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RESUMO 
 

Neste trabalho foram estudadas as misturas PVDF/PMMA processadas em 

proporções de 20, 40, 60 e 80% em massa em misturador de baixa taxa de 

cisalhamento (LSM) e alta taxa de cisalhamento (HSM). Os materiais obtidos foram 

caracterizados por análise térmica (DSC e TGA), análise reológica (reometria de torque 

e reometria de placas paralelas), análise morfológica (SEM e MO), além de análise 

microestrutural (FT-IR e RMN). Os resultados obtidos foram correlacionados com os 

dois tipos de processamento efetuados e mostraram que o tipo de processamento afeta 

a mobilidade dos componentes da mistura. As misturas PVDF/PMMA apresentaram 

uma tendência de diminuição do torque estabilizado com o aumento do teor de PMMA, 

para as composições processadas no misturador LSM em 60 e 100 rpm, sugerindo um 

menor esforço mecânico oferecido pelo PMMA nesta condição de processamento. Nas 

misturas processadas em misturador HSM, o PVDF mostrou maior dificuldade em 

cristalizar. O componente semicristalino na mistura, apresentou diversas fases 

cristalinas, ao ser resfriado, para as composições com 60 e 80% de PVDF. Resultados 

de análises de DMA mostraram que o pico referente à transição beta diminui e 

desaparece com o aumento do teor de PMMA. As curvas obtidas para as misturas 

PVDF/PMMA processadas por ambos os métodos mostraram também uma transição 

secundária observada para o PMMA puro em torno de 10°C. O aparecimento dessa 

relaxação foi atribuído ao cisalhamento imposto pelo processo de mistura. As 

propriedades viscoelásticas e a morfologia obtida corroboraram os resultados da 

processabilidade das misturas e da análise de RMN, demonstrando o efeito do tipo de 

misturador empregado e a separação de fase observada.   
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ABSTRACT 
 

In this work, PVDF/PMMA blends were melt blended in proportions of 20, 40, 60 

e 80% by weight in two different mixers, a low shear (LSM) and a high shear mixer 

(HSM). The compositions were characterized by thermal analysis (DSC and TGA), 

rheological analysis (torque rheometry and parallel plate rheometry), morphological 

analysis (NMR, SEM e OM), and FT-IR. The results were correlated with the two types 

of processing used and showed that the type of mixer affected the mobility between the 

blend components. The PVDF/PMMA blends showed also a tendency of decrease of 

stabilized torque with PMMA content, for compositions processed in LSM mixer, at 60 

and 100 rpm, suggesting a lower mechanical work caused by PMMA. PVDF showed 

higher difficulty to crystallize in blends processed in HSM mixer. The semicrystalline 

component showed different crystalline forms on cooling from the melt, regarding the 

composition used. DMA results showed that beta transition peak diminished and 

disappear completely as PMMA content increases. The DMA curves for PVDF/PMMA 

blends processed by the two methods also showed a secondary transition for PMMA 

around 10°C. The appearance of this relaxation was attributed to the high shear 

imposed by processing. The viscoelastic properties and the morphology obtained 

corroborated the blend processability results and NMR analysis, demonstrating the 

phase separation phenomena and the effects of the type of mixer used in this study.  



 

1. INTRODUÇÃO 
   

Nas últimas décadas, destaca-se o desenvolvimento de materiais chamados 

“inteligentes” ou “funcionais”, os quais alteram suas características mecânicas, térmicas 

e químicas em resposta ao ambiente externo. Desta forma, é possível a obtenção de 

materiais com características especiais, onde determinadas propriedades, tais como 

condutividade elétrica e transparência ótica [1] variam em resposta a estímulos, tais 

como temperatura. Neste grupo de materiais, se encontram os polímeros piezoelétricos 

[2], os polímeros eletricamente condutores, os polímeros óticos não-lineares [3,4] e os 

polímeros líquido-cristalinos [5].  

 
A mistura de polímeros tem sido uma rota conveniente no desenvolvimento de 

novos materiais poliméricos, combinando propriedades desejáveis de dois ou mais 

polímeros. Esta estratégia é geralmente usada por possibilitar menor custo e ser 

relativamente mais rápida em relação às rotas de síntese no desenvolvimento de novos 

materiais poliméricos. Outra vantagem da mistura de polímeros é a obtenção de 

materiais com uma faixa ampla de propriedades de interesse por meio da modificação 

da composição da mistura [6,7].  

 

 O poli(fluoreto de vinila) (PVDF) possui excelente resistência química, sendo 

usado em válvulas na indústria de processos químicos, em isolamento de cabos para 

indústria eletroeletrônica e em acabamentos arquitetônicos. Neste caso, é misturado ao 

poli(metacrilato de metila) (PMMA) em teores de 70 a 80% em massa, onde o PMMA 

tem a função de melhorar a adesão do revestimento polimérico ao substrato metálico. 

Além disso, possui boas propriedades piezoelétricas, que permitem o uso em sensores 

para em diversas aplicações [8,9]. A Figura 1 ilustra as estruturas químicas dos meros 

do PVDF e do PMMA.  
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Figura 1 – Unidade química repetitiva do (a) PMMA e (b) PVDF. 

 

O PVDF pode apresentar três arranjos cristalinos principais, I (beta), II (alfa) e III 

(gama), correspondendo a 3 conformações (TTTT, T3GTG´ e TGTG´) e duas formas de 

empacotamento (paralelo e antiparalelo). Geralmente a forma alfa é predominante no 

PVDF resfriado a partir do estado fundido [10]. Diversas técnicas são utilizadas para 

determinar as fases cristalinas do PVDF; sendo as mais importantes, a espectrometria 

na região do infravermelho (FT-IR), difratometria de raios X e calorimetria diferencial de 

varredura (DSC) [8].  

 

 As misturas de poli(fluoreto de vinilideno) (PVDF) e poli(metacrilato de metila) 

(PMMA) têm sido estudadas desde a década de 70. A miscibilidade da mistura 

PVDF/PMMA no estado fundido em toda a faixa de composição é uma conseqüência 

das interações entre as cadeias dos dois polímeros do tipo ligação hidrogênio entre os 

grupos carbonila do PMMA e os hidrogênios do grupo CH2 do PVDF [11-13].  

 

 Após o resfriamento da mistura PVDF/PMMA a partir do estado fundido, o PVDF 

pode cristalizar ou se manter amorfo, dependendo da taxa de resfriamento e da 

composição da mistura. Se o teor de PVDF é menor que 50%, a mistura é homogênea 

e amorfa em temperaturas inferiores a 290oC. Em misturas poliméricas onde um dos 

componentes é cristalino, normalmente observa-se uma diminuição da temperatura de 

(a) 

(b) 
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fusão [14,15]. Na fusão, o PVDF apresenta eventos associados às diversas 

conformações ou a cristalitos de diferentes tamanhos [16].  

 

A taxa de cristalização do PVDF é reduzida quando misturado com um polímero 

amorfo, como o PMMA. O controle da morfologia durante o processamento da mistura é 

um aspecto importante na produção de novos materiais com propriedades 

diferenciadas em relação aos polímeros constituintes [17,18].  

 

Existe uma carência de dados reológicos e morfológicos na literatura que podem 

auxiliar uma discussão aprofundada sobre aspectos referentes a misciblidade das 

misturas PVDF/PMMA. Outro aspecto observado em relação às misturas PVDF/PMMA 

é a discrepância entre valores da temperatura de transição vítrea (Tg), que são 

conseqüência da técnica usada para preparação das misturas, e que geram diferentes 

morfologias finais do sistema [19,20]. Diversos modelos matemáticos, empíricos e não 

empíricos, têm sido usados para a previsão da Tg em função da composição, em 

misturas poliméricas [21]. Esses aspectos, melhor estudados, podem conduzir à 

preparação de misturas com as características desejadas para determinada aplicação.  

 

Uma das principais aplicações das misturas PVDF/PMMA inclui géis de 

eletrólitos poliméricos para uso em equipamentos eletroquímicos de alta energia, que 

consistem de um ou mais polímeros misturados à um sal de lítio e um plastificante. 

Como a condutividade iônica de eletrólitos poliméricos está associada à fase amorfa, 

misturas miscíveis PVDF/PMMA têm sido avaliadas para essa aplicação. O PVDF 

possui alta permissividade, baixo fator de dissipação e alta constante dielétrica [22]. 

Outra aplicação é em filmes para aplicações em exteriores (outdoor) em revestimento 

[23]. Neste caso, o PMMA é adicionado para reduzir custos e auxiliar na dispersão de 

pigmentos. Em formulações para revestimento, investigações têm mostrado que uma 

fase cristalina de PVDF deve estar presente, o que implica em teores de PVDF maiores 

que 50% [24].  
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Esta Tese de Doutorado é uma contribuição ao estudo de aspectos reológicos e 

termodinâmicos das misturas poliméricas PVDF/PMMA. A processabilidade e 

viscoelasticidade estão relacionadas com aspectos de miscibilidade dos polímeros e 

nesta Tese foi feito um estudo da processabilidade através de reometria de torque e as 

características viscoelásticas e de miscibilidade foram investigadas por reometria de 

placas paralelas, análise térmica e ressonância magnética nuclear.   

 

 



 

2. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 
 

 Este capítulo contempla os principais aspectos termodinâmicos, térmicos, 

químicos e reológicos relatados na literatura, relacionados às misturas PVDF/PMMA e 

suas aplicações, bem como dos polímeros constituintes, consistindo na base para a 

discussão dos resultados obtidos desta Tese.  

 

2.1. ASPECTOS GERAIS DE UMA MISTURA POLIMÉRICA 
 

De acordo com o comportamento de fase, as misturas poliméricas podem ser 

classificadas em três categorias [26]: (a) imiscível, onde um componente polimérico 

forma uma fase discreta em relação à outra fase; (b) miscível, onde está presente uma 

fase única e (c) parcialmente miscível, onde ocorre tanto formação de microestruturas 

de fase única quanto multifásicas, dependendo das condições de temperatura, pressão 

e escoamento que a mistura está submetida.  

 

A miscibilidade termodinâmica em misturas poliméricas ocorre quase sempre 

devido a interações específicas entre os componentes, tais como ligação hidrogênio, 

complexo π-π e interações ácido-base. Entretanto, há alguns sistemas que exibem 

miscibilidade aparentemente sem ser devido a alguma interação específica. Nesse 

caso, as energias de contato são quase equivalentes, a miscibilidade pode surgir 

devido à entropia combinatorial [27]. Há também o chamado efeito repulsão, onde a 

miscibilidade pode ser atingida com a introdução de comonômeros. Este fenômeno faz 

uso do fato que a miscibilidade em misturas de copolímeros pode ser melhorada por 

meio da repulsão de meros dissimilares na mesma cadeia, ou seja, mesmo quando os 

homopolímeros correspondentes sejam imiscíveis entres si e composição [28-30].  

 

Dois ou mais polímeros podem ser considerados miscíveis sob o ponto de vista 

termodinâmico; entretanto, devido à natureza viscosa do polímero no estado fundido e 

a processos de difusão lenta, a miscibilidade irá depender das características do 

processamento (intensidade e duração da mistura, temperatura, entre outros) [31,32]. 
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Evidências experimentais têm mostrado que os processos de mistura e separação de 

fases induzidas pelo cisalhamento são reversíveis após a interrupção do escoamento 

[26].  

 

Os principais métodos para a obtenção de misturas poliméricas são a mistura 

física por meios mecânicos; a dissolução em um solvente comum e o uso de monômero 

como solvente para polimerização in situ. Por razões econômicas e simplicidade, a 

mistura mecânica é a mais utilizada [33]. Os fatores que afetam a evolução da 

morfologia da mistura durante a etapa da mistura dos componentes no estado fundido 

são [34]: temperatura, tempo de duração da mistura, intensidade da mistura (velocidade 

dos rotores ou da rosca), composição da mistura, razão de viscosidade e tensão 

interfacial. 

 

2.1.1. Processabilidade  
 

A reometria de torque é uma técnica de caracterização reológica que permite 

avaliar o processamento de materiais poliméricos durante um determinado período de 

tempo a uma dada temperatura. A técnica requer pequenas quantidades de material e é 

geralmente usada como aproximação das condições reais de processamento industrial. 

Além disso, pode ser usada para estabelecer os parâmetros ótimos de processabilidade 

e, conseqüentemente, o desenvolvimento de morfologias que maximizem o 

desempenho das misturas [35,36]. Estudos envolvendo esta técnica foram realizados 

em sistemas poli(cloreto de vinila)/plastificantes [35], policarbonato/poli(óxido de etileno) 

[37] e policarbonato/acrilonitrila-butadieno-estireno [38].  

 

Em um reômetro de torque, a geometria dos rotores e o volume de amostra são 

escolhidos de acordo com o tipo de polímero usado. Os rotores do tipo sigma são 

usados em baixas taxas de cisalhamento e viscosidade. Os rotores do tipo cam são 

mais usados para materiais elastoméricos. Os rotores do tipo roller são usados para 

aplicações que requerem alto grau de mistura [35]. Os rotores possuem superfícies 

complexas que são projetadas para a mistura de polímeros fundidos.  
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Porter [39] fez uma analogia do escoamento do fluido no misturador fechado a 

um escoamento equivalente gerado entre dois cilindros coaxiais, girando a uma 

velocidade constante e exercendo um torque idêntico ao do misturador fechado sobre o 

fluido que está sendo processado. Por meio de uma calibração com um fluido 

newtoniano (Polibuteno Oronite nº 128), o diâmetro efetivo dos cilindros imaginários 

pode ser calculado. Se a relação “viscosidade versus taxa de cisalhamento” de um 

polímero for conhecida, podem ser desenvolvidas correlações envolvendo as 

dimensões do reômetro de torque. Porter encontrou uma boa concordância entre a 

viscosidade estimada a partir de dados obtidos da câmara de mistura e a viscosidade 

medida em reômetro capilar. O procedimento de Porter está descrito resumidamente a 

seguir.  

 

A relação entre o torque e a tensão de cisalhamento para viscosímetros 

rotacionais é dada por: 

 

 τ=K
1

M  
Equação 1 

 
 

     
onde τ é a tensão de cisalhamento, 1K  é uma constante que depende das dimensões 

do viscosímetro e M é o torque.  

 
A equação 2 é aplicada ao cálculo da taxa de cisalhamento:  
 

 

 γ=K
2
S  

Equação 2 

 
 

    
Onde γ  é a taxa de cisalhamento, S  é a velocidade de rotação do cilindro 

interno e 2K é uma constante que depende das dimensões do viscosímetro. 

 
 A viscosidade η  é determinada utilizando as equações 1 e 2:  
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SK

MK

.

.

2

1==
γ

τ
η  Equação 3 

 
 

     
A partir da geometria do sistema, cilindros concêntricos, mostrado na Figura 2, e 

de acordo com o procedimento de Goodrich e Porter [39], os seguintes parâmetros 

geométricos são determinados [40]: Ri - 1,64 cm; Re - 1,94 cm; Rm - 1,79 cm e h - 4,78 

cm, onde Ri, Re e Rm são os raios interno, externo e médio, respectivamente, obtidos a 

partir a calibração com o fluido newtoniano, e h é a profundidade da câmara.  

 

 
Figura 2- Geometria do sistema de cilindros concêntricos usado na analogia de Porter. 

 

Blyer desenvolveu uma expressão para fluidos não-newtonianos, que 

correlaciona o torque com a velocidade dos rotores. Como o torque é função da 

velocidade de rotação dos rotores, o índice da potência pode ser obtido a partir da 

seguinte expressão [41]:  

 

 
n

n SC=M .)(  
Equação 4 

 
     

onde M  é o torque estabilizado dado pelo equipamento, S  é o valor médio da 

velocidade dos rotores, )(nC  é um parâmetro que depende da geometria dos rotores e 

do índice de escoamento (n).  
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Em condições isotérmicas, a inclinação obtida a partir de um gráfico Mlog x 

Slog  deve ser igual à relação obtida em um reômetro capilar ( γτ loglog − ) [42], sendo, 

portanto, possível estimar os parâmetros )(nC  e n.  

 

Para o cálculo da viscosidade, é utilizada a equação de Margules, usando os 

parâmetros geométricos descritos anteriormente [40]. Para a estimativa da tensão de 

cisalhamento média (τ ) (equação 5) e da taxa de cisalhamento média (γ ) (equação 6), 

são utilizadas as constantes determinadas por Goodrich e Porter. Na equação 6, a 

velocidade média dos rotores, ω , é dada em rad/s. 

 

 

hRm

M
=τ

2 ..2π
 Equação 5 

 
 

 

































−

n
ei

n
m

RR

Rn

=γ

2

n

2

2
11

.

2.ω
 Equação 6 

 

 
      

Por meio da derivação da curva torque-tempo, é possível estimar o tempo para a 

estabilização do torque. Este ponto da curva corresponde à variação de potência 

requerida para processar a mistura polimérica (equação 7).  

 
 

)Potência(W=
s

J
=

dt(s)

m)(NMd .
 Equação 7 

 
 

    
A energia mecânica específica (Em) utilizada no processamento da mistura, 

expressa em J/g é dada pela seguinte expressão: 

 

 
∫=
Tt

tm dtC
m

E
0

ω
 Equação 8 
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onde m  é a massa de amostra, )(tC é o torque no tempo t (N.m) e tT (s) é o tempo de 

mistura.  

 

2.1.2. Termodinâmica de mistura  
 

O tratamento termodinâmico de misturas poliméricas é derivado da 

termodinâmica dos gases e soluções. Para as definições das grandezas 

termodinâmicas de soluções, o tratamento parte da definição da entropia a partir de 

considerações estatísticas [43]. 

 

A energia livre de mistura é dada pela soma das energias de diluição por 

molécula assumindo incompressibilidade [43]: 

 

 [ ]χφφφ 212211 lnln NNNTkG SBM ++=∆  
Equação 9 

 

 

Onde MG∆  é a variação de energia livre de Gibbs da mistura, 1N  e 2N  são o 

número de moléculas das espécies 1 e 2 respectivamente, 1φ  e 2φ  são as frações 

volumétricas dos componentes 1 e 2 respectivamente χ  é o parâmetro de interação de 

Flory-Huggins e SBk  é a constante de Stefan -Boltzmannn. Os dois primeiros termos da 

equação são entrópicos, enquanto o último termo é de natureza entálpica. Assume-se 

incompressibilidade, considerando o volume livre constante.  

 

A definição do parâmetro de interação polímero-solvente parte do cálculo da 

variação de entalpia na mistura. A partir da expressão de van Laar para soluções 

regulares e definindo 1χ  como parâmetro de interação polímero-solvente, tem-se que 

[44]: 

 
11 BVTkSB =χ  Equação 10 
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onde B  é a energia de interação para a mistura dos segmentos dos dois componentes 

e 1V  é um volume de referência que é usualmente tomado como sendo o volume molar 

de uma das unidades repetidas no sistema. 

 

Para ocorrer miscibilidade no equilíbrio, a variação de energia livre de Gibbs da 

mistura deve ser negativa e a derivada segunda da energia livre de Gibbs da mistura 

em relação à composição deve ser positiva. A entropia combinatorial sempre favorece a 

mistura, mas essa contribuição diminui com o aumento da cadeia polimérica e é quase 

desprezível na faixa de massa molar dos polímeros comerciais. Portanto, a 

miscibilidade é fortemente dependente da energia de mistura descrita pelo parâmetro B 

[45].  

 

De um ponto de vista termodinâmico, interações específicas em uma mistura 

polimérica composta de um componente amorfo e outro semicristalino levam a uma 

diminuição da Tm de equilíbrio, porque refletem uma variação do potencial químico da 

fase amorfa. A cinética de cristalização é reduzida pela diluição do componente 

cristalizável na superfície de crescimento [46]. O entendimento do método está 

sedimentado pela teoria de Nishi e Wang [47] que iguala a energia livre de fusão dos 

cristais à energia livre de mistura dos dois componentes, conforme modelo clássico de 

rede de Flory-Huggins para sistemas polímero-solvente.  

 

A ocorrência de separação de fase durante a elevação da temperatura em 

misturas poliméricas é um fenômeno comum [48]. A Figura 3 (a) mostra o 

comportamento de misturas que exibem temperatura consoluta inferior de solução 

(LCST), e temperatura consoluta superior de solução (UCST).  

 

Após o aquecimento, a partir da região de fase única, alcança a região 

metaestável, onde a separação de fase é governada por fenômenos de nucleação e 

crescimento (decomposição binodal). Com o aumento da temperatura, a mistura 

alcança a região instável de duas fases, onde a separação de fase ocorre pelo 

mecanismo de decomposição espinodal. Diferentemente do mecanismo de nucleação e 
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crescimento, que requer energia de ativação para iniciar a separação de fase, a 

decomposição espinodal procede espontaneamente, sendo mais rápida e de maior 

facilidade de observação para misturas poliméricas de alta massa molar ou altamente 

viscosas [26]. As linhas binodal e espinodal demarcam regiões de cinéticas diferentes 

de separação de fase (Figura 3 (b)). Considerando uma mistura polimérica entre um 

polímero semicristalino e outro amorfo, a separação de fase via mecanismo de 

nucleação e crescimento ocorre na região metaestável entre as linhas binodal e 

espinodal e o mecanismo via decomposição espinodal na região instável dentro da 

linha espinodal [49].  

 
 

 
 

Figura 3– Diagrama de fase temperatura versus composição; (a) curvas binodais 
correspondentes às temperaturas consolutas de solução superior (UCST) e inferior 
(LCST); (b) linhas binodal e spinodal para uma mistura polimérica que exibe UCST 

(adaptado de [49]). 

(a) 

(b) 

UCST 

LCST 
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A Figura 4 apresenta o diagrama da variação da energia livre de Gibbs em 

função da composição de uma mistura polimérica, mostrando os pontos binodal e 

espinodal.  

 

 
Figura 4 – Variação da energia livre de Gibbs de mistura ( MG∆ ) em função da 

composição para uma mistura polimérica parcialmente miscível. Os pontos B são os 
pontos binodais, os pontos S são os pontos espinodais, onde a curva apresenta um 
ponto de inflexão. O ponto M representa o valor máximo de MG∆  entre os pontos 

espinodais [50]. 

 

No processo de nucleação e crescimento, os núcleos são formados por 

flutuações na composição suficientemente grandes que subseqüentemente crescem 

por um processo de difusão controlada. Por outro lado, a decomposição espinodal 

procede por meio de variações na composição de forma espontânea e contínua. A 

morfologia final da mistura pode ser tanto uma estrutura do tipo matriz-gota ou co-

continua. Estruturas formadas por decomposição espinodal são inicialmente 

caracterizadas por um alto grau de interconectividade, conforme pode ser verificado na 

Figura 5. Devido à ação da tensão interfacial, essas estruturas podem se quebrar em 

fragmentos dispersos. Por outro lado, após a nucleação, uma morfologia do tipo gota 

está presente, e pode coalescer em estruturas mais ou menos interconectadas [30].  

 

composição 
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Figura 5 – Estágios finais, de a a i, da separação de fase via decomposição espinodal 
da mistura poliestireno/poli(vinil-metil-éter) [30]. 

 

 

A detecção reológica da temperatura de separação de fase (binodal) pode ser 

inferida pelo aumento do módulo elástico, pela presença de um pico na tan delta 

durante a varredura de temperatura em um ensaio dinâmico-mecânico e no 

aparecimento de dois picos no início da separação de fases no gráfico de Cole-Cole 

[51].  

 

2.1.3. Temperatura de transição vítrea (Tg) e parâmetros de interação  
 

A determinação da Tg em misturas poliméricas pode fornecer uma idéia da 

extensão da miscibilidade, embora a presença de duas Tg´s pode não necessariamente 

indicar imiscibilidade, pois pode existir um estado macroscopicamente homogêneo 

detectado por métodos calorimétricos; entretanto métodos dinâmico-mecânicos podem 
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detectar domínios heterogêneos em uma escala submicrométrica [52]. Um método para 

prever a quantidade de fase amorfa em misturas poliméricas é a determinação do 

número de Tg´s, pois a cada Tg corresponde uma fase amorfa [53].   

 

Diversas relações para prever o comportamento da Tg para misturas poliméricas 

são originadas ou da teoria do volume livre ou de considerações termodinâmicas [54]. A 

dependência experimental da Tg em relação à composição foi inicialmente modelada 

para copolímeros. A equação empírica mais simples é a da regra das misturas, que 

considera uma simples média ponderal entre os componentes. As relações Tg versus 

composição em misturas miscíveis podem ser divididas em 3 categorias: misturas com 

interações fracas ou sem nenhuma interação específica; misturas com interações 

relativamente fracas e misturas com interações especificas fortes. As misturas com 

interações fracas apresentam um desvio negativo da regra das misturas (equação 11) 

[45]. 

 
 

2211 TgwTgwTg +=  Equação 11 
      

onde 1w , 2w , 1Tg  e 2Tg  representam respectivamente a fração mássica e as 

temperaturas de transição vítrea de cada polímero.   

 

A forma logarítmica da regra das misturas é dada por Fried [55]:  

 

 
2211 lnlnln TgwTgwTg +=  Equação 12 

      

O modelo de Nielsen [55] é o mais geral para misturas binárias miscíveis na 

forma da regra das misturas e considera um parâmetro de interação : 

 

 
212211 XIXTgXTgXTg M ++=  Equação 13 

 
   

onde iX  pode ser o volume, massa ou fração molar de cada polímero e I  é um 

parâmetro de interação.  



 

 16 

 

Outras equações freqüentemente usadas incluem a regra das misturas inversa, 

conhecida como equação de Fox [56]. A equação abaixo é uma aproximação da 

equação 20 quando se considera .. cteTgCp =∆  e a razão entre as Tg´s próxima à 

unidade, aproximando o termo Tgln para Tg .  

  
 

2

2

1

11

Tg

w

Tg

w

Tg M

+=  Equação 14 

 

      

A equação de Fox, que leva ao desvio negativo da regra das misturas, é 

apropriada para misturas poliméricas onde as interações entre os componentes são 

fracas. A equação de Fox é baseada na aditividade dos volumes [55].  

 
Com a aplicação da regra de Simnha-Boyer à equação de Couchman 

( .. cteTgCp =∆ ), onde Cp∆  é a variação da capacidade calorífica, e K a razão da 

variação das capacidades caloríficas dos dois componentes, chega-se a equação de 

Utracki-Jukes [45]: 

 

 

21

2211 lnln
ln

Kww

TKwTw
Tg

gg

+

+
=  Equação 15 

 

 

A equação de Gordon-Taylor (GT) originalmente derivada para copolímeros, 

considera aditividade de volumes (modelos de volume livre) [56,57]:  

 

 

21

2211

Kww

TgKwTgw
Tg

+

+
=  Equação 16 

 
 

     
onde o parâmetro de Wood, K , está relacionado a parâmetros específicos em algumas 

equações derivadas teoricamente. Por exemplo, na equação de Gordon-Taylor, K  tem 

o significado de: 
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1

2

α

α

∆

∆
=K  Equação 17 

 

      

onde 1α∆  e 2α∆  representam as variações dos coeficientes de expansão 

volumétrica dos componentes 1 e 2 no estado vítreo ou a razão dos incrementos de Cp. 

Um valor de K  próximo à unidade é um indicativo de uma mistura amorfa intimamente 

misturada, que é tomado como evidência que o par polimérico é termodinamicamente 

miscível [58]. 

 

Kwei estendeu a equação de Gordon-Taylor considerando o parâmetro q que 

reflete a natureza e magnitude dessas interações [45,59].  

 

 
21

21

2211 wqw
Kww

TgKwTgw
Tg +

+

+
=  Equação 18 

 

    

Outra equação que descreve o desvio da Tg da aditividade é a equação de 

Jenckel-Heusch, que tem a seguinte forma [60]:  

 
 

 
21122211 )( wwTTmTwTwTg gggg −++=  Equação 19 

   

onde w1  e w2 são as frações mássicas dos componentes 1 e 2 na mistura e m é uma 

constante selecionada para otimizar o ajuste.  

 

Couchmann, em uma série de artigos [61-67], enfatizou a teoria entrópica da 

dependência da Tg com a composição. A teoria considera que os sistemas miscíveis 

podem ser tomados como randômicos, uma simplificação comumente usada na teoria 

das soluções. Ele considerou a Tg uma transição de segunda ordem de Ehrenfest, e 

derivou uma série de equações a partir da continuidade do volume, da entropia ou da 

entalpia à Tg.  
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2211

222111 lnln
ln

CpwCpw

TgCpwTgCpw
Tg

∆+∆

∆+∆
=  Equação 20 

 

      

Para a determinação do parâmetro de interação, pode-se utilizar a equação de 

Lu e Weiss [68]  

 

 

2

212121

21
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2211
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=  
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g

pp

l

pp
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δ

21

12

−∆

−∆
=  

Equação 21 

 

 

  

onde 21 / ρρ=c , 12 / MMb = , onde ρi é a densidade do polímero i e Mi é a massa molar 
do mero do polímero i. Tgi é o valor da temperatura de transição vítrea do polímero i, wi 
é a fração mássica do polímero i, piC∆  é a variação da capacidade calorífica do 

polímero i à Tgi e l

pCδ  é a variação do calor específico do componente no estado líquido 

e g

pCδ  é a variação do calor específico do componente no estado vítreo.  

 

As interações entre os componentes são responsáveis pelo desvio da Tg 

experimental da Tg prevista pelas equações. Esses desvios também podem ser 

ocasionados pela mistura não homogênea dos componentes [55].  

 

As equações de Gordon Taylor, Fox e Couchman são capazes de descrever 

adequadamente o comportamento da Tg em função da composição onde ocorre desvio 

negativo da regra das misturas. Desvios positivos ocorrem em sistemas com interações 

intermoleculares fortes. Brekner et al [60] modificou a equação GT incluindo dois 

parâmetros ajustáveis que não podem ser determinados independentemente. 

Prud´homme e Lin corelacionaram qualitativamente os parâmetros k na equação de 

Gordon Taylor e q da equação de Kwei, com a força das interações em misturas 

binárias [69].  
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As equações que seriam aplicáveis ao sistema PVDF/PMMA seriam aquelas que 

descrevessem um comportamento de miscibilidade entre os dois componentes 

poliméricos representa  

2.2. MISTURA DE POLÍMEROS SEMICRISTALINO-AMORFO 
 

Há uma forte redução da taxa de cristalização de polímeros cristalinos em 

misturas miscíveis com polímeros amorfos. Durante o processo de cristalização, o 

polímero amorfo se difunde para fora da frente de crescimento cristalino, i.e. ocorre uma 

exclusão [70,71]. A difusão rápida do componente amorfo para fora da frente de 

crescimento cristalino, devido à sua grande mobilidade, provoca um gradiente de 

concentração na frente de crescimento de fluxo. A existência deste gradiente foi 

confirmada pela distribuição de concentração observada por microscopia de 

ultravioleta. Por causa da existência do gradiente de concentração, a cinética de 

cristalização é não-linear, i.e., a velocidade de crescimento esferulítico é constante no 

início, mas diminui nos estágios finais [72,73]. Portanto, a taxa de cristalização é 

influenciada não só pela composição inicial do polímero fundido mas também por 

variações locais de composição. Isso faz com que apareça uma camada na interface de 

frações de baixa massa molar e frações estruturalmente irregulares do polímero 

cristalino. Esta camada afeta a taxa de cristalização de dois modos: o transporte de 

unidades cristalizáveis para a frente de crescimento cristalino fica afetado e a taxa de 

nucleação é reduzida devido à diminuição do ponto de fusão de equilíbrio nesta zona 

[74].  

 

O estudo do comportamento da cristalização de misturas poliméricas pode 

fornecer informações sobre a miscibilidade, interação entre os componentes e mesmo o 

grau de dispersão [33]. A cinética de cristalização de polímeros relaciona forças 

geradas internamente, pelo excesso de energia livre no sistema, ao transporte de 

moléculas da fase líquida desordenada (fundida ou em solução) para uma fase 

ordenada sólida (cristal) e à rotação e rearranjo de moléculas na superfície do cristal 

[75].  
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A taxa de cristalização pode ser observada microscopicamente por meio da 

medida do crescimento de esferulitos sob condições isotérmicas, em função do tempo. 

O raio do esferulito geralmente cresce linearmente com o tempo. Este fato indica que o 

crescimento do cristal nas faces de crescimento é controlado por nucleação, em 

oposição ao crescimento controlado por difusão [75].  

  

2.3. CINÉTICA DE CRISTALIZAÇÃO DE POLÍMEROS 
 

O estudo da cinética de cristalização é um fenômeno de grande importância no 

processamento de polímeros, sendo particularmente importante para a análise e projeto 

das condições de processamento. Vários métodos analíticos têm sido desenvolvidos 

para descrever a cinética de cristalização não-isotérmica de polímeros: o método 

modificado de Avrami [76-78]; o método de Ozawa [79]; o método de Ziabicki [80] e 

outros, tais como o método combinado Ozawa-Avrami [81].   

 

 Em um método calorimétrico isotérmico a fração de material cristalizável tX  pode 

ser expressa como uma função do tempo de cristalização, conforme mostrado na 

equação 22 [82]: 

 

 

∫

∫

∞t

)dt
dt

dH
(

)dt
dt

dH
(

=X

o
t

c

t

c

t
0t  Equação 22 

 

 

onde 
dt

dH c  é taxa de evolução de calor em um intervalo infinitesimal dt; t0, t e t∞ são 

respectivamente os tempos iniciais, instantâneo e final de cristalização. 
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Em um experimento não-isotérmico, a cristalinidade relativa (fração de material 

cristalizável) mostrada na equação 22 pode ser expressa como função da temperatura 

e não do tempo, por meio da equação 23 [83]. 

 

 

∫

∫
∞
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T

T

c

T

T

c

T

dT
dT

dH

dT
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dH

X

0

0

)(

)(

 Equação 23 

 

        

onde 
dT

dH c  representa a entalpia de cristalização medida durante um intervalo de 

temperatura infinitesimal dT. O limite T0 denota a temperatura de cristalização inicial e T 

e T∞ são as temperaturas no tempo t e após a finalização do processo de cristalização, 

respectivamente.  

 

A temperatura T pode ser convertida em tempo de cristalização t por meio da 

seguinte equação [79]:  

 

 

φ

TT
t

−
= 0  Equação 24 

 

       

onde φ é a taxa de resfriamento (ºC/min).  
 

Uma das primeiras teorias desenvolvidas para explicar a cinética de cristalização 

em polímeros é baseada no trabalho de Avrami [76-78], que adaptou equações do 

estudo da metalurgia física para o estudo da cinética de cristalização isotérmica 

considerando a dependência do tempo de cristalização com a fração em volume de 

material cristalizado.  

 

Entretanto, a teoria apresentava limitações para sua aplicação, e foi adaptada 

para o estudo da cinética de cristalização não-isotérmica de polímeros, que pode ser 

estudada pela seguinte equação modificada de Avrami [84]. 



 

 22 

 

 n
t tZ

T eX
−−=1  

Equação 25 

   

onde TX é a cristalinidade relativa em diferentes taxas de resfriamento, n é o expoente 

de Avrami, que depende do mecanismo da cristalização e forma dos cristalitos (fibrila, 

disco, esferulito), tZ  denota a constante de velocidade de cristalização; t é o tempo 

decorrido durante o processo de cristalização.  

 

Se o expoente de Avrami na cristalização não isotérmica está relacionado 

unicamente à velocidade de nucleação e à morfologia de crescimento dos cristalitos, 

deveria assumir valores inteiros. Entretanto, dados experimentais analisados na 

literatura mostram que o expoente de Avrami é um valor não inteiro, porque é 

influenciado pela massa molar e cristalização secundária [75]. Usando a equação 25 na 

forma logaritmica, a equação de Avrami pode ser expressa como:  

 

 [ ] tnZX tT lnln)1ln(ln +=−−  Equação 26 

    

Plotando [ ])1ln(ln TX−−  versus t para cada taxa de resfriamento, obtém-se uma 

reta de onde pode-se determinar os parâmetros n e tZ . Deve ser considerado que na 

cristalização não isotérmica, os valores dos parâmetros n e tZ  são diferentes da 

cristalização isotérmica, devido ao fato que a temperatura varia constantemente no 

primeiro caso. 

 

Como a taxa de cristalização não-isotérmica é dependente da velocidade de 

resfriamento, Jeziorny corrigiu a constante de velocidade tZ , apresentando a equação 

27, onde cZ  é a constante de velocidade de cristalização corrigida e φ  é a taxa de 

resfriamento [82]: 
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φ
t

c

Z
Z

ln
ln =  Equação 27 

 

     

O tempo necessário para a cristalização de 50% da amostra, que é o tempo de 

meia-vida de cristalização, t1/2, pode ser calculado a partir da constante de cristalização 

corrigida cZ  usando a equação seguinte:  

 

 
n

cZ
t

1

2
1

2ln








=  

Equação 28 

 

       

Ozawa [79] propôs uma formulação matemática que modifica a equação de 

Avrami, considerando processos de transformação sob condições não isotérmicas. De 

acordo com Ozawa, a cristalinidade relativa XT após resfriamento contínuo a uma taxa 

constante C, até uma temperatura T, pode ser determinado pela seguinte equação: 

 

 
m

o

C

TK

T eX

)(

1

−

−=  Equação 29 

      

Onde Ko(T) é a “função de resfriamento do processo”, um parâmetro cinético que 

considera a geometria e a mudança da taxa de nucleação e crescimento dos cristais, e 

m é o chamado expoente de Ozawa. 

 

Liu e colaboradores [81] propuseram um modelo cinético por meio da 

combinação das equações de Ozawa e Avrami. Como o grau de cristalinidade está 

relacionado à taxa de resfriamento φ  e o tempo de cristalização t ou temperatura T, a 

relação entre φ  e t pode ser definida para um dado grau de cristalinidade XT. O método 

combinado Avrami-Ozawa pode ser expresso por meio da seguinte relação:  
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 tbTF ln)(lnln −=φ  Equação 30 
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m
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1

* )(
)( 








=  

 

     

)(TF  refere-se ao valor da taxa de resfriamento escolhida na unidade de tempo 

de cristalização, quando o sistema alcança um determinado grau de cristalinidade; b é a 

razão entre o expoente de Avrami n e o expoente de Ozawa m. k é a constante de 

velocidade de cristalização e K*(T) é a função de cristalização no resfriamento, que está 

relacionada à taxa global de cristalização e indica o quão rápido ocorre a cristalização. 

De acordo com a equação 30, a um dado grau de cristalinidade, o gráfico φlog  versus 

tlog  será uma reta com um coeficiente linear em ln F(T) e uma inclinação de −b.  

 

Alguns procedimentos matemáticos têm sido propostos na literatura para o 

cálculo da energia de ativação ∆Ea . Dentre eles, o método de Kissinger [84] tem sido 

amplamente usado. Kissinger propôs um método para a determinação da energia de 

ativação ∆Ea para o transporte de segmentos macromoleculares para a superfície em 

crescimento por meio do cálculo da variação do pico de cristalização com a taxa de 

resfriamento. Entretanto, o procedimento para a obtenção de ∆Ea foi formulado para 

experimentos que utilizam aquecimento [86]. Outra limitação é que o método se aplica 

somente a processos cuja cinética pode ser representada adequadamente por um valor 

constante de Ea ao longo da região da varredura experimental de temperatura; 

entretanto, a energia de ativação efetiva da cristalização varia fortemente com a 

temperatura. Vyazovkin [86] mostrou que a colocação do sinal negativo para φ  é um 

procedimento matematicamente inválido, que torna a equação de Kissinger não 

aplicável aos processos que ocorrem no resfriamento. O uso de métodos de múltiplas 

taxas de aquecimento, tais como métodos isoconversionais são igualmente não 

aplicáveis à cristalização do fundido, porque requerem o cálculo do logaritmo da taxa de 

aquecimento, que é negativa para um processo de resfriamento e o uso do valor 
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absoluto pode invalidar os cálculos. Portanto, o método diferencial isoconversional de 

Friedman [87] e o método integral avançado isoconversional de Vyazovkin [88] são os 

mais apropriados. A equação de Friedman é expressa como [82]: 
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 Equação 31 

 

      

Onde C é uma constante relacionada com )( TXf  e ao fator pré-exponencial (A). 

dtdX T /  é a taxa de cristalização instantânea em função do tempo a uma dada 

cristalinidade relativa. Por meio da seleção de graus apropriados de cristalinidade, os 

valores de dtdX T /  a um dado XT são correlacionados à temperatura de cristalização 

correspondente a esse XT, i. e., 
TXT . Plotando o lado esquerdo da equação em relação 

à 
TXT/1  uma linha reta deve ser obtida com um coeficiente angular igual a .

R

E
TXa∆

 

 

2.4. MISTURAS PVDF/PMMA 
 

A compatibilidade do sistema PVDF/PMMA na fase fundida é atestada por vários 

autores [89-91]. A mistura PVDF/PMMA pode ser considerada parcialmente miscível, 

podendo exibir microestruturas mono ou multifásicas, dependendo das condições de 

temperatura, pressão e escoamento às quais está submetida [92-95]. O sistema, que é 

estável abaixo da temperatura de transição vítrea correspondente pode sofrer 

separação de fase quando sujeito ao aquecimento acima da Tg [93]. Abaixo da Tm do 

PVDF, ocorre cristalização a partir do estado fundido, em concentrações acima de 50% 

[17]. Esse fenômeno produz um sistema de duas fases, consistindo de uma fase 

cristalina, onde o PVDF está presente e uma fase amorfa composta de PVDF e PMMA 

[93,96]. Enquanto alguns autores relatam que o PVDF cristaliza quando resfriado a 

partir do fundido em misturas que contém PVDF acima de 40% em massa [17], outros 

relatam que a concentração limite para não ocorrer separação de fase é 50% em 
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massa de PVDF [17,92,96]. Entretanto, alguns autores estabeleceram que misturas 

com teores de PVDF acima de 40% em massa conduzem à formação de um composto 

semicristalino baseado em uma fase cristalina de PVDF, uma fase amorfa composta de 

PVDF/PMMA e uma interfase cristalino-amorfa [93,97]. Paul et al. destacaram que esse 

sistema apresenta um comportamento LCST com ponto de névoa em torno de 330oC, 

acima da temperatura de decomposição do PMMA (220oC), para misturas com alto teor 

de PVDF [98]. 

 

Técnicas de caracterização, tais como ressonância magnética nuclear, se 

constitui em uma ferramenta valiosa para obtenção de informações a respeito da 

distribuição de domínios das misturas e interações entre os dois componentes. A 

ressonância magnética nuclear de baixo campo é uma técnica que pode ser usada para 

medir o tempo de relaxação spin-rede de hidrogênio (T1H) de materiais [99-102]. O 

processo pelo qual o sistema de spins atinge o equilíbrio a partir de um estado de não 

equilíbrio é denominado relaxação. O mecanismo em que o sistema de spins no estado 

de maior energia perde energia para o ambiente para recuperar o equilíbrio térmico é 

chamado de relaxação spin-rede, caracterizado pelo tempo T1. A eficiência do processo 

pode ser correlacionada com fatores como temperatura, viscosidade em solução, 

tamanho molecular e estrutura. No caso de polímeros em solução é geralmente curto, 

mas para sólidos pode ser bastante longo. Portanto, o valor está intrinsecamente 

relacionado à morfologia do sistema. Estruturas compactas atrasam o processo de 

relaxação, enquanto a introdução de domínios amorfos torna o sistema mais móvel, o 

que diminui o tempo de relaxação. Além dos tempos de relaxação, as variações de 

mobilidade registradas para as amostras examinadas podem ser correlacionadas com 

os efeitos observados relativos ao tipo de mistura empregada [101,102].  

 

Por meio de medidas de tempos de relaxação em RMN de 19F ao longo de uma 

faixa de temperatura, chegou-se à conclusão que uma fração substancial de moléculas 

de PVDF nas regiões amorfas contem cadeias de PMMA em distâncias vizinhas, o que 

é evidenciado por um grau de mistura íntima de PVDF e PMMA em uma escala 

molecular [103].  
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Na patente US 5.023.123 [104] é relatado que a compatibilidade entre os dois 

polímeros pode ser entendida como conseqüência direta da repulsão entre as 

subunidades CH2 e CF2 do PVDF, bem como a repulsão entre a parte alifática e o 

grupo éster do PMMA; a compatibilidade entre o PVC e o PMMA pode ser interpretada 

de forma análoga. O assunto é ainda controvertido. 

 

2.4.1. Poli(fluoreto de vinilideno) – PVDF – características gerais 

 

A disposição simétrica espacial dos átomos de hidrogênio e flúor ao longo da 

cadeia polimérica do PVDF confere uma polaridade que influencia a solubilidade, 

propriedades dielétricas e a morfologia. A cristalinidade do PVDF varia de 35 a 70%, 

dependendo da história térmica. O dipolo formado pelos grupos CH2 e CF2 do mero faz 

com que o polímero seja solúvel em solventes polares, tais como dimetilformamida, 

tetrahidrofurano, acetona e ésteres. O efeito de blindagem dos átomos de flúor 

adjacentes aos grupos CH2 confere ao polímero alta resistência química e alta 

estabilidade térmica. Os principais fatores que influenciam as propriedades do PVDF 

são a massa molar, a distribuição da massa molar e a extensão de irregularidades ao 

longo da cadeia polimérica, ou seja a proporção de ligações cabeça-cauda e cabeça-

cabeça, além da forma cristalina. As formas cristalinas do PVDF envolvem formas 

lamelares esferulíticas. As diferenças em tamanho e na distribuição dos domínios, além 

da cinética de crescimento cristalino, estão relacionadas ao método de polimerização 

[105].  

 

A piezoeletricidade do PVDF é uma de suas principais características e tem sido 

estudada desde o final da década de 70 [106-108]. O efeito piezoelétrico consiste na 

produção de uma polarização elétrica em um material por meio da aplicação de uma 

deformação mecânica [108]. É conhecido que a piezoeletricidade em filmes de PVDF 

vem da alta polarização residual, que é maior em regiões cristalinas do polímero 

comparada às regiões amorfas. Portanto, o aumento do grau de cristalinidade no PVDF 
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pode ser considerado um aspecto importante para a obtenção de propriedades piro e 

piezoelétricas altas [109].  

 

As fases polimórficas do PVDF estão presentes em diferentes proporções, 

dependendo da pressão, intensidade do campo elétrico, temperatura de cristalização a 

partir do fundido e das condições de cristalização a partir de diferentes solventes [110]. 

 

A forma cristalina alfa é obtida pela cristalização do PVDF a partir do estado 

fundido em temperaturas abaixo de 150ºC em estruturas esferulíticas, consistindo de 

cristais monoclínicos, na conformação TGTG´. A conformação das cadeias da forma 

alfa é polar com as contribuições dos momentos de dipolo tanto normal quanto paralelo 

à cadeia. Na conformação da forma alfa, os átomos de flúor e hidrogênio estão 

localizados alternadamente em cada lado da cadeia; entretanto a célula unitária não 

apresenta polarização espontânea, porque a polaridade estrutural intrínseca é 

neutralizada devido ao empacotamento antiparalelo das cadeias [109].  

 

A forma cristalina beta possui uma estrutura ortorrômbica com as cadeias na 

conformação planar zig zag (TTTT) com os átomos de flúor de um lado e os hidrogênios 

de outro. Pode ser obtida a partir de deformação mecânica de amostras extrusadas ou 

moldadas por compressão, a temperaturas próximas à fusão [110]. Por meio de 

deformação mecânica da forma gama, obtém-se a forma beta [109]. A forma beta 

apresenta o maior empacotamento molecular dentre as formas cristalinas do PVDF 

[109]. A fase beta é composta de pequenos cristalitos com dimensões de 10 nm 

organizados em grupos de lamelas, com fase intralamelar amorfa parcialmente 

orientada [105]. Uma terceira forma cristalina, forma gama, é obtida a partir da forma 

alfa por cristalização do fundido sob alta pressão, sendo propostas estruturas de célula 

unitária ortorrômbica com conformação T3GT3G´; e uma estrutura monoclínica. A Figura 

6 mostra as principais formas cristalinas apresentadas pelo PVDF [105]. 
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Figura 6 - Formas cristalinas do PVDF (a) alfa; (b) beta; (c) gama [105]. 

 

Outras formas cristalinas constituem em derivações das formas principais. A 

forma delta, ou alfa polar pode ser obtida por meio da aplicação de um campo elétrico 

entre 100 e 300MV/m, no PVDF em estado sólido na forma alfa. Acima de 300 MV/m, a 

forma alfa polar é transformada na forma beta [109]. A forma delta possui dois meros e 

duas cadeias na conformação molecular TGTG´ contidas em uma célula unitária 

(a) 

(c) 

(b) 
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ortorrômbica [110]. A forma epsilon possui um empacotamento de cadeias apolar na 

conformação T3GT3G´, sendo uma forma análoga à fase gama polar [105].  

 

A forma beta orientada é obtida por estiramento de filmes da fase alfa a 

temperaturas entre 70 e 100oC. A forma beta não orientada pode ser obtida por 

cristalização a partir de solventes como DMF e DMA a temperaturas abaixo de 70oC 

[111]. Estudos de difração de raios X e RMN no estado sólido mostram que, quando 

termicamente tratado e estirado, o PVDF apresenta inevitavelmente uma mistura de 

fases alfa e beta. O PVDF extrusado possui 95% alfa e 5% beta, e após o estiramento o 

polímero fica com 95% beta e 5% alfa [112].  

 

A forma gama polar pode ser obtida a partir tanto de soluções como de 

cristalização a temperaturas acima de 160oC ou por recozimento da fase alfa entre 175 

e 185oC. Dados de DSC mostraram o aparecimento de três curvas endotérmicas para 

amostras cristalizadas acima de 152oC, atribuídos à fusão das formas alfa, beta e 

gama, em ordem crescente de temperatura [110,113].  

 

Na fusão do PVDF os diversos picos registrados podem ser associados não só à 

presença de diferentes formas cristalinas, mas também a cristalitos de diferentes 

tamanhos. A fusão da forma cristalina gama ocorre a temperaturas acima das 

temperaturas de fusão dos cristalitos do tipo alfa e beta; entretanto, as temperaturas de 

fusão variam consideravelmente com a massa molar e com os parâmetros de 

processamento, tais como pressão. Em amostras de filmes de PVDF analisadas por 

DSC, o pico de cristalização da forma alfa aparece entre 157 e 177oC, enquanto que o 

pico de cristalização gama aparece entre 187 e 197oC [114].   

 

Sajkiewicz [115] mostrou que o pico exotérmico de cristalização de amostras 

resfriadas a várias taxas de resfriamento está situado entre 147 e 80oC. Abaixo de 70oC 

um pico pequeno adicional exotérmico é registrado, que já havia sido relatado durante 

resfriamento e aquecimento de PVDF em trabalhos anteriores.  
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O PVDF apresenta três transições moleculares: alfa entre 60 e 80ºC, beta em 

torno de –20 e -40ºC e gama entre –70 e -80ºC que são interpretadas diferentemente, 

por vários autores [92,98]. Os autores referidos usam como base da interpretação o 

trabalho de Yano [116], que usou amostra plastificada. Segundo Guney [114], o PVDF 

apresenta duas transições principais – a principal sendo a Tg, em torno de -37oC, 

associada à fase amorfa e uma segunda Tg, associada à interfase amorfo-cristalina, 

entre 30 e 60oC. Transições acima de 60oC são atribuídas a fenômenos pré-fusão [117].  

 

Estudos de DMA indicam três relaxações principais no PVDF: gama, em torno de 

-80oC, atribuída a movimentos locais de cadeia; relaxação beta, ou Tg inferior, em torno 

de -32oC, atribuído a movimentos da cadeia principal de grande amplitude, e relaxação 

alfa, ou Tg superior, em torno de 40oC, atribuída a movimentos de cadeias em dobras 

nas superfícies lamelares [118].  

 

2.4.2. Poli(metacrilato de metila) – PMMA   
 

A família dos polímeros acrílicos compreende acrilonitrila, acrilatos, metacrilatos 

e copolímeros. O poli(metacrilato de metila) é dentre os polímeros metacrílicos o mais 

comercializado. Da mesma forma que os outros polímeros lineares, as propriedades 

mecânicas e térmicas dos polimetacrilatos são fortemente dominadas pela atração 

intermolecular, simetria espacial e rigidez da cadeia [119].  

 

O PMMA é o mais usado em aplicações que requerem rigidez, devido à sua 

transparência e uma combinação de rigidez, densidade e moderada tenacidade. A Tg é 

cerca de 105oC e o baixo índice de refração faz com que o PMMA seja um excelente 

material para aplicações óticas, tais como lentes [119].  

 

Polimetacrilatos, especialmente PMMA, são usados como auxiliares de processo 

para PVC. A mistura PVC/PMMA é um sistema conhecido onde interações específicas 

do tipo ligação hidrogênio envolvendo o hidrogênio alfa do PVC e o grupo carbonila do 

PMMA, foram demonstradas por FT-IR [120]. 
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A viscosidade do PMMA a condições usuais de processamento é maior que 

polímeros tais como polietileno, polipropileno ou poliestireno. Como os demais 

polímeros amorfos, o acrílico apresenta um valor baixo do índice da lei das potências, 

indicando que sua viscosidade no estado de fluxo é sensível à taxa de cisalhamento. 

Os polímeros acrílicos também possuem um baixo índice de consistência, indicando 

que sua viscosidade é muito sensível a variações de temperatura, principalmente a 

temperaturas próximas a sua Tg. A alta viscosidade do acrílico conduz a 

superaquecimento se velocidades de rosca altas são usadas [121].  

 

Mecanismos da degradação térmica do PMMA têm sido estudados [122,123], 

bem como mecanismos cinéticos [124,125]. O PMMA apresenta baixa degradação 

abaixo de 250oC; entretanto, a taxa de degradação aumenta rapidamente acima de 

280oC. O PMMA inicia sua decomposição principalmente nas extremidades da cadeia. 

A degradação tem início lentamente a 220oC, e com aquecimento subseqüente a 305oC 

ocorre a degradação completa [126].  

 

Durante o processo de aquecimento, o PMMA exibe bolhas numerosas a 150oC, 

atribuídas a vapor de monômero oriundo da decomposição térmica [127]. A taxa de 

despropagação térmica depende do grau inicial de polimerização do polímero, 

dependência que tem sido usada para identificar o mecanismo de degradação térmica. 

Alguma degradação pode ocorrer por eliminação de grupo lateral, levando a produção 

de produtos insaturados [123]. 

 

2.4.3. Características da mistura 
 

PVDF é miscível com PMMA e imiscível com membros maiores da série dos 

metacrilatos, tais como poli(metacrilato de propila) poli(metacrilato de isopropila) e 

poli(metacrilato de isobutila). Misturas PVDF/PMMA possuem uma microestrutura 

complexa composta de uma fase cristalina de PVDF e uma fase amorfa de 
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PVDF/PMMA, que inclui regiões ricas em PVDF e outras ricas em PMMA, em um 

sistema com fases separadas [128].  

 

Hahn, a partir de medidas de relaxação dielétrica, concluiu que a transição beta 

do PVDF é proveniente da interfase cristal-fase amorfa, onde o PMMA está 

completamente excluído [96]. Entretanto, Mijovic et al. [129] relataram que esses 

resultados não podem ser generalizados, pois foram realizados em uma faixa estreita 

de freqüência. Mijovic conclui que os picos de perda dielétrica para misturas de 

diferentes composições em uma determinada região de freqüência não aparecem na 

mesma freqüência; ao invés, são deslocados para freqüências maiores com o aumento 

do teor de PMMA, e, portanto, devem ter diferentes características de relaxação. 

Portanto, a temperatura da relaxação alfa varia com a composição da mistura. Paul e 

Altamirano [98] observaram um deslocamento da tan delta para temperaturas menores 

(maiores freqüências) com o aumento do teor de PMMA.  

 

Dois modelos têm sido propostos para descrever a morfologia de fase de 

misturas miscíveis de PVDF com outros polímeros. O primeiro modelo é um modelo de 

três fases composto de lamelas cristalinas, uma interfase cristal-fase amorfa e uma fase 

amorfa misturada. Este modelo é originado a partir de dados de espalhamento de raios-

X de baixo ângulo (SAXS). Neste modelo, a transição beta é correspondente à 

transição cristal–amorfo. O segundo modelo é baseado na coexistência de fases 

amorfas misturadas, regiões cristalinas imperfeitas e domínios cristalinos de PVDF 

quase puros, consistindo de fases cristalinas e amorfas. Este modelo é baseado em 

dados de análise dinâmico-mecânica (DMA) e calorimetria diferencial de varredura 

(DSC) [130].  

 

A existência de uma interfase cristal–fase amorfa em polímeros semicristalinos 

lamelares, que teria propriedades diferentes da fase totalmente amorfa foi demonstrada 

em misturas de polímero cristalino-não cristalino, por estudos de relaxação dielétrica. 

Esta interfase é originada devido a dificuldades de empacotamento. A partir de estudos 

de espalhamento de raios X foi determinado que o material amorfo está localizado 
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totalmente dentro dos esferulitos nessas misturas e que está localizado dentro das 

regiões amorfas entre as lamelas de PVDF. Por isso foi proposto que haja uma 

separação de fase parcial que ocorre nas regiões interlamelares e isso foi relacionado 

com a existência da interfase cristal–fase amorfa no PVDF. A formação da interfase foi 

considerada uma propriedade intrínseca de cristais lamelares de PVDF, já que as 

cadeias de PVDF são conhecidas por conter quantidades consideráveis de defeitos 

cabeça-cabeça e cauda-cauda. Tal interfase expele o segundo componente, o PMMA, 

apesar de sua interação favorável com o PVDF. Isto dá origem a regiões amorfas de 

duas fases [131]. Existe portanto três fases, consistindo de uma região contendo 

regiões cristalinas, uma interfase amorfa consistindo de PVDF puro e uma fase amorfa 

mista. Hoje é aceito que a morfologia de polímeros cristalinos consiste de uma fase 

lamelar, uma fase amorfa e uma interfase cristal-fase amorfa [97,131]. 

 

Dependendo de fatores que incluem as condições de cristalização, interação 

entre os componentes, o componente amorfo pode se localizar na zona interlamelar 

entre as lamelas cristalinas; ser excluído da zona interlamelar, mas estar confinado nos 

esferulitos ou ser rejeitado parcialmente ou totalmente dos esferulitos, resultando na 

formação de uma matriz na qual os esferulitos estão inseridos [131]. Mijovic [128] 

concluiu que a morfologia de misturas PVDF/PMMA é melhor representada pela 

localização interlamelar do componente amorfo. Isso é corroborado pelos estudos de 

Morra e Stein [89] que mostraram por meio de SAXS que a espessura da região amorfa 

entre as lamelas cristalinas aumenta com o aumento do PMMA.  

 

No espectro de relaxação dielétrica, o pico relacionado ao processo alfa-a 

aparece para o PMMA acima de 130oC. Portanto, se o PVDF e PMMA estão 

homogeneamente misturados na fase amorfa interlamelar, um pico único do processo 

alfa-a é esperado aparecer a temperaturas maiores que 0oC. Em PVDF puro, um pico 

acima de 30oC é assinalado como processo alfa-c da fase cristalina, caracterizada pela 

mudança conformacional TGTG´- G´TGT, ao longo do eixo da cadeia [128].  
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Na mistura PVDF/PMMA, podem ser distinguidos 4 mecanismos  de relaxação 

[128]: relaxação alfa-a, associada à movimentos segmentais locais na interfase cristal-

fase amorfa; alfa-c, relacionada às imperfeições na fase cristalina do PVDF; alfa-m, 

atribuída à movimentos moleculares na fase miscível amorfa PVDF/PMMA e uma 

relaxação beta em cada componente.  

 

Em uma mistura miscível, a cristalização do PVDF é restrita pela mistura com o 

PMMA, porque o processo de difusão do PVDF para a superfície do cristal é obstruído, 

devido à interação atrativa com o PMMA [130]. Trabalhos de Tsutsumi et al. [131] 

verificaram que a inclusão do PMMA em teores menores que 30% em massa favorece 

a cristalização da forma beta diretamente do fundido. Estudos de FTIR mostraram que 

PVDF/PMMA 70/30 leva à forma beta quando a mistura é resfriada rapidamente a partir 

do estado fundido e recozida a temperaturas mais altas [132].  

 

2.4.4. Comportamento térmico 
 

Estudos de misturas de PVDF/PMMA obtidas tanto a partir do estado fundido 

quanto de solução indicam que o aumento do teor de PMMA na mistura resulta em um 

aumento na Tg e em uma diminuição na temperatura de fusão e de cristalização do 

PVDF [15,47].  

 

Vários mecanismos têm sido propostos para explicar o abaixamento da 

temperatura de fusão em sistemas poliméricos cristalino-amorfo. Para misturas 

PVDF/PMMA, tem sido sugerido que efeitos morfológicos como tamanho e perfeição 

das regiões cristalinas são responsáveis pelo abaixamento da Tm. Entretanto, Nishi e 

Wang [47] observaram que φ , que é um parâmetro morfológico da equação proposta 

pelos autores para cristalização isotérmica, é independente da composição; além disso, 

se os efeitos morfológicos forem significativos, o comportamento na fusão deveria ser 

mais suscetível à variações na taxa de aquecimento. 
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O abaixamento da Tm do PVDF e o aumento da Tg com o aumento da 

concentração de PMMA, reduz o intervalo onde ocorre a cristalização. A mistura, que é 

estável abaixo de sua Tg, pode sofrer separação de fase sob aquecimento acima da 

Tg. Por meio de raios X e FTIR, concluiu-se que entre 60 e 75% em massa de PVDF 

ocorre formação da forma beta após a separação de fases. Para valores acima de 80%, 

ocorre formação da forma alfa [131,132]. Léonard et al. [132] mostraram que a forma 

beta do PVDF pode ser obtida diretamente para uma composição PVDF/PMMA 70/30 

recozida por 30 minutos, enquanto que para a mistura resfriada lentamente do estado 

fundido a fase beta praticamente é inexistente, em qualquer faixa de composição. 

 

Dados da literatura mostram que as misturas PVDF/PMMA apresentam duas 

transições vítreas: a 60oC e -40oC. A primeira corresponde a provavelmente à Tg da 

fase amorfa referente a 50/50 PVDF/PMMA; a segunda ocorre próximo à transição beta 

do PVDF. Essa transição não é alterada significativamente com a adição de PMMA até 

40%. Segundo Hirata e Kotaka [93], ocorre separação de fase no fundido em misturas 

que exibem cristalização no resfriamento.  

 

Conforme já mencionado, em PVDF puro obtido por resfriamento a partir do 

estado fundido, a fase alfa é predominante e a transição da fase alfa para a beta pode 

ser induzida por estiramento. Resfriamento rápido ou mistura com PMMA produz mais 

fase beta por meio do aumento da temperatura de nucleação beta e por meio do 

aumento da quantidade de conformações TT do PVDF devido a interações especificas 

com PMMA. Essas interações intermoleculares resultam no deslocamento de picos de 

absorção e/ou aparecimento de novas absorções no espectro infravermelho. O pico a 

1716 cm-1 no espectro de subtração no infravermelho mostra que a banda característica 

de carbonila a 1730 cm-1 sofre um deslocamento para baixas freqüências devido a 

interações específicas entre os grupos carbonila do PMMA e grupos metileno do PVDF. 

A presença da banda a 882 cm-1 característica de seqüências curtas trans de PVDF 

sugere que as seqüências trans no estado fundido podem aumentar após adição de 

PMMA. Tal aumento é atribuído à suposição que as conformações totalmente trans do 

PVDF permitem interações mais eficientes com o PMMA, que tem conformações 
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estáveis totalmente trans que superam as conformações trans-gauche mesmo no 

estado fundido da mistura [133]. 

 

2.4.5. Aplicações  
  

O PVDF, que pode ser misturado a polímeros amorfos para melhorar as 

propriedades óticas é comumente usado para revestimentos industriais, como com 

misturas com PMMA-co-poli(acrilato de etila) [134]. As misturas PVDF/PMMA podem 

ser aplicadas em géis poliméricos eletrólitos, usados como fonte de energia 

recarregável, misturados com sal de lítio e um plastificante. O PVDF possui alta 

permissividade, relativamente baixo fator de dissipação e alta constante dielétrica, o 

que ajuda a maior ionização dos sais de lítio, fornecendo uma grande quantidade de 

carreadores de carga [22].  

 

Diversas patentes estão relacionadas à produção de lâminas coextrusadas [135-

140]. As patentes US 5.132.164 [141], US 5.256.472 [142], US 6.306.971 [143] e US 

7.033.671 [144] se referem à composições de PVDF e elastômeros e poli(cloreto de 

vinila) clorado e poliamida.  

 

Revestimentos em pó baseados em PVDF obtidos por diversos métodos têm 

sido descritos em patentes [145-149]. A patente US 6.362.271 B1 [150] descreve 

misturas a base de PVDF para revestimentos arquitetônicos. A patente US 5.034.460 

[151] está relacionada a revestimentos baseados em PVDF. A patente US 5.229.460 

[152] descreve um método para preparação de um revestimento baseado em um 

polímero fluorado.  

 

As patentes US 4.615.848 [153], US 4.820.586 [154] e US 4.606.871 [155] se 

referem a método para fabricação de um filme que apresenta propriedades piroelétricas  

e piezoelétricas. A patente US 6.492.762 B1 [156] compreende transdutores 

piezoelétricos de multicamadas poliméricas, sendo as camadas constituídas de PVDF.   
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Patentes referentes à misturas de PVDF com diversos polímeros e 

compatibilizantes estão descritas na literatura. A patente US 5.959.022 [157] descreve 

uma mistura polimérica contendo PVDF e polímeros com grupamentos imida, que 

aumentam a dureza e resistência à abrasão do PVDF. A patente US 6.093.772 [158] 

descreve compatibilizantes para sistemas imiscíveis, tais como PVDF/poliolefinas e 

PVDF borracha de etileno-propileno. A patente US 6.313.222 [159] descreve uma 

mistura polimérica miscível de PVDF e poliimida aromática, com características 

superiores de propriedades  mecânicas e dureza, onde a poliimida age como agente 

nucleante para o PVDF. A mistura de PVDF com resina acrílica, geralmente na 

proporção de PVDF/PMMA 70:30 resulta em redução do módulo de elasticidade, 

aumento da resistência ao calor, dureza e abrasão. A patente US 6.083.627 [160] 

descreve misturas entre PVDF e poliamida 11 ou 12 tendo menos de 45% em massa de 

PVDF para uso como revestimento em pó para substratos metálicos. A patente US 

6.777.484 B2 [161] descreve composições de poliolefinas graftizadas com misturas de 

polímeros fluorados e acrílicos.  

 

A patente US 6.989.427 [162] refere-se a misturas de PVDF a um copolímero 

tribloco ABC com o objetivo de melhorar a resistência ao impacto do PVDF e “afinar” a 

morfologia do PVDF. A patente US 6.790.870 B1 [163] descreve um método de 

produção de uma espuma microcelular baseada na mistura de PVDF/ PMMA com CO2 

supercrítico.  

 

A patente US 6.940.211 B2 [164] se refere ao uso do PVDF como polímero 

eletroativo para transdutores e atuadores. A patente US 6.781.284 B1 [165] está 

relacionada a polímeros eletroativos que são pré-deformados para produzir energia 

mecânica a partir de energia elétrica. A patente US 5.505.870 [166] se refere a material 

laminado piezoelétrico compósito composto de material cerâmico, com silano e PVDF. 

A patente US 6.812.509 B2 [167] se refere a uma célula de memória composta, dentre 

outros componentes, de polímero ferroelétrico, como o PVDF.  
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A patente US 6.811.911 [168] está relacionada com matrizes condutoras iônicas, 

membranas e eletrodos, particularmente com membranas compostas de filme 

polimérico. A patente US 6.828.065 B2 [169] está relacionada a eletrólitos poliméricos 

caracterizados por alta condutividade iônica a temperatura ambiente e que seja capaz 

de ser formado em uma configuração de filme muito fino, para uso em baterias de lítio.  

 

 



 

3. OBJETIVOS 
 

3.1. GERAL 
 

O objetivo geral desta tese foi avaliar a influência do tipo de processamento, no 

estado fundido, de misturas poli(fluoreto de vinilideno)/poli(metacrilato de metila) 

(PVDF/PMMA) nas propriedades térmicas, reológicas e químicas, através da 

determinação de parâmetros reológicos, termodinâmicos e cinéticos, além do estudo da 

influência do PMMA nas fases cristalinas do PVDF.   

 

3.2. ESPECÍFICOS 
 

- Investigar a microestrutura e morfologia das misturas PVDF/PMMA em função da 

composição por meio de análise espectroscópica e microscopia. 

 
- Estudar a cinética da cristalização não-isotérmica das misturas PVDF/PMMA em 

função da composição e do tipo de processamento, utilizando modelos teóricos de 

Avrami e modificados.  

 

- Avaliar o comportamento viscoelástico das misturas no estado fundido em função 

da composição e tipo de processamento. 

 

- Avaliar a influência do tipo de processamento nas fases cristalinas do PVDF nas 

misturas PVDF/PMMA.  

 

 
 



 

4. MATERIAIS E MÉTODOS 
 

4.1. MATERIAIS UTILIZADOS  
 

- Poli(fluoreto de vinilideno), tipo Kynar 740, Mn = 100.000 g/mol e Mw = 156.000 g/mol 

[170]; MFI (ASTM D1238) = 6,0 g/10 min [171], procedência Arkema, doado por 

Autotravi Borrachas e Plásticos Ltda; 

- Poli(metacrilato de metila), tipo Plexiglas V052, MFI (ASTM D1238) = 2-3,7 g/10/min 

[172], procedência Atofina, doado por Autotravi Borrachas e Plásticos Ltda. 

- Clorofórmio, P.A., Quimex. 
 

4.2. EQUIPAMENTOS UTILIZADOS 
 

- Reômetro de torque, Haake, Rheocord 9000, com câmara de mistura Rheomix 600, 

rotor do tipo roller;  

- Misturador de alta velocidade tipo Drais (MH-50), M.H. Equipamentos Ltda.;  

- Serra-fita;  

- Prensa hidráulica com aquecimento, Schulz;  

- Prensa hidráulica sem aquecimento, Schulz;  

- Calorímetro diferencial de varredura, DSC-50, Shimadzu; 

- Analisador termogravimétrico, TGA-50, Shimadzu; 

- Reômetro de placas paralelas, Physica MCR-101, Anton Paar; 

- Analisador termodinâmico-mecânico (DMTA), 2980, TA Instruments; 

- Espectrômetro de infravermelho, Perkin Elmer, modelo 1720X;  

- Equipamento de ressonância magnética nuclear, espectrômetro Maran Ultra 23 

Resonance, Oxford – UK. 
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4.3. PREPARAÇÃO DAS MISTURAS PVDF/PMMA  
 

 Neste item são apresentados os métodos de preparação das misturas no estado 

fundido em reômetro de torque e em misturador de alta velocidade tipo Drais.  

 

4.3.1. Processamento em reômetro de torque 
 

As amostras foram processadas em um reômetro de torque utilizando rotores do 

tipo roller, sendo considerado nesta tese um misturador de baixo cisalhamento (LSM). 

As misturas foram processadas a 190ºC utilizando velocidades de 30, 60 e 100 rpm por 

aproximadamente 20 minutos, nas proporções em massa de 100/0, 80/20, 60/40, 40/60, 

20/80 e 0/100 de PVDF/PMMA. 

 

O cálculo da massa de polímero utilizada na câmara de mistura do reômetro foi 

realizado da seguinte forma: como a câmara de mistura possui um volume livre de 69 

cm3, e os rotores utilizam aproximadamente 30% deste volume; foi utilizado 70% do 

volume livre da câmara como volume base. A massa a ser introduzida na câmara do 

equipamento foi calculada por meio da média ponderal das densidades dos polímeros 

(para o PVDF, 1,76g/cm3, para o PMMA, 1,19 g/cm3).  

 

4.3.2. Processamento em misturador do tipo Drais 
 

Para o cálculo das massas utilizadas no misturador do tipo Drais, um misturador 

de alto cisalhamento (HSM), as misturas PVDF/PMMA foram feitas utilizando as 

mesmas proporções que no reômetro de torque e uma massa total de 65g. A câmara 

de mistura possui um volume livre de 80 cm3 . Neste tipo de misturador, os 

componentes são fundidos pela ação do atrito entre os componentes, o rotor e a 

câmara. O equipamento do tipo Drais funciona com duas velocidades de rotação, a 

primeira (velocidade 1) corresponde à velocidade de partida, sendo a fase de pré-

mistura e fragmentação; nesta velocidade o motor do equipamento apresenta o maior 

torque e sua velocidade é 2.565 rpm. A segunda velocidade, de 5.145 rpm (velocidade 



 

 43 

2) corresponde à fase de homogeneização. A mudança da primeira para a segunda 

velocidade foi definida quando a leitura da corrente elétrica do equipamento estabilizou. 

As misturas foram inicialmente processadas na velocidade 1, para a obtenção da pré-

mistura. Em média o tempo de processamento foi de aproximadamente 1 minuto. Após 

o processamento, as amostras foram retiradas do misturador e esfriadas à temperatura 

ambiente.  

 

4.4. CARACTERIZAÇÃO REOLÓGICA DAS MISTURAS  
  

Neste item são apresentados os métodos para a determinação de viscosidade e 

taxa de cisalhamento a partir de dados de reometria de torque, e o procedimento 

utilizado na análise de reometria de placas paralelas. 

 

4.4.1. Reometria de torque   
 

A viscosidade foi determinada por meio da derivação de Porter mostrada no item 

2.1.1.  

 
Para a estimativa da tensão de cisalhamento média (τ ) e da taxa de 

cisalhamento média (γ ), foram utilizadas as constantes determinadas por Goodrich e 

Porter, segundo as equações (5) e (6). A razão de velocidades entre os rotores é 3/2, 

de acordo com dados técnicos [39]. Nesta Tese, foi considerado o valor médio da 

velocidade dos rotores. 

 
O tempo necessário para a estabilização do torque, bem como a energia 

mecânica para o processamento foram calculados segundo as eq. (7) e (8). Para a 

determinação desse tempo, foi usado o primeiro intervalo de medida, onde 0=
dt

Md
. 

Essa relação é válida a partir do ponto onde os valores de potência estiverem 

estabilizados.   

 



 

 44 

 
4.4.2. Reometria de placas paralelas 
 

 Os ensaios reológicos foram realizados em um reômetro de placas paralelas. Os 

ensaios em modo rotacional e oscilatório foram realizados em atmosfera de nitrogênio a 

190oC. 

 

4.4.2.1.Modo rotacional 
 

Os ensaios em modo rotacional foram realizados para as amostras de PMMA 

processadas na câmara de mistura com reômetro de torque nas velocidades de 30, 60 

e 100 rpm. Foram utilizados corpos de prova na forma de pastilhas de 25 mm de 

diâmetro e 2 mm de espessura. A distância entre as placas foi de 1mm. A variação da 

viscosidade cinemática foi realizada em taxas de cisalhamento de 10-3 a 10s-1.  

 

4.4.2.2.Modo oscilatório 
 

Neste experimento foram utilizadas as amostras processadas no reômetro de 

torque a 100 rpm e no misturador do tipo Drais. Os corpos de prova foram moldados por 

compressão a 190oC, em prensa hidráulica. As medidas foram feitas dentro do regime 

viscoelástico linear, utilizando corpos de prova na forma de pastilhas de 25 mm de 

diâmetro e 2 mm de espessura. A varredura de freqüências foi realizada de 100 a 0,1  

s-1. Neste procedimento foi utilizada uma distância entre placas de 1 mm e uma 

temperatura de 190ºC, com aquecimento por convecção.  

 

4.5. CARACTERIZAÇÃO TÉRMICA 
  

 Neste item são apresentados os métodos utilizados nas determinações das 

propriedades térmicas das misturas PVDF/PMMA processadas no reômetro de torque e 

no misturador tipo Drais, utilizando calorimetria diferencial de varredura (DSC), análise 

termogravimétrica (TGA) e análise termo-dinâmico-mecânica (DMTA).  
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4.5.1. Calorimetria diferencial de varredura (DSC) 
 

 Neste item são apresentados os métodos utilizados para a determinação da 

temperatura de transição vítrea, para a estimativa dos parâmetros relacionados à 

cinética de cristalização não isotérmica e à interação das misturas de PVDF/PMMA 

processadas em reômetro de torque a 100 rpm e no misturador tipo Drais.  

 

Para a determinação dos parâmetros cinéticos de cristalização não-isotérmica, 

as medidas calorimétricas foram realizadas no DSC, sob atmosfera inerte (N2), 

utilizando um fluxo de 50 mL.min-1, e amostras de 9 a 10 mg. As amostras foram 

submetidas a aquecimento rápido (40ºC/min) da temperatura ambiente até 200ºC, 

sendo mantidas por 5 minutos nesta temperatura, para a remoção de sua história 

térmica. Após esta etapa, foram realizadas análises utilizando taxas de resfriamento de 

2,5; 5; 10 e 20 ºC/min. O método adotado para a medida do valor da Tg consistiu na 

leitura da temperatura registrada à metade da variação endotérmica total sofrida pela 

capacidade calorífica. A variação da capacidade calorífica foi obtida pela diferença 

entre o Cp lido antes e após a Tg. A calibração da temperatura foi feita pela 

temperatura de fusão do índio e do zinco.  

 
Para a determinação das temperaturas de transição vítrea que foram utilizadas 

nas equações para a determinação da Tg em função da composição, as amostras 

foram aquecidas rapidamente (40ºC/min) até 200oC e mergulhadas em nitrogênio 

líquido. Após o rápido resfriamento, as amostras foram submetidas à um aquecimento 

de -50 até 130oC utilizando uma taxa de aquecimento de 20oC/min. As medidas 

calorimétricas foram realizadas em um DSC sob atmosfera inerte (N2), utilizando um 

fluxo de 50 mL.min-1. A calibração da temperatura foi feita pela temperatura de fusão do 

índio. As amostras usadas continham cerca de 20 mg.  

 

4.5.2. Análise termogravimétrica (TGA) 
 

As análises termogravimétricas foram realizadas no TGA, a uma taxa de 

aquecimento de 10ºC.min-1 em atmosfera de nitrogênio sob um fluxo de 50 mL.min-1. As 
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análises foram realizadas da temperatura ambiente até 600ºC, utilizando uma massa de 

aproximadamente 10 mg.  

 

4.5.3. Análise dinâmico-mecânica (DMA) 
 

As análises dinâmico-mecânicas foram realizadas utilizando uma freqüência de 1 

Hz e 5ºC/min e uma faixa de temperatura de -80 a 140ºC. Os corpos de prova (17 mm 

X 10 mm X 1,5 mm) foram obtidos a partir da moldagem por compressão a 190ºC e 9 

MPa dos materiais processados a 100 rpm no misturador LSM e no misturador HSM. 

Após a moldagem as amostras foram resfriadas a 3 MPa até atingirem a temperatura 

ambiente. 

 

4.6. CARACTERIZAÇÃO ESPECTROMÉTRICA 
 

A análise espectrométrica das amostras processadas em misturadores LSM e 

HSM foi feita em FT-IR e RMN de baixo campo.  

 

4.6.1. Espectrometria na região do infravermelho (FT-IR) 
 

Os espectros de FT-IR (4000-400 cm-1) foram registrados usando amostras 

processadas no reômetro de torque a 100 rpm e no misturador tipo Drais, sob a forma 

de filmes, obtidos por prensagem de um grânulo em prensa hidráulica.  

 

Outra análise de FT-IR envolveu o processamento dos polímeros puros e das 

misturas em misturador LSM, a 190oC, utilizando velocidade de rotor de 60 rpm. A 

seguir, os filmes foram obtidos por amolecimento do material retirado da câmara de 

mistura envolvido em papel alumínio e colocado em estufa a ± 85oC, durante 24 horas. 

As amostras foram utilizadas sob a forma de filmes colocados no acessório de 

refletância interna múltipla (MIR), com 50 varreduras e resolução de 4 cm-1. 
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4.6.2. Ressonância magnética nuclear (RMN) 
 

As análises de relaxação nuclear T1 por RMN de baixo campo foram realizadas 

utilizando a técnica de inversão-recuperação com intervalo de reciclo de 5s, e faixa de τ 

entre 0,1 a 5.000 ms a temperatura de 27°C.  

 

As medidas de relaxação foram realizadas no equipamento RMN, operando a 

23MHz (para hidrogênio) e equipado com uma sonda de temperatura variável de 18 

mm. Tempos de relaxação H spin-rede foram determinados diretamente pela técnica de 

seqüência de pulso inversão-recuperação (180°- τ - 90°); o software do instrumento  

calibrava o pulso de 90° de 4,6µs automaticamente. A amplitude do FID foi amostrada 

para vinte pontos de dados de τ, variando de 0,1 até 5000 ms, com 4 varreduras para 

cada ponto e 5s de atraso de reciclo. Os valores de relaxação e as intensidades 

relativas foram obtidos por meio do ajuste dos dados exponenciais com o auxílio do 

programa WINFIT. Os ajustes exponenciais foram realizados usando o software 

WINDXP, na forma de um gráfico da amplitude da relaxação em função do tempo de  

relaxação. As medidas de RMN foram realizadas com as amostras preparadas 

moldadas por compressão usando o mesmo procedimento de amostragem da análise 

de DMTA. 

4.7. CARACTERIZAÇÃO MORFOLÓGICA POR MO E MEV  
 

 As análises de microscopia eletrônica de varredura foram realizadas em um 

microscópio eletrônico, a partir da topografia de amostras fraturadas criogenicamente 

em nitrogênio liquido e recobertas com ouro. Utilizou-se um método de extração com 

clorofórmio para a retirada da fração de PMMA não miscível. Parte da amostra fraturada 

criogenicamente em nitrogênio líquido foi imersa no solvente por um período de 48 

horas; posteriormente as amostras foram lavadas com água destilada e secas a 

temperatura ambiente. Todas as amostras, correspondentes às misturas PVDF/PMMA 

que sofreram extração e as que não sofreram extração, processadas nos dois tipos de 

processamento foram analisadas.  
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Os aspectos morfológicos da cinética de cristalização de misturas PVDF/PMMA 

nas proporções 100/0, 80/20 e 60/40 processadas no Haake e no Drais foram avaliados 

em microscopia ótica com luz polarizada utilizando acessório hot stage. As amostras, 

na forma de filme, foram submetidas à fusão até 210oC, mantidas nesta temperatura 

por 5 minutos e resfriadas a uma taxa de 130ºC/min com auxílio de nitrogênio líquido 

até diferentes temperaturas (Tc), conforme o teor de PVDF. Para PVDF/PMMA 100/0, a 

Tc foi de 160oC; para PVDF/PMMA 80/20, a Tc foi 155oC, e para PVDF/PMMA 60/40, 

145oC.  
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5. RESULTADOS E DISCUSSÃO 
 

Os resultados apresentados nesta Tese foram discutidos em relação aos dois 

tipos de processamento utilizados, avaliando-se a processabilidade das misturas, o 

efeito do processamento nas fases cristalinas do PVDF, na interação entre os 

componentes nas misturas, nas propriedades térmicas e na cinética de cristalização 

não isotérmica. Também foi verificada a validação dos modelos teóricos usados para a 

previsão da temperatura de transição vítrea em função da composição.  

 

5.1. PROCESSABILIDADE E PROPRIEDADES REOLÓGICAS DAS MISTURAS 
PVDF/PMMA   
 

 Este item apresenta os resultados obtidos da processabilidade das misturas 

PVDF/PMMA em misturador LSM e da análise em reômetro de placas paralelas das 

composições PVDF/PMMA processadas em misturador LSM e em misturador HSM. 

 

5.1.1. Reometria de torque 
 

A taxa de cisalhamento e a viscosidade foram calculadas a partir das dimensões 

efetivas dos rotores do misturador assumindo um comportamento não-newtoniano para 

o polímero processado. Serpe e colaboradores [173] também usaram este 

procedimento com poliamida e encontraram boa concordância entre a viscosidade 

estimada a partir de dados obtidos da câmara de mistura e a viscosidade medida com 

reômetro capilar, demonstrando a aplicabilidade do método.   

 

 A Figura 7 mostra as curvas de torque em função do tempo de mistura, a 30, 60 

e 100 rpm, respectivamente, para o PVDF, PMMA e misturas PVDF/PMMA contendo de 

20 a 80% de PMMA.   
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Figura 7-Curvas torque versus tempo do PVDF, PMMA e de misturas PVDF/PMMA 

processadas em misturador LSM a (a) 30; (b) 60 e (c) 100 rpm. 
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Pode-se observar que há uma tendência de diminuição do torque estabilizado 

com o aumento do teor de PMMA na mistura, para as composições processadas em 60 

e 100 rpm. Além disso, após 600 segundos, o valor do torque se manteve estável, 

atingindo o estado estacionário.  

 
 Quando o polímero é introduzido na câmara de mistura, os grânulos sólidos 

oferecem resistência à rotação livre dos rotores e, portanto, o torque aumenta. Quando 

essa resistência é superada, o torque requerido para girar os rotores a uma velocidade 

determinada diminui e alcança, após um tempo determinado, um estado estacionário. 

[36].  

 
 A condição estável foi estabelecida sempre dentro do período de tempo 

compreendido entre 10 e 20 minutos, sendo após este tempo cessada a mistura, para 

evitar o risco de degradação posterior dos componentes. O torque estabilizado é um 

indicativo da viscosidade do fundido para uma morfologia estabilizada [127].  

 
A Figura 8 apresenta a derivada da curva torque versus tempo para o PVDF, 

PMMA e as misturas PVDF/PMMA preparadas a 30, 60 e 100 rpm, respectivamente. O 

início da estabilização do torque corresponde à região onde a potência requerida para 

processar a mistura polimérica é o 
0

lim
→Potência
t , nessa região há o início do regime 

estacionário.  

 
 A Tabela 1 mostra os tempos de homogeneização e os valores de torque 

estabilizado para o PVDF, PMMA e misturas PVDF/PMMA processadas em misturador 

LSM a 30, 60 e 100 rpm.  
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Figura 8– Curvas derivadas de medidas de torque versus tempo do PVDF, PMMA e de 
misturas PVDF/PMMA processadas em misturador LSM a (a) 30; (b) 60 e (c)100 rpm. 
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Tabela 1– Tempos de homogeneização e valores de torque mínimo para o PVDF, 
PMMA e misturas PVDF/PMMA processadas em misturador LSM a 30, 60 e 100 rpm 

PVDF/PMMA Velocidade 

(rpm) 

Tempo de 

homogeneização (s) 

Torque  

estabilizado (N.m) 

0/100 450 8,8 
20/80 408 8,9 
40/60 384 8,1 
60/40 372 8,0 
80/20 336 8,2 
100/0 

30 

324 8,3 

0/100 366 7,9 
20/80 336 8,0 
40/60 324 8,8 
60/40 318 10,0 
80/20 318 9,7 
100/0 

60 

312 11,2 

0/100 342 6,6 
20/80 324 7,4 
40/60 318 8,0 
60/40 312 10,5 
80/20 312 11,2 
100/0 

100 

306 12,9 

 
 

 Considerando os polímeros puros, os tempos de homogeneização, ou seja, os 

tempos para se atingir o torque estabilizado, foram menores conforme o aumento da 

velocidade do rotor. À medida que se aumentou a velocidade de rotação do misturador, 

o tempo de homogeneização das misturas diminuiu, sendo esta redução mais 

pronunciada para o PMMA puro e as misturas com maiores quantidades de PMMA. 

Para as misturas PVDF/PMMA com teores de PMMA de até 60% em massa, os tempos 

de homogeneização sofreram pouca variação, considerando as misturas processadas 

em 60 e 100 rpm. Em teores mais baixos de PMMA, os maiores tempos de 

homogeneização foram obtidos com as misturas processadas em 30 rpm. A utilização 

de velocidades maiores dos rotores causou em geral uma redução dos tempos de 

homogeneização das misturas, devido à maior energia fornecida ao sistema em forma 

de deformação cisalhante.  
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 Pode ser observado também que o aumento da velocidade de rotação do 

misturador provocou uma maior diferença nos valores dos torques estabilizados das 

misturas PVDF/PMMA, em toda a faixa de composição. O aumento do teor de PVDF 

nas misturas fez com que o torque estabilizado atingisse valores maiores, refletindo um 

maior esforço mecânico na mistura causado provavelmente pela baixa orientação das 

cadeias do PVDF nessa condição de mistura.  

 
A Figura 9 mostra a influência do teor de PMMA na energia mecânica específica 

do PVDF, PMMA e misturas PVDF/PMMA processadas em misturador LSM a 30, 60 e 

100 rpm. 
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Figura 9– Energia mecânica específica para o processamento do PVDF, PMMA e de 
misturas PVDF/PMMA em misturador LSM a 30, 60 e 100 rpm em função do teor de 

PMMA. 

 

Pode ser observado na Figura 9 que os valores da energia mecânica específica 

foram maiores em velocidades mais altas de mistura. Para cada composição estudada, 

os valores da energia mecânica específica não sofreram alteração de forma 

significativa. Isto ocorreu provavelmente porque o cálculo da energia mecânica 

considera o torque total envolvido no processamento, embora os valores dos torques 

estabilizados tenham sido menores com o aumento do teor de PMMA. Em velocidades 
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mais altas, a adição de PMMA praticamente não alterou o valor da energia mecânica 

específica.   

 

A partir dos valores de torque estabilizado e aplicando a equação 
n

n SC=M .)( , 

foram gerados os gráficos SvsM .lnlog  mostrados na Figura 10, a partir dos quais 

foram estimados os parâmetros C(n)  e n, para as misturas PVDF/PMMA 100/0, 80/20, 

60/40, 40/60, 20/80 e 0/100, respectivamente.  

 

Os gráficos apresentados na Figura 10 mostram que o aumento da quantidade 

de PMMA na mistura provocou uma inversão do coeficiente angular (n). Esta inversão 

pode estar relacionada com o menor esforço mecânico oferecido pelo PMMA nesta 

condição de processamento; assim, quando a velocidade dos rotores do misturador é 

aumentada, as cadeias do PMMA podem estar sendo orientadas em um fluxo 

preferencial. Este fato não foi observado para o PVDF. A orientação preferencial ao 

fluxo de um polímero é relacionada com o tipo de estrutura que este possui no estado 

viscoso ou fundido. Os entrelaçamentos moleculares e interações intermoleculares 

podem atuar como forças opostas à orientação macromolecular ao fluxo.  

 
O PMMA é um polímero que pode ser facilmente degradado durante seu 

processamento [174], porém para que as macromoléculas resultantes do processo de 

degradação mecânico atuassem como plastificante no sistema, seria necessário que a 

cisão molecular fosse bem efetiva. Este fato pode ser investigado por diferentes 

técnicas como FTIR, RMN, GPC e por reometria de placas paralelas, onde medidas de 

viscosidade em uma taxa baixa de cisalhamento ou à viscosidade zero (ηo) poderiam 

caracterizar tal efeito no PMMA. 
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Figura 10– Curvas de torque estabilizado em função da velocidade de cisalhamento 
para (a) PVDF puro; (b) PVDF/PMMA 80/20; (c) PVDF/PMMA 60/40; (d) PVDF/PMMA 

40/60; (e) PVDF/PMMA 20/80 e (f) PMMA puro. 

 

Na Tabela 2 são apresentados os dados de )(nC , n  e o coeficiente de correlação 

r paras as regressões realizadas nos gráficos da Figura 10. 
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Tabela 2 – Valores de )(nC  e n  

PVDF/PMMA C(n)   n r 

100/0 0,77 0,36 0,993 

80/20 0,80 0,25 0,998 

60/40 0,81 0,23 0,964 

40/60 1,00 -0,10 0,949 

20/80 1,00 -0,14 0,999 

0/100 1,05 -0,23 0,974 

 
 
O parâmetro C(n)  apresentou uma tendência de aumento com o aumento do teor 

de PMMA nas misturas. Como a relação matemática utilizada na obtenção desses 

parâmetros é uma expressão da lei de potências, o valor de C(n) está relacionado à 

extrapolação linear de um parâmetro obtido quando S é igual a zero. 

 
A Figura 11 mostra a variação da viscosidade com a taxa de cisalhamento, para 

o PVDF, PMMA e misturas PVDF/PMMA  
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Figura 11– Viscosidade do PVDF, PMMA e misturas PVDF/PMMA em função da taxa 

de cisalhamento. 
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Pode ser observado na Figura 11 um comportamento pseudoplástico para as 

misturas. Além disso, em maiores valores de taxa de cisalhamento, foi observado que 

menores valores de viscosidade são alcançados pelas composições com teores mais 

altos de PMMA. Em valores de taxa de cisalhamento de 14s-1 as amostras 

apresentaram comportamento muito semelhante. Em taxas de cisalhamento acima de 

40s-1 a amostra de PMMA apresentou claramente valores menores de viscosidade. O 

comportamento da viscosidade em taxas acima de 30s-1 seguiu uma ordem linear de 

aumento com o aumento da quantidade de PVDF no PMMA.  

 

Diferentemente do trabalho de Goodrich e Porter, Bousmina [36] utilizou para 

calibração da câmara de mistura qualquer fluido que obedecesse à lei da potência, 

inclusive fluidos newtonianos. Entretanto, isto fazia pressupor que o raio interno é 

independente da natureza do fluido sob mistura e das condições de processamento, 

velocidade de rotação e temperatura. O trabalho de Bousmina, entretanto, validou a 

abordagem empírica adotada por Goodrich e Porter, permitindo o uso de uma 

aproximação newtoniana para o cálculo da viscosidade de polímeros fundidos a partir 

de dados da câmara de mistura. 

 

Através do uso da expressão da lei das potências ( 1−= nKγη ) é possível estimar 

os índices de potências (n) dos fluidos e índice de consistência (K). O índice de 

consistência é um valor de viscosidade relativo em uma taxa de cisalhamento de 1s-1 

[174,175]. Os resultados da aplicação da lei das potências são mostrados na Tabela 3. 

A estimativa dos parâmetros reológicos foi realizada por meio de regressão não linear, 

sendo utilizado o método numérico quasi-Newton [176]. Os resultados convergiram com 

cerca de 20 iterações. As diferenças encontradas entre os índices de potência n dos 

fluidos, segundo a relação 
n

n SC=M .)(  e os valores de np obtidos da expressão da lei 

de potência são devido às correções utilizadas na equação de Margules e a geometria 

utilizada na transformação dos dados de torque em tensão.  
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Tabela 3- Parâmetros reológicos do PVDF, PMMA e misturas PVDF/PMMA segundo a 
aplicação da lei das potências 

PVDF/PMMA K np r 

100/0 30.682 0,38 0,998 

80/20 43.083 0,25 0,999 

60/40 42.115 0,26 0,997 

40/60 74.718 0,04 0,997 

20/80 135.046 -0,14 0,999 

0/100 157.985 -0,20 0,999 

 

Pode ser observado que a amostra que apresentou maior consistência foi o 

PMMA puro. Os índices de potência estimados para os fluidos apresentaram em geral 

uma tendência de redução com o aumento da quantidade de PMMA na mistura. A 

maior consistência na amostra de PMMA pode estar relacionada com a quantidade de 

entrelaçamentos moleculares, que prejudicam o escoamento a baixas taxas de 

cisalhamento. O tipo de geometria e a condição de processamento podem 

provavelmente estar ocasionando uma melhor orientação com o fluxo cisalhante 

conforme aumenta o teor de PVDF, já que as cadeias poliméricas podem se 

desemaranhar mais facilmente; além disso, pode haver maior interação intermolecular 

em maiores deformações, fato esse que explicaria a maior pseudoplasticidade do 

PMMA e também sua maior consistência.  

 

Os valores de viscosidade na região do primeiro platô Newtoniano para os 

materiais poliméricos podem dar um indicativo da massa molar. Uma relação 

comumente utilizada é a equação de Mark-Houwink [177] (
a

VMK=0η ). A relação de 

Mark-Houwink é usada para polímeros em solução diluída e as constantes K e a são 

determinadas para um solvente específico e uma temperatura também específica. A 

viscosidade que é normalmente medida em solução pode ser aproximada pelo uso da 

viscosidade zero (η0). VM é a massa molar viscosimétrica. 
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Por meio de medidas reológicas realizadas em reômetro de placas paralelas, no 

modo rotacional, foram estimados os valores de viscosidade zero para o PMMA puro 

processado no misturador LSM, em 30, 60 e 100 rpm, a fim de avaliar possíveis efeitos 

de degradação do PMMA. Os resultados de viscosidade cinemática em função da taxa 

de cisalhamento estão mostrados na Figura 12.  

 

Se a degradação do PMMA no misturador LSM fosse efetiva, a viscosidade 

cinemática na região do primeiro platô newtoniano apresentaria uma mudança 

significativa, considerando as diferentes velocidades de mistura utilizadas; entretanto, 

todas as amostras apresentaram comportamento reológico similar, tanto na região do 

primeiro platô newtoniano, quanto na região correspondente à lei das potências. Os 

valores de viscosidade zero foram estimados através do modelo de Carreau (equação 

32) [175]. A resolução do modelo foi feita através de regressão não linear utilizando o 

método quasi-Newton [176]. Os dados convergiram com cerca de 50 iterações.  
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Figura 12 - Viscosidade cinemática em função da taxa de cisalhamento do PMMA 
processado em misturador LSM a 30, 60 e 100 rpm. 
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no qual λ e p são constantes. 

 

A Tabela 4 apresenta os parâmetros obtidos da aplicação da equação de 

Carreau para o PMMA processado em reômetro de torque (misturador LSM) a 30, 60 e 

100 rpm.  

 

Tabela 4 - Parâmetros reológicos obtidos pela aplicação da equação de Carreau para o 
PMMA processado no LSM em 30, 60 e 100 rpm 

PMMA η0 (Pa.s) K p r 

30 rpm 95.031 13,0 -0,26 0,997 

60 rpm 99.550 10,0 -0,28 0,996 

100 rpm 100.894 9,6 -0,27 0,996 

 

Os resultados de viscosidade zero para as amostras de PMMA variaram de 

95.031 a 100.894 Pa.s. O ajuste segundo o modelo de Carreau foi satisfatório, já que 

os coeficientes de correlação apresentaram valores próximos a 1. Os valores de K 

apresentaram uma tendência de redução com o aumento da velocidade dos rotores, 

enquanto que os valores de p apresentaram pouca variação, indicando assim que a 

velocidade de processamento não afetou significativamente as propriedades reológicas 

do PMMA. Dessa forma, acredita-se que a inversão das curvas de log M vs. log S é um 

fenômeno causado principalmente pela orientação molecular preferencial do PMMA ao 

fluxo durante o intervalo de processamento. Entretanto, deve ser considerada também 

a possível ocorrência de rompimento de ligações hidrogênio devido à temperatura 

usada e a alta taxa de cisalhamento, causando posível diminuição da massa molar do 

PMMA e causando desta forma a queda drástica da viscosidade.  

 

5.1.2. Comportamento viscoelástico das misturas PVDF/PMMA  
 

A evolução da estrutura durante a separação de fase em misturas poliméricas 

pode ser comprovada por meio de medidas oscilatórias a baixa amplitude; a baixas 

freqüências, o módulo dinâmico, especialmente o módulo de armazenamento, é muito 
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sensível à morfologia da mistura [178]. O efeito do processamento no comportamento 

das transições do PVDF e do PMMA nas misturas PVDF/PMMA pode ser avaliado por 

análise dinâmico-mecânica.  

 

5.1.2.1. Reometria oscilatória  
 

As Figuras 13 e 14 apresentam os resultados obtidos das medidas em reômetro 

de placas paralelas em modo oscilatório para o PVDF, PMMA e misturas PVDF/PMMA 

processadas no misturador LSM e HSM.   

 

Considerando o comportamento dos polímeros puros nos dois tipos de 

processamento, pode-se observar que o PMMA apresentou comportamento mais 

elástico que o PVDF quando processado em misturador LSM, ocorrendo inversão do 

comportamento quando os materiais foram processados em misturador HSM. Sabe-se 

que moléculas maiores têm a capacidade de armazenar mais energia em altas 

freqüências; portanto, este comportamento pode ser explicado pela ocorrência de um 

processo de degradação do PMMA no misturador HSM.  

 

Pode-se observar que o módulo de armazenamento do PVDF puro e das 

composições com maiores teores de PVDF (até 60% em peso) apresentou 

comportamento similar para toda a faixa de freqüência analisada, considerando os dois 

tipos de misturadores, LSM e HSM. Para a composição intermediária PVDF/PMMA 

60/40, os valores do módulo de armazenamento foram menores no misturador LSM, o 

que pode indicar a presença de domínios menos rígidos nesta condição de 

processamento.  
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Figura 13– Módulo de armazenamento em função da freqüência do PVDF, PMMA e de 
misturas PVDF/PMMA processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM. 

 

Com o aumento do teor de PMMA na mistura, foi observada uma tendência de 

aumento dos valores do módulo de armazenamento em faixas de freqüências maiores 

(a partir de 0,5 s-1) para as composições processadas no misturador LSM. Entretanto, 

as misturas processadas no misturador HSM apresentaram maiores contribuições 

elásticas.  

(a) 
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Figura 14– Módulo de perda em função da freqüência do PVDF, PMMA e de misturas 
PVDF/PMMA processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM. 

 

Pode-se observar que o tipo de misturador não influenciou o comportamento do 

módulo de perda para o PVDF puro e para a composição com PVDF 80% em peso, em 

altas freqüências. Entretanto, em composições intermediárias (PVDF/PMMA 60/40 e 

(b) 

(a) 



 

 65 

40/60), começa a haver um desvio negativo da linearidade na curva do módulo de 

perda em freqüências a partir de 2s-1 para as composições processadas no misturador 

LSM.  

 

 A Tabela 5 mostra os valores de freqüência onde os módulos de armazenamento 

e de perda são iguais, para o PVDF, PMMA e misturas PVDF/PMMA processadas em 

misturador LSM e HSM. 

 

Tabela 5 – Valores de freqüência onde ''' GG = , obtidos para o PVDF, PMMA e misturas 
PVDF/PMMA processadas em misturadores LSM e HSM 

PVDF/PMMA Misturador 
Freqüência onde 

''' GG =  (s-1) 
100/0 2,2 
80/20 12,8 
60/40 14,9 
40/60 10,1 
20/80 5,1 
0/100 

LSM 

2,5 
100/0 1,4 
80/20 11,9 
60/40 13,9 
40/60 9,8 
20/80 5,7 
0/100 

HSM 

2,6 
 

Pode-se observar que os maiores valores de freqüência encontrados para os 

dois tipos de misturador onde as componentes elástica e viscosa se igualam foram 

correspondentes aos teores de 60 e 80% em massa de PVDF. Este valor corresponde 

ao ponto onde há a mudança da predominância de uma componente viscoelástica 

sobre a outra. Nessa região encontra-se uma zona transitória de fluxo, ou seja, nas 

baixas freqüências tem-se o início da região terminal e após a zona de transição 

encontra-se o plateau borrachoso. Na região terminal há predominância das forças 

plásticas ou viscosas [179]. 

 

As misturas PVDF/PMMA 40/60 e 60/40 apresentaram comportamento 

viscoelástico diferenciado das demais composições. Estas misturas apresentaram uma 
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maior capacidade de dissipação de energia em forma de deformação; por estas 

composições terem concentrações intermediárias, pode estar havendo a formação de 

agregados de PVDF e PMMA. Estes agregados podem apresentar baixa capacidade de 

armazenamento de energia e estar somente dissipando energia viscosa. Sendo assim, 

estes efeitos também são sentidos na viscosidade complexa e na tan δ, pois cada 

componente da mistura responde de forma diferente em altas e baixas freqüências 

angulares.  

 

Nas amostras processadas no misturador HSM, em geral foi observado que a 

zona intermediária foi deslocada para freqüências angulares menores, este fato é 

principalmente causado pela redução da componente viscosa em baixas freqüências, 

devido a provável degradação pelo cisalhamento durante o processamento.  

 

A redução do módulo de perda em baixas freqüências em uma mesma amostra 

de polímero é principalmente causada pela redução da massa molar, este efeito é 

comumente observado em poliolefinas, tais como o polipropileno [179]. 

 

A Figura 15 apresenta os valores da tan δ em função da freqüência para o PVDF, 

PMMA e as misturas PVDF/PMMA processadas em misturador LSM e HSM. O fator de 

amortecimento é um indicativo de quão longe o comportamento do material está de um 

comportamento elástico ideal. Pode-se observar que para os dois tipos de 

processamento, o comportamento viscoelástico é semelhante na região de altas 

freqüências em todas as composições estudadas,. Além disso, nessa região, a 

contribuição viscosa foi maior para todas as composições estudadas.  

 

A Figura 16 mostra os valores de viscosidade complexa em função da freqüência 

angular para o PVDF, PMMA e as misturas PVDF/PMMA processadas em misturador 

LSM e HSM.  
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Figura 15– Tan δ em função da freqüência do PVDF, PMMA e de misturas 
PVDF/PMMA processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM. 
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Figura 16– Viscosidade complexa em função da freqüência do PVDF, PMMA e de 
misturas PVDF/PMMA processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM. 

 

Pode ser observado que o tipo de processamento influenciou o comportamento 

da viscosidade complexa em função da freqüência, para as amostras analisadas. No 

caso do processamento em misturador LSM, os valores obtidos para a viscosidade 

complexa das misturas PVDF/PMMA ficaram situados abaixo das curvas referentes aos 

polímeros puros, com exceção da composição PVDF/PMMA 20/80, considerando a 

(b) 

(a) 
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região de freqüência até 10 s-1. Na região de freqüências até 3s-1, observa-se uma 

maior diferença no comportamento da viscosidade, para todas as composições. 

Entretanto, ocorre uma aproximação dos valores da viscosidade para as composições, 

a partir de 10 s-1, com exceção das composições PVDF/PMMA 60/40 e 40/60, que 

apresentaram valores menores da viscosidade complexa. A viscosidade complexa é 

uma combinação matemática das viscosidades dinâmica e imaginária, e como é obtida 

em regime oscilatório de baixa amplitude, é sensível a pequenas alterações na massa 

molar. Interações dipolares podem estar contribuindo para o comportamento observado 

da viscosidade; além disso, uma competição entre fenômenos de emaranhamento e 

desemaranhamento pode estar influenciando o comportamento das composições; 

quanto maior emaranhamento, menor a viscosidade.   

 

No caso do processamento em misturador HSM, a variação da viscosidade em 

função da composição foi menor, em toda a faixa de freqüência, como é de se esperar, 

uma vez que o processamento em misturador HSM envolve um maior cisalhamento.  

 

A Figura 17 mostra os gráficos Cole-Cole (G´ versus G´´) para o PVDF, PMMA e 

misturas PVDF/PMMA processadas em misturador LSM e HSM.  

 

Os gráficos de Cole-Cole auxiliam a verificar a ocorrência de fenômenos de 

separação de fase, já a extensão do espalhamento das duas curvas obtidas pelo 

gráfico de Cole-Cole para um dado par polimérico depende, entre outros fatores, da 

extensão da miscibilidade [180]. Kwang e colaboradores utilizaram gráficos de Cole-

Cole como critério de miscibilidade para misturas de m-LLDPE e LDPE [181].  

 

Os resultados mostram que o comportamento viscoso de todas as misturas ficou 

situado entre os dos componentes puros, PMMA e PVDF, considerando os dois tipos 

de processamento. Os gráficos de Cole-Cole  mostram duas regiões, correspondendo a 

dois mecanismos de relaxação diferentes. Em baixas freqüências, todas as 

composições mostraram um comportamento típico de fluido homogêneo. Entretanto, em 

freqüências mais altas, um desvio negativo da linearidade do gráfico de Cole-Cole 

ocorreu para composições acima de PMMA 40% em massa. Mecanismos diferentes de 
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relaxação estão relacionados com a região de freqüência, conforme relatada por 

Chopra e colaboradores [51]. Em altas freqüências o fenômeno de relaxação é devido à 

relaxação das fases, enquanto que em baixas freqüências, a relaxação é proveniente 

principalmente da deformabilidade das gotas suspensas [51].  
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Figura 17– Gráficos Cole-Cole do PVDF, PMMA e de misturas PVDF/PMMA 
processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM. 

 

Yang e colaboradores [180] encontraram resultados similares em misturas 

PVDF/PMMA processadas em extrusoras de rosca dupla. Eles mostraram também que 
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as curvas obtidas dos gráficos de log G´ versus log G” para misturas binárias 

consistindo de componentes de estruturas químicas dissimilares estão situados entre 

aqueles dos componentes puros.  

 

Portanto, os resultados mostram que em altas freqüências, ocorreu uma provável 

separação de fase entre os dois componentes. Além disso, a presença de um fluido não 

homogêneo sugere a ocorrência de um processo de degradação do PMMA. O desvio 

negativo em relação à linearidade no gráfico de Cole-Cole pode ter sido causado pela 

maior densidade de entrelaçamentos entre as cadeias dos dois polímeros [180]. 

 

 

5.2. INFLUÊNCIA DO TEOR DE PMMA NA Tg DAS MISTURAS PVDF/PMMA  
 

Na Figura 18 são apresentadas as curvas de DSC do PVDF, PMMA e das 

misturas PVDF/PMMA referentes à faixa de composição que apresentam uma única 

transição vítrea, processadas nos misturadores LSM e HSM.  

 

As curvas exibidas na Figura 18 apresentam transições secundárias que 

usualmente são consideradas como transições vítreas, apesar da sua natureza ser 

ainda objeto de discussão. Mesmo assim, serão consideradas como Tg´s, para facilitar 

a caracterização e o tratamento teórico apresentado no item a seguir. 

 

Os valores das transições para os componentes puros processados em 

misturador LSM, estimados através de calorimetria diferencial de varredura, foram 

123,2ºC para o PMMA e -29,8ºC para o PVDF. Em torno de 37ºC ocorre uma transição 

no PVDF, característica de movimentos de regiões amorfas interesferuliticas, que 

também é observada através de DMTA.  
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Figura 18- Curvas de DSC do PVDF, PMMA e de misturas PVDF/PMMA 20/80 e 40/60 

processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM. 

 

Os valores das transições para os componentes puros processados em 

misturador LSM, estimados através de calorimetria diferencial de varredura, foram 

123,2ºC para o PMMA e -29,8ºC para o PVDF. Em torno de 37ºC ocorre uma transição 

no PVDF, característica de movimentos de regiões amorfas interesferuliticas, que 

também é observada através de DMTA.  

 

(a) 
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Para o caso do processamento em misturador HSM, o valor da Tg do PVDF ficou 

em torno de -34,1ºC e para o PMMA, 105,0ºC. A diferença entre os valores das Tg’s 

nos dois processamentos pode ser atribuída ao alto cisalhamento atingido pelas 

misturas processadas no misturador do tipo Drais e a possível cisão das cadeias 

poliméricas, com a geração de segmentos menores. O PVDF puro processado em 

misturadores LSM e HSM apresentou o mesmo valor de transição, em torno de 37ºC. 

Conforme esperado, a adição do PMMA altera as temperaturas dessas transições para 

os sistemas processados nos diferentes equipamentos. 

 
 Na Tabela 6 são apresentados os resultados da temperatura de transição vítrea, 

da largura de Tg (∆Tg) e variação de capacidade calorífica (∆Cp) entre o estado vítreo e 

viscoso dos polímeros puros e das misturas que apresentaram somente uma transição 

vítrea. Alguns resultados mostrados na Tabela 6 foram utilizados no cálculo das Tg´s 

pelos modelos teóricos.  

 

Tabela 6 - Propriedades térmicas do PVDF, PMMA e misturas PVDF/PMMA 
processadas no misturador LSM e HSM 

PVDF/PMMA Processamento Tg (ºC) ∆Tg (ºC) ∆Cp (mW/mg) 

100/0 -29,8 13,7 -0,05 

40/60 79,7 30,7 -0,09 

20/80 103,8 17,3 -0,10 

0/100 

LSM 

123,2 16,9 -0,10 

100/0 -34,1 22,4 -0,05 

40/60 77,6 35,1 -0,08 

20/80 102,5 27,5 -0,10 

0/100 

HSM 

105,0 30,8 -0,11 

 

Quanto à largura da transição vítrea, em misturas homogêneas a faixa de ∆Tg é 

usualmente até 15ºC. Com o aumento do teor do componente mais elastomérico, a Tg 

é reduzida e a faixa de ∆Tg é expandida. Este alargamento é provavelmente causado 

pela diminuição da miscibilidade devido à presença de domínios heterogêneos e 
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microheterogeneidades locais com flutuações nas composições que possuem 

diferentes Tg´s, o que sugere que a miscibilidade não ocorre completamente em nível 

molecular. O alargamento é bem visualizado em medidas de DMA e pode ser usado 

para verificar a miscibilidade entre os componentes [182]. Os valores das Tg´s sofreram 

uma diminuição nas faixas de composição analisadas, quando foi utilizada condição de 

alto cisalhamento de mistura (misturador HSM). Isto pode ter sido causado pela maior 

mobilidade dos segmentos moleculares devido a uma provável diminuição desses 

segmentos.  

 

5.3. PARÂMETROS DE INTERAÇÃO CALCULADOS POR MODELOS TEÓRICOS 
 

 Uma mistura polimérica que apresente uma única transição vítrea geralmente é 

considerada com boa interação entre os componentes, apresentando uma região 

amorfa. Quando um sistema apresenta uma única temperatura de transição vítrea, é 

possível fazer previsões de χ por meio de modelos propostos na literatura. O 

aparecimento de um desvio positivo das transições vítreas das misturas em relação aos 

seus componentes puros é um forte indicativo que nesse sistema há interações fortes 

entre as macromoléculas. 

 

Um dos problemas encontrados na literatura é a grande discrepância entre os 

valores relatados para a Tg das misturas. Aparentemente, as diferenças são causadas 

pelos métodos de processamento usados, o que resulta em diferentes morfologias do 

sistema [20]. Medidas que são independentes da morfologia fornecem resultados que 

concordam com a regra das misturas, tais como a densidade. 

 

 A Tabela 7 apresenta os resultados para as temperaturas de transição vítrea 

calculadas pelos modelos teóricos obtidas experimentalmente por DSC para as 

misturas PVDF/PMMA 20/80 e 40/60 processadas no misturador LSM e HSM.  
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Tabela 7– Temperatura de transição vítrea para composições PVDF/PMMA 20/80 e 
40/60 processadas em misturado LSM e HSM determinadas por modelos empíricos 

 

Composição da mistura 
PVDF/PMMA em LSM 

Composição da mistura 
PVDF/PMMA  em HSM 

40/60 20/80 40/60 20/80 

 

 

Equação 

Tg (ºC)  Tg (ºC) 

Fox-Flory 43,5 78,9 33,5 65,5 

Gordon-Taylor 79,8 103,5 81,1 94,9 

R. M. 61,9 92,5 49,3 77,1 

Kwei 79,6 103,7 80,6 98,1 

Jenckel-Heusch 79,4 104,2 80,6 98,1 

Couchman 77,6 102,2 66,7 87,7 

Utraki 26,7 63,7 14,7 48,1 

 

Pode ser observado que os valores das Tg´s calculadas pelos modelos de 

Gordon-Taylor, Kwei e Jenckel-Heusch para as misturas PVDF/PMMA 40/60 e 20/80 

processadas em LSM foram os que mais se aproximaram dos valores experimentais.  

 

 Os valores de Tg estimados pela equação de Jenckel-Heusch foram 

satisfatórios, pois o coeficiente de correlação encontrado foi de 0,999 e o parâmetro m 

da equação encontrado foi de 0,47 para as misturas processadas no Haake. Para os 

materiais processados no misturador HSM, os valores calculados de Tg segundo a 

equação de Jenckel-Heusch apresentaram um coeficiente de correlação de 0,998 e 

para o parâmetro m, de 0,93. O ajuste do parâmetro k da equação de Gordon-Taylor 

para as misturas processadas no misturador LSM foi de 1,68 e o coeficiente de 

correlação de 0,999. O coeficiente de correlação do ajuste da equação GT foi de 0,997 
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para as misturas processadas no misturador HSM, e o valor de k encontrado foi de 

3,22. 

 

 Zheng e colaboradores [183] não encontraram um bom ajuste usando k = 0,85 

da eq. GT com os dados experimentais confrontando com GT e Fox. Em misturas 

PVDF/PMMA obtidas a partir de solução em DMF, utilizando na equação de Kwei o 

valor de q = 82,7, obtém-se boa correlação dos resultados experimentais com valores 

teóricos. Um bom ajuste foi encontrado usando a equação de Jenckel-Heusch, com m = 

0,40. Na equação de Jenckel-Heusch, onde m é uma constante escolhida para dar o 

melhor ajuste, o termo quadrático foi selecionado para considerar interações 

especificas na mistura [184].  

 

O método numérico utilizado na estimativa das constantes dos modelos foi o 

quasi-Newton, que utiliza uma matriz de aproximação Hessiana ou sua inversa da 

função objetivo. O uso de uma matriz de aproximação nesse método evita o cálculo de 

uma matriz Hessiana que pode ser difícil de obter. A aproximação da matriz inversa da 

Hessiana, em vez da própria Hessiana substitui a resolução de um sistema linear em 

cada iteração, por um produto matriz-vetor. Esse método foi utilizado na estimativa dos 

parâmetros de interação de Kwei e Flory-Huggins através da metodologia proposta por 

Lu e Weiss [68]. 

 

Mandelkern relatou a Tg do PVDF com sendo de -35oC. Kabin et al. observaram 

duas regiões de relaxação. Uma foi assinalada com sendo a Tg do PVDF e o segundo 

mecanismo tem sua origem na fase cristalina [24]. 

 

Martínez-Salazar e colaboradores [185] relataram que a relação entre a Tg e a 

composição para uma mistura PVDF/PMMA completamente amorfa poderia ser 

ajustada pela equação de Gordon Taylor. Essas observações estão de acordo com as 

observações de Hirata e Kotaka [93], contanto que a quantidade de PVDF não 

ultrapasse 60%. Entretanto, os dados começam a desviar dos valores previstos em 

concentrações de PVDF acima de 40%.   
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Dados de Tg para misturas amorfas de polímeros ajustam bem com a eq. GT, 

sendo encontrados valores de 0,37 a 0,40 [186]. Gordon e Taylor derivaram sua 

equação assumindo que a variação de volume de mistura de uma mistura ideal é zero 

não somente no estado liquido mas também no estado vítreo. Wood derivou as 

equações assumindo que a entalpia de mistura é zero no estado liquido e vítreo. 

Couchman assumiu que a entropia de mistura de polímeros é pequena no estado 

liquido e vítreo [187].  

 

 Os parâmetros da equação de Kwei, k e q, foram obtidos por meio de regressão 

não-linear. Segundo a literatura [21], o parâmetro q da equação de Kwei expressa 

diretamente segundo a literatura as forças de ligações do tipo hidrogênio que os 

componentes fazem na mistura. Essas interações são devido à auto-associações entre 

moléculas que ocasionam mudanças significativas nas propriedades dos componentes 

da mistura polimérica. Essas interações específicas entre moléculas dependem 

fortemente da entropia do sistema, bem como do tamanho da cadeia e seu estado 

conformacional. A comparação direta desse parâmetro pode ser um indicativo que o 

sistema analisado possui maior densidade de ligações hidrogênio. 

 

 Na Figura 19 são apresentados os dados experimentais e o ajuste não-linear 

segundo a equação de Kwei para as misturas que apresentaram somente uma 

transição vítrea processadas nos misturadores LSM e HSM.  

 

 Pode ser observado pela Figura 19 (a) que a equação de Kwei representou 

adequadamente os resultados experimentais para as misturas processadas em 

misturador LSM. O parâmetro q encontrado foi da ordem de 125,4 e o k de 1, sendo 

que o coeficiente de correlação encontrado foi de 0,999. 
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Figura 19 - Ajuste da equação de Kwei das misturas PVDF/PMMA processadas em 
misturador (a) LSM e (b) HSM.  

 

Para as misturas processadas no misturador HSM (Figura 19 (b)), o modelo de 

Kwei ajustou satisfatoriamente os dados experimentais sendo que o valor de q 

encontrado foi de 130,2 e o k de 1. Para esse sistema o coeficiente de correlação foi de 

0,997. O maior desvio observado no sistema processado no misturador HSM sugere 

que neste sistema pode estar havendo uma maior concentração de ligações hidrogênio. 

Devido a este processamento fornecer calor na forma de atrito ao polímero, este causa 

(b) 

(a) 
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um maior cisalhamento nas cadeias poliméricas, que por sua vez gera uma maior cisão, 

gerando assim segmentos mais móveis e com maior entropia. Os segmentos mais 

móveis podem assim interagir mais facilmente. 

 

A derivada da equação de Kwei para o componente 2, quando k = 1 apresenta 

um valor máximo na curva Tg x composição do componente 2 quando q>0 e um valor 

mínimo quando q<0. O termo qw1w2 da equação de Kwei representa o desvio da Tg da 

mistura em relação à média ponderal. O produto KbTg, onde Kb é a constante de 

Boltzmann, é portanto a energia térmica média suficiente para superar a barreira de 

energia que, abaixo da Tg imobiliza a cadeia. O produto kBqw1w2 é portanto, o excesso 

de energia pelo qual a estabilização média das cadeias na mistura é maior que a média 

ponderada nas estabilizações da cadeia no homopolímero [188].  

 
Entretanto, nenhuma das relações de Tg em função da composição baseadas na 

aditividade ou nos volumes específicos dos componentes da mistura é capaz de refletir 

adequadamente o comportamento real da transição vítrea em misturas poliméricas 

miscíveis. O mesmo é válido para as expressões baseadas na continuidade à Tg de 

funções termodinâmicas e suas funções de excesso. Todas essas relações resultam 

em uma equação do tipo Gordon-Taylor [188]. Considerando que de acordo com os 

requisitos termodinâmicos da miscibilidade polimérica, a energia de interação entre os 

componentes da mistura deve ultrapassar a interação dentro dos homopolímeros, no 

início, o parâmetro K da equação GT era considerado um simples parâmetro de ajuste. 

Posteriormente a equação foi estendida por um termo de segunda ordem em 

concentração para considerar um parâmetro empírico para a interação favorável entre 

os componentes da mistura. Mas para interações mais fortes entre os componentes 

requeridas pela termodinâmica, um empacotamento mais denso da mistura deve 

ocorrer. Portanto, essas abordagens simplificadas explicam os desvios positivos da 

aditividade observados experimentalmente, i. e., os valores positivos dos parâmetros de 

ajuste, mas não explicam os desvios negativos observados da Tg. 

 

Quando se lida com misturas poliméricas com um componente semicristalino, 

considerando as equações de Fox e Gordon–Taylor, deve ser considerado que a fração 
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em massa de um componente não é a mesma como na composição da mistura, porque 

a Tg deste tipo de mistura corresponde ao movimento de cadeia na fase amorfa total. 

Portanto, a porção da fase cristalina não deve ser considerada [186].  

 

Várias interpretações têm sido dadas para a constante k da equação de Gordon-

Taylor. Alguns autores interpretam como a razão dos coeficientes de expansão 

volumétrica dos componentes na Tg; outros a razão dos incrementos da cp dos 

componentes. Essas interpretações são válidas na faixa de valores de k (0,8-1,2) onde 

a equação de GT descreve satisfatoriamente o comportamento das misturas miscíveis. 

A limitação da aplicação da equação de GT é em parte causada pelo fato que desvios 

da Tg da média ponderal dos homopolimeros serem expressas exclusivamente por k e 

ao mesmo tempo, a constante k que é associada com a fração em massa de somente 

um dos componentes, introduz assimetria na curva Tg versus composição. O parâmetro 

k da eq Gordon Taylor pode ser tomado como uma medida semiquantitativa da força da 

interação entre os componentes da mistura [189].  

 

Assumindo a continuidade de ∆HM e ∆SM à TgM e ∆Cp é independente da 

temperatura, Couchman e Karasz derivaram equações Tg versus composição. Por meio 

de análise de propagação de erro, foi relatado que a confiabilidade das equações 

depende consideravelmente da acurácia dos dados de ∆Cp [60].   

 

Para sistemas onde Tg2 / Tg1 > 1, é possível a aplicação de equações 

simplificadas como a de Fox; entretanto, para sistemas onde a relação afasta-se da 

unidade, para valores maiores, os dados experimentais são melhores representados 

pela equação de Couchman. Quando a fração do componente amorfo é menor que 0,4, 

as equações de Pochan, Kelly-Bueche e Couchman aproximam-se dos dados 

experimentais. Acima desse valor, ocorre uma mudança brusca nos parâmetros da 

transição vítrea (∆Cp, Tg e ∆Tg), que indica o aumento da mobilidade das unidades em 

relaxação, com as propriedades tendendo à do componente amorfo para maiores 

valores de concentração do mesmo [190].  
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 Os valores do parâmetro de interação obtidos a partir da equação 21 estão 

mostrados na Tabela 8. Foram utilizados os valores de densidade do PVDF 1,76 g/cm3 

e do PMMA 1,19 g/cm3 e a massa molar da unidade repetitiva do PVDF e PMMA 

respectivamente 64 g/mol e 100 g/mol.  

 

Tabela 8 - Parâmetros de interação para as misturas PVDF/PMMA 40/60 e 20/80 
processadas em misturadores LSM e HSM 

LSM 
PVDF/PMMA A K r χ 

40/60 70,18 0,24 0,999 -0,238 

20/80 57,42 0,08 0,999 -0,195 

HSM 

PVDF/PMMA A K r χ 

40/60 77,47 0,21 0,999 -0,290 

20/80 61,34 0,06 0,999 -0,229 

 

Pode ser observado que os valores do parâmetro de interação χ são próximos a 

-0,2, o que comprova interação entre PVDFe PMMA, conforme relatado na literatura 

[47,191]. 

5.4. INFLUÊNCIA DO TEOR DE PMMA NA CRISTALIZAÇÃO E FUSÃO DO PVDF 
 

A Figura 20 mostra as curvas de fusão (Tm) do PVDF puro e do PVDF nas 

misturas PVDF/PMMA 80/20 e 60/40 processadas em misturadores LSM e HSM. As 

curvas foram deslocadas verticalmente usando uma escala arbitrária. Pode-se observar 

que a temperatura de fusão é deslocada para valores menores, em torno de 162oC.  

 
Para a mistura PVDF/PMMA observa-se uma variação da linha base em torno de 

75oC, que pode ser atribuída à transição vítrea do PMMA. Verifica-se que quando a 

mistura foi processada em condições de alto cisalhamento (HSM), o abaixamento da 

temperatura de fusão do PVDF na mistura foi mais acentuado.  
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Figura 20– Curvas de fusão do PVDF e de misturas PVDF/PMMA 80/20 e 60/40 

processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM. 

 

A diminuição da temperatura de fusão do PVDF com a adição de PMMA, que foi 

relatada primeiramente por Nishi e Wang [47], somente pode ser entendida se 12χ  é 

negativo. Na faixa de miscibilidade dos dois polímeros, isto é, até 40% em massa, uma 

Tg única é observada e é deslocada para valores menores. Pode ser também 

observado que a temperatura de fusão diminui continuamente com o aumento da 

quantidade de PMMA. Acima de 60% em massa de PMMA, as misturas são totalmente 

amorfas.  

 

(a) 

(b) 
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Wang e colaboradores observaram [16] que para teores de PVDF abaixo de 60% 

em massa não ocorre cristalização e não aparecem picos de fusão, o que implica que 

os componentes estão no estado amorfo. Para misturas resfriadas rapidamente a partir 

do estado fundido, foram observados picos de dupla fusão. 

 

A adição de PMMA favorece a formação de cristais na forma beta na mistura 

PVDF/PMMA 80/20 devido ao efeito do resfriamento rápido resultante da redução da 

velocidade de cristalização e das interações especificas entre o PVDF e PMMA, que 

induz a nucleação preferencial beta. Kim e colaboradores [133] observaram que 

somente a fase cristalina beta foi formada a temperaturas de têmpera abaixo de 30oC. 

Quantidades razoáveis de fase alfa foram formadas às expensas da fase beta nas 

amostras 60/40 e 50/50 temperadas a temperaturas abaixo de 0oC, seguidas de 

recozimento a 130oC. Este comportamento pode ser explicado pelo fato de tanto a 

nucleação beta quanto a alfa nas amostras 60/40 e 50/50 serem mais proibidas que na 

mistura 80/20 durante o resfriamento rápido a baixas temperaturas devido ao aumento 

na Tg, resultante do aumento do número de contatos entre PVDF e PMMA com 

conformação trans-trans (TT). 

 

Amostras de filmes de PVDF mostraram que no DSC o pico de cristalização da 

fase alfa aparece entre 157 e 177oC, enquanto que o pico de cristalização 

correspondente à fase gama aparece entre 187 e 197oC [113].   

 

A Tabela 9 mostra os valores das temperaturas de fusão do PVDF e das 

misturas PVDF/PMMA 80/20 e 60/40 processadas nos misturadores LSM e HSM. Pode 

ser observado que as temperaturas do pico de cristalização diminuem com o aumento 

do teor de PMMA até 40% em massa nas misturas. O aumento na viscosidade e a 

diluição de unidades cristalizáveis impedem movimentos moleculares e atrasam o 

processo de transporte de segmentos de PVDF para a interface cristalito-fundido. Isto 

tende a restringir os processos de nucleação e crescimento O calor de fusão do PVDF 

completamente cristalino é considerado 104,2 J/g [177]. Os valores mostrados na 

Tabela 10 foram normalizados de acordo com o teor de PMMA na mistura.  
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Tabela 9 - Entalpia de cristalização, temperatura de fusão e grau de cristalinidade do 
PVDF e das misturas PVDF/PMMA processadas em misturador LSM e HSM 

PVDF/PMMA Misturador Tf (ºC) ∆Hf (J/g) Xc (%) 

100/0 170,5 46,4 44,5 

80/20 167,2 35,5 42,5 

60/40 

LSM 

161,6 23,6 37,7 

100/0 166,9 41,5 39,8 

80/20 163,1 31,8 38,1 

60/40 

HSM 

156,3 21,1 33,7 

onde ∆Hf é a entalpia experimental de fusão, Tf é a temperatura de fusão, Xc é o grau de cristalinidade. 
 

5.5. INFLUÊNCIA DO PROCESSAMENTO NA CRISTALIZAÇÃO NÃO-ISOTÉRMICA 
DO PVDF NAS MISTURAS PVDF/PMMA 
 

As curvas de cristalização não-isotérmica em várias taxas de resfriamento em 

função da temperatura das misturas PVDF/PMMA 80/20 processadas em misturador 

LSM e HSM estão mostradas na Figura 21. Os gráficos referentes às amostras 

PVDF/PMMA 100/0 e 60/40 estão mostrados no Anexo.  

 

Como esperado, o aumento a taxa de resfriamento diminui as temperaturas de 

cristalização, fazendo com que a faixa da temperatura de cristalização se torne mais 

larga. Como o processo de cristalização é dependente do tempo, menores taxas de 

resfriamento permitem que as cadeias poliméricas tenham tempo suficiente para alterar 

a sua conformação para um arranjo energético mais adequado e para a formação de 

cristalitos a temperaturas maiores; além disso, há a inércia térmica do sistema. 

 



 

 85 

20 40 60 80 100 120 140 160

0,0

0,2

0,4

0,6

0,8

1,0

1,2

1,4
 2.5ºC/min
 5ºC/min
 10ºC/min
 20ºC/min

F
lu

xo
 d

e 
ca

lo
r 

(W
/g

)

Temperatura (ºC)

 

20 40 60 80 100 120 140 160

0,0

0,2

0,4

0,6

0,8

1,0

1,2

1,4
 2.5ºC/min
 5ºC/min
 10ºC/min
 20ºC/min

F
lu

xo
 d

e 
ca

lo
r 

(W
/g

)

Temperatura (ºC)

 

Figura 21- Curvas de cristalização não isotérmica a várias taxas de resfriamento do 
PVDF e de misturas PVDF/PMMA 80/20 processadas em misturador (a) LSM e (b) 

HSM. 

 

A Tabela 10 mostra os valores da temperatura de pico de cristalização não-

isotérmica (Tc) e da variação de entalpia (∆H), em diferentes taxas de resfriamento, do 

PVDF puro e das misturas PVDF/PMMA 80/20 e 60/40 processadas em misturadores 

LSM e HSM.  

 

(b) 

(a) 
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Tabela 10 – Temperatura de pico de cristalização não-isotérmica (Tc) e entalpia (∆H), 
em diferentes taxas de aquecimento, do PVDF e de misturas PVDF/PMMA processadas 

em misturadores LSM e HSM 

PVDF/PMMA Misturador φ (ºC/min) Ti  (ºC) T∞ (ºC) Tp (ºC) ∆H (J/g) 

2,5 153,4 134,7 150,5 44,1 

5 150,9 133,0 146,8 43,2 

10 149,1 127,8 143,6 42,5 
100/0 

20 144,1 118,2 137,2 41,7 

2,5 152,4 128,2 146,4 36,5 

5 148,7 129,2 142,2 34,8 

10 144,3 122,3 137,9 34,5 
80/20 

20 138,7 110,3 130,4 33,5 

2,5 142,3 119,7 135,1 21,9 

5 138,5 109,8 129,5 21,7 

10 133,3 100,5 121,4 20,1 
60/40 

LSM 

20 126,4 86,2 108,4 15,5 

2,5 154,7 134,9 150,1 42,4 

5 151,4 134,6 146,9 41,4 

10 144,4 120,7 138,0 41,0 
100/0 

20 144,2 116,3 135,0 39,4 

2,5 151,5 123,6 144,7 34,4 

5 146,9 124,5 139,8 33,4 

10 140,2 112,1 131,1 33,1 
80/20 

20 137,4 103,2 126,5 31,4 

2,5 143,1 114,5 129,4 21,8 

5 135,8 99,7 121,9 21,4 

10 128,8 82,9 110,3 18,5 
60/40 

HSM 

20 120,1 58,3 95,1 12,3 

 

Há uma diminuição tanto da Tc como ∆H quando o PVDF é misturado com o 

PMMA, e essa diminuição é maior quanto maior é o teor de PMMA, independentemente 

do tipo de misturador usado.  

 

De acordo com estudos anteriores sobre cristalização de misturas PVDF/PMMA 

[18,19], foi observado que a adição de PMMA ao PVDF desloca o pico de cristalização 
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para temperaturas menores. A diminuição da temperatura de cristalização do PVDF na 

mistura PVDF/PMMA pode ser atribuída às interações intermoleculares específicas 

entre o grupo carbonila do PMMA (H2CC(CH3)(COOCH3)) e os hidrogênios do 

PVDF (H2CCF2) [17], ao invés de interações intra e intermoleculares entre os 

átomos de flúor e de hidrogênio do PVDF, desfavorecendo a formação de núcleos a 

temperaturas mais altas. É provável que a diminuição da Tc com o aumento do teor de 

PMMA na mistura ocorra porque a nucleação da fase beta do PVDF, que acontece a 

baixas temperaturas, seja favorecida de modo similar pela presença de moléculas de 

PMMA.  

 

As cadeias de PMMA reduzem a mobilidade de segmentos moleculares de 

PVDF devido a interações específicas entre os hidrogênios do PVDF e o grupo 

carbonila do PMMA a temperaturas próximas à Tg do último. Enquanto que essa 

mobilidade reduzida favorece a formação de núcleos e da fase beta, diminui 

drasticamente o crescimento dos cristalitos. Nas misturas PVDF/PMMA ricas em PVDF, 

o processo de cristalização é pouco afetado pela presença de PMMA porque a 

cristalização do PVDF a partir do estado fundido ocorre em temperaturas mais altas 

devido à nucleação mais estável da fase alfa [132]. Em misturas PVDF/PMMA com 

baixo teor de PMMA, a probabilidade de interações entre os segmentos de PVDF é 

maior que entre os segmentos de cadeia do PVDF e PMMA e a fase alfa é ainda 

favorecida. Por outro lado, maiores teores de PMMA podem ser usados para favorecer 

a formação da fase beta do PVDF. 

 

A diminuição da temperatura de cristalização do PVDF quando as misturas 

PVDF/PMMA são processadas no misturador HSM, pode ser atribuída ao alto 

cisalhamento imposto às amostras. O processamento realizado no misturador HSM 

favorece uma melhor mistura entre os componentes e portanto uma maior interação 

entre os segmentos de cadeia do PVDF e do PMMA, do que o processamento realizado 

no misturador LSM. As entalpias de cristalização são maiores quando baixas taxas de 

resfriamento são usadas, conforme esperado. No caso de misturas poliméricas 
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formadas por polímeros amorfos e semicristalinos, os valores de entalpia diminuem 

devido à interação na fase amorfa de ambos os polímeros [33].   

 

A Figura 22 mostra os valores de XT do PVDF como função do tempo de 

cristalização a várias taxas de resfriamento (φ) para a mistura PVDF/PMMA 80/20 

processada nos misturadores LSM e HSM. O tempo médio de cristalização, t1/2, definido 

como o tempo requerido para se atingir metade da cristalinidade final foi avaliado a 

partir das curvas de cinética de cristalização. Todas as curvas apresentaram uma forma 

sigmoidal, indicando um processo primário de cristalização durante os estágios iniciais 

e um processo secundário mais lento durante os estágios finais [192]. 

 

A partir dos resultados mostrados na Figura 22, pode ser observada a forte 

dependência dos processos de nucleação e crescimento na taxa de resfriamento. Após 

as curvas de fluxo de calor com a temperatura alcançarem um máximo, uma grande 

fração da cristalinidade é desenvolvida por meio de processos cinéticos secundários. 

Menores taxas de resfriamento permitem maior mobilidade e difusão para as moléculas, 

já que a viscosidade no fundido é menor e menor tempo é requerido para a formação 

dos cristalitos [46]. O mesmo comportamento foi observado por Chiu [191], em misturas 

poli(fluoreto de vinilideno)/poli(acetato de vinila) (PVDF/PVAc), nas quais t1/2 aumentou 

com o aumento do teor de PVAc, que foi primeiramente atribuído à redução da 

mobilidade molecular proveniente do aumento da Tg após a mistura com PVAc. O valor 

de t1/2 também mostrou uma tendência de aumento com a Tc a uma dada composição, 

o que é consistente com o postulado de que a cinética de cristalização na faixa de Tc é 

dominada pela força motriz termodinâmica.  
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Figura 22- Desenvolvimento da cristalinidade relativa em função do tempo de 
cristalização, a várias taxas de resfriamento, do PVDF e de misturas PVDF/PMMA 

80/20 processadas no misturador (a) LSM e (b) HSM.  

 

No caso do PVDF, o resfriamento lento permite que os esferulitos nucleados nos 

primeiros estágios do resfriamento cresçam mais do que interajam com outras zonas 

cristalinas. Isso reduz a região interfacial e aumenta o grau de ordem do sistema [73].  

 

(a) 

(b) 
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Sajkiewicz [115] calculou que a taxa máxima de cristalização do PVDF ocorre a 

temperaturas entre Tg e Tm, mais precisamente a 115oC. Amostras de filmes de Kynar 

720 obtidos por compressão mostram um aumento no pico de fusão e um aumento do 

grau de cristalinidade. Dividindo o pico de fusão em dois picos, duas endotermas são 

evidentes com picos em que a diferença é de 6oC. O pico de temperatura mais baixa é 

atribuído à fase alfa, enquanto que o de temperatura mais alta é atribuído à fase beta.  

 

Resultados de DSC indicaram que a transição alfa-beta é endotérmica durante 

o aquecimento e exotérmica durante o resfriamento, com a temperatura máxima de 

cerca de 65oC. Usualmente essa transição é chamada de transição/relaxação alfa-c. 

Uma hipótese para a ocorrência dessa transição é a reorganização de regiões mais 

desordenadas em cristalitos [10].  

 

5.5.1. Cristalização não-isotérmica pelo modelo de Avrami 
 

A Figura 23 mostra os gráficos de Avrami de [ ])1ln(ln TX−−  versus tln  

utilizando os valores de XT em função do tempo de cristalização a várias taxas de 

resfriamento (φ), para cristalização não-isotérmica do PVDF em misturas 80/20 

PVDF/PMMA processadas no misturador LSM e HSM, respectivamente.  

 

A parte inicial do gráfico de Avrami é usada para estimar os valores dos 

parâmetros n e Zc; o desvio após a parte inicial linear é atribuído a cristalização 

secundária [80]. Na prática, n diminui com o andamento da cristalização. A equação de 

Avrami representa adequadamente somente a fase inicial do processo de cristalização.  

 

 



 

 91 

-2 -1 0 1 2 3
-8

-6

-4

-2

0

2

4

 2.5ºC/min
 5ºC/min
 10ºC/min
 20ºC/min
 Ajuste linear

ln
[-

ln
(1

-x
T
)]

lnt

 

-2 -1 0 1 2 3
-8

-6

-4

-2

0

2

4

 2.5ºC/min
 5ºC/min
 10ºC/min
 20ºC/min
 Ajuste linear

ln
[-

ln
(1

-x
T
)]

lnt

 
 

Figura 23– Gráficos de Avrami de [ ])1ln(ln TX−−  versus tln da cristalização não-
isotérmica de PVDF em misturas PVDF/PMMA 80/20 processadas em misturador (a) 

LSM e (b) HSM. 

 

Os gráficos de Avrami mostraram comportamento similar em ambos os tipos de 

processamento. Efeitos secundários, indicados pela região não linear podem ter sido 

causados pela presença de PMMA, que prejudica a cristalização do PVDF. Além disso, 

as cadeias de PMMA amorfo podem ter sido rejeitadas pela frente de crescimento de 

cristalização. Geralmente, o estágio secundário está relacionado à perfeição do cristal, 

(a) 

(b) 
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que é impedida pela cristalização imperfeita das moléculas nos estágios iniciais da 

cristalização [46].  

 

O valor de Zt na expressão de Avrami possui uma natureza global, porque a taxa 

de cristalização macroscópica é geralmente determinada pelas taxas de ambos os 

processos – nucleação e crescimento cristalino, que  possuem energias de ativação 

diferentes. Avrami considerou a cinética de transformação de fase usando uma taxa de 

nucleação constante, ignorando o fato do volume de material não transformado ser 

decrescente. A análise de dados experimentais mostra freqüentemente que o expoente 

de Avrami não é um número inteiro. Quatro razões podem explicar este fato [80]: 

 

a) a razão entre as densidades do cristal e do liquido variam durante o processo de 

cristalização (se a razão diminui, o valor de m diminui); 

b) a taxa de nucleação verdadeira (eq. Hoffman) varia durante o processo de nucleação 

(se esta taxa diminui, m diminui); 

c) a taxa de crescimento esferulitico varia durante o processo de cristalização;  

d) a morfologia de crescimento varia durante o processo de cristalização (por exemplo, 

de um crescimento colunar, transcristalino, para esferulitico (nesse caso m aumenta). 

 

Portanto, o expoente de Avrami é influenciado pela massa molar, tipo de 

nucleação e cristalização secundária; geralmente é uma função fraca da temperatura.  

 

O método de Ozawa não foi usado nesta Tese devido à forte dependência da 

cristalização em relação à taxa de resfriamento. A análise de Ozawa não descreve 

adequadamente a cristalização não-isotérmica de polímeros tais como polietileno e poli-

éter-éter-cetona, nos quais uma grande porção da cristalização é atribuída a processos 

secundários [79]. Ozawa introduziu o parâmetro Ko(T), um parâmetro cinético que 

considera a geometria e a variação na nucleação e taxa de crescimento. Ozawa, em 

sua abordagem, ignorou a cristalização secundária e a dependência do comprimento de 

dobra de cadeia em relação à temperatura [82].   
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A Tabela 11 apresenta os parâmetros de Avrami n, Zc e t1/2 para a cristalização 

não-isotérmica, a várias taxas de resfriamento, calculadas usando  a constante corrigida 

Zc para PVDF puro e para as misturas PVDF/PMMA processadas nos misturadores 

LSM e HSM.  

 

Os dados mostram claramente que o PMMA influenciou os parâmetros cinéticos 

n, Zc e t1/2. Portanto, a taxa de cristalização é desacelerada com a adição de PMMA no 

PVDF, e isso provavelmente ocorre devido à diminuição da mobilidade molecular do 

PVDF causada pela maior interação (ligação hidrogênio) entre os segmentos de cadeia 

do PVDF e PMMA na fase amorfa [8,9].  

 

O tipo de processamento influenciou os valores de n e Zc para o PVDF puro. 

Para o PVDF puro processado em misturador LSM, n aumentou com a taxa de 

resfriamento. Por outro lado, n diminuiu para o PVDF puro processado em HSM e para 

as misturas processadas pelos dois tipos de misturadores. Para o PVDF puro e para as 

misturas PVDF/PMMA, Zc aumentou com a taxa de resfriamento, de modo 

independente do tipo de processamento. Embora Zc tenha aumentado com a taxa de 

resfriamento nas misturas PVDF/PMMA, ocorreu uma ligeira diminuição de Zc com o 

teor de PMMA, causado pela dificuldade de cristalização do PVDF pela presença do 

PMMA.  

 

Deve ser destacado que os valores de t1/2 calculados são diferentes daqueles 

obtidos por meio da utilização dos dados do grau de cristalinidade XT . A taxa de 

cristalização é dependente da composição da mistura e da taxa de resfriamento. Por 

outro lado, Zc aumenta com o aumento da taxa de resfriamento de PVDF, enquanto que 

t1/2 diminui. Tendências similares em Zc e t1/2 foram observadas para todas as misturas 

PVDF/PMMA. Tanto Zc como t1/2 são influenciadas pela adição de PMMA.  
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Tabela 11– Valores de n, Zc e t1/2 obtidos da análise de Avrami para cristalização não-
isotérmica de PVDF e de misturas PVDF/PMMA processadas em misturadores LSM e 

HSM 

PVDF/PMMA Tipo de 

misturador 

φ n Zc t1/2 (min) r 

2,5 3,12 0,35 1,24 0,997 

5 3,35 0,73 0,98 0,998 

10 3,55 0,98 0,90 0,999 
100/0 

20 3,90 1,07 0,89 0,998 

2,5 4,58 0,09 1,56 0,999 

5 4,05 0,54 1,06 0,998 

10 3,95 0,94 0,92 0,999 
80/20 

20 3,45 1,05 0,88 0,999 

2,5 3,51 0,13 1,61 0,999 

5 3,21 0,52 1,09 0,999 

10 2,97 0,84 0,93 0,999 
60/40 

LSM 

20 2,85 0,96 0,89 0,999 

2,5 3,99 0,16 1,44 0,996 

5 3,71 0,71 0,99 0,998 

10 3,16 0,97 0,89 0,999 
100/0 

20 3,31 1,04 0,88 0,999 

2,5 4,51 0,09 1,57 0,999 

5 4,39 0,45 1,10 0,998 

10 4,19 0,89 0,94 0,999 
80/20 

20 3,67 1,03 0,89 0,999 

2,5 3,55 0,06 1,99 0,993 

5 3,10 0,43 1,16 0,995 

10 2,72 0,77 0,96 0,996 
60/40 

HSM 

20 2,41 0,92 0,89 0,999 
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Sem considerar a taxa de cisalhamento, os valores de n para o PVDF 

processado nos dois misturadores, ficaram situadas entre 3,1 e 4,0. Os valores de n 

próximos a 3 encontrados para as misturas PVDF/PMMA investigadas sugerem que a 

nucleação seja heterogênea [14], com crescimento de cristalitos tridimensionais e que o 

mecanismo de cristalização do PVDF é afetado pelo PMMA. Valores fracionários de n 

tem sido explicados pela dependência da cristalização em relação ao mecanismo de 

nucleação e crescimento. Entretanto, de acordo com Li and Kaito [192], nas misturas 

PVDF/Nylon 11 a diminuição dos valores de n a partir de 2,9 para o PVDF puro, para 

2,0 para as misturas, indica que o mecanismo de nucleação é diferente. A diminuição 

do valor de n para a mistura foi atribuída à nucleação heterogênea do PVDF sobre a 

superfície do nylon 11.  

 

5.5.2. Cristalização não-isotérmica pelo modelo combinado Avrami-Ozawa 
 

A partir dos métodos de Avrami e Ozawa, foram feitas tentativas de modificar e 

combinar as duas abordagens básicas para o estudo da cristalização não-isotérmica de 

polímeros [81]. A equação desenvolvida por Liu que combina os métodos de Ozawa e 

Avrami foi usada para avaliar o comportamento da cristalização não-isotérmica, em 

várias taxas de resfriamento, para o PVDF puro e para as misturas PVDF/PMMA.  

 

A Figura 24 mostra os gráficos de φln  versus ln t para o PVDF puro e para as 

misturas PVDF/PMMA 80/20 e 60/40 processadas em misturador LSM e HSM, que 

fornece uma linha reta com coeficiente linear de ln F(T) a um determinado grau de 

cristalinidade e um coeficiente angular de −b. O comportamento das misturas 

processadas nos dois tipos de misturadores mostrou relações lineares com coeficiente 

de correlação r > 0,984.  

 

A Tabela 12 mostra os valores de F(T) baseados no tratamento de Liu et al. [81] 

para o PVDF e para as misturas PVDF/PMMA processadas nos dois tipos de 

misturadores para dados de diferentes graus de cristalinidade. 
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Figura 24 -  Gráfico φln  versus tln  da cristalização do PVDF em mistura PVDF/PMMA 
80/20, processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM.  

 

 

Pode ser observado da Tabela 12 que os valores de F(T) aumentam 

sistematicamente com o aumento do grau de cristalinidade. A um determinado valor de 

grau de cristalinidade, quanto maior o valor de F(T), maior velocidade de resfriamento é 

necessária no tempo unitário de cristalização, indicando que a cristalização do polímero 

é mais difícil. Os valores de b mostraram uma ligeira tendência de aumento para teores 

(a) 

(b) 
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maiores de PMMA nas misturas. Nas misturas processadas em condições de alto 

cisalhamento, o PVDF mostrou maior dificuldade em cristalizar.  

 

Tabela 12 -Valores de b e F(T) versus grau de cristalinidade baseados no método de 
Liu para PVDF e para misturas PVDF/PMMA processadas em misturadores LSM e 

HSM 

PVDF/PMMA Tipo de 
misturador 

XT(%) b F(T) r 

20 1,75 5,13 0,998 

40 1,72 7,44 0,998 

60 1,75 9,94 0,999 
100/0 

80 1,79 1,.23 0,999 

20 1,19 7,99 0,999 

40 1,22 10,19 0,998 

60 1,28 12,46 0,997 
80/20 

80 1,34 16,22 0,996 

20 1,60 11,82 0,997 

40 1,53 17,92 0,996 

60 1,65 26,12 0,998 
60/40 

LSM 

80 1,61 36,53 0,999 

20 1,38 6,40 0,986 

40 1,44 8,65 0,987 

60 1,50 11,04 0,986 
100/0 

80 1,53 14,77 0,984 

20 1,31 9,37 0,995 

40 1,33 12,09 0,996 

60 1,36 14,71 0,997 
80/20 

80 1,40 18,63 0,996 

20 1,32 18,17 0,995 

40 1,43 28,17 0,993 

60 1,52 40,61 0,991 
60/40 

HSM 

80 1,60 60,38 0,988 

 

 

Conforme dito anteriormente, o processo de cristalização para misturas miscíveis 

que contém um componente não cristalizável no estado fundido é de certo modo 

complexo. Primeiro, o potencial químico da fase líquida é alterado devido a interações 

específicas entre os componentes. Essas interações modificarão a energia livre 

necessária para a formação de um núcleo crítico e a mobilidade dos componentes 
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cristalizável e do não cristalizável. Em segundo lugar, para ocorrer a cristalização, o 

componente não cristalizável deve difundir para longe da frente de crescimento 

cristalino. Portanto, a velocidade de avanço da frente de crescimento cristalino refletirá 

uma competição entre a capacidade inerente do cristal crescer e do transporte do 

componente não cristalizável na mistura [20,46]. Essa explicação corrobora os 

resultados obtidos nesta Tese, que foram o aumento de t1/2, o deslocamento do pico de 

cristalização para temperaturas mais baixas e o aumento de F(T), para as misturas 

processadas no misturador do tipo Drais.  

 

O modelo desenvolvido por Ziabicki de cristalização não isotérmica assume a 

dependência direta da taxa de cristalização K em relação ao tempo, como resultado de 

dois efeitos adicionais dependentes do tempo. De acordo com o modelo de Ziabicki, a 

cristalização não isotérmica pode ser descrita como um processo composto de 

cristalização de regime estacionário e uma parte que é dependente do tempo. Esses 

dois mecanismos, relaxacional e atérmico, afetam a taxa de cristalização [75,80].  

 

 

5.5.3. Energia de ativação pelo método de Friedman 
 

As energias de ativação para a cristalização não-isotérmica de PVDF e das 

misturas PVDF/PMMA processadas em misturador LSM e HSM foi avaliado pelo 

método de Friedman. A Figura 25 apresenta exemplo do gráfico de Friedman paras 

misturas PVFD/PMMA 80/20 processadas nos dois tipos de misturadores, HSM e LSM.  

 

A Figura 26 mostra o gráfico de Ea versus XT para as composições 80/20 

PVDF/PMMA processadas nos misturadores LSM e HSM, baseado na equação de 

Friedman.  
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Figura 25– Gráfico de Friedman das misturas PVFD/PMMA 80/20 processadas em 
misturador (a) LSM e (b) HSM.  
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Figura 26 – Energia de ativação em função da cristalinidade relativa das misturas 
PVFD/PMMA 80/20 processadas em misturador LSM (Haake) e HSM (Drais).  

 

Os valores das energias de ativação calculadas a partir das curvas de DSC em 

diversas taxas de resfriamento para o processamento no misturador LSM são maiores 

que no misturador HSM. Por outro lado, a mobilidade dos segmentos de cadeia do 

PVDF processados no misturador Drais (HSM) é maior que quando processados em 

reômetro de torque (LSM). Os resultados de F(T) e t1/2 sugerem que a cristalização no 

processo de mistura em HSM ocorre de modo mais lento que no misturador LSM. Os 

valores mais baixos da energia de ativação encontrados no misturador LSM estão 

relacionados com o deslocamento das temperaturas de cristalização. Este fato é 

provavelmente devido ao alto cisalhamento induzido na amostras processadas.  

 

A Tabela 13 apresenta os resultados dos parâmetros cinéticos estimados pelo 

método de Friedman.   
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Tabela 13 – Parâmetros cinéticos estimados segundo a aplicação da equação de 
Friedman 

 

Tipo de 

misturador 

PVDF/PMMA XT (%) Ea 

(kJ/mol) 

Constante R 

20 -147,4 -42,5 0,982 

40 -118,4 -34,1 0,979 

60 -90,7 -26,3 0,977 
100/0 

80 -89,3 -26,6 0,975 

20 -134,1 -39,4 0,962 

40 -99,9 -29,2 0,942 

60 -75,6 -22,3 0,931 
80/20 

80 -74,3 -22,6 0,936 

20 -65,4 -20,6 0,968 

40 -55,9 -17,6 0,980 

60 -58,4 -18,6 0,979 

LSM 

60/40 

80 -64,0 -21,1 0,988 

20 -100,8 -29,3 0,946 

40 -82,0 -23,7 0,916 

60 -71,5 -20,8 0,913 
100/0 

80 -86,2 -25,8 0,910 

20 -113,9 -33,9 0,989 

40 -91,5 -27,1 0,993 

60 -66,3 -19,7 0,975 
80/20 

80 -61,6 -19,1 0,934 

20 -41,7 -14,0 0,945 

40 -29,9 -10,2 0,930 

60 -25,5 -8,96 0,924 

HSM 

60/40 

80 -25,9 -9,70 0,902 
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A segregação do componente amorfo é natural, já que a força motriz da 

cristalização tende a separar os dois componentes de serem misturados. Trabalhos 

anteriores [74] sugeriram que as moléculas do diluente confinadas nas regiões 

interlamelares são deformadas pelos cristais e possuem menor entropia 

conformacional. Uma força motriz entrópica é então desenvolvida, tendendo a empurrar 

as moléculas do diluente para fora das regiões interlamelares. Chen e Wang [74,183] 

sugeriram que a força motriz da cristalização dos segmentos cristalizáveis dentro das 

zonas interlamelares provavelmente atua empurrando as regiões interlamelares. Duas 

forças motrizes portanto existem para rejeitar o diluente amorfo para fora das zonas 

interlamelares, quais sejam, a força entrópica e a força motriz de cristalização dos 

segmentos cristalizáveis. Essas duas forças competem contra a interação favorável 

entre o diluente amorfo e a porção amorfa do polímero cristalino nas regiões 

interlamelares.  

 

5.6. DEGRADAÇÃO TÉRMICA DAS MISTURAS PVDF/PMMA  
  

 Através de medidas termogravimétricas dos materiais poliméricos pode ser 

estudada a evolução da degradação térmica em função de um gradiente térmico. A 

degradação térmica é função do tipo de atmosfera utilizada no experimento; em 

atmosferas oxidantes, os processos de decomposição são desencadeados por séries 

de reações catalisadas pela presença de oxigênio.  

 

 Quando as amostras de polímeros são submetidas a atmosferas inertes como de 

nitrogênio ou argônio os radicais provenientes do processo de decomposição são 

gerados pela cisão da cadeia polimérica. Sendo assim, ligações químicas mais fracas 

tendem a sofrer cisão em uma temperatura mais baixa e produzir compostos voláteis. A 

evolução da formação de compostos voláteis pode ser acompanhada através da curva 

de perda de massa em função da temperatura (Figura 27).  
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Figura 27 - Curvas de perda de massa em função da temperatura do PVDF, PMMA e 
de misturas PVDF/PMMA processadas no misturador (a) LSM e (b) HSM. 
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Figura 28 - Curvas da derivada da perda de massa em função da temperatura do 
PVDF, PMMA e de misturas PVDF/PMMA processadas no misturador (a) LSM e (b) 

HSM.  

 

 Pode-se observar que o PVDF deixa um resíduo de cerca de 30% após a 

degradação, a partir de 500oC. De acordo com a literatura [8], isto é importante em 

aplicações de isolamento contra propagação de fogo. Os patamares de degradação 

intermediárias são melhores observados por meio das curvas de derivada da perda de 

massa (Figura 28).   

(a) 
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O PMMA começa a degradar lentamente a partir de 220ºC [119]. Foi observado 

que à medida que o teor de PVDF na mistura aumenta, a temperatura máxima de 

degradação se desloca para temperaturas superiores. Este fato se deve provavelmente 

às condições de processamento das misturas, durante a qual ocorre alto cisalhamento 

entre os seus componentes.   

 

Existe evidência crescente que no caso de misturas em nível segmental, um 

componente pode proteger o outro de degradação. Por exemplo, a extensão da cisão 

das cadeias do PMMA é grandemente reduzida em misturas miscíveis com copolímero 

estireno-acrilonitrila; outro exemplo é a redução da descoloração de policarbonato com 

a adição de poliéster [120].  
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Figura 29 - Temperaturas de decomposição do PVDF, PMMA e de misturas 
PVDF/PMMA em função do teor de PMMA com 10% de decomposição. 

 

Quando as amostras de polímeros são submetidas a atmosferas inertes como de 

nitrogênio ou argônio, os radicais provenientes do processo de decomposição são 

gerados pela cisão da cadeia polimérica. A Figura 29 mostra que o processamento em 

condições de maior cisalhamento (HSM) apresentou temperaturas menores em 10% de 
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decomposição. Esse efeito está ligado à formação de componentes mais voláteis em 

temperaturas menores, enquanto que os componentes mais voláteis podem ser 

formados mais facilmente em cadeias poliméricas menos estáveis termicamente, como 

foi o caso das amostras processadas no misturador HSM. A formação dessas 

estruturas menores acelera o processo degradativo, tornando o polímero menos estável 

termicamente, por necessitar de uma quantidade menor de energia para formar 

compostos mais voláteis. 

 

5.7. ANÁLISE DINÂMICO-MECÂNICA 
 

As curvas de dependência do módulo de perda, do módulo de armazenamento e 

da tan delta com a temperatura do PVDF, PMMA e das misturas PVDF/PMMA 

processadas em misturadores LSM e HSM estão mostradas respectivamente nas 

Figuras 30, 31 e 32.  

As curvas de módulo de perda das misturas PVDF/PMMA processadas em 

misturadores LSM e HSM, referentes à Figura 30, mostram um mesmo padrão de 

comportamento. O registro obtido para o PVDF mostra um pico em -26°C e uma 

relaxação a 72°C respectivamente. A transição a 72°C pode ser atribuída à transição 

alfa e é próximo ao valor relatado na literatura [92]. A atribuição desta transição como 

sendo a temperatura de transição vítrea era um ponto de controvérsia na literatura, mas 

recentemente Salimi and Yousefi [193] relataram o valor de 65°C para a Tg do PVDF, 

baseado no trabalho de Sajkiewicz et al [194]. É interessante observar que as amostras 

usadas nos trabalhos mencionados [92,193,194] foram preparadas por moldagem por 

compressão, enquanto que amostras usadas por outros autores foram filmes vazados a 

partir de soluções de N-N-dimetilformamida [16,47] ou N-N-dimetilacetamida [71]. 

Portanto, as amostras obtidas por mistura no estado fundido seriam mais adequadas 

para efeitos de estudos comparativos, evitando problemas relacionados à plastificação 

de amostras causada por traços de solvente.  
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Figura 30– Módulo de perda em função da temperatura do PVDF, PMMA e de misturas 

PVDF/PMMA processadas no misturador (a) LSM e (b) HSM. 
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Figura 31 – Módulo de armazenamento em função da temperatura do PVDF, PMMA e 

de misturas PVDF/PMMA processadas no misturador (a) LSM e (b) HSM.  
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Figura 32 - Tan δ em função da temperatura do PVDF, PMMA e de misturas 
PVDF/PMMA processadas no misturador (a) LSM e (b) HSM.  

 

O pico a -26°C é próximo ao valor atribuído para a transição beta por Hourston e 

Hughes [92] e Saito and Stühn [71]. Pode ser notado que o pico relacionado à transição 

beta diminui e desaparece com o aumento do teor de PMMA; acima de 60% em massa 

de PMMA na mistura, toda a cristalinidade é perdida. Esses resultados estão de acordo 

com o trabalho de Hourston e Hughes [92], que adotaram a interpretação dada por Paul 

(b) 

(a) 
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e Altamirano [98], onde a transição alfa era atribuída à Tg e a relaxação beta era 

associada à fase cristalina. De acordo com vários autores [92,93,95,98], misturas com 

determinado grau de cristalinidade são compostas por estruturas com pelo menos duas 

fases presentes, onde as regiões cristalinas são compostas de PVDF puro e o domínio 

amorfo é uma mistura compatível dos dois polímeros. Entretanto, a proporção de 

PMMA na parte amorfa é aumentada pela ausência do PVDF, devido à sua 

cristalização.  

PMMA puro e as misturas PVDF/PMMA apresentaram um pico alfa atribuído à 

Tg e uma relaxação secundária mais larga, que poderia ser atribuída à relaxação beta 

do PMMA. A curva do PMMA puro processado em misturador LSM mostrado na Figura 

32 (a) apresenta essa relaxação secundária atribuída a movimentos de grupos laterais 

da cadeia polimérica centralizada em 15oC e o pico referente à transição vítrea em 

122oC.  

O pico referente à transição alfa mostrado na Figura 30(a) sofreu uma 

diminuição, alargamento e se deslocou progressivamente para temperaturas mais 

baixas com o aumento do teor de PVDF. A transição beta seguiu uma tendência similar. 

Conforme destacado por Hourston e Hughes [92], este deslocamento para 

temperaturas mais baixas indica que há algum grau de mistura entre os polímeros, mas 

a largura das curvas do módulo de perda mostra que a mistura PVDF/PMMA não é 

completamente miscível. Por outro lado, a literatura [70,92,97] tem mostrado que a 

interpretação do fenômeno que ocorre nesses sistemas é complexa. Conforme já 

mencionado, as fases cristalinas principais do PVDF – alfa, beta e gama podem ser 

interconvertidas; além disso o teor de uma determinada fase está diretamente ligado ao 

método de preparação da amostra (mistura no estado fundido ou vazamento a partir de 

solução), concentração dos componentes, tratamento térmico e outros [132,133].  

Quando os dados relativos ao processamento em misturador LSM são 

comparados aos da mistura realizada em misturador HSM, pode ser notado que o 

processamento em misturador HSM provocou o deslocamento da transição beta do 

PMMA para temperaturas menores, conforme ilustrado na Figura 30 (b). As curvas 

obtidas para as misturas PVDF/PMMA processadas por ambos os métodos mostram 
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também uma transição secundária observada para o PMMA puro em torno de 10°C. 

Hirata e Kotaka [93] e Hourston e Hughes [92] não observaram essa relaxação em 

misturas preparadas por mistura no estado fundido. Portanto, pode ser sugerido que o 

aparecimento dessa relaxação poderia ser atribuído ao cisalhamento imposto pelo 

processo de mistura.   

 

Mijovic [129] mostrou, por estudos de DRS (espectrometria de relaxação 

dielétrica) que o processo de relaxação alfa-a ocorre na fase totalmente amorfa do 

PVDF e não pode ser atribuído exclusivamente à interfase. Evidências sobre a origem 

do processo alfa-a foram obtidas a partir de medidas dielétricas de misturas 

completamente amorfas. Esses estudos mostraram que o processo alfa-a depende da 

composição da mistura e é deslocado para maiores freqüências com o aumento do 

PVDF, enquanto que o processo alfa-a não é afetado pela mudança da composição da 

mistura. Este resultado pode ser interpretado como evidência que o processo alfa-a não 

pode ser associado exclusivamente à interfase cristal-fase amorfa, simplesmente 

porque a fase cristalina está ausente no estado fundido. Mijovic propõe que o sistema 

pode ser globalmente homogêneo mas localmente heterogêneo, sendo que a escala de 

heterogeneidade fornecida por análise de DRS é estimada ser da ordem de 

nanômetros. Não está claro se essas heterogeneidades locais são resultantes de 

flutuações de concentração ou separação de microfases.  

 

A Figura 33 mostra o efeito do teor de PVDF nas temperaturas de transição mais 

evidentes. Pode ser notado que a diminuição de temperatura da transição mais baixa 

do PVDF (beta) com a adição de PMMA pode ser considerada linear e já foi associada 

à cristalinidade da mistura.  
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Figura 33 – Temperaturas de transição alfa e beta, obtidas por DMA, em função do teor 
de PVDF. 

 

A temperatura da transição maior obtida da curva do módulo de perda que é 

atribuída à Tg do PMMA mostra uma diminuição linear até 40% em massa de PVDF. 

Em teores maiores de PVDF, outra relação linear pode ser observada, que poderia ser 

relacionada à Tg do PVDF. Portanto, se os sistemas são heterogêneos, e sendo visto 

de uma maneira global, pode ser sugerido que ambas as temperaturas de transição 

vítrea estão sobrepostas. O comportamento da curva sugere um padrão sigmoidal, que 

foi descrito por Paul e Altamirano [98]. Além disso, esses sistemas apresentam 

interações relatadas na literatura que influenciam as propriedades das misturas [95]. 

Por outro lado, composições miscíveis produziriam esses efeitos. Conforme indicado 

por esses autores, a forma sigmoidal da curva na Figura 32 poderia ser explicada pela 

ocorrência de cristalinidade, que altera a composição na fase amorfa por meio da 

remoção do PVDF [98].  

Hirata e Kotaka [93] relataram que acima da temperatura de fusão cristalina do 

PVDF (cerca de 170°C), os componentes da mistura PVDF/PMMA são miscíveis. De 

acordo com os autores, durante o processo de resfriamento, o PVDF cristaliza e o 

sistema se torna composto por uma fase cristalina e uma fase amorfa misturada. A 
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presença da fase cristalina foi mostrada por calorimetria diferencial de varredura, onde 

misturas com alto teor de PVDF (acima de 60%) apresentam picos de fusão [92,93]. 

Portanto, picos relacionados à cristalização ou à fusão não foram observados em 

misturas com teores de PVDF abaixo de 60% em massa na mistura; os dois 

componentes estão no estado amorfo e provavelmente misturados entre si [92].  

 

5.8. MICROESTRUTURA E MORFOLOGIA DAS MISTURAS PVDF/PMMA  
 

Neste item são apresentados e discutidos os resultados obtidos das análises 

espectrométricas e de difração de raios X como base para a discussão subsequente do 

comportamento dos materiais processados segundo os dois diferentes tipos de 

misturadores.  

5.8.1. Microestrutura das misturas avaliada por FT-IR 
 

Inicialmente foram examinadas as amostras de PVDF e PMMA puros, para a 

identificação das bandas características de cada polímero. A Figura 34 apresenta o 

espectro do PVDF em grânulo e a Tabela 6 apresenta a relação das absorções típicas. 
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Figura 34 - Espectro FTIR do PVDF em grânulo. 
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A Figura 34 mostra que as absorções mais intensas só são observadas abaixo 

de 1500 cm-1. Assim, o espectro de FT-IR mostrado na Figura 35 ilustra esta região. 

 

Tabela 14 – Absorções características do poli(fluoreto de vinilideno) [193,195] 

Nº de onda 
(cm-1) 

Grupamento Modo vibracional 

1428 H-C-H Deformação axial 

1398 CH2 Deformação angular fora do plano 

1177 CF2 Deformação axial assimétrica 

1064 CF2 Deformação angular 

974 CH2 Deformação angular no plano 

870 CF2 Deformação angular fora do plano 

793 CH2 Deformação angular no plano 

762 CH2+ CF2 Deformação angular 

614 CF2 Deformação angular 

531 CF2 Deformação angular 
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Figura 35 - Espectro FTIR de PVDF em grânulo mostrando a 

região abaixo de 1500 cm-1.  
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O espectro do PMMA em grânulo (como recebido) está apresentado na Figura 

36 e na Tabela 15 estão relacionadas as suas absorções características. 
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Figura 36 - Espectro FTIR de PMMA em grânulo. 

 

Tabela 15 – Absorções características do PMMA [196] 

 

Nº de onda 
(cm-1) 

Grupamento Modo vibracional 

3000-2900 CH3 e CH2 Deformação axial 

1724 C=O de éster Deformação axial 

1485 CH2 Deformação angular 

1435 CH3 Deformação angular 

1388 CH3 Deformação angular 

1237-1146 C-(C=O) e C-O-C Deformação axial 

839 C-O-C Deformação axial simétrica 

750 CH2 Deformação angular 

520 C-C-C Vibração do esqueleto 

453  C-C-C Vibração do esqueleto 

 



 

 116 

Os espectros dos polímeros puros e as Tabelas 14 e 15 mostram que os 

espectros das misturas dos dois polímeros podem apresentar sobreposição de 

absorções, o que prejudica a avaliação da presença de absorções atribuídas às fases 

cristalinas do PVDF. Como exemplo, podem ser citadas as absorções a 966, 839 e 752 

cm-1.  

 

O PVDF tem sido muito estudado por espectroscopia no infravermelho devido ao 

polimorfismo cristalino que apresenta. As diferentes formas cristalinas são identificadas 

e até quantificadas por meio deste método. As formas alfa, beta, gama e delta são as 

mais conhecidas e uma fase cristalina pode se converter em outra por meio de 

tratamento térmico, mecânico e elétrico [17,133]. Os resultados da avaliação da 

influência da adição de PMMA ao PVDF nas suas formas cristalinas demonstram a 

importância da composição e história térmica, além de mostrar interação intermolecular 

[17,110,133,193,197]. Entretanto, as amostras usadas na maioria dos trabalhos citados 

na literatura estão sob a forma de filme fundido ou filmes vazados a partir de soluções 

em N-N-dimetilacetamida (DMA).  

 

A Tabela 16 apresenta a relação de bandas de absorção observadas no espectro 

do PVDF com a atribuição encontrada na literatura para a respectiva forma cristalina 

[17,110, 133,182,197,198]. Algumas absorções podem ser observadas em freqüências 

um pouco deslocadas daquelas registradas, uma vez que a posição da absorção é 

influenciada pela forma de preparação da amostra.  

 

A análise das fases cristalinas da amostra de PVDF em grânulo mostrou que as 

fases alfa e beta estão presentes no espectro exibido na Figura 37. Conforme 

mostradas na Tabela 16, as absorções a 1209, 974, 793, 762, 614, 531 e 485 cm-1 são 

atribuídas à fase alfa, e as absorções a 1177, 1064 e 870 cm-1 à fase beta. A maioria 

das absorções atribuídas à fase gama não foi observada.  
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Tabela 16– Absorções das fases cristalinas observadas no espectro do PVDF, 
identificadas na literatura 

Absorção (cm-1) Fase 
cristalina 

Referência 

1382 alfa 190,194 

1277 beta 129,194,195 

1209 alfa 190,194 

1177* beta 195 

1064* beta 195 

974 alfa 16,105,129, 

190,194 

882 beta 195 

870 beta 129,195 

855 alfa 16,105,194 

840 beta 105.129,194, 

195 

812 gama 105 

793 alfa 16,105,129, 

190,194 

776 gama 105 

762 alfa 16,105,129, 

190,194 

614 alfa 16,105,129, 

190 

531 alfa 16,105,129, 

190 

510 beta 105,129,190 

510 gama 105 

485* alfa 16,105 

482 gama 105 

470 beta 105,129 

430 gama 105 

* - a posição da absorção pode variar. 
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Figura 37 - Espectro FTIR parcial de reflectância múltipla interna do PVDF puro. 

 

Após a identificação de absorções atribuídas às fases cristalinas presentes no 

polímero puro, e sem o efeito das tensões introduzidas com o processamento, foi 

realizado o estudo do efeito do processamento nas amostras processadas na câmara 

de mistura acoplada ao reômetro de torque (misturador LSM) em que foi variada a 

rotação dos rotores. Essa avaliação foi realizada em duas composições da mistura: 

uma com baixo teor de PVDF (20%) e outra com alto teor de PVDF (80%), para verificar 

a influência do PMMA no aparecimento ou desparecimento de formas cristalinas do 

PVDF.  

 

O espectro da mistura PVDF/PMMA 20/80 processada em misturador LSM a 60 

rpm está apresentado na Figura 38. 
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Figura 38 - Espectro de FT-IR da mistura PVDF/PMMA 20/80 processada em 
misturador LSM a 60 rpm.  

 

As bandas vibracionais a 530, 615, 765, 795 e 975 cm-1 correspondem à fase 

alfa, enquanto que as bandas a 470, 510, 843 e 1279 cm-1 são atribuídas à fase beta 

[133]. A fase alfa possui uma absorção característica a 766 cm-1 e a beta a 840 cm-1. A 

fase beta possui duas absorções distinguíveis, a 468 e a 1275 cm-1, esta última um 

ombro. A fase gama possui uma banda única a 1233 cm-1, que é um ombro [197].  

 

Nota-se a presença de absorções do PMMA a 1719, 1234, 1143, 958 e 749 cm-1, 

e apenas são observadas as absorções do PVDF a 1378 e 485 cm-1, atribuídas à forma 

alfa, e a absorção a 877 cm-1, que corresponde à forma beta [196,198]. Estas bandas 

apresentam deslocamentos de freqüência e são menos intensas, uma vez que as 

demais estão encobertas pelas absorções do PMMA, que está em maior proporção. As 

bandas atribuídas apenas à forma gama não foram observadas; entretanto, a absorção 

a 485 cm-1, atribuída à forma alfa, pode estar encobrindo a absorção da forma gama a 

482 cm-1. 
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Já que o pico da fase beta a 1279 cm-1 se sobrepõe com o pico do PMMA a 1271 

cm-1, a banda a 1279 cm-1 não é apropriada para identificar a fase beta na amostra com 

alto teor de PMMA [133].  

 

Na Figura 39, o espectro de FT-IR da mistura com maior teor de PVDF (80%) 

mostra absorções fracas do PMMA; além disso, um número maior de absorções da 

forma beta (absorções a 1177, 1056 e 871 cm-1) pode ser observado [110]. 
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Figura 39 - Espectro de FT-IR da mistura PVDF/PMMA 80/20 processada em 
misturador LSM a 60 rpm. 

 

Conforme já citado, a cristalização do PVDF a partir do fundido a temperaturas 

menores que 160oC sempre produz cristais na fase alfa [110]. A fase gama só é obtida 

em quantidade apreciável após algumas horas a temperaturas acima de 160oC, 

atingindo o valor máximo em 170oC [111]. Para estudar a cristalização da fase gama, as 

amostras são cristalizadas isotermicamente por 15 horas a temperaturas entre 160 e 

185oC, para permitir que a intensidade da banda de absorção no infravermelho a 510 

cm-1 possa ser bem determinada [112].  
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Kim et al. [133] relataram que a existência de interações específicas entre PVDF 

e PMMA favorece a conformação trans do PVDF, sabendo-se que a forma beta 

apresenta a conformação totalmente trans. A absorção a 877 cm-1 é menos intensa na 

Figura 38 e está mais forte e deslocada (a 871 cm-1) na Figura 39. Esta absorção, 

atribuída à forma beta, mostra o efeito da adição do PMMA ao PVDF no estado fundido. 

Segundo os autores, o teor da fase beta aumenta com a adição de PMMA até 20% 

PMMA, em peso. Por outro lado, a absorção da carbonila, embora muito fraca, aparece 

desdobrada a 1732 e 1716 cm-1 (Figura 40). Isto indica que existem grupos carbonila do 

PMMA que interagem com os grupos metilênicos do PVDF [133].  

 

Leonard et al. [199] relataram que a presença do PVDF pode afetar os grupos 

metoxila (O-CH3) e alfa-metila do PMMA. A intensidade da absorção a 1450 cm-1 

(deformação angular assimétrica do grupo metoxila) é reduzida e o efeito foi atribuído a 

um aumento da mobilidade do grupo CH3 em torno da ligação O-CH3 em função do teor 

de PVDF. O aumento da mobilidade do grupo metila do éster foi  considerado por esses 

autores como uma indicação da mistura intima do PVDF com o PMMA. Os efeitos 

citados pelos autores podem ser provocados por interações intermoleculares, 

alterações conformacionais ou pela dinâmica de grupos moleculares. Sugerem que 

para esclarecer de forma inequívoca a origem dos efeitos citados, seriam necessários 

outros experimentos. Concluem que as alterações induzidas pelo PMMA no espectro do 

PVDF podem ser atribuídas a uma diminuição ou perda de cristalinidade ou ainda 

mudança de fase cristalina.  

 

O espectro obtido para a amostra da mistura com 80% PVDF processada a 100 

rpm é apresentado na Figura 41. Nota-se que o filme usado na obtenção do espectro 

apresenta algumas absorções intensas demais devido à espessura da amostra. 

Entretanto, isto permitiu visualizar bem as absorções das formas cristalinas. As 

absorções entre 1200 e 1100 cm-1, 840 e 764 cm-1 estão comprometidas pela possível 

sobreposição das absorções do PMMA. As absorções a 615, 530 e 491 cm-1 típicas da 

fase alfa e a absorção a 508 cm-1, atribuída à fase beta, podem ser observadas no 

espectro. Em termos comparativos o resultado obtido para amostras processadas em 
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reômetro de torque (misturador LSM)  operando com velocidades diferentes dos rotores 

é praticamente o mesmo. 
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Figura 40- Espectro da região 1900-1600 cm-1 do FT-IR da mistura PVDF/PMMA 80/20 
processada em misturador LSM a 60 rpm.  
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Figura 41 - Espectro parcial da mistura PVDF/PMMA com 80% PVDF processada a 100 
rpm.  
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Os resultados mostram também que misturas PVDF/PMMA processadas em 

reômetro de torque apresentam comportamento semelhante ao relatado em trabalhos 

anteriores para amostras preparadas sob a forma de filmes vazados a partir de 

soluções ou moldados por compressão. Estas amostras foram submetidas a tratamento 

térmico para promover o desenvolvimento da forma beta. No presente trabalho o 

aparecimento desta forma cristalina pode ser atribuído à influência das forças de 

cisalhamento presentes na câmara de mistura.  

 

O efeito da ação do cisalhamento imposto pelo processamento em reômetro de 

torque (misturador LSM) e em misturador de alto cisalhamento (HSM) na cristalinidade 

do PVDF puro e de suas misturas com PMMA, foi avaliado pelos espectros FT-IR. As 

Tabelas 16 a 18 apresentam os resultados. As absorções com intensidade muito alta 

(absorbância maior que 3) não foram consideradas para a avaliação do teor da fase 

cristalina, embora possam indicar a predominância da fase. 

 

Tabela 17– Absorções do PVDF puro submetido a diferentes condições de 
cisalhamento  

Intensidade em absorbância (u. a.)  

N° de onda (cm-1)* 
PVDF 100% - LSM PVDF 100% - HSM Fase cristalina 

975 2,273 2,049 Alfa 

854 ---- 2,166 Alfa 

845 2,368 --- Alfa (?) 

840 2,351 1,712 Beta 

796 ± 1 > 3,0 2,007 Alfa 

763 > 3 --- Alfa 

754 ---- >3 Alfa 

615 > 3 2,922 Alfa 

532 ± 1 1,67 1,395 Alfa 

503 ± 3 1,34 0,987 Beta 

*o sinal ± denota o intervalo da observação da absorção para os dois tipos de processamento 
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A Tabela 17 mostra que a alta intensidade das absorções a 796, 615 e 532 cm-1 

são evidências da predominância da fase alfa; por outro lado a presença das absorções 

a 840 cm-1 e 503 cm-1 sugerem a formação da fase beta (absorção deslocada). Nota-se 

ainda que duas absorções da fase alfa apresentaram deslocamentos das freqüências: a 

primeira, citada na literatura a 855 cm-1, foi registrada a 854 cm-1 para a amostra 

processada em misturador HSM e a outra a 845 cm-1 para a amostra processada em 

misturador LSM. A segunda absorção que também apresentou deslocamento foi a que 

aparece a 765/762 cm-1; a absorção é observada a 763 cm-1 na amostra processada 

em misturador LSM e a 754 cm-1 na amostra HSM. Esses deslocamentos podem ter 

origem em alterações conformacionais que ocorreram nas amostras de PVDF quando 

foram submetidas a forças de cisalhamento diferentes durante o processamento.  

 

Salimi e Yousefi [193] mostraram que a forma alfa pode se converter na forma 

beta sob pressão e deformação por estiramento. Explicaram que a transformação 

ocorre sob certas condições de temperatura e razão de estiramento e que a 

organização e desorganização dos cristalitos durante o estiramento e o efeito da 

mobilidade da cadeia nas regiões desorganizadas pode induzir a fase beta nos cristais. 

O aumento da mobilidade das cadeias pode promover a orientação dos cristais na 

direção em que ocorre o estiramento, sem alterar consideravelmente a conformação, o 

que resulta em fase alfa orientada. Os espectros não mostraram absorções típicas da 

forma gama, a não ser aquela que também é atribuída à forma beta a 503 cm-1.  
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Tabela 18 – Absorções do PVDF 80% em misturas PVDF/PMMA submetido a 
diferentes condições de cisalhamento 

Intensidade em absorbância (u. a.)  

N° de onda 
(cm-1) PVDF 80% - LSM PVDF 80% - HSM Fase cristalina 

975 ± 1 1,452 1,436 Alfa 

854 ± 1,706 --- Alfa 

848 --- 1,493 Alfa 

840 ± 2 1,423 1,400 Beta 

796 ± 1 1,369 1,542 Alfa 

764 ± 1 > 3 2,286 Alfa 

615 ± 1 2,102 2,093 Alfa 

531 ± 1 0,883 1,021 Alfa 

508 ± 1 0,827 0,887 Beta 

*o sinal ± denota o intervalo da observação da absorção para os dois tipos de processamento 

 

Os espectros da mistura com 80% PVDF apresentaram o mesmo tipo de 

deslocamento observado nas amostras de PVDF puro, mas no sentido inverso. A 

absorção a 854 cm-1 foi observada na amostra processada em misturador LSM e na 

amostra processada em HSM o registro foi observado a 848 cm-1. Isto pode ser um 

indício que o PMMA está influenciando a orientação das cadeias. 
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Tabela 19 – Absorções do PVDF 60% em misturas PVDF/PMMA submetido a 
diferentes condições de cisalhamento 

Intensidade em absorbância (u. a.)  

N° de onda 
(cm-1) PVDF 60% - LSM PVDF 60% - HSM Fase cristalina 

984 --- 1,153 Alfa 

967 1,239 --- Alfa 

877 2,182 > 3 Beta 

840 ± 1 1,566 1,5152 Beta 

801 --- 0,621 Alfa 

524 0,687 (ombro) --- Alfa 

501 ± 3 0,9816 1,029 Beta 

*o sinal ± denota o intervalo da observação da absorção para os dois tipos de processamento 

 

Nos espectros das misturas com 60% PVDF foram registradas as absorções a 

960 cm-1 e 747 cm-1, atribuídas ao PMMA,  e não foram assinaladas as absorções a 

845, 763  e 615 cm-1, atribuídas à fase alfa. As absorções que podem ser atribuídas à 

fase alfa encontram-se a 984, 877 e 801 cm-1. A presença da forma beta foi registrada a 

840 cm-1 e 501 cm-1. Considerando a intensidade das absorções é possível sugerir que 

há predominância da forma alfa.  

 

As Figuras 42 a 44 ilustram os espectros FT-IR obtidos com PVDF puro e suas 

misturas com PMMA com 80 e 60% PVDF, processadas em misturadores LSM e HSM. 
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Figura 42- Espectro parcial do PVDF puro processado em misturador (a) LSM, a 100 
rpm e (b) HSM. 
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Figura 43- Espectro parcial da mistura PVDF/PMMA com 80% PVDF processada em 
misturador (a) LSM, a 100 rpm e (b) HSM. 
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Figura 44 - Espectro parcial da mistura PVDF/PMMA com 60% PVDF processada em 
misturador (a) LSM, a 100 rpm e (b) HSM. 

 

A literatura relacionada com a interpretação dos picos de absorção no espectro 

na região do infravermelho de PVDF mostra certa contradição. Por exemplo, os picos 

de absorção a 778 cm-1 assinalados para a fase gama e 855 cm-1 para a fase alfa, 

relatados por Gregório e Capitão [113] não foram revelados por outros autores. 

Gregório assinala o pico a 840 cm-1 à fase gama enquanto que outros investigadores 

assinalam como sendo da fase beta. A região entre 480 e 860 cm-1 é conhecida como a 

região de impressão digital para as fases cristalinas do PVDF [8].  

(a) 

(b) 
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Osaki e Ishida [200] classificaram as bandas características das formas alfa e 

gama dentro da região de 700 a 900 cm-1. Ele observou que o crescimento da forma 

alfa é favorecido a temperaturas abaixo de 160oC. Segundo Benedetti et al. [201], a 

faixa de 550-450 cm-1 parece ser a melhor para a identificação das formas beta e gama. 

As bandas a 532 e 471 cm-1 são características da conformação em hélice TGTG da 

forma alfa e da estrutura planar zig-zag, da forma beta, respectivamente. A ausência 

dessas bandas e a presença das absorções a 511 e 484 cm-1 indica geralmente a 

presença da forma gama.    

 

Latour [195] sugeriu um método para estimar as fases alfa e beta. Segundo o 

autor, a absorção a 530 cm-1 seria típica da fase alfa e atribuída à deformação angular 

do grupo F-C-F. A absorção característica da fase beta seria aquela registrada a 510 

cm-1. A 480 cm-1 seria observada a absorção da mistura das duas fases alfa e beta. 

Assim, quando o polímero formar um complexo com as duas fases, a quantidade de 

cada fase pode ser estimada por meio da relação entre absorbâncias A510/A530. A 

absorção da forma gama seria a observada a 440 cm-1. Por outro lado, Kim e 

colaboradores [133] calcularam a quantidade relativa da fase beta em relação ao total 

das fases alfa e beta, F(β), por meio das intensidades das mesmas absorções usando a 

expressão 

 

 
( )

( )530510

510

81,0 AA

A
F

+
=β  Equação 33 

 

 

     

Essas relações foram aplicadas às amostras de PVDF puro e às misturas com 80 

e 60% PVDF obtidas pelos dois processamentos. As Tabelas 20 e 21 mostram os 

resultados. 
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Tabela 20 – Quantidade relativa da forma beta, em relação a alfa, estimada pela 
relação A510/A530 

 

Tipo de misturador  

Amostra 
LSM HSM 

PVDF 100% 0,80 0,71 

PVDF 80% 0,94 0,87 

PVDF 60% 1,42 ---* 

* - a absorção a 530 cm-1 não foi observada. 
 

 

Os valores obtidos sugerem que há uma predominância da fase alfa sobre a fase 

beta nas amostras de PVDF puro e PVDF 80%; mostra também que há um aumento do 

teor da fase beta à medida que aumenta o teor de PMMA na amostra. Quanto ao efeito 

do tipo de processamento as amostras processadas por HSM apresentam maior teor da 

fase alfa.  

 

Esses resultados corroboram os dados apresentados por Kim e colaboradores 

[133] que relatam a presença da absorção a 882 cm-1, que nesta Tese foi registrada a 

877 cm-1 para as duas amostras. Esta absorção foi atribuída pelos autores a 

seqüências curtas de PVDF na conformação trans, que aumentam com a adição de 

PMMA, em conseqüência de interações mais eficientes entre PVDF e PMMA.  
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Tabela 21– Quantidade relativa da fase beta, em relação a alfa, estimada pela equação 
33 

Tipo de misturador  

Amostra 
LSM HSM 

PVDF 100% 0,50 0,47 

PVDF 80% 0,54 0,52 

PVDF 60% 0,64 ---* 

* - a absorção a 530 cm-1 não foi observada. 
 

A estimativa feita com a expressão F(β), mostrada na Tabela 21 apresentou 

valores mais próximos, considerando os dois tipos de processamento, mas que 

mostram a mesma tendência. No caso da amostra PVDF 60%, nota-se um aumento da 

fase beta, mas que não corresponde ao predomínio sugerido pela avaliação anterior 

feita pela simples relação entre as absorções A510/A530.  

 

A espectroscopia FTIR permite concluir que nas condições em que o PVDF puro 

e as misturas foram processados e a subseqüente preparação das amostras, a forma 

cristalina predominante nas amostras de PVDF puro é a forma alfa embora a presença 

da forma beta tenha sido observada em proporção significativa. No caso das misturas 

com PMMA nota-se um aumento da forma beta em relação à forma alfa com o aumento 

do teor de PMMA incorporado, o que corrobora dados da literatura. Quanto ao efeito do 

tipo de processamento observou-se que as amostras processadas por HSM 

apresentaram maior teor da forma alfa. É importante ressaltar que nas amostras com 

60% PVDF não foi possível registrar a absorção a 530 cm-1 que provavelmente pode ter 

sido encoberta pela absorção a 520 cm-1 do PMMA. 

 

5.8.2. Morfologia das misturas avaliada por RMN 
 

As medidas de RMN de baixo campo do PMMA, PVDF e suas misturas 

preparadas em misturador HSM e LSM mostradas na Tabela 22 evidenciaram a 
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existência de dois valores de tempos de relaxação spin-rede (T1H) para todas as 

amostras examinadas. Isto faz supor a existência de um domínio móvel e pelo menos 

um domínio rígido. Portanto, a adição de PMMA ao PVDF em diferentes proporções 

forma misturas com miscibilidade parcial. A Tabela 22 mostra os valores obtidos para o 

PMMA, PVDF e suas misturas preparadas em misturadores HSM e LSM.  

 

 Os valores de T1H mostram que o PVDF é um pouco menos rígido que o PMMA, 

porém ambos apresentam duas regiões de mobilidade molecular diferente, o que 

mostra que há pelo menos dois tipos de organização molecular do PVDF. Este fato 

pode ser atribuído ao polimorfismo do PVDF e à presença de fase amorfa. A literatura 

relata que quando amostras são submetidas à diferentes tensões no processamento, 

há influência no processo de cristalização e diferentes espécies cristalinas, bem como o 

favorecimento de formação de regiões amorfas [133,193,197,202-204].   

 

Tabela 22 – Tempos de relaxação spin-rede para o PVDF, PMMA e misturas 

PVDF/PMMA processadas em misturadores LSM e HSM 

LSM HSM 
Amostra 

T1H (ms) 

16 7 
PMMA 100 

99 88 

10 15 
PVDF 100 

87 77 

21 2 
PVDF/PMMA 80/20 

89 67 

9 17 
PVDF/PMMA 60/40 

65 75 

35 6 
PVDF/PMMA 40/60 

99 75 

13 1 
PVDF/PMMA 20/80 

97 67 
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As misturas com teores elevados de PVDF (80%) apresentaram diferentes 

aspectos causados pelos efeitos do tipo de misturador. Os valores encontrados para a 

mistura PVDF/PMMA 80/20 processada em misturador LSM sugerem uma tendência de 

enrijecimento, mostrado pelo aumento de T1H da região flexível enquanto o valor do 

domínio rígido foi quase o mesmo encontrado para o PVDF puro. Este resultado é 

consistente com a descrição de Paul e Altamirano [98], onde as misturas PVDF/PMMA 

apresentam uma estrutura de duas fases, composta por PVDF puro e uma região 

amorfa rica em PMMA. Entretanto, os resultados obtidos pela mistura processada em 

misturador HSM indicaram a presença de dois domínios, com valores menores, o que 

sugere a existência de domínios ricos em cada componente cuja composição de cada 

fase poderia ser diferente daquela obtida pela mistura processada em misturador LSM.  

Modelos teóricos têm sido desenvolvidos para explicar os processos de 

relaxação observados em polímeros vítreos tais como PMMA [202,205-207]. Essas 

teorias postulam que relaxações mecânicas do PMMA podem ser atribuídas a 

movimentos moleculares, onde a relaxação mecânica é influenciada por ações 

externas, tais como temperatura, resfriamento rápido, recozimento, pressão e 

deformação mecânica. Quando a amostra está no estado vítreo, movimentos pequenos 

ou grandes, contribuem no processo de relaxação. Como a cadeia principal do polímero 

é congelada em conformações rígidas, qualquer movimento de longo alcance cessa 

abaixo da temperatura de transição vítrea, embora algum movimento ainda persista de 

um modo local.  

Arrighi e colaboradores [206] relataram que a origem da distribuição dos tempos 

de relaxação tem sido discutida na literatura em termos de empacotamento na fase 

amorfa assim como em termos de desordem conformacional. Essas abordagens 

sugerem uma explicação possível para os dois tipos de domínios obtidos para o PMMA, 

onde as amostras foram analisadas abaixo da temperatura de transição vítrea. 

Portanto, é razoável supor que o domínio móvel pode ser atribuído a movimentos do 

grupo éster lateral e o domínio rígido, a movimentos da cadeia principal.  

As tensões envolvidas nos dois misturadores são diferentes e, 

conseqüentemente, também o trabalho de deformação da amostra. Portanto, a 
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evolução das distribuições da barreira de energia potencial sob carga é de alguma 

forma diferente. Os dados obtidos para o PMMA mostram que a amostra processada no 

misturador LSM é mais rígida que a amostra submetida ao processamento em 

misturador HSM.  

 

A mistura PVDF/PMMA 60/40 processada no misturador LSM apresentou uma 

diminuição significativa dos dois tempos de relaxação. Nessa mistura, uma interação 

melhor entre os componentes pode estar ocorrendo, mas o mesmo comportamento não 

foi observado para as misturas processadas em misturador HSM. Os valores dos 

tempos de relaxação T1H ficaram próximos aos valores medidos para o PVDF puro, o 

que indica separação de fase. A diferença em ambos os comportamentos pode ser 

atribuída a mudanças na organização estrutural da mistura, causada pelo tipo de 

misturador empregado para o processamento das misturas, o que é consistente com os 

dados relatados na literatura [17,93,96,133]. 

 

Os dados obtidos para o parâmetro de relaxação da região móvel de misturas 

processadas em misturador LSM em composições intermediárias PVDF/PMMA 40/60 

apresentaram um aumento significativo comparado ao PMMA (>100%), enquanto que 

para a fase mais rígida, não houve mudança. Entretanto, a eficiência do contato entre 

as cadeias poliméricas dos dois componentes aumentou e uma conformação adequada 

para interação foi alcançada [197]. As interações específicas que ocorrem ao longo de 

várias unidades monoméricas podem estabilizar a conformação trans, embora outros 

fatores estruturais possam influenciar sua extensão. Pode ser notado que, por outro 

lado, as misturas processadas em misturador HSM apresentaram uma ligeira 

diminuição dos valores de T1H dos domínios rígidos, comparados com o valor obtido 

para o PVDF puro, o que pode indicar que  esse domínio não toma parte do processo 

de interação. Isto sugere que esteja ocorrendo um processo de separação de fase, o 

que está de acordo com os dados relatados na literatura [96] onde os autores 

descreveram a existência de pelo menos duas fases, onde as misturas continham 

pequenas quantidades de PVDF parcialmente cristalizado e uma fase amorfa de uma 

mistura PVDF/PMMA.  
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A avaliação das misturas PVDF/PMMA preparadas por LSM mostrou claramente 

que em teores maiores de PMMA (80%) os valores de T1H são próximos aos do 

polímero puro. Entretanto, os tempos de relaxação da região de alta mobilidade (fase 

amorfa) são ligeiramente baixos devido à interação que pode ocorrer neste sistema. As 

misturas preparadas em misturador HSM mostraram valores menores para os dois 

domínios, o que pode ser uma indicação que domínios ricos em cada componente 

podem ser formados.   

 

Os dados de relaxação mostraram também que a influência da composição das 

misturas sobre os valores de T1H no domínio rígido é menos efetivo que aqueles da 

região móvel, onde mudanças significativas foram observadas. Este fato poderia ser 

explicado considerando que diferenças da fase amorfa foram relatadas na literatura 

[93,95]. A mistura pode ser vista como um sistema multifásico composto por um 

polímero semicristalino (PVDF) e uma fase amorfa, no qual ocorre separação de fase 

em diferentes níveis, produzindo várias morfologias, conforme sugerido pela literatura 

[92,93, 95,96,133,197]. O perfil de distribuição dos domínios apresentados na Figura 44 

demonstra que as diferenças dos domínios foram introduzidas pelo tipo de 

processamento das misturas. A Figura 45(a) mostra que os domínios rígidos do PMMA 

processados em misturador LSM são mais estreitos que os obtidos por PMMA 

processado em misturador HSM (Figura 45(b)), enquanto a região móvel é mais rígida. 

Isto corrobora a idéia de que o modo de processamento de alto cisalhamento (HSM) 

introduziu um aumento nas heterogeneidades estruturais, o que levou a uma 

distribuição mais larga da freqüência rotacional de grupos laterais.   
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Figura 45– Perfil de distribuição dos tempos de relaxação spin-rede de RMN de baixo 
campo do PMMA processado em misturador (a) LSM e (b) HSM. 

 

A distribuição dos domínios de PVDF mostrados na Figura 45 apresenta um 

aspecto diferente. A Figura 46(a) mostra uma distribuição de dois componentes para o 

domínio rígido do PVDF processado em misturador LSM e um perfil largo para o PVDF 

processado em misturador HSM (Figura 46(b)). Essas diferenças sugerem que os dois 

tipos de processamento introduzem processos de cristalização diferenciados no PVDF. 

O processamento em misturador LSM poderia gerar espécies semicristalinas, 

separadas de uma fase amorfa misturada e o processamento em misturador HSM 

poderia gerar uma distribuição mais homogênea de cristalitos embebidos em um 

domínio amorfo. A fração de cristalização de cada fase é geralmente determinada por 

difração de raios X, DSC e FT-IR [203]. 

 

(b) 

(a) 
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Figura 46 - Perfil de distribuição dos tempos de relaxação spin-rede de RMN de baixo 
campo do PVDF processado em misturador (a) LSM e (b) HSM.  

 

A Figura 47 mostra o efeito da introdução do PMMA nos domínios de PVDF. Os 

resultados dos tempos de relaxação spin-rede para as misturas PVDF/PMMA 80/20 

mostram que o processamento em misturador LSM apresentou domínios rígidos mais 

estreitos (Figura 47(a)) com um ombro na região mais móvel, indicando que esse 

domínio é mais uniforme que o PVDF puro. Este perfil sugere a ocorrência de 

mudanças relacionadas ao teor de determinada forma cristalina. De acordo com Kim et 

al. [133], a adição de PMMA inibe a nucleação da fase alfa e favorece a nucleação da 

fase beta. A quantidade de conformações trans-trans aumentam devido a interações 

específicas com PMMA, que possui uma conformação energeticamente estável 

totalmente trans, comparada com a conformação trans-gauche [133]. Portanto, é 

possível que a diminuição da fase alfa promova um aumento da rigidez da amostra. 

Salimi e Yousefi [193] relataram que a conformação da fase beta provoca um maior 

empacotamento e cristais de temperatura de fusão mais alta.  

(a) 

(b) 
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Por outro lado, a mistura processada em misturador HSM (Figura 47(b)), 

apresenta uma distribuição de domínios completamente uniforme. Esses perfis de 

distribuição corroboram a interpretação dos tempos de relaxação spin-rede. Além das 

tensões impostas pelo processo de mistura que promoveu mudanças na conformação 

do PMMA, a cristalinidade do PVDF diminuiu, conforme mostra o gráfico de DMA de 

módulo de perda em função da temperatura (Figura 18). O perfil do domínio rígido é 

mais estreito que o apresentado pelo PVDF puro, o que indica que o componente 

amorfo PVDF tende a misturar com o componente PMMA.  

 

 

 

 

 

 

Figura 47- Perfil de distribuição dos tempos de relaxação spin-rede de RMN de baixo 
campo das misturas PVDF/PMMA 80/20 processadas em misturador (a) LSM e (b) 

HSM.  

(a) 

(b) 
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O tipo do misturador no processamento das misturas PVDF/PMMA 60/40 

promoveu diferentes perfis de distribuições de domínios que estão apresentados na 

Figura 48. Essas misturas apresentaram uma melhor resolução na curvas de 

distribuição de domínios, o que é uma indicação que essa composição apresenta 

melhor miscibilidade. Por outro lado, as misturas processadas em misturador HSM 

apresentam evidência clara de diferentes distribuições de mobilidade, o que sugere que 

o alto cisalhamento promoveu a formação de domínios mais rígidos, que produziu como 

resultado maiores valores de T1H, comparados com a amostra processada em 

misturador LSM. De acordo com a literatura [93,96], esse resultado indica que a mistura 

processada em misturador HSM é uma mistura de polímero semi-cristalino e uma 

composição polimérica amorfa, conforme sugerido pelos valores de T1H.  

 

 

 

Figura 48 - Perfil de distribuição dos tempos de relaxação spin-rede de RMN de baixo 
campo das misturas PVDF/PMMA 60/40 processadas em misturador (a) LSM e (b) 

HSM.  

(b) 

(a) 
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A diminuição da mobilidade sugerida pela interpretação dos valores de T1H 

obtidas para as misturas PVDF/PMMA 40/60 processadas em misturador LSM é bem 

observada no perfil de distribuição mostrado na Figura 49(a). O perfil é mais largo que o 

registrado para a composição PVDF/PMMA 60/40 processada em misturador LSM e 

sugere que os dois domínios estão sobrepostos. Por outro lado, o perfil de distribuição 

da mistura processada em misturador HSM (Figura 49(b)) é mais estreito que o 

primeiro. Entretanto, os valores de T1H dos domínios móveis são próximos aos valores 

obtidos para o PMMA puro, indicando organização molecular similar. 

 

 

 

Figura 49 - Perfil de distribuição dos tempos de relaxação spin-rede de RMN de baixo 
campo das misturas PVDF/PMMA 40/60 processadas em misturador (a) LSM e (b) 

HSM.  

 

Os perfis de distribuição obtidos das misturas PVDF/PMMA com 20% de PVDF 

em massa estão apresentados na Figura 50. Pode ser observado um efeito 

(b) 

(a) 
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interessante: o perfil de distribuição da mistura processada em misturador LSM mostra 

um padrão similar ao obtido para PMMA puro, o que corrobora a interpretação dos 

valores de T1H. Entretanto, os dados obtidos a partir da mistura processada em 

misturador HSM são similares aos valores dos tempos de relaxação e perfis de 

distribuição da mistura PVDF/PMMA 80/20 processada em misturador HSM. Isto sugere 

que o alto cisalhamento imposto às misturas promoveu uma organização molecular 

similar.  

 

 

 

 

Figura 50 - Perfil de distribuição dos tempos de relaxação spin-rede de RMN de baixo 
campo das misturas PVDF/PMMA 20/80 processadas em misturador (a) LSM e (b) 

HSM. 

 

(a) 

(b) 
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5.8.3. Microscopia ótica em luz polarizada 
 

Nesta seção são apresentados os resultados da caracterização morfológica das 

misturas PVDF/PMMA processadas em misturadores LSM e HSM por meio de 

microscopia de luz polarizada, com acessório hot stage e por meio de microscopia 

eletrônica de varredura. 

 

A morfologia do PVDF puro e das misturas PVDF/PMMA 80/20 e 60/40 

processadas em misturadores LSM e HSM observada durante a cristalização em 

microscópio ótico pode ser observada nas Figuras 51 a 56. Pode ser observado que 

adição de PMMA retarda o início da cristalização ou do crescimento dos cristalitos do 

PVDF, para o processamento realizado em ambos os misturadores, LSM e HSM. Isto 

pode ser devido ao fato de que, quando a cristalização de um polímero ocorre na 

presença de um componente não cristalizável, as taxas de crescimento são 

influenciadas não só pela composição inicial mas pelas mudanças de composição 

locais, no estado fundido. Pode-se perceber também a dificuldade de cristalização do 

PVDF nas amostras processadas em misturador HSM, comparado às amostras 

processadas no LSM, fato que foi comprovado pela análise térmica.  

 

Para misturas PVDF/PMMA, a dependência marcante da taxa de crescimento na 

composição pode ser atribuída principalmente à mudanças na viscosidade do fundido 

[16].  

 

Quando as misturas poliméricas são feitas no estado fundido, a mobilidade das 

cadeias é relativamente baixa e as tensões induzidas no equipamento de 

processamento são aspectos dominantes, criando uma variedade de morfologias 

possíveis, que também são dependentes da cinética de cristalização [202]. Dados de 

cristalização do PVDF durante 20 min a diversas temperaturas, mostram que o aumento 

da temperatura de 130 para 150oC, produz uma diminuição na quantidade e um 

aumento do tamanho dos esferulitos. Isto pode ocorrer devido à diminuição na taxa de 

nucleação e um aumento na taxa de crescimento dos esferulitos [203]. Acima de 150oC, 
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a taxa de crescimento começa também a aumentar, resultando em poucos esferulitos 

de tamanho menor.  

 
 
(a) 1 minuto 
 

 
 
(b) 3 minutos 
 

 
 
(c) 4 minutos 

 
 

Figura 51 – Micrografias de MO de PVDF puro processado em misturador LSM a 160oC 
em (a) 1 min; (b) 3 min e (c) 4 min (aumento 200x). 
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(a) 2 minutos 
 

 
 
(b) 3 minutos 
 

 
 
(c) 4 minutos 
 

 
 

Figura 52 – Micrografia de MO da mistura PVDF/PMMA 80/20 processada em 
misturador LSM a 155oC em (a) 2 min; (b) 3 min e (c) 4 min (aumento 200x). 
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 (a) 2 minutos 

 
 
(b) 5 minutos 
 

 
 
(c) 9 minutos 
 

 
 

Figura 53 – Micrografia de MO da mistura PVDF/PMMA 60/40 processada em 
misturador LSM a 145oC em (a) 2 min; (b) 5 min e (c) 9 min (aumento 200x). 
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(a) 2 minutos 

 
 
(b) 3 minutos 
 

 
 
(c) 4 minutos 
 

 
 

Figura 54 – Micrografia de MO de PVDF puro processado em misturador HSM a 160oC 
em (a) 2 min; (b) 3 min e (c) 4 min (aumento 200x). 
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(a) 2 minutos 

 
 
(b) 4 minutos 
 

 
 
(c) 5 minutos 
 

 
 

Figura 55 – Micrografia de MO da mistura PVDF/PMMA 80/20 processada em 
misturador HSM a 155oC em (a) 2 min; (b) 4 min e (c) 5 min (aumento 200x). 
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(a) 2 minutos 

 
 
(b) 5 minutos 
 

 
 
(f) 6 minutos 
 

 
 

Figura 56– Micrografia de MO da mistura PVDF/PMMA 60/40 processada em 
misturador HSM a 145oC em (a) 2 min; (b) 5 min e (c) 6 min (aumento 200x). 
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5.8.4. Microscopia eletrônica de varredura (MEV) 
 

As Figuras 57 a 62 mostram micrografias de MEV da superfície de fratura de 

corpos de prova das misturas PVDF/PMMA processadas em misturadores LSM e HSM.   
 

 
(a)                                        (b) 

Figura 57– Micrografias de MEV da superfície de fratura da mistura PVDF/PMMA 20/80, 
processados em misturador HSM (a) sem tratamento de extração e (b) com tratamento 

de extração.  

 

 

(a)                                    (b) 

Figura 58- Micrografias de MEV da superfície de fratura da mistura PVDF/PMMA 40/60, 
processados em misturador HSM (a) sem tratamento de extração e (b) com tratamento 

de extração. 
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(a) (b) 
 

Figura 59- Micrografias de MEV da superfície de fratura da mistura PVDF/PMMA 60/40, 
processados em misturador HSM (a) sem tratamento de extração e (b) com tratamento 

de extração.  

 

  

(a) (b) 
 

Figura 60 - Micrografias de MEV da superfície de fratura da mistura PVDF/PMMA 20/80, 
processados em misturador LSM (a) sem tratamento de extração e (b) com tratamento 

de extração. 
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(a) (b) 

 

Figura 61- Micrografias de MEV da superfície de fratura da mistura PVDF/PMMA 40/60, 
processados em misturador LSM (a) sem tratamento de extração e (b) com tratamento 

de extração.  

 

  
(a) (b) 

 

Figura 62 - Micrografias de MEV da superfície de fratura da mistura PVDF/PMMA 60/40, 
processados em misturador LSM (a) sem tratamento de extração e (b) com tratamento 

de extração.  

 

 Pode-se verificar que após o tratamento da amostra com clorofórmio, houve 

remoção do PMMA independente da faixa de composição. As imagens das micrografias 

das misturas que não sofreram extração mostraram superfícies homogêneas, e a 

separação de fases somente foi revelada após o tratamento de extração com 
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clorofórmio. A separação de fases mostrada pelas amostras que sofreram extração 

confirma os resultados de RMN discutidos anteriormente.  

 

Para as misturas processadas em misturador HSM que sofreram extração, os 

domínios deixados pelo PMMA foram menores que aquelas das misturas processadas 

em taxas de cisalhamento menores. Os padrões morfológicos apresentados pelas 

micrografias das amostras pós-extração processadas em misturador HSM 

apresentaram maior uniformidade nas regiões onde ocorreu a extração, devido ao 

maior cisalhamento imposto nas misturas, enquanto que no caso das amostras 

processadas no LSM ocorreu uma maior dispersão dos domínios correspondentes à 

região onde o PMMA foi extraído.  
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6. CONCLUSÕES 
 

1. O aumento do teor de PMMA nas misturas PVDF/PMMA processadas em misturador 

LSM provocou diminuição do torque estabilizado, e a utilização de velocidades maiores 

no misturador LSM causou redução dos tempos de homogeneização das misturas 

PVDF/PMMA. 

  
2. Os valores da energia mecânica específica para processar as misturas PVDF/PMMA 

foram maiores em velocidades mais altas de mistura, considerando o misturador LSM.  

 
3. As análises de reometria oscilatória mostraram que na região de altas freqüências, 

ocorreu uma provável separação de fase entre os componentes da mistura 

PVDF/PMMA.  

 

4. A microscopia eletônica de varredura mostrou que há a separação de fases em todas 

as misturas no estado sólido. 

 

5. A análise de DMA indicou que a mistura PVDF/PMMA não é completamente miscível 

nas faixas de composição estudadas, no estado fundido.  

 

6. Os resultados de FT-IR mostraram que grupos carbonila do PMMA interagem com os 

grupos metilênicos do PVDF, em altos teores de PVDF, ocorrendo também o 

deslocamento da absorção de CF2.  

 

10. Os tempos de relaxação spin-rede (T1H) das misturas PVDF/PMMA processadas 

em HSM e LSM indicaram que a adição de PMMA ao PVDF em diferentes proporções 

formou misturas com miscibilidade parcial, no estado sólido.  

 

11. O modo de mistura com alto cisalhamento (HSM) introduziu um aumento nas 

heterogeneidades estruturais para o PMMA puro, enquanto que os dois tipos de 

processamento introduziram processos de cristalização diferenciados no PVDF.  
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12. A adição de PMMA retardou o início da cristalização do PVDF, para o 

processamento realizado em ambos os misturadores, LSM e HSM. 

 

13. A diferença entre os valores das Tg’s nos dois processamentos pode ser atribuída 

ao alto cisalhamento atingido pelas misturas processadas no misturador HSM.  

 

14. O alargamento da temperatura de transição vítrea nas misturas PVDF/PMMA 

processadas em misturador HSM foi causado pela diminuição da miscibilidade devido à 

presença de domínios heterogêneos e microheterogeneidades locais.  

 

15. Os valores de Tg calculados pelos modelos de Gordon-Taylor, Jenckel-Heusch e 

Kwei foram os que mais se adequaram à previsão da Tg da misturas PVDF/PMMA 

20/80 e 40/60 processadas no misturador LSM e HSM.  

 

16. O aumento a taxa de resfriamento deslocou os valores das temperaturas de 

cristalização do PVDF nas misturas PVDF/PMMA processadas em misturador HSM 

para valores menores, além de alargar a faixa de temperatura de cristalização.  

 

17. Os modelos cinéticos de Avrami modificado e o combinado Avrami-Ozawa foram 

apropriados na descrição da cristalização não isotérmica do PVDF nas misturas 

PVDF/PMMA.  
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7. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 
 
1. Analisar a influência do processamento na degradação das misturas por meio de 

modelos teóricos diferenciais e integrais.  

 

2. Analisar a cinética de cristalização isotérmica das misturas PVDF/PMMA obtidas nos 

misturadores LSM e HSM.  

 
3. Analisar o crescimento esferulítico das misturas PVDF/PMMA.  
 

4. Analisar as propriedades mecânicas das misturas PVDF/PMMA obtidas nos 

misturadores LSM e HSM.  

 

5. Analisar as topografias das amostras através de microscopia de força atômica. 
 

6. Determinar os parâmetros de rede por meio de análise de raios X. 
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ANEXO  
 

Este anexo mostra curvas de cristalização em diversas taxas de aquecimento do 

PVDF puro e da mistura PVDF/PMMA 60/40, os gráficos de Avrami e os gráficos 

referentes ao cálculo da energia de ativação pelo método de Friedman.  
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Figura A1 -Curvas de cristalização não isotérmica a várias taxas de resfriamento do 
PVDF puro processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM. 
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Figura A2 -Curvas de cristalização não isotérmica a várias taxas de resfriamento do 
PVDF puro e de misturas PVDF/PMMA 60/40 processadas em misturador (a) LSM e (b) 

HSM. 
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Figura A3 - Desenvolvimento da cristalinidade relativa em função do tempo de 
cristalização, a várias taxas de resfriamento, do PVDF puro processado no misturador 

(a) LSM e (b) HSM. 
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Figura A4 - Desenvolvimento da cristalinidade relativa em função do tempo de 
cristalização, a várias taxas de resfriamento, do PVDF em PVDF/PMMA 60/40 

processadas no misturador (a) LSM e (b) HSM. 
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Figura A5 - Gráficos de Avrami de [ ])1ln(ln TX−−  versus tln da cristalização não-
isotérmica de PVDF puro processado em misturador (a) LSM e (b) HSM. 
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Figura A6 -Gráficos de Avrami de [ ])1ln(ln TX−−  versus tln da cristalização não-
isotérmica de PVDF puro em misturas PVDF/PMMA 60/40 processadas em misturador 

(a) LSM e (b) HSM. 
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Figura A7 - Gráfico φln  versus tln  da cristalização do PVDF processado em misturador 

(a) LSM e (b) HSM. 
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Figura A8 - Gráfico φln  versus tln  da cristalização do PVDF em mistura PVDF/PMMA 

60/40, processadas em misturador (a) LSM e (b) HSM. 
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Figura A9 - Gráfico de Friedman das misturas PVFD/PMMA 100/0 processadas em 

misturador (a) LSM e (b) HSM. 
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Figura A10 -Gráfico de Friedman das misturas PVFD/PMMA 60/40 processadas em 

misturador (a) LSM e (b) HSM. 
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