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Informe sobre la Tesis Doctoral:
Comportamiento no lineal de polímeros a altas frecuencias

de S. N. Goyanes

Durante el desarrollo de esta tesis debió realizarse un esfuerzo considerable
en la construcción y puesta a punto del equipamiento necesario para medir el
comportamiento dinámico no lineal de polímeros rígidos. Dicho dispositivo cons­
tituye una novedosa técnica de medición en polímeros y no existen resultados
equivalentes en la literatura. Esta etapa de la tesis fue cumplida exitosamente.

A los efectos de completar las diferentes mediciones debieron prepararse varias
probetas de dimensiones y tratamientos termomecánicos adecuados. Esta etapa
también se realizó exitosamente y se efectuaron mediciones de la respuesta dinámica
tanto en función de la temperatura como de la amplitud de deformación, en varios
polímeros comerciales. Estos resultados son únicos en su género.

Finalmente. debió desarrollarse un modelo físico para explicar los resultados
obtenidos. tarea que la tesista logró concretar.

En resumen. la tesista ha completado las tareas propuestas en el trabajo de
tesis doctoral y considero que está en condiciones de presentar la misma ante el
jurado correspondiente.

F. Povolo
Director de tesis
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Resumen

El trabajo de tesis doctoral realizado puede dividirse
fundamentalmente en 3 partes:

a) Se diseño y construyó un dispositivo experimental capaz de
caracterizar la respuesta dinámica de un material polimérico
para temperaturas entre ambiente y 480 K. La importancia del
mismoconsiste en que permite medir la respuesta del material
a 50 kHz, cuando se lo somete a deformaciones entre 10” y 10“.
Su frecuencia de trabajo así comoel rango de deformaciones son
muydiferentes a los de los equipos disponibles comercialmente.
Consecuentemente la información que brinda es prácticamente
única en la literatura.

b) Se observó por primera vez que, en los polímeros del tipo
vinil la fricción interna y los móduloselásticos dependíande
la amplitud de deformación para deformaciones tan bajas como
10".

Se calculó el tipo de dependencia de la fricción interna con
la amplitud de deformación que predecía cada uno de los modelos
fenomenológicos, usuales en la literatura, en los que se
considera una relación no lineal entre la tensión aplicada y
la deformación producida. Se demostró que el único capaz de
describir los resultados presentados en este trabajo, es el de
Ree - Eyring. Los parámetros obtenidos de los ajustes de los
datos experimentales por este modelo, dieron información acerca
de los micromecanismos que controlan la dependencia con la
amplitud de deformación.

c) Se desarrolló un modelo molecular basado en analogías
topológicas con dislocaciones del tipo de Sbmigliana. Dicho
modelopermitió analizar los resultados de la zona dependiente
de la amplitud de deformación, en función de parámetros
moleculares conocidos. La importancia del desarrollo de este
modeloradica no sólo en que éstos son escasos en la literatura
sino en que ademáspermite visualizar claramente los mecanismos
que generan la dependencia de la fricción interna con la
amplitud de deformación.

PalabrasClaves: oscilador piezoeléctrico, fricción interna,
módulos dinámicos, polímeros vinïlicos,
viscoelasticidad no-lineal.



Abstract

This Doctoral Thesis can be separated in three parts:

a)

b)

c)

Anexperimental apparatus able to characterize the dynamical
behavior of polymeric materials was designed and constructed.
This device can be operated between room temperature and 480
K, at a frequency of 50 kHz and in a strain range of 10-7 to
10-4. Both its work frequency and strain range are quite
different from those of commercially available equipment.
Therefore, the information it provides is practically unique
in literature.

It was observed, for the first time, that the internal
friction and elastic moduli depend on strain amplitude even
for strains as low as 10-5, for polymers of the vinyl type.

The internal friction dependencewith the strain amplitude
was calculated for each non-linear phenomenological model
found in literature, where it is considered a non-linear
relationship between the applied stress and the obtained
strain. It was shownthat the Ree-Eyring model is the only one
able to describe the results of this work. The parameters
obtained from the fitting of the experimental data to this
model give information about the micromechanisms which
determine the internal friction and elastic moduli dependence
with the strain amplitude.

A. molecular' model, based on topological analogues with
Somigliana dislocations, was developed. This model permitted
to analyze the results from the amplitude-dependent strain
zone as a function of known molecular parameters. The
importance of the development of this model lays not only in
the fact that they are scarce in literature, but also they
allow a clear visualization of the mechanismsthat produce the
dependenceof the internal friction on the strain amplitude.

Keywords:piezoelectric oscilator, internal friction, dynamic
modulus, Vinyl polymers, non-linear viscoelasticity



Introducción

I. INTRODUCCIÓN

I.l Conceptos básicos en polímeros

Etimológicamente, polímeros es una palabra de origen griego

cuyo significado es "muchas partes". Un sistema polimérico o

macromolecular esta formado por la repetición de un gran númerode

grupos atómicos, unidos químicamente formando largas cadenas,

pudiendo tener ramificaciones laterales. Los grupos atómicos que

se repiten son llamados "unidad monomérica". En síntesis, una

macromolécula o cadena polimérica es una gran molécula compuesta

por las unidades monoméricas ó monómeros.

Dentro de la cadena.polimérica puedendistinguirse dos partes,

la llamada columna o "backbone", formada por átomos unidos cova­

lentemente, secuencias carbono-carbono, y los llamados sustituyen­

tes o grupos laterales. En el caso del polimetacrilato de metilo,

estos son, los grupos ester y metilo, en el del cloruro de

polivinilo, el cloro y en el del poliestireno el fenilo. Los

sustituyentes están relacionados con el diámetro que toma la cadena

molecular. La relación de aspectos, cociente longitud - diámetro,

para una molécula polimérica es del orden de 5.000.

El númerode unidades repetitivas del que consiste una macro­

molécula, dependiendo del tipo, varía en un amplio rango pudiendo

ser de unas pocas unidades, "oligomeros", o tan grande como10.000

o más, "grandes polímeros". En este trabajo sólo nos referiremos

a éstos últimos y los denominaremos polímeros. Los pesos mole­

culares se encuentran comúnmente entre 10‘ g/mol y 106 g/mol

pudiendo ser mucho mas grandes.
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La cadena polimérica puede consistir de monómerosde idéntica

o diferente estructura química. Las macromoléculas formadas por

monómerosiguales se llaman homopolímeros. Los que contienen varios

tipos de unidades monoméricas en sus cadenas se llaman copolímeros.

Un tipo muy estudiado de homopolímeros son los obtenidos por

polimerización de monómerosvinílicos es decir, del tipo: CH5=CHX

o CH2=CXY,donde X e Y identifican a los grupos químicos que actúan

comosustituyentes o grupos laterales [1]. El polimetacrilato de
metilo, el cloruro de polivinilo y el poliestireno son polímeros
vinílicos.

Cuando se considera el arreglo de las cadenas moleculares

entre sí, surgen dos aspectos muy diferentes: orientación y
cristalinidad.

Muchospolímeros cuando son enfriados desde el fundido, forman

una estructura desordenada, lo cual es comúnmentellamado estado

amorfo. A temperatura ambiente esos polímeros pueden tener altos

módulos elásticos comoel polimetacrilato de metilo, o muybajos

como el de los elastómeros. Los polímeros amorfos son comúnmente

considerados comoun "enredo" de moléculas al azar (Fig. I.1(a)).

Presentan anudamientos, o "entanglements", entre las diferentes

cadenas y dentro de cada una de ellas. El empaquetamiento no es

completamente al azar ya que existen zonas de mayor densidad pero

no de diferente estructura, comofue revelado por ejemplo por Rayos

x [2(a),3]. El polimetacrilato de metilo, es un ejemplo de polímero

amorfo. Si éste es sometido a una tracción, las moléculas pueden

alinearse preferentemente a lo largo de la dirección de la tensión

aplicada. Tal orientación fue detectada pero no se encontró orden

tridimensional, o sea la estructura del polimetacrilato de metilo
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es amorfa orientada pero no cristalina, Fig. I.1(b).

Figura I.1: Esquema de (a) polímero amorfo no orientado y (b) polímero amorfo
orientado [2(a)]

I.2 Comportamiento mecánico de materiales

El comportamiento mecánico de un material se expresa,

generalmente, en términos de una ecuación constitutiva. Es decir

una ecuación en la cual se especifican las propiedades del mismo

en forma independiente de su tamaño, dependiendo sólo de sus

propiedades físicas.

La relación constitutiva más simple es la ley de Hooke. Ésta

relaciona la tensión Ucon la deformación e para un sólido isótropo
ideal sometido a una deformación uniaxial:

a5=E e (1.1)

donde E es el módulo de elasticidad, conocido comomódulo de Young.

Las tres condiciones que definen un sólido lineal, implícitas
en la ecuación (I.1) son: l) existe una relación unívoca entre

tensión y deformación; 2) ante una tensión aplicada, la respuesta

de equilibrio se logra instantáneamente; 3) la respuesta es lineal.

En general la combinación de estas tres condiciones pueden
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describir varios comportamientos mecánicos comose muestra en la
Tabla I.1

Comportamientomecánico Características
recuperable instantáneo lineal

Elástico ideal Si Si si
Elástico no lineal Si Si No
Plástico lineal No Si Si
Plástico no lineal No Si No
Anelástico lineal Si No Si
Anelástico no lineal Si No No
Viscoelástico lineal No No Si
Viscoelástico no lineal No No No

Tabla 1.1: Diferentes comportamientos mecánicos

Es decir, si al remover la tensión aplicada el material

adquiere una deformación remanente, se habla de un comportamiento

plástico. La diferencia entre un comportamientoelástico ideal y
uno anelástico es la pérdida de la condición de instantaneidad en

la respuesta, o sea, el material vuelve a su estado inicial después

de un cierto tiempo de removida la tensión aplicada. En cambio, si

la evolución conduce a un nuevo valor de equilibrio, se trata de

un comportamiento mecánico Viscoelástico.

El comportamiento de un polímero se desvía del de un sólido

elástico ideal. Primero porque en éste, la deformación inducida por

la carga depende de la historia y de la velocidad de aplicación de

la misma; esto implica que la relación constitutiva más simple
debe, en general, contener al tiempo o la frecuencia como una

variable adicional. Segundo, si en. un. polímero se remueve la

4
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tensión aplicada no necesariamente se recupera el estado inicial.

Por último, aún en la región en donde se encuentra un comportamien­

to lineal entre a y e, en las ecuaciones constitutivas aparecen sus

derivadas con respecto al tiempo.

Clasificar a los polímeros comoun tipo particular de material

tal comoun sólido vítreo o un líquido viscoelástico, resulta

difícil ya que, comose mencionópreviamente, sus propiedades mecá­

nicas son muy dependientes de las condiciones del ensayo,

(velocidad con que se aplica la carga, temperatura y amplitud de

la deformación aplicada).

Unpolímero puede mostrar características de un vidrio, de un

sólido frágil, de una gomaelástica o de un líquido viscoso depen­

diendo de la temperatura y escala temporal de la medición. Los po­
límeros son usualmente clasificados comomateriales viscoelásticos

dadoque así se enfatiza su posición intermedia entre líquido vis­

coso y sólido elástico. Su característica viscosa es la que causa

la existencia de una dependencia temporal en la respuesta, perdien­
do la condición de instantaneidad.

Abajas temperaturas o a altas frecuencias de medición, un po­

límero puede comportarse como un vidrio con un modulo de Young de

10’- 10m Pa y se romperá ó fluirá a deformaciones mayores que un

5%. A altas temperaturas o bajas frecuencias, el mismo polímero

puede comportarse como una goma con un módulo de lo‘o 107 Pa,

soportando deformaciones de hasta un 100 %totalmente recuperables.

A. temperaturas levemente Inás altas, puede ocurrir deformación

permanente bajo carga y que el polímero se comporte comoun líquido

altamente viscoso. En un rango de temperaturas o frecuencia inter­

medias, comúnmentellamado rango de transición vítrea, el polímero
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no se comporta ni como un vidrio ni como una goma; muestra un

módulo intermedio, es viscoelástico y puede disipar una gran

cantidad de energía cuando es deformado. La temperatura de transi­

ción vítrea, Tg, se pone de manifiesto de diversas formas, por

ejemplo por un cambio en el coeficiente de expansión volumétrico.

Este cambio es lo que en general se usa para su definición. La Tg

es un punto central en el estudio de las propiedades mecánicas y

es la transición termomecánica más importante que ocurre en un

material amorfo.

La Figura I.2, muestra las cinco regiones que pueden distin­

guirse en un polímero amorfo lineal [4 (a), 5, 6]. En la región 1,

o región vítrea, el polímero se comporta como un vídrio y

frecuentemente, es quebradizo. El modulo de Younges aproximadamen­

te constante. A T = 0 K, toma un valor de alrededor de 10’ Pa para

todos los polímeros. Este valor puedederivarse a partir relaciones

entre las constantes elásticas de los sólidos y los camposde

fuerza intermoleculares. En un polímero amorfo no orientado, el

módulo está principalmente determinado por la débil interacción

molecular de las fuerzas de Vander Waals teniendo sólo una pequeña

influencia las fuerzas intermoleculares y los posibles ángulos de

rotación en torno de las dobles ligaduras de la cadena principal
[7 (a)]. En este estado los movimientos moleculares están

restringidos a vibraciones y movimientos rotacionales de corto
alcance.

La región 2 es la región de transición vítrea. El módulocae

alrededor de mil veces y la temperatura de transición vítrea, que

caracteriza esta zona, puede tomarse comola temperatura en 1a cual

la velocidad de caída del módulo es máxima. El comportamiento del
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polímero está bien descripto por el de un cuero. En esta región
comienzanlos movimientosmoleculares coordinados de largo alcance.

Mientras que sólo entre 1-4 átomos de cadena están involucrados en

los movimientospor debajo de la temperatura de transición vítrea,

entre 10-50 átomosde cadena tienen energía térmica suficiente para

moverse de manera coordinada en la región de transición vítrea.

La región 3 es la región de la "meseta" elástica. El módulo

se mantiene cuasi-constante. El polímero se comporta en forma

elástica soportando importantes deformaciones. Su comportamiento

depende fuertemente del grado de cristalinidad y de la presencia

de entrecruzamientos (Fig 1.2). Los rápidOSImovimientosmoleculares

en esta zona son gobernados por el principio de reptación.
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Figura 1.2: Regiones características en el comportamientoviscoelástico de un
polímero amorfo lineal. Con la línea quebrada se indican los efectos de
cristalinidad y con línea punteada los de entrecruzamiento químico, [4 (a)].

La región 4, es la región de flujo tipo goma (rubbery flow). En

ésta el polímero, dependiendo de la escala temporal del experimen­
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to, se comporta como una goma o comoun fluido. En tiempos cortos,

los anudamientos físicos o "entanglements", no son capaces de

relajar y el polímero exhibe un comportamientoelástico. En tiempo

largos el incremento en el movimiento molecular, logrado por un

incremento en la temperatura, permite que las cadenas se muevanen

forma coordinada comportándose comoun fluido.

Finalmente la región indicada con el número 5 es la región de

flujo tipo líquido (Liquid flow), el polímero realmente fluye

comportándose, comouna melaza. La energía es suficiente comopara

que las cadenas fluyan comomoléculas individuales.

1.3 Viscoelastícidad lineal

De acuerdo a la ley de Newtonpara la viscosidad, 17, ésta se

define comoel factor de proporcionalidad entre la tensión y el

gradiente de velocidad en el líquido [2 (b)]:

a=r7 i, (1.2)
ay

donde V es la velocidad e y es la dirección del gradiente de

velocidad. Para un gradiente de velocidad en el plano xy, la
viscosidad resulta:

av, av,
oxy=n(ay+ ax) (1.3)

donde ax, es la componente de la tensión aplicada en un plano cuya

normal está según x y que actúa en la dirección y; ¿am/av, y
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óV}/óv,son los gradientes de velocidad en las direcciones y y x
respectivamente.

Ya que V‘ = óu/Ot y v, = av/Ot. donde u y v son los desplaza­

mientos en las direcciones x e y respectivamente, resulta que 0,,y

se relaciona con la deformación de corte, eq, según [2 (b)]:

W (1.4)

La ec. (1.4) muestra que la tensión de corte a” es directamente

proporcional a la velocidad con que cambia la deformación de corte

en el tiempo. O sea, la ley de Hooke para un sólido elástico

muestra linealidad en la relación tensión-deformación y la ley de

Newtonpara los líquidos viscosos muestra linealidad en la relación
tensión-velocidad de deformación. Resumiendo:

Para un comportamiento elástico: vw = G 6,,y
. . de

Para un comportamiento VlSCOSO: aq = n 7a?
donde G es el módulo de corte

La relación constitutiva mássimple para un sólido viscoelás­

tico lineal, se obtiene combinandoestas dos leyes, es decir:

de
Oxy=G€xy+na—:y (1.5)

En esta ecuación se está suponiendo que la tensión de corte

relacionada con la deformación y la relacionada con la velocidad

de deformación son aditivas. Esta ecuación representa uno de los

modelos más simples para el comportamiento viscoelástico y es
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conocido como modelo de Voigt [2 (b), 4 (b)].

La ecuación más general para relacionar la tensión con la

deformación, en el caso de deformaciones uniaxiales, conduce a la

representación diferencial de 1a viscoelasticidad lineal [7 (b)]:

P a==Q e (1.6)

donde P y Q son operadores diferenciales lineales con respecto al

tiempo.

La ec (I.6) se puede escribir como:

a°o+a1%+azg:-%+...=b°e+b1%+b2%+... (1.7)

Frecuentemente, se incluyen sólo uno o dos términos en cada

lado de la ecuación (I 7) [7 (b)]. Esto es equivalente a describir

el comportamientoviscoelástico por modelos mecánicos construidos

con resortes elásticos que obedecen a la ley de Hookey amortigua­

dores viscosos que obedecen a la ley de Newtonde la viscosidad.

Los modelos más simples consisten en un resorte y un amorti­

guador o en dos resortes y un amortiguador, conectados en serie o

en paralelo. Estos se conocen, respectivamente, como modelos de

Maxwell, de Voigt y Sólido anelástico estandard, [2 (b), 4 (b)].

Este último es el único de los tres que permite describir tanto el

comportamientoen relajación de tensiones comoel en termofluencia.

En las ecuaciones constitutivas de un sólido elástico ideal

existe una relación lineal entre la tensión y la deformación. El

lO
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Principio de Superposición de Boltzmann [8] es el que extiende el

principio de linealidad a materiales donde las deformaciones son

dependientes del tiempo. Éste establece que, tanto la tensión

impuesta como la deformación. obtenida dentro del marco de la

viscoelasticidad lineal, son aditivas comoen la elasticidad clási­

ca. La diferencia está en que en viscoelasticidad lineal importa

el instante en el cual se aplica la tensión. La aplicación de una

tensión causa una deformación dependiente del tiempo y puede asu­

mirse que cada incremento de tensión genera una contribución

independiente.

Finalmente, cabe recordar que en el caso en que se trabaje con

deformaciones uniaxiales, el móduloinvolucrado en la ec.(I.S), no

es el módulode corte sino el moduloelástico longitudinal o módulo

de Young. Ambosmódulos se relacionan a partir de la ecuación [9

(a)]:

E=ZG (1+v) (1.9)

donde v es el coeficiente de Poisson. Éste, para pequeñas deforma­

ciones, puede definirse comoel valor absoluto del cociente entre

la deformación transversal y la deformación longitudinal. Es menor

que 0.5 y usualmente varía entre 0.3 y 0.4 para materiales

poliméricos.

1.3.1 Comportamiento dinámico

La mayoría de los materiales, y en particular los polímeros,

presentan, aún en el rango que se considera elástico lineal, cierta

ll
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histéresis en la función tensión - deformación. Cuando se los

somete a tensiones cíclicas se observa una disipación de energía

mecánica en calor hacia el medio ambiente. Es decir, cuando el

material se deforma, parte de la energía es acumulada comoenergía

potencial, componenteelástica, y parte es disipada comocalor,

componenteviscosa. El amortiguamiento o fricción interna, FI, se

ha definido, por analogía con la inversa del factor de mérito de

un circuito oscilante, comouna medida de la capacidad de amorti­

guamiento por la cual un sistema que vibra convierte parte de su

energía en calor. Cuantitativamente, FI se calcula como:

1 odisF : _ __. o
I 2 Ud (I 10)

donde Uun y U“, son respectivamente, las energías almacenada y

disipada por unidad de volumen en un ciclo. La definición de la

ec.(I.10) es completamentegeneral siendo independiente de la rela­
ción tensión-deformación.

La caracterización del comportamientodinámico de un material

se completa con el conocimiento de los módulos dinámicos.

Si se aplica al material una deformaciónlongitudinal sinusoi­
dal de la forma:

e = eo exp (i o) t) (1.11)

donde eo es 1a amplitud de la deformación aplicada y w la frecuen­

cia angular de vibración (w = 2 w f, con f la frecuencia de vibra­

ción). En el caso en que se suponga linealidad en la relación ten­

12
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sión - deformación, la tensión generada comorespuesta a una defor­

mación del tipo de la de la ec (1.11) será periódica y tendrá la

misma frecuencia, o sea:

o: ooexp[i not +@)] (1.12)

donde ao es la máxima amplitud de la tensión y ó, el ángulo de

desfasaje entre la tensiónyzla.deformación, frecuentemente llamado

ángulo de pérdida. Nótese que para el caso elástico ideal o = 0.

En forma análoga a la ley de Hooke, podría definirse un módulo

de Youngcomplejo E' según la ecuación:

E'(co) = í; = É/ exp[i 90(0)] = /E(co)/ exp[i wm] (1.13)
0

el que podría reescribirse como:

E' = E/(co) + i E”(co) (1.14)

donde E' es la parte real del módulo de Young dinámico, o sea es

la componentedel módulo relacionada con el almacenamiento de ener­

gía mecánica y por lo tanto, se lo denomina módulo de almacenamien­

to. E” es la parte compleja, está relacionada con la energía

disipada y se lo llama: módulo de pérdida.

Exactamente el mismotratamiento se podría realizar para una

deformación de corte y definir ambosmódulos en corte.

En el caso de viscoelasticidad lineal puede demostrarse que
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la fricción interna, ec (I 10) puede reescribirse como [10]:

//
F = ¿EL (1.15)

Obviamente, en este caso sólo dos de las tres cantidades son

independientes.

Los diferentes mecanismosde relajación mecánica, o procesos

de auto-acomodación en el tiempo que un sistema polimérico realiza

frente a un cambio en una variable externa, dan origen a depresio­

nes en la variación de E' con la temperatura y a la existencia de

diferentes picos o máximosen la de la fricción interna.

La Fig. I.3 muestra la variación de E' y FI con la tempe­

ratura para un ensayo dinámico. El módulo de Youngde almacenamien­

to, E’ decrece con el aumento de la temperatura por dos razones
diferentes:

a) debido a la expansión térmica, las moléculas tienden a sepa­

rarse y las fuerzas intermoleculares decrecen en magnitud.

Comoconsecuencia el módulo decrece debido a la expansión
térmica.

b) el módulo decrece con la temperatura debido a los procesos

de relajación usualmente llamados, a, B, 7 )r ó en orden

decreciente de temperatura. Una explicación detallada de

este hecho figura en la referencia [11].

El pico a está asociado a la transición vítrea (Tg); el módulo

cae entre 100 y 1000_veces y el amortiguamiento pasa por un máximo

(valor pico) del orden de uno o mayor indicando una componente

14



viscosa mayorque la elástica.

109- E'

E’Pa
/

--1

entrecruzado

¡aL-007 r r r \ \
1Y l B ¿0- xno entrecruzado\\

————————> r

Figura 1.3: Dependencia de E‘ y F¡con 1a temperatura a 1 Hz, en un polímero
amorfo [7 (b)].

Los picos B y y corresponden a las llamadas transiciones se­

cundarias, el módulo cae comomáximoen un factor 10 y la fricción

interna es del orden de 0.1.

La magnitud que se utiliza generalmente para describir dichas

relajaciones secundarias y las llamadas relajaciones subsidiarias

es la fricción interna ya que ésta, dichas relajaciones se observan

comopicos y no como leves caídas en su valor como es el caso del

módulo de Young de almacenamiento E'.

La relajación a se entiende molecularmente, comoel comienzo de

los movimientos serpenteados, "Wriggling", de largo rango de la

cadena principal mientras que las relajaciones secundarias están

relacionadas con movimientos muylocalizados. Por ejemplo, la re­

lajación fi, en el caso del PMMA,está asociada a la rotación del

grupo lateral -COORen torno del eslabón que lo une a la cadena

principal, en cambio en el caso del PVCésta está asociada, a

15
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movimientosdentro de la cadena principal del polímero, pero local­

mente muchomás restringidos que los que corresponden a la transi­

ción vïtrea [11].

Finalmente es importante mencionar que las variaciones de E' y

de FI con la temperatura son fuertemente dependientes de la fre­

cuencia de trabajo. Sonvarios los resultados experimentales en la

literatura [9 (b), 12] que muestran que a medida que se incrementa

la frecuencia de trabajo el espectro se traslada ascendentemente

en el eje de las temperaturas.

I.4 Viscoelasticidad no lineal

En muchas aplicaciones prácticas, si bien la deformación

producida es recuperable, el material no se comporta en forma vis­

coelástica lineal. Es decir el comportamiento del mismono puede

describirse por una ecuación constitutiva en donde se plantee una

relación lineal entre la tensión la deformacióny sus derivadas,

del tipo de la ecuación (1.8). De acuerdo a Ward [2 (c)], aunque

el experimento esté restringido a pequeñas deformaciones puede

obtenerse un comportamiento viscoelástico no lineal. Por ejemplo

es usual observar un comportamientoviscoelástico lineal a tiempos

cortos, a una dada tensión, y que éste sea marcadamenteno-lineal

a tiempos largos para los mismosniveles de tensión.

En la literatura.se encuentran tres forma diferentes para la
descripción del comportamientono-lineal [2 (c)]:

a) Descripción ingenieril: Consiste en relaciones empíricas las

cuales describen en forma adecuada el comportamiento pero que
no necesariamente tienen significado físico.
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b) Descripción reológica: Intenta extender la descripciones

formales del comportamientoviscoelástico lineal al del vis­
coelastico no -lineal.

Descripción en términos de procesos térmicamente activados:V
c

Consiste en la incorporación. de un. proceso de deformación

térmicamente activado comoel elemento viscoso en los modelos.

Esta representación tiene el atractivo de poder identificar un
mecanismomolecular con una relajación estructural.

La descripción ingenieril se aplica al estudio de las relaciones

tiempo-tensión-deformación obtenidas en una curva de termofluencia.

Si el material fuese lineal la respuesta en termofluencia estaría

expresada por la ecuación [13]:

€(t) =F(t)ao (1.16)

dondeF(t) designa la función termofluencia de un material lineal,

la cual es independiente de la tensión aplicada ao. En cambio, para

un material viscoelástico no lineal, la correspondiente ecuación
constitutiva debe ser escrita como:

e(ao,t) =F(ao,t)ao (1.17)

donde se indica la dependencia de la función termofluencia con la

tensión aplicada. Los diferentes modelos consisten en la forma que

se propone para la función F.

En la descripción reológica se realiza una extensión semi­

empírica de la teoría viscoelástica lineal. Ésta emplea el

17
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formalismo de espectros y por lo tanto el tiempo es una variable

que está siempre involucrada en las ecuaciones constitutivas que

se proponen y que no es fácil despejar de las mismas, dado que en

general aparece dentro de expresiones integrales.

Es decir, tanto la descripción ingenieril comola reológica

están dedicadas a explicar fenómenosno-lineales en los cuales el

tiempo juega un rol importante. Las ecuaciones constitutivas

propuestas relacionan. generalmente, tensión con deformación. y

tiempo y no variables mecánicas como por ejemplo velocidad de

deformacióncon tensión. Este último tipo de ecuación constitutiva,

surge en las descripciones térmicamente activadas. Los diferentes

modelos basados en procesos de deformación térmicamente activados

fueron hasta el momentodestinados a explicar la deformación

plástica y difieren entre si en el mecanismoy forma en que se

produce la misma. En la ecuación constitutiva esto se ve reflejado

entre la dependencia de la velocidad de deformación con la tensión

aplicada.
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II. ANTECEDENTES

La deformación no elástica de sólidos amorfos incluye una

componenteanelástica y una plástica. Hasta el comienzo de esta

Tesis el comportamiento no lineal fue estudiado exclusivamente

mediante los ensayos mecánicos clásicos de tracción y termofluencia

(creep). La parte anelástica lineal fue descripta usando modelos

fenomenológicos de viscoelasticidad lineal, la componente

anelástica no-lineal mediantedescripciones del tipo ingenieriles

o reológicas y la plástica mediante modelos térmicamente activados

El primer resultado de esta tesis fue mostrar un comportamiento

anelástico no lineal en PMMA[1]. Este mismoresultado fue obtenido

posteriormente por Povolo y Lambri [2], usando un péndulo de

torsión y recientemente por Quinson y colaboradores [3] mediante

un método que denominan "ensayo de relajación de antitensión".

Estos últimos, en forma similar a lo que se mostrará en el capítulo

de resultados, encuentran una clara influencia de la tensión

aplicada en la parte anelástica de la relajación a, en efecto, esta

última se desplaza hacia temperaturas menores cuando se incrementa

la tensión aplicada. Es decir ellos muestran que un comportamiento

anelástico no lineal importante ocurre en la zona de la ladera

izquierda de la relajación a. Ademáslos diferentes ensayos que

realizan les permite observar que la anelasticidad no lineal crece

considerablemente cuando la tensión aplicada se aproxima a la

tensión de fluencia, para una dada temperatura y que, dicho

incremento es un proceso térmicamente activado. En función de

dichas observaciones Quinson y colaboradores [3] asumen que los

procesos moleculares que conducena la anelasticidad (lineal y no
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lineal) y los que conducen al flujo plástico deben estar

relacionados. Los autores describen el comportamientoanelástico

lineal mediante la teoría de defectos cuasi-puntuales y sugieren

que la parte no lineal podría explicarse a partir de modelos que

emplean el movimiento de una línea de dislocación comogeneradora

de la deformación plástica.

En función de lo expuesto parece un ejercicio interesante

examinar algunos de los modelos térmicamente activados. En

particular, introducir el concepto de dislocación en un polímero

amorfo y los modelos basados en éstas. Finalmente interesa, para

la discusión del modelo no lineal propuesto en esta tesis,

introducir con algún detalle el modelode defectos cuasi-puntuales

que intenta explicar el comportamientoanelástico lineal mediante

la deformación del defecto por un lazo de dislocación que crece a

expensas de un movimiento difusivo inducido por tensión.

II.l Modelos basados en procesos térmicamente
activados

Modelo de Eyring

El primer intento para describir el comportamiento visco­

elástico no lineal fue realizado por Eyring [4] quien se basó en

la teoría de reacciones químicas propuesta anteriormente por él,

Glasstone y otros [5]. Éstos asumieron que la deformación en el

polímero tiene su origen en el movimiento de cadenas moleculares

o partes de una cadena molecular a través de una barrera de energía

potencial.
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El proceso molecular básico podría ser, ya sea, intermolecular

(por ejemplo deslizamientos moleculares) o intramolecular (por

ejemplo el cambio en la conformación de una cadena). La situación

está ilustrada esquemáticamenteen la Fig. II.1.

Energíapotencial

Direccióndel flujo__.
y de la tensión aplicada

Figura II.1: Barrera de potencial en el modelo de Eyring

Cuandono hay tensión aplicada, a = 0, existe un equilibrio diná­

mico. Los elementos activados, por ejemplo segmentos de cadena, se

mueven de un lado al otro de la barrera de potencial con una

frecuencia de salto, f, la que está dada por una ecuación de

Arrhenius [6 (a)]:

k T ‘AG (11.1)

donde k es la constante de Boltzmann, h la de Planck y AGes la

diferencia de energía libre de Gibbs que hay entre el valle y la

cresta de la barrera de potencial. La ecuación (II 1) puede
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reescribirse como:

_ k T g -AH = -AH
f ——h exp( R ) exp(—RT) vo exp(—RT) (II.2)

donde AHes la energía de activación, vo involucra la frecuencia

de vibración fundamental, o sea la frecuencia de vibración del

elemento activado en el valle de potencial, y Ases la contribución

entrópica de la energía libre.

Eyring asumió que la tensión aplicada, a produce un desfasaje

lineal de la barrera de energía en una cantidad Ba, en una forma

simétrica, Fig. II 1, o sea, disminuye la altura de la barrera en

Ba en la dirección de la tensión aplicada y la aumenta en Ba en la
dirección contraria.

La frecuencia de salto, en la dirección de aplicación de la

tensión está dada por:

f1: voexp(ïlégigïll) (11.3)

La frecuencia de salto, en la dirección contraria, comúnmente

llamadahacia atrás, resulta:

2f =v°exp(%fig) (11.4)
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Por lo tanto, La frecuencia de salto neta hacia adelante es:

f1 = f1 _ f2 = vo e-AH/RT(epa /RT_ e-fla/RT)

Asumiendoque el flujo neto en la dirección hacia adelante
está directamente relacionado con el cambio en la velocidad de

deformación, resulta:

É :É=Éo e-AH/RTsinh;_; (II.6)

donde éo es un factor pre-exponencial constante con dimensiones de

velocidad de deformación y el símbolo B es reemplazado por v, el

cual es llamado volumen de activación para el evento molecular. v

tiene dimensiones de volumen, pero aún no hay suficiente evidencia

física para una verdadera interpretación de v, éste es el producto

de un área por un desplazamiento pero no está claro qué área y qué

desplazamiento deben estar involucrados. v resulta ser del orden

de 10 veces o más, el volumen de un eslabón moviéndose al azar en

solución [7]. Ademásno existe una correlación de su tamaño con el

tipo de polímero. v a tiene dimensión de energía y es el trabajo

hecho por el elemento activado al moverse a través de una barrera

de potencial por acción de la tensión aplicada.

Encuanto a la energía de activación, ésta podría determinar­

se a partir de mediciones a diferentes temperaturas si el valor de

v fuese conocido. Desafortunadamente el valor de AHque se obtiene

en muchos casos varía con el rango de temperatura utilizado en su
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determinación y, cerca de la temperatura de alguna transición,

coincide con el valor de la energía de relajación asociada al

proceso [8].

Modificación de Mindel y Brown. Tensión interna

Mindel y Brown [9] utilizando los resultados de Sherby y Dorn

[10], quienes realizaron.ensayos de termofluencia.en.polimetacrila­

to de metilo para temperaturas entre 263 Ky 320 K, encuentran que

es necesario tener en cuenta la componentehidrostática de la

tensión en la manera sugerida por Ward [11]. El resultado fue

interpretado introduciendo en la ec (II.6) una tensión interna a“

de la siguiente forma:

v(a -oi)
RTé=é°e"”/RTsinh (11.7)

Mindel y Brownpuntualizan que a1 se incrementa con la deformación

y es proporcional a la temperatura absoluta, T. Hawardy Trackray

[7], también utilizan una tensión interna para describir el

comportamiento de la relación tensión - deformación y proponen que

la tensión interna sea proporcional a la temperatura y a la defor­

mación plástica a través de la función de Langevin.

Modelo de Fotheringham y Cherry

Fotheringham y Cherry [12] utilizan una tensión interna y

consideran que sobre el amortiguador de Eyring actúa una tensión

efectiva que está dadapor la diferencia entre la tensión aplicada,
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0., y la tensión interna, o sea a = a_ - al. Ellos proponen un

modelo basado en un conjunto de procesos de Eyring cooperativos con

la probabilidad de que un evento cooperativo, involucre la

ocurrencia simultánea de n transiciones. O sea, consideran que n

de los elementos activados, los cuales tienden a moverse coope­

rativamente, ocupan simultáneamente el mismonivel de energía. Por

lo tanto, la velocidad de deformación puede escribirse como:

é=é e'(”“”/RT)sinh"V—° 11.3
° 2RT ( )

SegúnFotheringhanly Cherry, explican.la fluencia polietileno
considerando un valor de n = 3. En el caso del Polimetacrilato de

metilo encuentran n = 7.

Modelo de Argon

Argon [13, 14, 6 (b)] explica el fenómeno de fluencia,

desarrollando una teoría basada en que la deformación de un nivel

molecular consiste en la formación de un par de escalones "kinks".

El proceso unitario de deformación se observa en la Fig. II.2. En

este modelose considera que existe resistencia a la formación del
doble escalón debido a la interacción elástica entre una cadena

molecular y sus vecinas. O sea, en este modelo, en contraste al de

Robertson [15], en donde se consideran sólo las fuerzas intramole­

culares, se ponen en juego las fuerzas intermoleculares. El cambio

de energía asociado con la formación del doble escalón se calculó
modelándolos comosi éstos fuesen lazos de disclinación de borde

tal como fue propuesto por Li y Gilman [16], (Fig. II 3). La
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energía de activación, entalpía estrictamente hablando, para la

formación de un par de escalones moleculares bajo una tensión de

corte r está dada por:

2 3 2 2
AH'=M [1_5_75(1_V)6( 6E ] (II.9)

16(1-v) G)

donde G es el módulo de corte, v la relación de Poisson, a es el

radio molecular y w el ángulo de rotación del segmento molecular,

(Fig. II.4). La velocidad de deformación esta dada por:

v=v090voexp(-ï) (11.10)kT

donde 7° es la deformación de corte en un volumen local Q = w a2

Zeq (Zeq es la longitud del segmento molecular en equilibrio), y

C es la densidad volumétrica de segmentospotencialmente rotables.

Los resultados del modelo de Argon implican que en la fluencia
no interviene la formación de un escalón en una única molécula sino

que requiere el cambio cooperativo de varios segmentos moleculares

adyacentes, o sea, el ancho del escalón es bastante mayor que el

ancho de una umlécula. El modelo de Argon es relevante para

explicar los resultados a bajas temperaturas. En cambio, a altas
temperaturas hay diferencias importantes entre los resultados

experimentales y la teoría [13, 14, 6 (b)].
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Figura II.2: Representación esquemática de un proceso unitario de deformación
consistente en el "doblado" de un segmento molecular [6 (b)].

(“F-“1 (+3. r’ =ñ
: I ' ' ' \ “F‘
l l ' : \

: : l " I \’ \w ¿J
: ' l \ ' ' / ’ /

| l l' l l/ / ll z
: : K' , u /
I ' l ‘ ¡ J EE;> ‘

. ' \ \

E : l 'a' \ \ \

L l ' i r: L J‘\-T-’ c; -1 -; _
(o) (D) (c)

Figura II.3: Modelode un par de escalones por un par de lazos de disclinaciones
de borde: (a) perfil de la molecula en el medio elástico formado por las
moleculas vecinas; (b) Corte y remoción de cuñas de ángulo w; (c) Inserción de
las cuñas en el lado opuesto y unión del material [6 (b)]

Figura 11.4: Incremento en la deformación plastica por la formación de un par
( )].de escalones en la cadena polimérica [6
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H.2 Dislocaciones en polímeros amorfos

La tensión de corte necesaria para producir el comienzode la

deformación plástica en un nmterial cristalino en ausencia de

activación térmica, O'K, puede calcularse usando la aproximación

de Frenkel [17]. En ésta, se supone que la muestra sufre una defor­

mación homogénea. El mecanismoplástico considerado para la fluen­

cia de un monocristal es la traslación global de un plano de molé­

culas sometido a la interacción del plano molecular más cercano,

el cual está situado a una distancia a. La barrera de energía de

este proceso corresponde a la máximainteracción potencial entre

estos planos. A este potencial se lo asumió comosinusoidal, con

una longitud de onda igual a la distancia intermolecular, b, a lo

largo de la dirección de deslizamiento y su pendiente a pequeñas

deformaciones esta controlada por el módulode corte G. La tensión

crítica de fluencia así obtenida es ti“ = Gb/Zwa,o, en el caso de

estructuras cristalinas usuales (b - a) tuut s 0.15 G. La gran

diferencia entre este resultado y los datos experimentales indicó

el camino hacia la búsqueda de un mecanismoplástico diferente que

culminó en la introducción del concepto de dislocación.

En materiales poliméricos, el modelo de Frenkel también puede

aplicarse, pero con algunas restricciones [18]. Si bien, el

concepto de plano molecular no es claro en un material desordenado,

se observó que la deformación plástica permanece aproximadamente

paralela al plano geométrico de máxima tensión de corte [18].

Ademásdebido a que en los polímeros rígidos existe un orden de

corto alcance, se puede definir una distancia intermolecular media
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5, a lo largo del eje de deformación, la que representa. la

longitud de onda del potencial aparente de interacción.

5%;
Figura ILS: Deformación de un material plástico asumiendo un deslizamiento

total sobre un plano [18].

La tensión para la cual comienza la deformación plástica de

muchos polímeros es del orden del resultado de Frenkel y ello

mantuvo durante un tiempo la idea de que los polímeros deformaban

por corte homogéneo. Sin embargo, este proceso debería ser insen­

sible a los cambiosde temperatura ya que resultaría improbable una
activación térmica correlacionada sobre todas las moléculas del

plano de deslizamiento y esto no se condice con los resultados

experimentales.

Por ello se han propuesto varios modelos donde el mecanismo

de deformación plástica es la multiplicación y/o la expansión de

pequeñas regiones deformadas por corte mientras la matriz que las

rodea está sólo sujeta a deformaciones elásticas [13, 14, 15, 19].

Cada región es una especie de "defecto cuasi-puntual" de volumen

Vo en el cual el cambio de conformación de la cadena molecular

genera un incremento local de deformación de corte. La diferencia

entre los modelos proviene del tamaño y forma de las regiones, el

origen de las energías de formación y la interacción del defecto

con la matriz que lo rodea.

30



Antecedentes

Una hipótesis comúna todos los modelos es la existencia de

pequeñas regiones donde la resistencia a la deformación es débil.

Sin perder generalidad se supone que la zona deformada es un

disco de pequeño espesor e. El desplazamiento relativo entre las

caras de arriba y abajo del disco es bD = e.óyD donde 67° es la

deformación plástica local. El círculo alrededor del disco

constituye una línea de discontinuidad en deformación y cualquier
circuito cerrado, alrededor de esta línea, en el estado inicial

exhibirá un defecto en su cierre bDen el estado deformado [18].

Consecuentemente, El borde de las zonas de deformación localizada

es topologicamente equivalente a un lazo de dislocación de vector

de Burgers bDen una estructura amorfa.

Es probable que las propiedades mecánicas de dichas zonas

podrían ser deducidas sin introducir la noción de dislocaciones.

Sin embargo, la gran ventaja es que las dislocaciones proveen una

herramienta mecánica que ha sido muydesarrollada en la literatura

de materiales metálicos. Además,el concepto de dislocación no fue

inventado específicamente para la plasticidad cristalina.

Originalmente Volterra [20, 21] introdujo este tipo de deformación

singular en el caso de medios continuos.

Li [20, 21] analizó la topología mas probable de un defecto

lineal en un arreglo amorfo de átomos o moléculas. Debido a las

fluctuaciones de la estructura de corto alcance y de las distancias

intermoleculares, el vector de Burgers b de la dislocación no puede

ser considerado como un parámetro fijo. En contraste con un

material cristalino, donde los planos de deslizamiento están

intrínsecamente definidos y b está impuesto por la periodicidad de

la red, el vector de Burger de una dislocación en una estructura
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amorfa debe fluctuar de un lugar a otro tanto en magnitud comoen

dirección. Tal distribución estadística de desajustes estructura­
les fue descrito en 1914 por Somigliana [21]. La Figura II.6

muestra una representación en dos dimensiones de las dislocaciones

de Volterra y de Somigliana.

Figura 11.6: Topología de una dislocación : (a) de Volterra, (b) de Somigliana

El vector de Burger de una dislocación de Somigliana no es

completamente al azar. Siguiendo a Bowdeny Raha [22], su amplitud

media <b> debe ser del orden del tamaño de un monómero a fin de

minimizar la energia de la dislocación. Ademássu orientación media

debe ser paralela a la dirección de deformación para poder acomodar

mejor la distorsión aplicada.
La cinética de tales defectos lineales fue analizada por

Escaig [23] para interpretar la termodinámicade la plasticidad de
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varios sistemas poliméricos [24]. Este autor modela a un lazo de

dislocación de Somigliana comouna dislocación de Volterra (con b

= <b>) más un conjunto de lazos secundarios con un pequeño vector

de Burger fi el cual acomodalos desajustes locales debidos a las

fluctuaciones de la estructura (Fig. II.7).

Figura II.7 : Representación de un defecto lineal en un sólido con una
estructura fluctuante por la combinación de un lazo de dislocación medio <b> y
pequeños lazos fi que acomodan los desajustes moleculares [18] .

El módulo <b> es estimado comola distancia de máximaaproxi­

mación entre dos cadenas, y fi comoel espaciado entre carbonos en

la cadena principal. Ambosvalores, obtenidos del orden de corto

alcance indicado por la función distribución radial electrónica

transformada de datos de Rayos X [25], resultan del orden de 0.5

nmpara <b> en los polímeros vinílicos y del orden de 0.15 nmpara

fi.

La cinética de deformación es así controlada por la formación

de pequeños lazos B al frente de la dislocación principal <b>.

Desdeel punto de vista de la mecánica de dislocaciones, la situa­

ción es análoga a la que ocurre en los cristales donde la tensión

33



Antecedentes

de Peierls es dominante; la nucleación de lazos B encuentra su

análogo en la formación de un doble kink [23].

Este mecanismoes particularmente crítico cuando la disloca­

ción principal debe cruzar un anudamiento (entanglement) de cade­

nas. En este caso debe crearse un lazo fi cuyo diámetro es del orden

del tamaño del anudamiento. Escaig modela a estos nudos físicos

comouna región esférica de radio bu (elemento de cadena estadis­

tico, [26]), donde bu es la mínimadistancia entre dos elementos

de una misma cadena que están completamente al azar en dirección

debido a las sucesivas rotaciones alrededor de los ángulos de

valencia. Es decir el radio de la región esférica es el doble del

elemento de cadena estadístico. La Fig. II.8 esquematiza la inte­
racción de una línea de dislocación con la zona de anudamientos

localizados.

(a)

Figura 11.8: Interacción de la dislocación con zonas de anudamientos
localizados. (a) Caso en donde la distancia entre anudamientos, x, es mucho
mayor que el diámetro de los anudamientos (A >> 2 b"); (b) Caso A s 2 bu [23].
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Antecedentes de la aplicación de díslocaciones en la descripción de
las propiedades mecánicas de un polímero amorfo

Bowdeny Raha [22] fueron los primeros en aplicar la teoría

de dislocaciones en la explicación del comportamientode la tensión

de fluencia en poliestireno y polimetacrilato de metilo. Éstos en
1973, basándose en un trabajo de Gilman de 1969 [27] introducen el

concepto de dislocación en umterial amorfo para describir los

procesos de fluencia y calculan la energía térmica necesaria para

la nucleación de una región deformada (análoga a un lazo de

dislocación), para una dada tensión. Aplican la teoría a

polimetacrilato de metilo, poliestireno y cloruro de polivinilo.

Argon [13] y luego Argon y Bessonov [14] conciben al polímero como

un conjunto interpenetrado de cadenas moleculares enhebradas entre

sí al azar, produciendo inicialmente una distribución isotrópica

de orientaciones de los segmentos moleculares. Proponen que una

rotación, de segmentos moleculares pequeños, desde su orientación,

inicial, a la dirección paralela a la de tensión aplicada
(formación de un kink) es lo que produce deformación local. Si bien

Argon no introduce una analogía con un lazo de dislocación, para

calcular el cambioen la energía intermolecular, energía asociada

con el doble kink en las moléculas, modela el campo de desplaza­

miento del doble kink por dos lazos de disclinación de borde

extendiéndose sobre el diámetro molecular, de acuerdo con lo

propuesto por Li y Gilman [16]

En 1984 Escaig [23], basándose en los modelos propuestos hasta

ese momentopara describir la deformación no-elástica en un

polímero vítreo [22, 15, 13, 14] asume la existencia y crecimiento

de defectos locales en el arreglo de las cadenas en el polímero
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