso molecular e/ou de baixa estereoregularidade entre as
pilhas de lamelas cristalinas. Estas Ultimas, por sua vez, também arranjam-se
radialmente formando as esferulitas. Contudo, tal arranjo morfolégico ndo explica
o elevado modulo de flexdo e a alta resisténcia a deformacdo plastica
apresentados pelo material, quando o mesmo é submetido a uma tensdo de
deformac@o. O modelo morfolégico considera essencialmente esferulitas néo
ligadas entre si, e isto o torna inconsistente com as propriedades mecanicas
observadas [125]. Assim, foi sugerida a presenca de moléculas interlamelares,
interconectando uma lamela da outra. A comprovagdo da sua presenca foi
relatada em estudos subsequentes [126-128]. A Figura 4.3.1.1 abaixo apresenta a

micrografia salientando as moléculas interlamelares.

Figura 4.3.1.1: Micrografia eletrbnica das ligacdes intercristalinas entre as bordas laterais
das lamelas em esferulitas de polietileno, crescidas em uma solucéo de dotriacontano (,CzHgs). As
ligacdes séo cristalinas, com o eixo c, orientado ao longo da dire¢éo longitudinal [ref. 125].
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Keith et al. [126] tiveram uma soélida comprovacao da presenca de moléculas
interlamelares através das micrografias. Uma observacado interessante foi que a
difracdo de elétrons indicou que as ligacdes interlamelares sado cristalinas
[126,128]. O eixo cristalografico ¢ destas € paralela ao eixo longitudinal da ligacéo.
Isto indica, segundo a proposta dos autores, que uma extremidade da cadeia
cristaliza em uma lamela e a outra, numa lamela adjacente, através do mecanismo
normal de dobramentos de cadeia. A medida que a cristalizacdo se processa, 0
segmento de interligacdo perde mobilidade e sofre estiramento das duas lamelas.
Assim, o segmento de interligacdo age como um substrato ou nucleo para
cristalizacdo de outras moléculas sobre o mesmo. Esta forma de explanacédo da
existéncia de cristalinidade nas interligagbes apresenta alguns problemas. A
cristalizacdo subsequente de segmentos de cadeia sobre o segmento de
nucleacdo ndo € um processo energeticamente favoravel. A interligacdo original
apresenta uma conformacéo estendida do segmento de cadeia. E isto faz com que
as moléculas subsequentes tenham preferéncia em dobrar-se e cristalizar-se nas
lamelas a cristalizar-se sobre uma molécula interlamelar. A inexisténcia de cadeias
dobradas nas estruturas de interligacdo entre as lamelas sugere que o processo
de cristalizacdo nas vizinhancas da ligacao requer o fluxo do fluido. O fluxo orienta
as moléculas no estado fundido e favorece o crescimento de cristais de cadeia
estendida. Basicamente, o fluxo eleva a energia livre do fundido.

A cristalinidade das ligacfes interlamelares assim explanada, sugere que a
espessura das lamelas no ponto de interligacdo seja mais espessa, fato que nao
ocorre na pratica. Considerando estas inconsisténcias, a teoria classica,
entretanto, ainda prefere entender as ligagdes interlamelares como segmentos de
cadeia nao cristalinos, assim como os demais segmentos de cadeia presentes na
regido amorfa interlamelar.

Para os propositos praticos, a presenca de moléculas interlamelares fornece
uma explanacdo mais consistente das propriedades mecanicas dos polimeros,
trazendo uma visdo mais detalhada da morfologia dos polimeros semicristalinos.

Os cristais sdo elasticamente muito anisotrépicos [129]. Deformacdes,

inclusive de cisalhamento, normais ao eixo da cadeia sao dificeis, enquanto que
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outras deformacdes sdo menos dificeis. Assim, a orientacdo dos cristais no campo
de tensdes é muito importante para respostas plasticas e elasticas da carga
aplicada. Isto obriga a considerar detalhes da morfologia como a tor¢cdo das
lamelas ao longo do seu eixo.

O maior nivel da estrutura morfologica consiste das colbnias de cristalitos.
Quando a cristalizacdo ocorre sem deformacdo, a nucleacdo inicia em varios
pontos do fundido. A transformag&o processa-se esfericamente ao redor destes
centros, através de um crescimento radial das lamelas e a formacao paralela de
novas lamelas para preencher o espaco esférico em crescimento. As esferulitas
crescem até se chocarem uma contra as outras, formando um arranjo poligonal.
As dimens0fes destas variam de 0,1 a 1000 um. Neste processo de crescimento
das esferulitas [130], "impurezas” do sistema como aditivos tendem a ser
exudados para fora das mesmas [131].

O recozimento do polimero semicristalino também € um fator importante que
afeta a morfologia e as propriedades do material. A formacao das lamelas a partir
do fundido, possibilita a heterogeneidade das espessuras destas. Estudos [132]
ratificaram a teoria do canibalismo entre lamelas no recozimento, conforme Figura
4.3.1.2.

) Y
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Figura 4.3.1.2: Modelo de canibalismo das lamelas menos espessas pelas mais espessas
adjacentes [ref. 133].

Lamelas cristalinas defeituosas e finas sofrem com o recozimento dissolucéo
da ordenacéo original. Os segmentos de cadeia assim mobilizados, espessam as

lamelas adjacentes mais consistentemente formadas, num processo denominado
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de recozimento do eutético lamelar [133]. As consequUéncias naturais deste
processo sdo a reducdo drastica da quantidade de ligacbes interlamelares e a
manutengao das camadas amorfas em espessuras aproximadamente constantes,
antes e apos o recozimento. Primeiramente, o recozimento provoca uma reducao
da densidade do material, pois ocorre a fusdo reversivel dos cristalitos da
superficie das lamelas. A manutencao do material na temperatura de recozimento
conduz a segunda etapa que consiste de um gradual aumento da cristalinidade
pelo aperfeicoamento dos cristalitos. A terceira etapa € o marcante aumento da
cristalinidade durante o resfriamento até temperatura ambiente. De uma forma
geral, quanto mais alta a temperatura de recozimento, maior é o grau de
cristalinidade na temperatura ambiente e mais espessas sao as lamelas [133].

Os defeitos de cadeia atuam fortemente na estrutura morfolégica e nas
propriedades do material [134]. Defeitos sdo entendidos como qualquer
interrupcdo da regularidade estrutural da molécula como ramificacdo de cadeia,
regiodefeitos, estereodefeitos e, até mesmo, extremidades de cadeia. Os defeitos
s6 sao incorporados nos cristalitos poliméricos as custas de muita energia. Para
contornar esta condicdo energética, muitas vezes os mesmos ndo participam da
estrutura cristalizada. O resultado é a formacdo de lamelas mais finas, com os
defeitos sendo acumulados na regido amorfa. Por outro lado, os defeitos
incorporados no cristal agem para expandir e deformar a rede cristalina e trazem
como consequéncia a reducao das dimensdes do cristal na direcdo normal ao eixo
das cadeias [135].

As esferulitas grandes, obtidas normalmente com polimeros com baixo peso
molecular - considerando a comparacdo dentro do mesmo tipo de polimero e
mesma condicdo de cristalizacdo - apresentam o espacamento interesferulitico
maior que as esferulitas pequenas, conforme esquema da Figura 4.3.1.3. Esta
diferenca também afeta as propriedades mecéanicas finais do material, uma vez
que o material amorfo acumulado nos contornos das esferulitas tem efeito
deletério sobre as propriedades mecanicas.

Outro fator ndo desprezivel na modificacdo da estrutura morfologica é a

pressdo. O parametro torna-se importante em processamentos onde as pressoes
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envolvidas na transformacéo sao consideravelmente altas, como na moldagem por
injecdo [19-21]. A presséao eleva o ponto de fusdo dos polimeros, cerca de 0,02 K/
atm. A aplicacdo de pressdes na ordem de alguns milhares de atmosferas eleva
também o ponto de cristalizacdo, substancialmente, quando comparado com
aguela conduzida a 1 atm [125]. Mudancas morfologicas significativas sao
observadas quando se conduz a cristalizacdo sob pressdo. A mais importante € a

obtencéo de lamelas mais espessas [136,137].

Figura 4.3.1.3: Espacamento entre esferulitas [ref. 133].

No que tange a propriedades do material, o efeito da temperatura ambiente
age especialmente sobre a fase amorfa do material. Em temperaturas abaixo da
temperatura de transicao vitrea, Tg, os tempos de relaxacdo sdo muito maiores
que nas temperaturas acima desta, configurando-se respostas mecanicas
completamente distintas entre estas duas situacdes. Na Uultima, o volume livre
[138] entre os segmentos de cadeia determina a mobilidade e o tempo de
relaxacdo da fase amorfa.

Particularmente, no polipropileno isotatico, o envelhecimento do material
também é um fator relevante na modificagdo das propriedades. Tem sido
observado aumento do modulo e da resisténcia ao escoamento com o logaritmo

do tempo de envelhecimento. Experimentos [139] com polipropileno isotéatico
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mostraram que em cerca de cem dias o modulo elastico eleva em torno de 10%,

desde a preparacao do corpo de prova a partir do fundido.

4.3.2 O Campo Deformacional e a Morfologia Esferulitica

Quando o fundido esta submetido a deformacédo durante a cristalizagédo, os
centros de nucleacao tornam-se alongados ao invés de serem pontuais. Ocorre
uma rapida formacédo de cristais em forma de agulha orientados na direcdo do
fluxo. Subseqlentemente, crescem cristais epitaxiais em forma de placas na
direcdo perpendicular a estes nucleos longos, formando pilhas paralelas [140,
141]. Numa situacdo intermediaria, formam-se esferulitas alongadas, com

crescimento epitaxial de cristais fibrilares curtos, conforme Figura 4.3.2.1, abaixo.
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Figura 4.3.2.1: Esferulitas cristalizadas (a) sem campo deformacional, (b) com campo
deformacional médio (c) com forte campo deformacional [ref. 133].

A colbnia de cristais deve ser tratada como materiais compostos de lamelas
cristalinas imersas em uma matriz amorfa [142,143]. E as colonias individuais
(esferulitas), tratadas como corpos homogéneos, tendo radialmente sistema
simétrico de constantes elasticas. As fronteiras e os pontos nodais, onde as
esferulitas se encontram, sdo pontos de descontinuidade elastica e produzem
heterogeneidade na deformacdo e deslocamento do sistema. Isto promove a
iniciacdo da fratura, seja ao longo da fronteira ou nas reentrancias da mesma, ao

longo das regides intercristalinas.
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As esferulitas deformam por dobra, rotacdo ou destruicdo das lamelas
interiores. A niveis de cristal e zona amorfa, esta Ultima se estende e as lamelas
cisalham. A nivel interatbmico, os defeitos de empacotamento facilitam o
cisalhamento local, dando lugar ao escoamento do cristal.

A Figura 4.3.2.2 mostra que para esferulitas de iPP de tamanho similar, o
grau da fratura interesferulitica decresce com o aumento da taxa de deformacéo
ou com a diminuicdo da temperatura, dando lugar a fratura transesferulitica, em
ensaios de deformagcdo cisalhante. A fratura passa a propagar nao

majoritariamente nos contornos das esferulitas e sim, na direcao radial a estas.
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Figura 4.3.2.2: Fratura interesferulitica e transesferulitica [ref. 133].

O principal efeito que a estrutura morfoldgica cristalina confere ao material é
a caracteristica deste poder apresentar fratura ductil ou fragil. Se a deformacéao
plastica dos cristais ocorre antes do inicio das fissuras, o sistema falhara na forma
dactil ou semifragil, ou seja, com um fluxo viscoso, acompanhado pelo
crescimento das bandas de cisalhamento ou fissuras.

A dificuldade de isolar os efeitos da morfologia em nivel esferulitico e em
nivel lamelar impede a visualizacao clara do papel de cada ordem organizacional
na resposta mecanica do material. Mas se tém observagdes importantes como o
aumento do modulo do material ndo somente com o grau de cristalinidade, mas
também com a espessura e comprimento das lamelas de polietileno. A reducéo da
rigidez das esferulitas também € observada com o aumento dos defeitos
moleculares, resultante do facil cisalhamento nas regifes de interface entre

cristais coerentes [121].
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E importante observar que a deformacdo intraesferulitica ndo é devida
somente ao estiramento elastico das ligacGes interlamelares. As lamelas
cristalinas em forma de fitas séo torcidas ao longo do seu comprimento [144]. No
exemplo da Figura 4.3.2.3 a seguir, a tensdo de estiramento agindo na direcéo
normal ao eixo da fita pode gerar uma resposta elastica somente de forma
simultanea ao estiramento das ligacfes da camada amorfa e ao cisalhamento dos
cristalitos orientados paralelamente ao eixo do estiramento. Foi observado que o
estiramento e as deformacdes de cisalhamento respondem em diferentes tempos
[145], isto é, eles tém diferentes tempos de relaxacdo. Quando o polietileno &
estirado até atingir deformacdes plasticas e em seguida a carga aliviada, a
camada amorfa relaxa rapidamente suas tensdes, retornando ao seu estado
original. J4, o material cisalhado como um todo relaxa muito mais lentamente. Se
0 corpo de prova é fixado em um comprimento constante durante este processo
de relaxacdo mais lento, 0 mesmo armazena uma tensao de contracao tao intensa
a ponto de promover uma ruptura. Sugere-se, entdo, que esta relaxacéo lenta é
devido a recuperacao da deformacéo cisalhante intracristalina.

A densidade das ligacGes interlamelares tem dois papéis importantes na
deformacdo do material. Um, € que elas fornecem sitios de baixa energia de
ruptura do cristal. Outro, € que elas agem como transdutores locais de carga entre
cristalitos.

As lamelas formam-se do fundido pela ordenacdo que envolve os
dobramentos de cadeia na superficie das mesmas. A carga externa é absorvida
nos emaranhamentos da fase amorfa. No entanto, a existéncia de ligacdes
interlamelares define regides de baixa densidade de emaranhamento na superficie
das lamelas. Tais pontos constituem regides de iniciacdo da fratura. O efeito das
ligacdes interlamelares na fratura do material é verificado também na correlacéo
entre o peso molecular e a tensdo de fratura. A medida que o peso molecular
diminui, a probabilidade de formar ligacdes interlamelares durante a cristalizagéao
torna-se menor. Assim, a tensdo de fratura e a resisténcia ao impacto do material,

geralmente, tornam-se menores.
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A temperaturas acima da temperatura de transicao vitrea,Tg, as ligacdes
interlamelares agem como transmissor de carga de um cristal a outro. A medida
que a carga aumenta, esta torna-se, com o estiramento, concentrada nos pontos
de interligacdo entre cristais e também nas suas vizinhancas. Assim, 0
escoamento do cristal pode iniciar com a extracdo dos segmentos de cadeia do

cristal.

Figura 4.3.2.3: Modelo de deformacédo de um conjunto de lamelas interesferuliticas torcidas,
sofrendo carga na dire¢@o normal ao eixo das fitas [ref. 133].

bY

A modificacdo irreversivel da morfologia do polimero devido a solicitagéo
externa depende de vérias caracteristicas do material como:

a) descontinuidade elastica;

b) conectividade;

c) intensificagao da tensao nos vazios;

d) deformabilidade geral.

A descontinuidade elastica é resultado da anisotropia do polimero
semicristalino. Existem dois niveis de descontinuidade; um na interface amorfo-
cristalino e outro nos contornos e nodos das esferulitas. A Figura 4.3.2.4
demonstra a natureza do problema.

Acima da Tg, a rigidez da fase amorfa € muito mais baixa que a fase
cristalina. Se uma tensdo é aplicada na dire¢do paralela ao empilhamento das

lamelas, as camadas cristalinas e amorfas respondem em série e a fase amorfa
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produz quase toda a deformacao correspondente. Porém, se a tenséo é aplicada
na direcdo normal ao empilhamento, a rigidez das fitas cristalinas € dominante na
resposta mecanica. A deformacéo de cisalhamento também pode ser considerada
de forma analoga. De forma grosseira, o elemento de volume dentro da esferulita
pode ser representada por um sistema de molas, conforme a Figura 4.3.2.4.
Quando a tensédo € aplicada ao sistema, a resposta é um cisalhamento associado
a uma extensdo paralela a dire¢cdo do empilhamento. Quando esta situacao ocorre
nos nodos das esferulitas, a resposta é ilustrada na parte inferior da Figura
4.3.2.4. As deformac0Oes locais das esferulitas A e B sado relativamente grandes,
mas a do C € muito pequena. Isto revela que o efeito em cada unidade esferulitica

é diferente.

Figura 4.3.2.4;: Modelo do comportamento intraesferulitico do material. Na parte superior, a
representacdo do elemento de volume com modelos de molas. E na parte inferior, 0 arranjo e a
resposta do polimero nas vizinhancas dos nodos das esferulitas [ref. 133].

Se a tensdo € aumentada, podem ocorrer duas situacbes: a esferulita
deforma-se e fratura-se internamente para acomodar as mudanc¢as necessarias na

forma ou, entdo, os contornos das esferulitas iniciam a fratura.
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O processo da acomodacao depende da temperatura ambiente, da taxa de
deformacdo e da microestrutura. A acomodacao por fluxo intraesferulitico é
ativada termicamente e € possivel a baixas taxas de deformacdo e em
temperaturas altas. A medida que esta acomodac&o se processa, a mesma torna-
se cada vez mais dificil, até atingir a fratura intra ou interesferulitica. A baixas
temperaturas, abaixo da Tg, a fase amorfa torna-se mais rigida, aumentando o
carater isotrépico do material. A descontinuidade menos saliente favorece a fratura
interesferulitica. De forma analoga ocorre para altas taxas de deformacéo,
conforme o principio da sobreposi¢cao tempo-temperatura [138] nos polimeros.

O efeito intrinseco do tamanho da esferulita estd relacionado com a
magnitude do deslocamento nos contornos das esferulitas. A descontinuidade
elastica nos contornos das esferulitas infere um deslocamento potencial a qual
deve ser acomodado tanto pela deformacéo plastica dentro das esferulitas ou por
eventos de fratura local. A deformacao plastica depende do grau de deformacéo
imposto, enquanto que a iniciacdo da fratura depende do deslocamento. Isto €, ha
uma dependéncia da fratura com a dimenséo da esferulita. De acordo com o
diagrama da Figura 4.3.2.5 abaixo, a deformacado critica para escoamentos
intraesferuliticos € independente das dimensdes das esferulitas. No entanto,
acima do diametro critico D*, a fratura interesferulitica inicia antes do escoamento.
E nas dimensdes inferiores a D*, estabelece-se o escoamento interesferulitico de
acomodacao necessaria para a compatibilidade junto a esferulitas adjacentes. Em
termos praticos, significa que o material apresentara fratura ductil se as dimensfes
das esferulitas forem inferiores a D*, e fratura fragil quando forem superiores a D*.

A conectividade é um outro fator importante na resposta mecanica do
material. Acima da Tg, a conectividade entre cristalitos age majoritariamente sobre
a resisténcia ao escoamento do material. O modulo é pouco afetado, porque 0s
entrelacamentos das cadeias na fase amorfa respondem a tensdo aplicada,
majoritariamente. O fator importante € o nUmero de pontos pelos quais a tensao é
transmitida ao cristalito. Assim, uma modesta reducdo da densidade de ligacOes
interlamelares pode melhorar as propriedades de impacto do material, as custas

da diminuicdo da tensdo de escoamento intraesferulitico. Abaixo da Tg, o papel
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das ligacdes interlamelares é invertido. A reducdo das mesmas conduz a tensao
de fratura intercristalina inferior.

A conectividade ao longo dos contornos e nodos das esferulitas também é
importante. A qualidade do contorno das esferulitas depende pelo menos da
pureza, da polidispersdo e da temperatura de cristalizacdo. Materiais pouco
cristalizaveis ou nédo cristalizaveis acumulam-se nos contornos, prejudicando a
interconexdo entre esferulitas. Uma rapida cristalizagdo incorpora defeitos e
materiais pouco cristalizdveis como moléculas muito pequenas na estrutura
esferulitica, antes de serem exudados por difusdo. Neste caso, a qualidade dos

contornos torna-se superior.

Deformagéo

Macroscopica /

Deformacéo critica para escoamento intraesferulitico

Deformacao necesséria para o deslocamento
critico dos contornos das esferulitas

D* Diametro da Esferulita

Figura 4.3.2.5: Esquema de variacdo da tensdo de fratura dos contornos das esferulitas e
tensdo de escoamento intraesferulitico versus diametro da esferulita [ref.133].

Os vazios, outro fator relevante na resposta mecanica do material, formam-
se durante a cristalizagdo do polimero semicristalino. Como a densidade das
esferulitas é superior ao do material fundido ou vitreo, com o crescimento das
esferulitas em diferentes centros formam-se vazios, que se localizam nos nodos
das esferulitas. Os vazios atuam na iniciacao das fissuras.

Ha uma competicdo entre os processos de deformacédo plastica e de fratura
dentro das esferulitas. Neste contexto, qualquer fator que reduza a deformacéao no
escoamento age como inibidor de fratura. Estes fatores de deformabilidade atuam
no aumento da fracdo amorfa e na producdo de esferulitas pequenas, e até

mesmo produzem esferulitas com caracteristicas mais deformaveis. O aumento do
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peso molecular, por exemplo, € um destes fatores. Cadeias moleculares
defeituosas também realcam a ductibilidade do material por produzirem cristais
coerentes somente em pequenos volumes, por aumentarem a fracdo e o volume
livre da fase amorfa e por conduzirem a formacdo de lamelas mais finas. Todas

estas mudancas morfoldgicas traduzem-se em maior deformabilidade do material.

4.3.3 A Superficie do Polipropileno

Para compreender as propriedades mecéanicas dos polimeros, como o
mobdulo elastico e a friccdo, € necessario o conhecimento da composicdo do
polimero na superficie.

A caracterizacdo da superficie dos polimeros tem sido realizada com
técnicas como espectroscopia no infravermelho, espectroscopia no infravermelho
com refletancia total atenuada e espectroscopia Raman [146-148]. A limitac&o
analitica destas técnicas, no entanto, estd na sensibilidade a superficie. Ao
analisar profundidades de algumas centenas ou milhares de nandémetros, 0s
resultados ficam mascarados com a contribuicdo da parte interna do material.
Assim, tém dificuldade para serem aplicadas na correlacdo das propriedades de
superficie como friccdo e adesdo, que sao caracteristicas determinadas pela
quimica dos primeiros nandmetros de profundidade a partir da superficie [149].
Modernamente, a técnica da geracdo de soma das frequéncias, SFG, no
infravermelho+visivel [150], tem sido usado para estudos devido a alta
especificidade da analise na superficie dos materiais poliméricos. Trata-se da
analise dos processos ndo lineares do dipolo elétrico ndo permitidos quando
internos a massa do polimero. A técnica faz a amostragem do material em
profundidades de 5 a 10 Angstrons da superficie em liquidos e, em polimeros,
menos que 5 nm. Concorrentemente, a técnica da microscopia de forca atdbmica
também é bastante usada.

As analises dos espectros de SFG permitem caracterizar os diferentes

polietilenos, por exemplo. O polietileno de ultra alto peso molecular apresenta uma
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estrutura superficial ordenada, empacotada com conformacdo “gauche”, muito
similar aquela encontrada na superficie das lamelas cristalinas, com dobramento
dos segmentos das cadeias [151]. Ja, no polietilieno de baixa densidade,
ramificada, a superficie € mais aleatoriamente estruturada. Este Ultimo, nos
produtos comerciais, ocorre dominancia dos grupos metoxi na superficie,
presumidamente resultantes da segregacao de aditivos. No polietileno de baixa
densidade, a banda a 2851 cm™, observada no espectro de SFG, corresponde ao
estiramento simétrico do grupo CH, e a banda a 2926 cm™, ao estiramento
assimétrico. No polietileno de ultra alto peso molecular, estas bandas aparecem
mais estreitas e deslocadas no sentido do azul, em 11 cm™® e 16 cm?,
respectivamente. Isto indica diferentes estruturas na superficie destes dois
polietilenos. Uma interpretacdo mais detalhada [152] permite predizer que a
orientacdo média dos grupos CH, no polietileno de baixa densidade esta a 55°+4°
com respeito ao eixo normal da superficie. E no polietileno de ultra alto peso
molecular, 42°+4°. A maior cristalinidade e a estrutura mais ordenada na superficie
deste ultimo séo avaliadas pela largura mais estreita das bandas de absorcéao.

Os espectros vibracionais SFG do polipropileno isotatico e do atatico estao
apresentados na Figura 4.3.3.1. Os picos a 2845 cm™' e 2929 cm™ sdo
assinalados como estiramentos simétrico (d*) e assimétrico (d) do grupo CHo,
enquanto que os picos a 2880 cm™ e 2965 cm™ sdo atribuidos aos estiramentos
simétrico (") e assimétrico (r) do grupo lateral CHs. No polipropileno atatico, a
intensidade relativa do estiramento simétrico do grupo metileno a 2843 cm™ é
mais fraca, enquanto que a vibracdo simétrica da metila a 2883 cm™ é mais
pronunciada, quando comparada com o polipropileno isotatico. Ha ainda um pico
centrado em 2939 cm™, a qual podera ser assinalado como a ressonancia de
Fermi entre o estiramento simétrico do CH3 e os sobretons da deformacdo angular
[153]. Atras deste pico, encontra-se escondido também o modo antissimétrico do
grupo CH, a ~2929 cm™. O pico a 2854 cm™ provavelmente pertence a outros
grupos de hidrocarbonetos de aditivos [149]. Isto indica que aditivos segregam

para a superficie em resinas poliolefinicas industriais. Os espectros vibracionais
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de SFG da Figura 4.3.3.1 permitem deduzir que a orientacdo dos grupos metila no
polipropileno atatico estd a 30°+4° do eixo normal a superficie, enquanto que 0s
grupos metilenos estdo a 59°. Isto sugere que a cadeia principal tende a
posicionar-se paralelamente a superficie, projetando os grupos metila para fora do
plano. Os grupos metila tendem a direcionar-se para o ar a fim de minimizar a
energia interfacial ou superficial, enquanto que a cadeia principal do polimero
repousa mais paralelamente possivel a superficie para otimizar a interacdo com

outras cadeias abaixo desta.
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Figura 4.3.3.1: Espectros SFG do Polipropileno isotatico e atatico, respectivamente [ref. 149].
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No polipropileno isotatico, os grupos metila se orientam em média a ~55° em
relacdo ao eixo normal da superficie, e os grupos CH, da cadeia principal, a ~58°.
Diferentemente do polipropileno atatico, os grupos metila do polipropileno isotatico
estdo posicionados no mesmo lado da cadeia do polimero. Assim, para reduzir a
interacdo estérica, os grupos laterais CH3z sdo arranjados na posicao “staggered”,
gerando a hélice 3; com conformacdo (TG); [60]. Esta estrutura em hélice
apresenta sucessivos grupos metila ao longo da cadeia do polimero, defasados de
120°. Assim, ao considerar esta hélice colocada sobre uma superficie plana, a
configuracdo média dos trés grupos metila de cada passo da hélice apresenta dois
grupos metila apontando para fora do plano, e uma para dentro da massa do
polimero. Esta ultima metila apresenta um sinal fraco no espectro de SFG devido
a interferéncia destrutiva dos grupos CHgs, associados as cadeias abaixo dentro da
massa do polimero. Desta forma, os dois grupos metila que saem para fora do
plano dominam os sinais de SFG. Estédo orientados simetricamente em relagdo ao
eixo normal da superficie, entdo, assumem uma orientagdo polar média de 60°.
Como o angulo rotacional entre os grupos vizinhos metila e metileno € quase zero,
0s grupos CH, devem também ter a mesma orientacdo média de ~60° em relagéo

ao eixo normal da superficie.
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5. Reologia dos Processos de Deformacao dos Materiais

5.1 O Processo

As propriedades de tensédo e deformacdo séo interpretadas como respostas
da estrutura morfolégica e da microestrutura de um dado material.

O processo, que consiste em conduzir o sistema de um estado em equilibrio
termodinamico ou ndo para um outro, tem importancia fundamental na resposta do
sistema, principalmente no que se refere a forma da conducdo deste processo.
Por exemplo, em polimeros semicristalinos, onde se tem, na sua estrutura
morfoldgica, as lamelas cristalinas espacadas pela fase amorfa [154], uma rapida
tracdo destes materiais promovida entre a temperatura de transicdo vitrea e a
fusdo provocaria a ruptura fragil, com o rompimento da fase amorfa, deixando
quase inalterada as lamelas cristalinas. Ja, uma deformacg&o lenta provocaria o
alinhamento molecular da fase amorfa e o deslizamento dos segmentos de cadeia,
inclusive dos segmentos que estdo inseridos nas lamelas cristalinas que seriam
extraidos das mesmas [69] por forca do limite de estiramento ja atingido pelas
ligagOes interlamelares na zona amorfa. Por fim, ocorreria o colapso do sistema,
resultando em fratura ductil. O material apresenta uma resposta para cada
processo de forma diferente.

Deste modo, a forma de conducéo do processo € um fator determinante para
a resposta do material, assim como também para a microestrutura resultante,
determinada pela disponibilidade do tempo de relaxagdo — durante o processo e
apos o processo de deformacédo. Um outro exemplo mais simples pode-se citar um
gas confinado num pistdo ideal. Uma compressao do volume 1 para volume 2,
realizada rapidamente, sem permitir a ‘relaxacdo térmica’, apresentara um
conjunto de parametros termodinamicos situados, matematicamente, em uma
superficie de resposta, definida por uma equacéo diferencial de Pfaff (parcial)
[155]. De acordo com o teorema de Carathéodory [155], as respostas acessiveis

deste sistema para esta condicdo de processo encontram-se unicamente sobre a



superficie de resposta pertinente a este processo, a qual, neste caso, obedece a
relacédo 6g=0 (adiabatico). Os pontos (ou respostas) fora da superficie de resposta,
mesmo sendo vizinhos diferenciais dx, dy, dz, constituem respostas inacessiveis
para o processo de transformagdo em questdao. Se a mesma compressao fosse
realizada de forma extremamente lenta para garantir o processo isotérmico, ter-se-
ia uma nova superficie de resposta, dU=0 para gas ideal, definida por uma nova
equacao diferencial de Pfaff, totalmente distinta e independente da primeira.

A consideracao da variavel tempo €, entédo, fundamental para qualquer tipo

de processo, pois constitui um fator importante para a resposta do sistema.

5.2. O Equilibrio e a Reversibilidade de um Processo

Em muitas situacdes reais o estado de equilibrio ndo é atingido facilmente
devido aos longos tempos requeridos pelos processos internos. As vezes, na
utilizacdo de determinados materiais, convém que 0S mesmos nao atinjam seu
estado natural. Podem ser citados casos como concreto protendido, fibras
poliméricas orientadas, filmes plasticos mono e biorientados, acos forjados ndo
totalmente recozidos e, até mesmo o vidro, um liquido que sofre constantemente a
acdo do campo gravitacional, mas seu escoamento é extremamente lento devido a
sua alta viscosidade. Nos corpos de prova do iPP plasticamente deformados, os
estudos no estado de ndo equilibrio visam exatamente buscar vantagens de
aplicacao do material nesta condicé&o.

Por outro lado, o acumulo de tensdes internas, situacdo esta que ocorre
guando o material ainda ndo atingiu seu estado fundamental, pode trazer efeitos
indesejaveis como empenamento de pecas plasticas e metélicas, diminuicdo da
resisténcia mecanica, aumento da suceptibilidade a corrosdes em linhas de solda
metalicas e muitos outros.

Deste modo, o estado de néo equilibrio € muito comum em diversos sistemas

reais. Um processo que ocorre sem uma acgdo externa atuando no sistema €
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irreversivel, segundo Plank [18]. Muitos sistemas que estdo fora do equilibrio,
buscam, irreversivelmente, seu estado de equilibrio devido a existéncia de forcas
motrizes termodinamicas nesta direcdo. A irreversibilidade dos processos reais
atinge quase a totalidade ou a totalidade dos casos, segundo alguns autores.
Mesmo naqueles sistemas tradicionalmente tratados como reversiveis, por
exemplo, em certos sistemas eletroliticos, alguma irreversibilidade pode ser

verificada quando é avaliada o sistema e o0 seu ambiente.

5.3. O Sistema

Um corpo ou sistema em equilibrio, livre de tensdes, constitui o estado de
referéncia para a presente abordagem. O corpo é tensionado a partir do seu
estado de equilibrio. Depois de um certo tempo, a carga é aliviada, e a
deformacé&o se comporta como uma fung¢ao do tempo. O corpo procura retornar ao
seu estado original de equilibrio, e a forma como isto acontece nao difere somente
de um material para outro, mas é geralmente definida pela magnitude da forca
aplicada e pela configuracdo geométrica do estado de referéncia do material
ensaiado [18]. As deformacdes aqui mencionadas correspondem a deformacgéo
uniaxial, ao cisalhamento simples e as altera¢cdes isotropicas de volume.

O processo da deformacdo de um material, analisando do ponto de vista

temporal, pode ser dividido em 4 partes, conforme Figura 5.3.1:
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Figura 5.3.1: Esquema para os tipos de deformacdo num experimento de livre recuperacao

das deformacg@es. A deformacéo elastica esta identificada por a(e), a deformacédo anelastrica por

a(a) , a deformacdao viscosa por S(V) , € a deformacéo plastica por s(p) [ref.159].
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Parte elastica da deformacao:

E a parte da deformacdo que se recupera (volta ao estado original)
instantaneamente e, por isso, ndo contribui para a dissipacao de energia. Se nao
ocorre dissipacdo, pode-se dizer também que a contribuicdo entrépica liquida
desta parte da deformacéo é nula. E interessante ressaltar também que quando se
trata de entropia configuracional, em macromoléculas, 0 mesmo nivel de entropia
antes do processo de deformacdo e logo apds a deformacao, correspondente a
parte elastica, ndo necessariamente representa 0 rearranjo molecular para
configuracdo idéntica a anterior, mas sim a uma equivalente em termos

entropicos.

Parte aneldstica da deformacao:

E a parte da deformacéo que se recupera apés um certo periodo de tempo.
O processo ocorre com uma velocidade finita. Segundo Planck, todo o processo
natural que ocorre sem uma acao externa é irreversivel e, logo, a deformacao
anelastica é um processo irreversivel e também dissipativo. Corresponde ao

efeito memoéria do material.

Parte viscosa da deformacao:

E a parte da deformacdo que jamais sera recuperada e, portanto, é
irreversivel e dissipativo. As deformacdes viscosas ndo sao determinadas pela

magnitude da carga ou da configuragdo geométrica do material.

Parte plastica da deformacéo:
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E a parte da deformacéo que ndo é recuperavel e difere da deformacéo
viscosa pelo fato de que somente ocorre apds exceder uma certa carga critica.
Fisicamente, pode-se entender que na deformacao plastica, a identidade estrutural
do material fica comprometida com a aplicacdo da carga. Por exemplo, em um
metal, a deformacao plastica, oriunda do estiramento, pode distorcer a ordenacao
dos atomos na célula cristalina, de tal forma a afasta-los muito além da regiédo
atrativa do potencial de Lennard-Jones [156]. Isto modifica completamente as
caracteristicas da resposta tensao e deformacao do material. De forma analoga,
num polimero como uma poliamida, as pontes de H, estabelecidas entre as
carbonilas (C=0) e os grupos —NH- da funcdo amida, sdo rompidas devido ao
deslizamento exagerado dos segmentos de cadeia. No caso do presente estudo, a
destruicdo da organizacdo morfolégica das esferulitas de iPP é o caso tipico de
deformacéo plastica.

O processo da deformacdo em um experimento de recuperacdo, entdo, pode

ser apresentada da seguinte forma:

s®)=e®L-H@®]+ @)+ eV H (1) Eqg. (5.3.1)

onde H(t) = funcédo Heaviside
H(t) = 0 se t<0
H(t) = 1 se t>0

com lim,_ e®(t)=0

O uso de um parametro de deformacéo variavel com o tempo [¢®(t)], requer
uma adequada consideracdo quanto ao espaco de tempo. Quando um corpo é
deformado, os pontos do corpo material deslocam-se em relagdo ao outro. Isto
acontece porque 0S processos internos ocorrem em micro escala ou em escala
molecular [18]. Um processo interno a, a principio, tem um tempo natural t(°‘>(n),
que é a medida do tempo necessario para que um novo equilibrio seja atingido
depois da mudanca de condi¢cdes macroscopicas. O tempo natural é, entdo, o

‘atraso’ do restabelecimento do equilibrio, resultante do processo interno a.
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Macroscopicamente, 0S processos internos com um atraso no estabelecimento do
equilibrio séo interpretados como efeitos de memadria. Os materiais diferem entre
si pela natureza dos processos internos, especialmente com respeito ao numero
de processos internos e aos tempos naturais. Por isso, a classificacdo dos corpos
reologicos tem sido relacionada com os tempos naturais. Para todos 0s processos
internos envolvidos na deformacdo de um corpo elastico, o tempo natural é
infinito, 1), = o em relagdo ao tempo do observador t. O observador aqui
representa o tempo experimental mensuravel pelos instrumentos de analise. Por
exemplo, um processo que ocorre entre zero e 10°°° segundo, podemos considera-
lo instantaneo, pois ndo ha a possibilidade de medida com a tecnologia que se
dispde e pela propria capacidade de percepcdo humana, embora neste curto
espaco de tempo O processo possa ocorrer em tempo finito e os parametros
variem de um instante a outro.

Desta forma, a classificacdo das deformacgdes apresentadas na Tabela 5.3.1
reflete também a capacidade de observacdo do observador. Sendo assim, para

um corpo elastico tem-se t© << ). Um corpo aneléstico tem t® ~ t® e um

corpo viscoso tem t© >> 1@,

Na Tabela 5.3.1, encontram-se as principais classes de materiais, segundo

classificacéo reoldgica.

Tabela 5.3.1: Classes de materiais reoldgicos ideais [ref. 159].

Tipo de Corpo Representativo g(e) g(a) g(v)
1.Rigido Euclid 0 0 0
2.Elastico Hooke ><0 0 0
3.Anelastico Kelvin-Voight 0 ><0 0
4.Firmo-viscoso Poynting-Thomson ><0 ><0 0
5.Visco-elastico Burgers ><0 ><0 ><0
6.Fluidos Elasticos |Jeffreys 0 ><0 ><0
7.Elastico-viscosos |[Maxwell ><0 0 ><0
8.Fluidos Viscosos |Newton 0 0 ><0
9.Fluidos Ideais Pascal Sustenta somente pressdes
Corpos Plasticos
Tipo de Corpo Representativo g(p)=0 £(p)><0
1.ldeal St. Venant Rigido Fluido Ideal
2. Dinamico Bingham Rigido Fluido Viscoso
3.Estético Prandtl-Reuss Elastico Fluido Ideal
4.Complexo Schofield-Scott-Blair |Firmo-viscoso Visco-elastico
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Corpos Rigidos: &&=0, £2=0, &%=0

S&o corpos que nao sofrem nenhum tipo de deformacgédo com qualquer carga.

Evidentemente, é um corpo idealizado, nédo real.

Corpos Elasticos: a@—?-‘o, Sa= 0, 6M=_0

As deformac0Oes deste corpo sao reversiveis.

Corpos Anelasticos: g = 0, oL #0, 5M=_0

O primeiro esboco desta definicdo provém de Kelvin. Observou que
nenhuma mudanca de forma ou de volume de qualguer material ocorre sem

dissipacéo de energia.

Corpos Firmo-viscosos: 5@—#0, g #0, 5M:_O

Estes corpos sao inspirados na observacdo de materiais que apresentam
recuperacado instantanea da deformacdo apo6s remocao da carga.

Corpos Viscoelasticos: £ 0, Pas # 0, 5M,+-_O

Sao0 materiais que apresentam fendmenos de fluxo viscoso, como o0s
polimeros de cadeia linear. Com uma rapida aplicacdo da carga comportam-se
como elasticos e com uma lenta aplicacdo da carga, como viscosos. A escala de

tempo é o fator muito importante na classificacdo destes materiais.

Fluidos Elasticos: &&= 0, Sa #0, ,sﬂL;f_O
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Corpos com g® = 0, eV » 0, sdo denominados fluidos. Os fluidos elasticos

podem ser representados por polimeros fundidos, solucbes de polimeros,

suspensodes e emulsoes.

Fluidos Elastico-viscosos: &2 0, g = 0, a&;"_o

Sao corpos introduzidos por Maxwell [157] na formulacdo da sua teoria
dindmica dos gases. Os efeitos elasticos devem ocorrer em gases, na qual uma
dada deformacdo desviatérica causa relaxacdo das tensdes desviatoricas, tal que,
para uma deformacdo desviatorica constante, as tensdes desviatoricas
desaparecem ao fim. Este ponto de vista foi confirmado pela teoria cinética dos

gases.

Fluidos Viscosos: &&= 0, g = 0, &&ﬁ

Sdo os fluidos ‘normais’ que se conhece, com estrutura molecular
relativamente simples. A habilidade para fluir € sempre substancial para fluidos

ViSCOSO0S.

Fluidos Ideais

Séo os fluidos mais moveis por definicdo, incapazes de comportar tensdes
desviatéricas a deformacées desviatoricas finitas. E um modelo que ndo sustenta
nenhuma tenséo e, portanto, sem significado fisico.

Reiner [158] postulou a existéncia de hierarquias dos corpos ideais. Os
corpos de maior hierarquia sdo aqueles que contém um ndmero maior de
processos internos. Assim, segundo a hierarquia de Reiner, os materiais ficam
classificados da seguinte maneira: (1) os corpos rigidos e os fluidos ideais sdo os
de mais baixa hierarquia, seguidos de (2) corpos elasticos e fluidos viscosos. (3)

Os corpos anelasticos e os fluidos elastico-viscosos, (4) corpos firmo-viscosos e
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fluidos elasticos, e finalmente, (5) os corpos viscoelasticos, que tem a mais alta

hierarquia.

Os corpos plasticos

A existéncia da plasticidade sugere que existem corpos cuja resposta
depende da carga. Na primeira aproximacdo, o comportamento do material, na
escala macroscopica, altera abruptamente aps exceder um certo limite critico de
carga. O valor critico € bastante vago. E pode ser imaginado que num espago
hexadimensional [159] ( tensores de tensédo simétricos) formado com tensores de
tensdo, existem 5 superficies dimensionais que separam as regibes em que 0
material apresenta comportamento reoldgico diferente. Tais superficies podem ser
chamadas de superficies de tensdo critica. Considerando que 0s mecanismos
internos sd@o responsaveis pela geracdo destas deformacgfes e tensbes internas,
um sistema particular de mecanismos internos ocorre em cada comportamento.
Se um ou mais destes mecanismos internos sdo adicionados ou removidos,
resulta num outro comportamento reologico. E possivel encontrar certos
mecanismos internos congelados, por exemplo, impedimentos estéricos resultante
das vizinhancas. Se a carga ultrapassa a superficie critica de tensdo, o elemento
gue mantinha congelado um determinado mecanismo interno € removido, e a
liberacdo deste mecanismo interno induz nOVOS Processos macroscopicos
correspondentes. A estrutura interna do material muda na passagem de uma
superficie critica de tensdo e, portanto, diferentes equacdes reoldgicas
constitutivas sédo aplicadas na regido anterior e posterior a passagem desta tenséo
critica.

As restricdes aos mecanismos internos séo influenciadas ndo somente com a
carga mecanica, mas também pelas condi¢cGes termodinamicas como temperatura
e pressdo. A plasticidade, isto €, a mudanca do comportamento reolégico devido
a cargas mecanicas, €, de fato, o quarto elemento fundamental da reologia ao lado

da elasticidade, anelasticidade e viscosidade.
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Na Tabela 5.3.1, os nomes representativos caracterizam as classes de
materiais com equacdes constitutivas idealizadas nas regibes pré-plastica e
plastica. Dentre os corpos plasticos, os trés primeiros apresentam modelos
simples e bem conhecidos, enquanto que o0 quarto tipo de corpo plastico
apresenta um comportamento reolégico mais complexo. Bird, Armstrong e
Hassager [160] descrevem o segundo e o quarto tipo como fluidos viscoplasticos.

A descricdo dos corpos reologicos, segundo o modelo da termodindmica dos
processos irreversiveis, requer a idealizacdo dos corpos, fazendo-se as

consideracdes citadas abaixo:

a) O material deve ser quimicamente simples, de tal forma a nédo observar
nenhum fenémeno de difuséo;

b) O material deve ser reologicamente simples, devendo ser valido o
principio da acao local. Isto quer dizer que as avaliacdes realizadas
numa parte do corpo, dV, deverdo ser validas e extensiveis para todo o
corpo. Isto pressupde que o principio da relaxacdo local é valido.
Contudo, esta consideracdo ndo € conveniente quando se busca a
transposicdo do sistema idealizado para um sistema real. Por exemplo,
na relaxacdo térmica decorrente da existéncia de um gradiente de
temperatura, existe a influéncia da dimensao do corpo;

c) O material ndo deve ser polarizado com tensdes acopladas. O tensor
tensdo devera ser simétrico;

d) A deformacéo deve ser divisivel em partes: elastica, anelastica, viscosa
ou plastica;

e) As deformacfes anelasticas e viscosas sdo causadas por mecanismos
internos, o0s quais podem ser descritos termodinamicamente por
variaveis ocultas, através de um tensor caracteristico;

f) O material deve ser isotrépico;

g) O material deve ser reologicamente linear, isto é, deve obedecer o
principio de sobreposicdo de Boltzmann [161]. Matematicamente, um

corpo é dito linear quando a deformacdo sofrida pelo corpo no
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deslocamento é equivalente a soma dos vetores deslocamentos, caso

fosse provocado a mesma deformacao em varias etapas [18].

Agora, se o0 corpo apresentar além da linealidade espacial, a linearidade
material, 0 mesmo € denominado reologicamente linear [18]. A linearidade
material representa a equivaléncia da soma tensorial das deformacdes sofridas
durante o deslocamento material em varias etapas, em relacdo a uma realizada
em uma Unica etapa apenas para um mesmo nivel de deformacao final, ou seja, a
soma das deformacdes € valida. Para complementar, um corpo é dito quasi-linear
quando o principio da sobreposicdo se aplica na descricdo material, mas ndo se

aplica na descricdo espacial.

5.4. Tensao e Deformacéo no Sistema Euclidiano

A tensao sofrida por um elemento de volume dV pode ser descrita através

de um tensor de segunda ordem, conforme a Figura 5.4.1 abaixo.

Tzz
A
2%, XX TXYy  TXZ
Tyz T=
Txz Tyy TYyX yy tyz
Z T 12z |7 TZX  1Zy 122
y dv

X

Figura 5.4.1. Componentes da tensédo T no elemento de volume dV.
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De forma analoga, as deformacbes sofridas pelo corpo também séo
representadas por um tensor de segunda ordem.

Os componentes 7, tais que i#, promovem deformagdes cisalhantes tal
como aquela exemplificada na Figura 5.4.2.a. Os componentes t;, tais que i = j,
promovem deformacdes nao cisalhantes como aquela mostrada na Figura 5.4.2.b.
J& uma tensdo aplicada isotropicamente em todas as direcdes, a qual
simplesmente denominamos de pressao isostatica, ocasiona uma deformacéo

uniforme, que é a mudanca de volume do material.

maxd  Arag A
.

o — Forca F
b —, Velocidade V
H @—

| =

L e
Tenséo  t=F /A
Deformagao ¥ =4x fay =ax i H
Taxa de Deformagao v=V/H

F
Tensdo o=F /A
Deformagéo s=4lL /Lo

(a) (b)

Figura 5.4.2: Representacdo esquematica de uma deformacéo cisalhante (a) e de uma nao
cisalhante (b).

5.5 Termostatica dos Corpos Reologicamente Lineares

5.5.1 O Trabalho Devido a Tensao

Na formulacdo da equacdo fundamental de Gibbs, toma-se como referéncia
o trabalho realizado durante a deformacéo quasi-estética, isto €, a abordagem de
um fenbmeno quasi-estatico permite a utilizacdo das equacdes constitutivas ou

equacOes fenomenoldgicas, estabelecidas pelas relacbes O.C.R.R. (Osanger,
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Casimir, Reciprocal Relations) [Anexo deste capitulo]. E todo o trabalho é
considerado unicamente de natureza mecanica. De acordo com a Figura 5.5.1.1, 0
material sofre um deslocamento virtual di, dada pela tracdo & aplicada sobre a
superficie A do material através das vizinhangas do elemento de volume. A
tensdo de tragdo pode ser assumida como sendo igual ao do equilibrio ¢“¥ para
deformacfes quasi-estaticas. Assim, o trabalho realizado pode ser descrito da

seguinte forma:

W = ﬁgA(&(e‘“.dﬁ)dA (Eq. 5.5.1.1)

por analogia a equacéao do trabalho mecanico W = PdV.

a__

Figura 5.5.1.1: Forca mecénica exercida sobre um elemento de volume fisico 8V. A linha
mais fina representa o elemento de volume apés o virtual deslocamento dU . A tracdo & é
positivo para . >0, na qual i é a normal em relagéo ao elemento de superficie dA do §V.

De acordo com o teorema de Cauchy, tem-se:

& =f{.o (Eq. 5.5.1.2)

Sendo i o vetor normal & superficie e sendo ¢ o tensor tenséo, o trabalho

pode ser descrito por:
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W = ﬁ&(ﬁ.a(e‘”.dﬁ)dA (EQ. 5.5.1.3)

Para 8V suficientemente pequeno, a tensdo de equilibrio ¢®® pode ser
considerado constante:

W =@ :{;&A(ﬁ.da)dA (Eq. 5.5.1.4)

Agora, aplicando o teorema da divergéncia de Gauss,

LV.AdV = j AdS (Eq. 5.5.1.5)
e realizando a integracéo (por partes), chega-se a seguinte equacao:
oW =g : ( du) N (Eq. 5.5.1.6)

Contudo, pelas consideracdes anteriores, o tensor tensdo é simétrico,
portanto,

oW = : 21 gy + (L any1ev (Eg. 5.5.1.7)
270K X
O sobrescrito T representa matriz transposta.

O deslocamento du pode ser descrito pela equacao

du = vdt (Eq. 5.5.1.8)

Se interpretarmos que t € o tempo, v sera a velocidade. A substituicdo da
Eq. 5.5.1.8 na Eq. 5.5.1.7, resulta em

é\N :G(eq) Ddté\/ (Eq. 5.5.1.9)
onde

Ddt = de (EQ. 5.5.1.10)
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Assim, finalmente,

W = (¥ : de)sV (Eq. 5.5.1.11)

Cabe lembrar aqui que ¢ (tensdo de equilibrio) e ¢ (deformagdo) estdo
representados aqui como tensores de segunda ordem e : indica a multiplicacdo

dos mesmos.

5.5.2 Equacao Termostatica de Gibbs

A conhecida equacdo da energia interna, du = Tds — Pdv, €& aqui
representada com as variaveis extensivas divididas por unidade de massa. A partir

da Equacao 5.5.1.11, temos que

du =Tds+%a(e“) ‘de (Eq. 5.5.2.1)

As deformacdes elasticas séo reversiveis, participam dos potenciais
termostaticos e nao produzem entropia ou dissipacdo. Ja, as deformacbes
anelasticas revelam os efeitos memodria do material, com reversibilidade.
Participam dos potenciais termodinamicos e produzem entropia e dissipagéo. Por
altimo, as deformacgdes viscosas, totalmente irreversiveis, ndo participam dos
potenciais termodinamicos, mas produzem entropia e dissipacao.

A deformacédo total é a soma das componentes elasticas, anelasticas e

viscosas

cme® L @ L o (Eq. 5.5.2.2)

Uma vez que as deformacdes viscosas ndo participam dos potenciais

termodinamicos, podemos exclui-las e definir a seguinte equacéo:
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(e (@)

=" +¢ (Eq. 5.5.2.3)

Logo,

pdu = pTds + ¥ :dg’ (Eq. 5.5.2.4)

O tensor tensdo o pode ser dividida em uma parte desviatérica e em uma
parte isotropica, a qual € usualmente interpretada como a pressao p multiplicada
pelo tensor unitario I. A parte isotropica representa a componente da tenséo

atuante igualmente em todas as dire¢des. Assim, a tensdo o pode ser descrita por

o= o—pl (Eq. 5.5.2.5)

Similarmente, a deformacdo também pode ser dividida em uma parte
desviatérica e outra isotropica. Novamente, a parte isotropica, (‘/slel da eq.
5.5.2.6), corresponde a deformacéo atuante igualmente em todas as direcdes, ou

seja, esta relacionada com mudancas de volume.

0]
1
e=¢c+—1l (Eq. 5.5.2.6)
3

onde

dv - dv,
VL =1+ 1 (Eq. 5.5.2.7)

0

Tomando-se as equagdes 5.5.2.5 e 5.5.2.6, tem-se:

oide=(o—pl):(de+tidl,) = :d e pdl, (Eq. 5.5.2.8)
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Assim, a equacao fundamental de Gibbs (Eq.5.5.2.4) toma a seguinte forma:

o(eq)

pdu=pTds + o :de— p©dl: (Eq. 5.5.2.9)

Do ponto de vista da termodindmica dos processos irreversiveis, a existéncia
de deformacdes anelasticas indica a existéncia de processos internos que
retardam o retorno do material ao seu estado de equilibrio. Isto indica que a
equacao fundamental de Gibbs descrita na Eq. 5.5.2.9 é ainda incompleta para a
descricdo do potencial termodinamico, uma vez que 0S pProcessos internos nao
estdo ainda contabilizados. Os processos internos podem ser abordados através
da extensdo de avanco, ou seja, até onde estes processos ocorrem. Assim, um
tensor caracteristico para cada tipo de processo interno pode ser utilizado para
descrevé-lo, juntamente com uma fungéo de avango.

Um processo interno escalar o € formulado por uma fungéo de avancgo &,, um

processo vetorial § € descrito por uma fungao vetor de avango 7, € um processo

interno tensorial y, por uma funcéo tensor de avango ¢,.

Estes processos internos contribuem de forma negativa para a energia
interna do material. Fisicamente, podemos exemplificar com um ensaio de
relaxacdo de um material polimérico. O corpo estirado até um certo grau de
deformacéo apresenta um determinado nivel de energia interna. Com o passar do
tempo, as moléculas tensionadas buscam um novo estado conformacional, ndo
tensionado, através dos movimentos dos segmentos de cadeia. Nestes
movimentos, ocorre friccdo intramolecular (e até intermolecular) resultando em
dissipacdo energética e aumento de entropia. A energia armazenada com o
estiramento é dissipada com o passar do tempo, provocando, neste periodo,
variagdo de energia interna do material. Portanto, a equacdo fundamental de

Gibbs toma a seguinte forma:
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o) o

K Moo v.o o]
pdu = pTds — p“¥dl; +o :dg—ZAadg“a —ZHﬂ.dﬁﬂ _ZPV dg,
a=1 p=1 y=1
(Eqg. 5.5.2.10)

., 0
A, H, P denotam as afinidades dos processos internos.

A energia livre de Helmholtz € definida como f=u — Ts.
Logo, df = du — Tds — sdT. Considerando a Eq. 5.5.2.10, facilmente

chegamos a
o (eq) 0, _K uoo _ V.o 0
pdf =—psdT = pdi; +o  :de-> AdE, D H,dij,—> P,:d¢,
a=1 p=1 y=1
(Eqg. 5.5.2.11)

A equacdo 5.5.2.11 acima pode ser desenvolvida, realizando-se um artificio
matematico conveniente. A energia livre de Helmholtz é, entdo, uma funcdo que
depende da temperatura, das deformacdes elasticas e anelasticas e das

afinidades dos processos internos.
0 _ (o]
f=F(T,1;,6.5,.7,.¢,) (Eq. 5.5.2.12)

Para corpos isotropicos, uma das equacdes termostaticas linearizadas pode
ser expressa por equacdes constituidas por coeficientes fenomenolégicos (vide

Anexo ).
0 (eq) af 0> 14 0
o =——=Cye+t Y, ¢, (Eq. 5.5.2.13)
e 7
Observa-se que a parte elastica da deformacdo desaparece

instantaneamente ao cessar a aplicacdo da forca. Isto significa que

O(eq) 0(6)
c =0 < e =0
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Para satisfazer esta condicdo de contorno, a equacao 5.5.2.13 deve validar

as seguintes relacoes:

0 (a) 14 o] 0 (a) V 0 (a)
Ce +2.6,¢, =0 < 2257
y=1 o
com
0@ 0 0
&, =-— ny gy (Eq. 5.5.2.14)

Ao substituir a equacgdo 5.5.2.14 dentro da equacgdo termostética de Gibbs
(Eg. 5.5.2.10), obtém-se:

o (eq) o (& (@)

K 2

pdu = pTds — p®Vdl; +o  :d(e +e& )-> A dé, -D H,dij, -
a=1

(Eg. 5.5.2.15)

0o
A afinidade tensorial P, pode ter sua significancia restringida apenas como

afinidade de tensdo (sem outros processos tensoriais internos que néo oriundos

da tenséo) . Assim, a equacao fundamental de Gibbs acima pode ser escrita como

0 (eq) 0(6) K M - |4 0 0 (eq) O(a)

pdu = pTds — p®Vdl; +o :de -D A dE, =D H,di,-> (P,—c ):dg,
a=1 p=1 y=1

(Eq. 5.5.2.16)

Um artificio matematico similar ao utilizado para obter as relagbes da Eq.
5.5.2.14, pode ser aplicado, novamente, em termos de deformacao isotrépica

(volumétrica), derivando-se a energia livre de Helmholtz (Eg. 5.5.2.11) por dl;

e definindo —p®® através de uma equacéo fenomenoldgica

—pl = p% =k I + Z k:.& —b (T-T,) (Eq. 5.5.2.17)
a=1

&
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A condicéo de contorno p®® = 0 para =0 e T =T, conduz a seguinte

equacao:

k1% +Zkea§ =0 (Eq. 5.5.2.18)

Na igualdade acima, ndo estamos considerando a relaxagdo térmica, mas
somente a relaxacdo estrutural. Contudo, se a considerarmos, a equacado toma a

seguinte forma:

ee I e(a) 4 Z keaé: be (T _TO) — O (Eq 55219)

com p©® =0 para 1¥ =0

A equacéo para energia livre de Helmholtz (Eg. 5.5.2.11), transforma-se na

Equacédo 5.5.2.20, quando inseridas as relacées da Equacdo 5.5.2.14.

[} (eq) 0 (e) K 1% o 0 (eq) o (a)

pdf = —psdT — p®dl; + o ZA dé, —ZH d77, =Y (P,-c ):de,
y=1

(Eq. 5.5.2.20)

E ainda, utilizando as equacdes 5.5.2.17 € 5.5.2.19, chega-se a Eq.5.5.2. 21.

! 0 (e) 0 (e) ! \4 0 (a) 0 (a)
p(f—f)=5¢Coe ¢ +52Caﬁga 1Ep
a,p=1
S u
1 2 .
Kee 1,7 + Z Keo 156, + 5 Zﬁ:lkaﬁé: Spt+3 ;llaﬂ (7,77 4) (Eq. 5.5.2.21)

+b 1 (T -T,)- Zbg(T T,)- 4:(°)p°(T T,)’

onde Cv é a capacidade calorifica a volume constante e T,, a temperatura de

referéncia.
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5.5.3 Geragao de Entropia no Processo de Deformagéo Mecénica

Primeiramente, consideraremos o balanco de energia no sistema, através da

Equacéo 5.5.3.1.

—

D = s o =
pFl::—dlqu(u) —P:D+Z®K.fK +E'.J (Eg. 5.5.3.1)
K=1

O dltimo termo da Eqg. 5.5.3.1 refere-se aos efeitos do campo elétrico e 0
penultimo aos efeitos de outros campos. O primeiro termo corresponde ao fluxo
térmico e o0 segundo, aos efeitos do tensor tensdo. Os dois Ultimos termos serdo
desconsiderados nesta abordagem e, assim, a equacao fica bastante simplificada
O termo a esquerda da equagdo € normalmente expressa como pC,DT/Dt. (O
tensor genérico de pressao P também foi substituido pelo tensor tensédo o na
equacgao 5.5.3.2).

- . Eq. 5.5.3.2
pu=—divd  +c:D (Eq )

e (&) (@ W
D=¢=¢ +¢ +¢

A equacao termostatica de Gibbs (Eg. 5.5.2.16) também pode fornecer a
taxa de variacdo da energia interna, quando a mesma é derivada em func¢éo do
tempo (d/dt):

o (8) o (a)
. . (e).y o (ed) ¢ ’ K . Moo . v 0 O(eq) 0 ?
pu=—pTs—p*l,+0 &6 =Y AE-DHG7,->(P—0 )ig
a=1 p=1 y=1
(Eq. 5.5.3.3)

As equacdes 5.5.3.2 e 5.5.3.3, quando igualadas entre si, fornecem o
balanco de entropia.
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ps=—div(®,, IT)+ 7, (Eq. 5.5.3.4)

(u)

onde T € a razdo ou taxa de producdo de entropia por unidade de volume e de

tempo. A dissipacéo e a razao da producéo de entropia sao dadas por

(&) o (3) o) o o(®) o) o oV

1~ e
T%=—;<D(u)-gradT—(p—p(q))(lg +1.)-pl: +(c-0 )ie +o0:¢

Ko u . v (eq) o (a)
5 2 o ° 0 0 Eq. 5.5.3.5
+ElAa§a+ﬂ§1Hﬁ.77ﬁ+El(Pﬁa—a )&y (Eq )

a= =. 7=

A deformacéo elastica ndo é permitida a produzir entropia, entdo, lembrando

(o]

que o subscrito © na tensdo e na deformacao representam as componentes

desviatoéricas

o (8)

(p—p) ,'ie) 0 e (o ;(9‘”):; o (Eq. 5.5.3.6)

Com a substituicdo da Eg. 5.5.3.6 na Eqg. 5.5.3.5, a funcdo de dissipacao

toma a seguinte forma:

o (V)

0 0 0 o (eq) o (a)
e +) (Py+o-0 ):g
y=1

1 - O(V) K . M - :
T = -7 ®q.0radl —pl. +ZAa§a+;Hﬁ.nﬂ+

a=1

|4

Qo

(Eg. 5.5.3.7)

Na comparacao entre as equacoes 5.5.3.5 e 5.5.3.7, os termos fluxo de calor

(CT)(q)) e fluxo de energia interna (é(u)) devem ser considerados idénticos entre si,

pois no principio da deducéo das equacdes, considerou-se que os materiais eram
guimicamente simples e, por isso, se comportariam como corpos ideais.

O principio da termodinamica estabelece que a variacdo da entropia total

num dado processo sempre sera AS > 0, logo, 1) > 0. Isto ja estabelece a direcéo
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em que 0S processos internos irreversiveis devem evoluir. Por exemplo, um

processo interno escalar deve obedecer,
A >0 & >0 A <0 & <0 (Eq. 5.5.3.8)

e no equilibrio,

A equacdo 5.5.3.7 deve, na condicdo de equilibrio, respeitar as seguintes

restrices:

. (V) .
p:0c>|5 :0 Aa:0c>é:a:0
®(q)=0<?>(v)gradT=0 Hﬁzacﬁﬁ:6<)
c=0<¢ =0 5 0 (0 .

P+o-o =06, =0

A dissipacédo pode ser calculada pela seguinte formula:

ps=b, 1.+3b, &, +$cv<°>f (Eq. 5.5.3.10)

a=1

Com o auxilio da Eg. 5.5.3.4, S (= ds/dt) pode ser eliminado. Assim, a
funcdo dissipacédo D* é dada por

$CV<°>T' = —div(® o, IT) + 7 —b, 1.- b, &,

a=1

e .oE ) (Eq. 5.5.3.11)
pe, T =—divd ,, —T[b, 1.+ b, £,1+ D
a=1

D' =Tx + Tiﬁ)(q) .gradT
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Finalmente, extraindo da equagéo 5.5.3.7, D" pode ser apresentada como

o (V) *

o (V) K . Mo . 0 0 |4 0 0 Q(EQ) o(a)
D'=-pl: +) A ¢+ Hyfi,+0:e +Y (P,+o—-0o )ig, 20
a=1 p=1 y=1
(Eq. 5.5.3.12)

Fisicamente, a funcédo de dissipacido D representa a parte do trabalho que é
transformado em energia térmica e que ndo € aproveitado como trabalho util. A
dissipacéo € causada pelas deformacdes viscosas e outros processos internos. A

dissipacéo por processos internos €, as vezes, denominada de friccdo interna.

5.5.4 Os Processos Internos

Os processos internos podem sem entendidos como os diversos eventos do
sistema que ocorrem no sentido de atingir o equilibrio, em funcdo de uma
perturbacdo sofrida, por exemplo, por uma forca mecéanica. Esta perturbacdo
provoca a alteracdo dos parametros termodindmicos (energia interna, energia
livre, entropia etc.). O sistema busca estabelecer um novo equilibrio, e para isto
sdo ativados diversos fluxos com estas forcas motrizes termodinamicas
(gradientes) geradas. Estes fluxos podem ser modelados a partir de equacdes
fenomenoldgicas, com o0 uso de coeficientes fenomenoldgicos, desde que
respeitadas determinadas condi¢cdes como aquelas citadas no inicio deste capitulo
e, principalmente, a perturbacdo ndo deve distanciar muito o sistema do seu
estado de equilibrio para ndo invalidar as fun¢des fenomenoldgicas.

Como exemplo que permite o entendimento mais claro dos processos
internos, podemos citar o experimento da relaxacao de um elastébmero ndo curado
(sem resiliéncia). Ao estirar o elastbmero até um determinado grau de
deformacgdo, o nivel de tensdo decai monotonicamente a medida que o tempo

passa. Neste periodo, os segmentos das macromoléculas estdo em movimento
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(inclusive com movimentos translacionais) para reestabelecer uma nova
conformacado a fim de aliviar as tensdes internas. Nestes movimentos, a friccdo
entre os segmentos de cadeia produz calor, o qual é dissipado para o ambiente
devido ao estabelecimento do gradiente de temperatura. Para se ter uma idéia da
magnitude deste dudltimo fendmeno, um corpo de prova de polipropileno
homopolimero, quando tracionado a temperatura ambiente de 23°C e segundo as
condicbes da norma ASTM D638, pode apresentar temperaturas pontuais ao
redor de 100°C nas regides de méaxima deformacdo, quando analisadas por
sensores no infravermelho.

Os processos internos podem ser de natureza escalar, vetorial ou tensorial.

Processos Internos Escalares

Se 0s processos internos ocorrem, entdo, os coeficientes termostaticos que
sdo utilizados correspondem ao de falso equilibrio, também chamados de
“constrained thermostatic coefficients”. Por exemplo, a capacidade calorifica de
um material sera diferente quando o mesmo esta no estado tensionado e quando
estd no estado de equilibrio. Num material polimérico, pode-se atribuir estas
diferencas, em parte, a alteracéo do volume livre [138] do sistema. A diminuicédo
do volume livre pode restringir o nimero de microestados atingiveis pelo sistema
e, com isto, alterar a capacidade de armazenar energia para cada unidade de
variacao da temperatura, ou seja, alterar a capacidade calorifica.

A variacdo destes coeficientes termostaticos deve ser considerada durante
0S processos de relaxacdo térmica e de relaxacdo da pressdo. Os principais
coeficientes termostaticos sao o0s seguintes:

- Capacidade calorifica a presséo constante (Cp):

oS
cp =T(87T) " (Eq. 5.5.4.1)
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- Capacidade calorifica a volume constante (Cv):

cv =T(§:)v (EqQ. 5.5.4.2)
- Coeficiente de compressibilidade isotérmica («; ):
Ky =—}(@)T (Eq. 5.5.4.3)
vV op

- Coeficiente de compressibilidade a entropia constante (x):

K ——1(@) Eq. 5.5.4.4
s Vo (Eq. 5.5.4.4)
- Coeficiente de expanséao térmica (o.):
1 ov
==(— Eq. 5.5.4.5
a=_) (Eq )

Cabe lembrar novamente que todos os parametros termodinamicos estao
transformados em grandezas intensivas com a divisdo por unidade de massa do
material, sendo, portanto, simbolizadas em letras minusculas.

Embora a abordagem dos processos internos escalares nao seja feita aqui,
segue abaixo um exemplo da capacidade calorifica a pressao constante,

relacionada a deformacéo anelastica:

2 2
6™ = 9 — ¢ =Ty~ Dey gy 0 e
g Kee
bE b2, (be—Keebe/ks)®
Kee ke e —kes/ ke

(Eq. 5.5.4.6)
=Tv[

]

onde Ky é o inverso do coeficiente de compressibilidade e os coeficientes b e k

representam os coeficientes fenomenologicos (superscrito (0) = desviatorico).

O = k.. o _be dg:—lgdv+&dT (Eq. 5.5.4.7)

kee v ke‘é k§§
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Processos Internos Vetoriais

Sao aqueles processos internos em que descricdo do processo € feita
através de um vetor. A conducao de calor constitui o parametro mais importante e
ocorre no sentido do gradiente de temperatura.

O fluxo de calor pode, entdo, ser representado através de uma equacao
como a que segue abaixo:

= _ = Eq.5.5.4.8
_(D(q)_ﬂqugrad-r_ﬂ'qnlwn (Eq )
Os processos internos escalares e vetoriais ndo serdo abordados aqui

detalhadamente devido ao maior interesse nos processos internos tensoriais.

Processos Internos Tensoriais

Vimos que a deformacéo de um corpo reoldgico € a soma das contribui¢cdes

das deformacdes elasticas, anelasticas e viscosas.

£ = £0® 4 0@ 4 colv) (Eq. 5.5.4.9)

Para simplificar a modelagem, sera assumido que existe apenas um Unico
processo interno tensorial correspondente a deformacdo aneldstica. E ainda,
quando se trata de corpos isotropicos lineares, pode-se tratar separadamente a
componente desviatérica das deformacoes.

Assim, considerando somente a parte desviatdrica, a equacao fundamental
de Gibbs (Eq. 5.5.2.16) fica reduzida a

o (eq) o (®) o o (eq) o (a)

pdu=plds+o :de —-(P-o ):de (Eg. 5.5.4.10)
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Também a funcéo elastica 3 = po(F - f, ) (Eq. 5.5.2.21), para pequenas
deformacdes, pode ser escrita como

o .Z,(a) >0 (EqQ. 5.5.4.11)

o(®) o(8
Szpo(f—fo):aceeg L& +Ecaa5
A desigualdade da Eq. 5.5.4.11 provém do principio da termodinamica dS >

0; dS>dQ/T [162]. Para satisfazer esta desigualdade de Clausius, deve-se também

considerar que, para as tensdes e deformacdes desviatéricas tem-se,

0 o (eq) o ()
o=0 se ¢ #0
(Eq. 5.5.4.12)

0 o (eq) o (e)

O#*O se ¢ =0

A funcdo de dissipacido D" (Eq. 5.5.3.11) também fica simplificada,

considerando-se somente da parte desviatorica.

. (V) . (a)
0o o 0 0 0 (EQ)) :2 >0 (Eq 5.5.4.13)

D'=0c:¢ +(P+o-0o
Para simplificacdo, as seguintes relacdes e equacdes fenomenoldgicas sdo

apresentadas sem uma detalhada deducédo das mesmas:

0 (eq) 0 (e) o 0 (eq) 0 (a)

O =Cu¢& —(P-o )=c,¢ (Eg. 5.5.4.14)
o (V)
0 0 0 0 o (ed)
e =¢,0+¢,(P+o—-c )
L@ 0 e (Eq. 5.5.4.15)
& :¢av O-+¢aa(P+O-_O- )
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Os subscritos a, v e e dos coeficientes fenomenoldgicos representam as

partes anelastica, viscosa e elastica, respectivamente. Como consideramos
também que o tensor tenséo é simétrico, a igualdade ¢,, =¢, € valida.
A equacdo 5.5.4.16 € obtida através da segunda igualdade da equacéo

5.5.4.14 e da segunda igualdade da equacgao 5.5.4.15.

. (a)

o (a) 0

Conlon & +6 =(do +Pu) o (Eg. 5.5.4.16)

O conhecido tempo de retardacdo € definido através de dois coeficientes

fenomenoldgicos anelésticos:

1 (Eq. 5.5.4.17)
Caa¢aa

Define-se como retardacdo o fenbmeno cujas causas consistem de variaveis

T =

intensivas, e o efeito consiste de variaveis extensivas ou especificas. Das

equacles 5.5.4.14 e 5.5.4.15 também se obtém a equacédo 5.5.4.18.

.
0 o () (EqQ. 5.5.4.18)

0
& = (¢vv +¢va)o-_¢vacaa &
Combinando as equacdes 5.5.4.16 e 5.5.4.18, obtém-se mais 2 equacdes:

. . (a)

(fa + ¢aa); = ($2aCaa + D)co9 (Eq. 5.5.4.19)

onde D =d/dt e

o)

(¢vv + ¢va)(¢aacaa + D) ;_ ¢vacaa (¢av + ¢aa) g = (¢aacaa + D) & (Eq. 5.5.4.20)
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Somando as equacdes 5.5.4.19 e 5.5.4.20, resulta em
(V) o(a)

Coo (B —B2) T+ (B + 200, + $) 0 =(4usCu + D)(& +& ) (EQ.5.5.4.21)

Para ¢® =0, segundo a Eq. 5.5.4.12, a Eq. 5.5.4.21 resume-se a

(o] 0 (0] (o]
2
Caa (¢aa¢w - ¢va) o+ (¢vv + 2¢va + ¢aa) o :¢aacaa E+ € (Eq 55422)
¢} o (eq)
Para ¢® #0, a Eq. 5.5.4.12 estabelece que o =0 , logo
° 0 (® Eq. 5.5.4.23
o=C,¢ (Eq )

ee

Combinando as equacdes 5.5.4.9, 5.5.4.21 e 5.5.4.23, obtém-se, finalmente,
a equacao que define um corpo fundamental de Burger.

. LX) . [
0 0

CeeCaa (¢aa¢vv - ¢v2a) G+ [Cee (¢VV + 2¢va + ¢aa) + ¢aacaa ] O-+ O = Cee (¢aacaa g+ g)

(EQ. 5.5.4.24)

Esta € a equacao reoldgica mais completa que leva em consideracao os trés
tipos de deformacao: elastica, anelastica e viscosa.

Um corpo reoldgico ideal pode ser descrito a partir da equacao 5.5.4.24 e os
coeficientes fenomenoldgicos podem ser correlacionados com o0s parametros

mecanicos convencionais como moédulo e viscosidade.
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5. 6 Aplicacdo da Equacgéo de Burger

Corpo de Hooke

Um corpo hookeano apresenta somente a componente elastica da
deformacéo.

¢aa=0 ¢VV:0

0 0

0 0 0 0 0 0 .. ..
0 0 ) ]
Ceecﬁa%a/%: _%Ava)o-—i_ [Cee% + 2/%; +¢é:)+¢4:caa]o-+ O = Cee (%Caag'i' 5}

A equacdo resume-se em

0 0 (Eq. 5.6.1)
O=Cec &

E, representando em termos de parametros mecanicos, tem-se:

0=2G || NN~

Corpo de Newton

Um corpo newtoniano apresenta somente a componente viscosa da

deformacgéo.

¢aa:O Cee =X

0 0 0 0 0 . . 0 ..
0 0 b 0
ceecaame —%a)ﬁ [ce (@, + M +¢§:)+;ﬁ{:caa]0+ 0 = Ce (%Caag'i' 8}

A equacdo resume-se em

g, o=¢ (Eg. 5.6.2)
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E, representando em termos de parametros mecanicos, tem-se:

G=2ﬁv<;

|_

Assim, qualquer corpo ideal pode ser descrito através da equacgao 5.5.4.24.

¢aa=0

Poynting-Thom&A
Cee =0 .
$0,=0 Kelvin

¢Wjﬂ

¢VV

Corpo de Burger

Cee=OO -
» Hooke — Euclid

¢VV:Oo

» Newton—~— Pascal

O corpo de Burger € o mais complexo de todos. Na Figura 5.6.1 abaixo

encontra-se a representacao de Maxwell para o corpo de Burger.

a " .. ] = |
s S G 7.
G, |
:_/\/\/\/ ' _;I !
!L- ¥ (&) : ﬁ(") E
. y — ]

Figura 5.6.1: Representacdo de Maxwell para o corpo de Burger [ref. 159].

89



As deformacdes elasticas e viscosas sdo definidas da seguinte maneira:

o (V)
o = Vo (Eq. 5.6.3)

= y, =
Gl . T

Ao somar as deformacdes da equacdo 5.6.3 (isto é possivel, pois o

elemento elastico e o elemento viscoso estdo em série na Figura 5.6.1), obtém-se:

(1+G D)o, e '=_(1+G D)o, (Eq. 5.6.4)

771 1 7, 2

As tensdes em paralelo se somam, logo ¢ = 61 + o, da equacgao 5.6.4 resulta

em
Ui " 1, )7./
1+hp 1+7p (Eq. 5.6.5)

1 2

o=

O simples rearranjo da Eqg. 5.6.5, resulta na seguinte equacao:

©1% 54 (&4 8515 2(6,+6,)( 282 Mt 4

m 1, moM, G, G N,

(Eq. 5.6.6)

Assim, a partir da equacéo 5.6.6 pode-se identificar a correspondéncia dos
coeficientes fenomenologicos da equacdo de Burger com 0s respectivos

parametros mecanicos.
2(G1 + GZ) = Cee

GG, m+m, —¢.c
G +G, mm, -

G, G,
— =0 (¢aa¢ ¢\/2a)caa
m m,

GG 4+ 200+ 6) + bt (Eq. 5.6.7)
mnoon
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O tempo de relaxacao, o qual foi mencionado anteriormente, é definido como
T = n/G (razdo entre viscosidade e modulo). Na representacdo de Maxwell, refere-
se ao tempo de relaxacdo para fenbmenos cujas causas sdo de natureza
extensiva ou especifica e os efeitos sao verificados sobre as variaveis intensivas.

Na Figura 5.6.2 a seguir estdo representados alguns modelos de sistemas

reologicos ideais.

Sistema de Poynting-Thomson Sistema de Jeffreys

Repres. de Kelvin e Maxwell Renres. de Kelvin e Maxwell

Sistema de Maxwell Sistema de Kelvin-Voight
él
— AN —
Ge L o o
g L - ﬁ- ™
AW =1

Figura 5.6.2: Modelos de sistemas reoldgicos ideais.

Uma vez que o comportamento de um corpo € descrito através de equacdes
como a Eg. 5.5.4.24, diversas outras propriedades reolégicas podem ser
deduzidas a partir desta. Um exemplo, € a propriedade de compliancia ou
“compliance” (J(t)) de um material. Na Figura 5.6.3, observa-se o comportamento
reologico de uma amostra de polietileno no estado fundido a 200°C, ensaiado num
rebmetro rotacional. A amostra confinada entre dois pratos de 25 mm, espacados
de 1mm, sofreu uma deformacéo cisalhante (em um Unico sentido de rotacdo) por

5 minutos e, posteriormente foi avaliada sua capacidade de recuperagao. A curva
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da deformacdo mostra que o material é viscoelastico, apresentando as 3 formas
de deformacéo: elastica, anelastica e viscosa. Pelo terceiro axioma reoldgico, 0s
corpos viscoelasticos constituem a mais alta hierarquia na classificacdo Reiner por
apresentar todos os tipos de deformacao possiveis. Juntamente com a curva de
deformacédo y(t), a Figura 5.6.3 também mostra a funcdo complidncia ou
“compliance”, (J(t)), variando com o tempo. Sua componente de recuperagao
“Recovery compliance”, (Jr(t)), € monitorada apés a cessao da tensdo. Com estes

parametros € possivel avaliar, quantitativamente, as caracteristicas de

recuperacdo da deformacao de longos tempos de relaxagéao.

Mais viscoso

Deformacao y(t) [%6]
Mais elastico
Compliancia J(t) [Pa™ ]

[Pa™] [%]

Componente de
recuperacéo da
compliancia Jr(t) [Pa™ ]

Tempo [s]

Figura 5.6.3: Grafico de deformacéo, y(t), “Compliance”, J(t) e “Recovery Compliance”, Jr(t)
de uma amostra de polietileno de baixa densidade. O ensaio foi realizado no redmetro rotacional
de tenséo controlada Rheometrics® SR-200, a 200°C com pratos paralelos de 25 mm, espacados
em 1l mm.

“Compliance”, segundo modelo de Voight, é representada por [163,164]

+00 )
J(t) = Jg + / L(In )[1-e™] dInA + t/n, (Eq. 5.6.8)
-00

com

L =tempo de relaxacédo caracteristico
L = funcéo de Legendre
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Mo = a viscosidade zero (viscosidade a taxas de cisalhamento muito baixas)
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5.7 Apéndice do Cap. 5: Operacao com Tensores no Espaco Euclidiano

Vetores (Tensores de primeira ordem)

Um produto escalar entre dois vetores é representado por um ponto entre
eles:

ab=ba Eq. Al

Sendo ¢€,€;,€, vetores unitarios nas direcdes i, j, k, ortogonais entre si,

a, =asg Eq. A2
é~>:a~ié>i Eq A3
Logo
db =ab 6.6, =2ab.65, =apb, Eq. A4
5 —

; = €€, éodelta de Kronecker com valor 1 para i=j e 0 para i#].

Um produto vetorial entre dois vetores é representado por um x entre eles:

axb = -bxa = ab,6,xe, = e, a,b,e Eqg. A5
bic,=1la, b, ¢, Eqg. A6

sendo o simbolo de permutagéo, ey, definido como

+1para ijk =123, 231 0u 312
ey =& .(8,X8,) = | -Lpara ijk =321, 132 ou 213 Eq. A7
0 para os demais

Tensores

Um tensor de segunda ordem A pode ser definido como um operador entre
dois vetores.
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b = A.a Eq. A8

b =¢6.Aa=6.Afa =Aa, Eq. A9

onde
A; =€ .AE,

que sd@o 0s nove componentes do tensor A com respeito ao vetor unitario €, .

O ponto entre & e A representa a multiplicagdo que, segundo a Equacao
A4, toma a seguinte forma:

3
Aa = A;a6 =) Aa;E Eq. A10
]:

ij o jvi ij
j=1

Multiplicacéo diadica de dois vetores a e b é um tensor de segunda ordem
db , com componentes cartesianos a;b; .

De acordo com a Equacéo Al10, segue que

(ab).c = a(b.c) c.(ab)=(c.a)b Eq. All
O produto diadico é definido como

ab = ab 6,6, Eq. A12

onde o produto diadico €g; define a diade unitaria, e o tensor de segunda ordem
pode ser escrito como

A= A.¢€¢. Eqg. A13
Das equacdes All e A13, segue que
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O tensor de segunda ordem com os componentes formados pelo delta de
Kronecker € o proprio tensor unitario

| =5, (E¢)) Eq. A15

para o qual

al=l1la=a Eqg. A16

A multiplicacdo ponto entre dois tensores de segunda ordem resulta também
num tensor de segunda ordem.

ij j

. oL Eqg. Al7
= A;B,5 68 = A, B 6§, q

A.B = A.Bkléiéj.ék§| = Aiij (€;.6,)€€
i ij i

A equacdo Al7 pode ser contraida quanto aos sobrescritos das
coordenadas. Isto conduz a definigdo da multiplicacdo por duplo ponto.

A:B=A;B; Eq. A18
O “trace” de um tensor A de segunda ordem é definida como
traceA = A:l=1:A=A,=A, + A, + A, Eq. A19
O "deviator” do tensor A de segunda ordem € a sua parte sem o “trace”.

Z\:A—%(I:A)I Eq. A20

No espaco tridimensional,
|1 =3 Eq. A21

Assim, para a equacao A20, segue que
|"A=0 Eq. A22
A transposta do tensor A é definida como

AT = A6 = AGE, Eq. A23
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A transposta do produto de dois tensores A e B de segunda ordem,

resultante da multiplicacéo ponto, toma a seguinte forma:
(A.B)" = A B €€, = B”IA,fjéiéj =B".AT Eq. A24

A parte simétrica do tensor € definida como

AS:%(A+AT):(AS)T Eq. A25

e a parte anti-simétrica como
AA:%(A_AT):_(AA)T Eq. A26

Um tensor sempre pode ser divido em parte simétrica e anti-simétrica. Com
a definicdo de produtos diadicos, tensores de ordem maior podem ser introduzidos
analogamente a Equacdo A13.

O tensor de terceira ordem com os componentes dados pelo simbolo de
permutacdo (Equacdo A6) € o tensor de permutacdo ou O tensor unitario

alternante
e =¢e; €6 Eq. A27

e o0 vetor produto (Equacao A5) pode ser agora escrito como

—

Assim, a multiplicacdo vetorial entre um tensor A e um vetor a resulta no

seguinte tensor produto:

Axd = -Aed = Ae,aEE Eq. A29
O determinante do tensor A é definido como
A A Ag AV AE (A
detA=|A, A, A, deta={ 'a)'g(b; )6’;( )l Eq. A30
(bx
Ay Ay Ay
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O determinante nada mais é que a razdo dos volumes do paralelepipedo

definido pelos vetores Ad, Ab, AC eo paralelepipedo definido pelos vetores a,

b, C.

Diferenciacao

A diferenciacdo com respeito a coordenada espacial X é representado como

\V/ i:gi

oX ' ox, Eq. Bl

O operador V é um operador vetor diferencial que opera sobre grandezas
escalares, vetoriais e tensoriais.

O gradiente é definido pela multiplicagdo diddica como segue:

grad a—Va=a—{iI=a—aéi
0X o0X,
. o, oa oJda; __ Eq. B2
grad d=Va=—-= €,€; a.
0X o0X,
- OA .
grad A =VA = aé = —lk &6,
o0X 0X,

A divergente é definida pela multiplicacdo ponto como segue:

~ - 0 . Oa,
dv d=v.a=—a-=
0X OX; Eq. B3
oA
d|vA=VA:i.A: L g,
0X 0X
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A rotacional é definida como segue:

curl @=Vxad=ey o8, g,
OX
Eq. B4
- oA _ _
curl A = VXA = e, p i-¢¢,
X

O operador Laplaciano é definido como um operador diferencial escalar que

resulta da multiplicacdo ponto entre dois operadores nabla:

0° 0°? 0°
ox;  0x;  ox?

VV =V?2-=

Eqg. B5

Expressdo de uma Equacdo Fenomenoldgica

Um fluxo qualquer decorrente de um processo dentro de um sistema pode
apresentar uma dependéncia linear com sua forca motriz termodinamica. Contudo,
a garantia desta linearidade somente € observada quando se trata de uma
situacado em que o sistema esta apenas levemente deslocado da sua condicéo de
equilibrio. Uma equacao fenomenoldgica é aquela que descreve uma relacéo
linear entre as forgas termodinamicas e os fluxos.

Forca

Fluxo qquer. ——J, = §k3 Li X Termodinamica

Coef. FenomenolégicogT

Exemplo: O fluxo de calor devido ao gradiente de temperatura, Q,= kT(:z-

onde Q, = fluxo de calor [ energia / tempo . area]
Kt = coeficiente de condutividade térmica
dT/ dz = gradiente de temperatura na direcdo z

Neste caso, apenas 0 primeiro coeficiente fenomenologico, (kr), foi

suficiente para descrever o fluxo.
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5.8 Legenda para o Capitulo 5

& =deformacéo

) = sobrescrito (e subscrito) referente a parte eléstica
@ — sobrescrito (e subscrito) referentea parte anelastica
™Y =sobrescrito (e subscrito) referentea parte viscosa

(P) = sobrescrito referentea parte plastica
t = tempo
H (t) = fungdo de Heaviside

y = deformacéo de cisalhamento

y = taxa de deformacdo de cisalhamento

W = trabalho

o =diferencial relativoao valor no estado de referéncia
o = tensor tensdo, pressdo é definida como negativo
(eq) = subscrito referindoao valor do equilibrio

U = vetor deslocamento

i = vetor normal a superficie A

V,v=volume

V = operador nabla (ver apéndice)

V = vetor velocidade

T =temperatura

s = entropia especifica
p = densidade

° = sobrescrito que identifica estado de referéncia
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| =tensor unitério (ver apéndice)

p = pressao
o = processo interno escalar

&, =funcédode avangode um processo escalar
S = processo interno vetorial

n, = funcdo de avango de um processo vetorial
y = processo interno tensorial

¢, =fungdo de avango de um processo tensorial
f =energia livre de Helmholtz

c.. = coeficiente fenomenoldgico

f =energia livre de Helmholtz

A = afinidade de um processo escalar [J/mol]

H = afinidade de um processo vetorial

E’ = afinidade de um processo tensorial

c'ey = coeficiente fenomenoldgico

Cee

= coeficiente fenomenoldgico

k.. =coeficiente fenomenoldgico

ee

k. = coeficiente fenomenoldgico

ea
b, = coeficiente fenomenoldgico

¢,; = coeficiente fenomenoldgico
k,; = coeficiente fenomenoldgico

|, = coeficiente fenomenoldgico

c, = capacidadecalorificaa volumeconstante
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@, =fluxodeenergiainterna

E = campo elétrico, Eq 5.5.3.1

J = densidade da corrente elétrica, Eq.5.5.3.1
@ = vetor de fluxo de energia parcial, Eq.5.5.3.1
f =forcaexterna, Eq.5.5.3.1

P = tensor tensdo, EQ.5.5.3.1

D =tensor taxa de deformacdo, Eq.5.5.3.1

D =diferencial, d/dt

C, = capacidadecalorificaa pressao constante

=sobrescrito que identifica derivadaem funcéo do tempo d/dt

7, = taxa de produgao de entropia por unidade de volume
7 ) = taxa de produgdo de entropia por unidade de volume
» = subscrito que indica pressao constante
+ =subscrito que indica temperatura constante
, = subscrito que indica volume constante
k. = coeficiente de compressibilidade isotérmica
Kk ¢ = coeficiente de compressibilidade isoentrdpica
a = coeficiente de expansao térmica
Ky =[x, ]71
k.. = coeficiente fenomenoldgico
k.. = coeficiente fenomenoldgico

k.. = coeficiente fenomenolagico

b, = coeficiente fenomenoldgico
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@, =fluxo térmico

A4 = Coeficiente fenomenoldgico
A4, = Coeficiente fenomenoldgico
|, = coeficiente fenomenoldgico
C,. = Coeficiente fenomenoldgico

¢,, = coeficiente fenomenoldgico

@, = coeficiente fenomenoldgico

¢,, = coeficiente fenomenoldgico

¢.. = coeficiente fenomenoldgico
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6. Deformacéo Plastica Imposta ao iPP

6.1 Selecao das Amostras

Amostras comerciais de diferentes pesos moleculares foram utilizadas para
0s experimentos. Sao homopolimeros de propeno, sintetizados com polimerizacao
em massa, utilizando um sistema catalitico do tipo Ziegler-Natta de 42 geragédo. O
peso molecular foi controlado pela concentragcdo de hidrogénio nos reatores. A
distribuicdo de peso molecular foi conseqiéncia natural do sistema catalitico e do
processo de polimerizacdo Spheripol®, sem a utilizacdo dos artificios de
bimodalidade, isto €, utilizacdo de concentracdes diferentes de hidrogénio nos dois
reatores do processo. As diferencas na polidispersdo observadas entre amostras
na Tabela 6.1.1 sdo resultados da resposta do sistema catalitico para diferentes
pesos moleculares e também da incerteza da analise de GPC (cromatografia por
permeacdo em gel). A isotaticidade das resinas foi controlada com o ajuste da
proporcdo de doador de elétrons externo a base alquilsiloxanos, utilizado na
preparacdo do sistema catalitico. O indice de isotaticidade foi medido
indiretamente através do percentual de material solivel em xileno a 25°C. Em
todas as amostras, o valor encontrado foi de 3% a 4% em peso de material
solavel. As resinas assim obtidas foram neutralizadas quanto a acidez do residuo
catalitico com Estearato de Calcio. Um antioxidante primario fendlico e um
secundario fosforado foram também adicionados a fim de garantir a estabilidade
molecular. Os aditivos foram homogeneizados nas resinas numa extrusora.

Na Tabela 6.1.1, encontram-se os valores das massas moleculares médias

obtidas por GPC das amostras estudadas.



Tabela 6.1.1: Dados de peso molecular médio dos homopolimeros de polipropileno.

Amostra <Mn> <Mw> <Mz> <Mw>/<Mn>
H1 29000 161800 454900 5.6
H2 34800 228600 777000 6.6
H5 55100 419800 1262000 7.6
H6 55100 448400 1484000 6.6
H8 73500 589700 1645000 8.0
H9 97800 708900 2108000 7.2

a) Cada dado representa o valor médio de 3 curvas de GPC.
b) <Mn>=massa molecular numérica média, <Mw>=massa molecular média ponderal,
<Mz>=massa molecular média Mz, <Mw>/<Mn> = indice de polidispersao.

C) Definigbes ref. 154.

6.1.1 Caracteristicas Estruturais das Amostras de iPP

No que se refere a distribuicdo de peso molecular, a Figura 6.1.1.1 abaixo
mostra 0s cromatogramas GPC das amostras, revelando as caracteristicas
monomodais das mesmas. Todas as amostras apresentaram distribuicdes
aproximadamente simétricas. Neste estudo ndo se objetivou avaliar os efeitos
individuais das fragbes sobre o comportamento mecéanico. Desta forma, procurou-
se discernir as amostras somente em termos de peso molecular, mantendo-se
aproximadamente constante os demais parametros como a distribuicdo de peso
molecular (Mw/Mn) e a assimetria da distribuicdo. As diferencas encontradas em
Mw/Mn nas amostras ndo sao negligenciaveis, contudo, seus efeitos ndo foram
contemplados neste estudo.

As amostras consistem de homopolimeros de propileno com elevado indice
de isotaticidade. A Figura 6.1.1.2 apresenta o espectro no infravermelho
caracteristico do material no estado semicristalino. As intensidades e 0s numeros
de onda das bandas, especialmente da regido de impressao digital, conferem com
os dados de literatura eletronica da Nicolet® como polipropileno isotatico.

A estereoregularidade também foi mantida em graus similares entre as
amostras, conforme mencionado anteriormente. Contudo, além da medida do

parametro de solubilidade em xileno a 25°C, uma avaliagcdo mais detalhada da
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composicao estrutural € apresentada na Figura 6.1.1.3, através do fracionamento

de polimeros. As fracbes apresentadas na Figura 6.1.1.3 sédo discernidas por

diferentes graus ou suscetibilidades a cristalizacdo. Cada fracdo contém

moléculas de similar suscetibilidade a cristalizacdo, uma caracteristica dependente

tanto do peso molecular quanto dos defeitos estruturais das cadeias. Como se

trata de moléculas sintetizadas por um catalisador Ziegler-Natta base Titanio e

mondmero de alta pureza, os defeitos

relacionam-se principalmente com

estereoregularidade, ficando em segundo plano regiodefeitos, comonémeros e

insercdes 1,3.
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Figura 6.1.1.1: Cromatogramas GPC das amostras de iPP selecionadas.
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Figura 6.1.1.2: Espectro no infravermelho da amostra H5, obtido por transmitancia em filme
no aparelho FTIR Nicolet modelo 710.
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Figura 6.1.1.3: Distribuicdo das fragbes sollveis em o-diclorobenzeno da amostra H5 nas
diferentes temperaturas de eluicéo, obtida pelo método do fracionamento preparativo.

Como se pode ver na Figura 6.1.1.3, a amostra H5 contém uma elevada
proporcdo de moléculas com dificuldade de solubilizacdo, ou seja, com alta

susceptibilidade a cristalizacdo. Uma vez que a cristalinidade € associada a alta
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regularidade estrutural das cadeias, é notavel a alta estereoregularidade desta
amostra. Ja que o sistema catalitico foi mantido idéntico na sintese das demais
amostras, segue que as mesmas também apresentam alta isotaticidade. Este
fator, na faixa de peso molecular estudada, ndo influencia significativamente na
distribuicdo destas fracdes. A Figura 6.1.1.4 reporta para a amostra H5 a verséo

com distribuicdo continua do fracionamento pelo método Crystaf.
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Figura 6.1.1.4: Cromatograma do fracionamento pelo método do Crystaf da amostra H5.

A leitura adicional que se pode fazer pelo fracionamento Crystaf é a
distribuicdo desta suscetibilidade a cristalizac&o, a qual reflete na distribuicdo da
estereoregularidade. Como se pode ver, a amostra H5 revela que sua
regularidade estrutural é bastante homogénea, apresentando a grande maioria
das moléculas cristalizado em solucdo de o-diclorobenzeno na faixa de 69°C a
82°C. A fracdo altamente sollvel, tipico do iPP comercial, ficou nos 3,3% em peso

para o solvente o-diclorobenzeno a 30°C.
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6.1.2 Propriedades Térmicas e Morfolégicas das Amostras de iPP

A selecdo das amostras em termos de peso molecular implica na
diferenciacdo da morfologia do polipropileno isotatico. A cinética de crescimento
das esferulitas é favorecida quando o meio apresenta baixa viscosidade e,
consequentemente, maior facilidade para desemaranhar os segmentos de cadeia
[165-167]. Desta forma, amostras com menor peso molecular apresentam maior
cristalinidade, observada pela entalpia de fusdo. Em contrapartida, o rapido
crescimento dos cristais incorpora maior nimero de defeitos [134] durante a
cristalizagcdo, diminuindo a temperatura do pico de fusdo e gerando,
consequentemente, material com propriedades diferentes [168]. Na Figura 6.1.2.1,
estdo relatados os dados dos ensaios no DSC das amostras. Sao conhecidas da
literatura que a maior isotaticidade conduz a maior cristalinidade [169] e a

temperatura de fusdo eleva-se com a perfeicao cristalina [89, 170,171].
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Figura 6.1.2.1: Correlacéo entre propriedades térmicas do segundo aquecimento a 10°C/min
no DSC e o peso molecular do polipropileno, obtida no ensaio das amostras selecionadas.

A textura obtida por microscopia 6tica com luz polarizada confirmou maiores

esferulitas em polimeros de mais baixo peso molecular, quando submetidos a
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histéria térmica idéntica no dispositivo de aquecimento e resfriamento controlado.

As micrografias podem ser observadas na Figura 6.1.2.2.

Figura 6.1.2.2: Micrografias das amostras H1, H2, H5 e H9, obtidas por microscopia 6tica
com luz polarizada, apresentando as esferulitas. As amostras foram fundidas e relaxadas na
plataforma de aquecimento a 200°C por 5 minutos e resfriados a uma taxa de 10°C/min. As
micrografias foram tomadas a 35°C.

Estas diferencas morfologicas afetam diretamente a resposta mecéanica do

material, conforme mencionado anteriormente.

6.1.3 Propriedades Mecanicas das Amostras:

Uma curva de tensédo — deformacdao tipica destes materiais esta apresentada
na Figura 6.1.3.1, sem a correcao da tensdo para valor real devido a reducéo da
area da secdo transversal com o estiramento. Esta corresponde ao ensaio de
tracdo, seguindo-se as normas ASTM D1401 e D638 na preparacado do corpo de

prova, no condicionamento e no ensaio de tracdo. Como se pode observar no
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comportamento da amostra H5, existe uma regido hookeana a baixas
deformacdes, a qual é seguida por uma longa regido de deformac&o plastica. E
caracteristico do iPP iniciar a deformacéo pléstica, formando um estrangulamento
na regido central do corpo de prova, provocada pela orientagdo molecular e
consequente formacédo de uma morfologia fibrilar. Este estrangulamento propaga-
se ao longo da extensdo de analise do corpo de prova com 0 estiramento,
rompendo-se ao final. A faixa de transicdo da deformacdo reversivel para
irreversivel envolve energia de ativacdo para destruicdo da ordem morfolégica
original. Para todas as amostras estudadas, a curva da Figura 6.1.3.1 é bastante
representativa, ndo somente nas caracteristicas gerais como também nos valores
dos parametros. Isto porque as diferencas entre as amostras estdo basicamente
no peso molecular, assemelhando-se na isotaticidade e na distribuicdo de peso
molecular. Por exemplo, a tensdo no escoamento tipico do iPP comercial esta na
ordem de 32 — 36 MPa. Numeros na ordem de 40 MPa séo obtidos para amostras
de baixo peso molecular, alta distribuicdo de peso molecular e alta isotaticidade. A
alta isotaticidade referida aqui significa apresentar péntades mmmm superiores a
95%, determinadas pela técnica do **C-RMN (Ressonancia Magnética Nuclear).
Para amostras em estudo, sintetizadas com catalisador de 42 geracdo, o teor de

péntades mmmm fica na ordem de 93% a 95%.
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Figura 6.1.3.1: Curva tensdo nominal — deformacédo do ensaio de tragdo da amostra H5,

ensaiado até a ruptura. Corpos de prova preparados conforme ASTM D638, condicionados a 23°C
+ 2°C e ensaiados apds 24h nesta temperatura e a 50 mm/min.
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Em contrapartida, a magnitude do pico de tensdo diminui em amostras de
baixa isotaticidade ou que contenham elevado teor de plastificantes. Neste ultimo
caso, concomitantemente, aumenta também o valor da deformacdo no
escoamento.

No que se refere a resisténcia ao impacto, as resinas comercias de iPP
produzidas com catalisadores de 4% geragdo, tipicamente apresentam valor de
resisténcia ao impacto Izod na ordem de 30 J/m a 23°C, com o corpo de prova
entalhado e seguindo-se a norma ASTM D256. Variagcbes na ordem de 5 J/m
ocorrem com pequenas mudancas de peso molecular e distribuicdo de peso
molecular, considerando-se a mesma isotaticidade. Evidentemente, menores
pesos moleculares resultam em menor resisténcia ao impacto, conforme ja
discutido anteriormente.

Quanto as propriedades de mdédulo de flexdo, em homopolimeros de iPP
comerciais convencionais o valor situa em torno de 1400 a 1500 MPa, segundo
ensaios ASTM D790. O numero pode ser levemente superior para amostras de

baixo peso molecular e vice-versa.

6.2 Preparacao dos Corpos de Prova para Ensaios

As resinas, na forma de granulos, foram convertidas em barras de 12,50 mm
X 6,35 mm x 100,00 mm por moldagem por injecdo, utilizando-se uma injetora
Battenfeld modelo SB1450-230/4001. A temperatura do molde foi mantida a 60°C
durante o processamento e as demais condi¢cdes foram ajustadas para se obter
barras livres de bolhas e sulcos provocados pela contracdo. As barras, entéo,
foram recozidas em uma estufa a vacuo para equalizar as historias térmicas dos
corpos de prova [104]. A estufa foi purgada trés vezes com nitrogénio para evitar
termo-oxidacdo das amostras e promoveu-se 0O recozimento por 6 horas a
140°C+5°C.
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Para experimentos de compressdo cuja altura inicial da barra era de 12,5

mm, 0S corpos de prova ja se encontravam em condicdes teste. No entanto, para

experimentos envolvendo o ajuste da altura final do corpo de prova em 2 mm + 0,1

mm, a altura inicial das barras foi ajustada conforme o nivel de deformacédo

plastica e condicbes de temperatura de cada teste. Para isto, as barras foram

fresadas na direcdo da sua altura e recozidas novamente nas mesmas condicdes.
O esquema da Figura 6.2.1 ilustra as preparacfes dos corpos de prova.

Neste estudo, toda a comparagdo com o corpo de prova ndo deformado,

isto é, indicado como 0% de deformacdo, refere-se ao material devidamente

recozido nas condi¢des mencionadas.

100 o
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> [ >
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Figura 6.2.1: Esquema de preparacdo dos corpos de prova.

6.3 Desenvolvimento do Dispositivo de Compressao e Molde

O amplificador de forcas projetado e construido trata-se de um equipamento
para magnificar a forca num sistema de pistdes através da aplicacdo do principio
de Pascal. A forca aplicada no pistdo primario (menor diametro) é multiplicada no

pistdo secundario (maior diametro) através da pressao transmitida por um fluido
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hidraulico. A descricdo detalhada do equipamento pode ser encontrada na patente
brasileira de modelo utilidade, requerida sob o coédigo MU7903031-9 [172]. O
projeto esquematico esta apresentado nas Figuras 6.3.1a, 6.3.1b e 6.3.1c.

De um modo geral, os sistemas para medicdes de forcas sdo empregados
em grande numero de aplicacdes praticas. Dentre estas aplicacfes, certos tipos
de equipamentos de ensaios mecanicos exigem a capacidade de medicdo de
forcas de grande magnitude, conjuntamente com uma tolerancia bastante reduzida
quanto as imprecisdes da medida a ser realizada. Pode-se citar o caso da
presente investigacdo, onde se objetiva acompanhar o comportamento reolégico
da deformacéo plastica de polimeros termoplasticos.

Por exemplo, no caso de um equipamento de ensaios mecanicos com
capacidade para até 10.000 N tem-se um determinado grau de incerteza nas
medidas de deslocamento, na velocidade de deslocamento e na determinacéo da
forca. Se a leitura da forca realizada por meio de uma célula de carga apresenta
uma incerteza de 0,25%, tem-se, neste caso uma imprecisdo maxima de 25 N. No
caso de ensaios que necessitem utilizar um equipamento de ensaios mecanicos
com capacidade para medir 200.000 N, o mesmo grau de incerteza de 0,25%
representaria uma imprecisao de 500 N. Para determinadas pesquisas cientificas,
imprecisfes nesta ordem, em termos absolutos, sdo inaceitaveis e as andlises
desempenhadas ndo permitem resultados conclusivos. Além disso, é sabido que
equipamentos de maior capacidade de medicdo apresentam uma maior
imprecisdo percentual dos parametros de controle, seja por limitacdes construtivas
ou pela baixa exigéncia da maioria das aplicacdes nestes casos. Nos
equipamentos comerciais sempre é considerada a relacdo custo - beneficio, onde
a imprecisdo das medidas € geralmente ajustada para o0 minimo comercialmente
favoravel, e ndo para o minimo tecnicamente possivel.

Alternativamente, o emprego de um amplificador de forcas que magnifique
um determinado numero de vezes necessario para as investigacdes, por exemplo,
22 vezes a carga, pode-se manter a precisao relativa da medida no pistao primario

[Figura 6.3.1a item 1], que € acoplado ao dinambémetro, muito semelhante ou
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idéntica a do pistdo secundario [Figura 6.3.1a item 4], o qual é acoplado a matriz
de compresséo, quando aplicadas as devidas correcdes.

O amplificador de forcas foi construido para ser adaptavel a qualquer tipo de
equipamento de ensaios mecanicos com diferentes capacidades de carga, de
modo que a faixa de utilizacdo do dinamdmetro pode ser ampliada tantas vezes
quanto for a capacidade de magnificacdo do amplificador. Como o volume do
fluido hidraulico é aproximadamente constante, com pequena compressibilidade, o
deslocamento do pistdo priméario do amplificador € maior que o secundario, na
mesma proporcao correspondente a razdo de magnificacdo da forca. Assim,
quando o amplificador de forcas com razdo de magnificacdo de forca de 1:22 é
acoplado a um dinambmetro com capacidade de medigcdo para 10.000 N, o
instrumento passa a permitir ensaios em corpos de prova envolvendo esfor¢os de
atée 220.000 N, enquanto mantém aproximadamente a mesma precisdao do
equipamento original. Em contrapartida, o deslocamento do pistdo secundario de 1
cm corresponde ao deslocamento de 22 cm no pistdo primario. Desta forma, a
resposta de uma deformacdo de 1 cm na amostra torna-se altamente perceptivel e
resolvido ao longo de 22 cm de curso no pistdo primario, permitindo observar
fendbmenos muitas vezes despercebidos em ensaios mecanicos tradicionais.

Nos dinamOmetros convencionais, velocidades de ensaio muito baixas nao
sdo faceis de se aplicar. Isto ocorre devido ao fato de que a diminuicdo da
velocidade compromete a linearidade do deslocamento, aumentando os efeitos
das variacdes ondulatérias provenientes das engrenagens de reducdo do motor.
Além disso, os ensaios a baixa velocidade, em determinados dinam6metros, estdo
limitados a um certo tempo de ensaio para evitar a avaria do motor por
superaquecimento. O uso do amplificador de forcas também contribui para
solucionar este tipo de problema.

O grau de magnificacdo da forca que for utilizado, também corresponde a
razdo de diminui¢cdo da velocidade do pistdo secundario em relagdo ao primario.
Assim, o dinamdmetro pode trabalhar na velocidade adequada no pistao

secundario do amplificador, onde efetivamente a amostra € ensaiada. A
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velocidade sera reduzida em uma proporcdo inversa a magnificacdo adotada
sobre a forca aplicada pelo dinamémetro.

As Figuras 6.3.1a, 6.3.1b e 6.3.1c apresentam respectivamente a projecao
lateral, a projecdo posterior e a projegcao superior do modelo efetivamente
projetado e construido.

O projeto foi adaptado para o dinamémetro comercial INSTRON modelo
4466, com capacidade para 10.000 N + 0,25%, conforme catalogo [173]. A
montagem esta representada na Figura 6.3.2.

O amplificador é constituido de um pistdo primario (Figura 6.3.1a item 1) com
diametro de 34 mm e 550 mm de comprimento. O pistdo € macico e altamente
polido para garantir resisténcia mecéanica elevada e alta vedacdo. O cilindro
(Figura 6.3.1a item 2) que o comporta tem alta resisténcia mecanica para suportar
a pressdo do fluido hidraulico. O mesmo é fixado em uma placa (Figura 6.3.1a
item 3) espessa de aco, a qual também suporta o pistdo secundario (Figura 6.3.1a
item 4) e o seu respectivo cilindro (Figura 6.3.1a item 5). A forca de atrito entre o
pistdo primario e o cilindro € minimizada, ocorrendo fricc¢do somente na vedacéo.
Esta dltima, por sua vez, € realizada com trés anéis de borracha do tipo “o’rings”
(Figura 6.3.1a item 6).

Na parte superior do cilindro primario existe uma abertura (Figura 6.3.1a item
7) para sangria do fluido hidraulico. O orificio esta localizado em uma posi¢édo de
modo a coincidir com a extremidade inferior do elemento de vedacgao para evitar
qualquer aprisionamento de bolhas. Na ponteira (Figura 6.3.1a item 8) do pistéao
primario (Figura 6.3.1a item 1) é conectada a célula de carga do dinambmetro
através de um adaptador articulado apresentado na Figura 6.3.3. O adaptador é
um sistema de cotovelo, constituido de uma meia esfera convexa superior e uma
meia esfera concava inferior, para proteger a célula de carga de qualquer esforco
nao axial, proveniente de um eventual desalinhamento do amplificador de forcas

em relacdo ao dinamodmetro.
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Figura 6.3.1a: Projecéo lateral do amplificador de forg¢as.
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Figura 6.3.1 b e 6.3.1 c: Projecdes posterior e superior, respectivamente, do amplificador de
forcas.

Figura 6.3.2: Montagem do amplificador de forcas no dinamémetro: vistas frontal e
posterior.
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Figura 6.3.3: Adaptador articulado.

O fluido hidraulico do cilindro primério € impulsionado pelo pistdo primario
para o cilindro secundério, através de um duto interligado a ambos os cilindros
através de conexdes rosqueadas (Figura 6.3.1a itens 9a e 9b). O duto foi
dimensionado, de modo que a perda de carga durante a movimentacdo do fluido
nao seja significativa e o limite de pressao tolerado por suas paredes seja
bastante elevado em relacao a pressao de trabalho, para garantir a seguranca do
sistema.

O cilindro secundario, sendo preenchido com o fluido hidraulico proveniente
do cilindro primério, movimenta o pistdo secundario que possui maior didametro. No
amplificador construido, o pistdo secundario possui diametro de 160 mm. Logo, a
magnificacdo exata de forca é de 1: 22,145. A vedacéo entre o cilindro e o pistdo
secundario é garantida por duas gaxetas (Figura 6.3.1a item 10) de borracha, as
guais se movimentam juntamente com o pistao e deslizam sobre o cilindro. Foram
utilizadas gaxetas de auto-aderéncia, cuja principal caracteristica é que, a medida
que a pressao do fluido aumenta, os seus anéis de borracha acomodam-se melhor
as paredes do cilindro, garantindo melhor a vedacao.

O pistdo secundario, o qual se desloca para baixo, recebe na sua
extremidade inferior adaptadores (Figura 6.3.1a item 11) alinhados por colunas
guias (Figura 6.3.1a item 17) para possibilitar o acoplamento a qualquer tipo de
ferramenta de ensaio mecanico. No caso em questéo, foi adaptado um émbolo do

molde em canal (Figura 6.31a item 12), utilizado para ensaios de deformacéo
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plastica. Os corpos de prova das amostras de polipropileno foram colocados em
molde de canal (Figura 6.3.1a item 18). A mesa (Figura 6.3.1a item 13) onde se
encontra este molde, a qual corresponde ao suporte para a ferramenta oposta, é
constituida de uma placa espessa. O espaco entre a placa de base (Figura 6.3.1a
item 13) e a placa superior (Figura 6.3.1a item 3), que suporta todo o sistema de
cilindros e pistbes secundario e primario, € determinado por quatro colunas
macicas (Figura 6.3.1a item 14) e constitui a 4rea de ensaio da amostra. O
espacamento entre as colunas pode ser alterado de acordo com as necessidades,
isto é, de acordo com o tipo de ferramenta a ser adaptada para 0 ensaio
mecanico. As colunas sédo devidamente projetadas para permitir esta versatilidade,
por meio de modificacdo na altura dos parafusos que prendem as duas placas
suportes (Figura 6.3.1a itens 3 e 13).

O pistédo secundario é constituido de duas partes:

a) A primeira secdo (Figura 6.3.1a item 4a) encontra-se inserida no cilindro
secundario onde chega o fluido hidraulico do cilindro primario;

b) A segunda secao (Figura 6.3.1a item 4b), com diametro reduzido de 160
mm para 100 mm, esta localizada abaixo da primeira secao, e tem a
funcdo de providenciar o retorno do pistdo a sua posicao original. Isto é
realizado, introduzindo-se ar comprimido através de uma conexao
(Figura 6.3.1b item 19).

O amplificador de forcas assim projetado, permite ensaios mecanicos de
compressao.

O dimensionamento das pegas do amplificador foi realizado considerando-se
a resisténcia mecanica dos materiais. Para 0 projeto executado, a deformagéo
elastica do equipamento € aproximadamente nula com 22 toneladas de carga.

Por ser um acessorio bastante robusto e, consequiientemente, apresentar um
peso consideravel, cerca de 450 kg, o mesmo é suportado sobre eixos com rodas
(Figura 6.3.1b item 15), montadas sobre trilhos (Figura 1b item 16) para facilitar a
montagem e a desmontagem no equipamento de ensaios mecanicos. Os materiais
usados para a construcdo do amplificador sédo diversos tipos de acos, sendo 0s
principais AE 1020, SAE 8640 e AISI 420.
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Fluidos Hidraulicos

O primeiro fluido hidraulico testado foi o mercurio, em virtude do seu
coeficiente de compressibilidade quase nulo. Porém, sua mistura com o Oleo
lubrificante, remanescente dos testes de funcionamento do equipamento, formou
uma pasta, que ndo possuia propriedades lubrificantes e provocava o vazamento
pelas gaxetas. Além disso, a excessiva densidade do mercurio provocava uma
significativa inércia do fluido durante sua movimentag&o.

Assim, a alternativa voltou-se para os 0leos convencionais. Contudo, foram
considerados 0s seguintes critérios:

a) A viscosidade do 6leo fluido hidraulico ndo poderia ser
excessivamente baixa a ponto de perder o efeito lubrificante
durante a friccdo nas gaxetas e “0’rings” e provocar vazamentos,
assim como também ndo poderia ser excessivamente viscoso a
ponto de a perda de carga influenciar na leitura de carga no pistéao
primario. Além disso, fluidos excessivamente viscosos a base de
polimeros de peso molecular consideravelmente alto, apresentam
o efeito de memoria indesejavel, decorrentes dos longos
processos de relaxacgao;

b) A curva de compressibilidade do fluido na faixa de compressao de
trabalho deveria ser monotonica, sem mudancas abruptas.

C) A curva de compressibilidade deve ser a mais linear possivel na
faixa de trabalho para facilitar os célculos de correcéo.

Desta forma, o 6leo de silicone Dow Corning® 200 atendeu aos critérios
considerados. Apesar da sua natureza polimérica, polidimetilsiloxano, né&o
apresentou efeito de memdaria significativa e a sua viscosidade de 100 cstokes a
25°C foi adequada para o proposito em questéo.

O fluido hidraulico para o amplificador desenvolvido, com uma carga maxima
de uma tonelada no pistdo primario, envolveu uma pressao aproximada de 1600 a

1700 psi. Nesta faixa de pressdo o 6leo de silicone apresentou uma curva de

120



compressdo conforme a Figura 6.3.4, obtida pelos dados de especificacdo do
produto [174].

2400
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Figura 6.3.4: Curva de compressdo do fluido de silicone Dow Corning® 200,
polidimetilsiloxano 100 cstokes.[ref. 174]

Correcoes

Em geral, o deslocamento dos pistdes e a magnificacdo da forca sofrem
desvios que sdo causados, respectivamente, pela compressibilidade do fluido
hidraulico e pela energia dissipada através do atrito do pistdo com as borrachas de
vedacéo.

Como se pode ver na Figura 6.3.4, a compressibilidade do fluido hidraulico,
embora baixa, ndo pode ser negligenciada para ensaios de requerem exatidao dos
parametros controlados. O fator de correcdo de deslocamento, entdo, € obtido,
fazendo-se a compressdo do pistdo primario e mantendo-se o pistdo secundario
travado em uma posicao fixa. Para o amplificador de forcas desenvolvido, a curva

desta correcao, obtida empiricamente, esta apresentada na Figura 6.3.5.
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Figura 6.3.5: Curva de correcdo de deslocamento do pistdo priméario, em funcdo da
compressibilidade do fluido hidraulico: Deslocamento [mm] = - 0,3808xF’[kN] + 5,0324xF[kN] +
0,5378.

A curva de correcao de deslocamento foi apresentado na forma polinomial e
a equacdo obtida foi a seguinte: Deslocamento [mm] = -0,3808xF*[kN]
+5,0324xF[kN] + 0,5378. A equacdo foi tomada pela média de quatro curvas
experimentais, que apresentaram alta reprodutibilidade, com r?=0,9993. E
importante frisar que esta equagdo empirica é valida somente para o amplificador
desenvolvido, pois, além da compressibilidade do fluido hidraulico, € resultado
também da eventual dilatacdo do duto de conducdo do fluido hidraulico e da
acomodacédo das gaxetas e “0’rings” de vedacao com a pressao.

A segunda correcdo a ser considerada corresponde ao desvio da forca
aplicada. O atrito do pistdo com os elementos de vedacdo fazem com que a
magnificacdo da forca ndo seja exatamente igual aquela indicada, embora este
desvio seja, muitas vezes, desprezivel. As medidas apresentadas na Figura 6.3.6
mostram que o valor de correcdo para carga tende a se estabilizar em um valor
fixo para cada velocidade. Salvo em situac6es em que se exige altissima exatidao
da forca aplicada, o valor desta correcdo pode ser tomado como constante em

toda a extensdo de deslocamento do ensaio.
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Figura 6.3.6: Curvas de for¢a versus deslocamento do pistdo primario do amplificador forcas,
em ensaios com pistdo secundario livre, a velocidades de 10 mm/min, 50 mm/min, 100 mm/min e
200 mm/min.

Nos ensaios com o0s corpos de prova, esta correcdo foi realizada,
descontando-se o valor constante da forca, Co, que aparece a deslocamentos
negligenciaveis na curva de tensao — deformacao, como mostra a Figura 6.3.7. A
subtracdo de um valor constante é razoavel uma vez que a forca de atrito tende a
um valor constante, como mostra a Figura 6.3.6.

Com a realizacdo destas correcOes para desvios no deslocamento e na
forca, o amplificador de forgcas apresenta uma precisdo muito similar ao do
dinambémetro, desempenhando simplesmente a funcdo de magnificacao de forcas,
sem prejudicar a qualidade de qualquer medida em equipamentos de ensaios
mecanicos. O desgaste do equipamento, no entanto, pode requerer o
levantamento de novos fatores de correcgéo.

Todos os testes e ensaios foram realizados em um ambiente de temperatura
controlada de 23°C +2°C. Portanto, ndo foram necessarias correcdes adicionais

para variacao da viscosidade do 6leo hidraulico.
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Figura 6.3.7: Curva de tensdo — deformacao (compressao), observado no pistdo primario, de
um corpo de prova de polipropileno isotatico.

O molde

O molde foi construido conforme a Figura 6.3.8 abaixo. O aco inoxidavel foi
altamente polido, especialmente na superficie interna do canal e na face inferior

do émbolo.
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Figura 6.3.8: Molde em canal e émbolo.
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O canal do molde tem dimensdes de 6,35 mm de largura, 20,00 mm de altura
e 100,00 mm de comprimento. Ao redor do mesmo foram feitos cinco furos
passantes de %4”, dispostos conforme a Figura 6.3.8. Por estes furos circulou-se
6leo do banho termostatico para controle de temperatura. Adicionalmente, um furo
passante de 3 mm foi preparado imediatamente abaixo do canal, conforme a
Figura 6.3.8, para abrigar um termopar. O émbolo foi construido para deslizar
livremente no canal do molde, sem resisténcia significativa ao movimento, mas
bastante justo a largura do canal. Na verdade, foram confeccionados dois émbolos
com o0 objetivo de ajustar a forca de compressdo necessaria para cada tipo de

material a ser ensaiado: um com comprimento de 100 mm, e outro com 45 mm.

A Reprodutibilidade

A reprodutibilidade do sistema foi verificada, realizando-se ensaios idénticos
nos corpos de prova da mesma amostra, como mostra a Figura 6.3.9 abaixo. As
diferencas nas curvas observadas nestes testes apresentaram magnitudes muito
inferiores as diferencas de interesse nos ensaios das amostras. Desta forma, as
conclusdes tomadas a partir dos dados do ensaio de compressdo, ndo estédo

sujeitas a erros de interpretacao por problemas de reprodutibilidade.
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Figura 6.3.9: Curva de tensdo-deformacao por compresséao, observado no pistdo primario,
de dois corpos de prova da amostra H5, ensaiados a 0,8 mm/min no pistdo secundario e 52°C.
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6.4 Ensaio da Deformacéo Plastica Controlada

As barras, preparadas conforme descricdo anterior, foram posicionadas
dentro do canal, com a dimensdo de 12,5 mm na direcdo da profundidade do
canal. O émbolo, entdo, foi colocado sobre a amostra e o pistdo secundario,
ajustado para eliminar espacos livres entre eles. A temperatura do canal, e
conseglentemente da amostra, foi controlada pelo fluido térmico que passa nos
cinco furos paralelos e adjacentes ao canal. As barras, uma vez posicionadas no
molde, foram condicionadas por pelo menos 20 minutos para estabelecer o
equilibrio térmico.

Embora a superficie interna do canal fosse altamente polida, foram
realizados alguns experimentos utilizando o “spray” de Sulfeto de Molibdénio.
Diferencas significantes ndo foram observadas nas curvas de tensao-deformacao
por compressdo nem no processamento. Entdo, foi adotado o processo sem
lubrificacdo, e n&o se verificou nenhum tipo de efeito indesejavel como
escamacodes. Esta condicdo, entretanto, corresponde a situagdo mais realista de
um processamento industrial.

O processo da compressado ocorreu quando o émbolo foi comprimido pelo
pistdo secundério. Os parametros do teste, exceto a temperatura do canal, foram
controlados no pistdo primario, através do dinamodmetro Instron® modelo 4466: o
valor da carga, a velocidade de compressédo, e o deslocamento. A curva carga
versus deslocamento obtido no teste, requereu corre¢cdes apropriadas conforme
descricdo na patente MU7903031-9. ApOs compressao até o nivel desejado, o
dinamémetro foi parado, e o decaimento da forca, monitorado por dez minutos.
Este decaimento da forca também corresponde a uma resposta do corpo de
prova. Para descartar as hipéteses de vazamento do fluido hidraulico ou
acomodacéo das gaxetas dos pistdes do amplificador de forcas, o experimento foi
realizado também sem amostra, e viu-se que a queda da forca era desprezivel
neste caso.

O corpo de prova plasticamente deformado, entdo, foi cuidadosamente

extraido do molde. O fluxo ocorreu livremente ao longo do canal, identificado como
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direcdo do fluxo (DF). A altura foi reduzida com o movimento do émbolo e a
direcdo foi identificada como a de compressdo (DC). A largura dos corpos de
prova permaneceu constante em todo o ensaio, devido as paredes laterais fixas

do canal. Esta direcao foi identificada como lateral (DL), conforme a Figura 6.4.1.

DC - direcéo da carga ou de compressao

v

<«——— DL - direcdo lateral fixa

al

DF - dire¢&o de fluxo

Figura 6.4.1: Identificacao das dire¢des no corpo de prova.

Para os calculos de tenséo, a area de compressao correspondeu a superficie
de contato do émbolo com a amostra. E todas as caracterizagcdes das amostras
deformadas foram referidas ao material remanescente abaixo do émbolo. Os
segmentos da barra que escoaram para fora do canal e do émbolo durante o
ensaio foram descartados. Temperaturas de 25°C, 52°C, 70°C, 90°C e 110°C e
razdes de compressao nominal de 10%, 25%, 45%, 55% e 70% foram ensaiadas.
A taxa de compressao também foi monitorada em diferentes niveis: 0,9 mm/min,
1,8 mm/min, 3,6 mm/min e 5,4 mm/min. A razdo de compressao ou compressao €
definida aqui como [(L, - Lf) / Lo] x 100, onde L, é a altura inicial e L;, a altura final.
Para todos os ensaios, o émbolo foi mantido em posi¢do constante sobre o corpo

de prova por 10 minutos na ultima posi¢éo de deformacéo.

127



7. Técnicas de Caracterizacao

7.1.Determinacgéo do Peso Molecular por GPC

Soluc¢des diluidas dos polimeros em triclorobenzeno, estabilizado com 0,02%
em peso de BHT, foram analisadas por Cromatografia de Permeacao em Gel de
alta temperatura. O modelo do instrumento usado foi Waters Millipore 150-C,
equipado com trés colunas TSK-GELGPC tipo GMHx.-HT, tamanho de particulas
13 pm e poros mistos, com dimensdes de 1500 A a 1x10” A. Uma pré-coluna da
SHODEX tipo AT-GGPC também foi usado. As colunas em série proporcionaram
um numero de pratos tedricos na ordem de 18.000 a 22.000. As analises foram
realizadas a 135°C e fluxo de 1ml/min, e os dados de indice de refracdo foram
coletados do detector. Um conjunto de dezesseis padrbes de poliestireno foram
usados para calibragdo do equipamento, com pesos moleculares abrangendo
desde Mw = 1640 g/gmol a Mw = 8,420,000 g/gmol. Adicionalmente, um padréao
de polipropileno com <Mw> = 380,000 g/ gmol, <Mn> = 80,000 g/gmol e <Mz> =

1,100,000 g/gmol foi também usado para certificagdo da curva de calibracao.

7.2 Calorimetria de Varredura Diferencial, DSC e MDSC

Uma pequena amostra de 6,0 mg + 1,0 mg foi cortada do corpo de prova
deformado e colocado dentro da capsula de Aluminio. A tampa foi posicionada
suavemente sobre a cpsula, ndo fazendo a prensagem para evitar deformacéo
adicional da amostra. O corte da amostra foi conduzido lentamente com uma
lamina de estilete a temperatura ambiente, a fim de evitar efeitos de cisalhamento.
Fatias da regido central do corpo de prova deformado foram tomadas como
amostras. A dire¢do de fluxo foi a face de contato com o fundo da capsula de
Aluminio, ficando as dire¢des de carga e lateral, paralelas em relacao ao plano do

fundo. Aparas foram realizadas nas amostras em fatia para ajuste da massa,



conforme a Figura 7.2.1. O instrumento usado foi o calorimetro de varredura
diferencial modulada da TA Instruments modelo MDSC 2920, equipado com o
sistema de refrigeragcdo e o programa de controle do instrumento Thermal
Solution versdo 2.5. O primeiro aquecimento foi conduzido de —40°C a 200°C a
uma taxa de 5°C/min e amplitude de modulacdo de +/- 0,80°C a cada 60
segundos. Para investigacdo das amostras deformadas, somente o primeiro
aquecimento foi considerado nas condicbes descritas anteriormente. Para
avaliacdo convencional das propriedades térmicas do polipropileno isotatico foram
considerados termogramas do segundo aquecimento a 10°C/min, ap0s prévia

fusdo e resfriamento a 10°C/min.

DF - direcéo de fluxo
DC - direcéo da carga ou
compresséo

N L

+—>
DF - direcéo de fluxo

Cépsula de Aluminio
com amostra

<«—— Cépsulade Aluminio com
amostra e tampa sem
fechamento por compressao

DL - diregdo lateral fixa

Figura 7.2.1: Esquema de amostragem e preparacao da capsula de Aluminio para DSC.

7.3 Andlise Dinamico-Mecanica

Em primeiro lugar, barras deformadas de 2 mm de espessura final foram
preparadas a diferentes razdes e taxas de compresséo. A espessura corresponde
aqui a altura final do corpo de prova, na direcdo de carga DC, plasticamente
deformado. Para ajustar as razoes de compressao e a espessura final em 2 mm +
0,1 mm, foram ajustadas, entdo, a altura inicial do corpo de prova. As barras
deformadas foram aparadas nas suas extremidades da dire¢éo de fluxo, obtendo-
se assim, barras de 40 mm de comprimento. O analisador dinamico-mecanico

DuPont modelo 983 acoplado ao sistema integrador TA2100 foi utilizado para os
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ensaios. O instrumento possui dois bragos horizontais que imprimem oscilagéo a
amostra [175]. Mais especificamente, observando-se o0s bragos de frente,
movimentam-se para frente e para trds sem alterar a distancia entre eles, de forma
alternada e sincronizada um do outro. A amostra em forma de barra é presa nas
pincas de cada braco, de tal forma a fazer uma ponte entre eles. A direcdo de
fluxo da barra fica ortogonal e horizontal em relagéo aos bragos. A direcéo lateral,
DL, também fica ortogonal aos bracos, mas orientado verticalmente, conforme a
Figura 7.3.1. E a direcdo de carga DC, isto €, da espessura da amostra, fica
paralela aos bracos. A distadncia entre os bracos foi mantido em 25 mm. As
respostas dinamicas foram observadas a 1 Hz de frequéncia e 2°C/min de taxa de
aguecimento, iniciando de -50°C até 130°C ou até o colapso mecanico do

material.

Figura 7.3.1: Esquema de montagem do corpo de prova deformado nos bracos do DMA
DuPont 983 e seus movimentos representados pela vista superior.

7.4. Difragao de Raios-X

Os corpos de prova do polipropileno isotatico plasticamente deformados
foram analisados nas trés faces: DC, DF e DL. Os planos cristalograficos dos
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materiais foram avaliados pelo difratbmetro de raios-X Rigaku modelo D/MAX-
2100, com goniébmetro ‘Ultima+’ tipo teta-teta e detector de cintilagdo de Nal. O
tubo, com anodo de Cobre, foi utilizado como fonte de raios-X Cu Ka. Conforme
alguns parametros da literatura [176], tens@o de trabalho de 40 kV e corrente de
26 mA foram aplicadas nas varreduras, realizadas a 2°/min e intervalo de leitura
de 0,02°. As varreduras angulares cobriram a faixa de 7° a 60°, tomando-se a
difracdo dos raios refletidos. Nas faces DF, devido a pequena area superficial, a
velocidade de varredura foi de 0,5°/min. A Figura 7.4.1 mostra o difratdmetro com

a disposicado da amostra, do tubo de R-X e do detector.

Figura 7.4.1: O Difratbmetro de raios-X.

O suporte para as amostras utilizado foi uma placa de aluminio com abertura
retangular no seu centro. A disposicdo das amostras seguiu conforme a Figura
7.4.2.

Como se pode ver na Figura 7.4.2, a direcdo de fluxo do corpo de prova
envolveu o poliestireno para sustentacdo. Embora ndo apresente picos difratados
por ser amorfo, realizou-se a varredura do poliestireno puro e subtraiu-se seu perfil

do difratograma da amostra para evitar qualquer influéncia do suporte.
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Rains-x incidentes Rains-x refletidos e difratadns

Suporte de Aluminio Poliestireno
Pl VaAV4
Amnstra
| ( |
Direcdo de Compressao Direcdo Lateral Direcdo de Fluxo

Figura 7.4.2: Esquema de disposicdo dos corpos de prova no suporte de Aluminio para as
trés diregdes.

Para a disposicao correta dos corpos de prova na porta-amostra de Aluminio,
a linha de incidéncia dos raios-X sobre a amostra foi determinada fazendo-se a
analise do p6 de NaCl. O material foi colocado sobre a porta-amostra de vidro de
idéntica dimenséo ao do Aluminio e com uma depresséo na regiao central no lugar
do vazado. Os raios-X provocaram o amarelecimento do p6 de NaCl ao longo da
linha de incidéncia. Isto permitiu a identificacdo exata da posi¢cdo do feixe de

raios-X.

7.5. Espectroscopia no Infravermelho

Os espectros no infravermelho das amostras foram obtidos no
espectrofotometro FTIR Nicolet modelo 710. As amostras foram analisadas em
forma de filme de aproximadamente 0,4 mm de espessura, preparados em uma
prensa a 170°C + 5°C. A superficie dos filmes foi levemente texturizada para evitar
excessiva reflexdo dos raios. A analise foi conduzida com o compartimento da

amostra inertizada com nitrogénio seco (< 1 - 2 ppm umidade).
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7.6. Fracionamento do Polimero

Para caracterizacdo estrutural do polimero original foram utilizadas duas
técnicas de fracionamento: a) fracionamento preparativo e b) fracionamento
analitico.

a) O fracionamento preparativo foi conduzido através do sistema
apresentado no esquema da Figura 7.6.1 abaixo. Duas gramas do polimero foram
dissolvidas a 135°C em 180 ml de o-diclorobenzeno destilado, dentro de um
Erlemeyer, aquecido por uma placa de aguecimento e com agitagdo magnética. A
solucdo quente, entdo, foi colocada dentro do sistema de fracionamento, também
aquecido a 135°C, através da entrada |. Com a pressurizacéo do reservatorio R
pela valvula J, a solucdo foi lentamente deslocada para dentro das colunas A,
controlando-se a vazdo do solvente puro previamente presente nas colunas,
através da valvula H. Uma vez preenchida as colunas com a solucgéo, efetuou-se o
resfriamento do sistema até 25°C, a uma taxa de 0,2°C/min. Apés a cristalizacéo
fracionada sobre o recheio de silica das colunas, iniciou-se o cuidadoso processo
da eluicdo, aquecendo o sistema a uma taxa de 12°C/h. As fracOes foram
coletadas nas temperaturas desejadas, bombeando-se solvente puro pela bomba
N. O acumulo da solucdo fracionada no reservatorio R foi retirado pelo sifdo S,
abrindo-se a valvula Q.

Desta forma, foram coletadas diversas fracbes em temperaturas diferentes, até a
eluicdo total do polimero. Cada fracdo do Erlemeyer E foi precipitado com acetona
e metanol. O precipitado foi separado do liquido por filtracdo, através de um filtro
de aco sinterizado com dimensdes de poros de 5um. O esquema esta
apresentado no detalhe da Figura 7.6.1. As fracBes depositadas na superficie da
placa sinterizada foram secadas em estufa a vacuo a uma temperatura de 50°C a
70°C. Por fim, as fragbes foram quantificadas e, eventualmente, analisadas sua

composicao e comportamento térmico.
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Figura 7.6.1: Esquema do sistema para fracionamento de polimeros.

b) O fracionamento analitico foi conduzido pela técnica do CRYSTAF [177].
Uma massa de 250 mg foi colocada em um dos 4 reservatérios do equipamento,
indicado na Figura 7.6.2.

A solucao foi preparada automaticamente com a adicdo de 25 ml de o-
diclorobenzeno e aquecimento até 160°C. A analise foi iniciada com resfriamento
a 0,1°C/ min. O sistema automaticamente coleta aliquotas da solucéo e analisa a
concentracdo, em intervalos de tempo ou temperatura estabelecidos na
programacao. O resultado foi a obtengcdo de uma curva cumulativa da fracdo
versus temperatura, obtida da temperatura mais alta, 160°C, até a temperatura
ambiente. A derivada desta curva forneceu a distribuicdo das fracdes nas

temperaturas de cristalizacao.
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Figura 7.6.2: Esquema do sistema CRYSTAF.

7.7. Densidade

A analise de densidade foi conduzida segundo o método ASTM D1505-98.
Em uma coluna de gradiente de densidade imersa em um banho a 23°C +0,2°C,
colocou-se pequenos pedacos do material a ser analisado e verificou-se a altura
na qual o material para ao longo da coluna.

O gradiente de densidade foi preparado com agua e isopropanol, ajustando-
se a vazao de alimentacdo na coluna de ambos os componentes, de tal forma a
produzir maior densidade na parte inferior e menor densidade na parte superior.
Apés preparagdo, um conjunto de padrdes de densidade foi colocado dentro da
coluna para obter a correlagéo altura versus densidade.

As amostras, cortadas cuidadosamente com laminas em dimensdes de

aproximadamente 6 mm x 6 mm, ou seja, em dimensdes em que o efeito do corte
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€ desprezivel, foram primeiramente imersas em isopropanol puro. O objetivo é
eliminar as bolhas microscépicas que formam na superficie da amostra.

A leitura da densidade é realizada pelo menos 15 minutos apés a garantia da
parada da amostra em uma dada altura da coluna. O valor da densidade é obtido
com a leitura de 2 corpos de prova. Normalmente, os dois corpos de prova
apresentam resultados muito similares ou idénticos. Porém, quando ocorre
discordancia, um terceiro corpo de prova é inserido na coluna. A incerteza da

metodologia é de +0,0004 g/cm?.

7.8 Ensaio PVT

O equipamento utilizado foi o0 Gnomix®. Tomando-se um segmento do corpo
de prova plasticamente deformado, cerca de 0,5 cm a 1,0 cm, foi inserido o
mesmo dentro da célula de ensaio. A célula de ensaio cilindrica e com volume
aproximado de 2ml, entéo, foi preenchida com mercurio. O fechamento da célula
estava acompanhado da eliminagdo completa de qualquer bolha de ar, fazendo-se
pressao negativa com uma bomba de vacuo de 2 estagios por mais de 2 horas.
Assegurada a eliminacdo do ar, a célula foi montada no compartimento de
pressurizacdo. O ensaio consistiu em medir a variacdo volumétrica do conjunto
mercurio mais amostra, avaliada pelo transdutor de deslocamento instalado na
direcdo axial da célula cilindrica. Para depurar do resultado a dilatagcdo do
mercurio e da propria célula, fez-se a subtracdo dos dados do ensaio realizado
somente com mercuario. A metodologia escolhida para o ensaio foi a elevacao da
temperatura por patamares e varredura de pressdo em cada temperatura para
leitura da variagdo volumétrica. A curva de densidade do material foi calculada,

conhecendo-se o valor da densidade em um ponto, obtido por uma outra técnica.
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7.9 Microscopia Otica

O microscopio Leitz Laborlux 12 POL S foi utilizada para analise da textura
esferulitica, com 0 uso da luz polarizada transmitida. Uma pequena porgdo da
amostra foi colocada entre duas laminulas e montada no compartimento da
plataforma de aquecimento e resfriamento da Linkam. A amostra foi primeiramente
fundida a 230°C e mantida nesta temperatura por 5 minutos para eliminar as
orientacdes residuais. Logo apads, foi iniciado o resfriamento a 10°C/min até 35°C.
Nesta temperatura foram obtidas as micrografias para interpretacdo, com

magnificacao de 400 vezes.

7.10 Ensaios Mecanicos no Dinambmetro

O dinambémetro utilizado foi o INSTRON modelo 4466, com capacidade para
10 kN. A velocidade de ensaio controlavel para este modelo de equipamento é de
0,001 a 500 mm/min, com precisédo de deslocamento de +0,15%. A resolucdo no
controle da posicao é de +0,057 um. A célula de carga, com capacidade nominal
para 10 kN tracdo - compresséao, tem uma precisédo de +0,025%. [173]. A interface
GPIB-PC11A, NI-488.2 da National Instruments foi utilizado para comando e
aquisicdo de dados através do programa Instron Series IX. O principio do
equipamento consiste em controlar o deslocamento e a velocidade de
deslocamento e adquirir os dados de carga durante o ensaio. O ambiente do teste
foi climatizado a 23°C +2°C.

Os corpos de prova utilizados para os ensaios mecanicos foram barras
plasticamente deformadas de dimensdes 2 mm x 6,35 mm x 45 mm. As variacdes

na espessura do corpo de prova foram inferiores a + 0,1 mm.
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Tracao

Para o ensaio de tracdo foram utilizadas garras dentadas, com pressao
progressiva de agarramento com a carga de tracdo. Para todos os corpos de
prova, a secao de estiramento, ou seja, 0 espacamento entre as garras foi de 20
mm, o0 que impossibilitou o0 uso do extensiémetro. A velocidade de tracéo utilizada

foi 5 mm/min, para ajustar o ensaio as dimensdes ndo usuais do corpo de prova.

Flexao

O ensaio de flexdo envolveu a utilizacdo do acessorio de 3 pontos de
contato. A barra da amostra na posi¢cdo horizontal foi suportada pelo acessério
inferior de dois pontos, espacados de 25 mm entre si. Exatamente na posicéo
equidistante aos dois pontos, a ferramenta superior promove a compressao,
flexionando a barra da amostra a uma velocidade de 10 mm/min.

Os resultados obtidos tém validade qualitativa para comparativos entre si. Os
valores absolutos ndo possuem significado por ndo se seguir nenhuma norma

oficial de preparacao de corpos de prova padronizados.

7.11. Ensaio de Resisténcia ao Impacto Izod

De forma analoga aos ensaios mecanicos, 0s corpos de prova plasticamente
deformados com dimensdes de 2 mm x 6,35 mm x 45 mm foram ensaiados em
ambiente controlado de 23°C + 2°C. Sem realizar o entalhe, os corpos de prova
foram golpeados com o martelo pendular do equipamento, lateralmente. Isto €, a
face do martelo impacta com a dimensdo de 2 mm. A energia do impacto foi
tomada como valores comparativos. Os valores absolutos ndo possuem
significado por ndo se seguir nenhuma norma oficial de preparacdo de corpos de

prova padronizados. O instrumento utilizado foi o CEAST modelo Resil 5.5.
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8. Resultados e Discussdes

8.1 O Comportamento da Tensdo Durante a Deformacgéo Plastica

Os comportamentos reoldgicos, fisicos e mecanicos das amostras
deformadas plasticamente provém de inumeras mudangas na estrutura
morfologica ocorridas durante fluxo [25,178-214]. A Figura 8.1.1 reporta uma curva
de tensao - razdo de compressao tipica, obtida na compressao de um corpo de
prova de iPP. Trés diferentes regides podem ser identificadas na curva. A
primeira, correspondendo a baixos niveis de deformacdo, apresenta uma boa
linearidade entre tensdo aplicada e deformacdo. No final desta regido, o material
comecga a escoar e atinge um platd, o qual foi identificado como sendo a segunda
regido. Esta cobre uma extensa faixa de deformagado. Grosseiramente, inicia em
torno de 10% de deformacdo e segue até cerca de 50%, dependendo das
condicbes de processamento da deformacdo plastica. O platé termina quando
abruptamente a tensdo de deformagdo aumenta, entrando para a terceira regiao.
Esta ultima caracteriza-se por apresentar estreita faixa de deformagcédo e um
aumento na tensao, que atinge uma inclinagao proxima do infinito. Neste ponto, o
material entra em colapso, fragmentando-se em diversos estilhacos e liberando
um som de explosdo. O fenbmeno é entendido como uma liberagdo da energia
elastica armazenada durante o processo da deformagao. Deve-se, contudo, levar
em consideracao que a discriminagao da curva de tensao - deformacdo em zonas
€ uma mera conveniéncia do presente estudo, seguindo-se os critérios internos,
de forma similar a proposta para os materiais metalicos [215].

Na primeira regiao, estima-se que a carga aplicada provoque pequenas
mudancas na morfologia sem danificar a integridade do campo de interagdes entre
as fases amorfa e cristalina. Estas interacdes sdo submetidas a tensdes e atingem
estados energéticos mais elevados a medida que a carga sobre o material cresce.
Como a caracteristica morfoldgica original € mantida, uma boa linearidade entre a
tensdo aplicada e a deformacao sofrida pelo material pode ser observada. Em

outras palavras, a resposta hookeana € obtida devido a ndo perda da integridade



das esferulitas, como sera discutido posteriormente no estudo da estrutura
morfolégica por difracdo de raios-X. O moddulo de compressao permanece

constante até cerca de 5% de razdo de compressao, conforme a Figura 8.1.2.
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Figura 8.1.1: Curva de tensdo — razdo de compressdo da amostra H2, deformado
plasticamente por compressdo em canal a 52°C e a uma taxa de 1,8 mm/min até deformacdes
anteriores a fragmentagéo.

Em torno deste ponto, ocorre um desvio na curva derivativa da tensao, do/dy,
em todas as amostras ensaiadas nas mesmas condi¢cdes, assemelhando-se a um
comportamento relatado na literatura [216]. Apds esta deformacéao, deve ocorrer ja
uma alteragao significativa entre as posigdes relativas dos componentes internos
da estrutura morfoldgica. Provavelmente, a energia de ativagdo para a deformagéao
plastica tenha sido atingida e o material inicia o escoamento. Contudo,
deslizamento interplanar das lamelas nao ocorre livremente, porque as ligagcoes
interlamelares [125] e os dobramentos de cadeias entrelagados nas camadas
amorfas tornam-se altamente estirados, a ponto de provocarem um “travamento”

[30] nos movimentos interlamelares, refletindo na resposta mecéanica do processo.
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Figura 8.1.2: Curva derivativa da tensdo, do/dy, em funcdo da razdo de compressado y para
ensaios conduzidos a 52°C e 1,8 mm/min de taxa de compressao: amostra H2 (estrela); amostra
H5 (triangulo), amostra H6 (quadrado) e amostra H9 (circulo).

Os resultados, adicionalmente, revelam que esta descontinuidade na curva do/dy
€ independente do peso molecular da amostra. Isto evidencia que o evento é
inerente a estrutura morfolodgica e ndo a microestrutura molecular do polimero. A
resposta mecanica nesta deformacgao deve provir principalmente do estiramento e
da orientacdo das camadas amorfas. Para deformagdes em niveis maiores
ocorrem mudangas consideraveis na morfologia, dentre elas a remogédo dos
segmentos de cadeia das lamelas cristalinas por estiramento [69], como sera
discutido posteriormente. A resisténcia a deformacao plastica esta correlacionada
com a energia de todas as interagbes internas do material. Na Figura 8.1.3,
observa-se que amostras de maior peso molecular requerem menor carga para
escoamento. O médulo elastico de compressédo é mais baixo, bem como o platé
da segunda regido. Quando a tensdo de cisalhamento é aplicada sobre as
esferulitas, a regido equatorial das mesmas sofre o escoamento,
preferencialmente [69], sendo suscetivel a ruptura. Geralmente, o tamanho das
esferulitas aumenta com a diminuigdo do peso molecular para a mesma historia
térmica de cristalizagdo. Isto acontece porque a taxa de crescimento das

esferulitas decresce com o aumento do peso molecular [167]. A cinética de
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crescimento das esferulitas é favorecida quando o0 meio apresenta baixa
viscosidade e, consequentemente, maior facilidade para desemaranhar os

segmentos de cadeia.
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Figura 8.1.3: Curvas de tensao — compressao, ensaiadas a 52°C e 1,8 mm/min de taxa de
compressao: amostra H2 (tridngulo), H5 (quadrado), H6 (losango) e H9 (cruzado)

Nas amostras estudadas, sem o efeito dos aditivos nucleantes e com a
historia térmica definida, a fracdo cristalina é maior nas amostras de baixo peso
molecular devido a cinética de cristalizagdo mais rapida. A entalpia de fusdo e a
temperatura de pico nos termogramas de DSC revelaram que quanto mais rapida
a cristalizacao, maior é a proporgao da fase cristalina, porém mais imperfeitos sdo
os cristais. No entanto, cabe sempre salientar que esferulitas maiores conduzem a
formagdo de materiais mais rigidos, mais resistentes aos danos mecanicos de
cisalhamento. Por outro lado, em sistemas de esferulitas grandes, resultante da
baixa densidade de nucleos cristalinos, ha também a possibilidade de fragilizagao
do material devido a maior espessura da fragdao nao cristalina, acumulada nos
contornos das esferulitas, como ja discutido na Figura 4.3.1.3 [133]. E esta pode
ser uma das razdes para amostras de baixo peso molecular apresentarem menor
resisténcia ao impacto, conforme sera visto posteriormente.

Durante o fluxo do material, as esferulitas s&o destruidas em fragmentos
lamelares na segunda zona. As esferulitas das amostras de maior peso molecular

requereram menor tensao de cisalhamento para a destruicdo dos agregados
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cristalinos devido ao menor tamanho destes Ultimos e a alta viscosidade da fase
amorfa, a qual transmite a tensédo de cisalhamento as particulas sélidas de uma
forma mais efetiva. Os segmentos de cadeia de interligacdo entre lamelas e os
dobramentos entrelacados da fase amorfa, cuja ocorréncia € mais provavel em
amostras de cadeia mais longa, podem também contribuir para a fragmentacéao
dos agregados solidos, por extracdo dos segmentos de cadeia de dentro das
lamelas cristalinas durante o fluxo plastico do material [69].

Do ponto de vista reoldgico, a fase amorfa pode ser considerada como sendo
a matriz do sistema, enquanto a parte cristalina se comporta como uma carga
sélida imersa dentro desta. Além disso, as esferulitas podem ser consideradas
como cargas que tem baixa razdo de aspecto e suscetiveis a fragmentacdo
durante o fluxo cisalhante. E conhecido que cargas solidas nos termoplasticos
fundidos deslocam a curva de viscosidade para niveis mais elevados. O aumento
na viscosidade provocado por cargas de baixa razdo de aspecto € bastante
pronunciado nas baixas taxas de cisalhamento, especialmente quando estédo
aglomerados [217,218]. Uma analogia pode ser aplicada ao fluxo do polipropileno
amorfo, "carregado” com esferulitas ou fragmentos destas. Em amostras de baixo
peso molecular, a “carga” seria de dimensdes maiores e em maior quantidade,
dificultando muito o fluxo.

A viscosidade, avaliada aqui através da tensdo requerida para impor o fluxo
deformacional a uma certa taxa de cisalhamento, tem valores altos quando o
tamanho das particulas — esferulitas - é grande. Exemplificando, a amostra H2,
gue tem as maiores esferulitas da série de amostras comparadas, apresentou a
mais alta tensdo no platd, conforme a Figura 8.1.3. E a sequéncia de elevagao da
tensdo do platdé foi perfeitamente obedecida; do mais alto peso molecular (H9)
para o mais baixo peso molecular (H2), ou melhor, do sistema com as menores
esferulitas para o sistema com as maiores esferulitas. O fluxo plastico [219]
conduz a fragmentacdo das esferulitas e, de acordo com o0 exposto acima, a
tensdo deveria decrescer com a evolucdo das fragmentacgdes. Isto foi observado
para algumas amostras deformadas em condicBes mais sensitivas, como

exemplificada na Figura 8.1.4.
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Figura 8.1.4: Curva de tensdo - compressdo da amostra H1, deformada a 90°C e 1,8
mm/min.

A existéncia de um platd na curva revela que a energia de ativagdo do fluxo
ndo € alterada significativamente em uma certa faixa de deformacgdo. As
modificacdes na estrutura morfolégica ndo alteraram significativamente a resposta
reologica nesta zona ou esta uUltima é determinada principalmente pelo fluxo da
fase amorfa. Uma vez que a taxa de cisalhamento é baixa no caso em questao,
uma analogia pode ser realizada com o platdé newtoniano [220,221] encontrado
nas curvas de viscosidade dos termoplasticos. E oportuno lembrar que a taxa de
cisalhamento nos experimentos deste estudo aumenta com o grau de deformacéo
para uma mesma velocidade de compresséao, e esta é mais alta nas extremidades
gue na regiao central do corpo de prova.

A terceira regido esta localizada a niveis de deformacgéo mais elevados, e o
ponto de partida parece ser independente do peso molecular da amostra, como
apresentado na Figura 8.1.5, mas dependente da condicdo de deformacéo.
Quando a compressao atinge um certo valor elevado, a concentracdo das tensdes
aplicadas nas particulas cristalinas remanescentes € inevitavel. O material torna-
se mais fino e o resultado € um subito aumento da tensdo em um curto espaco de

deformacé&o. Nesta regido é possivel também ocorrer cisdo molecular [197].
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O perfil da curva €& fortemente dependente da temperatura de
processamento, como se pode ver na Figura 8.1.6. Todos os efeitos apontados
anteriormente tornam-se realgados quando se eleva a temperatura de
compressdo. O platd se estabelece em patamares mais baixos de tensdo e o
mesmo é estendido para mais altos graus de deformacéo. A inclinacdo da curva
na terceira regido torna-se mais acentuada. Isto sugere maior empacotamento dos
fragmentos cristalinos resistentes, ocasionado pela maior facilidade de
escoamento da fase amorfa dos intersticios sélidos. A diminui¢do da viscosidade
com a temperatura facilita o fluxo plastico devido a maior mobilidade dos
segmentos de cadeia. Um comportamento importante € observado nas curvas de
tensdo da Figuras 8.1.5 e 8.1.6, que convergem para um certo valor limite de
tensdo e compressdo. A extrapolagdo das curvas da Figura 8.1.6 conduziu para
uma faixa de tensao entre 0.205 GPa e 0.245 GPa e compressao de 77% a 83%.
Analogamente a Figura 8.1.6 , para todos os corpos de prova de diferentes pesos
moleculares foi observado um limite de deformacgao, na qual se situou na regiao
aproximada de 70% a 80%, como se pode observar para um outro exemplo

reportado na Figura 8.1.7.
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Figura 8.1.5: Curva de Tensdo-Compressdo ensaiada a 52°C e 1.8 mm/min de taxa de
compressédo das amostras H2, H6 e H9 da curva superior para inferior, respectivamente.
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Figura 8.1.6: Curvas de Tensdo — Compressdo da amostra H5, ensaiada a diversas

temperaturas e a uma taxa de compresséo de 1,8 mm / min.
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Figura 8.1.7: Curvas de Tensdo — Compressdo da amostra H9, ensaiada a diversas

temperaturas e a uma taxa de compresséo de 1,8 mm / min.
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O aumento da taxa de compressédo, nas faixas estudadas, ndo significou
necessariamente um aumento no patamar de tensdo, como apresentado na
Figura.8.1.8. Mas foram observadas destruicbes mais efetivas da fase cristalina
em compressoes realizadas com velocidade maior. Os dados de difrag&o de raios-
X revelam este fato, que sera discutido mais tarde. O efeito da taxa de
compressdo sobre a curva de tensdo — deformacdo é uma combinacdo de
diversos fatores, cujos sentidos podem ser antagdnicos. Por isso, nao foi possivel
observar uma disposi¢do légica das curvas. Dentre os efeitos, pode-se citar o
peso molecular, que quanto maior, aumenta a viscosidade da fase amorfa em
escoamento, confere menor cristalinidade ao material e produz esferulitas
menores. A taxa de deformacdo em si também produz preferéncias nas
fragmentagdes intracristalinas para altas velocidades de deformagéo e
intercristalinas para baixas, além da tendéncia para fraturas  frageis em

esferulitas grandes e fraturas dlcteis em menores.
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Figura 8.1.8: Curvas de tensdo- compressdo da amostra H5, deformada a 70°C e a uma
taxa de compressdo de 0,9 mm/min (quadrado), 1,8 mm/min (losango), 3,6 mm/min (circulo) e 7,2
mm/min (tridngulo).

Observando a Figura 8.1.9, pode-se notar que a maior temperatura realca as

diferencas das curvas de tensdo — deformagdo em amostras de menor peso
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molecular. Uma possivel explicacdo € que em amostras de alto peso molecular, o

nivel de entrelacamento por molécula na fase amorfa unindo as lamelas € maior,

ndo sendo muito significativo o ganho de mobilidade com a temperatura. Ja, a

baixas temperaturas, o fator preponderante deve ser a capacidade de destruicéo

das esferulitas. Num meio altamente viscoso e com complexos entrelacamentos

na fase amorfa, uma taxa maior de cisalhamento seria mais efetiva na destruicdo

das esferulitas, tornando o fluxo menos dispendioso pela maior fragmentacéo das

esferulitas. Inclusive, na Figura 8.1.9, a amostra H9 de alto peso molecular

apresenta inversdo da curva de tensdo — deformacdo por compressao para as

duas taxas de deformacéo estudadas na temperatura de 25°C.
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Figura 8.1.9: Curvas de tensdo — deformacgéo por compresséo, ensaiadas a 3,6

(circulo) e 1,8 mm/min (quadrado).
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O efeito térmico da deformacéao plastica

Para averiguar o comportamento térmico no material, a temperatura do corpo
de prova foi monitorada durante a deformacéo plastica. O experimento envolveu a
utilizacdo do molde descrito na literatura [37,222], e amostras de iPP identificadas
como PP03, PP04, PP06 e PP12, muito similares as da Tabela 6.1.1, diferindo
somente no peso molecular, mas de mesma magnitude. Um pequeno termopar foi
introduzido no cerne do corpo de prova, fazendo-se um orificio de
aproximadamente 1mm de diametro. O termopar foi acoplado ao leitor de dados
de alta resolucdo. As leituras dos parametros mecéanicos da deformacéao plastica
foram realizadas concomitantemente com a do termopar. Para baixas taxas de
deformacéo, ndo foi possivel verificar nenhuma variagdo notavel nos dados do

termopar. Porém, a altas taxas de deformacéo, foi observado o comportamento

registrado na Figura 8.1.10.
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Figura 8.1.10: Curvas de tensao-deformacéo associadas a tenséo elétrica no termopar.
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Embora o objetivo do experimento fosse verificar somente o efeito térmico
durante o processo de deformacdo, deve-se levar em consideracdo que a
diferenca de potencial no termopar ndo depende somente da temperatura. Pode
também sofrer influéncia da eventual tensdo mecéanica que o acoplamento entre
os dois metais esta submetido. Contudo, a acdo mecanica sobre a juncdo metalica
pode ser negligenciada frente a deformacao sofrida pelo polimero. Os resultados
da Figura 8.1.10 mostraram que a maior diferenca de potencial € obtida quando o
material entra na terceira regido de deformacéo, altamente cisalhante. O sinal do
termopar tornou-se mais realcado em experimentos de alta taxa de deformacéo.
Se o sinal corresponde majoritariamente a temperatura do material, isto esta
coerente com o esperado. A dissipacdo do calor de friccdo é o fator limitante frente
a sua geracao pelo cisalhamento, cada vez mais rapida, elevando a temperatura
do sistema.

O experimento mostra, em suma, que o cisalhamento mais agressivo do
material durante a deformacdo plastica ocorre na terceira regido da curva de

tensdo-deformacéo por compressao.

8.2 Densidade e Propriedades Viscoelasticas do iPP Plasticamente

Deformado

Notoriamente, a reducdo da fase cristalina ja ocorre durante o fluxo plastico
na segunda zona. Amostras opacas tornaram-se transparentes nesta etapa. As
medidas de densidade do material deformado, tomadas em uma coluna gradiente,
conforme método ASTM D1505-98, forneceram os dados da Figura 8.2.1. Embora
a deformacao plastica inicie em estagios anteriores, somente apds cerca de 20%
de compressdo se observou o decréscimo efetivo da quantidade de agregados
cristalinos. Isto indica que o primeiro passo da deformacdo plastica é,
principalmente, promover a desordem no arranjo esferulitico, e ndo a nivel
lamelar, a ponto de alterar cristalinidade total do sistema. Ainda, em baixos niveis

de deformac&o houve um leve aumento da densidade, tipico da acomodacédo da
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fase amorfa com a compressao. Cabe ressaltar também que mesmo em elevados
graus de compressao, a densidade ainda permanece alta em relagdo ao valor do
amorfo (0,850 g/cm?®), indicando a presenga de um conteldo significativo de
agregados cristalinos. O ponto relativo a compressdo nominal de 25% e 25°C na

Figura 8.2.1. ndo deve ser considerado para interpretacdes.
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Figura 8.2.1: Densidade da amostra H5 a diferentes graus de compressao, ensaiados a 1,8
mm/min e 25°C (tridngulo) e 52°C (circulo).

Ensaios dinamico-mecanicos [223-225] conduzidos em corpos de prova
plasticamente deformados revelaram diversas modificagcdes no comportamento
viscoelastico do material. A Figura 8.2.2 relata uma consideravel elevagédo da
temperatura de transigao vitrea, Tg, com o aumento da compressao. Devido ao
fluxo plastico, a fase amorfa torna-se altamente orientada. Assim, a constricao aos
movimentos conduz ao deslocamento da Tg para temperaturas mais altas, uma
vez que energias mais altas sdo requeridas para ativar os movimentos das
cadeias. No resultado da Figura 8.2.2, a amostra H5 atingiu a temperatura de
10°C no pico do médulo de perda, enquanto que o corpo de prova original ndo
deformado , —-3°C. Em todos os ensaios, ATg ficou em torno de 10°C. Porém,

maiores desvios de Tg’'s para temperaturas altas foram observadas em amostras
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de maior peso molecular, quando comparadas no mesmo grau de compressao. Ja
uma correlagdo clara entre a temperatura de compressdao e o aumento da
temperatura de Tg n&o foi estabelecida.

A transicdo conhecida como Toc [226,227], a qual apresenta seu ponto
maximo em torno de 60°C, sofreu um sucessivo realce com a deformacgao e
despertou o interesse pela investigacdo. De uma forma geral, o efeito foi mais
facilmente identificado em amostras de baixo peso molecular que em amostras de
alto peso molecular. As Figuras 8.2.3 e 8.2.4 apresentaram esta transigdo atraves

do médulo de perda e da tangente delta, obtida por DMA.
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Figura 8.2.2: Modulo de perda obtido por DMA da amostra H5, deformado plasticamente a
25°C e 1.8 mm/min. Grau de compressdo nominal de 00% (quadrado), 10% (tridangulo), 25%
(losango), 45% (asterisco), 55% (circulo) e 60% (cruzado).

Uma literatura recente [228] tem atribuido a transicdo Ta. ao encolhimento
da amostra durante a analise no DMA. De fato, o encolhimento ocorre, mas uma
investigacdo detalhada revelou que o fendmeno existe independente do
encolhimento. Alguns ensaios no DMA foram realizados aliviando-se as garras em
alguns pontos da varredura de temperatura para minimizar o efeito do

encolhimento. A transicdo, no entanto, continuou sendo evidente. A transicdo
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To. pode ser referida ao rearranjo de camadas de baixa cristalinidade. No
polipropileno, esta transicdo ocorre em uma faixa de temperatura e é de dificil

detecgdo. Em amostras de polipropileno contendo cargas minerais, € comum
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Figura 8.2.3 : Médulo de perda obtido pelo DMA da amostra H1, deformado plasticamente a
52°C e 1.8 mm/min. Grau de compress&o nominal 00% (tridangulo), 10% (quadrado), 25% (circulo),
45% (asterisco) e 55% (losango).

observar por analise termomecéanica (TMA), uma inflexdo no coeficiente de
expansao térmica linear na regido da Ta.. A proposi¢cado da estrutura morfologica
apresentada na Figura 8.2.5 pretende apontar a importancia da interface entre a
lamela cristalina e a fase amorfa. No modelo aqui proposto, a camada de interface
€ assumida como contendo cristais altamente defeituosos e segmentos de cadeia
estirados até a temperatura Tog, a qual ndo € unica, mas uma distribuicido devido
a heterogeneidade destas imperfeigbes. Até mesmo em amostras originais nao
deformadas e bem recozidas, a transicido To. aparece discretamente nas curvas
de médulo de armazenamento.

Na maioria das técnicas de processamento de polimeros, as resinas, sejam

elas amorfas ou semicristalinas, sdo aquecidas até atingirem o estado de energia
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suficiente para fluir com um pequeno gradiente de pressao e serem conformados
na forma desejada. Sao tipicamente conhecidos como termoplasticos. Neste caso,
a morfologia final do material apds resfriamento € predominantemente
determinada pelas forcas termodinamicas. Em contrapartida, na deformacao
plastica, a mudanca na energia livre de Gibbs bem como o fluxo do material e sua
conformagao sao conduzidos pela pressao nao isostatica. A temperatura faz um
papel secundario neste caso. Polimeros que podem ser processados desta
maneira, sejam eles amorfos ou semicristalinos, foram denominados de
barotrépicos neste estudo. Uma vez que o processamento envolve a superagao
das resisténcias mecanicas, e consequente imposicdo do fluxo, a estrutura
morfologica final do material deve apresentar uma forte dependéncia da historia

mecanica, por exemplo, razao e taxa de deformagao e outros.
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Figura 8.2.4: Tangente delta obtido pelo DMA da amostra H9, deformado plasticamente a
70°C e 1.8 mm/min. Grau de compressdo nominal 00% (asterisco), 10% (quadrado), 25%
(tridngulo), 45% (circulo) e 55% (cruzado).
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Figura 8.2.5: Modelo morfoldgico proposto para o empilhamento das lamelas cristalinas do
polipropileno semicristalino.

O fluxo no molde em canal forca o material a cisalhar entre as camadas
amorfa e cristalina, independentemente das esferulitas estarem ou nao destruidas.
Apods um certo grau de deformacgao, € plausivel esperar que a superficie da lamela
cristalina esteja altamente danificada devido aos severos movimentos dos
segmentos amorfos durante o fluxo. Portanto, a camada de baixa cristalinidade
destacada na Figura 8.2.5 pode variar sua espessura. E sugerido, entdo, que a
medida que a deformacgao plastica se processa, a correspondente camada de
baixa cristalinidade torna-se mais espessa em detrimento das lamelas altamente
cristalinas. Assim, as respostas térmicas e mecanicas desta camada tornam-se
mais significantes. A fundamentagcdo desta morfologia ¢é ratificada nas
investigagdes com outras técnicas analiticas, que serao discutidas posteriormente.

Um pequeno deslocamento da transicéo Ta. para temperaturas mais baixas
foi notado em amostras de alto peso molecular. Enquanto que a transicdo To
emerge mais claramente a medida que se aumenta a compresséao, a Figura 8.2.6
mostra que o modulo de armazenamento decresce com a mesma nas
temperaturas mais baixas que a Tg. A perda da integridade da fase cristalina pode
ser a causa deste fato. Contudo, este efeito s6 € claramente visivel quando a
deformacédo plastica € conduzida a baixas temperaturas, como se pode verificar

num segundo exemplo reportado na Figura 8.2.7. Para deformagdes conduzidas a
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temperaturas mais elevadas, a sequéncia perfeita ndo foi possivel de se observar,
sendo as vezes mascarada pela pequena diferenca de espessura do corpo de

prova, a qual o instrumento anularia nos seus calculos.
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Figura 8.2.6: Curvas de médulo de armazenamento e tangente de delta, obtidas no DMA,
para corpos de prova da amostra H5 deformados plasticamente a 25°C e 1.8 mm/min. Grau de
compressdo nominal 0.0% (quadrado), 10% (cruzado), 25% (triangulo), 45% (circulo), 55%
(losango) e 60% (asterisco).

Os ensaios de DMA fornecem diversos outros dados complementares que
podem auxiliar na interpretagao dos fendbmenos da deformagao plastica. Na Figura
8.2.8, encontra-se o comparativo dos médulos de armazenamento das amostras
H1, H5 e H9.

As amostras de maior peso molecular, por possuirem menor tamanho das
esferulitas e menor cristalinidade, sdo mais suscetiveis a perda de propriedades
de rigidez com a temperatura. Esta caracteristica, presente no estado nao
deformado, perdura também em corpos de prova plasticamente deformados. A
deformacéo plastica, além de antecipar o colapso térmico, compreendido aqui
como o estado na qual o corpo de prova deixa de responder mecanicamente

devido a temperatura, torna mais sensitivo a mudanca das propriedades
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mecanicas com a temperatura, especialmente quando se trata de corpos de prova
altamente deformados. Isto pode ser observado nos dados da Figura 8.2.8, onde
se denota maior inclinacdo da curva de médulo elastico em amostras altamente

deformadas.
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Figura 8.2.7: Mddulo elastico dos corpos de prova da amostra H9 deformados a 25°C e 1,8
mm/min. As compressdes nominais sao 10% (circulo), 25% (tridngulo), 45% (quadrado) e 55%
(cruzado).

Pelas curvas de mddulo elastico é possivel também avaliar a condigdo mais
efetiva de destruicdo da ordem original do material. O aumento do grau de
compressao, em geral, promove a redugdo do modulo elastico, conforme visto
anteriormente. Contudo, o grau desta reducdo depende da efetividade do
processamento para a modificacdo da ordem interna do material. Temperaturas
elevadas de processamento, por exemplo, tem apresentado menor eficiéncia na
reducao do médulo elastico, como reportado na Figura 8.2.9. A temperatura reduz
a viscosidade da fase amorfa e contribui negativamente para a destruicdo de
agregados solidos durante o fluxo plastico. E desta forma, a degeneragdao do
modulo elastico ocorre em menor grau quando a deformacéo plastica € conduzida

a temperaturas mais elevadas.
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No que se refere ao moédulo viscoso, de uma forma geral, tornou-se mais alto

em corpos de prova plasticamente deformados, ficando mais evidente nos casos

com alto grau de compressao e deformados a altas temperaturas. As Figuras

8.2.10 e 8.2.11 reportam exemplos caracteristicos deste fenbmeno. A deformacgao

plastica, invariavelmente, significou elevacédo do médulo viscoso. A medida que se

aumentou o grau de compressao, o aumento do modulo viscoso foi acompanhado

pelo deslocamento da Tg para temperaturas maiores e realce da transicdo em

60°C - 80°C.
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Figura 8.2.8: Curvas de médulo de armazenamento, obtidas no DMA, para corpos de prova
da amostra H1 (quadrado), H5 (tridangulo) e H9 (cruzado), deformados plasticamente a 1.8 mm/min.
A temperatura do ensaio e o grau de compressao nominal (y) estdo indicados nos graficos.
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Figura 8.2.9: Curvas de médulo de armazenamento, obtidas no DMA, para corpos de prova
das amostras H1 e H5, deformados plasticamente a 1.8 mm/min e grau de compressao nominal de
55% (superior) e 45% (inferior), a temperatura de 25°C (quadrado), 52°C (tridngulo), 70°C
(losango) e 90°C (circulo).
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Figura 8.2.10: Curvas de moddulo viscoso, obtidas no DMA, para corpos de prova das
amostras H1 e H5, deformados plasticamente a 1.8 mm/min e 70°C, com grau de compressao
nominal de 0%, 10%, 25%, 45% e 55%, respectivamente, da curva inferior para superior.
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Figura 8.2.11: Curvas de médulo viscoso, obtidas no DMA, para corpos de prova das
amostras H1 e H5, deformados plasticamente a 1.8 mm/min e grau de compressdo nominal de
55% em comparagdo com o corpo de prova sem deformagdo (cruzado). As temperaturas de
compressédo foram 25°C (quadrado), 52°C (tridngulo), 70°C (losango) e 90°C (circulo).

Embora a fracdo da fase amorfa do material aumente com a deformacéao
plastica, conforme visto pelos dados de densidade, a relaxagao da temperatura de
transigéo vitrea, Tg, torna-se menos pronunciada devido a orientagéo sofrida pelos
segmentos de cadeia.

Os dados analisados permitem sugerir que uma nova relagao viscoelastica
foi obtida nos corpos de prova plasticamente deformados. A elevagédo do moédulo
viscoso, associado a diminuicdo do modulo elastico (Figura 8.2.12), traduz-se num
novo comportamento mecanico do material. Do ponto de vista reoldgico, a
capacidade de armazenamento de memoria do material é altamente reduzida com
o fluxo plastico. Isto €, o material passa a aceitar, mecanicamente, novas
conformagdes sem apresentar uma elevada tensao de retorno ao estado original,
ou simplesmente mantém-se na nova posi¢cdo conformada. Adicionalmente, o
colapso mecanico dos corpos de prova plasticamente deformados, observado pela
perda da resposta mecanica no DMA, ocorreu em temperaturas muito baixas
quando comparado com amostras ndo deformadas. Em alguns casos, chegou-se
até mesmo abaixo de 100°C, enquanto que o valor tipico para amostras nao
deformadas esta ao redor de 154°C, na temperatura de amolecimento Vicat,
medido pelo método ASTM D1525.
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Figura 8.2.12: Curvas de moédulo de armazenamento e modulo de perda, obtidas no DMA,
para corpos de prova da amostra H1 (grafico superior) e H5, deformados plasticamente a 52°C e
1.8 mm/min. Grau de compressao nominal 10.0% (circulo), 25% (tridngulo), 45% (quadrado) e 55%
(cruzado).
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8.3 A Relaxacgéo das Tensoes

Aklonis e colaboradores [229] desenvolveram modelos que descrevem a
relaxacdo de diversos sistemas poliméricos. O grande desafio neste campo de
estudo esta na elucidacédo das diferentes interagcdes intermoleculares que atuam
nos movimentos dos segmentos de cadeia. Considerando as proposicfes até
entdo relatadas, Ngai e Roland [230] apresentaram uma discussao detalhada das
relaxacbes segmentais de diferentes tipos de polimeros, com foco no
cooperativismo intermolecular oriundo das interferéncias estéricas.

De acordo com o modelo de relaxacdo por acoplamento para polimeros, o
atraso nos processos de relaxacdo segmentais conduz sempre a funcdo de
correlacéao do tipo apresentado por Kohlrausch-Williams-Watts [231]:

E(t)= E(0)exp[-(t/7 )] (Eq. 8.3.1)
onde 7~ € o tempo de relaxacdo dependente da temperatura e dado por
 =[1l-ne,"r,]"" (Eq. 8.3.2)

7, € um dos tempos de relaxacdo de Hall-Helfand. Recentes estudos

0o
confrmam a existéncia do tempo de sobreposicdo, ., independente da

temperatura para relaxacdo segmental. O parametro n dimensiona o grau da nao
exponencialidade da funcdo de relaxacdo, isto €, a largura da dispersdo. E a
medida da forca das constricdes para a relaxacdo segmental. O parametro n,
variando de 0 < n < 1, na esséncia € o parametro que determina as interacdes
intermoleculares.

No presente estudo, a relaxacdo das tensdes foi avaliada monitorando-se o
decaimento da tensdo por dez minutos, ap0s 0 ensaio da compressao e
mantendo-se émbolo do molde estético na ultima posi¢cdo. O comportamento tipico
observado é relatado na Figura 8.3.1 abaixo.
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Figura 8.3.1: Curvas de tensao versus tempo para compressdes da amostra H5, ensaiada a
diferentes temperaturas na velocidade de 1,8 mm/min. O grau de compressdo nominal foi de 70%

para todos 0s ensaios.

O decréscimo da tensdo de compressao apés a parada do émbolo do molde
revela quanto o sistema € suscetivel ao alivio das tensdes internas acumuladas. A
relaxacdo ocorre de forma aproximadamente exponencial até atingir um ‘platd’
constante. O ‘platé’ aqui referido ndo se trata de um verdadeiro platd, mas sim
uma regido onde o decaimento da tensado residual € extremamente lento. Para
averiguar o estabelecimento deste ‘platd’, o parametro S foi definido aqui como
sendo S = [6, — 610] / 60, ONde G, € 619 S80 as tensdes no momento da parada da
compressdo e ap6s 10 min de relaxacdo, respectivamente. O parametro S
aumentou a medida que a temperatura de processamento foi elevada, como
mostra a Figura 8.3.2. Naturalmente, a relaxacéo das tensdes € favorecida com a
temperatura, porque o volume livre no material € maior, o qual reduz a energia de
ativacao requerida para a reptacado dos segmentos de cadeia [138]. Valores altos
do parametro S também foram encontrados para altas deformacdes. Neste caso, a

memoria do material, correlacionada com a resposta reversivel, € bastante
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reduzida pelo elevado grau de modificacdo da morfologia interna. A memoria
elastica do material provém principalmente da fase cristalina do material. Para
baixas deformacgoes, as esferulitas ndo séo fortemente danificadas e, por isso, o
parametro S é baixo. Por exemplo, para deformacbes até 3%, onde ndo é
observada a deformacéo plastica, o valor encontrado para o parametro S foi zero.
Para deformacdes maiores, onde ocorre a destruicdo das esferulitas, é inevitavel a
diminuicdo da memoria do material. Isto pdde ser acompanhado visualmente
durante a deformacédo plastica, com o sucessivo aumento da transparéncia do

corpo de prova.
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Figura 8.3.2: Valores do par&metro S para a amostra H5, deformada a 1,8 mm/min e a
diferentes temperaturas. O grau de compressédo foi de 10% (losango), 25% (triangulo), 45%
(circulo), 55% (quadrado) e 70% (cruzado).

De uma forma geral, amostras de peso molecular mais elevado
apresentaram maior valor de S, provavelmente devido a menor cristalinidade.

Intrigantemente, o valor de S decresceu para deformagdes muito elevadas,
promovidas a temperaturas altas como 90°C, invertendo uma logica até entéo

estabelecida . O fenbmeno foi saliente em testes comparativos conduzidos até a
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uma tensdo maxima constante, como relata a Figura 8.3.3. Na discusséo sobre
estrutura por difracdo de raios-x, foi sugerido que nas altas deformacfes, a
seletividade da destruicdo cristalina com a deformacéo plastica conduziria a um
material com cristalitos mais perfeitos, inseridos numa fase amorfa altamente
orientada. E esta morfologia poderia auxiliar na maior resposta elastica do
material, juntamente com as consideracfes apresentadas a seguir.

Fazendo uma analise da Figura 8.3.3, pode-se observar que a historia
deformacional sofrida pelos corpos de prova mudou drasticamente quando a
temperatura de compresséao foi alterada, embora a histéria mecéanica tenha sido
exatamente a mesma para todas as amostras. A baixas temperaturas de
processamento, somente uma pequena deformacdo € observada. Entdo, a
morfologia ndo é drasticamente afetada. Logo, a tenséo residual do ‘platé’ que se
estabelece na etapa da relaxacdo assume um nivel elevado, mais proximo da
Ultima tens&o de compress&o, co. A medida que a temperatura do processamento
aumenta, o material flui mais facilmente e sofre maior deformacdo. Esta maior
susceptibilidade a deformacédo devido ao maior volume livre no material, também
promove a maior relaxacdo das tensdes, estabelecendo um ‘platdé’ de tensdes
residuais num nivel mais baixo, numa posicdo mais distante do co. A Figura 8.3.3
apresenta um fato bastante interessante do ponto de vista tecnolégico pois,
alterando somente a temperatura de processamento, altera-se drasticamente a
histéria mecanica e a morfologia do material plasticamente deformado. Por
consequéncia, alteram-se também as propriedades do polimero [232-237]. Desta
forma, o controle das propriedades finais da peca processada por deformacao
plastica seria realizado pelo ajuste dos parametros de processamento.

A progressiva fragmentacao das esferulitas com o fluxo plastico confere o
menor nivel de tensdes residuais. Porém, para graus de compressao
extremamente elevados, especialmente quando se atinge a terceira regiao de
deformacédo na curva de tensdo-deformacdo, ocorre a inversao da posicao do
‘platd’, elevando-se novamente. Na Figura 8.3.4, as tensfes residuais medidas

apos 10 minutos de relaxacdo estdo apresentadas em funcdo da temperatura de
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processamento para amostras de diferentes pesos moleculares. Se uma analise
criteriosa é realizada nestes, a tensdo residual eleva-se quando a deformacéao
atinge a terceira regido da curva de tensdo-deformacéo. E sugerido na literatura
[30] que com a deformacdo plastica os fragmentos lamelares regeneram suas
dimensdes longitudinais originais, formando novamente a estrutura alternada de
fase amorfa - lamela cristalina. Este mecanismo foi relatado para o polietileno em
razdes de compressao bastante elevadas. Neste caso, 0 vetor normal das lamelas
regeneradas toma a dire¢do do fluxo. Esta nova estrutura morfolégica responderia
com maior resisténcia ao fluxo. Nao somente isto, mas também recuperaria as
propriedades elasticas. A consequéncia disto seria 0 aumento nas tensdes
residuais, conforme observado nos experimentos. Por outro lado, investigacdes
como de Pluta et. al. [228] ndo relatam nenhuma ocorréncia de regeneragéo
lamelar para altos graus de deformacdo plastica no polipropileno. E nem no
presente estudo foi observado uma indicacdo neste sentido. Todavia,
coalescéncia de bandas de deformacdo foram relatadas em experimentos de
tracdo com B-iPP [180].
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Figura 8.3.3: Curvas de tensdo-tempo de compresséo para corpos de prova da amostra H5,
ensaiadas a 1,8 mm/min e até a uma tensdo de ~64 MPa. Da esquerda para direita, correspondem
aos ensaios realizados a 25°C, 52°C, 70°C, 90°C e 110°C. Apo6s o pico, 0s pontos correspondem
ao decaimento da tenséo durante a relaxacao.
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Uma vez que o fenbmeno da elevagdo da tensao residual ocorre na pratica,
uma explicacédo razoavel seria a sinterizacdo dos fragmentos solidos, ocasionados
pela temperatura de processamento relativamente alta e pela alta pressédo de
compresséo, aliada a migracdo da fase amorfa para regides fora dos agregados
cristalinos. De uma forma ou outra, esta resposta peculiar do iPP na deformacéao
plastica conduzida a temperaturas razoavelmente altas significa uma modificacédo
notéria da morfologia, além da fragmentacdo dos agregados cristalinos até entdo

discutidos. Para isto requer uma investigacdo mais minuciosa do fendbmeno.
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Figura 8.3.4: Tenséo residual tomada a 10 minutos de tempo de relaxacdo para diversas
temperaturas de processamento, mas mesma tensao maxima de compressdo e mesma taxa de
compresséo.

Williams e Watts [231,237-241] desenvolveram uma funcdo de decaimento
empirico, a qual foi usado para predizer os eventos de relaxacdo observados em
ensaios dielétricos de polimeros amorfos. Conforme visto anteriormente, a
equacdo basica [231] o(t) = exp —(t/1o)’, depende do tempo de relaxacédo
caracteristico,tp, € do fator . Embora o modelo tenha sido utilizado para testes
dindmicos, foi aplicado no presente estudo para o decaimento da tensédo apos o

ensaio da compressao. As diversas tentativas para descrever o processo de

167



relaxacdo com esta equacdo apresentaram resultados razoaveis, mas o
coeficiente de correlacéo, r’, ndo superou muito o valor de 0,97. Portanto, a

equacao foi modificada para a seguinte forma:

o(t) = exp —(ttor) + exp —(t/too)™ + ... (Eq. 8.3.3)

O uso de pelo menos 2 termos da equacado 8.3.3 revelou ser muito melhor
para a descricdo do processo de relaxacéo, com r® atingindo valores de 0,99. Na
Tabela 8.3.1, esta apresentada a relacdo entre o numero de termos da equacgao

8.3.3, utilizados na descricédo da relaxacao e o coeficiente de correlacéo obtido.

Tabela 8.3.1: Termos da equacgédo 8.3.3 utilizados na descricdo da relaxacdo e o coeficiente
de correlacéo, r* obtido.

Temperatura de Taxa de Compress&o Grau de r?
Amostra B x
Processamento (°C) (mm/min) Compressdo | 1termo | 2 termos | 3 termos | 4 termos | 5 termos
H5 110 1.8 Tmax = (7.5 MPa 0.924 1.000 0.981 0.974 0.981
H5 90 1.8 Tmax = 77.5 MPa 0.946 0.950 0.949 0.946 0.946
H5 70 1.8 Tmax = 77.5 MPa 0.969 0.991 0.969 0.976 0.972
H5 52 1.8 Tax = /7.5 MPa 0.975 1.000 1.000 1.000 1.000
H5 25 1.8 Tmax = /7.5 MPa 0.986 1.000 1.000 0.998 0.989
H9 25 1.8 Tmax = /7.5 MPa 0.986 1.000 1.000 1.000 1.000
H9 52 1.8 Tmax = (7.5 MPa 0.983 1.000 1.000 1.000 1.000
H9 70 1.8 Tex=77.5MPa | 0.971 1.000 0.997 0.997 0.998
H9 90 1.8 Tax = 77.5 MPa 0.947 1.000 0.987 0.982 0.963
H9 110 1.8 Tax = /7.5 MPa 0.929 1.000 1.000 1.000 1.000
HS5 52 1.8 10% 0.967 1.000
H5 52 1.8 25% 1.000
HS5 52 18 45% 1.000
H5 52 1.8 55% 1.000
H5 52 18 70% 1.000
HS5 90 1.8 10% 1.000
H5 90 1.8 25% 1.000
H5 90 1.8 45% 0.999
HS5 90 1.8 55% 1.000
H5 90 1.8 70% 1.000
HS5 90 1.8 82% 0.999
H5 25 1.8 10% 0.980 1.000
HS5 25 1.8 25% 0.979 1.000
HS5 25 1.8 45% 0.981 1.000
H5 25 1.8 55% 0.981 1.000
HS5 25 18 70% 0.985 1.000

A Tabela 8.3.1 demonstra que o modelo é suficientemente bom para predizer
a presenca de pelo menos dois principais processos de relaxacdo bastante
distintos. Estes dois processos podem ser atribuidos a relaxacdo da fase amorfa e

a relaxacéo intracristalina [133], conforme discutido anteriormente. Na maioria dos
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casos, nos dois termos da equacédo, o valores de 1o foram da mesma ordem de
grandeza até razdes de compressédo na ordem de 10%, indicando que um Unico
processo de relaxacdo foi majoritario. A medida que a deformac&o se processou
para graus mais elevados, um dos valores de 1o tornou-se muito baixo, enquanto
que o outro, muito alto, indicando que houve destruicdo da ordem morfologica
original e suas interacoes.

A propor¢cdo da fase amorfa torna-se maior a medida que evolui a
deformacéo plastica, mas esta também se torna mais orientada e estirada devido
ao fluxo do material. Por outro lado, a cristalinidade do material também decresce.
Do ponto de vista morfologico, a destruicdo das esferulitas deve ser entendido
como uma drastica mudanca no tamanho das particulas sélidas para pequenos
fragmentos lamelares, além da superacdo da energia coesiva interlamelar. Estes
fragmentos lamelares, provavelmente, estdo altamente tensionados nas suas
superficies onde ha participacdo dos segmentos amorfos alinhados na direcdo do
fluxo. A destruicdo das esferulitas em si ndo provoca descontinuidades abruptas
na cristalinidade do material, conforme visto pelos métodos de densimetria e
calorimetria. Porém, é plausivel sugerir que a exposicdo de maior superficie
cristalina ao efeito do fluxo plastico, deve provocar mais facilmente
tensionamentos dentro da estrutura solida. A relaxacdo destas tensbes
intercristalinas, entdo, poderia tornar-se mais realcada.

Considerando estas possibilidades, um dos termos da equacdo 8.3.3
poderia ser, entdo, atribuida a relaxacdo da fase sélida. Neste caso, a relaxacdo
das tensdes ndo poderia ser referida somente a energia elastica interna
armazenada na estrutura cristalina, mas também as tensdes localizadas na
interface entre a particula solida e a matriz amorfa. Uma vez que um abrupto
decréscimo no valor de [to]2 ocorre em torno de 10% de compressdo, como nos
exemplos da Tabela 8.3.2, é plausivel sugerir que a ruptura das esferulitas esta

ao redor deste ponto de deformagéo.

169



Tabela 8.3.2: Exemplos de valores de Ty e B, obtidos para a equacéo 8.3.3 de 2 termos.

Amostra RC (%) TC (°C) [70]1 o [70]2 yos

H5 09.53 25 855 0.08 721 0.08
H5 23.37 25 8079 0.32 0.69 0.30
H5 44.44 25 7022 0.30 0.52 0.24
H5 55.90 25 5001 0.30 0.64 0.24
H5 63.43 25 1753 0.20 1.20 0.10
H9 10.49 52 282.7 0.12 198.1 0.11
H9 24.61 52 6691 0.09 18.6 0.23
H9 45.52 52 9676 0.07 23.2 0.28
H9 57.09 52 1223 0.17 9.07 0.29
H9 64.43 52 212.6 0.10 38.5 0.33
H5 10.14 52 11769 0.24 1.67 0.31
H5 45.31 52 5889 0.20 2.3 0.24
H5 56.73 52 3888 0.13 10.9 0.26
H5 64.58 52 475 0.09 37 0.30
H2 12.40 52 21507 0.27 0.33 0.22
H2 24.11 52 10309 0.31 0.48 0.25
H2 45.25 52 3317 0.33 2.12 0.46
H2 56.54 52 2585 0.31 1.99 0.36
H2 64.03 52 2028 0.34 1.52 0.33

*Taxa de Compressdo 1,8 mm/min; RC = razdo de compressdao; TC = Temperatura de
compresséo.

Para a maioria dos casos, foi verificada a diminuigdo do valor do parametro
To principal, [to]2, @ medida que o grau de compresséao foi elevada. Deformacdes

cisalhantes mais altas envolvem tensfes mais elevadas e resultam num processo
de relaxacdo mais rapida. Este € o comportamento tipico dos fluidos [160]. As
curvas da Figura 8.3.5 relatam o decaimento relativo das tens6es da amostra H5
apos a compressdo. E importante observar que para compressbes elevadas, a
relaxacdo das tensdes residuais atinge um patamar mais baixo. A menor
cristalinidade resultante pode contribuir para esta resposta, conforme discutido

anteriormente.

170



0.9

0.8

c/c°

0.7

0.6

0.5

0.4 - - - - - -
50 50 150 250 350 450 550 650

Tempo [s]

Figura 8.3.5: Curvas de decaimento relativo da tensdo para a amostra H5, obtida apds a
parada da compressdo. Os tridngulos sdo 0s pontos experimentais e as linhas correspondem a
funcdo de relaxagdo do modelo de Williams-Watts com dois termos, eq. 8.3.3. Os graus de
compressdo sdo respectivamente, de cima para baixo, 10,14 %, 24,26%, 45,31%, 56,73% e
64,58% .

A temperatura de processamento e 0 peso molecular da amostra também
influenciam fortemente no decaimento da tenséo. Os efeitos estdo exemplificados
nas Figuras 8.3.6 e 8.3.7, onde encontram-se plotadas as tensdes na etapa de
relaxacdo, relativas a oo, isto é, a tensdo do ultimo ponto de compressdo. A
temperatura aumenta o volume livre do sistema e permite relaxacdo dos
segmentos de cadeia de forma menos constringida, resultando numa relaxacao
mais rapida das tensdes. Por este raciocinio, o peso molecular agiria no sentido
inverso. Contudo, mesmo que 0s pesos moleculares mais altos tenham um
namero elevado de entrelacamentos e, possivelmente, um numero elevado de
ligacOes interlamelares, a retencdo da tensao residual do material plasticamente
deformado foi menor, comparado com amostras de mais baixo peso molecular.
Uma possivel explanacdo para o fato pode ser a maior capacidade de
fragmentacdo dos cristalitos no sistema onde o meio amorfo é muito viscoso.
Adicionalmente, a morfologia original das amostras de alto peso molecular ja

apresenta esferulitas menores. Os sélidos, fragmentando-se em particulas muito
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pequenas perdem as habilidades de ancoragem mecanica e degeneram a

memoria do material.
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Figura 8.3.6: Curvas de decaimento relativo da tensdo. Amostra H5 ensaiada até 45% de
compressdo nominal, a 1,8 mm/min e temperaturas de 25°C, 52°C e 90°C, da curva superior para
inferior. As linhas foram geradas pela eq. 8.3.3 com dois termos, enquanto que 0s pontos S0 0s
dados experimentais.
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Figura 8.3.7: Curva de decaimento relativo da tensdo. Amostras H2, H6 e H9,
respectivamente, da curva superior para inferior. Compressao a 1,8 mm/min e 52°C, até 70% de
deformacdo nominal. As linhas foram geradas pela eq. 8.3.3 com dois termos, enquanto que 0s
pontos sdo os dados experimentais.
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8.4 Comportamento Térmico do iPP Plasticamente Deformado

Os termogramas de DSC do primeiro aquecimento reportados nas Figuras
8.4.1 e 8.4.2 confirmam a sucessiva reducao da fragao cristalina do material com a
deformacéo plastica. O calor de fusdo tornou-se cada vez menor com 0 aumento
do grau de compressdo. Contudo, vale observar que a assimetria da endoterma
de fusao, observada no termograma do corpo de prova ndo deformado, tornou-se
cada vez menor com o aumento do grau de deformacdo. Para todos 0s casos
estudados, o pico de fusdo permaneceu constante na ordem de 165°C - 166°C. A
fracdo da endoterma acima do pico de fusdo também nao apresentou
modificacdes significativas para diversos niveis de compressao, isto €, no que se
refere a temperatura final da endoterma. As mudancas majoritarias na entalpia de
fusdo ocorreram, de fato, em temperaturas que antecedem o pico de fusdo. Os
termogramas relatam, portanto, que a destruicdo cristalina obedeceu a uma certa
seletividade.

Embora o fenbmeno seja claramente visivel nos termogramas, foi utilizado
um artificio na tentativa de quantificar o efeito. Na Figura 8.4.3, o parametro Qp/Qt
expressa a razao entre o calor parcial endotérmico até 148°C e o calor total da
endoterma. A temperatura de 148°C foi escolhido arbitrariamente, mas buscando
exatamente a regido de temperatura a qual o efeito tornou-se bastante discernivel.
Isto garante, por exemplo, que pequenos erros no célculo das entalpias ndo afete
as interpretacdes dos fendbmenos. O uso da temperatura do pico ndo forneceu
bons resultados por diluir demasiadamente o fenémeno. O valor estavel para a
razdo Qp/Qt coincidiu aproximadamente com o inicio do decréscimo significativo
da densidade na Figura 8.2.1. Entdo, pode-se sugerir que mudancas morfolégicas
de reducdo efetiva da cristalinidade ocorrem deste ponto em diante a nivel
lamelar, como um passo subsequiente a fragmentacao das esferulitas. O grafico,
gue expressa a quantidade relativa dos cristais defeituosos e cristalitos que sofrem
transformacdo polimérfica como a forma p, reporta o desaparecimento

preferencial destas espécies com a compressao.
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Figura 8.4.1: Termogramas de DSC dos corpos de prova da amostra H5 plasticamente
deformados nas condi¢des indicadas e a diferentes graus de compresséao (y): 10%, 25%, 45% e
55%. Os termogramas estdo com as linhas de base deslocadas entre si.
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termogramas estdo com as linhas de base deslocadas entre si.
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Figura 8.4.3: Razao da entalpia de fusdo, Qp/Qt, obtido pela razéo entre o calor endotérmico
envolvido até 148°C e o calor total absorvido na fusdo. Andlise da amostra H5, deformada
plasticamente a 25°C (triangulo), a 52°C (quadrado) e a 90°C (circulo) e a uma taxa de
compressédo de 1,8 mm/min.

Ao analisar criteriosamente o0s termogramas da Figura 8.4.2., esta
aniquilacdo preferencial dos cristalitos de menor perfeicdo ou de estado
polimérfico menos estavel, é favorecida com o aumento da temperatura de
deformacéo plastica.

Conforme discutido anteriormente, outra importante caracteristica do PP
plasticamente deformado € o realce da transicdo Ta. com a compressao.
Termicamente, € observavel pelos termogramas nao reversiveis de MDSC na
Figura 8.4.4. E de conhecimento que o fluxo de calor num termograma de

calorimetria de varredura diferencial pode ser expresso da seguinte forma [242]:

fg:gﬂnqn

dt

(Eq. 8.4.1)

dQ

O termo Y é o fluxo total de calor, Cp, a capacidade calorifica, f, a taxa

de aquecimento e f(T,t), o fluxo de calor proveniente dos processos cinéticos,

dependente da temperatura e do tempo.
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Figura 8.4.4: Termogramas MDSC de calor nio reversivel, obtidas por aquecimento modulado dos
corpos de prova plasticamente deformados da amostra H5. A deformagéo foi realizada a uma taxa
de 1,8 mm/min, nas temperaturas e graus de compressao indicados nos graficos. As linhas de
base dos termogramas estédo deslocadas entre si nos graficos.
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A componente irreversivel, f(T,t), relaciona-se com os eventos térmicos,
gue tem como origem o afastamento do estado de equilibrio termodinamico do
material. Assim, eventos térmicos deste tipo sdo realgcados com drasticas
modificacdes morfoldgicas como a deformacéao plastica.

O carater endotérmico da transicdo observada ao redor de 60°C, e realcada
com o aumento do grau de deformacédo plastica, sugere uma espécie de fusdo ou
desordenacdo dos segmentos de cadeia pertencentes a camada de baixa
ordenacdo e correlaciona-se com a transicdo Toa. observada nas andlises
dindmico - mecanicas. Dada a magnitude do calor envolvido nesta transi¢cao,
poderia também ser esperado um comportamento exotérmico devido a energia
friccional produzida pela relaxacdo dos segmentos de cadeia amorfos altamente
orientados, conduzindo ao consequente aumento de entropia. Novamente, este
fenbmeno térmico suporta a discussdo anterior sobre o espessamento com a
deformacéo pléstica da camada frouxamente ordenada, localizada entre a fase
amorfa e as lamelas altamente cristalinas, representadas esquematicamente na
Figura 8.2.5. Esta resposta térmica, portanto, estd de acordo com os dados
obtidos no DMA.

Se a transi¢do nas temperaturas proximas a 60°C representar modificacdo
morfoldégica em que se altera a ordem, ou a quantidade da ordem cristalina,
espera-se também uma alteracdo no perfil da curva de densidade com a
temperatura. Isto foi constatado nos ensaios de PVT da Figura 8.4.5, onde se
verifica uma perturbacdo nas curvas de densidade na regido de 60°C para a
amostra H1 deformada plasticamente. Esta perturbacdo nao foi verificada em
amostras nao deformadas.

A temperatura de fusdo da fase cristalina remanescente permanece

inalterada entre 160°C e 170°C, confirmando os dados de DSC.
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Figura 8.4.5: Grafico da variagdo de densidade com a temperatura da amostra H1,
deformada plasticamente a 1,8 mm/min e 25°C, obtida no ensaio de PVT nas pressdes indicadas.

8.5 Abordagem Tedrica do Estado Termodinamico de Nao-Equilibrio

A observacgao dos processos de relaxacdo de diversos materiais poliméricos
semicristalinos plasticamente deformados permitiu que Samios e colaboradores
[38,40] elaborassem um modelo tedrico que descreve o comportamento dos
parametros termodinamicos nos materiais nao relaxados.

O modelo envolve a perturbacdo termodinamica expressa nas formas das
temperaturas caracteristicas de Eistein-Debye-Brillouin no estado de equilibrio, 6p,
e no estado imediatamente apds a perturbacéo térmica ou mecanica, 4. ISto é, 0
modelo é baseado na andlise do espectro da fun¢éo de distribuicdo dos fonons de
Debye. E assumido que o processo de relaxacdo apresenta o comportamento de
Arrhenius [243], envolvendo a energia de ativacao (E) e o fator de frequéncia de

Arrhenius (A). O grau de relaxacdo que o material plasticamente deformado atinge
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depende da ativacdo deste processo de relaxacdo, por exemplo, com a
temperatura [37].

A deformacdo plastica do material semicristalino entre a temperatura de
transicdo vitrea,Tg, e a temperatura de fusdo, Tm, resulta em perturbacdo do
espectro de fébnons de Debye e, conseqiientemente, um possivel deslocamento
das frequéncias caracteristicas. Morfologicamente, esta perturbacdo pode se
refletir como deformacdo das areas cristalinas elementares, por exemplo,
deformagéo das esferulitas em outras formas elementares. O material procura a
recuperacao deste estado através de um processo de relaxacdo, o qual pode ser
acompanhado através da modificagdo das propriedades termodinamicas e
morfolégicas do sistema. Na Figura 8.5.1 tem-se as diferencas de Cv, capacidade

calorifica a volume constante, para diferentes valores de 0p.

0.4

C. / unidades arbilrarias

AETINTTE R ETAF R NP

100 zc;: 300 400 k1=
Temperature (K)

B B

Figura 8.5.1: Comportamento da capacidade térmica Cv versus temperatura para diferentes
valores de 0p: (6p)a < (0p)g [ref. 38].

Demais parametros termodinamicos como entalpia e entropia do sistema
também dependendo grau de desordem provocada pela perturbacéo [244,245]. A
base da descricdo tedrica para materiais puramente cristalinos foi desenvolvida

por Einstein, Debye e Brillouin [246]. A relaxagdo estrutural em polimeros amorfos
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foi descrito por Kovacs, Aklonis e colaboradores [247] através de uma funcdo de
distribuicdo dos tempos de relaxacdo. O problema foi analisado também por
outros autores em termos da funcao de Williams-Watts [231].

E conhecido que quando um polimero semicristalino é deformado
mecanicamente, um aumento significativo de temperatura pode ocorrer [248] . No
entanto, nem toda a energia mecanica da deformacéo plastica € convertida em
aguecimento interno [249]. Parte da energia mecanica torna-se em ‘energia
armazenada’, a qual é destinada a modificacdo da ordem interna do material.
Esta modificacdo traz como consequéncia mudanca no volume e na capacidade
calorifica produzindo um estado termodinamicamente de nao-equilibrio.

A comparacdo entre polimeros amorfos e semicristalinos demonstra que 0s
amorfos séo caracterizados pela relaxagao estrutural na regido da Tg, enquanto
que 0s materiais semicristalinos envolvem processos relacionados a fuséo,
recristalizacdo e nova fusdo entre Tg e Tm, conforme ja discutido anteriormente.
Os processos de relaxagdo dos materiais semicristalinos envolvem mudancas na
estrutura morfolégica além da relaxacao estrutural, enquanto que os polimeros
amorfos envolvem somente a relaxacao estrutural. Os processos de relaxacdo em
sistemas amorfos sdo normalmente observados ap6s a perturbacdo por
superesfriamento térmico. Os materiais semicristalinos, por perturbagdo térmica
ou deformacéo plastica irreversivel.

Chow [250] descreveu a relaxacédo estrutural nos polimeros amorfos por
meio de um modelo tedrico que envolvia o parametro 6, 0 qual mede o desvio em
relacdo ao equilibrio. A mudanca do volume isobéarico 6 foi definido como
(v=v,)/v,, onde v e v, sdo os valores do volume instantaneo e de equilibrio,

respectivamente. Considerando o volume como um parametro de relaxacéo, a

seguinte equacao fundamental pode ser usada:

99 % _pqq i1 N (Eq. 8.5.1)
d =
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Nesta equagéo, ¢6,€é a i-ésima fracdo de 6, t é o tempo, A, €é a i-ésima
contribuicdo do excesso do coeficiente de expansdo térmica do liquido com

respeito ao estado vitreo, z; € o i-ésimo tempo de relaxacdo, q=dT/dt é a taxa de

aguecimento ou resfriamento, sendo T a temperatura. No caso relaxagao

entalpica, 6é dado por 6=H-H_, onde H e H_ sdo valores da entalpia
instantanea e de equilibrio, respectivamente. E Aa & substituido por AC, que € o

excesso do calor especifico em relacdo ao estado de equilibrio. No que se refere

ao tempo de relaxagéo, a funcdo ¢, que representa a fungédo de distribuicdo de

Williams-Watts, pode ser usada:
. cdtY’ (Eq. 8.5.2)
o) =exp| —| [ =
T

onde S (0< B <1) é o pardmetro relacionado com a largura da distribuicdo dos

tempos de relaxagao.

Devido as diferencas morfoldégicas marcantes entre materiais amorfos e
semicristalinos, ndo é adequado utilizar teorias da relaxacdo estrutural dos
polimeros amorfos em polimeros semicristalinos na regido entre Tg e Tm. Por
outro lado, os modelos tedricos para cristais puros auxiliam na elucidacao dos
fendbmenos de fusédo e cristalizacdo. Um grande numero de estudos relacionados
a fusdo e cristalizacdo, bem como os processos de decristalizacdo sao reportados
na literatura [251]. No entanto, a maioria relata estudos de cinética e
termodinamica dos polimeros semicristalinos na regido das temperaturas de fusédo
e cristalizacdo [252]. O comportamento da relaxacdo entre Tg e Tm é ainda
inexplorado nos polimeros semicristalinos.

O formalismo matematico apresentado por Chow [250] é utilizado para
descrever a relaxagcdo da entalpia ou volume. J4, no caso da fusao, a cristalizacéo
e a decristalizacdo foram tratados pela cinética das equacbes de Avrami e

modelos similares [253,138]. O tratamento fenomenoldgico proposto introduz o
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parametro &, o qual € relacionado com as temperaturas caracteristicas de Debye,

e é definida como:

_ 90,

Sl=——
J eDJ' —de

0<e<t j = 1,23 (Eq. 8.5.3)

onde,
0,; =temperatura caracteristica de Debye do material semicristalino no estado de
equilibrio;
8, =temperatura caracteristica de Debye do material semicristalino imediatamente
apos a deformacéo plastica;
0, =temperatura caracteristica de Debye real durante o processo de relaxagao.

O indice j denota existéncia de mais de um modo vibracional coletivo. De
acordo com Brillouin, existem pelo menos trés modos vibracionais coletivos; um
longitudinal e dois transversais.

O parametro proposto ¢, esta relacionado a ordem interna do material
semicristalino plasticamente deformado, através da equagdo 6, =hv/k, onde h é

a constante de Planck, k, a constante de Boltzmann e v, a frequéncia “cut off”
caracteristica de Debye para materiais semicristalinos deformados. Durante a
deformacédo do material, a distribuicdo dos fébnons permanece quadratica, mas

ocorre mudanca do valor de equilibrio &, para ;. Apds a deformagao, o valor
instantaneo @, sera um parametro dependente do tempo e da temperatura. Uma

indicacdo empirica deste fato esta reportada na literatura [37], conforme a Figura
8.5.2. A relaxacéo foi acompanhada pela variagdo dimensional e verificou-se que
o grau de relaxacdo é dependente da temperatura experimentada pelo material.

A capacidade térmica e o coeficiente de expansdo térmica podem ser
descritas através do parametro 6. Deste modo, o modelo proposto ndo trata o
volume e a entalpia como parametros independentes, como no caso das teorias

de relaxacéo dos polimeros amorfos, jA mencionados anteriormente.
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Figura 8.5.2: Relaxacdo de um corpo de prova de polietileno de alta densidade
plasticamente deformado, realizado com aquecimento em 4 estagios, sucessivamente, em
temperaturas mais altas a cada estagio. DF, DL e DC indicam as dire¢des de fluxo, lateral e carga
do corpo de prova, respectivamente.[Ref. 37]

Para descrever a capacidade térmica dos materiais semicristalinos no estado
de equilibrio, a equacdo proposta por Brillouin (Eq. 8.5.4) para sistemas nao
isotrépicos foi utilizada.

C,=3NKY | | [ xe*(e" 1) dx (Eq. 8.5.4)

Nesta equacdo, o indice | representa a distribuicdo dos fénons de duas
ondas transversais e uma longitudinal que caracterizam o sistema. Desta forma, o
sistema pode ser caracterizado por trés diferentes frequéncias e,

conseqguentemente, trés temperaturas caracteristicas de Debye 6p.
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Também tem-se que,

hy..
9[)': VDJ X:&

ke k para j=1,2,3

onde

vy - freqiéncias caracteristicas de Debye, j=1,2,3;
0y, ‘temperaturas caracteristicas de Debye, j=1,2,3;

h : constante de Planck;

k : constante de Boltzmann.

A mesma Eq. 8.5.4 pode descrever a capacidade térmica do material
semicristalino imediatamente apdés a deformacdo. Neste caso, 0 parametro

d,; deve ser substituido por &,

Andlises realizadas por DSC em materiais poliméricos semicristalinos,
deformados plasticamente por compressdo uniaxial a temperaturas
compreendidas entre Tg e Tm, mostraram maior capacidade térmica que 0s
materiais ndo deformados. Esta evidéncia experimental é observada também no
modelo proposto, observando-se os resultados de simulacéo.

Para descrever o comportamento da capacidade térmica durante o processo
de relaxacdo do material semicristalino deformado, foi considerado na Eq. 8.5.5
que a energia interna relacionada aos modos internos coletivos € fungédo do tempo

e da temperatura: ,
E=YEtT) (Eg. 8.5.5)
j=1

Entdo, a capacidade térmica durante o processo de relaxacdo pode ser

s dE. & |(dE(t,T) dE;(t,T)) dt
Cvzzd_{zz{( aT J+( Jdt Jﬁ} (Eg. 8.5.6)

= =1

expressa por:

onde E;é o j-ésimo componente da energia interna do sistema, relacionado ao j-

ésimo modo coletivo de Debye. A Eqg. 8.5.6 € uma fungéo geral que descreve a
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capacidade térmica do sistema em estado de equilibrio, ndo equilibrio e durante a
relaxacao.
A componente E; da energia interna, de acordo com a teoria de Debye, é

dada por:
E_[" hv hv q
i —IO g(v) 7+W 4 (Eq. 8.5.7)

v; € a freqiéncia de “cut off’ da distribuicdo quadratica dos fonons,

dependente da temperatura e do tempo. No caso dos modos serem equivalentes

entre si (v;,v, =v, =v; =v., ) € com uma fungdo quadratica de distribuicdo das

freqiéncias g(v), a Eq. 8.5.5 toma a forma da Eqg. 8.5.8

v V2 [ Dy hv
E:9NJ‘0 anai7+e }dv (Eq. 8.5.8)

A equacdo é transformada para a Eq. 8.5.9:

c. - dE(t,T)  dE(LT) dt (Eg. 8.5.9)
dT dt dT

. ~ N hv_. . h
A introducgéo do parametro ¢ = % e da variavel x = TV

permite que a Eq. 8.5.8 possa ser reescrita na forma da Eg. 8.5.10.

3 3
23 x+9Nkf%#dx (Eq. 8.5.10)

E:9Nk J-e e></r -1

2

0

Considerando as Egs. 8.5.9 e 8.5.10, e fazendo y=x/T, obtém-se a Eq.
8.5.11.

4 3 3
CV=9Nk{d—0[£—3T— Y gy 2 1(1+d_eﬂ+[;—3f:”y“ey(ey—l)‘zdy}}

dr |8 9% e¥-1 e?/m dT

(Eq. 8.5.11)
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Na Eqg. 8.5.11 proposta pelo modelo [38,40], considerando ¢ como funcéo
dependente do tempo e da temperatura (q=dT/dt; taxa de aquecimento), a
expressao permite a descricdo do fend6meno da relaxacdo. A Eg. 8.5.11 inclui dois
principais termos: o primeiro € responsavel pelo processo da relaxacao, enquanto
que o segundo reproduz exatamente o caso classico da equacao de Debye para
sistemas no estado de equilibrio.

Esta andlise proposta constitui a base fenomenolégica para a descri¢cdo dos
processos de relaxacdo da entalpia nos materiais semicristalinos deformados.
Como se verificou até 0 momento, a perturbacdo no sistema semicristalino por
deformacéo plastica ndo é homogénea. Sendo assim, é presumivel que as
freqléncias caracteristicas de “cut off’ (Eq. 8.5.4) do corpo perturbado sejam
funcdes de distribuicdo. Isto constituiria um refinamento a ser incorporado no
modelo proposto na Eq. 8.5.11.

A questdo do formalismo da relaxacdo ou o modelo é tratado aqui,
assumindo o comportamento de Arrhenius na relaxagdo. De acordo com estas

consideragdes, incluidas nas Egs. 8.5.8, 8.5.9 e 8.5.10, o parametro &, ja

introduzido na Eqg. 8.5.3, pode ser escrito da seguite forma:

&= (Eq. 8.5.12)

Assumindo processos de primeira ordem, a dependéncia de & com o tempo
e temperatura € dada pela Eq. 8.5.13.

Z_f: K- &) (Eq. 8.5.13)

onde K é a constante da taxa de relaxacéo:

KoL  ppen (Eq. 8.5.14)
T

Na Eq. 8.5.14, t é o tempo de relaxacdo caracteristico, A € o fator de

frequéncia de Arrhenius e E € a energia de ativagao.
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Usando as Egs. 8.5.12, 8.5.13 e 8.5.14, a equacéo diferencial que governa a
dependéncia do tempo e da temperatura do parametro 6 € obtido por

%—f =Ae ¥ (6, -6) (Eq. 8.5.15)

A integracdo da Eq. 8.5.15 produz a Eqg. 8.5.16, a qual fornece o valor real de

¢ como uma funcdo do tempo, temperatura e temperaturas caracteristicas de

Debye no estado de equilibrio (8, ) e no estado imediatamente apos a deformagéo
(6y):

0=0,1-e" )+, (Eq. 8.5.16)

O tempo relativo t é definido, considerando-se o tempo imediatamente apds
a deformacgédo como tempo zero. A temperatura real T, como funcdo do tempo,
depende da natureza do procedimento experimental. No caso de experimentos no
DSC com taxa de aquecimento constante (g = dT/dt = constante), a temperatura

real pode ser dada pela Eq. 8.5.17.
T(t)=T,+qt (Eq. 8.5.17)

Para averiguar a funcionalidade do modelo proposto, algumas simulagdes
foram realizadas, modificando-se os parametros passiveis de alteracdo com a
perturbacdo. Na Figura 8.5.3, conforme a literatura [40], foram selecionadas trés
temperaturas caracteristicas de Einstein-Debye-Brillouin, imediatamente apés a
perturbacdo do sistema, isto €, de trés materiais semicristalinos diferentemente
perturbados. Como se pode observar, 0 modelo prevé a alteragdo da capacidade
térmica do material na sua magnitude para diferentes 64. J&4, uma alteracdo na
energia de ativagéo, E, ou no fator de frequéncia de Arrhenius, A, a modificagédo
da capacidade térmica com a perturbacdo do material manifesta-se deslocado
para diferentes temperaturas. E, por fim, um material ndo perturbado apresenta

variacdo monoténica da capacidade térmica, para este exemplo.
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Figura 8.5.3: Simulagéo da capacidade térmica em funcéo dos parametros de dependéncia,
conforme indicagdo nos gréficos [Ref.40].

Para materiais solidos, a capacidade calorifica a volume constante, Cv,
aproxima-se da capacidade calorifica a pressdo constante, Cp. Para um material
semicristalino como o iPP, a perturbacdo na Cp pode ser entendida como o
proprio evento da fusdo do material, onde o processo de desaparecimento de
estruturas cristalinas ordenadas modifica os fénons de propagacao de onda no
material. Adicionalmente, quando se tem a modificacdo da ordem cristalina dentro
do material semicristalino, por fatores como a deformacao plastica, também se
espera observar modificacbes na capacidade térmica, inclusive na regidao da
perturbacao.

Se for realizada uma analise criteriosa dos dados do perfil de Cp na Figura

8.5.4 obtidos nos experimentos desta investigacao, observa-se que 0s corpos de
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Figura 8.5.4: Perfil de capacidade calorifica, Cp, dos corpos de prova da amostra H5
plasticamente deformados nas condi¢des de deformacéo (y), taxa e temperatura indicadas.
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prova plasticamente deformados apresentam capacidade térmica menor na regiao
da fusdo do material por envolver no evento um calor latente menor de fusdo. Os
perfis de Cp foram deslocados verticalmente entre si e artificialmente, uma vez
gue se deseja investigar somente o comportamento qualitativo da Cp na regido da
fusdo. Pode-se observar que, de uma forma geral, o pico de perturbacdo do
parametro Cp ndo modifica sua faixa de temperatura com a deformacéao plastica.
Porém, ocorre alteracdo significativa na magnitude da perturbagdo. Do ponto de
vista morfolégico do material plasticamente deformado, a qual discutiremos mais
detalhadamente a seguir, isto € perfeitamente plausivel. O resultado esta
indicando que com a deformacédo plastica houve alteracdo das temperaturas
caracteristicas de  Eistein-Debye-Brillouin do estado perturbado, 6q.
Evidentemente, a destruicAo das esferulitas e parte das lamelas cristalinas
modificou os fénons caracteristicos [254] originais de propagacao no material. Ja,
o fato da regido de temperatura do pico de Cp néo alterar com a deformacéo,
indica que as modificacbes de parametros como energia de ativacdo da relaxacao,
E., e o fator de Arrhenius, A, desta relaxacdo ndo apresentam magnitudes
suficientes para manifestarem na capacidade térmica do material. Isto era
esperado, pois o proprio aquecimento no DSC desde a temperatura ambiente até
proximo a fusdo, jA promove a relaxacdo de muitas tensdes acumuladas no
material. Deste modo, a Figura 8.5.4 é capaz de revelar somente a modificacdo do
parametro 6y.

Todavia, é conhecido que o fluxo plastico acumula tensées no material, tanto
na fase amorfa quanto na fase cristalina, que ficam “congelados” até atingirem
suas temperaturas de relaxacdo [37,255]. No perfil de Cp da amostra nao
deformada € observada uma sutil separacdo do pico em duas temperaturas
[102,103]. Esta parece ser realgcada em alguns perfis de amostras plasticamente
deformadas, principalmente naquelas em que o processamento foi realizado a
altas temperaturas e graus de compressao elevadas. Isto sugere que cristalitos
mais defeituosos tendem a sofrer prioritariamente os efeitos de destruicdo da
ordem cristalina, em concordancia com as discussodes até entdo realizadas sobre

a seletividade na destruicao cristalina.
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8.6 Aspectos do Mecanismo da Deformacéo Plastica

8.6.1 A Rede Cristalina do iPP

Conforme apresentado na parte introdutéria desta tese, as modificacdes
cristalinas a-monoclinico, B-hexagonal e y-triclinico tém sido relatadas para o iPP
na literatura [256-258], bem como a fase mesomoérfica, chamada esmética por
Natta e Corradini [259]. Esta Ultima caracteriza-se  por possuir um grau
intermediario de ordem entre as fases amorfa e cristalina. E tem propriedades
marcantes na habilidade de arranjar sua estrutura e morfologia com o aumento da
temperatura. Forma a fase a-monoclinica com o recozimento [260,261].

A fase mesomorfica tem sido um ponto de contraste de observacfes. Bodor
et al. [262] atribuiram a cristalitos a-monoclinicos de dimensdes muito pequenas,
gue resultam no espalhamento das reflexdes dos raios-x. Assim, picos largos no
difratograma de raios-X sobrepdem entre si, resultando em reflexdes muito largas.
Gailey e Ralston [263] atribuiram a estrutura da fase B-hexagonal. Nos anos 80
[112,264-266], observou-se que a fase mesomorfica tratava-se de defeitos de
empacotamento do iPP com a presenca de pequenos cristalitos.

A desordem de um polimero semicristalino pode ser analisada segundo dois
aspectos [260]. O primeiro, esta relacionado com o tamanho dos cristalitos. Os
agregados grandes correspondem aos cristalitos de dimensdes grandes, relativos
a fase cristalina do material, e os micro ou nanocristalitos referem-se a fase
amorfa do polimero. J4, o segundo tipo relaciona-se com a desordem
paracristalina do material [267,268]. As reflexdes da andlise por raios-X revelam
as diferentes ordens simultaneamente, as quais devem ser discernidas na sua
interpretacdo. Os picos de difragdo do a-iPP sdo marcadamente alargadas devido
as dimensodes pequenas dos cristalitos e as desordens internas.

A fase amorfa é€ interpretada segundo duas Oticas principais: A primeira

[269-272] considera um arranjo completamente randémico das cadeias
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poliméricas, a segunda [273-275], assume a existéncia de ordenacdo de curto
alcance, embora altamente perturbado. Mais recentemente [276,277], estudos
com outras técnicas como microscopia eletrénica de varredura e difracdo de
elétrons revelaram que a segunda hipétese € mais consistente com a estrutura do
material e confere com as reflexdes do “halo” [112] amorfo do difratograma de
raios-X. Assim, a fase amorfa também pode ser conhecida como micro ou

nanocristalina.

Tabela 8.6.1.1: Distancias interplanares e os indices de Miller para reflexdes dos raios-X do
iPP.[Ref. 260]

N d[A] hki

1 6.246 110

2 5.189 040

3 4757 130

4 4.191 111

5 4.041 041131

6 3.639 141131

7 3.471 060 150

8 3.288 200 210 141

9 3.131 220

10 2.975 022 112 102 061

11 2.950 221151

12 2.829 161 231

13 2.676 221 211 071 161 241 170 042 102 112

14 2.546 171 231 251 202 052 132 152 212 080

15 2.439 241171081

16 2.380 180 260 142

17 2.300 261 181 251 162

18 2.190 190 300 270 072

19 2.137 271261 091 311 321 113 013 172 162 252

20 2.110 202 212

21 2.094 3300.10.0 191 331 023 123

22 2.053 280 262 082 232 133 033

23 2.020 1.10.0 311 341 0.10.1 271 191 281 143 043

24 1.940 350 351 321 1.10.1 331 281 312 302 242 322 272 113 213 223 153
053 123 290

25 1.731 120 1.11.1 370 2.10.0 272 1.10.2 173 073 2.10.1

A estrutura a-monoclinica do iPP é identificada na literatura [256] como

pertencente ao grupo espacial P2;/c e tem sido referéncia para os estudos mais
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recentes [260,278]. O parametro da célula ¢ mede 6,505 A e b, 20,78 A. Na
Tabela 8.6.1.1, encontram-se as distancias interplanares e os indices de Miller
para o iPP.

A formacao do estado semicristalino final por recozimento a partir do estado
mesomorfico super-resfriado, define-se em dois estagios. No primeiro, com
recozimento até temperaturas de 70°C a 80°C, a fase microcristalina é formada
ainda por micro ou nanocristalitos que ndo alteram suas dimensdes com 0
aquecimento. Ocorre o aperfeicoamento cristalino através dos processos de
microfusdo e recristalizacdo. No segundo estdgio, a temperaturas acima desta
referéncia, além do aperfeicoamento cristalino inicia o processo de agregacéo dos
nanocristais para formar os cristalitos e consolidar a fase cristalina do material. O
aumento das dimensdes dos cristalitos neste estagio € significativo, tornando-se
mais pronunciado quanto maior a temperatura.

Esta constatacdo foi obtida fazendo-se um répido resfriamento ou
“quenching” a —78°C do PP fundido. O mesmo torna-se solido na forma
mesomorfica (esmética), onde persiste um certo nivel de ordem estrutural. A
densidade neste estado é relatada como sendo 0,886 g / cm® [112]. A forte
tendéncia a cristalizacdo dificulta a obtencdo do iPP na forma esmética. Esta,
conforme visto, tem conformacdo helicoidal [279] de curto alcance [96], sem
tendéncias para formacdo da estrutura B-hexagonal [265]. A medida que se
promove o0 recozimento, com 0 aumento da temperatura, as reflexdes dos raios-X
convergem para a estrutura a-monoclinica [260,280]. A hipétese da formacéo de
pequenos cristalitos num processo de “quenching”, os quais alargam os picos de
difracdo de raios-X, também poderia ser interpretada como a fratura de cristalitos
maiores que se formaram primeiramente. Fratura esta que foi provocada pelas
tensdes mecanicas internas acumuladas devido ao choque térmico do processo
[278]. O recozimento do iIPP desde a estrutura esmética caracteriza-se por
apresentar dois estagios bem definidos: até 70°C-80°C e entre 80°C e 150°C. No
primeiro estagio, a fase micro ou nanocristalina, com presenca de nanocristalitos,

praticamente nao altera a dimensdo das particulas com o aquecimento. Ja, no
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segundo estagio, o crescimento dos cristalitos € bastante pronunciado e a medida
que as particulas sélidas crescem, h4 uma tendéncia de uniformizacdo das suas
dimensdes. Por isso, a dispersdo do tamanho é inversamente proporcional as
dimensoes dos cristalitos.

Se as cadeias do iPP tém conformacado helicoidal 3;, € possivel supor que
durante o recozimento até 70°C-80°C, a desordem latente € aliviada. Deve-se
ressaltar que o deslocamento dos grupos metilicos laterais sdo mais favoraveis na
direcéo do eixo da cadeia que na direcdo normal a esta, em funcdo das ligacdes
quimicas.

No primeiro intervalo ou estagio de recozimento, especula-se que ocorram
processos de microfusdo, onde microcristalitos pouco resistentes se desfazem,
recristalizando-se em microcristalitos mais resistentes. A hipotese é suportada
pelo comportamento da intensidade dos perfis de difracdo dos raios-X durante o
aguecimento [260]. Na segunda fase do recozimento, acima de 70°C-80°C, o
processo de microfusdo ainda continua, mas ocorre também a agregacédo de um
certo numero de nanocristais para formar os cristalitos maiores (fase cristalina).
Assim, ocorre um consideravel aumento da dimenséo dos cristalitos, que se torna
mais pronunciado com o0 aumento da temperatura de recozimento. Os
alargamentos dos picos de difragdo sdo causados principalmente pela agregacgéo
dos cristalitos entre si, provocando a desordem paracristalina. A microfuséo
causada pelo recozimento promove 0 desaparecimento gradual das eventuais
fraturas decorrentes do choque térmico.

Assim, as consideragfes acima informam que o alto grau de ordem induzido
pelo recozimento n&o é estritamente relacionado ao aumento das dimensdes do
cristalito. Na verdade, o espessamento das lamelas ocorre na fase cristalina,
acima de 70°C - 80°C, e nao na fase micro ou nanocristalina.

O segundo aspecto da desordem refere-se a desordem paracristalina [61] e
os seus efeitos nas dimensdes dos cristalitos. Na verdade, a dimensdo de um

cristalito é definida pela extensao das flutuagbes paracristalinas, que s&o
resultantes da ruptura de agregacdes cristalinas em fungcdo das interligacbes em
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rede dentro do sistema. A consequéncia destas rupturas é a detrimento das
dimensdes dos cristalitos, a medida que aumentam as flutuagBes paracristalinas.
A paracristalinidade, aqui ndo € realizada referéncia quanto a sua origem se
provém do estado termodinamico de equilibrio ou de néo equilibrio. Desta forma, é
discutivel a correlagcdo da paracristalinidade nas ordenacdes encontradas nas
camadas de baixa ordem sugeridas no modelo da Figura 8.2.5.

A medida da desordem paracristalina na fase microcristalina é praticamente
impossivel. Porém, para a fase cristalina, é factivel a estimativa para reflexfes
principais. A consideracdo deste segundo tipo de desordem é importante para nao
subestimar as dimensdes reais dos cristalitos, através dos dados de difracdo. A
literatura [260] relata variagdes na ordem de 0,1 — 0,3 A nas distancias
interplanares, quando se considera as distor¢cdes paracristalinas nos célculos
quantitativos dos planos (110), (040), (130) e (111). Cabe lembrar que as
dimensdes dos cristalitos sdo mensuradas pelo alargamento dos perfis de difracédo
dos raios-X. Particularmente, vale ressaltar a comparagdo da familia de planos
(111), a qual intercepta o eixo das cadeias poliméricas, com as familias dos planos
(110), (040) e (130), paralelas a direcdo das cadeias. O fato do parametro b da
célula (20,78 A) ser muito maior que c (6,504 A), é razoavel considerar que 0s
planos (111) sdo majoritariamente influenciados pelas distor¢bes paracristalinas
na direcdo do eixo da cadeia, enquanto que os planos (110), (040) e (130), séo
influenciados principalmente pelas distor¢cdes paracristalinas na direcdo normal a
eles.

A desordem paracristalina também atua sobre o empacotamento das
cadeias. Os célculos de distor¢do no espacamento interplanar da familia de planos
(111) sdo menores, comparativamente com a das familias de planos (110), (040) e
(130) [260,264]. Isto indica menor distorcdo paracristalina na direcdo do eixo.
Provavelmente, isto depende da rigidez relativa das ligacdes covalentes da
cadeia, no que se refere a distancia e ao angulo de ligacdo, em comparacao com
as forcas de van der Waals, as quais envolvem empacotamento lateral das
cadeias. Além disso, 0 escorregamento das cadeias na direcao axial € impedido

pela presenca de grupos metila. Os dados experimentais [260] mostraram que, de

196



uma forma geral, as distor¢cdes paracristalinas na dire¢cdo do eixo da cadeia séo
menores que no empacotamento lateral.

A deformacdo plastica conduzida nos experimentos desta investigagédo
promove a destruicdo desta estrutura ordenada do iPP. Para isto, foi utilizada a
técnica da difracdo de raios-x para elucidar a forma com que se procede as
alteracdes morfoldgicas, evidenciando as diferencas na resisténcia mecanica das
ordenacgdes estruturais, bem como a magnitude destas modificacdes com o nivel
de deformacdo plastica. Isto contribui para a compreensdo dos mecanismos do
processo e das propriedades fisico - mecéanicas obtidas com este tipo de
processamento.

A difracdo de raios-x constitui uma das técnicas mais relevantes na
elucidacdo da estrutura e arranjos atdbmicos dos materiais [281-283]. Embora o
proposito deste estudo ndo seja a caracterizacao do polipropileno isotatico na sua
estrutura original, um corpo de prova referéncia foi analisado nas trés direcdes
ortogonais, apos recozimento a 158°C e 6 h sob atmosfera de nitrogénio. Este
recozimento, tratou-se de uma condi¢cdo especial conduzida dentro do forno do
analisador dinamico-mecéanico com controle sofisticado de temperatura e nas
condicBes limites de manutencdo da geometria do corpo de prova. Mesmo assim,
orientacdes residuais da moldagem por injecdo ainda foram observaveis nos
difratogramas, especialmente na dire¢ao do fluxo, conforme Figura 8.6.1.1.

Nos corpos de prova plasticamente deformados, as mesmas analises nas
trés direcdes foram realizadas. A avaliacao da deformacéo consistiu em observar
o alargamento dos picos de difracao, a alteracéo das relagcbes de intensidades e o
deslocamento dos picos da sua posigao referéncia 206. Para melhor compreenséo
dos topicos discutidos neste capitulo, sdo delineados a seguir os fundamentos
béasicos da andlise do difratograma de raios-x.
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Figura 8.6.1.1: Difratograma dos raios-X das faces DC (a), DL (b) e DF (c) da amostra
referéncia de polipropileno isotético recozido H5. No difratograma a) também encontram-se
indicados os principais planos cristalograficos da forma cristalina majoritaria; a-monoclinica.
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8.6.2 O Fundamento da Técnica de Difracdo de Raios-X

A determinacédo do fator de estrutura do polipropileno isotatico é um desafio
de dificil alcance [260,275]. A dificuldade ndo provém somente pelo fato de ser um
polimero semicristalino, mas também pelo fato do material possuir formas
cristalinas diferentes: a-monoclinico, p-hexagonal e y-triclinico [260]. S&o reflexdes
caracteristicas da fase o (110) a dn 6,26 A, (140) a dng 5,24 A, (130) a dn 4,78 A,
(111) e (131)(041). A fase B tem como reflexdo principal (300) dng a 5,51 A. O
terceiro tipo, a fase y tem a reflexdo (130) em dng 4,40 A [261]. Nos polimeros, a
existéncia da cadeia de atomos interligados entre si por ligagcbes covalentes
resulta, geralmente, em células unitarias cristalinas de dimensdes superiores aos
encontrados em materiais inorganicos e organicos de baixo peso molecular, pois
as unidades repetitivas sdo de dimensdes maiores. A restricdo aos movimentos
dos segmentos de cadeia também provoca os defeitos cristalinos, de cuja
ocorréncia torna-se facil em empacotamentos de baixa densidade. Assim, a
dificuldade de se obter identidade translacional das células unitarias faz com que a
determinacao do fator de estrutura em polimeros semicristalinos seja dificil.

A intensidade das linhas difratadas de um determinado plano cristalografico
h,k,| e de uma Unica fase depende dos seguintes fatores, conforme a Eq. 8.6.2.1.
[283]:

2

m(hkl) ‘F ‘2
hkl
#V 2 (hkT)

1

p— (L+cos? 20) P, (20) (Eg. 8.6.2.1)
sen ® 6 cos

I (hk )&

m = fator de multiplicidade do plano (hkl);

u = coeficiente de absorcéao linear;

V = volume da célula unitaria;

Fny = fator de estrutura;

1/(sen®dcosh) = fator de Lorentz;

(1+cos?20) = fator de polarizac&o para difratdmetros sem monocromador;

P.(26) = fator de texturizacao.
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Aqui, a intensidade dos raios difratados do PP é estudada quanto aos
efeitos da texturizagdo e aos fen6menos de Lorentz. O fator de texturizagéo,
P.(20), compreende a alteragdo das intensidades da difracdo referente a uma
determinada familia de planos cristalograficos em funcdo da sua ocorréncia numa
dada direcdo. A orientacdo do material provoca concentracdo ou rarefacéo
daquela familia de planos numa dada dire¢do, fazendo, com isto, aumentar ou
reduzir a intensidade dos raios difratados. Ja o fator de Lorentz compreende a
alteracdo da intensidade proveniente de varios fatores como feixe incidente
divergente, distancia interplanar (d) com desvios infinitesimais e efeito da maior
amostragem dos raios difratados em angulos baixos no sistema (cones) de Debye-
Sherrer [282].

O alargamento de um pico de difracdo devido a amostra pode ter como
causas, em funcdo da incidéncia de raios divergentes, cristais de dimensdes
pequenas e desvios na distancia interplanar.

Para o presente estudo, os alargamentos instrumentais dos picos foram
devidamente desconsiderados, utilizando-se o difratograma de uma amostra
padrdo NIST para largura de pico, o LaBg. O padrdo, na forma de pé fino foi
ensaiado no difratbmetro, nas mesmas condicdes das amostras de iPP. E
considerada para esta amostra padrdo, largura inexistente nos picos de difragc&o.
Deste modo, a observacao de larguras finitas nos picos deve-se a configuracao do
instrumento utilizado.

O alargamento devido as dimensfes pequenas dos cristais da amostra tem
origem nos raios com pequeno desvio em relagdo a condigcdo de difracdo de
Bragg. Estes sdo detectados por ndo encontrarem 0S respectivos pares para
interferéncia destrutiva. Estes ultimos, por sua vez, teriam origem na reflexdo em
planos mais profundos, os quais inexistem em funcdo das dimensdes limitadas do
cristal.

Para exemplificacdo, dois raios divergentes que se cancelam, 1 e 2, tem
desvios de +A6 e -A6 em relacdo a condi¢do de Bragg 0g, € L é a profundidade do

cristal.
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ni = 2dsenbg (Condicdo de difracdo de Bragg)

onde A é o comprimento de onda, d a distancia interplanar, n a periodicidade.

1) 20; = 20g +A20 ----------—- 2Lsen 0; = (n+1/2)x

2) 20, = 20 -A20 -------------- 2Lsen 0, = (n-1/2)L

Subtraindo 2) de 1), tem-se:

2L(senb; — senby) = A

2L[sen(0g + AB)—sen(0s -A0)] = L

2L[2sen AOcos 0] = A

Fazendo sen A6 ~ AO, tem-se:

AO = / [4Lcos 0g] (Eq. 8.6.2.2)

Assim, de acordo com a Eq. 8.6.2.2, quanto mais alto o angulo de Bragg (6s),
maior a largura do pico e quanto mais profundo, ou melhor, havendo planos
suficientes no cristal para cancelar os raios divergentes, menor sera a largura do
pico. Em termos préticos, cristais com espessuras de 1000 A comportam-se como
cristais infinitos e ndo provocam alargamento significativo por este fen6meno
[283]. Oportunamente, as espessuras das lamelas cristalinas do iPP variam desde
~ 50 A até cerca de 500 A [61]. Desta forma, a modificacdo da espessura das
lamelas cristalinas do iPP com a deformacéo plastica pode ser monitorada com o
alargamento dos picos de difragéo de raios—x.

A deformacdo plastica do iPP também pode provocar a deformacao da rede
cristalina, o qual resulta no alargamento do pico de difracdo. Portanto, a
deformacéo da rede e o tamanho dos cristais sdo os dois fatores principais que
podem alterar a largura do pico de difracdo. A deformacdo da rede é entendida
aqui como sendo uma deformacdo microscopica, onde a lei de Hooke é ainda
valida.
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d+Ad
—> Uma dimenséo d da célula unitaria da

rede cristalina sob tensdo mecanica

d-Ad

A deformacédo especifica é definida por Ad/d = 2¢, onde ¢ é a deformacdao.
Pela lei de Bragg [283],

nA = 2dsenodg (Eq. 8.6.2.3)

Diferenciando,

0= Zﬂsen0+2d cos@
AB

Ad _ cosd  AO _ A20
d senéd tan @ 2tan @

2¢ (Eq. 8.6.2.4)

O alargamento de um perfil de difracdo provocado pelas dimensdes
reduzidas do cristal e pela deformacao da rede tem dependéncias diferentes.

A Eq. 8.4.2.4 mostra a dependéncia com 26.

J4, o rearranjo da Eg. 8.6.2.2 resulta em:

K2
Bcosd

(Eqg. 8.6.2.5)

onde L é a dimenséo do cristal; K, o fator de Scherrer e B, o alargamento em
radianos. A equacgao tem dependéncia com cos 6.

A ocorréncia destes dois fendmenos de alargamento dos picos
simultaneamente € uma condicdo realista e, para tal, faz-se necesséaria a

discriminagéo dos efeitos. Primeiramente, faz-se necessario um parametro
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independente do tipo de fonte de raios-x (comprimento de onda) e,

consequentemente, da posicéo 26.

Assim, definiu-se o parametro s como

s = 2seno/i (Eq. 8.6.2.6)
Por conseguinte, tem-se:
As=2cos0 AO (Eq. 8.6.2.7)
A
Utilizando o par@metro s na Eq. 8.6.2.5, obtém-se:
K
AS=—- (Eq. 8.6.2.8)
Agora, convertendo a Eq. 8.6.2.4 em fungao do parametro s:
A20=4ctan Asiz4gﬂ
cosé cosé
AS = 25 (Eq. 8.6.2.9)

Segundo as Eq. 8.6.2.8 e 8.6.2.9, o0 alargamento do pico de difragéo devido a

amostra, isto €, o alargamento do perfil de linha pura, B, pode ser definido como:

B f(%)+ f (225) (Eqg. 8.6.2.10)

O ajuste do perfil do pico de difracdo a uma equacao matematica dependera
das caracteristicas de cada amostra, da posicdo do pico e de outros fatores.
Porém, podem ser classificados em dois principais grupos: O perfil de intensidade

tipo Gaussiano ou de Cauchy [283] e o tipo Lorentziano.

203



O primeiro apresenta perfil exponencial negativo do tipo
_ 12,42 v
I(p)=fexp(-k“@°) com @=X-X, (Eq. 8.6.2.11)

O tipo Lorenziano segue equacgao da forma

1

p ) (Eq. 8.6.2.12)

()= f(

Assim, o alargamento do perfil de linha pura, isto €, aguela causada pela

amostra, pode ser descrita das seguintes formas:

Dimens&o Deformagéo Equacao

do Cristal da Rede

Lorentziano Lorentziano B = Bgimensional T Bdeformacionat = K/L + 2€S
Gaussiano Gaussiano B? = B timensional + B deformacional = (K/L)? + (2&s)°
Lorentziano Gaussiano B/Bgimensional & 1 — (B/Bgeformacional)

Para o propdsito do presente estudo, foram considerados perfis Lorentzianos
para ambos os casos: dimensao e deformacao cristalina. Experimentalmente, os
ajustes dos perfis das reflexdes com fungBes Lorentzianas tém sido adequados,
isto é, o ajuste realizado com estas funcbes descreveu bem os dados
experimentais, embora certas literaturas [284] relatem que o melhor ajuste é
realizado com funcfes Gaussianas. Esta consideracdo € valida porque se objetiva
a comparacao entre amostras de iPP e ndo a quantificacdo absoluta dos efeitos
de distorcdo do cristal e das suas dimensdes.

Na pratica, o alargamento do perfil de linha pura, B, é extraido a partir das

medidas de alargamento total, B, do pico de difrag&o.

Definindo:
Perfil instrumental, b = como funcéo g(e)
Perfil de linha pura, B = como funcéo f (e)

Perfil total ou medido, B = como funcé&o h(e)
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A convolucéo de duas funcdes é definida como

FO)*g(x) =] F()g(x - x)dx (Eq. 8.6.2.13)

O perfil de linha pura pode ser analisado, empregando o teorema da
superposicao descrito por Spencer [283]. De acordo com o teorema, o perfil
medido é a convolucdo do perfil de linha pura f(e) e do perfil instrumental g(e).
Assim, o perfil total medido é dado por

he)=["g(n) f(e-n)dn (Eq. 8.6.2.14)

A fungéo g expressa a soma total dos efeitos instrumentais sobre a funcéo
pura que esta sendo medida. A variavel ‘e’ mede o desvio angular de qualquer
ponto a partir do angulo tedrico de espalhamento 26g. Sua dimensédo é a mesma
de 26, assim como a da variavel auxiliar n.

Para que a convolugdo h(e) = g(e)*f(e) permita operacdes simplificadas,
utiliza-se o artificio da funcéo transformada de Fourier, F:

F [h] = Flg*f] = Flg] F[f]

Definem-se, entéo, as fung¢des transformadas:

h(e) = H(C)
f(e) = F(0)
g(e) = G(0)
A funcéo transformada de Fourier de f(e) é dada por

F(()z\/%jjf(e)emdr onde f=rr ei=v—1  (Eq.8.6.2.15)

Assim, é possivel deduzir a funcéo F(C) por

H(C) =F(©).G(0)
F(C) = H(Q)/G(C)
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A funcdo g(e), que correspondente ao alargamento instrumental, € obtida
pelos perfis do difratograma de LaBs, um padrdo cujo alargamento devido a
amostra é considerado zero. Tendo-se as fungbes G(C) e H({), chega-se a F(C).

Finalmente, ao aplicar a funcdo anti-transformada de Fourier, obtém-se o

perfil de linha pura, f(e), depurada do alargamento instrumental.

f(e)=é7f*§fg((ge”’“4d§ (Eq. 8.6.2.16)
A metodologia de resolugéo algébrica aplicada para obtenc¢&o da funcéo F({),
dividindo-se o pico de difracdo, por exemplo, em 60 segmentos, € conhecido como
método de Stokes [283]. Para o presente estudo, o método Stokes nédo foi
aplicado e buscou-se opcao analitica para determinacdo do alargamento da linha
pura. Reconhecidamente, sdo trés as formas classicas de determinacao da largura
do pico de difragéo:
a) FWHM (full width half maximum): largura do pico a meia altura da

intensidade, ndo adequado para picos assimeétricos.

max

b) Varianca:
W, = [(26-<20>)*1(20)d (20) (Eq. 8.6.2.17)
[1(26)d(26)
c) Largura Integral
w(26) = L (120yd(20) (Eq. 8.6.2.18)

Quanto as convolucbes das funcdes analiticas, estabelece-se o seguinte

para as larguras de pico, w:

a) Funcao Lorentziana; * Funcao Lorentziana, = W resultante = W1 + W2

b) Funcéo Gaussiana; * Funcdo Gaussiana; = W resutante = W21 + W2

c) Funcdo Lorentziana; * Funcdo Gaussiana, = W res = We.[exp(-(Wi/wg)?/r)/[1-
erf(2/m)*>(wi/wg)]
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Como simplificacdo, a funcdo analitica instrumental, g(e), foi considerada
Lorentziana. O ajuste analitico dos picos da amostra padrdao de alargamento
instrumental, LaBs, com fungdes Lorentzianas apresentou uma descri¢ao bastante
fidedigna dos pontos experimentais. E ainda, a funcdo analitica do perfil de linha
pura, f(e), também foi considerada do tipo Lorentziana para simplificacdo. Esta
consideracdo estad coerente com as observacdes do perfil total, onde todos os
ajustes dos picos foram realizados com fungbes Lorentzianas por apresentarem
melhores resultados que as funcdes Gaussianas. Desta forma, o alargamento da
linha pura foi possivel de se obter pela simples subtracdo da largura do perfil de
linha total e a largura do perfil instrumental daquela regido de 26, conforme
exposto acima. Todos os ajustes de curva foram realizados, utilizando-se o
programa “XRDA — X-Ray Diffraction Analysis” versdo 1992 - 1993, desenvolvido
por Ken Lagarec e Serge Desgreniers. A partir dos dados de area total e
intensidade maxima dos picos, as larguras foram calculadas, utilizando-se a
equacdao do tipo integral.

Uma vez que os alargamentos dos perfis de difracdo sdo de magnitude
elevada e localizadas em angulos relativamente baixos, isto €, maximo 26 = 30°,
nenhum tipo de correcdo relativo ao alargamento dos picos caracteristico da
técnica foi aplicada. Por exemplo, a correcdo de Rachinger [283], que considera o
deslocamento das difragbes provocadas pelos raios Ko; e Kay. Tais corregdes
foram negligenciadas também pelo fato de as amostras serem sempre o iPP e

comparadas entre si qualitativamente.

Flutuacdes Paracristalinas

A desordem do segundo tipo, definida por Hosemann e Bagchi [285]
influencia a determinacdo das dimensfes dos dominios coerentes, isto €, dos
cristalitos, devido aos efeitos paracristalinos.

De acordo com a abordagem paracristalina, pode-se definir a largura integral

total de uma reflexdo de ordem n, como db, [260]:
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onde b,=2senb/X, dbs é a largura integral da funcédo de forma |S(b)|2 devido a
dimensdes cristalinas, db, € a largura integral da funcéo paracristalina Z(b) devido
as distorcdes da rede, e o simbolo + indica a adicdo simples das larguras como

aproximacado da largura integral total, resultante da convolucédo entre as funcdes
Z(b) e | S(b) |2.
Para &b, tem-se a relagéo [ 286,287]

8b, = (1/d)(ngn)? (Eq. 8.6.2.20)

onde d é a distancia interplanar média, g € a flutuacdo paracristalina e n é a
ordem de reflexao.

A expressao para 6bs € dada por [286,287]

8bs = (1/Nd) (Eq. 8.6.2.21)

onde N é o numero médio dos planos da rede, com distancia interplanar d, que
constitui os dominios coerentes. Assim, substituindo Egs. 8.6.2.20 e 8.6.2.21

dentro da Eq. 8.6.2.19, obtém-se a relagéo
8bn = (1/Nd)[1+(ngN"n)?] (Eq. 8.6.2.22)

A tentativa de quantificacdo da desordem do tipo secundario para diferentes
direcbes hkl pode ser realizada em termos de flutuacdo paracristalina gng €

deslocamento médio dos planos Adn [260]:

am = (q lJSKI \q_gm —Diis (Eg. 8.6.2.23)

vgq' =a™qg™ (Eq. 8.6.2.24)
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8.6.3 A cristalinidade do iPP plasticamente deformado

A evolucado do processo de deformacgéo plastica acarretou no aumento das
reflexdes da fase amorfa. Isto se deve ao fato de que as ordenacgdes cristalinas
sdo gradativamente destruidas, aumentando a fracdo do material com ordenacao
deficiente. As reflexdes desta fase concentraram-se entre 15° e 21,5°, abaixo dos
picos cristalinos, conforme Figura 8.6.3.2. Este aumento ocorreu em detrimento
das reflexdes cristalinas, e resultou na reducdo da densidade do material,
conforme visto anteriormente. O crescimento da fracdo amorfa ocorreu
desigualmente nos diferentes planos cristalograficos, como mostra o diagrama da
Figura 8.6.3.1. Os principais mecanismos de deformagdo ativos sao o0s
deslizamentos cristalograficos ao longo da direcdo da cadeia molecular [228]. A
andlise das direc6es DL e DF revelou que, proporcionalmente, a faixa de 260 entre
16° e 18° apresentou maior crescimento desta fase. Em corpos de prova que
sofreram alto cisalhamento durante o fluxo, a literatura [62] relata também uma

elevacéo predominante da reflexdo difusa em 18°.

DC DL
ﬂﬁ : %%
o5 EE’ g5
o ’ﬂﬁ % o2
s “"H'J! '% o
sais 4
-t dtiﬁ ?E':-’}
é‘%‘%b& 1‘

Figura 8.6.3.1: Fracdo da intensidade dos picos de difracdo de raios-x em diferentes planos
cristalograficos e para diferentes graus de deformacéo plastica, conduzida a 1,8 mm/min e 70°C.
Correspondem a fase néo cristalina, NC, da amostra H5, analisada nas 3 dire¢bes: DC, DL e DF.
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Intensidade [pps] DC

Intensidade [pps] DL

20 25 30 35
2 Teta [graus]

M 70%

Intensidade [pps] DF

10 15 20 25 30 35
2 Teta [ graus]

Figura 8.6.3.2: Difratogramas dos corpos de prova da amostra H5 nas direcdes DC, DL e
DF. O grau de deformacdo de baixo para cima 0%, 10%, 45% e 70%, respectivamente.
Compresséo realizada a 70°C e taxa de 1,8 mm/min.
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8.6.4 O Processo da Deformacéo Plastica e as Consideracdes do Mecanismo

A deformacgéo plastica acarreta modificacdes morfolégicas e de propriedades
as quais foram exploradas por diversos autores [288-292], levando inclusive ao
desenvolvimento de modelos para mecanismos da deformacao [293-298].

Os segmentos de cadeia ordenam-se aproximadamente de forma
perpendicular em relacdo a superficie das lamelas cristalinas [94]. O eixo
cristalografico c, orientado paralelamente aos segmentos de cadeia [61], permite a
elucidacao de alguns aspectos do mecanismo da deformacéo, observando-se as
modificacdes na intensidade dos perfis de difracéo relatados na Figura 8.6.4.1.

Os planos cristalograficos (110), (040) e (130) estdao orientados
paralelamente aos segmentos de cadeia, enquanto que os planos (111), (041) e
(131), inclinados em relacédo a superficie das lamelas. A observacéo através da
direcdo da carga revela que a deformacéo plastica a baixos niveis, 10%,
provocou, proporcionalmente, uma redugdo maior na intensidade das reflexdes
referentes aos planos inclinados. O escoamento do material, que ja iniciou a graus
de compressado na ordem de 5,5%, visto nas curvas de tensdo deformacao, deve
provocar a acomodacdo dos fragmentos lamelares, uma vez que a ruptura das
esferulitas ocorre preferencialmente na regido equatorial com o fluxo cisalhante
[69]. A medida que a deformacéo evolui, 0 escoamento do material na direcdo da
carga e na direcao do fluxo sugere a ordenacéo dos fragmentos lamelares com os
vetores normais a superficie das lamelas paralelas a dire¢do da carga. A indicacao
provém da drastica reducdo de intensidade dos perfis de linha pura dos planos
(110), (040) e (130) no nivel de deformacédo de 45%. Nesta deformacéo, os planos
inclinados tiveram aumento de intensidade, sugerindo uma orientacdo dos
fragmentos lamelares tangenciais ou secundarias, 0s quais nao atingiram o
perfeito alinhamento na diregcdo do fluxo por serem oriundos de ramificagdes
laterais das lamelas primarias. A orientagdo dos vetores normais das lamelas na
direcdo DC é uma constatacao verificada também por outros autores [228]. Uma
literatura [299] denota que os principais mecanismos de deformacédo consistem de

1) “kinking” [281] das lamelas que se posicionam ao longo do eixo de compresséo;
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Figura 8.6.4.1: Representacdo da intensidade proporcional dos picos (barra inferior azul) e das
difracbes correspondentes a fase amorfa (barra superior marrom), por integracdo dos sinais: (110) entre
26 11,3° a 15,3°; (040) entre 26 15,3° a 17,5°; (130) entre 20 17,5° a 19,7°; (111) entre 26 19,5° a 21,4° e
(041)(131) entre 26 21,4° a 23,0°. A coluna DC, corresponde a direcdo de compresséo do corpo de prova,
DL, a direcéo lateral e DF, a direcédo de fluxo. Os corpos de prova foram preparados com a amostra H5,
deformados a uma razdo de 1,8 mm/min e a 70°C, em niveis nominais de 0%, 10%, 45% e 70%.
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i) nanofissuras nas lamelas posicionadas no eixo principal de tracao; iii)
fragmentacdo das lamelas que sédo paralelas ao eixo do cisalhamento; iv)
fragmentacao das lamelas perpendiculares ao eixo do cisalhamento.

Um nivel de deformagéo plastica mais acentuado diminui drasticamente a
intensidade dos perfis dos planos inclinados, como se pode ver na deformacéo a
70%. Isto sugere a orientacdo molecular na direcdo do fluxo, superando a
acomodacédo preferencial dos fragmentos de lamelas cristalinas. Isto é, os
fragmentos cristalinos, ja em quantidades reduzidas, sdo forcados a orientarem-se
de tal forma que os vetores normais sejam paralelos a direcao de fluxo.

Os difratogramas das direcdes laterais e de fluxo complementam e ratificam
as interpretacdes dos difratogramas da direcdo de compressdo. Por exemplo, a
reducdo das intensidades dos planos inclinados no difratograma da direcdo de
carga a 70%, confere com o aumento da intensidade dos referidos planos na
direcédo de fluxo e na mesma deformacéo.

Embora a descricdo do mecanismo de deformacéo tenha sido realizada com
referéncia aos difratogramas da direcdo de compressao, a elucidacédo do processo
é resultado da analise simultdnea dos difratogramas das trés direcdes. O esquema
da Figura 8.6.4.2 abaixo apresenta um modelo proposto para a evolucdo do
processo de deformacdo plastica, constituindo a sumula de toda a avaliacdo
realizada neste estudo, referente aos aspectos do mecanismo da deformacédo
plastica no iPP.

Os indices de orientacdo, expressos pelos parametros A;;0 € Aizo
caracterizam o grau de orientacdo dos cristalitos o do PP e séo definidos na

literatura como [ 62,261]:

_ 110 (Eq. 8.6.4.1)
120 T han T Vg om
Ay = |50 (EqQ. 8.6.4.2)
O g+ 1y +
130 Tl F 131+041
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Direcdo Tangencial
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<
<

DirecAn Radial

Esferulita o Lamela cristalina com ramificacdo tangencial

DF

DC

Figura 8.6.4.2: Modelo proposto para a evolucdo da morfologia esferulitica durante o
processo da deformacao plastica.
Os indices sao baseados no decréscimo da intensidade das reflexdes (111)
e (131+041) numa medida equatorial quando o cristalito se orienta na direcdo do
fluxo. Assim, A=1 representa a-cristalitos altamente orientados. Caso contrério,
A<l.
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O indice C, o qual é usado para medir a dupla orientacdo epitaxial dos

cristalitos o do PP, é definido como [300]:

I
C= 040 (Eq. 8.6.4.3)
130 + Toso + 1130

Este indice é baseado no fato de que numa medida equatorial ambos os
cristalitos orientados sob o eixo cristalografico c- e a*- contribuem para a reflexao
(040). Mas somente os cristalitos orientados no eixo ¢ contribuem para as
reflexdes (110) e (130). Assim, quando C for 1, tem-se cristalitos orientados sob o
eixo cristalogréafico a*. Mas para situacdes de material isotrépico ou orientado sob
0 eixo ¢, o indice sera <1.

Adicionalmente, a orientacdo também pode ser quantificada pelo parametro
Toso. Este € adequado para caracterizar o grau de orientacdo dos cristalitos a,
especialmente em situacdes em que os parametros Aiip € Aigp ja atingiram seus
limites superiores, como em camadas superficiais altamente orientadas. Sua

definicdo é dada por

Tow =—— (Eq. 8.6.4.4)
o

s

O parametro é originario do desvio padrdo o, (em graus) da distribuicdo de
densidades do polo (040), no equador com respeito ao eixo de uma fibra [301].
Embora ndo seja escopo deste estudo, é possivel também estabelecer um indice,
B, para avaliar a quantidade relativa dos cristalitos de PP tipo B, conforme Turner-
Jones et al. [302]:

B - JE (Eq. 8.6.4.5)
Iﬂ7300U + Illo + I040 + |130

O perfil do plano (300) dos cristais B apresenta espacamento interplanar dhkl
de aproximadamente 5,51 A [260].
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A andlise das intensidades da Figura 8.6.4.1 permitiu a determinacdo dos

parametros de orientacao, relatada na Tabela 8.6.4.1.

Tabela 8.6.4.1: Parametros de orientagdo para os corpos de prova da amostra H5,
deformados a 70°C e com taxa de 1,8 mm/min.

DC DL DF
Parametro Ao A C Ao A C Ao A C
Grau de
deformacéo [%]:
00 066 062 034: 063 058 034 : 043 0,26 0,18
10 070 066 039: 049 043 039 : 053 0,25 0,15
45 029 026 035: 062 049 1035 0,29 0,19 0,17
70 082 076 029: 025 032 1033: 026 0,20 0,10

O difratograma de raios-X pela direcdo DC revela que as orientacdes dos
cristalitos tornam-se pronunciados em faixas de deformacdo onde compreende o
comportamento hookeano, ou préximo deste, na curva de tensdo — deformacéo.
Os parametros Ajip € Aizp a deformacgbes de 10% e 70% na Tabela 8.6.4.1
comprovam esta constatacdo. Embora os difratogramas da direcdo DL possam
estar prejudicadas pelo efeito parede, a sequiéncia de modificacdo dos parametros
A110 € A1z nesta direcao ratifica o processo de deformacédo sugerido no esquema
da Figura 8.6.4.2. A diminuicdo destes parametros na deformacao de 0% a 10%
corresponderia a maior desorientacdo inicial provocada pela destruicdo das
esferulitas. O subseqiente empilhamento dos fragmentos lamelares, conforme
esquema da Figura 8.6.4.2 (d), faria com que os planos paralelos ao eixo ¢
tivessem suas reflexdes realcadas na andlise pela diregcdo DL. Desta forma, os
parametros Aiio € Aizp elevam-se novamente na deformacdo a 45%. A etapa
seguinte seria a superacdo da orientacdo molecular sobre a orientacdo dos
fragmentos lamelares, como no esquema da Figura 8.6.4.2 (e). O progressivo
movimento dos fragmentos lamelares na direcdo perpendicular provoca a
diminuicdo dos parametros Ai1o € Aizo Na diregdo DL, como ocorre na deformagéo
a 70%. Isto traduz em uma drastica reducdo das reflexdes destes planos na

direcdo DF, como confirmam os baixos valores dos parametros de orientacdo da

216



direcdo DF, a 45% e a 70% de deformacdo. Como consequéncia, esta disposicao
dos fragmentos cristalinos aumenta a probabilidade de planos paralelos ao eixo
cristalografico ¢ tornarem-se abundantes com referéncia a diregdo DC e, com isso,
aumentarem o0s parametros Ao © Aizp. Na pratica, isto é confirmado pelos
parametros A0 € Az a 70% de deformacédo da Tabela 8.6.4.1. A diferenca
significativa entre os parametros Aiip € A1z ha direcdo DF, comparativamente
com os valores obtidos em DC e DL na Tabela 8.6.4.1, sugere também que, para
os fragmentos lamelares empilhados na direcdo DC, apresentam uma orientagao
azimutal com referéncia a direcdo DF. Fragmentos solidos orientados
longitudinalmente na direcdo do fluxo poderiam constituir uma configuracéo
aceitavel para o processo.

Os indices de orientacdo C obtidos para as amostras analisadas revelam que
a deformacdo da ordenacdo da rede cristalina ndo € manifestada claramente.
Todos os valores do indice C obtidos sdo menores que 1 e ndo se alteram
drasticamente com a deformacao. Nos polimeros, a energia de formacgéo da rede
cristalina € menor, considerando a comparacdo das entalpias de fuséo,
comparativamente com redes cristalinas metalicas e de sais inorganicos. Assim, a
deformacéo do material favorece a destruicdo da ordenacéo cristalina no lugar da
deformacdo da mesma. Isto ja foi verificado anteriormente com a diminuicdo da
densidade do material com a deformacéo. Os polimeros possuem memdria e, com
os fatores tempo e temperatura, relaxam as tensdes internas eventualmente
acumuladas na rede cristalina, minimizando as deformacdes reversiveis. Na
andlise da largura dos perfis de difracdo pela equacdo de Scherrer (Eq. 8.6.2.5),
serd novamente observado a predominédncia da ruptura da ordem cristalina
[303,304] na sua deformacdo irreversivel. Assim, o0 realce da orientacéo
preferencial da estrutura cristalina sob um dado eixo cristalogréfico, ¢ ou a*, nédo
foi observado com a evolugédo da deformacao plastica, conforme dados da Tabela
8.6.4.1.
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8.6.5 A Largura dos Perfis de Difracdo de Raios-X do iPP Plasticamente
Deformado

Como visto anteriormente, a largura de um perfil de linha pura € a expressao
da desordem do material quanto as dimensdes dos cristalitos [305] e quanto a
desordem interna dos cristalitos. Adicionalmente, a desordem paracristalina,
presente no contorno dos cristalitos e agregados de cristalitos, também contribui
para o alargamento dos perfis.

Os graficos da Figura 8.6.5.1, preparados a partir do uso das equacdes
8.6.2.1 a 8.6.2.18, mostram que a deformacao plastica promove tanto a reducéo
das dimensdes dos cristalitos quanto a deformagéo da rede cristalina no iPP. A
fragmentacao das estruturas lamelares e consequentes redugdes do tamanho dos
cristalitos € novamente comprovada com o aumento do valor de B(S) na intersecao
do gréfico B(s) vs. s com o eixo das ordenadas. A dispersédo dos valores de B(s)
em corpos de prova deformados foi bastante acentuado, comparativamente com a
amostra ndo deformada. Isto pode ser resultado das evolugbes posicionais dos
fragmentos lamelares, conforme apresentado no esquema da Figura 8.6.4.2.
Evidentemente, as diferencas nas tensfes criticas de cisalhamento dos planos
cristalograficos fazem com que determinadas difragdes sofram maior alargamento
que outras com a deformacéo pléstica.

Embora a ordenacdo cristalina do iPP seja suscetivel a ruptura por
solicitacAo mecanica, ocorre o tensionamento da rede cristalina. Este
tensionamento ndo necessariamente significa alteracdo do moddulo elastico da
rede [306]. Mas ocorre a rotacdo dos cristais [307] no sentido da relaxacdo das
tensGes microestruturais o e B [308,309], na qual a relaxacdo o é também
dependente da espessura do cristal [310]. Ao contrario do que se esperava com
um material polimérico, a recuperacédo da deformacéo ndo ocorreu facilmente nas
condicBes ambientes, onde 0 mesmo permaneceu armazenado num periodo de 3

a 4 semanas entre a deformagcdo e a andlise por difracdo de raios-X. Esta &
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verificada pela maior inclinacdo da curva B(S) versus s nos corpos de prova

plasticamente deformados (Figura 8.6.5.1).
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Figura 8.6.5.1: Grafico B(s) versus s, obtidos pelas larguras dos perfis de linha pura, no
difratograma de raios-X dos corpos de prova da amostra H5, deformadas a 70°C, 1,8 mm/min e
deformacédo de 0% (circulo), 10% (asterisco), 45% (triangulo) e 70% (quadrado). DC, DL e DF
indicam andlise na face referente a dire¢do da carga, lateral e de fluxo, respectivamente.
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8.6.6 Espacamento Interplanar e o Efeito da Taxa de Deformacéo

A deformacéo plastica por compresséo acarretou também a alteragdo das
distancias interplanares como mostra a Figura 8.6.6.1. Intrigantemente, observou-
se um aumento inicial da distancia entre os planos cristalograficos e, para a
deformacé&o nominal de 70%, ocorreu um aumento do valor de 26 nas direcdes de
carga e de fluxo. Um comportamento monotdnico € esperado para o processo. A
solicitagdo mecéanica provoca o estiramento dos segmentos de cadeia devido ao
fluxo altamente cisalhante do processo de deformacao. Assim, é plausivel que
ocorra um aumento dos espacamentos interplanares, e conseqlente
deslocamento dos perfis de difracdo para valores menores de 26. O limite do
afastamento dos segmentos de cadeia € a ruptura irreversivel da ordem cristalina,
provocando o aumento da fase amorfa. Contudo, para niveis elevados de
deformacéo, as distancias interplanares retornam aos valores originais. Durante a
transformacao da fase cristalina em amorfa, estabelece-se uma destruigéo seletiva
dos cristalitos conforme abordado nas discussfes anteriores; quanto menor o grau
de imperfeicdo cristalina, mais resistente sera o cristal e necessitara de maior
energia para desintegracdo. Desta forma, na deformacdo nominal de 70% deve
remanescer apenas os cristalitos perfeitos e ndo deformados, apresentando, com
isto, um difratograma em termos de posicdo 260 similar ao da amostra néo
deformada. Este deslocamento dos perfis de difracdo em 26 permite predizer o
limite da resisténcia mecénica da estrutura a-monoclinica do iPP. Todavia, sua
determinacdo € dificil com os dados do presente estudo, necessitando-se de
dados de deformacdo pontuais. Os processos de destruicdo seletiva
manifestaram-se com atrasos de resposta diferente em um determinado nivel de

deformacéo total para cada direcéo, conforme a Figura 8.6.6.1.
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Figura 8.6.6.1: Deslocamentos da posicdo de picos de difracdo em 26 em funcdo do grau de deformacao
dos corpos de prova da amostra H5, nas direc6es DC, DL e DF.
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Figura 8.6.6.2: Difratograma nas direcdes DC, DL e DF da amostra H5 plasticamente
deformada a 70°C, até a compressao nominal de 70%, a taxa de 1,8 mm/min (azul, com picos de
alta intensidade) e 3,6 mm/min (vermelho, com picos de baixa intensidade).
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No que se refere ao efeito da taxa de deformacdo plastica, as analises
anteriores ja indicavam que uma maior taxa promovia uma maior reducdo da
ordem cristalina para um mesmo grau de deformagdo. A comprovagéo, no
entanto, foi obtida através dos difratogramas de raios-X. A taxa de deformacéo
plastica tem um efeito bastante significativo na alteracdo da morfologia do material
e a Figura 8.6.6.2 reporta os dados experimentais, onde difratogramas da
amostra H5 sdo apresentadas comparativamente entre ensaios realizados a 1,8
mm/min e 3,6 mm/min. O incremento da fracdo amorfa com a deformacao plastica,
observada por analise da difracdo de raios-x, também requer cautela na
interpretacdo. O alargamento e a reducdo do pico de difracdo pode provir ndo
somente dos defeitos da ordem cristalina como também de outros fatores como
cavitacdes e aglomeracdes de cristalitos, especialmente em materiais que foram
submetidos a severas condi¢cdes de deformacdo mecanica.

De uma forma geral, a caracterizacdo do material em diversos graus e taxas
de deformacédo plastica, especialmente quando realizada por difracdo de raios-X,
permitiu elucidar os detalhes processo, produzindo uma proposicdo para 0

mecanismo, conforme apresentado na Figura 8.6.4.2.

8.7. Propriedades Mecanicas do iPP Plasticamente Deformado

E conhecido que as modificacdes estruturais alteram as respostas mecanicas
do polimero. A deformacao plastica, por modificar a morfologia do material [196],
também estabelece um balanco atipico de propriedades mecénicas e fisicas.

No presente estudo, foram avaliados o0 comportamento no ensaio de tracao e
de flexdo e a resisténcia ao impacto dos corpos de prova plasticamente
deformados por compressao. Infelizmente, os resultados quantitativos aqui obtidos
ndo sdo comparaveis com os valores de literatura devido a limitacdo das
dimensdes do corpo de prova e as velocidades de ensaio, que nao seguiram
nenhuma norma regulamentar. Contudo, sua validade reside no aspecto

gualitativo das respostas mecanicas.
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Nos ensaios de tracdo apresentados na Figura 8.7.1, uma caracteristica
importante a ser salientada € a néo alteracao significativa do modulo de Young
com os diferentes niveis de deformacéo plastica. Uma possivel explanagéo para o
fato € o aumento significativo de ligac6es interlamelares estiradas e tensionadas
na direcdo do fluxo, promovendo a restricdo ao escoamento [311]. Com a
diminuicdo da fase cristalina, esperava-se um valor menor para este parametro.
Todos os ensaios da Figura 8.7.1 foram conduzidos até a ruptura. Para 0s corpos
de prova ndo deformados ou deformados a baixas compressdes a ruptura ocorreu
prematuramente, em virtude da geometria do corpo de prova ndo adequada para o
ensaio de tracdo. Para os corpos de prova com alta deformacédo plastica, no
entanto, observou-se elevado alongamento até a ruptura. A descontinuidade
observada nos graficos da amostra H1 ndo deve ser considerada, pois se trata de
escorregamento do corpo de prova das garras de tracao.

Para os corpos de prova plasticamente deformados, ndo se observou o pico
de tensdao nominal, ou este manifestou-se muito ténue, na transigdo entre a zona
de resposta linear e o escoamento do material, tipico do material ndo deformado
escoamento. A degradacdo da morfologia da fase cristalina com a deformacéo
plastica afetou fortemente o perfil da curva do ensaio de tracdo, descaracterizando
suas propriedades originais.

Analogamente ao ensaio de tracdo, o ensaio de flexdo apresentou o0 modulo
tangente de flexdo aproximadamente inalterado com os diferentes graus de
deformacé&o, como mostra a Figura 8.7.2. Com a deformacdao plastica, a sucessiva
fragmentacdo dos agregados cristalinos reduziria 0 modulo de flexdo. Em
contrapartida, o fluxo plastico produziria uma fase amorfa fortemente orientada na
direcéo do fluxo, o que elevaria 0 modulo de flexdo. A dominancia de um destes
efeitos antagbnicos ndo pdde ser notada no ensaio mecanico de flexdo. Os
efeitos podem ser de magnitude similar ou a resposta mecanica nao foi sensivel
aos mesmos.

Esta ndo degeneracdo da propriedade do modulo de flexdo significa, em
termos praticos, que uma peca plasticamente deformada de iIPP necessita de

aproximadamente a mesma tensdo de deformacgédo flexional em relacdo ao
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material plasticamente ndo deformado. Contudo, ao flexionar, o material sem
deformacéo plastica retorna a forma original mais facilmente que o plasticamente
deformado, uma vez respeitado seus limites de escoamento. A peca plasticamente
deformada, no entanto, tem dificuldades para recuperar sua forma original devido
a baixa memoria. Conforme discutido nos resultados de DMA, a deformacéo
plastica modifica drasticamente a propriedade viscoelastica do material, realcando

grandemente o médulo viscoso.
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Figura 8.7.1: Curvas de ensaios de tracdo dos corpos de prova plasticamente deformados.
As tracBes foram conduzidas a 5 mm/min e 23°C.
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A deformacdo plastica, como vimos, também reduz a densidade do material.

Desta forma, a resisténcia ao impacto aumenta com a deformacdo plastica,

conforme dados apresentados na Figura 8.7.3. O aumento do volume livre

capacita o material absorver maior energia de impacto. E ainda, a destruicdo da

ordem cristalina e das interfaces termodinamicamente estabelecidas, torna dificil a

propagacdo das fissuras por nao encontrar continuidade mecéanica adequada.

Esta constatacdo é perfeitamente valida para a grande maioria das situacdes. Os

dados da Figura 8.7.3 referem-se ao impacto na direcdo perpendicular a direcédo
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Figura 8.7.3: Gréafico comparativo da resisténcia ao impacto das amostras H1 e H9, deformados
plasticamente a 1,8 mm/min e 25°C, nas deformacdes indicadas.

do fluxo plastico. A anisotropia do material, certamente, deve trazer algumas
variacbes na resisténcia ao impacto. Por exemplo, a direcdo de fluxo,

provavelmente, permitira maior propagacdo das fissuras devido orientacdo
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9. Conclusodes

O amplificador de forcas projetado, construido e patenteado atendeu aos
propositos de avaliacdo detalhada do processo de deformacdo plastica por
compressdo de resinas termoplasticas, quando acoplado a um dinamémetro
universal. O dispositivo permitiu ndo somente a amplificacdo da forca como
também aumentou a resolugcdo do processo de compressdo ao longo dos
diferentes graus de deformacdo, mantendo a elevada precisdo dos parametros de
medida do dinamdmetro. Isto possibilitou uma ampla caracterizacdo da curva de
tensdo — deformacgéo por compressao do iPP.

Trés regides caracteristicas foram identificadas na curva de tensdao —
deformagéo por compressédo do iPP. A primeira regido apresentou linearidade
entre a tensdo e a deformacdo. A segunda regido, onde iniciou efetivamente a
reducdo da cristalinidade do material apés fragmentacdo das esferulitas,
caracterizou-se por apresentar fluxo cisalhante numa tensdo aproximadamente
constante. Na Ultima e terceira regido, o material sofreu intenso cisalhamento com
dissipacdo de energia. A temperatura e a velocidade de processamento da
deformacédo plastica influenciaram fortemente na morfologia final do material.
Taxas de cisalhamento maiores promoveram maior aniquilacdo da fase sdlida do
material para um mesmo grau de deformacdo. Para um mesmo processamento
mecanico, o material sofreu diferentes modificacbes morfologicas ao ser
processado em diferentes temperaturas. Isto se deveu ao fato da temperatura
alterar drasticamente o nivel da tensdo necessaria para promover a deformagéo
plastica, fazendo com que o material experimentasse diferentes regides de
deformacéo para diferentes temperaturas de processamento.

Diferentes pesos moleculares das resinas também definiram diferentes
patamares de tensdo para deformacdo plastica. O fato ndo foi atribuido a
dimensédo da molécula, mas sim a morfologia. Esferulitas maiores e cristalinidade
maior encontrada nas amostras de menor peso molecular exigiram maior esforco

mecéanico no fluxo plastico.



O fluxo plastico em temperaturas entre Tg e Tm conferiu ao iPP propriedades
viscoelasticas totalmente distintas do estado original. A caracteristica marcante foi
a substancial elevacdo do modulo viscoso em relacdo ao moédulo eléstico. Assim,
esta nova configuracédo viscoelastica, produziu um material de baixa memaria. Isto
€, um dobramento provocado num corpo de prova plasticamente deformado,
praticamente, ndo busca facilmente sua posicdo original. Do ponto de vista
tecnoldgico, isto pode representar uma oportunidade comercial impar em
aplicacbes como chapas para pecas com dobramento, em substituicdo ao
papeldo. Os atuais processamentos do tipo moldagem por sopro com estiramento
mecanico longitudinal, além de j4 apresentarem realcadas propriedades oOticas
devido a biorientacdo, poderdo ser cada vez mais otimizados. Por exemplo,
poderdo permitir amassamentos de frascos soprados em volumes menores devido
a minima reversao da deformacédo, auxiliando na disposicdo e na reciclagem do
plastico.

A reducado da cristalinidade no iPP com a deformacédo plastica foi um fato
comprovado e mensurado. Um mecanismo de fragmentacdo e aniquilagdo dos
agregados solidos durante o processo de deformacéo plastica foi proposto neste
estudo, de acordo com as respostas analiticas provenientes de diferentes
técnicas, especialmente da difracdo dos raios-x. Isto auxiliarA na melhor
compreensao e controle das propriedades em artigos plasticamente deformados,
como filmes biorientados. Por exemplo, uma melhor correlacdo pode ser obtida
entre grau de biorientacdo, permeabilidade dos gases nos filmes, propriedades
Oticas, peso molecular e temperaturas de estiramento.

A aniquilacdo dos agregados solidos durante o processo de fluxo plastico
cisalhante apresentou particularidades, como a destruicdo seletiva dos sdlidos,
iniciando a partir de cristalitos menos perfeitos para os mais perfeitos. Na primeira
regido da curva de tensdo-deformacdo, que corresponde a deformacdes de até
cerca de 10%, ndo se verificou reducdo da cristalinidade. Porém, foi inferida a
ocorréncia de mudancas morfoldgicas irreversiveis a nivel esferulitico nesta etapa,
uma vez que perturbacdes na curva de tensdo-deformacéo foram observadas em

deformacbes de 5% a 6%. Nas condicdes de experimento estudadas, a efetiva
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reducdo da fase solida iniciou a deformacdes na ordem de 20%. Outra
particularidade foi a dissolucdo da ordem cristalina através da energia do
cisalhamento mecanico, no lugar da tipica energia térmica. Isto também trouxe
respostas peculiares do material. Em fungéo das respostas térmicas e dindmico-
mecanicas, foi sugerido um modelo de morfologia a qual estabelece uma camada
de significativa espessura entre a fase amorfa e a lamela cristalina. Esta se
caracterizaria por apresentar ordem intermediaria entre a perfeicdo das células
cristalinas e a desordem caracteristica da fase amorfa. O surgimento desta
camada seria atribuido a degeneracao da superficie das lamelas cristalinas devido
ao fluxo plastico cisalhante. Assim, a ruptura da interacdo original entre a fase
amorfa e a lamela cristalina traria consequéncias observadas como a menor
memoéria do material plasticamente deformado.

A deformacéo plastica, por envolver o fluxo de cisalhamento plastico, trouxe
também o realce da anisotropia no material, observada por técnicas como difracao
de raios-x. A orientagdo da fase amorfa na diregao do fluxo trouxe consequéncias
como elevacdo da temperatura de transicdo vitrea, com variacfes positivas na
ordem de 10°C. Por uma combinacdo dos efeitos de orientacdo e reducdo da
cristalinidade, os corpos de prova plasticamente deformados apresentaram
colapso termo-mecanico em temperaturas bem mais baixas que o PP
convencional, chegando até ao redor de 100°C, ao invés das tradicionais
temperaturas na ordem de 150°C.

As caracterizacdes realizadas por difratometria de raios-x permitiram elucidar
0 processo da deformacéo plastica do iPP semicristalino, o que levou a proposicéo
de um modelo de evolu¢do morfolégica durante o processo.

O processo da deformacao plastica, embora armazene tensfes internas no
sistema relaxaveis por inducéo térmica, apresentou um decaimento da tensédo de
compressao caracteristica, logo apds a cesséo do processo de compressao. Este
decaimento da tensdo de compressdo, quando analisado pelo modelo teérico de
William-Watts, indicou a presenca de dois principais processos de relaxacao do
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material. Os mesmos foram atribuidos aos primeiros estagios da relaxacéo
intracristalina e relaxacéo da fase amorfa.

As propriedades mecéanicas do PP plasticamente deformado também
alteraram drasticamente com a deformacéo plastica. A resisténcia ao impacto do
material acompanhou o grau de deformacdo imposto ao corpo de prova, quando
avaliado na direcdo transversal ao fluxo plastico. Intrigantemente, os médulos de
tracdo e de flexdo ndo foram significativamente afetados pela deformacéo plastica,
qgquando avaliados na regido linear das curvas de tensdo-deformacédo dos
respectivos ensaios. Foi sugerido, contudo, a possibilidade da compensacédo dos
efeitos de orientacdo molecular e degeneracdo da morfologia esferulitica. A
propriedade de alongamento, no entanto, foi marcadamente elevada com a
deformacdo pléstica.

As propriedades e os comportamentos analisados no iPP plasticamente
deformado, enfim, auxiliaram na ratificacdo do modelo termodinamico que
descreve a perturbacdo dos sistemas poliméricos, desenvolvido por Samios, D. e
colaboradores.
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