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. In tr o d u c c ió n  Y O b je t iv o s

El objetivo general del presente trabajo es aportar nuevos conocimientos sobre las 

características estructurales de compuestos de polímeros biodegradables reforzados con 

fibras naturales. Dicho conocimiento permitirá diseñar materiales compuestos, capaces de 

proporcionar propiedades adecuadas según el tip o  de aplicación. En particular se ha 

considerado el uso de estos materiales para envasar alimentos, en virtud de la necesidad 

impuesta por regulaciones internacionales gue exigen envases biodegradables, por ejemplo 

para las frutas y verduras orgánicas, de las cuales Argentina es un destacado productor 

mundial.

Dado que los polímeros biodegradables, tanto sintéticos como naturales, tienen un costo  

mucho mayor gue los plásticos petroc^uímicos, la combinación con fibras naturales de bajo 

costo  tiene por finalidad generar un material apto para envases a un costo  competitivo en el 

mercado. Como todo  material destinado a usarse en envases alimentarios, existen requisitos 

mínimos gue deben cumplir tanto el diseño como ei material para poder ser de utilidad. En el 

caso particular de los envases biodegradables, tanto la matriz como la carga deben ser 

degradadas por microorganismos, resultando no sólo en un material con mejores 

propiedades gue sus constituyentes y  económicamente rentable sino, y  principalmente, 

saludable para el medio ambiente.

El desarrollo experimental del presente trabajo y su posterio r análisis tienen como 

objetivo particular estudiar compuestos de matriz poliménca biodegradable de ongen 

bacteriano reforzados con fibras naturales de cáñamo. Más específicamente el trabajo se ha 

centrado en estudiar la zona de interfase generada entre la matriz y  el refuerzo, ya gue ésta 

influye significativamente en las propiedades mecánicas del compuesto. Un amplio 

conocimiento del comportamiento de la interfase, principal agente de la transferencia de 

cargas, permitirá optimizar las propiedades mecánicas de los compuestos. Además, se ha 

estudiado cómo afecta la radiación y a las propiedades de matrices poliméncas de origen 

natural, pues proporciona un método conveniente para esterilizar envases alimentarios o 

irradiar alimentos dentro de sus propios envases, evitando así la contaminación microbiana y 

extendiendo su tiempo de conservación.

Conviene además citar en esta sección bibliografía actualizada gue aporta información 

relevante para el tema tra tado en la presente tesis, mencionándose así los siguientes
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trabajos: Biocomposites bssed on renewable reaource: Acetyla ted and non acet^dated 

ceM oee  cardboard coa ted  wtth polyhydroxybutyrate, V.P. Cyras, Ma. 5 . Commisso, A. 

Vázquez, Polymer 5 0  (2 0 0 9 ) G 2 7 4 -S 2 5 0 ; B io-compostte o f  bacterial po!y(3- 

hydroxybutyrate-co-S-hydroxyhíSxanoate) remforced with vei^etable fibers. E. Zini, M. L. 

Focarete, I. Noda, M. Scandola. Composites Science and Technology, G7 (2 0 0 7 ) 2 0 5 5 -  

2 0 9 4 ; diodee^radable composftea based on flaVpolyhydroxybutyrate and tts  copolymer with 

hydroxyvalerate, N.M. Barkoula, S.K. Garkhaila, T, Feijs, Industrial Crops and Products, 31 

(2 0 1 0 ) 3A-A2\Transcrystallm e structures o f  poly(L-lactide), N, Ntnomiya, K. Kato, A. 

Fujimori, T. Masuko, Polymer, 4 5  (2 0 0 7 ) 4 6 7 4 -4 6 5 2 ; Polymer Transcrystallimty m 

Composites, R, J, Youn<g, M. Meppenstall-Dutler, Encyclopedia o f Materials: Science and 

Technology (2 0 0 6 ) 7 5 3 5 -7 5 4 0 ; Thermal and crystallization studies o f  sho rt fíax fibre 

rem forcedpolypropyiene matrix com posites: E ffect o f  treatments, A. Arbelaiz, B. Fernandez, 

J.A, Ramos, I. Mondragon, Thermochimica Acta, 4 4 0  (200S ) 1 1 1 -1 2 1 ;  Polymer 

Spheruhtes, D. C. Bassett, Encyclopedia o f Materials: Science and Technology (2 0 05 ) 

Pages 1-10; Production o f  natural fiber rem forced thermoplastic composites throu^h the use 

o f  polyhydroxybutyrate-rich bioma55, E. R. Coats, F. J. Loge, M, P. W olcott, K., Englund. A. 

G. McDonald. Onginal Research Article Bioresource Technology, 9 9  (7) (2 0 0 6 ) 2S 60- 

2G5G.
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2 .  Fu n d a m e n t o s

2. I POLÍMEROS B iODEGRADABLES

Para definir un polímero biodegradable previamente e& necesario entender qué es un 

proceso de biodegradación. En general, un proceso de biode^gradación es un proceso 

natural en el c^ue sustancias cjuímicas complejas se convierten en sustancias cjuímicas más 

simples, en un ambiente determinado y a través de ciclos elementales tales como el del 

carbón, el del nitrógeno y el del azufre. En dicho proceso, microorganismos y enzimas juegan 

un rol central.

En particular, para gue un polímero sea considerado biodegradable debe sufrir un cambio 

significativo en su estructura guímica, tal como la ruptura de los enlaces de su cadena 

principal, y  dividirse en moléculas de menor peso molecular gue puedan ser asimiladas por 

microorganismos. Este procedo debe ocurrir bajo condiciones ambientales específicas de 

humedad, temperatura y disponibilidad de oxígeno. La ruptura de los enlaces puede deberse 

a fuerzas guímicas, biológicas y/o físicas, pero indefectiblemente al menos uno de los pasos 

del proceso de degradación debe ser través del metabolismo de organismos naturales, tal 

como micoorganismos o enzimas. Más aún, el cambio en la estructura guímica del polímero 

debe modificar ciertas propiedades inherentes al material, medidas por métodos estándar. 

Según cuánto tiempo tarde en cambiar su estructura guímica y gué propiedades varíen, el 

material corresponderá a una determinada clase dentro de alguna clasificación de polímeros 

biodegradables. Dichas clasificaciones también los pueden agrupar según alguna propiedad 

gue caracterice al conjunto, como por ejemplo su composición guímica, método de síntesis, 

método de procesamiento, aplicaciones o importancia económica.

Una clasificación de polímeros biodegradables útil para identificar a los materiales 

utilizados en este  trabajo es la representada en la Figura 2 .1 .  U  misma clasifica los 

polímeros biodegradables según su origen en dos grandes grupos: polímeros naturales 

provenientes de fuentes naturales y polímeros sintéticos elaborados a partir del petróleo 

crudo. Luego cada grupo está compuesto por subgrupos distribuidos según su fórmula 

guímica.
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Polímeros Biodegradables

Figura 2 . 1 Clasificación de polímeros biodegradables de orugen natural [ I ].

Las matrices poliméncas de tos materiales compuestos estudiados en el presente trabajo 

se clasifican según su oriigen como polímeros provenientes de fuentes naturales, más 

precisamente como pohésteres biodegradables llamados polihidroxialcanoatos (PHAs), 

producidos por microorganismos.

2 . 1. 1 Polihidroxialcanoatos

Una característica distintiva de estos pohésteres además de su biodegradabilidad. es 

c^ue son de origen bacteriano. Sólo ciertas bacterias producen PMAs porgue es la forma gue 

tienen de almacenar carbono para luego usarlo como fuente de energía. Para c\ue lo 

produzcan y almacenen necesitan estar bajo condiciones de estrés nutricional. es to  es, un 

ambiente donde haya exceso de carbono pero falta algún o tro  nutriente, como nitrógeno, 

oxígeno u o tro  elemento esencial para el desarrollo bacteriano. Ante esta falta de nutrientes 

la bacteria comienza a acumular hidratos de carbono como reserva energética mediante la 

polimerización de estas pegueñas moléculas, proceso gue se manifiesta gracias a la 

presencia de enzimas gue actúan como catalizadores. Dentro de la bacteria, los PMAs se
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acumulan en <0ránulos (Fig. 2 .2 ). Estos gránulos además de acumular el polímero contienen: 

ácidos grasos y a<0ua. para impedir que el polímero cristalice mientras está almacenado; 

proteínas, c\oe sirven como material estructural; enzimas, para sinteti2ar el PHA; y 

depolimeraza, para detgradarlo en monómeros cuando necesite ser usado como fuente de 

energía. La composición química del PMA. el peso molecular y  el tamaño del granulo van a 

depender del tipo  de bacteria que lo produce y  de las condiciones en las que crece [2 ], 

Seqún las condiciones de fermentación y las fuentes de carbono con las que se alimenten 

producirán d istin tos tipos de PMAs, con sus correspondientes propiedades [1 .3],  Esta es 

una de las mayores potencialidades de los PMAs, ya que alimentando a la bacteria con las 

sustancias apropiadas se puede obtener una amplia variedad de polímeros con 

características propias, útiles para emplearlos en diversas aplicaciones.

Figura 2 .2  Micrografía de delgadas secciones de células PMB'4 de eutropha recombinante 
conteniendo grandes cantidades de P(3MB-co-5 mol% Slillx). La barra representa 0 .5  nm [4],

Como todos  los polímeros, los polihidroxiaicanoafcos {PMAs} son macromoléculas 

formadas por repetición de unidades químicas pequeñas y simples denominadas monómeros. 

En este caso los monómeros son ios S-hidroxialcanoatos, Un alcanoato es una molécula de 

cadena lineal formada por carbonos e hidrógenos con un grupo carboxilo en un extremo, y 

un grupo hidroxilo (OH) en el te rcer carbono, antes denominado posición beta, que los 

convierte en |3 o 3 - hidroxialcanoatos. El grupo hidroxilo de un monómero se une al grupo 

carboxilo de o tro  por medio de un enlace és te r formando los llamados poliésteres. Su 

fórmula química general es;



VERÓNICA I. MEGA - 2 . FUNDAMENTOS -

R O
I I

CH -C H o -C /x /1 y ^ ^

Fugura 2.3 Fórmula ĉ vimica general de polihidroxialcanoatos.

Lo que diferencia a los d istin tos PHAs es la naturaleza del radical R. 5i este  radical es 

sustituido por un grupo metilo el PhA es el poli-3-hidroxibutirato (PHB). Éste polímero tiene 

propiedades similares ai polipropileno, entre las cuales se destacan su alta cristalinidad, 

biocompatibilidad y biodegradabilidad, siendo su principal desventaja su fragilidad [3], y  su 

dificultad para ser procesado industnalmente ya c^ue la temperatura a ta ¿̂ ue se funde es muy 

cercana a la temperatura a la gue comienza a degradarse. Su temperatura de fusión (TJ es 

de 1 6 0  °C aproximadamente y  su temperatura de transición vitrea (TJ de 5 °C 15].

CH. O

./V/ O — CH — CH-)— C / \ / / \ y

n
Fiigura 2.4 Fórmula ¿química del poli-3-liidroxibutirato.

Un PMA ¿̂ ue tiene mejores propiedades mecánicas <̂ ue el PMB es el copolímero aleatorio 

poli(3 -hidroxibutir3to -co -3 -hidroxivalerato) (PMBV), también de origen bacteriano, donde el 

mayor volumen del radical valerato confiere al copolímero mayor flexibilidad y menor 

cnstalinidad c^ue el PtIB. Esto hace más fácil su procesamiento porc^ue funde a menor 

temperatura (T^-1 G5°C y Tg~2°C), y  lo convierte en un polímero menos frágil ¿jue el PMB, 

manteniendo sus propiedades de biocompatibilidad y biodegradabilidad [ver Resultados].

/ \ x \ /

CH- O

CH3

CH. O
I II ' “ i¡

X / O - C H - C H 2- C  - 0 - C H - C H ^ - C  /^4yv

n

Figura 2 .5  Fórmula ¿química del poli (3-hidroxibutirato-co-3-hidroxivalerato).
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Otra manera de tener un polímero con mejores propiedades mecánicas que el PHB es 

mezclándolo con o tro  polímero que también sea biocompatible y  biode<3radable, así se 

obtiene un polímero con las principales ventajas del PHB pero más dúctil. Una de las mezclas 

posibles se logra con poli (g-caprolactona) (PCL). Este polímero también es un poliéster 

biodegradable pero no es de origen natural sino sintético; el cual tiene una temperatura de 

fusión T,„ alrededor de los GO °C y una de -€ 0  °C aproximadamente.

Catalizado 
r +  ca lor

w

nV

Poli -  (e-caprolactona)

Figura 2.G Fórmula química de I3 síntesis de poli (s-caprolactona) con calor como catalizador.

2 .1 .2  Biodegradación

Una de las principales propiedades de los PHAs es su biodegradabilidad. May vanos 

caminos por los que un polímero puede degradarse en el ambiente, entre los cuates se 

encuentran la biodegradación, la fotodegradación, la oxidación y  la hidrólisis. Es importante 

destacar que, a diferencia de lo que sucede en los procesos de degradación, en la 

biodegradación luego de que el polímero se fragmenta en sustancias de menor peso 

molecular los productos no quedan en el ambiente por un período significativo de tiempo, 

sino que. cuando se los coloca en ambientes bioactivos tal como el compost, se fragmentan 

hasta convertirse en dióxido de carbono y agua bajo la acción de microorganismos.

May dos pasos principales en el proceso de biodegradación. El primero implica la 

depolimerización o ruptura de cadena (clivaje) para convertirla en ohgómeros, y  el segundo 

es la mineralización de estos polímeros de bajo peso molecular. En general, el primero ocurre 

fuera del microorganismo e involucra la acción de endoenzimas y exoenzimas, y  el segundo 

sucede intracelularmente. Estas enzimas son producidas por los microorganismos donde, las 

exoenzimas son capaces de degradar secuencialmente la cadena principal de los polímeros a 

partir de sus grupos terminales, y  las endoenzimas son capaces de degradar los polímeros 

aleatoriamente a lo largo de su cadena principal. Una vez que ocurre la depolimenzación se 

forman fragmentos oligoméncos de pequeño tamaño que luego son transportados hacia el

10
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in terior de I05 microorganismos donde son mmeralizados. Esto significa c^ue dichos 

fragmentos se convierten en biomasa, minerales, agua, C0¿, CH4, y  N¿.

B principal reguenmiento para gue se pueda iniciar el proceso de biodegradación es gue 

la cadena poliménca tenga enlaces guímicos gue sean susceptibles a la hidrólisis enzimática o 

a la oxidación. El grupo guímico funcional más común con estas características es el grupo 

éster. O tros factores gue también afectan ia velocidad de biodegradación son la 

hidrofobicidad/hidrofilicidad, ramificación, cristalinidad, morfología, peso molecular, 

estereoguímica y flexibilidad de la cadena. O tro  reguenmiento en el proceso de 

biodegradación es gue existan microorganismos apropiados para sintetizar las enzimas 

específicas, reguendas para depolimerizar y  mineralizar el polímero. Puede gue se necesiten 

dos microorganismos d istin tos, uno para gue produzca exoenzimas y o tro , endoenzimas. 

Además los microorganismos deben poder vivir en el medio donde se guiere biodegradar el 

polímero, incluyendo rango de temperatura, humedad, tipo  y nivel de sal, oxígeno 

(dependiendo si la biodegradación es anaeróbica o aeróbica), traza de metales. pH, potencial 

redox. flujo o estabilidad ambiental, y  presión. 5 i no se tienen bien ajustados estos 

parámetros la biodegradación se puede lentificar o incluso detener, Los principales modos 

de biodegradación son:

•  por microorganismo&^— —►hongos

^^b a c te n a s

•  por enzimas > mecanismos enzimáticos de > oxidación

hidrólisis

El principal mecanismo de degradación de los poliésteres m w o  es la hidrólisis a una 

velocidad muy lenta, donde hay ruptura de cadenas del polímero; mientras gue la 

degradación en ambientes bioactivos ocurre por la acción de microorganismos.

Asimismo, existen diversos factores gue afectan la biodegradación de un polímero, entre 

ellos los principales son [S]:

•  la estructura del polímero

• la morfología del polímero

•  el peso molecular del polímero

•  factores físicos o guímicos, como la radiación o tratamientos guímicos

2 .1 .3  Materiales compuestos
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Lo5 denominados materiales compuestos son acjuellos formados por la combinación de 

materiales individuales; metales, polímeros y  cerámicos, ĉ ue conservan su identidad c^üímica. 

Constan de una fase discontinua llamada refuerzo, de la ĉ ue dependen principalmente las 

propiedades mecánicas, y una fase continua llamada matriz, responsable de la resistencia 

térmica y ambiental del material ¿̂ ue engloba al refuerzo y hace del material una estructura 

monolítica.

La elección del tipo  de matriz está condicionada fundamentalmente por la temperatura de 

servicio, pudiéndose utilizar matrices metálicas, cerámicas o poliméricas. Se utilizan matrices 

no poliméricas cuando la temperatura, la resistencia o alguna o tra  propiedad deseada o 

condición de operación impide el uso de matrices poliméricas. 5in embargo los compuestos 

de matrices poliméricas son los de mayor utilización industrial ya gue pueden formar 

compuestos con propiedades mecánicas c¡ue igualan o exceden las de compuestos con 

matrices metálicas pero proveen un material de peso mucho menor y más fácil de procesar. 

Además, la combinación de resistencia mecánica y procesabilidad de estos compuestos 

permite cjue aquellas estructuras, gue en general deberían ser hechas a partir de vanas 

partes metálicas fabricadas por separado, puedan ser moldeadas en una sola pieza, 

produciendo una estructura gue ret^uiere menores esfuerzos y  costos de producción.

El material de refuerzo puede tener forma de granulos o fibras, estas últimas son los 

elementos de refuerzo por excelencia. Las fibras tienen capacidad para soportar las car<0as y 

la matriz se encarga de distribuir las tensiones y  homogeneizar las deformaciones, haciendo 

del compuesto un sólido compacto. 5e  usan generalmente fibras de carbono, de vidrio, de 

aramida y naturales derivadas de la celulosa.

Las matnces poliméricas pueden ser termoplásticas o termoestables. En general se 

utilizan polímeros termoplásticos en compuestos con fibras muy cortas y a medida gue la 

longitud de las fibras aumenta la tendencia es utilizar polímeros termoestables.

Es importante tener en cuenta gue entre la fibra y la matriz se desarrolla una zona de 

interfase' delimitada por una interfaz fibra-matnz, gue juega un rol significativo en el 

comportamiento mecánico y la resistencia de los materiales compuestos.

La selección del tipo  de matriz y  ta fibra de refuerzo, la interfaz e interfase fibra-matriz y 

su proceso de producción influyen decisivamente en las propiedades finales del producto 

gue se desea obtener con el material compuesto desarrollado.

 ̂ Interfsí es una región bidimensional existente entre la fibra y  la matriz. Interfsse es una zona de 
transición de naturaleza heterogénea tridimensional con propiedades particulares, diferentes a las de 
la fibra y la matriz. En los compuestos de polímeros semicnstaliros reforzados con fibras, la interfase 
generada entre la matriz y la fibra es la zona transcristalina.

12
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La igran ventaja de desarrollar materiales compuestos con matrices de polímeros 

biodCí^radables reforzados con fibras naturales reside en la obtención de un material 

compuesto totalmente biode«gradable, útil para la fabricación de diversos productos, como 

envases aliméntanos, lo cual evita la contaminación ambiental (generada por el desecho óe 

artículos derivados de plásticos de origen petroquímico. Además, como los elevados costos 

asociados a la producción de esta clase de polímeros restnncgen el desarrollo masivo de 

p roducto r competitivos, resulta más cjue atractiva la opción de preparar materiales 

compuestos reemplazando parte del polímero por o tro  material renovable, abundante, 

económico, biodegradable y capaz de conferirle muy buenas propiedades mecánicas al 

conjunto, como son las fibras naturales.

2 .2  MORFOLOGÍA

A diferencia de las sustancias de bajo peso molecular, los polímeros semicristalinos al 

solidificar presentan dos dominios: uno cristalino, donde las cadenas moleculares se plie<gan 

regularmente para formar cristales poliméncos, y  o tro  amorfo, donde las moléculas están 

desordenadas.

En particular, a la estructura generada en la zona cristalina, se la puede caracterizar a 

nivel atómico, definiendo una celda unitaria con dimensiones en la escala de) nanómetro. 

También se pueden distinguir estructuras denominadas lamelas de cadena plegada, cuyo 

espesor ronda los diez nanómetros y cuyas dimensiones laterales son de vanos micrones. 

f^inalmente, en una escala de micrones a milímetros, es posible observar la existencia de 

superestructuras particulares, conocidas como esferulitas.

En esta sección se presentan las características morfológicas de los materiales 

poliméncos estudiados, las cuales están determinadas por sus condiciones de cristalización. 

Además, se descnbe el proceso de fusión de dichos polímeros semiscnstalinos, destacando 

las diferencias respecto al proceso c\ve se manifiesta en los cristales de sustancias de bajo 

peso molecular.

2 . 2 . 1 Celda unitaria

El método de difracción de rayos X de gran ángulo es sumamente útil para determinar el 

arreglo atómico de un cristal, y  permite obtener los parámetros de la celda unitaria de los 

cristales. La estructura molecular y  cnstalina del PMB natural ópticamente activo, analizada 

por este  método, tiene una celda unitana ortorrómbica cuyos parámetros de red son 

a=*5.7gÁ; b =  I 3 .2 0 Á ; y c = 5 .9 e Á , con el grupo espacial P2 | 2 ,2 | (Dj"*), donde pasan dos

{  ‘ 3
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moléculas por celda [7 -9 ]. Las cadenas moleculares adoptan una configuración de hélice 

levógira 2 ;, donde el período es de 5 .9S Á  (eje c) [6 ,9 ], tal como se ilustra en la ñ<gura

2 ,7 .
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Figura 2 .7  Estructura cristalina del PM8 natural ópticamente activo [7].

Empleando la técnica de difracción de rayos X en el caso del PMBV se detectaron dos 

formas de cristales, demostrando c^ue el copolímero presenta el inusual fenómeno de 

isodimorfismo [6 ,9 ]. Según la cantidad de unidades de hidroxivalerato (HV) el copolímero 

cristaliza con la estructura de red del PMB o con la del PliV, que también es una celda 

unitaria ortorrómbica con grupo espacial F2 j 2 |2 | (Dj"’), pero con parámetros de red 

a = 9 .5 2 Á ; b = l0 .0 6 Á ;  y c=5 .5G Á . Hasta un 40%  mol de HV aproximadamente las 

moléculas del PMV pueden acomodarse en la red ortorrómbica del PMB, pero al superar este 

porcentaje la estructura de red de PMB se transforma en la red del PHV [6 .9 ], En este 

trabajo de tesis, el PhBV utilizado tiene un I 2% p/p de MV. por lo c\oe las unidades de MV 

se acomodan manteniendo la estructura de red del PMB [10].

En el caso de la mezcla de PMB con PCL, cada uno mantiene sus dimensiones de celda 

unitaria, siendo la celda unitaria de la policaprolactona ortorrómbica con grupo espacial 

P 2 |2 ,2 ,  (D^"’) con parámetros de red a = 7 .4 7 Á ; b = 4 .9 6 Á ; y c = l 7 . 0 5 Á  tal como lo 

muestra la Figura 2 .6 , determinado por difracción de rayos X y electrónica [I 1,12] . Las 

cadenas se empaquetan en una estructura no planar, desviándose de la forma completamente 

extendida, donde las secuencias de CM2 son planares pero el plano de los átomos de los 

grupos és te r se inclina levemente hacia el e je de la cadena.

14
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\

Figura 2.S Estructura cristalina de la poli(g-caproiactona) [I I].

2 .2 .2  M odelos de la estructura del cristal

Continuando con la descripción de las características de los polímeros semicnstalmos. si 

en vez de analizar la intensidad de rayos X en función del ángulo 26 se estudian los anillos de 

difracción de Bfagig, se observan anillos característicos de una fase cristalina pero no bien 

definidos como sucede en los cristales simples, sino anchos y difusos. Nuevamente el fondo 

difuso sugiere la coexistencia de una apreciable zona amorfa con la cristalina, y  por el ancho 

de estos anillos de difracción resulta que el tamaño del cristal raramente excede algunos 

cientos de an^stroms [13],

Según la teoría de difracción de rayos X, este  ensanchamiento puede deberse a cristales 

muy peí^ueños o a la presencia de defectos. Sin embargo los patrones de difracción de los 

polímeros son muy débiles y  no permiten discriminar entre estas dos posibilidades. A raíz de 

estas observaciones, se han sugerido dos modelos para representar la estructura de los 

cristales poliméncos:

1) Micela con flecos (fringed micelle): intermolecular.

2) Cadena plegada (chain folded): intramolecular.

El primero presenta ciertas limitaciones al momento de analizar la cinética de nucleación, 

por lo c^ue se lo aplica casi exclusivamente para la denominada cristalización fría que se 

produce a temperaturas próximas a la de transición vitrea [14],

15
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El modelo de cadena plegada fue propuesto por tseiler [15] a partir del análisis de 

espectros de difracción de rayos X obtenidos por la cristalización de un polímero en 

solución. Allí VIO que las cadenas moleculares se ubicaban perpendiculares a las caras planas 

de los cristales, y como el espesor de los cristales era de unos cientos de angstroms y las 

moléculas tenían una longitud de mil angstroms aproximadamente, sugirió c^ue la configuración 

más probable era el plegamiento de las cadenas. Así, este modelo propone como estructura 

del cristal polimérico, gue las macromoléculas se pliegan y entran nuevamente en el cristal 

gue se está formando, generando así un cristal de cadena plegada con re-entrada 

adyacente. También considera el caso en el no se tra te  de una re-entrada adyacente sino 

gue la misma cadena forme parte de o tro  plegamiento en el mismo u o tro  cristal, o gue no 

sean plegamientos ajustados sino gue los codos donde se pliegan estén más bien flojos. 

Surgen así d istintas vanantes del modelo de cadena plegada [13],  esquematizadas en la 

fulgura 2 .9 . Es más probable gue el tipo  de estructura donde los codos gue se pliegan están 

flo jos, se desarrolle cuando !a movilidad molecular sea alta. De igual manera el modelo de 

cadena plegada con defectos se ajusta más a la evidencia experimental gue el de micela con 

flecos [14 ,16] ,

u u u u u u u u

c o

Figura 2 .9  Vanantes del modelo de cadena plegada (a) con re-entrada adyacente; (b) tipo 
tablero; (c) con codos flojos con re-entrada adyacente y (d) una combinación de vanas

características.

2 .2 .3  Lamelas

A los cristales gue se observaron por difracción de rayos X, luego de la cristalización de! 

polímero en solución, se ios denominó lamelas, y  con las evidencias experimentales como 

base, se adoptó el modelo de cadena plegada como su estructura cristalina característica.

Las lamelas son estructuras finas y planas y su tamaño, forma y  regularidad van a 

depender de las condiciones de cristalización tales como el solvente, la temperatura y la 

velocidad de crecimiento. Con frecuencia, su forma es de una geometría simple, reflejando la

16
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geometría de !as celdas unitarias. 5 i el polímero cristalizó en solución formará lamelas 

denominadas cristales individuales o monocnstales. Por el contrario, si cristalizó a partir del 

polímero fundido las lamelas se aqre<^ar\ con múltiples orientaciones, formando sistemas 

multilamelares. En -general tienen un espesor de 100 Á, auncjue eso depende de la 

temperatura a la cual cristalizó, y  si se efectuó algún tratamiento de recocido posterior. 

Habitualmente se engrosan por el crecimiento en espiral de lamelas adicionales originadas 

por dislocaciones de hélice.

La ñgura 2 . 1 O es un esquema de una lamela de forma piramidal, donde se distinguen la 

celda unitaria, las caras de crecimiento, las fronteras del secto r de crecimiento, la 

orientación dominante de plegado, la superficie plegada, la cilia, los codos, un plegamiento 

con re-entrada adyacente, la conformación de hélice o zigzag de las cadenas moleculares y 

las direcciones cristalográficas a, b y c  [ I 7^.

O n e n ta o ó n d e

f ro n te ra s  d e l s e c to r  
d e  crec im ien to

Figura 2 . 10 Representación esá^uemática de la estructura de un cristal de cadena plegada [17],

2 .2 .4  Esferulitas

Prosiguiendo con la descripción de la morfología de los polímeros cristalizados a partir 

del fundido por calor, y  considerando bajas presiones de procesado, a partir de las lamelas 

se formarán entidades tridimensionales más complejas c[ae idealmente tendrán forma esférica, 

denominadas esferuhtss. Éstas representan la fase cristalina del polímero gue crece a 

expensas del fundido amorfo. Cabe aclarar, sin embargo, gue la cristalización esferulítica no

17
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es exclusiva de los materiales pohméncos sino c^ue también fue observado en muchas 

sustancias orgánicas e inorgánicas de alta viscosidad y/o en presencia de impurezas.

Las evidencias experimentales obtenidas por microscopía electrónica indican que las 

esferuiitas están formadas por una organización de lamelas bidimensionales, c^ue por medio 

de dislocaciones de hélice «generan lamelas extras a partir de una lamela central, siendo éste 

el principal proceeo para rellenar los espacios intermedios. Así la cristalización se extiende 

por el crecimiento de lamelas individuales que emergen radialmente desde el centro de las 

esferulitas, y  gue en algunos polímeros, como en los poliésteres aguí utilizados, a medida 

gue se alejan del centro van rotando en forma periódica. En las esferulitas de PHB, los 

cristales lamelares de PhD crecen radialmente apilándose. El e je cristalográfico a emerge 

radialmente desde el centro, con los ejes b y c  rotando alrededor de él; debido a la torsión 

de las lamelas de PHB, las esferulitas muestran típicamente una textura con bandas cuando 

se las observa entre polarizadores cruzados [4]. La Figura 2.1 I muestra esguemáticamente 

cómo se ubicarían las lamelas en las estructuras tridimensionales denominadas esferulitas, y 

su torsión regular al emerger desde el centro.

ñgura 2 .1 I Esquema de la ubicación de las lamelas emergiendo radialmente 
desde el centro de la esferulita [\7 ],

Según las condiciones de cristalización se pueden obtener esferuhtas de PHB de vanos 

micrones y hasta de milímetros de diámetro. Aprovechando esta ventaja, Darham obtuvo 

patrones de difracción de rayos X de áreas seleccionadas de las esferuhtas para deducir la 

orientación de los ejes cristalinos dentro de las mismas [5 ]. En la Figura 2 . 1 2 se grafican los 

ejes cristalográficos sobre una esferulita, y  un diagrama donde se ve la orientación de las 

moléculas de PHB en la celda unitaria.

18
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Figura 2.12 A la derecha se observa una esferulita de PMB ŝ ue tiene los ejes cristalográficos 
superpuestos; y  a la izĉ üiercia un diagrama de la ubicación de las moléculas de PHB en la celda unitaria

15],

Cuando se observan las esferulitas con un microscopio óptico  de luz polarizada se 

aprecian anillos claros y  oscuros concéntricos. Esto se debe a ios «giros de las lamelas al 

emanar del centro de las esferulitas. Como hay diferencia entre los índices de refracción en 

las direcciones paralela y  perpendicular de las lamelas, las rotaciones provocarían zonas cjue 

permiten el paso del haz de luz y otras zonas ¿̂ ue c^uedarían oscuras. Este proceso se 

representa en la Fi<gura 2 , 1 3,

(Crecimiento)
Dirección radial

Centro de la 
esferulita

(Crecimiento) 
Dirección radial

^ O s c u ro ^  Claro Oscuro 

Torsión de la lamela

Figura 2 .1 3 Esquema de la generación de bandas concéntricas claras y oscuras 
por la posición de las jamelas [16],

En la micrografía de la Figura 2 . 14  se pueden ver estos anillos concéntricos, donde en el 

seno del polímero fundido (fondo oscuro) hay dos esferulitas de PMBV £̂ ue crecieron 

isotérmicamente a 6>5°C durante & minutos aproximadamente. Corro se utilizaron 

polarizadores cruzados se forma un patrón de extinción a lo tar<go de los e jes de los 

polarizadores, cjue es la clásicamente llamada cruz de Malta. Se utiliza un microscopio óptico 

de luz polarizada para observar las superestructuras tridimensionales desarrolladas durante la 

cristalización por^^ue los cristales poliméricos son materiales birrefnngentes.
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Figura 2.14 Esferulitas de PHBV creciendo isotérmicamente, a en el sero del polímero 
fundido. Se observan las bandas claras y oscuras alternadas, y la cruz de Malta.

2 .2 .5  Otras estructuras

Cuando el polímero cristaliza a partir del fundido a bajas presiones se desarrolla una 

morfología esferulítica y, dependiendo de sus condiciones de procesamiento, como la 

temperatura de cristalización, la velocidad de enfriamiento, el tipo de nucleación primaria y el 

grado de subenfnamiento, variarán el grado de cnstalinidad y  el tamaño de las esferuhtas. 5i 

en vez de bajas presiones se utilizan altas presiones y bajos grados de enfriamiento se forma 

una estructura denominada “ shish kebab” , mostrada en la Figura 2 . 1 5 , donde se distinguen 

porciones de lamelas apiladas (kebabs) unidas por una columna central de cadenas relativa 

pero no totalmente extendidas con un grado significativo de defectos (shisfi). 5e  puede 

observar esta morfología tipo  shisfi kebab por ejemplo cuando una solución de polímero 

diluido al I % es cristalizada mientras se revuelve constantemente, generando así un campo 

de fuerzas externas.

Figura 2 .1 5 Escjuema de una estructura “shish kebab" generada a altas presiones y bajos grados de
subenfriamiento [ I 9].

A su vez. dentro del rango de altas presiones hay dos tipos evidentes de estructuras 

para alta y  baja presión, las cuales se representan en la Figura 2 . 1 S, comprándolas también
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con la estructura esferulítica para bajas presiones. Los shish kebabs de altas f?resiones 

producen apilamientos planos de lamelas, mientras en los o tros  las lamelas centrales 

están retorcidas.

Polímero
fundido

Polímero
fundido

Polímero
fundido

Esferulitas Lamelas
centrales

Lamelas
centrales

[Presión]

Figura 2 . 1 G Esĉ uema de (a) una estructura esferulítica, y de dos tipos de estructura “shish kebob", 
(b) a bajas y (c) altas presiones. La presión aplicada al polímero fundido aumenta de izquierda a

derecha en la figura [19].

Además, para el caso de altas presiones y polímeros de bajo peso molecular, pero 

dependiendo también de las condiciones de cristalización como el «^rado de subenfnamiento, 

puede surgir una estructura denominada de cadena extendida. Actualmente, si el tamaño del 

cristal en ta dirección de la cadena es esencialmente el mismo c\ue la longitud de la cadena 

extendida, se considera gue ésa es la estructura de equilibrio de vanos polímeros 113,14],

2 .2 .G  Fusión de estructuras semtcnstalinas

Finalmente, y  debido a las características estructurales de los polímeros semicnstalinos, 

cuando se eleva la temperatura hasta fundirlos, se observa un comportamiento muy diferente 

al proceso de fusión de las estructuras cristalinas de los compuestos de bajo peso 

molecular. La principal característica de ta fusión de los polímeros semicnstalinos es i::̂ ue no 

tienen un punto de fusión abrupto sino gue se funden en un rango de temperaturas, debido a 

gue hay diferentes tamaños de unidades cristalinas y con d istin to  grado de perfección; en 

general la mayor temperatura del rango corresponde a ios cristales más grandes o más 

perfectos, 5tn embargo es posible distinguir una temperatura de fusión de equilibrio rr.n°)
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corresponde al punto de fusión de equilibrio de la estructura de cadenas plegadas. Para el 

caso del PHB, por tnedto de diferentes métodos encontraron que el valor de es I 97°C

[5], Los cristales de cadena plegada no están en su estado de equilibrio, y  a medida que la 

temperatura se eleva y se acerca a su punto de fusión {TJ pueden ocurrir vanos cambios 

estructurales, como ia reorganización y recristalización observada durante tratamientos de 

recocido, En los sistemas de este  tipo, la fusión ocurre cuando el cambio de energía libre 

(AG) es cero, aunque el sistema no se encuentre en equilibrio. En estos casos el punto de 

fusión es una medida del errado de imperfección del sistema metaestabie, y  es muy 

dependiente de la historia térmica de la muestra y en particular de la velocidad de 

calentamiento [ I 3 j .  Algunos factores importantes que controlan la temperatura de fusión en 

los polímeros son la polaridad, los enlaces por puentes de hidrógeno, y  la capacidad de 

empaquetamiento-

2 .3  CRISTALIZACIÓN

Existen importantes razones para estudiar el proceso de cristalización de los materiales 

poliméricos. Según cómo sea este proceso, el polímero desarrollará una microestructura 

determinada, que definirá sus propiedades mecánicas, físicas y de biodegradabilidad. Una 

forma de controlar esta microestructura, y  así diversas propiedades tales como dureza, 

rigidez, permeabilidad a los gases y velocidad de biodegradación, es controlando el proceso 

de cristalización con los parámetros de procesamiento.

2 . 3 . 1 Nucleación

May dos diferencias fundamentales en la cristalización de un polímero con respecto a las 

sustancias de bajo peso molecular. Una es que los cristales no crecen distribuidos 

uniformemente en todo  el volumen sino que lo hacen a partir de núcleos; y  la o tra  es que el 

polímero debe estar subenfriado, ya que existe un rango de temperaturas por debajo de la 

temperatura de fusión en el cual el polímero no puede cristalizar.

El proceso de cristalización involucra básicamente dos pasos; nucleación y  crecimiento 

[ I4 ¡ .

2.3.1.1 Tipos de nucleación

En el paso de la nucleación se distinguen;

♦ Nucleación Primaria

/ homogénea
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 ̂ Heterogénea 

 ̂ Autonucleación 

Nucleación Secundaria

^  Nucleación Terciana

■r Nucleación Molecular

La nucleación pnmana se refiere al proceso inicial de ia cristalización donde se pasa del 

estado amorfo al cristalino, formándose los primeros cristales, como se muestra en Fiigura

2.1 7a. Cuando no existen superficies ajenas ni núcleos preformados, a esta nucleación 

primaria se la llama homoi^énea. Cuando existen superficies diferentes en contacto con el 

fundido, se reduce el tamaño del núcleo necesario para ĉ ue crezca el cristal. Esto sucede 

porque la mterfaz creada entre el polímero y el sustrato necesita menos energía para su 

creación c^ue en el caso previo de nucleación homogénea, y a este  tipo  de nucleación 

primaria se la denomina hetero<^énea. Ahora, si la nucleación primaria se origina en cristales 

poliméncos en el seno de la fase amorfa, gue sobrevivieron a una disolución o fundido 

previos, y  gue son químicamente idénticos al polímero gue está cristalizando, se trata de una 

autonudeaaón.

Una vez gue el núcleo inicial se establece por nucleación primaria (homogénea, 

heterogénea o autonucleación), el tamaño del núcleo debe crecer para volverse estable y  dar 

lugar a la etapa de crecimiento del cristal. Este crecimiento del núcleo puede ocurrir por 

adición de partículas cnstalizables, sin embargo esta adición no debe aumentar su área 

superficial, sino no se podría superar la barrera de energía libre de cristalización [ver Anexo 

1]-

En el caso de una superficie cristalina molecularmente lisa, la variación de energía libre se 

minimiza si se produce la nucleación de un nuevo cristal sobre una de las caras del ya 

establecido, tal como se ilustra en la ñgura 2 .1 7b .  Este proceso se denomina nucleación 

secundaria. De esta manera va a crecer sobre el núcleo primario un núcleo de menor tamaño 

crítico, necesitando superar una menor barrera de energía libre.

La nucleación secundaria es un proceso más lento gue la primaria y es la gue gobierna el 

crecimiento del cristal. Pero un hecho interesante gue se observó [14]  es gue una 

dislocación de hélice interceptando la superficie puede disminuir el retardo de la 

cristalización gue surge por la necesidad de nucleación secundaria, actuando como un 

continuo e indestructible núcleo secundario en la superficie del cristal.

El proceso de crecimiento puede continuar por nucleación terciana., siendo éste  el caso 

en el cual se comienza una nueva fila de crecimiento del cristal sobre una arista de un cristal
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formado por nucleación primaria, tal como se muestra en la Fi<gura 2 .17c .  Una monocapa 

molecular en crecimiento, en ¡^eneraK tiene suficiente número de irregularidades en la 

superficie del cristal como para proveer nuevos sitios de cristalización mediante nucleación 

terciana.

Una complicación adicional para la cristalización de los polímeros con respecto a ¡as 

sustancias de bajo peso molecular es el tamaño de las macromoléculas. Mientras c]L¡e para el 

crecimiento de un cristal de pequeñas moléculas el paso elemental es la adición de una sola 

molécula, para el caso de macromoléculas se trata de millones de pasos cooperativos. 

Además una vez que cristaliza la primera porción de una macromolécula, el resto  de la cadena 

se encuentra frente a una barrera de eneri^ía libre cjue retarda su acoplamiento ordenado al 

cristal en crecimiento. Esta barrera de energía libre que retarda el crecimiento del cristal se 

llama nucleación molecular. Este tipo  de nucleación se distingue de las nucleaciones vistas 

anteriormente porgue agüellas determinan la formación de un nuevo cristal o de una nueva 

capa de cristal, sin tener en cuenta las partes de la macromolécula gue contribuyen al 

crecimiento del núcleo. En algunos casos pueden aparecer simultáneamente la nucleación 

molecular y  o tro  tipo  de nucleación ya gue el núcleo primario es mucho menor gue una sola 

macromolécula. Después de la nucleación primaria y  secundaria, cada vez gue una nueva 

molécula se agrega al cristal es mediante la nucleación molecular.

/ / / / / - ■ ¿ I /

a

a

Figura 2.17 Tipos de núcleos: (a) primario, (b) secundario y (c) terciario [ 14].

Es importante distinguir gue tanto la morfología como el proceso de cristalización van a 

ser diferentes si se trata de cristalización a partir de una solución, de un material fundido, o 

S I cristaliza durante la polimerización.

2 . 3 . 1 .2 Velocidad de nucleación

Además de conocer cuáles son los tipos de núcleos gue dan origen a la cristalización de 

los materiales poliméricos también es posible cuantificar la velocidad a la cual se desarrolla 

esta etapa del proceso. El concepto clásico de la nucleación está basado en la suposición 

de gue fluctuaciones de la fase subenfnada pueden superar la barrera de nucleación debida a
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la superficie ĉ ue se debe crear para formar el cristal. Por ello, a la velocidad de nucleación I *  

se la puede expresar como el producto entre la velocidad a la cual los núcleos críticos se 

vuelven estables por la adición de más segmentos cristalizables y la concentración 

estacionaria de núcleos críticos. Ambos factores están expresados en términos de 

probabilidades. Según la ley de Boitzmann, éstas son una función del grado de entropía,

e

kT

¡ AG"! 
*T

, í^ue a presión y  temperatura constantes resultan proporcionales a la energía libre, 

. Así la velocidad de nucleación está dada por la ecuación I ;

r
/ •  =

/ v t r

h

k r )
(

kT (I)

donde

AG*: enerígía libre de cristalización de un núcleo de tamaño crítico [Jj
energía libre de activación para la difusión a corta distancia de los elementos 
cnstalizables a través de la frontera de fase [J]

NJ; número elementos no cristalizados disponibles para participar en la nucleación en un solo 
paso

T: temperatura de cristalización absoluta [fsj 
k: constante de Boitzamnn 
h: constante de Planck [J.s]

El primer facto r exponencial expresa la probabilidad de c^ue haya un núcleo de un dado 

tamaño, con volumen y energía constantes y  el segundo corresponde a la probabilidad de 

c^ue los elementos cnstalizables puedan vencer la barrera de energía de activación gue 

gobierna la difusión a corta  distancia, para aumentar en una unidad el número de moléculas 

del núcleo formado.

Teniendo en cuenta la dependencia de las energías libres AG’ y  AG,, con la temperatura, 

esta expresión permite analizar la variación de la velocidad de nucleación con la temperatura. 

El comportamiento de AGt, es muy similar a lo gue ocurre con la viscosidad, a altas 

temperaturas es reducido y prácticamente constante y  a bajas temperaturas aumenta 

rápidamente a medida gue se va acercando a la temperatura de transición vitrea. AG’ , en 

cambio, es menor a bajas temperaturas y aumenta a altas temperaturas. La contribución de 

ambos términos hace gue la curva de velocidad de nucleación / ' e n  función de la temperatura 

de cristalización tenga una forma da campana, como se ilustra en la Figura 2 . 1 ñ . Esta figura 

presenta, además, la variación de los términos gue incluyen la energía libre de formación de 

un núcleo de tamafio crítico y la energía libre de activación para la difusión a corta distancia 

de los elementos cnstalizables a través de la frontera de fase.
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Figura 2 .1 & Velocidad en función de la temperatura de cristalización; AG*; difusión, !*: 
nucleación, y AG,,: nucleación crítica.

2 .3 .2  Crecimiento

Una vez producida la etapa de nucleación, la cristalización de un material polimérico 

continúa con una etapa de crecimiento. Este proceso está caracterizado por la velocidad de 

crecimiento lineal, cjue representa el avance macroscópico del frente de los cristales 

macromolecutares. En general, dichos cristales son pequeños y resulta difícil la observación 

directa de su velocidad de crecimiento lineal, En el caso particular de los polímeros 

estudiados en el presente trabajo, el tamaño de los cristales de FMB y PHBV permitió el 

estudio de la velocidad de crecimiento lineal de los mismos por medio de un microscopio 

óptico  de luz polarizada. Más aún, debido al envejecimiento de las muestras de PMBV 

cristalizadas isotérmicamente y  conservadas a temperatura ambiente por más de un año, fue 

posible observar las esferuiitas a simple vista.

2 .3 .3  Velocidad de cristalización global

Una vez conocidos los mecanismos del proceso de cristalización de los materiales 

poliméncos a partir de su estado fundido, resultaría útil tener un modelo c\ue explic^ue la 

cinética de este  proceso, es decir, capaz de ajustar datos experimentales, tales como la 

determinación macroscópica de la cristalmidad en función del tiempo, y así representar cómo 

ocurre el proceso de cristalización a nivel microscópico. Existen vanos modelos útiles para 

este  propósito , ¿̂ ue ajustan datos experimentales macroscópicos de la velocidad de 

cristalización global con la velocidad de nucíeación del material fundido y la velocidad de 

crecimiento lineal de los cristales, dando información sobre la cinética de cristalización y los 

diversos mecanismos moleculares involucrados.

2 . 3 . 3 . 1 Teoría de Avrami

2 6
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Este modelo es capaz de indicar si el proceso de cristalización «global se ha dado por 

nucleación térmica (los núcleos aparecen en función del tiempo) o atérmica (los núcleos 

aparecen instantáneamente), y  si la geometría de crecimiento de los cristales fue lineal, 

bidimensional o tridimensional. La información se obtiene de dos constantes de la ecuación 

de Avrami; I ) k; relacionada con la velocidad de crecimiento lineal de los cristales (v) y  con la 

velocidad de nucleación (1*); y  2 ) n: relacionada con et tipo de nucleación (térmica o atérmica) 

y la geometría del crecimiento de los cristales (1 D, 2D ó 3D).

^ C ( , )  =  ’ - e " * ' '  (2)
donde

Xc(t): fracción de cristalización medida en función del tiempo 
t: tiempo [s]
k.; relacionado con la velocidad de crecimiento de los cristales y la velocidad de nucleación 
n: relacionado con el tipo de nucleación (térmica o atérmica) y la geometría de crecimiento de 

los cristales ( I D, 2D o 3D).

5in embargo hay ciertas simplificaciones gue se hacen al modelo de Avrami gue no son 

necesariamente aplicables a la cristalización de macromoléculas, por io gue es necesario, 

además de ajustar los datos experimentales con el modelo de Avrami, complementar con 

información adicional sobre nucleación, morfología e incluso algún mecanismo gue se conozca 

para in terpretar completamente la información en forma de exponentes gue entrega el 

modelo.

Entre las simplificaciones gue se hacen se encuentran;

1) El volumen no permanece constante durante la cristalización.

2) La velocidad de crecimiento lineal bajo ciertas circunstancias no es constante con el 

tiempo.

3) Puede ocurrir gue el número de núcleos no crezca continuamente, sino gue alcance un 

valor límite luego de extinguirse los núcleos heterogéneos.

4) La morfología no es exactamente esférica en el caso de tres  dimensiones, o circular 

en el caso bidimensional.

5) La subestructura cristalina verdadera frecuentemente se ramifica.

S) Puede haber cristalización en dos etapas.

7) Puede haber una perfección de los cristales después de la cristalización.

Este modelo es el más simple de los aguí presentados y, precisamente debido a su 

simplicidad, es capaz de dar datos sobre la cinética de cristalización pero da poca idea de la
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organización molecular de las recgiones cristalinas y de la estructura microscópica. Para ello, 

la teoría de hoffman y Lauritzen resulta más adecuada.

2 .3 .3 .2  Teoría de Hoffman y Lauritzen

Este es el modelo más completo ya que desarrolla la teoría de la cirjética de nucleación 

de cadena plegada, que ayuda a comprender cómo se van formando las estructuras lamelares 

a partir del fundido. Comienza asumiendo que el plegado de las cadenas y la formación de las 

lamelas están cinéticamente controlados, resultando de ello cristales metaestables, debido a 

que las formas termodinámicamente estables son las de cadenas extendidas obtenidas por 

cristalización bajo presión [20 ,2  I ].

Este modelo propone tres regímenes de crecimiento de cristales poliméricos que se 

diferencian según la velocidad relativa de formación de un nuevo núcleo secundario en el 

frente de crecimiento y la velocidad a la cual los núcleos crecen a lo largo de frente de 

crecimiento. Cuantitativamente los regímenes I, II y  líl, se diferencian según el valor que tome 

la constante 122,23].

donde

p; constante que depende del tipo de régimen definido por Hoffman 
b; espesor molecular de la celda unitaria [m] 
o: energía libre superficial lateral [J.m'^] 
o,: energía libre superficial plegada [J.m'^
T°„: temperatura de fusión de equilibrio absoluta [K]
Aftf! energía libre de cristalización de un núcleo de tamaño crítico [J/m^ 
k: constante de Boitzamnr

Considerando la velocidad con la que las cadenas son depositadas en la superficie del 

cristal, en el régimen I sólo un núcleo superficial completa todo  el sustrato. En es te  caso es 

preciso tener en cuenta que se define núcleo superficial a un segmento de la cadena que se 

deposita sobre una estructura cristalina (amelar pre-existente, y  no a un núcleo que nuclea la 

lamela desde el fundido. 5e  presenta para bajos subenfnamientos donde la velocidad de 

crecimiento de los cristales es mayor que la velocidad de nucleación.

En el régimen II hay múltiples núcleos superficiales en la misma superficie cristalizable, 

porque la velocidad de nucleación es mayor que la velocidad de cristalización de cada 

molécula. 5e  necesita más subenfriamiento para que cristalice con este régimen, porque a 

mayores subenfriamientos se forman vanos núcleos y conjuntamente crecen en el frente de 

crecimiento. La distancia entre núcleos disminuye a medida que el <^rado de subenfriamiento
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aumenta, siendo un parámetro importante la separación entre núcleos superficiales. En este 

caso, el valor de es igual a la mitad del valor de la constante de nucleación de los 

re(0Ímenes I y  (II.

Para el caso del régimen III el valor de la constante es igual a la de! régimen I, pero en 

este  caso la velocidad de cristalización es muy rápida. Este régimen ocurre con mayores 

grados de subenfnamiento ¿̂ ue en el régimen II. Además la separación entre núcleos 

superficiales es del orden del ancho molecular y  no crece más. En este régimen el modelo de 

cristal que se obtiene es del tipo  tablero (5ec. 2 .2 ,  Figura 2 .9)  con plegamientos 

moleculares donde una misma molécula se pliega tan to  con re-entrada adyacente en un cristal 

como sin re-entrada adyacente en el mismo u o tro  cristal.

Basándose en la topología y la flexibilidad de cadenas tioffman establece c\ue se puede 

aplicar apropiadamente una versión simple de la teoría de nucleación y obtener una 

representación molecular significativa para explicar el fenómeno de plegamiento de cadenas. 

La teoría se desarrolló para especímenes de FE cristalizados isotérmicamente a partir del 

estado fundido, con pesos moleculares intermedios (M =l 5 .0 0 0  y MsSO.OOO) donde 

aparecen las transiciones de los regímenes l+ l l  y  ll+ lll,  el tarado de cnstalinidad es 

relativamente alto, y  los efectos de reptación se pueden resolver. Describe la formación de 

lamelas de cadenas plegadas cristalizadas a partir del polímero fundido donde los núcleos 

superficiales están ubicados en un arreglo ortorróm bico, el cual representa la fase estable a 

presiones normales, ya ¿̂ ue en el caso de altas presiones, cerca o por enctma del punto 

trip le  en vez de ortorróm bico el arreglo es hexagonal (2 0 ).

En el marco de esta teoría la velocidad de crecimiento de los cristales pohméncos 

considerando nucleación heterogénea está dada por;

G  =  G^e

u*
[  T { A T ) f )

(4)

donde

G ;̂ constante
UV energía de activación para el transporte de las moléculas al frente de crecimiento [J.mol''] 
R.: constante universal de los gases [J.mol'’ .R'']
T„: temperatura debajo de la cual las moléculas se vuelven inmóviles [K]
AT=( grado de subenfriamiento [K]
Kg: constante cjue distingue el tipo de régimen definido por Moffman

2 .4  T ranscristalización

Se pueden crear materiales compuestos colocando refuerzos orgánicos o inorgánicos en 

matrices de polímeros semicnstalinos, con el objetivo de obtener un compuesto con mejores
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propiedades que las de los materiales constituyentes. En estos materiales se produce una 

re<0ión de mterfase, delimitada por fronteras de interfaz con el refuerzo y con la matriz, cuyas 

características morfolóí^icas y de cristalización son diferentes a las exhibidas por la matriz 

pura.

En particular las fibras son refuerzos ¿̂ ue promueven la nucleación hetero<0énea de la matriz 

semicnstalina. con una alta densidad de núcleos a lo larigo de la fibra, U  alta densidad de 

núcleos impedirá la formación de esferulitas que crezcan con igual velocidad en todas 

direcciones; en la dirección paralela a la fibra rápidamente las esferulitas se tocarán con las 

adyacentes y detendrán su crecimiento, mientras que continuarán creciendo en la dirección 

normal a la fibra, hasta ser detenidas por el avance del frente de esferulitas que hayan 

nucleado en el seno del polímero fundido. De esta manera sobre la fibra se forma una capa 

cristalina columnar. conocida como zona transcnstalina {ZTC}. La Fi<0ura 2 - 19a muestra un 

esquema de la ZTC [24 ], mientras que la Figura 2 . 1 9b  ilustra la ZTC de un compuesto cuya 

matriz es PHBV y el refuerzo es una fibra de cáñamo, luego de 2 7 0  segundos de cristalizar 

isotérmicamente a ñO°C.

En el esquema se puede observar la morfología de la mterfase {ZTC} de un compuesto de 

matriz de polímero semicristalmo reforzado con fibra en la que se distinguen tres  regiones de 

diferente espesor.

Tratamiento 
de la fibra

Polímero semicnstalino 
(matriz)

_________
^  Zona 
transcnstalina

Fibra

Figura 2 . 1 9 (a) Esquema de la zona transcristalina; 5,; mterfase; 5,.,; mfcerfaz fibra-ZTC; 5,2= parte 
homogénea de la ZTC; 5,.3: interfaz ZTC-matnz esferulítica [24). (b) Compuesto de PhBV reforzado 

con fibra de cáñamo cristalizado isotérmicamente a 80  ’C durante 270 segundos (barra= 100 îm).

El espesor de la mterfaz fibra-ZTC 5,j y  su superficie específica van a estar determinados 

por la rugosidad de la fibra sin tra tar o por las imperfecciones de la fibra modificada por
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medio de métodos físicos o químicos. Por o tro  lado, el espesor de la región homogéna de 

la ZTC S|_2 va a estar determinado principalmente por las velocidades de nucleacfón en la 

superficie de la fibra y en el seno del polímero fundido. Esta relación tiene en cuenta sólo las 

velocidades de nucleación porcjue, como se verá en este  trabajo, la velocidad de 

crecimiento de las esferuiitas tanto en el seno del polímero como en la ZTC es la misma, y 

por ello una mayor velocidad de nucleación sobre la fibra permitirá que la ZTC ten<ga mayor 

tiempo para desarrollarse y así se la pueda detectar. Por último, el espesor de interfaz ZTC- 

matriz 5,_3 y  su superficie específica van a depender del tamaño de las esferulitas formadas en 

el seno del polímero, donde pueden crecer lateralmente sin ningún impedimento debido a la 

baja densidad de núcleos.

2 . 4 . 1 Estructura de la zona transcnstalina

La zona transcnstalina presenta una estructura mucho más ordenada que la zona cristalina, 

debido principalmente a un empaquetamiento de cristales más compacto y a un alineamiento 

cristalino preferencial. En el caso de celdas unitarias ortorrómbicas por ejemplo, dicho 

alineamiento puede ser caracterizado por una distribución particular en la orientación de los 

ejes c  de los cristales. Como a nivel molecular el eje c  es paralelo al eje de las cadenas 

poliméricas, las propiedades físicas y mecánicas en esa dirección van a reflejar la naturaleza 

covalente de la cadena, mientras que las propiedades en los ejes a y b, van a reflejar 

interacciones moleculares más débiles, como fuerzas de Van der Waals o puentes de 

hidrógeno. Es por ello que se busca determinar cuál es la distribución de orientaciones de 

las cadenas poliméricas en la ZTC para poder relacionarla con las propiedades físicas y 

mecánicas del compuesto.

Al analizar el alineamiento cristalino preferencial de vanos materiales compuestos han 

surgido diversas suposiciones relacionadas con la forma en la que crecen las lamelas de la 

ZTC. Stern e t al. [25 ] en un estudio de compuestos de matriz y fibra de polietileno 

cristalizados en condiciones isotérmicas, propone que el crecimiento de la ZTC comienza 

epitaxialmente, con el e je c de a celda unitaria ortorrómbica alineado con la dirección de la 

fibra. Seguidamente, la lamela se va torciendo a medida que crece alejándose de la 

superficie de la fibra, tal como se ilustra en la Figura 2 .2 0 .
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Figura 2 .20  Esquema de la posición relativa de los ejes de las lamelas de celda unitaria ortorrómbica
creciendo a partir de la superficie de la fibra [25].

Por o tro  lado, o tros  trabajos [2G ,27] encontraron í\ve la ZTC ígeneralmente está 

compuesta por do5 regiones de d istin to  alineamiento cristalino preferencial. Por ejemplo, en 

compuestos de iPP reforzado con fibra de iPP, la recgión de la ZTC más cercana a la fibra 

(< 3 0 0  nm) tiene alta densidad de lamelas, con los ejes c  orientados a lo largo de la 

dirección longitudinal de la fibra. En la región más alejada de la fibra (> 3 0 0  nm), hay una 

estructura entrecruzada compuesta por lamelas “ madre” con los ejes c paralelos a la 

dirección longitudinal de la fibra, y  lamelas “ hua” con los ejes c  perpendiculares tan to  a la 

dirección longitudinal de la fibra como a las lamelas “ madre” . La Figura 2.21 muestra el 

esguema de dichas regiones, propuestas como estructura de la ZTC.

Lamela fiija

Fibra

Lamela m adre

^ 0 0  nnnm 

5 0  “C
nm 

S 3  “C

Figura 2.2 I Esguems de la posición relativa de los ejes de las iamelas de celda unitaria ortorrómbica
en dos regiones distintas de la ZTC [2G],
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Así, ambas propuestas de la estructura de ZTC coinciden en <̂ ue el alineamiento cristalino 

preferencial del eje c en la región de la ZTC más cercana a la fibra es paralelo al eje de la 

misma, reflejando la naturaleza covalente de la cadena polimérica.

2 .4 .2  Cinética de cristalización de la zona transcnstalina

Tal como se explicó anteriormente, la velocidad de crecimiento de las esferuiitas tanto en 

la matnz como en la ZTC es ia misma. 5tn embargo, para gue se forme una ZTC detectable 

las velocidades de nucleación en la matriz y  en la ZTC deben ser diferentes.

Las mismas teorías gue fueron desarrolladas para estudiar la cinética de cristalización de 

polímeros semicnstalmos son las ĉ ue se utilizan para el estudio de la ZTC, como por ejemplo 

la teoría de Hoffman y Launtzen descrita anteriormente (Sec. 2 .3 .3 .2 ), ĉ ue define tres 

regímenes de cristalización caracterizados según la forma en gue las cadenas poliméncas se 

depositan sobre el sustrato y según la relación entre la velocidad de crecimiento de las 

esferulitas y la velocidad de nucleación. Otra teoría gue también aborda la cinética de 

formación de la ZTC es la propuesta por Ishida [26 ], guien relaciona el tiempo de inducción 

con la velocidad de nucleación, lo gue permite el cálculo de parámetros termodinámicos, 

como la energía de activación. Al tiempo de inducción lo define como el re tardo entre el 

tiempo reguerido para gue la muestra alcance la temperatura de cristalización elegida, y  el 

tiempo en el gue comienza la nucleación.

Cualquiera sea la teoría aplicada al analizar los resultados experimentales, siempre es 

importante estudiar la cinética de cristalización de la ZTC en función de la temperatura de 

cristalización y de la naturaleza de la fibra gue refuerza la matriz, ya gue ambos son factores 

fundamentales gue influyen tanto en la cinética de cristalización como en la morfolo<0ía de la 

ZTC.

2 .4 .3  Relación con las propiedades mecánicas

Las propiedades mecánicas de los materiales compuestos de matnz polimérica reforzada 

con fibras depende básicamente de la resistencia y  módulo de la fase de refuerzo, de la 

resistencia y el módulo de la matriz poliménca, y  de la efectividad de la unión fibra-matriz en 

transferir tensiones a través de la mterfase generada.

Debido a su anisotropía, la formación de ZTC en la mterfase fibra-polímero influye 

significativamente en las propiedades mecánicas de los compuestos. Su efecto  en las 

propiedades mecánicas dependerá del espesor de la ZTC y  de la fracción volumétrica de 

fibras. 5m embargo, todavía no hay un consenso general gue afirme si su e fecto  sobre las
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propiedades mecánicas es positivo o ne<0ativo. Esto puede atribuirse a los diversos factores 

ĉ ue afectan la formación de ZTC. Básicamente, estos Factores se pueden dividir en dos 

grandes grupos: los relacionados con la naturaleza de la fibra, y  aquellos asociados a las 

condiciones de procesamiento del compuesto. Entre los parámetros gue caracterizan a la 

fibra se destacan su rugosidad superficial, su conductividad térmica y el tratamiento 

superficial ĉ ue pueda tener. En io referente al procesamiento tienen influencia la velocidad y 

los métodos de enfriamiento, la temperatura de cristalización, el campo de tensiones ĉ ue se 

genera alrededor de las fibras debido a la diferencia en los coeficientes de expansión 

térmica entre la fibra y la matriz, y  el efecto de alguna sustancia compatibilizante tendiente a 

mejorar la adhesión interfacial entre las fibras y la matriz.

Para poder determinar la adhesión efectiva y la efectividad de la unión fibra-matnz en la 

transferencia de tensiones se han desarrollado vanos ensayos. Los más utilizados son: 

fragmentación, extracción de una sota fibra, micro-mdentación y  micro-despegue. 

5(aminando diversos sistemas compuestos con estos ensayos vanos investigadores 

encontraron ĉ ue la formación de ZTC mejora las propiedades mterfaciales [2G].
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3 .  A n t e c e d e n t e s

U  gran ventaja de los polihidroxialcanoatos (FHAs) utilizados en el presente trabajo son 

sus propiedades de biode<0radabilidad y biocompatilidad; es por ello ¿jue entre sus 

potenciales aplicaciones se destaca principalmente su utilización para envases aliméntanos 

[ I -3 ] y  como materia prima de productos médicos y aplicaciones terapéuticas [4-&],

Diversos estudios han investigado el mecanismo por el cual se biodei^radan los FMAs [9- 

I 2]. 5u biodegradación bajo condiciones aeróbicas produce dióxido de carbono, agua y 

biomasa, mientras que en condiciones anaeróbicas los productos de degradación son 

dióxido de carbono y metano además de la biomasa [13] . El PHB se degrada en condiciones 

no acuosas por ruptura aleatoria de las cadenas mientras gue en presencia de agua se 

degrada por hidrólisis en la superficie sin cambio en el peso molecular, aumentando ia 

velocidad de degradación a medida gue aumenta el pH [14],  !n w íro mostró una vida media 

de pérdida de masa de I año a 37°C .  acelerada por la adición de FMB atáctico pero sin 

influencia en la degradabilidad con la adición de moléculas de bajo peso molecular [15].  

Asimismo, la velocidad de hidrólisis enzimática en láminas de grado de cristalinidad constante 

está influenciada por el tamaño de las esferulitas y de los cristales. Bajo degradación 

enzimática, mientras más bajos son los valores de cnstalinidad y dimensiones de los cristales 

de las láminas de PHD, mayor es la velocidad de biodegradación. Y, en caso de similitud de 

estos parámetros, habrá mayor velocidad de biodegradación mientras más núcleos de 

esferulitas y mayor número de esferulitas por unidad de superficie haya, debido a gue la 

degradación enzimática preferencia su acción en los frentes de chogue entre esferulitas 

[ I G]. Así se observa gue la biodegradación está relacionada con la morfología y  el grado de 

cristalinidad de los polímeros, los cuales a su vez están determinados por las condiciones de 

procesamiento y la cinética del proceso de cristalización.

También la respuesta mecánica de los PHAs y compuestos elaborados con esta matriz 

está determinada por las condiciones de procesamiento y  la cinética de cristalización de 

es tos  biopoitmeros. Por ello, se establecen condiciones de procesamiento según las 

características del sistema, definidos fundamentalmente por la cinética de cristalización y 

transcristalización, la introducción de agentes acoplantes en el caso de compuestos y los 

e fectos de la irradiación, cuando se la emplea como método de esterilización.
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Muchos han sido los trabajos realizados en PHAs y o tros  polímeros semicristalinos 

tendientes a explicar estos efectos; ellos se resumirán en este capítulo, que finaliza con una 

síntesis de las cuestiones ¿̂ ue ¿quedaron pendientes en los trabajos previos y que serán 

abordadas en esta tesis.

3 . I LA ZONA CRJSTALINA (ZC)

3. 1. 1 Cinética de cristalización de PMB y PHDV

Existen diversos trabajos que han estudiado los proceBOB de nucleación, crecimiento y 

morfolot^ía del PHD y süs copolímeros [17-22 ] ,  Barham e t ai. estudiaron la morfología y 

cinética de cristalización del PHB [23 ] y su copolímero PHBV [24 ] con muestras cristalizadas 

isotérmicamente a partir de! fundido y  de la solución. La morfología observada cuando el 

fundido cristalizaba a bajas presiones e isotérmicamente fue esferulítica, con características 

que dependieron de la temperatura de cristalización (TJ- Observaron que tanto el diámetro 

de las esferulitas como el espesor de sus bandas se reducían ovando disminuía la Te, y  que 

las muestras de menor peso molecular tenían una morfolo<0Ía similar a la obtenida cuando el 

PHD de alto peso molecular cristalizaba a altas Jr. Encontraron además que el espesor 

lamelar de los cristales de PMB era de 5 a Snm para el caso del material fundido y 

aproximadamente 4nm para el caso de material en solución. Aunque la morfología desarrollada 

en la cristalización de los copolímeros de PHDV fuera parecida a la del homopolímero (PHD), 

tanto la velocidad de nucleación como la de crecimiento se reducían significativamente, con 

una considerable exclusión de unidades de hidroxivalerato (HV) de los cristales, 

especialmente en copolímeros con un alto porcentaje de unidades HV a altas temperaturas 

de cristalización. Ajustaron los datos experimentales de la velocidad de crecimiento con la 

ecuación teórica de Hoffman suponiendo nucleación homogénea del PHB, observando a bajo 

nivel de subenfriamiento (altas Te) régimen (I y  a alto subenfriamiento (bajas T^) régimen (II. 

Además obtuvieron los valores de constantes fundamentales para permitir el estudio de ia 

cristalización de PHB como la entalpia de fusión, la energía de activación para el transporte 

de las moléculas al frente de crecimiento, la temperatura debajo de ta cual las moléculas se 

vuelven inmóviles y la temperatura de fusión de equilibrio absoluta.

Por su parte Peng e t al. [25 ] también estudiaron la cristalización isotérmica del PHBV 

con &% mol de HV por medio de calorimetría diferencial de barrido (DSC) y microscopía con 

luz 'polarizada (MLP). Ajustaron los datos experimentales de cnstalinidad en función del 

tiempo obtenidos por DSC con la ecuación de Avrami y. con las constantes para describir el 

proceso de cristalización global y con estudios de morfología y  nucleación con MLP
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concluyeron cjue el proceso puede corresponder a un crecimiento bidimensional con 

nucleación homogénea. Además, con los datos de MLP obtuvieron la \/elocidad de 

crecimiento lineal de las esferulitas y los ajustaron con la ecuación de Lauritzen-Hoffman. 

Finalmente, calculando la eneri^ía de activación asociada al proceso de cristalización del 

FMBV obtuvieron un valor mayor a la del P liB . Esto indicaba ¿̂ ue la habilidad de cristalizar es 

menor en el caso del FMBV que para el FHB, probablemente debido al mayor tamaño de las 

unidades de hV.

3 .1 . 2  Efecto de las condiciones de procesamiento

Es sumamente importante conocer y caracterizar cómo es la cinética de cristalización de 

los polímeros termoplásticos semicristalinos bajo diferentes condiciones de procesamiento, 

ya ¿|ue. comprendiendo su influencia en las propiedades del material, podrá ser debidamente 

fijada en los diversos procesos tecnoló<gicos, tales como moldeo por inyección, moldeo por 

compresión y extrusión, para obtener las propiedades deseadas en el producto final [2 S].

Los FMAs tienen propiedades termomecánicas muy similares a los plásticos 

convencionales derivados del petróleo, lo c\oe le permite utilizar la misma tecnolo<gía para su 

procesamiento y  obtener productos de características similares, pero con la gran ventaja de 

c)ue estos materiales sí se pueden biodegradar y  no -generan toneladas de residuos gue 

contaminan el medio ambiente. En efecto, en un estudio comparativo de Bucci e t al. [ I ] ,  

quienes analizaron la posibilidad de utilizar FHB en la manufactura de envases alimentarios, 

encontraron que el FHB puede ser procesado por moldeo por inyección con el mismo 

equipamiento utilizado para envases de FF. Sin embargo, las condiciones de procesamiento 

deberían ajustarse a las características del PHB y debería utilizarse un molde específico. En 

o tro  trabajo [27 ], se estudió cuál era la influencia de los procesos de extrusión y  soplado en 

el peso molecular y  las propiedades mecánicas del F(3MB-co-3hV). Sus resultados 

mostraron que el peso molecular disminuye significativamente con el aumento de la 

temperatura de procesamiento y la disminución de la velocidad del tornillo. Con respecto a 

las propiedades mecánicas, concluyeron que para obtener propiedades mecánicas buenas y 

homogéneas, la temperatura de procesamiento debería estar en la región de I SO-1 £ 5 °C  y 

la velocidad de tornillo se debería utilizar a 25rptn, ya que pruebas preliminares indicaron que 

otras condiciones de procesamiento promovían un inicio más rápido de fragmentación 

molecular.
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3 .2  LA ZONA TRANSCRISTAUNA (ZTC)

Aunque es técnicamente posibie fabricar productos solamente con PhAs utilizando 

procesos de moldeo por extrusión y sopiado optimizando las condiciones de procesamiento, 

resulta beneficioso poder fabricar productos ¿̂ ue además de ser ecológicos también sean 

económicamente convenientes. Como los PhAs son polímeros mucho más costosos ¿̂ ue los 

comúnmente encontrados en el mercado, una posibilidad de fabricar productos rentables y 

con buenas propiedades mecánicas es utilizando materiales compuestos. Es posible mezclar 

PMB o PHBV con o tros  polímeros miscibles o parcialmente miscibles como poli{fluoruro 

vinilideno) [2 6 ,2 9 ], polivinil acetato (PVAc) [3 0 -3 2 ], almidón [33 ]. poli(etilenglicol diacnlato) 

[34 ], PHD maleinizado 135], PHB atáctico [3G], poli(e-caprolactona) 137], poliláctico [35>], 

poli(óxido de etileno) de bajo peso molecular [39 ], entre  o tros . Otra posibilidad 

económicamente viable es diseñar materiales compuestos de PMAs reforzados con 

componentes también biodegradables taies como fibras naturales [40 ], Debido a los altos 

costos de los polímeros biodegradables y  buscando una alternativa rentable, en el presente 

trabajo se estudian materiales compuestos de matrices biodegradables (PHAs) reforzadas 

con fibras naturales de cáñamo.

Las propiedades de este  tip o  de compuestos, tales como su desempeño mecánico, 

dependen de la naturaleza de los constituyentes, de la calidad de la interfase fibra-matnz y 

de las propiedades cristalinas de la matriz caracterizadas por su cinética de cristalización y 

su microestructura.

Luego de conocer las propiedades de la matriz termoplástica semicnstaiina 

individualmente, comprendiendo cómo afectan las condiciones de procesamiento a la 

morfología y en consecuencia a las propiedades mecánicas y resistencia ¿química de la misma, 

es preciso averiguar qué ocurre al preparar materiales compuestos reforzados con fibras. 

Además de las propiedades particulares de sus componentes, es necesario tener en cuenta 

las características de la región de interfase y la interfaz generada por la interacción entre 

ambos, la cual presenta características diferentes a las exhibidas por la matriz pura. La zona 

de interfase generada se denomina zona transcnstalina (ZTC) y ha sido estudiada en diversos 

trabajos.

Se advirtió la presencia de ZTC en compuestos con matrices de polímeros 

termopiásticos semicristalinos tales como polipropileno isotáctico (iPP) y sindiotáctico (sPP), 

polietileno (PE), poli(éter é te r cetona) (PEEKJ, poli(sulfuro fenileno) (PP5), poliamida (PA), 

policaprolactona (PCL), polihidroxialcanoato (PMA), e tc . en contacto con fibras de carbono
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(C f). fibras de vidrio (GF). fibras de aramida (AP) y fibras naturales (NF). Dada !a similitud en 

las propiedades físicas del PMB y el iPP, la búscjueda bibliotgráfica se orientó a trabajos 

sobre ZTC en FhAs así como iPP reforzados con fibras naturales y  sintéticas.

Una revisión muy interesante y completa sobre la transcristalinidad, es to  es, la formación 

de ZTC en compuestos de polímeros semicnstalinos reforzados con fibras es la de Quan e t 

al. [4  I ], en la cjue resume vanos aspectos de la transcnstahnidad incluyendo sus mecanismos 

de crecimiento y formación, los factores ¿]üe la afectan, y  la influencia ĉ jue tiene en las 

mterfaces fibra/polímero y  las propiedades del compuesto.

3 . 2 . 1 Factores que afectan la ZTC

Diversos factores afectan la ZTC, entre los c^ue se encuentran el tipo  de fibra, su 

topo<grafía y recubrimiento, el tipo  de matriz y  su historia térmica, y  las condiciones de 

procesamiento de los compuestos. Más específicamente, vanos experimentos han estudiado 

la dependencia de la ZTC con la epitaxialidad entre la fibra y  la matnz, la topografía de la 

fibra, la diferencia de los coeficientes térm icos entra la fibra y la matnz, la conductividad 

térmica de la fibra, la composición ¿juímica de la superficie de la fibra, la energía superficial 

de la fibra, la cristaiinidad del sustrato y  las condiciones de procesamiento tales como la 

velocidad de enfriamiento, temperatura y campo de flujo [4  I ].

Al observar los e fectos de estos factores en la transcnstalinidad se ve que es un 

fenómeno altamente específico de la combinación fibra-matnz.

3 . 2 . 1 . 1 Tipo de fibras

Para conocer la influencia de las fibras en la transcnstalinidad, Wan<j e t al. [421 

estudiaron la habilidad de nucleación de diversas fibras en compuestos de polipropileno 

isotáctico (iPP). Los refuerzos ensayados fueron fibras Kevlar, politetrafluoretileno (PTPE), 

polietilentereftalato (PET) y  fibras de carbono de alto módulo. Como la diferencia de energía 

libre superficial (A a )  tiene en cuenta el cambio de enerí0Ía causado por la creación de una 

nueva superficie encima de un sustrato extraño, consideraron un valor útil para caractenzar y 

representar la habilidad de nucleación sobre las distintas fibras. Utilizaron así la barrera de 

energía A a  para caracterizar la tendencia del PP para cnstalizar sobre la fase heterogénea, 

donde las fibras con menor A a  mdicaron que esa fibra tenía mayor habilidad para nuclear 

entre todas las fibras estudiadas. Los valores obtenidos fueron;A(TpEr—5.& 7±0.54erig .cm '^, 

ACTn^^i,,-3.35±0.24erg.cm ‘^, A a p r -  1.2 3 ± 0 .0 7 e rg .cm '^ , I • I 4±O.25er<0.cm'^ y

AapTFE=C).75±0.1 2 erg.cm'^; indicando que, desde un punto de vista termodinámico, es
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más probable c^ve ocurra transcnstalmidad sobre las fibraa de PTFE. las cuales presentaron el 

menor valor de Act.

Concuerdan con esto  Cho e t al. [43 ], quienes debido a los resultados de las morfologías 

obtenidas al cristalizar iPP sobre sustratos con d istin tos recubrimientos, sugirieron que la 

superficie de baja ener¡gía no es tan efectiva para que se desarrolle ZTC como las superficies 

de alta energía. Aparentemente el tiempo de inducción para la nucleación y  la cristalización es 

más co rto  para superficies de alta energía. Lx?s cambios morfológicos con la energía 

superficial están relacionados con la cinética de la nucleación heterogénea; específicamente 

una baja diferencia de Aa promueve nucleación heterogénea, causando un aumento de la 

densidad de núcleos y, como consecuencia, el tamaño de las esferulitas disminuye con el 

aumento de la energía superficial.

Considerando la cinética de transcnstalización (Sección 3 .2 .2 )  y  esperando gue las 

fibras con mayor habilidad para desarrollar ZTC posean un tiempo de inducción más corto , 

una alta velocidad de nucleación y una alta densidad de nucleación en saturación, Wang e t al. 

proponen gue, como primera aproximación, el tiempo de inducción, la velocidad de 

nucleación y  la densidad de nucleación en saturación también puedan ser utilizadas para 

caracterizar la habilidad de nucleación de la fibras además del valor de A a .

3 , 2 . 1.2 Topografía de las fibras

O tro  facto r gue juega un rol importante en la transcristalmidad es la topografía de la 

fibra. Diversos trabajos [4  1,4 4 -4 7 ] sugirieron gue la presencia de grietas muy pegueñas en 

las superficies de las fibras podría causar concentración de tensiones térmicas y  aumentarían 

el proceso de nucleación. Arbelaiz e t al. [46 ] observaron gue c ie rtos tratamientos de las 

fibras pudieron reducir el proceso de nucleación heterogénea y consecuentemente el 

crecimiento transcristalino, porgue el suavizado de la superficie de la fibra ai lavarlas evitó la 

nucleación de esferulitas sobre ella. Y por su parte. Félix e t ai. [49 ] sugirieron gue llenar los 

poros de la superficie de la fibra relativamente rugosa con un material gue era más fuerte y 

duro gue ei seno del polímero —  como lo es la ZTC en la dirección del esfuerzo de corte  

aplicado — , podría crear un entrelazamiento mecánico muy poderoso, gue podría tener un 

efecto  significativo en la transferencia de esfuerzo de co rte  entre la fibra y la matriz. Por 

o tro  lado, Zafetropoulos e t al. [45 ] observaron gue el grado de cnstalinidad de ias fibras no 

fue un parámetro crucial para el desarrollo de la ZTC. Sin embargo, advirtieron gue la técnica 

gue utilizaron sólo midió la cristalinidad de las fibras como un todo , por lo gue podrían existir
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diferencias en la estructura cristalina en la superficie de las fibras c\ue podrían tener un rol 

importante en la formación de la transcristalinidad.

3 . 2 . 1.3 Tratamiento de las fibras

En el trabajo de Arbelafz e t al. [46 ] se observó ausencia de ZTC en fibras tratadas y 

abundante ZTC en el caso de las fibras sin tratar, al estudiar compuestos de polipropileno 

reforzados con fibra o pulpa de lino, tra tados con anhídrido maleico y  un copolímero de 

polipropileno-anhídrido maleteo. Vieron c^ue la mayor compatibilidad de las fibras con la 

polioleftna termoplástica debida a los tratamientos de las fibras puede reducir el proceso de 

nucleación hetero<génea y consecuentemente el crecimiento transcristalino. Indicaron 

también. c\¡je las modificaciones asociadas a los tratamientos ciuírmcos pueden jugar un rol 

central en el desarrollo de la transcnstalimdad porcjue el suavizado de la superficie de la fibra 

debido a lavado de la fibra, evitó la nucleación de esferulitas sobre ella.

Por o tro  lado. Pompe e t al. [50 ] estudió compuestos de PP reforzados con fibras de 

vidrio con d istin tos recubrimientos, llamados size^, basados en y-aminopropil-tnetoxisilano (y- 

AP5) con un formador de film de poliuretano (size I ) o con un formador de film de 

polipropileno (size 2). Observó cjue en las fibras sm tratamiento se formó ZTC indicando ¿̂ ve 

tienen buena habilidad como a.gente nucleante. Debido a la transcnstalimdad hubo buen 

"acoplamiento físico” , pero como la superficie acida de la fibra del vidrio no interactuó con la 

matriz poliménca también ácida, la adhesión fue pobre. Así, el compuesto presentó malas 

propiedades mecánicas ya que el e fecto  de acoplamiento mecánico no pudo compensar la 

falta de adhesión. Cuando se utilizó el size I  para recubrir a la fibra de vidrio no se vio 

desarrollo de ZTC sino crecimiento esferulítico, demostrando i îue este  tratamiento tuvo 

menor habilidad como agente nucleante que la fibra sin tratamiento. 5in embargo, introdujo 

grupos básicos gue permitieron interacciones ácido/base en la interfaz por lo gue hubo mejor 

adhesión. De cualquier manera, el efecto de adhesión pareció no ser suficiente y sumado al 

mal acoplamiento físico el material presentó malas propiedades mecánicas. Por último 

evaluaron el size 2 y  observaron gue tuvo una gran habilidad como agente nucleante, formado 

zona transcristalina y otorgando un buen “ acoplamiento físico” . Además, El tratamiento 

introdujo enlaces convalentes entre los grupos NHj de los aminosilanos y los grupos COOH

 ̂Siie es un recubrimiento de protección gue se aplica a los filamentos individuales antes de unirlos 
para formar un hilo de 200 filamentos o más durante el proceso de fabricación. Está formado por una 
mezcla de lubncantes para evitar la abrasión, agentes antiestáticos que reducen la fricción estática, un 
aglutinante que empaqueta los filamentos formando el hilo y  puede contener agentes acoplantes que 
promueven la adhesión entre las fibras y la matriz poliménca [S4].
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del formador de film injertado con anhídrido maléico mejorando la adhesión. El resultado fue 

un compuesto con buenas propiedades mecánicas debido al buen acoplamiento físico y la 

mejor adhesión.

3 . 2 . 1.4 Velocidad de enfriamiento

Respecto al e fecto  de la velocidad de enfriamiento desde la temperatura de fundido 

hasta la de cristalización, mientras Zafeiropoulos e t al. [45 ] no encontraron efecto 

siignificativo alguno en la transcri&talimdad, Wang e t al. [A2] observaron un importante efecto 

de la velocidad de enfriamiento en e! desarrollo de ia 2TC.

3 . 2 . 1.5 Condiciones de procesamiento

Relacionando la ZTC con las condiciones de procesamiento, Stern e t al. [5 I ] analizaron la 

morfología de microcompuestos de polietiíeno de alta densidad (HDPE) reforzado con fibras 

de polietileno de ultra alto peso molecular. Observaron <\ue la morfología de la zona 

transcristalma fue similar a ia morfología cristalina de las esferulitas del seno del polímero, 

influenciada por cuatro diferentes condiciones de procesamiento: I) templadas en hielo, 2 ) 

templadas en nitrógeno líciuido, 3) enfriadas en aire y 4) cristalizadas isotérmicamente. En el 

primer caso la ZTC no tuvo espesor uniforme; en el segundo, se observó una morfología de 

estado transitorio  entre las esferulitas orientadas aleatoriamente y una verdadera ZTC 

debido probablemente a la baja densidad de núcleos a lo largo de la superficie de la fibra; 

cuando se enfriaron en aire la ZTC presentó bandas de estructura mi;y similar a las 

observadas en la matriz; y  en último caso, bajo condiciones isotérmicas, la ZTC fue muy 

uniforme con cristales de forma tip o  bastón. Los resultados de los patrones de difracción de 

rayos X revelaron gue en la ZTC la estructura cristalina está significativamente orientada, a 

diferencia de la matriz isotrópica del seno del polímero.

3 .2 .2  Cinética de transcnstalización

La cinética de transcristalización tiene en cuenta las esferulitas del seno del polímero, las 

de la ZTC y la presencia de la fibra. Tanto en este como en o tros  trabajos [5 0 ,5 2 ] se vio 

gue la velocidad de crecimiento en la ZTC era igual a la de las esferulitas gue crecían en el 

seno del fundido, la cual disminuía con el aumento de Te. Además, Assouline e t al. [44 ] 

observaron gue, bajo condiciones de cristalización isotérmica, la fibra no influyó sobre la 

cinética de cristalización ya gue en las diferentes fibras de este  estudio encontraron la misma 

velocidad de crecimiento de la ZTC, sugiriendo gue la misma no estaba afectada por el tipo
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de fibra sino c¡ue reflejaba propiedades de la matnz, Indicaron cjue la cinética de 

transcristalización era idéntica a la cjue ocurre en el seno del polímero en términos de 

velocidad de crecimiento y en re<gímenes de crecimiento del modelo de Hoffman. Incardona 

e t al. [53 ] observaron c\ue la razón entre la velocidad de crecimiento esferulítico y 

transcristalino en sistemas de compuestos de polímero J - l (homopolímero de poliamida) 

reforzado con fibras de carbono de alto módulo fue ii0ual a uno en un amplio rango de 

temperaturas (2 4 5 -2 7 0 °C ). Por debajo de este rango estuvo favorecida la transcnstalmidad 

mientras que por encima fue el crecimiento esferulítico el c^ue se desarrollaba 

preferentemente.

La etapa cjue dem ostró ser más sensible a la naturaleza de la fibra fue la de nucleactón. 

De hecho se observaron diferencias en los tiempos de inducción en el seno del polímero y 

en la zona transcristahna, siendo mayores para el primero 1 4 2 ,4 4 ,5 2 ,5 4 ]. Una velocidad de 

nudeación diferente de ambos mecanismos de cristalización es condición necesaria para la 

formación de una cantidad detectable de ZTC. Este parámetro <0obierna el espesor final de !a 

ZTC y lleva a la determinación de las funciones de diferencia de energía libre superficial. Sin 

embargo la diferencia disminuyó con e! qrado de subenfnamiento ya ¿^ue, a temperaturas de 

cristalización bajas, la diferencia en el tiempo de inducción entre la cristalización en el seno 

del polímero y la zona transcnstalina se reduce, mientras ¿jue el número de esferulitas y  sus 

velocidades de crecimiento aumentan, Wang e t al. [42 ] informaron también gue, para todas 

las fibras gue estudiaron, el tiempo de inducción aumentó y la velocidad de nucleación 

disminuyó a medida gue aumentaba la Te-

Además, se observó gue el espesor de la ZTC dependía mucho del tiempo y de la 

temperatura de cristalización [4 4 ,4 5 ], aumentando con el tiempo y disminuyendo con el 

aumento del subenfrimiento (disminuye T J  [52].

5 e  observó, la existencia de una temperatura máxima para gue se desarrolle ZTC, 

cuyo valor dependía del tip o  de fibra [4 2 ,5 0 ,5 2 ]. Para T^ mayores gue T ^ . no se observó 

ZTC. es decir, no hubo nucleación preferencial sobre la superficie de la fibra comparada con 

la nucleación en el seno del fundido.

Saujanya e t al. [54 ] agregaron anhídrido maleico a una matriz de polipropileno de 

compuestos reforzados con fibras de poli(eti!en terefta la to) (PET) para analizar la cinética de 

cristalización de la ZTC y de la ZC, midiendo intensidad de luz depolanzada en función del 

tiempo. Observaron gue las muestras de polipropileno gue contenían anhídrido maleico no 

exhibieron ZTC alrededor de las fibras de FET mientras gue agüellas gue no lo tenían 

desarrollaron ZTC. Analizando los resultados experimentales con la ley de Avrami. obtuvieron
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un valor de n * 3  para el PP normal y  de 4  a 4 ,5  para la fase transcnstalina. Este último valor 

de n para la ZTC su<girió nudeación heterogénea y crecimiento lineal de los cnsta litos (ver 

Sección 2 . 3 . 3 . 1). Observaron también cjue el desarrollo de ZTC en la interfase sucedía 

primero por una extensa nudeación en fila y  un subsecuente crecimiento de los cnstalitos. 

Aunque algunos autores consideran que la velocidad de crecimiento de los cnsta litos en la 

fase transcristalina es la misma que para la fase cristalina sus resultados mostraron 

diferencias entre ambas; sin embargo se debe notar que en este trabajo al medir intensidad 

de luz depolanzada en función del tiempo están evaluando el proceso de cristalización tota l, 

el cual incluye las etapas de nudeación y crecimiento. El resto  de b s  trabajos establece 

claramente esta diferencia indicando que aunque ia velocidad de crecimiento es igual para la 

ZTC y las esferulitas del seno del polímero, su velocidad de nudeación es muy diferente y, 

precisamente es esta diferencia una condición necesaria para la formación de una cantidad 

ponderable de ZTC.

3 .2 .3  Mecanismo de formación de la ZTC

Se han reaUzado numerosos estudios sobre el mecanismo de formación de la ZTC, sin 

embargo todavía no se ha llegado a una explicación universal que contemple tod o s  los 

factores que influyen sobre su origen y constitución [41].

Debido a los resultados obtenidos, Wang e t al. [42 ] propusieron un mecanismo simple 

para explicar el proceso de transcnstalización, basado en la orientación inducida por tensión 

térmica y la relajación de las cadenas poliméricas. Manifestaron que la fuerza motriz para la 

transcristalización era la tensión interfacial entre la sóhda y la matnz fundida. Esta 

tensión interfacial induciría una orientación local de las cadenas poliméricas, las cuales 

podrían servir como semillas para la nudeación. El origen de la tensión interfacial es la 

tensión térmica ya que no hay ninguna tensión externa aplicada a la fibra, que podría ser 

creada en la interfaz fibra/matnz cuando las muestras se enfrían rápidamente desde la 

temperatura de fundido a la de cristalización. Asumiendo una caída en la temperatura en la 

superficie de la fibra desde la temperatura de fundido hasta la Te. se desarrollaría una tensión 

térmica máxima en la superficie la cual podría inducir un flujo local del polímero fundido 

adyacente a la fibra. Debido a la presencia de dicha tensión térmica, las cadenas fundidas 

adyacentes a la fibra serían estiradas, convirtiéndose en cadenas poliméricas extendidas. 

Éstas podrían servir como semillas para nudeación, dependiendo de la relajación del polímero 

en los periodos de deformación. Si la relajación en el fundido fuera lenta se formarían núcleos 

estables antes que las cadenas se relajasen para convertirse en espirales aleatorios, y  se
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produciría la subsecuente transcnstalización. Mientras más baja fuera la Tq. mayor sería el 

tiempo c^ue van a necesitar las cadenas para enrollarse en su confi<3uraciones aleatorias. Por 

ello, sería más probable que se desarrolle ZTC a bajas considerando el nivel relativo de 

tensiones térmicas y  relajación del polímero fundido. Por el contrario, a altas Te se reducirían 

las tensiones térmicas y la relajación de las cadenas sería rápida por lo ¿̂ ue resultaría más 

difícil la nucleación de la ZTC. existiendo una por encima de la cual no se desarrollaría 

ZTC.

3 .2 .4  Morfoloí0Ía de la ZTC

Resulta interesante considerar la es¿juematización de la ZTC ^lue realizaron en el trabajo 

de Pompe e t al. [50 ], la ĉ iue se ilustra en la Figura 2 . 1 9 (ver Capítulo 2), En esta zona de 

interfase se identifican tres regiones, cada una determinada por su interrelación con las 

otras. La región I es la primera interfaz y su espesor está determinado por la rugosidad de 

la superficie de la fibra tratada, ia  existencia de transcristalinidad resultaría en una dase de 

‘ acoplamiento físico" entre la fibra y  la matriz, y  como consecuencia, la transferencia de 

tensiones a través de esta primera interfaz podría mejorarse. La región 2 tiene las 

propiedades intrínsecas dei carácter transcristalino del polímero; las capas con el polímero 

completamente transcnstalmo son más frágiles y su energía de fractura es menor. Y la región

3. denominada segunda interfaz, está formada por el choí^ue de los dos frentes de 

cristalización y  representa un tramo de fractura débil debido a las fracciones de bajo peso 

molecular moviéndose delante de los dos frentes de crecimiento durante el proceso de 

cristalización y por la falta de interrelaciones o enredos de las moléculas entre los dos 

frentes gue chocan entre sí. El e fecto  debilitante depende del contenido de moléculas 

poliméncas de bajo peso molecular, del espesor de la ZTC y del tamaño de las esferulitas.

Las propiedades de los compuestos pueden ser alteradas por estas regiones 

dependiendo del e fecto  dominante.

3 .2 .5  Propiedades mecánicas de la ZTC

Para analizar las propiedades mecánicas de la ZTC desarrollada en polipropileno Folkes e t 

al. [55 ] colocaron el polímero entre dos láminas de polietilentereftalato gue funcionó como 

agente nucleante. De esta manera generaron muestras de polipropileno con 100% de 

esferulitas y con 100%  de ZTC. Realizaron ensayos de tracción y encontraron gue, 

comparado con la morfología de esferulitas, la ZTC tenía un alto módulo de Young y altos 

puntos de fluencia en co rte  y en tracción. Observaron además gue las muestras de ZTC
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tenían poca deformación a rotura y baja ener.0ía de fractura. Sugirieron ¿^ue, como en general 

la ZTC tiende a ser altamente ordenada con lamelas bien desarrolladas, probablemente sea 

este ordenamiento el que origina un a lto  módulo de Young y altos puntos de fluencia en 

co rte  y en tracción. Además, como la ZTC tiene esferulitas largas y bien desarrolladas con 

poco material c^ue interconecta a los cristales entre sí argüyeron ¿̂ ue se promovería la 

propagación de grietas (cracks) en estas áreas. También sugirieron gue las grietas se forman 

en esta zona dada la baja deformación a rotura c¡ue posee y la poca energía gue reguiere 

para romperse.

Folkes e t al. [55 ] sugirieron además gue, como la ZTC tiene altos módulos y bajas 

deformaciones a rotura, los compuestos podrían fallar a bajas deformaciones por presencia 

de ZTCs. Sin embargo, observaron una posible ventaja de gue exista ZTC en la interfase. 

Para tener compuestos fuertes es necesario gue las cargas se transfieran desde la matriz a 

[as fibras. Para gue es to  suceda es necesario un alto grado de unión interfacial. Un refuerzo 

eficiente también reguiere gue el punto de fluencia de la matriz bajo esfuerzo de co rte  sea 

mayor gue el punto de fluencia de la zona interfacial bajo esfuerzo de corte . El desarrollo de 

una capa de ZTC aparentemente lograría aumentar el punto de fluencia de la matriz bajo 

esfuerzo de co rte  de una manera fácil y  sin costos, con un efecto  gue podría compararse 

con el efecto de aumentar el peso molecular del polímero de la matriz. En síntesis 

consideraron gue la presencia de la ZTC podía tener un efecto  neto de refuerzo en el 

compuesto; sin embargo, podrían existir algunos efectos perjudiciales.

3 . 2 . 5 . 1 Mecanismos de daño en la ZTC

5arber e t al. [5S] estudiaron la deflexión de una grieta en la zona transcnstalina en 

compuestos de polipropileno isotáctico (iPP) reforzado con fibras de aramida (Ivsviar 149). 

En este trabajo informaron y  discutieron la observación de un mecanismo de deflexión similar 

al de Cook-Gordon en la zona transcnstalina del iPP [57 ], inducido por la concentración de 

tensiones emanada de una grieta perpendicular creciendo en la matriz. Observaron gue el 

daño en la ZTC primero apareció como finas micrognetas transversales y  oscuras 

denominado “ treeing" gue, bajo más deformación, se unieron en una completa región oscura 

la cual se propac^ó paralela al e je de la fibra a medida gue la grieta se acercaba a la fibra. No 

lo reconocieron como un clásico mecanismo Cook-Gordon porgue no hay separación física 

entre la ZTC y la fibra, sino gue la ZTC como un to d o  está “ sensando” los aumentos de 

tensiones y  entonces se produce deformación local o daño parcial de la ZTC. Teniendo en

{  4 7  ^
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cuenta la anisotropía de la ZTC, sugirieron que el daño en esta zona era por una deformación 

locai más ¿̂ ue una falla física o separación de interfaz.

En o tro  trabajo [43 ], en el cjue estudiaron la interfaz entre polipropileno isotáctico y un 

sustrato de siltcio tra tado con vanos agentes acoplantes de silano, encontraron que en las 

muestras con alta energía superficial el mecanismo característico de fractura de los 

transcnstales en la interfaz era la fibrilación en el iFF inducido por la fuerte adhesión 

interfacial y  la subsecuente rotura de las fibrillas mientras gue, a bajas energías superficiales, 

ocurrió una microgneta en la frontera entre las esferulitas y los transcristales debido a la 

débil frontera cerca de la interfaz y la falla fue casi totalmente interfacial. Debido a estas 

observaciones especularon gue bajando la energía superficial las micrognetas entre los 

intercnstales podían ocurrir en la frontera entre los transcristales y las esferubtas del seno 

de la matriz debido a la débil frontera cerca de la interfaz. Además, la grie ta podía 

propagarse a través de la interfaz transcnstal-sustrato aún cuando se hubiera iniciado en la 

frontera entre los transcristales y las esferulitas.

Por su parte, Wagner e t al. [56 ] estudió compuestos de una sola fibra de vidrio 

embebida en una matriz de polipropileno isotáctico, con ZTC alrededor de la fibra con 

distinta forma de cristal (a o P). Encontraron gue la existencia de transcnstaiinidad permitió 

gue ocurra un nuevo mecanismo de daño en los microcompuestos sometidos a tensión, gue 

consistía en la separación interlamelar en la ZTC. Cuando la ZTC tenía cristales a  la zona 

dañada consistió en una grieta interlamelar dentro de la ZTC, la cual subsecuentemente se 

propa<^ó por la esferuhtas de la matriz formando treeing; mientras gue en la ZTC de cristales 

(3 sólo se observó una falla interlamelar sin evidencia de daño en la matriz del seno del 

polímero. Observaron así gue la forma de los cristales de la ZTC influyó en la forma de daño, 

viendo gue las regiones dañadas se iniciaron en la interfaz fibra/matnz y después se 

propagaron a través de la ZTC con diferente patrón de daño según la forma de cristal a  o p 

de la ZTC.

3 .3  ROL DE LA ZTC EN U\S PROPIEDADES MECANICAS DEL COMPUESTO

Las propiedades mecánicas de los compuestos reforzados con fibras, tales como la 

resistencia, módulo, modo de falla y  tenacidad a la fractura, no dependen solamente de las 

propiedades de la matriz y  la fibra, de la fracción volumétrica de fibra, de la orientación de la 

fibra y de ía longitud embebida de la fibra (en caso de sistemas con fibras cortas), sino 

también de la naturaleza de la interfaz e interfase (ver Anexo 2), las cuales determinan la 

transferencia de tensiones desde la matriz a las fibras.
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Por ello, en el diseño de un material compuesto, resulta necesario comprender el rol de 

la interfaz e interfase en este  proceso ya que ello determinará las propiedades mecánicas del 

compuesto. Más aún, dependiendo de cuales sean las propiedades dei compuesto cjue se 

necesite, la adhesión entre la matriz y  la fibra debe ser alterada consecuentemente.

Aún no hay acuerdo sobre el e fecto  de la ZTC en las propiedades mecánicas del 

compuesto. Algunos autores informaron <̂ ue ia ZTC puede mejorar la transferencia del 

esfuerzo de co rte  en la interfaz y, consecuentemente las propiedades mecánicas del 

compuesto, mientras que o tros  manifiestan que tiene un efecto  ne<0ativo o nulo en estas 

propiedades [41],

Existen diversas medidas, denominadas parámetros interfaciales, que caracterizan a la 

interfaz e interfase. Éstos incluyen la resistencia de co rte  interfacial t ,  la tenacidad interfacial 

G,, la presión de contracción de la matriz en la fibra y  el coeficiente mterfacial de fricción 

u- Existen diversos ensayos micromecánicos que se utilizan para conocer dichos parámetros, 

tales como el ensayo de fragmentación, el de micro-despegue, el de extracción de la fibra 

embebida en la matriz, ei de microindentación, entre o tros  (59-G I ].

resistencia de co rte  mterfacial t ,  es un facto r crítico que controla la tenacidad, las 

propiedades mecánicas transversales, y  la resistencia interlaminar de co rte  de los materiales 

compuestos. Al mejorar la T aumentan las resistencias de tracción y  flexión de los 

compuestos y disminuyen a su vez la resistencia al impacto y  la dureza [G2], Para que un 

compuesto tenga resistencia se necesita una buena adhesión, y  para se destaque su 

tenacidad es necesaria una adhesión intermedia.

3 . 3 . 1 Ensayos micromecánicos

Gati e t al. [GS] utilizaron ensayos de micro-despegue para determinar qué influencia tenía 

la transcnstalinidad en la habilidad de compuestos de policaproíactona reforzados con fibras 

Keviar 149 para transferir tensiones. Los parámetros que utilizaron para caracterizar dicha 

habilidad fueron la resistencia de co rte  mterfacial y  la tasa de liberación de energía de 

deformación mterfacial G,. Compararon muestras con gotas totalmente amorfas y totalmente 

transcnstalinas y encontraron que entre ambas no se observaron diferencias 

estadísticamente significativas y que los transcristales no demostraron ni ser beneficiosos m 

perjudiciales en la habilidad para transferir tensiones. Además observaron con 5EM las 

superficies fracturadas de las fibras para los casos de interfase transcnstalina y matriz 

amorfa y tampoco revelaron diferencias significativas. Concluyeron así que la presencia de
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transcnstalinidad produjo poco o ningún efecto  en la habilidad de la interfaz para transferir 

tensiones entre la PCLy el Keviar I 49 .

Utilizando el ensayo de fra<0mentación de una sola fibra, Fehx e t al. [49 ] evaluaron la 

adhesión tnterfacial en compuestos de iPP con fibras de celulosa. A diferencia del trabajo 

Citado anteriormente, encontraron un efecto  si<0nificattvo de las condiciones de cristalización, 

y  por lo tanto de la morfología transcnstalma, en la resistencia de co rte  interfacial, donde la 

morfología de interfase ordenada producida por enfriamiento lento contribuyó a mejorar la 

transferencia de tensiones de co rte  interfacial. Más aún, los resultados mostraron ĉ ue 

mientras más gruesa era la fase transcnstalma más alta era la resistencia de co rte  interfacial, 

mejorando la transferencia de esfuerzos de co rte  entre la fibra y la matnz entre un 4 0 - 1 00%  

dependiendo del espesor de la ZTC.

Además, propusieron un mecanismo basado en las interacciones a nivel molecular gue 

explicaba por gué las tensiones de co rte  se transferían más eficientemente cuando la 

interfase tiene una morfología transcnstalma en vez de una morfología esferulítica o 

desordenada. B mismo señalaba gue cuando el fundido de PF se enfriaba lentamente, la 

cinética de aproximación de las moléculas de PP era suficientemente alta y  tenían tiempo de 

adsorberse en la superficie de celulosa de una manera energéticamente favorable 

involucrando la interacción de las fracciones a-carbon/metil del PF y los oxígenos en las 

uniones glucosídicas ricas en electrones en la celulosa. Debido a la regularidad y acople de 

los s itios de interacción, la densidad de los enlaces secundarios intermoleculares entre la 

celulosa y  el PP era considerablemente mayor cuando el PF era transcristalino gue cuando 

estaba desordenado. Por el contrario, un enfriamiento rápido tip o  templado del polímero 

fundido no permitía una adsorción de eguilibrio por parte del PP y se creaba una fase de 

matriz desordenada gue no podía desarrollar una alta densidad de enlaces secundarios con la 

celulosa. Aclaraban además, gue aungue el mecanismo propuesto les serviría para explicar por 

gué las tensiones de co rte  eran transferidas más eficientemente cuando existía ZTC no les 

era útil para explicar el aumento de la tensión de co rte  interfactal con el aumento del espesor 

de la ZTC.

Según Son e t al. [4£ ], el mecanismo gue sugería la interacción del FP y la celulosa a nivel 

molecular atnbuible a la configuración de adsorción e igualando los s itios de interacción no 

estaba completo porgue en sus resultados experimentales ocurría transcristalinidad aungue la 

matriz y  la fibra tuvieran diferente configuración de adsorción y desigualdad en los s itios de 

interacción. Sin embargo, los resultados experimentables daban cuenta de gue mientras más 

similar fuera la estructura cristalina, más efectiva era la transcristalmidad.
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En el trabajo de Zafeiropoulos e t al. [4 5 ] obtuvieron la resistencia de co rte  interfacial 

por medio del ensayo de fratgmentación de una sola fibra para estudiar la influencia de la ZTC 

en las propiedades mecánicas de compuestos de iPP reforzado con fibras de lino enriado, 

Prepararon muestras sin ZTC y con ZTC de diferentes espesores y vieron c^ue hubo una 

notable diferencia en el desempeño de los microcompuestos con y stn ZTC. Sin embrago, a 

diferencia de los compuestos de iPP y celulosa [49 ] y  tal como lo supuso Pompe e t al., en 

este  caso no encontraron diferencias con el espesor de la ZTC o la temperatura de 

cristalización. 5in ZTC la falla fue típica de una interfaz moderada con algunos despegues 

alrededor de ios fragmentos de la fibra. Con ZTC, se vio gue además de la rotura de la fibra 

hubo también un agrietamiento extensivo en la ZTC y despegue de \a fibra. El daño consistió 

en una grieta interlamelar dentro de la ZTC la cual se propagó eventualmente a las esferulitas 

de la matriz. También observaron que mientras mayor era la temperatura de cristalización 

mayor era el agrietamiento en la ZTC, por lo gue sugirieron gue podría atribuirse al hecho de 

gue a mayores temperaturas de cristalización la formación de transcristales llevaba a 

estructuras más ordenadas, y  por lo tanto las regiones amorfas y las impurezas se 

concentraban en las fronteras de los transcnstales. Encontraron además gue estas fronteras 

fallaron antes gue las esferulitas del seno del polímero, resultando en una propagación de las 

grietas a través de ellas. Concluyeron gue la presencia de ZTC en el sistema iPP/lmo enriado 

tenía un profundo efecto  en las características de mterfaz y gue la adhesión interfacial se 

podía mejorar simplemente controlando las condiciones de procesamiento.

Con la intención de mejorar la transferencia de tensiones efectiva desde la matriz a las 

fibras y  viceversa es esencial mejorar la impregnación de la superficie de la fibra con la matriz 

y crear uniones fuertes en la mterfaz fibra-matnz. Esto se logra realizando tratamientos 

efectivos a las superficies de la fibras como se hacen comúnmente a las fibras de vidrio, 

carbón y l\evlar en compuestos de matrices poliméricas [G4].

3 .3 .2  Efecto de los tratamientos acoplantes fibra-matriz

Las fibras naturales también son susceptibles a la modificación guímica superficial debido 

a la presencia de grupos hidroxilo. Éstos pueden estar involucrados en uniones puentes de 

hidrógeno con las moléculas de celulosa o pueden introducir nuevas fracciones gue formen 

entrelazamientos en el sistema. Luego de las modificaciones a las fibras las características de 

sus superficies tales como (a impregnabilidad, adhesión, tensión superficial o porosidad 

pueden ser mejoradas. Existen diversos tratamientos gue se le puede realizar a las fibras 

naturales para mejorar su desempeño como refuerzos de matrices poliméricas [59 ]. La
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modificación ¿química efectiva de las fibras mediante el uso de técnicas de procesamiento 

apropiadas, tratamientos de fibras y ai^entes acoplantes lleva a la formación de compuestos 

con mucha resistencia y con propiedades óptimas.

Con el objetivo de estudiar la ZTC en compuestos con fibras sometidas a diferentes 

tratamientos, Son e t al. [4G] investi^gó compuestos de PF’  con y sin polipropileno modificado 

con ácido maleico (MAM-PP), reforzados con fibras de celulosa no tratada (U-CELL), tratada 

con hidróxido de sodio (N-CELL), tratada con celulasa (E-CELL) y  tratada con celulasa 

después de un pre-tratamiento con hidróxido de sodio (NE-CELL); y  compuestos de matriz 

de polietileno de baja densidad (LDPE) reforzado con N-CELL y rayón. Todos los sistemas 

demostraron habilidad para nuclear y desarrollar ZTC.

Para la misma T,;, midieron la velocidad de crecimiento de la ZTC de las distintas fibras 

con y Sin tratamiento y se observó que el orden de la velocidad de crecimiento fue E- 

CELL>Ü-CELL>NE-CELL>N-CELL; advirtiendo c^ue la velocidad de crecimiento de E-CELL fue 

más rápida que U-CELl, aunque ambas tenían la misma estructura cristalina (celulosa I). La 

velocidad de crecimiento de NE-CELL fue más efectiva que la de N-CELL y menos efectivo 

para las fibras tratadas con NaOH que para las no tratadas. Como tra tar celulosa con 

celulasa apenas afectaba la re<0ión cristalina de la celulosa asumieron que el aumento de la 

velocidad de crecimiento de la ZTC pudo ser causado por la ampliación de las áreas 

superficiales efectivas y la rugosidad de la superficie de celulosa debido a los tratamientos 

con celulasa. Hicieron también ensayos para medir ta resistencia de tracción y observaron 

que las muestras enfriadas desde el fundido, que tenían un bajo qrado de orden en ta fase 

cristalina y tenía fase 3 que tiene menor módulo y menor punto de fluencia, mostraban los 

mayores valores de resistencia a la tracción, mientras que aquellas muestras cristalizadas 

isotérmicamente, que tenían un mayor orden en la fase cristalina y presentaban ZTC. 

disminuían con el aumento del tiempo de cristalización. Debido a estos resultados pensaron 

que la transcnstalinidad afectaba negativamente la adhesión interfacial en esos compuestos. 

También asumieron que como la ZTC está unida con las esferulitas adyacentes sólo a través 

de muy pocas uniones inter-esferulíticas, la transcristalinidad afecta negativamente las 

resistencias a la tracción: sin embrago, no pudieron definir cómo la transcnstalinidad afecta 

la adhesión interfacial entre la fibra y la matnz. Sin embargo resulta interesante notar que en 

este  trabajo están comparando muestras templadas que contienen sólo fase P con muestras 

cristalizadas con fase a  y p, con lo cual la diferencia de fases también podría influir en los 

resultados. Además se sabe que a medida que aumenta la cristalinidad los polímeros se
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vuelven más frágiles, por lo cual ¡3 fra^gilidad podría no ser atribuirle sólo a la existencia de 

ZTC,

Con respecto al aditivo MAti-PP ¿jue se le a<gregó a la matriz, observaron <:̂ ue también se 

desarrolló ZTC, Aunque esperaban que el agre<gado de MAM-FP, utilizado para mejorar la 

interacción interfacial entre la celulosa y  la matriz, se ubicara en la zona de interfase y que no 

se desarrollara ZTC, observaron que sí se formaba y  que además hubo MAH-PP en las 

fronteras exteriores de la ZTC. Por o tra  parte, los ensayos mecánicos demostraron que la 

resistencia a la tracción y el módulo elástico de todos  los compuestos disminuyeron a 

medida que aumentaba el tiempo de cristalización y que incluso todas las propiedades fueron 

menores que para los compuestos a los que no se les había a^re¡0ado MAM-PP. En este  caso 

el aditivo más que funcionar como un agente de unión actúo como un aqente que introdujo 

defectos.

3 .3 .3  Efecto de la fracción de fibras

Nunel e t al. [G5] determinaron el e fecto  de la fracción volumétrica de fibras en las 

propiedades mecánicas longitudinales (resistencia y  módulo) de compuestos de nylon GG y 

fibras de aramida (Kevlar 29) con y sin zona transcnstalina.

Primero compararon muestras de matriz polimérica sólo templadas, muestras de matriz 

polimérica cristalizadas y  compuestos de muy baja fracción volumétrica de fibras (> 0 .0 0 7 )  y 

observaron que el tratamiento de cristalización y las fibras le otorgaban mayores valores de 

módulo de Young y residencia a la tracción que las muestras templadas. Debido a la poca 

fracción volumétrica de fibras no pudieron aislar ningún efecto  que pueda estar asociado con 

la transcristalinidad. Luego compararon compuestos unidireccionales con un rango de 

fracción volumétrica de 0 .0 3  a 0 .2 0  cristalizados y templados, ensayándolos en dirección 

longitudinal. En este  caso obtuvieron valores de resistencia y módulo un orden de magnitud 

más altos que las propiedades de la matriz sola debido al efecto de refuerzo de las fibras 

pero tampoco pudo identificarse un e fecto  específico por parte de la ZTC. La única 

diferencia detectable entre las muestras templadas y cristalizadas fue su modo de falla, 

donde la primera falló por ruptura transversal y  la otra por fisuras longitudinales. Por último 

ensayaron muestras con fracción volumétrica de fibras en el rango de 0 .3 5 -0 .S 5  en flexión y 

compararon su módulo tensil con las o tras fracciones volumétricas, confrontándolos con los 

cálculos dados por la regla de las mezclas. Los resultados obtenidos de las muestras 

templadas fueron predichos por la regla de las mezclas mientras que los de las muestras 

cristalizadas con mayor contenido de fibras sobrepasaron el valor predicho
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considerablemente. Por ello, sugirieron c\ue la contribución sólo de la matriz cristalina no 

podría explicar las propiedades longitudinales del compuesto y por lo tanto manifestaron ĉ ue 

la mejora se debía a la zona transcristalina. 5u e fecto  era relevante sólo con altos 

contenidos de fibra donde los espesores de las ZTCs eran finos y  el eje c de los crista litos 

estaba alineado en dirección paralela a la fibra. En cambio, para bajas fracciones volumétricas 

de fibras se formó una estructura típica de haz cjue llevó gradualmente a la formación de 

esferulitas, como en ia cristalización del seno del polímero, sin producir efectos en las 

propiedades longitudinales del compuesto.

A raíz de los resultados obtenidos concluyeron gue la mejora de las propiedades 

longitudinales de los compuestos unidireccionales era inversamente proporcional al espesor 

de la ZTC, donde la dureza y la resistencia aumentan si disminuye el espesor. Consideraron 

gue sus resultados serían una prueba válida de la suposición de gue la contribución efectiva 

de la ZTC se generaba sólo cuando el eje c del polímero, gue coincide con el eje de la 

cadena polimérica en la ZTC, es paralelo a la fibra. Asimismo, este  resultado correspondía a 

la observación experimental de gue la ZTC crecía por un mecanismo de haz gue determinaba 

la orientación del eje c según su espesor.

3 .4 . U  ZTC EN LOS PHA5

De esencial importancia para esta tesis son los resultados obtenidos en trabajos 

referidos a compuestos de matrices de PHAs reforzados con fibras. Wong e t al. [6G] 

estudiaron compuestos de PHB y fibras de lino tratadas con TDP (4 ,4 ’-tiodifenol). Las 

muestras fueron preparadas disolviéndolas con cloroformo. Observaron gue para todas las 

concentraciones de TDP se desarrolló ZTC en las superficies de las fibras aungue con 

densidad variable. A medida gue se intensificaba la concentración de TDP la densidad de la 

ZTC parecía disminuir, era más uniforme y la nucleación de los crista litos vecinos era 

eguiespaciada. 5in TDP, la ZTC fue la más densa y  el número de puntos de nucleación sobre 

la fibra disminuyó a altas concentraciones. También analizaron la respuesta dinámica de los 

compuestos, cuyos resultados mostraron gue la ZTC bajó los valores del módulo elástico de 

almacenamiento {&'). Por el contrario, disminuyendo la densidad de la ZTC e induciendo 

enlaces de hidrógeno en la mterfaz, los valores de G’ aumentaron como resultado de la 

mejor unión interfacial. Concluyeron gue la formación de ZTC inducida por la inclusión de la 

fibra tenía un efecto negativo en las propiedades mecánicas dinámicas pero, el enlace de 

hidrógeno inducido en la mterfaz por el agregado de TDP, otorgaba propiedades 

beneficiosas en ios compuestos de PHB/lino porgue aumentaba la cantidad de enlaces
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intermoleculares fuertes en el material, conectando lo5 cristales a la fibra por medio de 

fuertes enlaces puentes de hidrógeno.

En o tro  trabajo Wong e t al. [G7] cuantificaron la resistencia de co rte  interfaciai, t „  con 

el método de extracción de una fibra en compuestos de PHD con y sin el aditivo 4 ,4 '-  

tiodifenol (TDP) y fibras de lino lavadas con acetona. Cuando le agregaron TDF ai FMB 

obtuvieron los mayores valores de fuerza máxima de extracción y t , ,  por lo que propusieron 

que fue debido a los enlaces puentes de hidrógeno que se formaron entre la fibra y la matriz 

en la interfaz, mejorando la t, en un I 27% . Analizando la tercera región de las curvas de 

fuerza de extracción en función del desplazamiento obtenidas del ensayo, observaron que la 

sustracción era muy gradual lo que señalaba que había alguna resistencia durante el proceso. 

A raíz de esto , sugirieron que ei lavado removía las impurezas de las fibras y  producía 

superficies más rugosas, generado un entrelazamiento mecánico e inhibiendo el movimiento 

de las fibras a través de la matriz.

Por su parte, Luo e t al. [G2] obtuvieron t ,  en compuestos de fibras de ananá y resma de 

PMBV mediante ensayos de micro-despegue. Para ello asumieron que la tensión de co rte  era 

uniforme a lo largo de toda la interfaz fibra/microgota. Primero caracterizaron las fibras de 

ananá, las cuales presentaron una resistencia promedio de 445M Pa y módulo de Young de 

l3 .2 IG P a . En estas propiedades mecánicas observaron una alta variación, característica 

común a todas las fibras celulósicas, debido a la inherente irregularidad de las mismas a 

causa de factores tales como localización de la planta, posición a lo fargo de la longitud de la 

hoja y edad. Luego, obtuvieron un valor de resistencia de co rte  interfacial promedio de 

6.23M Pa, con un coeficiente de variación de 17.75% . Como en general la t .  depende 

principalmente del entrelazamiento mecánico y  la unión química analizaron la contribución de 

estos factores en el sistema resma PMBV/fibras de ananá. Indicaron que era posible que 

hubiera enlaces de hidrógeno entre los grupos es te r sobre la resma y los grupos -OM sobre 

la fibra; sin embargo, debido a la hidrofobicidad de los grupos pendientes metil y  etil en la 

resma, los enlaces de hidrógeno eran poco probables. Otra idea para justificar el valor de la 

T, era atribuírsela a la alta irregularidad de la superficie de las fibras de ananá y la resultante 

interacción mecánica; sin embargo observaron que la superficie de la fibra estaba limpia 

después del ensayo de micro-despegue, sin resma adherida, y  que no había fibrillas extraídas 

después del despegue. Esta fractura adhesiva en la interfaz, la cual estaba también 

confirmada por la baja x, medida por la técnica de micro-despegue, puso de manifiesto la baja 

unión mecánica debida a la alta viscosidad de la resma.
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En vez de estudiar sistemas de una sola fibra Iseller [G6 ] estudió la producción de 

materiales compuestos por moldeo por inyección con matrfz de PhBV y fibras de cáñamo. 

Para promover una distribución homo<génea de las fibras y la matriz des<gomó el manojo de 

fibras por medio de procesos biológicos. Vio ¿jue se pueden procesar compuestos de 

polímeros termoplásticos con un contenido de cáñamo deslom ado de hasta el 50%  por 

medio de extrusoras de doble tornillo tradicionales. La elontgación a rotura del PHBV tuvo 

una influencia crucial en la tolerancia de la matriz a las concentraciones de deformación 

inducidas por las fibras ya que en estos compuestos no pudieron alcanzar nin^gún aumento de 

la resistencia por medio del refuerzo con fibras cortas y ias concentraciones 

tensión/deformación inducidas por los extremos de ¡as fibras no fueron absorbidas por la 

frágil matriz. El refuerzo sólo pudo aumentar el módulo de elasticidad, aunque esto  fue a 

expensas de la resistencia al impacto. Los patrones de fractura en los ensayos de 

resistencia al impacto mostraron que no hubo fragmentos de matriz adheridas a la superficie 

de la fibra. La fractura tuvo lugar a lo largo de la interfaz indicando baja adhesión fibra/matnz. 

La energía de despegue fue baja y prevaleció la extracción sobre la fractura de la fibra. Las 

fibras de cáñamo no mostraron prácticamente deformación plástica. La energía de fractura 

del sistema investigado estuvo determinada principalmente por deformación plástica de la 

matriz y  por energía de extracción.

3 .5 . EFECTOS DE LA RADIACIÓN y SOBRE PHE-Y PMDV

La radiación ionizante también tiene efecto  en la degradación de los poliésteres. Mitomo 

e t al. [G9] vieron que en muestras de PMB y PhBV sometidas a radiación y en aire y en vacío 

la velocidad de biodegradación aumentó a medida que la dosis de irradiación aumentó, 

Siendo más lenta en el caso de la irradiación en vacío que en aire. Observó además, que a 

bajas dosis de radiación y (— I OOkGy) se producía la ruptura de cadenas en las regiones 

amorfas, avanzando a las fase cristalina a dosis mayores a I OOkGy. Cuando las muestras 

fueron irradiadas en aire las temperaturas de fusión y  de transición vitrea variaron de forma 

inversamente proporcional al peso molecular, mientras que cuando se las irradió en vacío no 

se observó esta relación lineal porque bajo estas condiciones simultáneamente hubo 

entrecruzamiento de las cadenas. Por o tro  lado. Oliveira e t al. [70 ] plantearon que cuando 

se irradia PH8 y  PhBV con radiación y ocurre quimiocnstalización, un fenómeno en el cual 

aumenta el grado de cnstalinidad del polímero durante la exposición a la radiación, como 

resultado de la liberación de fragmentos macromoleculares que no tuvieron la capacidad de 

cristalizar durante el proceso y  que, como la temperatura de transición vitrea es menor que
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la temperatura ambiente, presentan mucha movilidad y  puede rearreglarse en nuevas 

estructuras cnstalmas probablemente sobre los cristales ya existentes.

3 .€ . OBJETIVOS PARTICULAf?£5 DEL TRABAJO

Tal como se puede apreciar en las secciones precedentes, la información con la que se 

cuenta sobre el PHD y PliBV incluye el proceso de cristalización, el e fecto  de la radiación y, 

el mecanismo de biodegradación, los efectos de las condiciones de procesamiento, entre 

o tros. Aquí, el propósito particular es aportar datos sobre cómo afecta la radiación y a las 

propiedades de matrices poliméncas de PHB y PMBV, considerando su utilización para 

envasar alimentos o irradiar alimentos dentro de sus propios envases.

Respecto a la zona de interfase que se desarrolla en compuestos de matriz 

poliménca/fibras, tema de principal interés en este  trabajo, se sabe que diversos factores la 

afectan y  que el fenómeno de la transcnstalinidad es altamente específico de la combinación 

fibra/matriz. Debido a esto, es la intención de es te  estudio proporcionar datos que permitan 

caracterizar la zona transcristalina formada en la interfase del sistema PHBV/fibra de cáñamo, 

compuesto que no se ha investi<0ado en trabajos anteriores.

Además, como lo demuestran los trabajos aquí citados, aún no hay un consenso general 

sobre el rol de la zona transcristalina en las propiedades mecánicas de los materiales 

compuestos. Por ello, es objetivo de este  trabajo proveer información que ayude a 

comprender cuál es el papel de la ZTC generada específicamente en el sistema PliBV/fibra de 

cáñamo.
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4 .  M ateriales  Y m é t o d o s

4, I MATERIALES

4.1 .1  Polímeros hiode^radables

Loa polímeros biode^gradables semicrt&talino5 utilizados fueron polihidoxialcanoatos (PMAs) 

de ori(0en bacteriano. Para estudiar la morfología y para evaluar la energía libre superficial 

entre la fibra y la matriz se ha utilizado poli{3-hidroxibutirato-co-3-hidroxivalerato) con I 2% 

de unidades de valerato (PMB-12%HV) importados de PhBISA, Brasil. Este copolímero es 

un polvo blanco, con un peso molecular promedio viscoso de == I G5bg/mol [ i ] .  Además, 

se estudió c\ué sucede con la irradiación y y las propiedades mecánicas del PHBV y de o tros  

PHAs, el poii(3-hidroxibutirato) (PMB) y el PMB mezclado con policaprolactona (FCL), también 

adquiridos en PMB Industrial 5A, cuyas denominaciones comerciales son B iocyde* I 0 0 0  

para el PHB y Biocycle® I 4 0 0 -2  para la mezcla de PhB con PCL. El Biocycle® I  0 0 0  es un 

polvo claro amarillento, con un alto grado de pureza 99 .5% ) y un peso molecular 

aproximado de M =  G00kg/mol [2 ], El Biocycle® 1 4 0 0 -2  fue adc^vindo en forma de pellets 

cilindricos de unos 4mm de diámetro y 4  a Gmm de altura, de co lor caramelo; se caracteriza 

por una buena procesabilidad y  alta ductilidad [2]. Todos los materiales se utilizaron tal como 

fueron recibidos. En lo sucesivo se denominará PhBV al PMB-1 2%HV. PMB al Biocycle* 

I 0 0 0  y PHB/PCL al Biocycle® 1 4 0 0 -2 .

4 .1 .2  Fibras naturales

Como material de refuerzo de las matrices poliméricas se han utilizado fibras de cáñamo 

importadas de LCDA, Francia, calidad carado I (95%  de pureza). Las fibras fueron lavadas con 

una solución de deter¡0ente no iónico a 70°C durante una hora, y  luego fueron enjuagadas 

con agua destilada y secadas al vacío a 70°C.

4 .2  MORFOLOGÍA ZONAS CRISTALINA Y TRANSCRJSTALINA

4 . 2 . 1 Preparación de muestras

Para estudiar la morfología de las zonas transcristalina (ZTC) y cristalina (2C). 

correspondiente a las esferulitas del seno del polímero, primero se prepararon films 

colocando el PMBV en gránulos entre dos discos metálicos y fundiéndolo a I &0°C durante 

10  minutos entre dos lingotes de metal con calefactores embutidos ubicados dentro de una
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prensa hidráulica calefaccionada (prensa calefaccionada) (Fig. 4 .1 ), Pasado este tiempo, se 

enfriaron las muestras a -5°C obteniéndose films de FMBV de aproximadamente I 00|im  de 

espesor. Para estudiar ia morfolo<gía de la 2C se utilizaron directamente estos films, mientras 

que para estudiar la ZTC, se colocaron fibras de cáñamo entre dos de estos films y se lo 

volvió a fundir en la prensa calefaccionada a I 60°C durante 10 minutos obteniéndose films 

de material compuesto de lOOjim de espesor aproximadamente. En ambos casos, de estos 

films se cortaron discos de alrededor de ñmm, cada uno de los cuales se colocó entre un 

disco de aluminio y un portaobjetos dentro de la prensa calefaccionada a I ñO°C durante I O 

minutos. Durante los últimos minutos en los c\ve la muestra se encontraba a IñO 'C , con la 

prensa se aplicaron ciclos de presión para obtener muestras de pocos |iin de espesor 

(s:IO|im). Tan rápido como fue posible se trasladó la muestra a una platina calefaccionada 

Linkam TMM5 € 0 0 . la cual estaba, en el caso de enfriamiento isotérmico, a la temperatura de 

cristalización (Te) deseada y. para ei caao de enfriamiento no isotérmico, a I G5‘C para luengo 

enfriarse a velocidad constante. Además, se observó la morfología de la ZTC desarrollada 

bajo diferentes velocidades de enfriamiento; O'C; en aire y a temperatura ambiente.

Figura 4 . 1 L in g o te s  d e  m eta l co n  c a le fa c to re s  e m b u tid o s  u b ic a d o s  d e n tro  d e  una prensa h idráulica.

4 .2 .2  Observación de morfología

Una vez obtenidas las muestras con diferentes condiciones de procesamiento, se 

observó la morfología desarrollada con un microscopio Olympus BXGOM ec^uipado con 

polarizadores y una cámara digital Nikon Coolpix 4 3 0 0  (Fig. 4 .2 ). Además, con este  mismo 

sistema fue posible obtener los datos de nucleación sobre la fibra y  del crecimiento de la ZC 

y la ZTC, necesarios para et estudio de la cinética de cristalización del material compuesto.
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Figura 4 .2  Microscopio ec^uipado con polanzadores, cámara digital y platina calefaccionada.

4 ,3  CINÉTICA DE CRISTALIZACIÓN 

4 .3 . I Velocidad de nucleación

En 65ta parte del trabajo, el objetivo fue obtener datos del proceso de nucleación de las 

esferulitas sobre la fibra, las cuales dan origen a la zona transcristalma. Para ello, se tomaron 

fo to s  de la fibra embebida en la matriz durante e¡ transcurso de una cristalización isotérmica, 

a diferentes intervalos de tiempo y  a diferentes Te- La adcjuisición de datos de cada proceso 

de cristalización isotérmica comenzó cuando la matriz ¿jue embebía la fibra se encontraba en 

estado fundido, y  finalizó cuando los núcleos formados cubrieron completamente la longitud 

lateral de la fibra. La figura 4 .3  muestra la secuencia de fo tos  utilizada para medir la 

velocidad de nucleación en un proceso de cristalización isotérmica a &0°C.
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Figura 4 .3  Secuencia de fotos utilizada para medir la velocidad de nucleación en un proceso de 
cristalización isotérmica a <30“C y a (a) Os, (b) 5,25, (c) I 0,4s, (d) I 5,6s, (e) 20.Ss y (f) 39s,

De cada proceso de cristalización isotérmica se obtuvo la densidad de nucleacidn, 

expresada como el número de núcleos por unidad de longitud sobre la fibra en el caso de la 

ZTC y  el número de núcleos por unidad de área en el volumen para la ZC. medido con un 

software de análisis de tmágenes (UTIiSCSA (mage Tool V3.0).

4 .3 .2  Velocidad de crecimiento

Para poder conocer la velocidad con la cual crecen las esferuhtas que se formaron en las 

zonas cristalina y  transcnstalma se midieron el radio promedio de las esferulitas y  el espesor 

de la ZTC respectivamente, en función del tiempo y a distintas temperaturas de cristalización 

isotérmica. De la misma manera e\ue para el estudio de la morfología, las muestras se 

fundieron a I 60*C  durante diez minutos para eliminar la historia previa de la muestra, luego 

se transfirieron a la platina calefaccionada c^ue se encontraba a la deseada y, observando 

la cristalización con el microscopio de luz polarizada, se tomaron fo tos  a d istin tos intervalos 

de tiempo con la cámara digital eguipada con un adaptador especia) para el ocular del
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m icroscopio {Fi<g. 4 ,2 ) .  El espesor de  la ZTC y  el d iám etro de las esterulitas se midieron con 

un software de análisis de  imágenes (UTHSC5A (ma.0e Tool V 3 .0 ).

4 .3 .3  Intensidad de  luz depolanzada

Con el o b je to  de  estudiar el froce 'bo  d e  cristalización no isotérm ica tan to  en la zona 

cristalina como en la transcnstalina, se re g is tró  la (/ariación de  intensidad de  luz depolarizada 

en función de  la tem peratura, a medida que cristalizaba la muestra no isotérm icam ente. Para 

ello, primero se prepararon films de P liB V  con y  sin fibra, tal como se describe  en la sección 

4 .2 .1 .  Luego de  fundir las muestras en la prensa calefaccionada a I ñO 'C  durante 10 

minutos, se tras ladó la muestra tan rápido com o fue posib le  a la platina calefaccionada a 

IS 5°C  y  luego se enfrió a velocidad constante . El sistema de  enfriamiento utilizado p o r la 

platina calefaccionada para pode r regular y  conseguir una velocidad de  enfriamiento 

constante cons is tió  en un tubo de n itrógeno líguido regulado p o r medio de  una válvula de 

presión. Para la adcjuisición de  datos, se co locó  en uno de los oculares un d ispos itivo  capaz 

de sensar la variación de la intensidad de  la luz depolanzada. El mismo se diseñó 

especialmente para reaUzar es tos  experim entos. La figura 4 .4  es un es¿^uema del c ircu ito  

empleado y la figura 4 .5  muestra la implementación del mismo. El d ispos itivo  se alimenta con 

corrien te  continua de I 2 V. Entre la fuente de alimentación y  ei transduc to r se coloca un 

regulador de volta je para que suministre volta je constante  al transductor. Para ello se utilizó 

el c ircu ito  in tegrado monolítico MC 7 6 0 9  y  tre s  capacitores, C I = 4 7 0 ^ lP , C 2 = 0 . l | iF  y  

C 3 = 0 .0 l | iP ,  requeridos para estabilidad y para m ejorar las respuestas transito rias. El 

transductor utilizado fue un fo to tra n s is to r NPN denominado L-53P 3C  el cual varía la com ente  

entregada de  manera directam ente proporcional a la variación de intensidad de  luz. En sene 

con d icho transducto r se co locó  una resistencia fya R) = S .S M f2 y  una resistencia variable 

R2 = 5 0 0 k í2 , esta última para poder con tro la r la sensibilidad del d ispositivo . La com ente  

entregada p o r e! fo to tra ns is to r provocó una variación correspond ien te  en la caída de voltaje 

en las dos resistencias, la cual se re g is tró  con un multímetro d ig ita l BRYMEN B M ñ 37 R S  en 

la zona indicada en el esquema con las líneas punteadas de  co lo r ro jo . Dicho multímetro se 

conectó  a la computadora por medio de  un puerto  sene para adquirir los da tos  p o r medio 

del softw are  de  adquisición correspond ien te  (DM M ñx R s2 3 2  Data Recordmg System  V I .X).
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Figura 4 .4  Dispositivo elaborado para sensar la variación de intensidad de luz despolarizada en
procesos de cristalización no isotérmica.

Figura 4 .5  Fotos del dispositivo elaborado mostrando el sensor dentro del adaptador para el ocular 
del microscopio, los componentes del circuito electrónico y  las puntas para conectar al multímetro.

4 .4  IRRADIACIÓN CON RAYOS y

4 .4 .1  Preparación de  muestras

Cada muestra se preparó colocando el material (PMD, PMBV y  FHB/PCL) entre  d os  d iscos 

pulidos de  acero inoxidable de I Ocm de  d iám etro, separados p o r un anillo del mismo 

diám etro y  200ii.m  de  espesor, A es te  conjunto de  material, d iscos y  anillo se lo ubicó en 

una prensa calefaccionada (F i^ .4 .1 ) a 1 90°C  para fundir el material. Por medio de  sucesivos 

c iclos de presión durante el proceso de  fundido se eliminó el aire oclu ido en la muestra. El 

fundido se realizó a I 90®C durante IO  min y lue^o se tem pló  a -A°C, para log ra r una 

estructura cristalina fina con pocos d e fe c to s  [3 ,4 ].  De esta manera se obtuvieron láminas de 

2 0 0 n,m de  espesor aproximadamente, de  las cuales se cortan muestras para tracción con 

troc^uelador, seigún la norma ASTM D I 7 0 6 .  La fi<gura 4 .6  resume los pasos em pleados para 

la preparación de las muestras.
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S e  tro i: iL ie ia n  p r o b e t a s

r o r r r a l iz a d a s  p a r a  e n s a y o s

m e c á n ic o s

P o lv o  o  ig c á n j io a d e  p o l ím e ra  

P e lf c i ia d e  p o lím e r o

D i s c o s  d e  a c e r o  

in o n d a b l s
A r o  d e  Z O O jim  d e  

e s p e s o r

/y

ñ g u ra  4 . S  P re p a ra c ió n  d e  m u e s tra s  d e  PM B, P H B V  y  P liB /P C L  p a ra  e n s a y o s  d e  t ra c c ió n  d e  m u e s tra s
ir ra d ia d a s  c o n  ra y o s  y.

4 .4 .2  Condiciones de  irradiación

Las muestras se irradiaron con rayos y provenientes de  una fuente de ^‘̂ Co. en ¡a planta 

semi-industnal de  irradiación (PiSI) del C entro  Atóm ico Ezeiza, CNEA, a una tasa de  dosis 

constante de lOkGy/h, en aire y  a tem peratura ambiente. Las dos is  absorbidas p o r las 

muestras para ensayos de tracción  y  calorimetría fueron para el PMB; I O, 2 0 , 4 0 .  ñOkGy, 

para el PMD/PCLr I O, 2 0 , 4 0 , 6 0 ,  I 79kG y y  para el PMBV I O, 2 0 , 4 0 , 60kG y.

4 .4 .3  Cnstalinidad

Con el o b je to  de obtener el índice de  cristalm idad de las muestras de  PHB, PHBV y 

FMB/PCL irradiadas con d is tin tas dosis de  radiación y se utilizó el m étodo de difracción de 

rayos X de gran ángulo (WAXS). Una forma de  calcular la crista lin idad de  estas muestras 

poliméricas semicristalinas a pa rtir de d a to s  de d ispersión de  intensidad de  rayos X es 

utilizando el análisis de Ruland. muy ri<0uroso y com plejo. Sin embargo, frecuentem ente se 

utiliza un m étodo más simple y menos riguroso  c\ue el mencionado, en el cual se calculan: la 

intensidad integrada de  las reflexiones cristalinas medida com o el área debajo de los 

p icos crista linos de Bragg en el g rá fico  d e  Intensidad va 20; el área bajo el halo amorfo A^, y 

una consta te  fs cjue se ajusta según las aproximaciones gue se hacen con re sp ec to  ai análisis 

de Ruland. generalmente se le asigna el valor I  . Estas cantidades se relacionan con la 

ecuación I para obtener la crista lin idad d e  la muestra

y4.
^c.x  ~ A .+ K A . ( I )
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Además, suele hacerse una corrección  del fondo en las mediciones. Frecuentem ente, el 

rantgo de valores 26 en el cual se aplica esta ecuación es en tre  5 y  4 0  g rados, ya ¿^ue cubre 

los p icos de  Bra<gg más intensos de  los polím eros sem icristalinos. Los valores de 

calculados p o r esta  ecuación en (general se llaman índices de  cnstalinidad para distiniguirlos 

de  las verdaderas fracciones cristalinas [5 ].

Para medir el índice de cnstalin idad p o r d ifracción de  rayos X de  las muestras de FHB. 

PMBV y  FHB/PCL som etidas a d is tin tas  dosis de  irradiación y  se utilizó un ec^uipo Philips 

F W 3 7 I0  con ánodo de  Cu, de A . |= ) .5 4 0 5 6 Á  y  >.^= I .5 4 4 3 9 Á . Los d ifractogram as se 

reg istraron a 25°C  en el ran<go 2 0 = 5 -3 5 °  con un barrido p o r pasos a una velocidad de  un 

paso por segundo. El fondo se co rrig ió  p o r medio del so ftw are  del e-sjuipo Philips y  se 

calcularon A,, y  A, con el softw are  Origm Pro 7 .0  ajustando el halo amorfo con el m odelo de 

d istribución de Gauss y la ecuación 2 , tal como se muestra en la figura 4 ,7 .

donde

r  = X o  +

c o r r im ie n to  e n  e je  d e  la s  o rd e n a d a s  
A . a m p litu d  d e  la cu rva
w . a n c h o  d e  la cu rva  (m ed ida  a l 5 0 %  d e  la a m p litu d ) 
x^\ p o s ic ió n  d e l p ic o  m áxim o s o b re  e je  d e  las a b s c is a s

A ^ -2
/- \2* -'-'r 1

(2 )

2 e

Figura 4 .7  Espectro de difracción de rayos X de una muestra de PMA con halo amorfo ajustado por
una distribución de Gauss.

4 .4 .4  Espectroscopia infrarroja con transformada de  Founer y reflectancia to ta l atenuada

Los espectros  in frarro jos de  las muestras sin irradiar e irradiadas de ios btopolím eros 

(PMB, PHBV y  PhB/FCL) se adc^juirieron con un e spec tróm e tro  N icolet 5 7 0 0 ,  Thermo PTIR

i  }
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equipado con un de tec to r BrK DTG5. Las muestras se montaron sobre un accesorio de ATR. 

ec^uipado con un cristal de ZnSe, Los espectros se obtu'/ieron por acumulación de 100 

barridos, con una resolución de 2c tn ‘ '.

4 .4 .5  Propiedades mecánicas

También se evaluó la acción de la radiación y sobre las propiedades mecánicas de ias 

muestras de PHB, PHBV y  PHEv'PCL. Para ello, se realizaron ensayos de tracción a 30°C  con 

una máquina de ensayos universal modelo Instron I I 2 2 . De estos ensayos se determinó el 

módulo tensil. la resistencia a la tracción y la deformación porcentual a la rotura para cada 

material y  dosis de irradiación. La velocidad del cabezal a la cual fueron ensayadas las 

muestras fue de Imm.min'' (9 x l0 " ’s ‘ '), con un to ta l de entre 3  y 5 muestras traccionadas 

para cada material y  nivel de dosis.

4 .4 .5 Propiedades térmicas

El comportamiento térm ico de las muestras irradiadas se evaluó en muestras de I0m<g 

de peso aprox. utilizando el ecjuipo D5C 3 2 2  de M ettier, Toledo, en condiciones de 

atmósfera inerte de N j a 50ml/min. El equipo se calibró con estándares de alta pureza. Para 

evitar la degradación térmica de las muestras de PMB, PHBV y PMB/PCL, se utilizó el 

siguiente pro<^rama de temperaturas; recocido a -M ^ C  durante 2  minutos, calentamiento 

desde - 14°C a 200°C  (primer calentamiento), enfriamiento desde 200°C  a - I4 ° C  

(enfriamiento), recocido a - 1 4°C durante 2 minutos y  calentamiento desde - 1 4°C a 200°C  

(segundo calentamiento). La velocidad de enfriamiento y calentamiento en todos  los casos 

fue de IO°C7min.

4 .4 .7  Peso molecular

Para saber si existe variación en el peso molecular de las muestras de PMBV luego de ser 

irradiadas a diferentes dosis, se analizó la distribución de pesos moleculares de las muestras 

irradiadas y no irradiadas con un eguipo de cromatografía liquida de alta presión (HPLC). Para 

ello, primero se pesaron las muestras para poder calcular la cantidad de cloroformo 

necesaria para ¿̂ ue la solución tenga una concentración final de I mg/ml. Luego se colocaron 

las muestras en tubo de vidrio con la correspondiente cantidad de cloroformo, y  se 

sumergieron en un baño a 30°C para facilitar la disolución. Una vez disueltos, se filtraron con 

un filtro  para jeringa y se las almacenaron en frascos de vidno. Para obtener la curva de 

calibración de pesos moleculares se utilizaron patrones de poliestireno. La figura 4 .6

 ̂ 70 >
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muestra el esc^uema del equipo utilizado para realizar las m ediciones: un MPLC Shimadzu 

Chromatopac C-RSA, una columna FLgel MIXED-B de  I Omicrones y  3 0 0 x 7 .5mm y un 

d e te c to r WellChrom k -2 3 0 0  Refractive Index (Rl). El so lvente utilizado fue c lo ro form o grado 

MPLC a un flujo de 0.3ml/min,

VALVULA DS 
m E C C K » i

A
u

R ECIPIENTE 
P A R A  DESC AR TA

DETECTOR
\

G R A fIC A D O R

Figura 4 .6  Esc^uema del eajuipo de MPLC utilizado para obtener la distribución de pesos de 
muestras de PHBV irradiadas a diferentes dosis.

4 ,5  CARACTERIZACIÓN MECÁNICA DE LA INTERFASE

4 .5 .  I Propiedades mecánicas de las fibras

Para conocer las propiedades mecánicas de  las fibras de cáñamo se realizaron ensayos de  

tracción utilizando una mác^uina de ensayos unn/ersal m odelo Instron I I 2 2  se^ún la norma 

A5TM D 3 3 7 9  [S].

La fi<gura 4 .9  esc^uematiza el montaje de la fibra utilizado. Las fibras de cáñamo utilizadas 

tuvieron un diám etro prom edio de 6 9 ± 2 9 (im . Las pruebas se realizaron a 3 0  °C a una 

velocidad de  cabezal constante de 0.2mm ,m in ' (1 .3x  I O^’s '). El to ta l de  muestras 

traccionadas fue de I O unidades.
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Zonaconada

Figura 4 . 9  Esciuema d e l m on ta je  d e  la fib ra  en lo s  e n sayo s  d e  tra c c ió n .

4 .5 .2  Ensayo de extracción de una sola fibra

El ensayo de extracción de una sola fibra (pull-out tes t) es sumamente útil ya que puede 

ser utilizado para evaluar vanos parámetros interfaciales relacionados con las propiedades 

mecánicas del compuesto. Éste fue el ensayo elegido para evaluar la resistencia de corte  

interfacial ( t , )  en muestras de una sola fibra de cánamo embebida en matriz de FHBV. Dichas 

muestras se enfriaron isotérmicamente a 0 °C  u ñO*C para obtener interfases con diferentes 

microestructuras, determinadas por la condición de cristalización. Se eligió 0 °C  porque se 

encontró que el espesor de la ZTC va disminuyendo a medida que baja la T^, y  a esta 

temperatura no se desarrolla dicha interfase. Por o tro  lado, a 60°C  se observó que las 

fibras de cáñamo tienen ia capacidad de inducir ZTC y se forma dicha interfase con un 

espesor de aproximadamente C50|im  [ver Sección 5 .1 .1 ]. Además la cinética de formación 

de ZTC es máxima a esta Te [ver Sección 5 .2 .2 ] por lo que, si se quisiera contar con una 

interfase de gran espesor para mejorar las propiedades mecánicas del compuesto, en 

procesoe industriales convendría considerarse este  valor de T^ o temperaturas alrededor de 

este  máximo.

4 .5 .2 .1 Preparación de las muestras

Las fibras de cáñamo se lavaron con una solución de detergente no iónico al 2% durante 

una hora, luego se enjuagaron con agua destilada y por último se secaron en vacío a 70°C. 

Con ayuda del m icroscopio óptico  y de las herramientas de imagen se midieron en cada 

muestra el diámetro y la longitud de fibra embebida en la matriz. Ei diámetro de las fibras 

ensayadas estuvo comprendido en el rango de 4 6 -3 2 6  jam y la longitud de fibra embebida 

en la matriz en el rango de 7 4 7 - 1 746^im.
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Se prepararon films de FMBV colocando el polímero en granulos entre dos discos 

metálicos, fundiéndolo a \QO°C durante 10 minutos, aplicando una presión de lOMPa y 

llevándolo a -5°C, De esta manera se obtuvieron lármnas de FMBV de aproximadamente 

lOOjim de espesor. De las mismas se cortaron cuadrados de aproximadamente I 2mm de 

lado. Para armar cada muestra, se colocó el film cuadrado sobre un d isco de aluminio y  se 

ubicó una fibra de cáñamo entre el disco y  un portaobjetos. Al conjunto se lo introdujo entre 

los lingotes de metal de la prensa calefaccionada durante 10  mmutos, Lue<0o, cada muestra 

se enfrió isotérmicamente a O’C u dO”C para obtener diferentes microestructuras de 

interfase, determinadas por la condición de cristalización. El espesor de las muestras fue 

variable, pero siempre recubrían toda la fibra. Para el caso de enfriamiento a O C, se trasladó 

la muestra rápidamente a un recipiente con agua y hielo. Para el caso de enfriamiento 

isotérmico, se !a trasladó tan rápido como fue posible a la platina calefaccionada la cual 

estaba a 6 0 'C  y se la dejó cristalizar durante I O minutos.

La figura 4 .1 0  representa esquemáticamente la muestra utilizada, donde M es la matriz, 

F es la fibra, U  es la longitud de fibra embebida en la matriz y  L„ es la longitud de fibra libre 

comprendida entre el extremo emergente de la fibra y el extremo a ser sujeto por la mordaza 

superior.

Extremo embebido g^tremo em erijente 
cte la fibra

Figura 4 . 1 O Representación esí^uemática de la muestra utilizada en los ensayos de pull-out. M: 
matriz; F; fibra; L̂ : longitud embebida; L„: longitud a la mordaza.

Con el objetivo de facilitar el montaje de la muestra en las mordazas de la máguina de 

ensayo, los extremos a ser sujetados por la mordaza superior e inferior se fijaron con 

pegamento a un trozo de cartulina. El extremo a ser sujeto por la mordaza inferior 

corresponde a la matriz del lado opuesto al lado gue contiene el extremo emergente de la 

fibra y  el extremo a ser sujeto por la mordaza superior corresponde al extremo libre de la 

fibra.

4 .5 .2 .2  Parámetros del ensayo micromecánico
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Los ensayos consistieron en extraer la fibra despegándola de  la matriz, lo que perm itió 

determ inar la resistencia de c o rte  interfacia!. De e s to s  ensayos se obtuvieron curvas de 

fuerza de  extracción en función del desprendim iento de  ¡a fibra de  la matriz polimérica.

Para realizar los ensayos de extracción de  una sola fibra se utilizó la mác^uina de  ensayos 

universal Instron I  I 2 2 . Se aplicó car<ga a la muestra tracaonando la misma con la mordaza 

superior. Se mantuvo una lon<gitud L„ constante  de 20mm para todas  las muestras. La 

velocidad de  extracción a la cual fueron ensayadas las muestras fue de 0 .0 5 m m .m in ''. Se 

realizaron al menos IO  ensayos ex itosos  a cada tem peratura para obtener valores 

representativos, ten iendo en cuenta la d ispersión propia de  las fibras naturales.

La celda de carga empleada fue de  5 ki0, con una resolución de 5<g, y  la ve locidad de 

adquisición de datos fue de  I da to  p o r segundo, la  tem peratura a la cual se ensayaron las 

muestras fue de  25°C.
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5 .  Re s u lt a d o s  Y D is c u s ió n

5.1 MORFOLOGIA

5.1 .1  Morfolo<0Ía de la zona cnstálina

Con ayuda de un microscopio óptico  de luz polarizada fue posible observar, tal como 

está descnpto en el Capítulo 2 , c\ue las muestras de PHBV enfriadas a partir del estado 

fundido a baja presión cristalizaron formando esferulitas. Estas estructuras tridimensionales 

exhibieron bandas concéntricas claras y  oscuras bten definidas al enfriar las muestras lo más 

rápido posible hasta una cierta temperatura, a la cual se produjo la cristalización isotérmica. 

Al i<0ual que en el caso del FMB [1 ,2 ], el «grosor de !as bandas de las esferulitas de PMBV 

dependió de la temperatura de cristalización (Te), distinguiéndose tal como lo muestra la 

Fi<gura 5 . 1 franjas más anchas a medida ¿^ue T^ aumentaba.

Temperatura de cristalización fC ]

Figura 5 . 1 E s p e s o r p ro m e d io  d e  las bandas d e  e s fe ru lita s  d e  PMBV c ris ta liz a d a s  is o té rm ic a m e n te  en
func ión  d e  la te m p e ra tu ra  d e  c r is ta liza c ió n .

Más aún, se observó gue tanto el «grosor de las bandas como el tamaño de la esferulitas 

dependen de Te, distinguiéndose esferulitas más grandes y  bandas más anchas a medida gue 

la misma aumentaba y, consecuentemente, disminuía el grado de subenfriamiento. La Figura

5 .2  muestra la dependencia del tamaño de la esferulitas de PHBV con Te, midiendo el radio 

promedio de las mismas una vez gue chocaron entre ellas y  dejaron de crecer.
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F igu ra  5 . 2  R a d io  p ro m e d io  d e  e s fe ru li ta s  d e  P H B V  c r is ta l iz a d a s  is o té rm ic a m e n te  e n  fu n c ió n  d e  la
te m p e ra tu ra  d e  c r is ta liz a c ió n .

P a ra  v is u a liz a r  m e jo r  e s t a  d i fe r e n c ia  la  F ig u ra  5 . 3  m u e & tra  la  d e p e n d e n c ia  d e l  e s p e s o r  

d e  la s  b a n d a s  y  d e )  ta m a ñ o  p r o m e d io  d e  la s  e s f e r u l i t a s  c o n  la T e .

F igura  5 . 3  M o r fo lo g ía  d e  la s  e s fe ru li ta s  d e  P H B V  c r is ta liz a d a s  is o té rm ic a m e n te  a la te m p e ra tu ra  d e  
c r is ta liz a c ió n  (a) 7 0 ° C ,  (b) 7S® C, (c ) ñ  I °C  y  (d )  9 0 ° C .  La b a rra  in d ic a  I 0 0 | im .
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Cada micrografía corresponde a una muestra de PHBV cristalizada isotérm icam ente, en tre  

un po rtaob je tos  y un d isco metálico. La muestra primero se funde a I 6 0 °C  en una prensa 

calefaccionada, lue^o se !a som ete a una presión de  algunos MFa durante unos segundos y 

finalmente se la transfiere a la platina calefaccionada c^ue se encontraba a la tem peratura de 

cristalización Te-

ñn la ñgura 5 .3  también es puede observar cóm o cambia la forma de  la esferu litas con la 

Te, teniendo bandas bien definidas a bajas tem peraturas, m ientras gue a medida que va 

aumentando toman una forma irregular.

Para el caso de cristalización no isotérm ica, la Figura 5 .4  muestra la variación de l tamaño 

de las bandas de las esferulitas a medida c^ue va disminuyendo la tem peratura a una velocidad 

de enfriamiento constante de 5°C7min. Aguí es posible d is tingu ir d ife ren tes morfologías y 

espesores de  bandas en una misma esferuiita, las cuales se corresponden con la tem peratura 

a la cual se produjo  la cristalización. El cen tro  se asemeja a las esferulitas cristalizadas a 

altas tem peraturas (sSO'C) mientras gue hacia los bordes es posib le  d is tingu ir bandas 

concéntricas claras y  oscuras más definidas y  de espesor cada vez más pegueño.

F igu ra  5 . 4  E s fe ru lita s  d e  P H B V  c r is ta l iz a d a s  n o  is o té rm ic a m e n te  c o n  v e lo c id a d  d e  e n fr ia m ie n to  d e
5°C/min.

No só lo  cambia el espesor de  las bandas con la velocidad de  enfriamiento sino gue 

también varía el tamaño de  las esferulitas. Las Figuras 5 .5 a -d  muestran la morfología de  las 

esferulitas de  PMBV cristalizadas con velocidad de  enfriamiento constante  de  2 , 4 , 10 y 

20°C/min. Se observa gue en agüellas muestras cristalizadas a velocidades más lentas (2  y 

4'C/min) las esferulitas comenzaron a c re ce r a T,; más altas y predominan las de  mayor 

tamaño, mientras gue a mayor velocidad de  enfriamiento ( ) 0  y  20°C/min) más cantidad de 

esferulitas crecen a tem peraturas más bajas presentando un diám etro mucho menor.
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Figura 5 .5  Esferulitas de PHBV cristalizadas no isotérmicamente con velocidad de enfriamiento de
(a) 2°C/min, (b) 4 '’C/min. (c) I 0°C/mm y (d) 20°C/min.

En síntesis, en la zona cristalina de los compuestos de PHBV y fibras de cáñamo fue 

posible observar ĉ ue el espesor de las bandas y el tamaño de las esferulitas dependen de la 

temperatura de cristalización, pudiéndose evidenciar esta dependencia en los experimentos 

de cristalización isotérmica y en aquellos realizados a enfriamiento constante.

Las bandas observadas se deben a ¿̂ ue en este  tipo  de polímeros las lamelas cuando 

emergen radialmente desde el centro de las esferutitas van girando y, debido a su diferente 

índice de refracción en las distintas orientaciones, generan zonas claras y oscuras. Por otra 

parte, el hecho de que el tamaño de las esferulitas disminuya con la temperatura está 

relacionado con la velocidad de nucleación. Mientras menor sea la temperatura de 

cristalización mayor será la velocidad con ia que surjan nuevos núcleos, más cantidad de 

núcleos hará que crezcan muchas esferulitas pequeñas simultáneamente hasta que se 

choquen, en vez de que crezcan pocas esferulitas de gran tamaño, como sucede a mayores 

temperaturas de cristalización (Te).

La variación del espesor de las bandas y el tamaño de las esferulifcas con la también fue 

observado por Barham e t al. [3 ,1 ], quienes observaron que en general a menores 

temperaturas de cristalización las esferulitas eran más chicas. Además, vieron que la 

morfología de las esferulitas también estaba afectada por el peso molecular del polímero, e 

indicaron que en general un polímero de menor peso molecular daba una morfología similar a 

la obtenida a mayores T^, cuando se empleaba un material de mayor peso molecular.

i  }
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Cabe mencionar que. en el rango de temperaturas estudiadas (50-90°C), no fue posible 

observar esferulitas con el microscopio óptico  de luz polarizada en el caso de la muestras de 

PHB/FCL cristalizadas isotérmicamente.

5 . 1.2  Morfología de la zona transcristaiina

También en este caso se ha podido observar c\ve tanto bajo condiciones de cristalización 

isotérmica como no isotérmica el tamaño y la morfología de la interfase transcnstalina 

dependen fuertemente de la temperatura de cristalización.

Las Figuras 5.Sa-f muestran la zona transcnstalma desarrollada en muestras de PHBV con 

fibra de cáñamo, cristalizadas a diferentes temperaturas de cristalización isotérmica. Lá 

morfología de las esferulitas gue crecen desde los s itios de nucleación sobre la fibra es muy 

similar a las de agüellas gue crecen en el seno del polímero, coincidiendo en espesor de 

bandas y tamaño.

Además, se determinó expenmentalmente gue para temperaturas de cristalización 

superiores a aproximadamente I OO'C no se desarrolla zona transcnstalma (Fig. 5.Sf). 

Además, se pudo notar gue a medida gue aumentaba la Te disminuía eí número de núcleos 

gue crecía sobre la fibra.
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Figura 5.G Morfología desarrollada en muestras de PhBV con fibra de cáñamo cristalizadas 
isotérmicamente a (a) 50®C, (b) 60®C, (c) 70 “C, (d) (90®C. (e) 90°C y f) 100°C. La barra indica

I OO^m.

La existencia de una temperatura de cristalización máxima a partir de la cual no se 

desarrolla zona transcnstalina también fue observada en o tros  trabajos [4,5 .G ], sin 

evidenciar preferencia por cristalizar sobre la fibra o en el seno del polímero.

Aunc^ue en general el espesor de la ZTC no fue uniforme, se pudo establecer una relación 

entre éste  y  la isotérmica. La Figura 5 .7  muestra el espesor promedio de la ZTC (sólo un 

espesor lateral) en función de la Te- 5 i bien los valores son diferentes a los encontrados para 

los radios de esferulitas del seno del polímero es evidente que ambos siguen la misma 

tendencia. Para facilitar la comparación, la variación de los radios de esferulitas del seno del 

polímero en función de T^ también se reproduce en la F îgura 5 .7 .
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Temperatura de cristalización fC ]

ñ(0ura 5 .7  Variación del (■) espesor promedio de la ZTC y del (□) radio de las esferuiitas del 
seno del polímero en función de la temperatura de cristalización isotérmica.
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Auriique los valores del espesor promedio de la ZTC y de los radios de esferulitas del 

seno del polímero en función de U Te son cuantitativamente d istin tos, es evidente c\ue ambos 

siguen la misma tendencia. 5 i bien el paso de crecimiento en ambos mecanismos de 

cristalización sucede a la misma velocidad, exhiben una velocidad de nucleación diferente, la 

cual es responsable de la formación de una cantidad detectable de ZTC. Como el crecimiento 

de la ZTC terminará al chocar contra las esferulitas del seno del polímero y ambas crecen a la 

misma velocidad, lo que principalmente determinará su espesor será la habilidad de 

nucleación de la fibra. Así. mientras la fibra tenga más capacidad de inducir la nucleación 

sobre su superficie, menor será el tiempo de inducción en comparación con el seno del 

polímero, provocando que la ZTC comience a crecer antes que las esferulitas y ten^ga más 

tiempo para desarrollarse.

Al analizar la morfolo<0Ía de la ZTC desarrollada bajo condiciones de cristalización no 

isotérmica, disminuyendo la temperatura de las muestras a velocidad de enfriamiento 

constante, se observó que la misma presentó características muy similares a las esferulitas 

cristalizadas en el seno del fundido (ñ<g, 5 ,6 ). El número de núcleos sobre la fibra aumentó 

mientras mayor fue la velocidad de enfriamiento, exhibiendo menor espesor de ZTC y mayor 

número de esferulitas pequeñas en el seno del polímero. F’o r o tro  lado, a menor velocidad 

de enfriamiento la fibra tuvo menor cantidad de núcleos pero más tiempo para desarrollarse, 

por lo que exhibieron bandas de d istin to  espesor bien definidas y  un espesor considerable, 

sin presencia de esferulitas en el seno del polímero.
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300

Figura 5 .6  Morfología desarrollada en muestras de PMBV con fibra de cáñamo cristalizadas no 
isotérmicamente con velocidad de enfriamiento de (a) 2°C/min, (b) 4°C/min, (c) IO®C/mm y (d)

SO^C/min.

Además de analizar la morfolo<0Ía de muestras enfriadas a velocidades controladas, se 

observó tj^ué sucedía cuando se disminuía la temperatura rápidamente desde el fundido por 

dos vías: I)  templado a 0 ‘C y luego se lo llevaba a temperatura ambiente o 2) hasta 

temperatura ambiente por convección no forzada en aire. La Figura 5 .9  muestra c^ue cuando 

el PHBV con fibra de cáñamo cristaliza en aire se forma una zona transcnstalma muy fina y 

bastante uniforme. Asimismo, se observan muchas esferulitas en el seno del polímero de 

tamaño variable, predominando aí^uellas más pecjueñas. Al compararla con la morfología de las 

muestras enfriadas a velocidades controladas se puede ver que tiene mayor similitud con 

ac^uella enfriada a mayor velocidad, sin embargo tanto el espesor de la ZTC como ei tamaño 

de las esferulitas es menor, sugiriendo e\¡je por convección la velocidad de enfriamiento es 

apreciablemente mayor gue 20®C/mm.

Figura 5 .9  Morfología desarrollada en muestras de PHBV con fibra de cáñamo cristalizadas en aire.
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En el C350 de las muestras enfriadas en agua a 0°C y luego cristalizadas a temperatura 

ambiente se puede ver ĉ ue inmediatamente después de ser fundida y sumer¡0idas en agua 

(Fi<g, 5 .10a) sólo se observa que el polímero está amorfo, ya ¿̂ ue no se visualizan las 

esferulitas birrefnngentes. Después ¿^ue las mismas muestras han estado almacenadas 

durante 2 4  hs a temperatura ambiente, se observa con el m icroscopio óp tico  de luz 

polarizada c\ue el PHBV ha cristalizado {Fii0. 5 .10b ), pero no se ha desarrollado zona 

transcristalina alrededor de la fibra de cáñamo.

Figura 5 . 1 O Morfoloigía desarroWada en muestras de FMBV con fibra de cáñamo cristalizadas en agua 
a 0°C, (a) inmediatamente y (b) 24hs después del enfriamiento. La barra indica lOO^m.

Además de enfriamientos controlados, también resultó útil comparar las morfologías de la 

ZTC desarrollada fundiendo las muestras durante 10 minutos y luego enfriándolas: I)  en aire 

hasta temperatura ambiente, ó 2) en agua a 0°C por algunos minutos y  luego llevándola a 

temperatura ambiente. Aparentemente, al enfriar la muestra a O'C desde la temperatura de 

fundido y luego llevarla a temperatura ambiente para cristalizar, el tiempo de inducción sobre 

la fibra es muy reducido y la velocidad de nucleactón es muy alta en el seno del polímero 

comparado con la superficie de la fibra, por lo que el tiempo no es suficiente para ¿jue se 

desarrolle un espesor detectable de ZTC. No ocurre lo mismo en el caso de enfriamiento en 

aire donde la velocidad de enfriamiento alcanzada fue suficiente para permitir su desarrollo.

5.2C IN ^IC A DE CRISTALIZACIÓN

Resulta útil estudiar la cinética de cristalización del sistema FMBV-fibra de cáñamo, ya 

que las propiedades finales del compuesto van a depender del proceso de cristalización y de 

la cnstalmidad de la matriz. 5e  puede estudiar la cinética de cristalización de la ZTC en 

condiciones isotérmicas y no isotérmicas. En este  trabajo se han examinado ambas 

situaciones.
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A partir de los datos experimentales de cristalización isotérmica se obtuvieron las 

velocidades de crecimiento y nucleactón de las esferulitas sobre la fibra, con el objeto  de 

caracterizar termodinámicamente la interfase desarrollada entre la fibra y la matriz. Estos 

datos permitieron el cálculo de la diferencia de ener^gía libre superficial A g  asociada a la 

formación de la ZTC, útiles para conocer la habilidad de nucleactón de las fibras de cáñamo 

utilizadas [€ ]. Así, comparando el valor de A a  en la superficie de la fibra con la ener^gía libre 

superficial lateral a en el seno del polímero se puede caracterizar cuantitativamente la 

habilidad de la fibra para promover la formación de zona transcristalina en la región de 

interfase fibr^/matriz.

Por o tro  lado, los ensayos de cristalización no isotérmica dieron información sobre el 

proceso de cristalización global del sistema y  ofrecieron la posibilidad de deducir la energía 

de activación de la cristalización en la zona transcristalina y  en la región cristalina.

5.2.1 Isotérmica

5 - 2 , 1 , 1 Nucleación

Con la metodología descnpta en la Sección 4 , 3 . 1, se recogieron datos de densidad de 

nucleación de las esferulitas de PHBV sobre la fibra de cáñamo en función del tiempo de 

cristalización, para distintas T ; (cristalización isotérmica), Fue posible ajustar los datos 

experimentales por medio de la ley de Avrami con los siguientes parámetros; el valor 

asintótico de la densidad de nucleación de esferulitas sobre la fibra (N«), la velocidad de 

nucleación de las esferulitas sobre la fibra (I) y, en ciertas ocasiones el tiempo de inducción 

(t,). dado por la abscisa al origen de la regresión lineal. La Figura 5.1 I ilustra estos 

parámetros, para el caso de una muestra cristalizada isotérmicamente a SO“C,

_  15

Figura 5 . 1 I Densidad de  núcleos sobre  la fibra de  cáñamo de  una muestra con matri2 de  PMBV en 
función de l tiem po, crista lizada isotérm icam ente a d O ‘ C . N „: densidad de  núcleos; I :  velocidad de

nucleación; t,; tiem po de  inducción.
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La tabla 5.1 resume ios valores de la velocidad de nucleación I y  de la densidad de 

nucleación de saturación N„, obtenidos al ajustar los datos de los procesos de cristalización 

isotérmica con la ley de Avrami para todas las temperaturas de cristalización isotérmica 

estudiadas.

Tabla 5 . 1. V e loc idad de  nucleación y  densidad de  saturación de  los  núcleos d e  PHBV sob re  la fibra 
de  cáñamo, para d is tin ta s  tem pera turas de  crista lización isotérm ica.

74 0 .6 7  ±  0 .0 2 ) 7 . 0 ±  1.0

7 5 0.G 9 ±  0 ,0 6 14.5 ±  0 .5

SO t . l 2  ±  0 .0 5 ie . o ±  1.0

& 4 0 .4 0  ±  0 .0 5 12.0 ±  1.0

S7 0 .1 6  ±  0 .0 4 6 .5  ±  0 .5

5in embargo, no fue posible obtener el tiempo de inducción en todos  los procesos de 

cristalización isotérmica estudiados, debido a los e fectos térm icos transitorios existentes al 

trasladar la muestra de la prensa calefaccionada a la platina termostatizada.

Según la teoría de hoffman y  Launtzen la velocidad de nucleación heterogénea de 

moléculas poliméncas I esta dada por la siguiente ecuación [7 ,6 ];

In / =  In/^ - 0 )

donde

Iq: cons tan te
U ‘ : ener,gia de  activación para el tra n sp o rte  de  las moléculas al fre n te  de  crec im ien to  [J.mol ']
Rj cons tan te  universal de  los  gases [J .m or'.fs .'']
T^: tem peratura de  crista lización [l'Ñ]
T , :  tem peratura deba jo  de  la cual las moléculas se vuelven inmóviles [fŝ
T°„: tem peratura de  fusión d e  e¿^uilibrio absoluta de l PHBV [1^
A T = ( T%-T): g ra d o  de  subenfnam iento [K]
a ; energía lib re  superfic ia l lateral
a , :  energía lib re  superfic ia l p legada [J.m'^]
A a ;  d iferencia de  energía libre superfic ia l [J .m '^  
k: cons tan te  de  Boitzamnn
Ah,: ca lo r de  fusión po r unidad de  volumen de l PMBV [J/m ^ 
f= 2T j^(T® ^+TJ; fa c to r de  co rrecc ión

A a , la cual figura en el numerador de uno de los términos de la ecuación I , es igual a la 

energía libre superficial lateral (a) más la energía libre interfacial entre el cristal polimérico y 

la superficie heterogénea menos la energía libre interfacial entre  el polímero fundido y la 

superficie heterogénea (0^̂ ,) [9 ]. Cuando la nucleación es homogénea a^r^.O, por lo
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A a = 2 a .  Ahora, si hubiese un sustrato y  éste  fuera energéticamente neutro respecto al 

fundido y ai cristal de PMBV, es decir si entonces A c t=(7 correspondiendo a la

mitad de la diferencia de enefí^ía libre cjue para la nucleación homogénea. Por o tro  lado, 

mientras más similar sea la superficie heterogénea a la superficie del cristal, mayor será la 

tendencia de a a y de CTc,  a cero y así A a  se volverá menor. Por ello, si el sustrato 

heterogéneo, es decir la fibra, promoviera la nucleación transcnstaiina entonces A ct< ct. Así, 

conociendo los valores de estas energías libres será posfble cuantificar la habilidad de la 

fibra para nuclear y  promover el desarrollo de la zona transcristalma. Para ello, con los datos

experimentales obtenidos relacionados por la ecuación se grafica L/
-  TJ

vs.

— — . tal como se muestra en la ñ<3iura 5 .1 2 .  Los parámetros termodinámicos para el

PHBV considerados en este  caso y  obtenidos de bibliografía fueron U =  I 0.25kJ/mol y 

T ,= 2 2 5 K  [3 ,5 ],

’d  
+
c

T;VTf)’̂  [10'̂ K]

Fi<gura 5 . 1 2 Anilisis de los datos de velocidad de nucleación obtenidos a diferentes temperatura 
de cristalización isotérmica según la ecuación I .

El gráfico demuestra gue la ecuación I es adecuada para representar los datos 

experimentales obtenidos de la velocidad de nucleación del PMBV sobre la fibra de cáñamo al

seguir una regresión lineal. De la pendiente de la misma
k lih ;

se puede obtener el

producto ocr^Aa, tomando el valor de bibliografía Ahi= I .£ 5  x 1 O^J/m^ [3] y  calculando T°„ 

para el PHB-1 2%HV por medio de la ecuación de Plory [I O]
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T°{phbv] AH^

donde AH^,=SS55J/mol es la entalpia de fusión por mol de unidades repetitivas, 

T J P H B ) -4 S lf \  [3] es ía temperatura de füsión de equilibrio del FMB y X ¿=0.902  es la 

fracción molar de MB en el copolímero. Con estos valores y la ecuación 2 la temperatura de 

fusión de ecjuilibno del PHBV es T °^= 4 35 f\. Con los datos precedentes se obtiene un valor 

de o a „A ( j= 2 .2  x 10'^(J/m^)^.

5 , 2 . 1.2 Crecimiento

Mediante los experimentos de cristalización en condiciones isotérmicas a diferentes 

temperaturas, se estudiaron ía velocidad de crecimiento de las esferulitas de la ZC y de la 

ZTC, con la intención de compararlas, ya que diversos trabajos han manifestado que ambas 

zonas crecen con la misma celeridad. Para ello, de tas esferulitas del seno del polímero se 

midió la variación del radio promedio en función del tiempo y, para la ZTC se reg istró  el 

espesor en función del tiempo. La Figura 5 . 1 3 muestra la variación del espesor de la ZTC y 

el radio promedio de las esferulitas en función del tiempo para la misma temperatura de 

cristalización isotérmica de dO°C.
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Figura 5 . 13 Variación del radio de esferulitas de PMBV y el espesor de la ZTC en función del tiempo 
de cristalización, ambas cristalizadas isotérmicamente a T^=60°C.

La Figura 5 .1 4  muestra la velocidad de crecimiento en to d o  el rango de temperaturas 

estudiado, indicando que tanto  las esferulitas del seno del polímero como las que crecen 

sobre ía fibra formando !a ZTC crecen a la misma velocidad. Estos resultados concuerdan con 

los observados en bibliografía, tanto para la matriz de PMBV [3 ,5 ] como para o tros  

compuestos reforzados con fibra.
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Figura 5 . 14  V e loc idad de  crec im ien to  d e  m uestras de  PMBV con y  sin cáñamo, crista lizadas 
isotérm icam ente a d ife re n te s  T^. □ :  rad io  de  las esferuhtas de l volumen; I :  e sp e so r de  la ZTC.

De la misma manera c\ue para la velocidad de nucleación, ia teoría ¿|ue describe el 

proceso de cristalización polimérica tiene una expresión para la velocidad de crecimiento G 

de las esferulitas dada por la siguiente ecuación [7 ,6 ];

donde

u
(3)

Gq; cons tan te
U‘ : energía de  activación para el tra n sp o rte  d e  las moléculas a fren te  de  crec im ien to  [J .m o r']
R: cons tan te  universal de  los gases [J .m o r '.K '']
Tq: tem peratura de  cristalización [|!^
T „ : tem peratura deba jo  de  la cual ías moléculas se  vuelven inmóviles [1^
T®^: tem peratura de  fusión de  ecjuilibno absoluta del PMBV [IQ 
o : energía lib re  superfic ia l lateral [J.m‘ ]̂ 
o^: energía lib re  superfic ia l p legada [J .m '^ 
k: cons tan te  de  Boltzamnn [J.K.'']
Ah,: ca lo r de  fusión p o r unidad d e  volumen del PMBV [J/m^] 
f= 2T c/(T ® „+ TJ; fa c to r  de  co rrecc ión

Con la ob je to  de ajustar los datos experimentales de velocidad de crecimiento de la ZTC

con la ecuación 3 . se «grafica inCir; , ^  vs. i . Como los datos experimentales
i? {Tc-T j r jr : -T ^ y

coinciden con la curva lineal teórica, tal como lo muestra la Figura 5 , 1 5, efectivamente esta 

ecuación es apropiada para representar los datos experimentales.
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io “rr^fAT [ K i

Figura 5 . 1 5 Análisis de  los  d a to s  d e  ve loc idad de  crec im ien to  o b te n id o s  a d ife ren tes  
tem pera tura  de  crista lización isotérm ica según la ecuación 3 .

En este  caso, la pendiente de la curva
khh,

permite conocer el valor del producto

cra^, tomando el valor de espesor molecular de la celda unitaria del PHBV como b = 5 ,7 G  x 

IO '''’ m, medido por WAX5. el valor de calculado previamente y Aht tomado de 

bibliografía. Por o tra  parte, dependiendo del réigimen de crecimiento de los cristales 

definidos por lioffman. la constante p toma el valor 4  si el régimen es I o III y  es igual a 2 si 

se trata del régimen (I. Organ e t al. [3] ha demostrado gue para T̂ ; <  400K, ( I 30 'C ) el 

régimen es III, y  como los experimentos se realizaron en este rango de temperaturas se 

asume el valor de p = 4 . Con estos datos el valor del producto ct(j^= 5 x 1 0 ‘̂ (J/m^)^,

Con los valores obtenidos de o a .A a  utilizando los datos experimentales en condiciones 

isotérmicas de la velocidad de nucleación del PHBV sobre la fibra de cánamo y de aa . 

calculado a partir de la velocidad de crecimiento de la ZTC también en condiciones 

isotérmicas, la diferencia de energía libre superficial asociada a la formación de la ZTC es 

A ct= 4 . 4 x lO '^J/m^

Como la energía libre superficial lateral de los cristales no depende de la fibra y es igual 

en la zona cristalina gue en la tanscnstalina, es posible comparar el valor de ct=5. 1 x  IO'"* 

J/m^ publicado en bibliografía [3 ] con el valor de A o  aguí calculado. Se ve gue A ( j< a ,  

indicando gue la fibra de cánamo contribuye a la formación de la zona transcristalina como 

interfase fibra/matnz.

Como el PHBV tiene su estructura y propiedades termomecánicas similares al 

polipropileno isotáctico (iPP) resulta útil comparar la habilidad de nucleación de las fibras de
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cáñamo en la matriz de  PHBV con o tros  sistemas de  matriz de iPP con diferentes fibras 

sintéticas. La tabla 5 .2  muestra los valores de A o  para los diferentes sistemas.

Tabla 5 .2 .  Va lores de  la diferencia de  energía lib re  interfacial para d ife re n te s  s istem as fibra/matnz.

VERÓNICA I, MEGA_____________________________________________________ - 5 . RESULTADOS Y DISCUSIÓN -

Matnz
poliirénca Fibra A ct

[er<j/cm̂ ] Referencia

PHBV cáñamo 4.4 ± 0.5 este trabajo

iPP polietilentereftalato 
(PET (R-102)) 5.67 ± 0.54 [ei

iPP aramida 
(fCfivIar 49) 3.35 ± 0.24 IG]

iPP carbono de alto módulo 
(HMCP) 1.14 ±0.25 [iO]

iPP politefcrafluoretileno
(PTFE) 0,75 ±0, )2 [1 1]

5 .2 ,2  A velocidad de enfriamiento constante

Los ensayos de cristalización en condiciones no isotérmicas permiten conocer el proceso 

de cristalización «global del sistema en estudio, La variación de la intensidad de luz 

depolanzada en función del tiempo o la temperatura está relacionada con el proceso  de 

cristalización de la muestra. En efecto, si la luz proveniente de la fuente de l microscopio 

óptico  pasa a través de un f>o\ar\zador lineal antes de incidir sobre una muestra de PMDV 

fundida (amorfa), y  lue<0O el haz reflejado pasa por o tro  po\artzador lineal orientado a SO^C 

respecto al primero (analizador), la intensidad de luz ¿jue atraviesa el polarizador será mínima. 

A medida ¿̂ ue e\ PHBV cristaliza, se van formando esferulitas c^ue, debido a su 

birrefnngencia, depo\anzar\ la luz ¿̂ ue incide sobre ellas proveniente de l po\anzador. Esta luz 

i:^ue pierde po\3nzac\ón atraviesa e l analizador, donde por interferencia constructiva y 

destructiva de los rayos ordinario y extraordinario del m ateria l birrefringente, se recombtnan. 

Así, la intensidad de luz colectada en el ocular se incrementa con la cantidad de material que 

haya cristalizado.

En general se asume que la intensidad de luz es proporcional a la fracción de material 

cristalizado, siempre que el espesor de la muestra sea pequeño comparado con el tamaño 

de las esferulitas [12],  La Figura 5 . 1 £ muestra los resultados de los experimentos realizados 

tanto para la zona cristalina como para la zona transcristalina, donde se mide la variación de 

la intensidad de luz depolanzada en función de la temperatura, para muestras enfriadas a 

distintas velocidades de enfriamiento constante.
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Temperatura fC )

Figura 5 . 1 6  Variación de  la in tensidad de  Iu2 depolanzada ¿lue atraviesa la ZC y  la ZTC en función de 
la tem pera tura , a d is tin ta s  ve loc idades de  erifriam ie rto .

A partir de estos datos experimentales es posible obtener la velocidad máxima del 

proceso de cristalización global, identificada como el punto de inflexión de la pendiente de la 

curva de variación de intensidad de luz depolanzada en función de la temperatura. La tabla

5 ,3  resume las temperaturas a las cuales se observa la máxima velocidad del proceso de 

cristalización global para distintas velocidades de enfriamiento constante.

Tabla 5 .3 .  Temperatura a la cual se  mide la ve loc idad máxima del p ro ce so  de  crista lización g lobal de 
m uestras de  PHBV con y  sin fibra de  cánamo, para d is tin ta s  ve loc idades de  enfriam iento.

Velocidad de 
enfriamiento (”C/min) Zona cristalina f°C) Zona transcnstalina fC )

2 £ 9 .5  ±  2 .0 S e .7  ±  4 .0
5 5 7 .0  ±2.1 6 0 .3  ±  1.7

10 5 7 ,0 +  4 .4 79.1 ±  1.0

20 — 7 3 ,0  ±  5 ,5

Estos experimentos realizados en condiciones no isotérmicas permitieron calcular la 

energía de activación (EJ de ambas zonas, cristalina y transcnstalina. Una manera de conocer 

la es conociendo la dependencia del tiempo de inducción (fc,) con la temperatura [9]. Como 

generalmente resulta difícil obtener este  parámetro a partir de procesos isotérmicos, una 

forma alternativa de hacerlo es mediante estudios de cristalización no isotérmica. De hecho, 

experimentalmente en los estudios realizados de cristalización isotérmica ha resultado difícil 

poder determinar t  debido a los e fectos térm icos transitorios al trasladar la muestra de la 

prensa cuya temperatura era la de fundido a la platina calefaccionada fijada en T^. Así, con los 

resultados de estudios de cristalización no isotérmica de variación de la intensidad de luz 

depolanzada en función de la temperatura a diferentes velocidades de enfriamiento se
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obtuvieron datos c\ue permitieron calcular la energía de activación de las zonas cristalina y 

transcristalina.

Relacionando los datos experimentales obtenidos de temperatura de la máxima velocidad 

de cristalización y de la velocidad de enfriamiento mediante la ecuación 4 fue posible calcular 

E . [ I 3 ] ,

In 0  =
RT'

(4)

donde

Ej: energía de activación de cristalización [J/mol]
Q: velocidad de enfriamiento [K,''/s]
R: constante universal de los gases IJ.mol ' .K ']
T': temperatura de la máxima velocidad de cristalización [!<;.]

Así. se graficó l/T  en función de In Q para cada velocidad de enfriamiento y temperatura 

de máxima velocidad de cristalización obtenidas de la ZC y ZTC. La Figura 5 . 1 7 muestra los 

datos experimentales, que pueden aproximarse por una relación lineal donde el inverso de la 

pendiente da el valor de la energía de activación de 95kJ/mol en la zona cristalina y

I 75kJ/mol en la zona transcnstalina. Es razonable observar una mayor energía de activación 

para la cristalización de la ZTC que para la ZC debido al mayor grado de ordenamiento de la 

primera 2ona.

ln((i)

Figura 5 . 1 7 Relación entre el inverso de la temperatura máxima de cristalización y el logaritmo de la 
velocidad de enfriamiento. □ : zona transcnstalina: ■ : zona cristalina.

Estos resultados se asemejan a los encontrados por Feng e t al. [6 ], ¿quienes 

establecieron que la energía de activación para FMB ñ%  de hV  fue de ) lO± l4kJ /mo l ,
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mayor que el PHB, indicando una menor habilidad para cristalizar por parte del FMDV, 

probablemente debido al mayor tamaño de las unidades de MV.

5 .3  Irradiación  c o n  rayos y

Q gran interés suscitado en utilizar los FHAs en productos para aplicaciones médicas y 

como envases alimentarios generó la necesidad de ocuparse de la eliminación de la 

contaminación microbiana. Un método de esterilización de amplio uso industrial es la 

irradiación con rayos y, el cual ha demostrado ser útil en la esterilización de alimentos 

aumentando la estabilidad en almacenamiento y la se<0uridad microbiológica [ I 4 ], Más aún, en 

vanos países exportadores de productos orgánicos, este proceso ha sido incorporado 

dentro de la cadena productiva, evitando así el rechazo de los mismos en los mercados de 

destino. Este método permite irradiar los alimentos a granel o en sus envases para evitar 

contaminación posterio r y, a diferencia de otras técnicas de conservación, no dejan ningún 

tipo  de residuos como sucede en los procesos ¿luímicos.

Al analizar la interacción de la radiación con los polímeros se vio <5iue en general, en 

presencia de oxígeno, produce formación de productos de radiólisis (Mj, CH^, CO2, CO, 

h jO ) así como la simultánea rotura y entrecruzamiento de cadenas poliméricas. Estos 

procesos dependen de la dosis, la tasa de dosis, la temperatura, la presión parcial de 

oxígeno y  la estructura, cristalinidad y espesor del polímero. La rotura de las cadenas ocurre 

preferencialmente en las regiones amorfas, reduce la cristalinidad, deteriora las propiedades 

mecánicas pero incrementa la velocidad de biodegradación [15].  El entrecruzamiento en 

cambio, provoca la formación de una red macroscópica y. en su justa  medida, resulta en una 

deseable baja permeabilidad y mejora de las propiedades mecánicas del material para 

envases flexibles [ I £].

Debido a las ventajas gue ofrece la irradiación y en procesos de esterilización y 

conservación, el objetivo de esta parte del trabajo fue el de estudiar la variación de la 

cnstalinidad, propiedades térmicas, peso molecular y  propiedades mecánicas del PHB. PHBV 

y PMB/PCL en función de la dosis de radiación y absorbida, en muestras poliméricas 

irradiadas con rayos y provenientes de una fuente de ^°Co, a una tasa de dosis constante, 

en aire y a temperatura ambiente. Según cómo cambien las propiedades antes mencionadas 

será posible definir si el material, luego de la irradiación, sigue siendo apto para la aplicación 

a la cual estaba originalmente destinada.La radiación y es ampliamente utilizada para irradiar 

alimentos, envases y productos ya sea como técnica de esterilización o como método físico
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de conservación, Debido a ello, resulta necesario evaluar cómo se comporta el material y  qué 

propiedades exhibe luego de someterse a distintas dosis de irradiación.

5.3.1 Cristalinidad

5 . 3 . 1.1 W M 5  - Difracción de rayos X de gran ángulo

Los polímeros nunca son 100%  cristalinos porque las cadenas contienen defectos y la 

cristalización es muy dependiente de la velocidad de enfriamiento debido a la alta viscosidad 

y  la baja velocidad de transporte de las moléculas cuando están fundidas. Por ello, como los 

PMAs son polímeros semicnstalmos, al cristalizar presentan zonas amorfas y cristalinas, 

donde la proporción de cada una de ellas está determinada por ías condiciones de 

procesamiento y envejecimiento [6J. En general, para determinar el grado de cristahnidad en 

estos sistemas se utiliza un modelo de dos fases donde la muestra está compuesta por 

cristales y parte amorfa, sin regiones de organización intermedia.

En muestras poliméricas semicnstalinas analizadas por WAX5, la dispersión de rayos X 

debida a la fase amorfa ¡produce un espectro  gaussiano al gue se suman los picos 

correspondientes a la difracción generada en la fase cristalina. Relacionando el área to ta l del 

espectro  y el área de la curva gaussiana asociada a la componente amorfa se determina el 

porcentaje de cnstalinidad (Wc;,), los cuales están consignados en la Tabla 5.4,

Tabla 5 .4 .  P orcenta je  de  cnsta lm idad de te rm inado  p o r  W M 5 .

D o s is  de ir ra d ia c ió n Porcentaje de cnstalimdad (

(kGy)
PMB PMBV PMEiff’CL

0 7 0  ±  2 £ 3  ±  2 52  ±  2
4 0 7 0  ±  2 € 9  ±  2 55  ±  2
5 0 72  ±  2 6 6  ±  2 55  ±  2
ISO 7 3  ±  2 G6 ±  2 5 6  ±  2

la  variación del porcentaje de cnstalinidad de las muestras de PMB, PHBV y PMB/PCL 

con la dosis de radiación y absorbida no resulta estadísticamente significativa. Además se 

observa gue, bajo las mismas condiciones de procesamiento, el PMD presenta mayores 

valores de cnstalmidad, el copolímero un poco menor respecto a él y  la mezcla con la PCL 

menor aún.

Tampoco se observaron nuevos picos de difracción al irradiar tas muestras de PHB y 

PHBV en muestras fundidas y  en polvo, indicando gue la dosis de irradiación no provoca la
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aparición de nuevas simetrías cristalinas. A modo de ejemplo, la Figura 5 . 1 6  muestra ios 

resultados obtenidos para las muestras fundidas.
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Figura 5 . 1 &  P icos de  d ifracc ión  de  PMB y  PHBV fundido sin irrad ia r y  con una do s is  absorb ida de
ñOkGy.

Ambos resultados experimentales sugieren c\ve en la interacción de la radiación y con los 

PHAs la zona cristalina no está esencialmente afectada. Esto también fue verificado por 

Witomo e t al. [ I 7], quienes estudiaron los e fectos de la irradiación con rayos y en aire y en 

vacio del PMB y del copolfmero PHB con 20mol% de unidades de MV. En dicho trabajo 

estableció un límite de dosis de I OOkGy por debajo del cual ocurría rotura de cadenas 

principalmente en las regiones amorfas y  recién a mayores dosis (>  I OOkGy) proseguía en las 

regiones cristalinas.

5 .3 .2  Espectroscopia infrarroja con transformada de Pourier y reflectancia to ta l atenuada

El objetivo de analizar las muestras de PMB, PHBV y  PHE/PCL por medio de 

espectroscopia infrarroja con transformada de Founer y reflectáncia tota l atenuada (ATR- 

FTIR) fue saber si la irradiación y modificaba las frecuencias vibracionales características de 

las moléculas de estos polímeros. A modo comparativo, la Figura 5 .1 9  muestra los 

espectros de ATR-FTIR de muestras de PHB, PHBV y  PHB/PCL sin irradiar y  después de 

haber absorbido una dosis de radiación y de SOkGy. En la misma se puede apreciar gue no 

se produjeron cambios significativos en las bandas de absorción del espectro. Más aún. este 

resultado concuerda con los espectros de muestras irradiadas de polímeros semicnstalinos 

petroguímicos [16].
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Figura 5 . 1 9  Espectro ATR-FTIR de muestras de FMB, PMBV y  FME/PCL sin irradiar ( — OkGy) y  luego
de absorber una dosis de QOkGy (—  £>OkGy).

5 .3 .3  Propiedades mecánicas

5e  realizaron ensayos de tracción de muestras de los d istin tos polímeros en estudio 

sometidos a radiación y con el ob jeto  de establecer el daño producido y su dependencia 

con (a morfofogía de la muestra. Los valores de dosis absorbidas para muestras de PHB, 

PMBV y PHB/PCL fueron I O, 2 0 , 4 0 , ñO  y I 5 0  ó I 79kGy.
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Aunque las muestras de PHB y  PMBV también fueron irradiadas a 150 y I 79kGy, no 

pudieron ser sometidas a los ensayos de tracción pues tras recibir dichas dosis se volvieron 

sumamente fráigiies y se ¿quebraron. Este comportamiento no se observó en las muestras de 

PMB/FCL irradiadas a I 79kGy, las ¿̂ ue exhibieron un comportamiento mecánico muy similar a 

las muestras irradiadas a ñOkGy. La Figura 5 .2 0  muestra una fotografía donde es posible 

apreciar los fragmentos de una muestra de PMB irradiada hasta una dosis de I 50kGy 

comparados con las muestras irradiadas a menores dosis, ¿̂ ue mantuvieron su integridad al 

ser manipulados.

lOUr iOtOf 40 UV eOiOy isowr

1 I I
Figura 5 .20  Muestras de PMB normalizadas para ensayos de tracción, irradiadas con diferentes dosis

de radiación y.

Mediante el ensayo de tracción se reg istró  la carga necesaria para producir un 

determinado alargamiento a medida <̂ ue la probeta fue traccionada a velocidad constante de 

9 X IO"’s '. Al normalizar las curvas obtenidas en función de la geometría de la probeta se 

obtuvieron curvas de tensión-deformación para las muestras de PHB, PHD/PCL y PHBV, 

presentadas en las Figuras 5 .2  1, 5 .2 2  y 5 .2 3  respectivamente, según la dosis de radiación 

y absorbida por la muestra. Los ensayos se realizaron a 3 0 'C  y los datos se normalizaron 

calculando la tensión y deformación ingenieril.

Figura 5 .2  I Curva tensión-deformación de PHB irradiado con diferentes dosis de radiación y.
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Figura 5.22 Curva tensión-deformación de PilBV irradiado con diferentes dosis de radiación y.

co
Q.

Figura 5 .23  Curva tensión-deformación de PMB/PCL irradiado con diferentes dosis de radiación y.

Sin recibir dosis de radiación y, la curva carga-deformación del FHB y  PMDV está 

caracterizada por una corta dependencia lineal se<guida por fractura. Este comportamiento se 

acentúa a medida que absorbe mayores dosis de radiación.

En la Figura 5 .2 4  se compara el comportamiento mecánico a la tracción del PHB. PHBV y 

FHB/PCL sin ser irradiados y luego de absorber una dosis de 60kGy. En los tres  casos se 

destaca la fragilización de la muestra con una dosis de SOkGy, si bien para PHB/PCL se 

aprecia una incipiente deformación plástica antes de la fractura.

{  9 9  }
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£ [%)
ñgura 5 .24  Comparación entre las curvas de tensión-deformación de PHD, FMBV y PHB/PCL sin

irradiar e irradiados con 80kGy.

La respuesta tensil del PMB y PHBV observada en la curva tensión-deformación cuando 

no han sido sometidos a radiación y está caracterizada por una relación lineal corta seguida 

por fractura, por lo £]ue pueden clasificarse como extremadamente trá<giles [19 ], El efecto 

c^ue tiene la radiación y es ir intensificando este  comportamiento a medida ¿^ue se va 

incrementado la dosis absorbida. Por su parte, la mezcla PMB/PCL aunc^ue exhibe mayor 

deformación plástica que los o tros  materiales para todas las dosis de irradiación, puede 

considerarse frágil debido a que la elongación a ruptura es menor que el 10% en todos  los 

casos.

Las propiedades mecánicas más relevantes de un ensayo de tracción son el módulo 

tensil. E; el límite elástico, la resistencia a la tracción, ia deformación a rotura, Erotura'. 

y  la tenacidad (Jade). El módulo tensil representa la resistencia a la deformación plástica, es 

decir, la rigidez del polímero y  está relacionado con la energía elástica tanto de la región 

cristalina como de la amorfa. La Figura 5 .2 5  muestra el valor de E para las muestras de PMB. 

PhDV y PMB/PCL las cuales absorbieron distintas dosis de radiación y.

■  PHB

■  PHBV 

M P H B /P C l

O I S  2 0  4 0  BO 179

Dosis [kGy]
Figura 5.25 Módulo tensil (£) obtenido de las curvas de tensión-deformación de PhB, PHBV y

PhWPCL a distintas dosis de radiación y.
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Lx)s datos indican cjue ei PMB es más rígido que ei PhBV y éste  a su vez es más ríigido 

que Id mezcla PHB/PCL. Además, se observa que dentro del e rro r experimental representado 

por la desviación estándar de las mediciones, el módulo tensil permanece invariable para 

todas fas dosis de radiación y absorbida en los tres  materiales.

Analizando también el límite elástico, el cual representa la resistencia del material a la 

deformación permanente, es posible afirmar que la radiación y no afecta significativamente 

estos parámetros de la respuesta elástica en las tres  muestras, incluso luego de la 

interacción de altas dosis de radiación con sus moléculas. La Figura 5.2G  indica los valores

00.2*  PHBV y PHB/PCL a distintas dosis de radiación y.

2S.OO

20.00 -

g  ISOO 

i¡¡ 10.00

s.oo

0.00 I  o

■ PHB
■ PHBV
U PHB-PCL

10 80 15020 40
Dosis [kGy]

Fiqura 5.2G Limite elástico (Co.si,) obtenido de las curvas de fcensión-deformación de PliB, PhBV y
PHEi/PCL a distintas dosis de radiación y.

Al observar qué ocurre con la resistencia a la tracción o tensión máxima resistida por la 

probeta, es posible advertir que disminuye a medida que mayores dosis de radiación son 

absorbidas por los tres  materiales, tal como está señalado en la Figura 5 .2 7 . Cuando las 

muestras son irradiadas a 60kGy, el valor de a „ del PHB exhibe una reducción del 4  I %, el 

PHBV del 42%  y el PMB/PCL del 50%.

30 

2S
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1  «
D  10

I
■  PHB

■  PHBV

U PHB/PCL

(OO 1 0  2D 4 0

Dosis [kGy]

Figura 5 .27  Resistencia la tracción ( a j  obtenida de las curvas de tensión-deformación de PHB, PHBV
y PHEi/PCL 3 distintas dosis de radiación y.

No sólo disminuye la resistencia a la tracción, sino que en todos  los materiales 

ensayados también la deformación a ruptura se reduce notablemente a medida que aumenta la 

dosis absorbida. La Figura 5.2fi> muestra los valores de elongación a ruptura obtenidos de
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las curvas de tensión-deformación del PHB. PMBV y PHB/FCL a distintas dosis de radiación 

•y; donde luego de absorber una dosis de SOkGy la e. pmb disminuye un 39% , Ê PHev ss reduce 

en un 33%  y Erf-M&pci sn un 247o.

Jj  i
■  PHB

■  PHBV

y  PH6/PCL

o  I »  ¿ o  4 0  s o  179

Dosis (kGy]

Fiigura 5.2Ó Elongación a ruptura (e j obtenido de las curvas de tensión-deformación de PHB, PHBV y
PHR/PCL 3 distintas dosis de radiación y.

Además de los parámetros ya mencionados, la tenacidad también caracteriza el 

comportamiento del material, dependiendo de una combinación de la resiliencia y la ductilidad 

del mismo. La Figuras 5 .2 9  muestra como la tenacidad varía notablemente con la dosis de 

radiación absorbida por las muestras de FhB, FHBV y PHB/FCL.

o.ow 

0.012

&
— o.oos

'S 0 .006 j j J
■  PHB

■  PHBV

U PHB/PCL

10 20 179

Dosis [kCy]

Figura 5 .2 9  Tenacidad obten ida  de  las curvas de  tensión-deform ación  de  PMB, PMBV y  PM ^PC L a
d is tin ta s  d o s is  de  radiación 7 .

En (general, para el ran<0O de dosis y  condiciones de irradiación estudiados, en las tres 

muestras se observó ¿̂ ue la respuesta elástica, incluyendo el módulo tensil y  el límite 

elástico, permanecen prácticamente invariables para todas las dosis de radiación y absorbida 

en los tres  materiales, mientras sjue la tensión máxima y la elongación a ruptura exhiben una 

reducción marcada a medida que aumenta la dosis absorbida, la  deformación elástica puede 

ser casi totalmente atribuida al deslizamiento reversible interlamelar, el cual involucra co rte  

de las lamelas paralelas entre ellas con la fase amorfa sometida a co rte  [19 ]. En cambio, la 

deformación plástica de los polímeros semicristalinos frágiles es principalmente debida al
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movimiento de ios segmentos de cadenas en ía fracción amorfa. Por eso es posible señalar 

cjue la si(0nificativa reducción de resistencia a la tracción y de la elongación a la ruptura se 

debe a la ruptura de cadenas en la fase amorfa producida por ía irradiación y.

O tro  parámetro importante c^ue permite evaluar el daño por irradiación es la estabilidad 

relativa a la radiación en aire, definida como la dosis requerida para que la elongación tensil 

se reduzca a un valor correspondiente al 50%  de la elongación a ruptura de la muestra sin 

irradiar. En este  caso, para una irradiación realizada a lOkGy/h se encontró gue el valor de la 

estabilidad relativa para el PHB es de ñOkGy y para el FMBV y el PHB/PCL es de 40kGy.

Considerando ahora los resultados experimentales de la elongación a ruptura en función 

de la dosis absorbida es posible, similarmente a lo realizado con los datos del peso 

molecular, ajustar estos valores con la siguiente ecuación:

donde ê o es la elongación a la ruptura de la muestra no irradiada. el valor asintótico

alcanzado a altas dosis y es una constante característica del daño por irradiación.

La ñgura 5 .3 0  muestra los valores experimentales de variación de la elongación a ruptura 

con la dosis absorbida para los tres  materiales, donde las líneas llenas corresponden al 

ajuste realizado mediante ia ecuación G.

D o s is  [kG y]

ñgura 5 .30  Curva de la disminución de !a elonigación a ruptura en función de la dosis de irradiación 
con radiación y, ajustada por la ecuación (6). ■ PHB; •  PHBV y ▲  FhE/PCL.

Tal como lo muestra el gráfico, dicha ecuación dem ostró ser útil para representar la 

variación de la elongación a ruptura con la dosis absorbida. La tabla 5 .5  detalla los valores 

utilizados en el ajuste de dichos datos.
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Tabla 5 .5 . Valores obtenidos al ajustar los datos experimentales mediante la ecuación S. Elongación a 
la ruptura de la muestra no irradiada, valor asintótico alcanzado a altas dosis, E(,̂ ; y 
constante característica del daño por irradiación, D̂ .

PMB PHBV PME/PCL

Í̂£> 2.4 2.9 7.7

0 0,9 \.&

[kGyl 50 2a 25

5 .3 .4  Propiedades térmicas

El pro<0rama de temperaturas utilizado para estudiar las propiedades térmicas consistió 

en una primera etapa de calentamiento, seguido de un ciclo de enfriamiento y  una última fase 

de calentamiento, todas a la misma velocidad. La Fiigura 5 .31 presenta los datos obtenidos 

de la muestra de FHB irradiada a distintas dosis con un escjuema del proc^rama de 

temperaturas utilizado.

“exo PHB

ñgura 5 .3  I Termograma de muestras de PMD irradiadas a los niveles indicados y esc^uema del
programa de temperatura utilizado.
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La primera etapa de calentamiento (desde - \A ° C  a 200°C) del programa de 

temperaturas, utilizado para estudiar las propiedades térmicas del PMB, PHBV y PHD/PCL fue 

útil para determinar el daño producido por la radiación y en la estructura cristalina de las 

muestras. Por su parte, el ciclo de enfriamiento (desde 200°C  a - I4 ° C )  permitió observar 

los cambios en las temperaturas de cristalización y  entalpias; mientras c^ue la última fase de 

calentamiento (desde - 14°C a 200°C) arrojó información sobre los mecanismos de 

cristalización de las cadenas irradiadas. En ambas etapas de calentamiento el PHB presenta 

picos de fusión endotérm icos centrados en T^, los cuales se van corriendo a menores 

temperaturas a medida que se incrementa la dosis absorbida, disminuyendo levemente la 

entalpia de fusión tal como lo muestra ta tabla 5 .S . A diferencia del primer calentamiento, en 

el segundo puede observarse la existencia de un pico secundario T ^ < T „ ,  el cual se atribuye 

al fundido de cristales con diferente espesor lamelar. Como una de las interacciones de la 

radiación con los polímeros es la rotura de cadenas, es probable c^ue ésta sea la causa de la 

existencia de múltiples picos de fusión relacionados con diferentes espesores lamelares. 

Asimismo se mantiene la tendencia a disminuir su valor máximo al incrementar la dosis 

absorbida.

Tabla 5 .6  Puntos de  fusión (T J , puntos de  fusión secundarios (T„2)> tem pera tu ras de  cris ta lización (Te) 
y  entalpias de  fusión (A H J y  crista lización (AMJ para las m uestras de  PMB irradiadas a los 
niveles indicados.

PMB 1 1 ® Calentamiento Enfriamiento 2 *  Calentamiento

Do5I6 T. AM. T ^
[kGyl [®C] [J/^1 (SCI [J/fl] [“ Cl [®C)

0 173 .7 ± .2 ñ 7 ± 3 71 -7 ±  1.3 7 3 .0 ± 3 .6 IG 4 + I I7 2 ± 2

10 172 .2 ± .2 SG ±4 e8.5±.3 G 7 .2 ± .2 IG 2 .G ± .I I7 2 .7 ± .4

2 0 I7 3 .4 ± .3 6 C .0 + .5 £ 9 .8 + .7 £ 9 .4 + 1 .5 IG 2 +  1 l7 3 .G ± .e

4 0 I7 2 .9 ± .5 8 6 ± 2 6 9 . I± .7 7 0 + 2 IG 0 .2  +  .2 I 7 I . 2 ± . I

8 0 Ié 9 .6 ± ,  1 6 2 ± 2 S 7 ,8 ± .4 £ 9 .0 ± 2 .3 15G.3 + .3 IG8 .2 + . 2

150 ie7.7±.e ñ 0 ± 7 S 5 .0 ± .4 5 8 .0 + 2 .5 ) 5 l . 5 ± . l IG 5 .4 + .3

De la misma manera que con el fenómeno de fusión, durante el proceso de cristalización 

de las moléculas evidenciado durante la etapa de enfriamiento, se pudo ver que también los 

valores máximos de las temperaturas de cristalización se corren hacia menores temperaturas 

a medida que se incrementa la dosis absorbida por las muestras mientras que las entalpias 

de cristalización disminuyen levemente. Este comportamiento se relaciona con la rotura de 

cadenas que aumenta la movilidad de las macromoléculas y  promueve la cristalización a 

menores temperaturas.

{ '0 5 \
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El e fe c to  de  la irradiación en las propiedades térmicas del P liBV  es muy similar al del 

FHB, con la diferencia c|ue durante el segundo calentamiento es posible registrar la 

temperatura de transición vitrea del copolímero, por contener mayor fracción amorfa que el 

homopolímero. el cual no varía con la dosis de irradiación  absorbida. Además, aparece  un 

pico exotérmico alrededor de los SO'C debido a la cristalización de las cadenas que no 

pudieron cristalizar durante el ciclo de enfriamiento, denominado cris ta liza c ió n  fría , que esta 

caracterizado por la temperatura del pico Tcc y por ¡a entalpia AMcc- Su comportamiento 

respecto a ia dosis de radiación absorbida muestra ¿̂ ue decrece levemente a medida que 

la dosis aumenta hasta 20kGy, y  luego aumenta, mientras gue AMcc disminuye, tal como (o 

muestra la tabla 5 .7  y  el gráfico 5 .3 2 . Respecto a las entalpias de fusión, no se observa 

variación con la dosis de irradiación, indicando gue la radiación y afecta principalmente a la 

región amorfa.

Tabla 5 .7  Puntos de fusión (TJ, puntos de fusión secundarios (T^^), temperaturas de transición vitrea 
(T^, temperaturas de cristalización (TJ y cristalización fría (1̂ )̂, entalpias de fusión (AHJ y 
cristalización (AH ,̂ AH^J, para las muestras de PliBV irradiadas a los niveles indicados.

1 m B v 1 -  Calentamiento Enfriamiento 2 *  Calentamiento

D o s is T„ Ah, T« T„
[tóy] rc] [J/gl [•c i [j/ei r c ] [ ”C] [J/gl [” C] rc ]

0 I G G A i . S G 9± 1 5 2 . i ± .3 11  ± 1 l - 7 ± , l 52,1 ±.<3 3 S ± I 147.3 ± . 1 IS 3 .5  +  .3

10 l£7± l S 2 ± 3 5 3 .6 ± .G 1 6+ 4 l . ñ ± . l 5 0 .0 ± .2 3 1 ± 5 I4 5 .G + .4 IG 2 .2 ± .2

2 0 164.0 ± .4 G 5±2 5 3 .3 + . I I 9 ± l 2 .0 ± . l 5 0 .3  +  .3 2 ñ . I± .7 144.9 ± . 1 IG I .e ± . l

4 0 I6 3 ,0 ± .3 6&± 1 5 3 .ñ ± .3 2 I ± 3 I .S ± . I S 2 .3 + .4 2 3 ± 3 143.6 ± .2 ieo.s±.i

SO IC 0 .5 ± .3 G d± 1 5 3 ,0 ± .2 2 0 .2 + .4 1 -f i± . 1 5 4 .3 ± . 1 23.&±.2 141.0 ± . 1 1 5 9 -2 ± . 1

*•<0 PHBV

Figura 5.32 Termograma de muestras de PHBV irradiadas a los niveles indicados.
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En el caso de las muestras de PHB/PCL, como los polímeros de \a mezcla son inmiscibles 

es posible discernir picos correspondientes al FMB y al FCL en las diferentes fases del 

programa de temperaturas estudiado. La temperatura de fusión de la PCL es menor c\ue la 

del FMB y se observa en ambas etapas de aumento de temperatura pero, en el se-gundo 

calentamiento, el pico endotérmico de la FCL se superpone al pico de cristalización del 

FMB. También se puede apreciar un leve descenso de T^ con el aumento de la dosis 

absorbida, probablemente debido a ¿jue la movilidad de las cadenas poliméncas aumenta por 

la rotura de los enlaces covalentes ocasionado por la radiación y. La tabla 5 .5  y  el gráfico 

5 .3 3  resumen la información obtenida.

Tabla 5 .6  Puntos de fusiór (TJ, temperaturas de cristalización (TJ, temperaturas de transición vitrea 
(Tg) y entalpias de fusión (AHJ por gramo de la muestra PHR/PCL irradiadas a los niveles 
indicados.

PME/PCL 1® Calentamiento Enfnamento 2— Calentamiento

D o s is A M „p c i T», Pti6 A M .P n s Te FCL T . "'”m PCL T „  PMB
[kGyl PC] [J/g] [«C] [J /g ] m [=C] [«C] I®C]

0 5 9 ±  1 33±5 I73.9+.7 40±2 25.S+.7 2.5± .l 55.9±.4 173.S±.5

10 eo±2 36± )0 I73 .3± .l 42±,5 24.3±.5 2.7±. 1 5e.5±,9 173. I±.S

20 6 I ±2 4S±e i 72.7±,2 se .e+ .i 25.4±, 1 2.2± .l 5S. 1 ±. I 172.5±.3

40 e i± ) 42±ñ I73.2+.1 3C+5 28±2 2.0±.3 56,4±.3 172.) ±.9

60 60±2 43±S 170.9+.G 36.) ±.2 26.5±. 1 l.5 ± .l 5GA±. 1 IG9.4±. I

179 5€± l 3S±4 )e6.0± .l 39±2 29.5+) 0.2+.1 55± l )65.0±.)

*txo PHB/PCL

TcPHB

OkGy T m P C t Tm PH6

lOkGr

, ' " 1  M lG y

------ \ '
~\40kGY \ T

179 kG»

•M o  M  I »  1 H  2D0 lOO too aO O  *14 O H  «00 W  C

0 &
min

Figura 5 .33  Termograma de muestras de PME/PCL irradiadas a los niveles indicados.
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Asimismo se puede indicar, comparando las tablas 5 .S  y 5 .S , cjue el polímero PCL no 

modifica el comportamiento térmico del PHD en función de la dosis de radiación absorbida.

Los resultados aquí obtenidos del e fecto  de la irradiación y en las propiedades térmicas 

en muestras irradiadas de PMB y PMBV también concuerdan con los de Mitomo e t al. [17 ], 

Ellos observaron ĉ ûe tanto en aire como en vacío las temperaturas de fusión y  de transición 

vitrea del PHB y PMBV disminuían casi lineaimente a medida que aumentaba la dosis absorbida 

(>  I OOkGy); ocurriendo rotura de cadenas en ambas condiciones, mientras que sólo en vacío 

notaron entrecruzamiento de cadenas.

La fiqura 5 .3 4  muestra la disminución de la temperatura de fusión con respecto a la dosis 

absorbida para las tre s  matrices, donde es posible apreciar que la PCL a^reqada a la mezcla 

no modifica el comportamiento del PMB ante la irradiación.

O osi* [kGy]

Figura 5 .34  Variación de la temperatura de fusión seqún la dosis de radiación y absorbida para ei
[> PMB. A PHBV y ® PMB/PCL solo PHB.

Asimismo, cabe señalar que dicha relación disminuye más rápidamente para el PMBV 

donde ia pendiente de la curva de tendencia lineal p = (-7 .9 2 ±  1.5 I )x 10'^ es mayor que en el 

caso del PMB solo p = (-4 .04 ± 0 .S £ )x  10'^ o mezclado con PCL p = (-4 .3 4 4 ± 0 .3 6 3 )x  10'^.

Esta tendencia de disminución de T,., en función de la dosis absorbida también coincide 

con los resultados del trabajo de Oliveira e t al. 120] al estudiar el e fecto  de la irradiación 

con rayos y en el peso molecular, las propiedades térmicas y los patrones de difracción de 

rayos X del PMB y del PMB-€.3%MV. Sin embargo, bajo las condiciones de irradiación del 

presente trabajo no se observó evidencia de que ocurra el fenómeno de quimiocnstalización^

Quimiocnstslizaaón el aumento del grado de cristalimdad de un polímero durante la exposición a la 
radiación debido a la liberación de fragmentos macromoleculares los cuales fueron incapaces de 
cristalizar durante el procesamiento.
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allí mencionado, ya ¿jue eí ^rado de cnstalinidad no presenta diferencias significativas con la 

dosis ni se observa aumento de la entalpia de fusión. Por el contrario, en este  trabajo se 

observó <\ue el PHD exhibió una pec^ueña reducción de la entalpia de fusión a medida ¿\ue 

aumenta la dosis, mientras ¿̂ ue en las muestras irradiadas de PMSV o FHEi/PCL el 

permaneció constante.

Como el PHBV y  PMD/PCL tenían una importante fase amorfa, el termograma permitió 

registrar la temperatura de transición vitrea {T^), la cual se reducía a medida que se 

incrementaba la dosis. Mientras menor sea el valor de mayor será la movilidad relativa 

entre los segmentos de cadenas, lo cua! permite señalar gue la radiación daña pnncipalmente 

la fase amorfa por rotura de cadenas. Asimismo, en el caso gue la muestra presentara una 

proporción de fase cristalina dominante, si disminuye la Tg por acción de la irradiación, 

estaría indicando ¿jue la radiación y introduce defectos en las lamelas ordenadas.

Al analizar los mecanismos de cristalización de las cadenas irradiadas pudo observarse la 

existencia de un pico secundario de fusión, también presente en o tros  trabajos [17 ], el cual 

podría estar relacionado con el proceso recristalización ó con la presencia de cristales con 

diferente estructura o espesor lamelar [2 0 ], o podría implicar gue la degradación por efecto 

de la irradiación y procede heterogéneamente en las regiones cristalinas [17 ].

Así, los estudios de variación de las propiedades térmicas con la dosis de irradiación 

sugieren gue, para el rango de dosis y  condiciones de irradiación estudiados, prevalece el 

proceso de co rte  de cadenas y és te  se desarrolla esencialmente en la zona amorfa.

5 .3 .5  Peso molecular

Por medio de la técnica de cromatografía liguida de alta presión (MPLC) se puede 

establecer la variación del peso molecular de las muestras poliméricas irradiadas a diferentes 

dosis de radiación y. Debido a las propiedades de la fase líguida utilizada en esta técnica, se 

op tó  por ensayar solamente el PH5V, La Tabla 5 .9  resume cómo cambia et peso molecular 

promedio en número con la dosis de irradiación gamma absorbida por las muestras de PIÍ5V.

Tabla 5.9. Peso molecular promedio en número de muestras de PMBV a distintas dosis absorbidas

Dosis [kGy] [g/mol]

0 \ 30000 ±4200
40 7S700 + 3200
ao 71400+ 1200
) 50 S0400 ± 2400
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A medida que aumentó ta dosis de irradiación absorbida se observó un desplazamiento de 

la distribución de pesos moleculares hacia pesos menores. El resultado de la variación del 

peso molecular con la dosis absorbida obtenido refuerza la evidencia de que la reacción 

dominante que provoca la radiación y es el co rte  de cadenas en vez del proceso de 

entrecruzamiento. Para el caso particular de la muestra de PMBV. el peso molecular 

promedio en número se desplaza hacia valores menores a medida que aumenta la dosis 

absorbida. Estos valores permiten cuantificar la magnitud de la degradación producida por 

los rayos y ajustando la variación del peso molecular en función de la dosis absorbida con la 

Siguiente ecuación;

m = k + ( k - (5)

donde M(, y  M« son los pesos moleculares promedio de las muestras no irradiadas y con 

altas dosis de irradiación, respectivamente. D es la dosis en kGy y De es una constante 

característica del daño producido por la radiación. La Eiqura 5 .3 5  muestra como los datos 

experimentales del PMBV se ajustan apropiadamente por la ecuación (5). obteniéndose el 

valor de Do= (26±7)kGy,

1x10* 

ixio’ 

1x10* 

1x 10 ’ 

I  1x 10 ’

9x10*
s

8x10‘

7x10*

6X10'

B = (6.4 l0 ,4) X 10‘ g /m ol

A = (6 .5 ± 0 6 ) X 10‘  g /m ol

\
D , = (2 8 *7 ) kGy

-

1 1

—  1

1 • 1 . 1 . ] . 1 . 1 . 1
-20 O 20 40 60 80 100 120 140 160 

Dosis [kGy]

F igura 5 . 3 5  Curva de l p e s o  m o lecu la r p ro m e d io  en núm ero en func ión  d e  la d o s is  d e  rad ia c ión  y
a b s o rb id a  p o r  m u e s tra s  d e  PHBV.

Otra forma de cuantificar el daño por radiación es obtener la tasa de producción de 

reacciones por radiólisis, G, definido como el número promedio de un tipo  específico de 

reacción producido por cada I OOeV de energía absorbida. Así. si el e fecto  de la radiación 

se mtde para dosis que no produzcan mucho daño en la microstructura, es decir, si se
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considera cjue < <  M la ecuación (5) se reduce a M~' =  , y  para D <<D q se

tiene
M

-D

U  relación entre resistencia del material al daño por radiación, Dq, el peso molecular, el 

grado de cristalinidad y  la tasa de reacción por radiólisis es _J__04 x iO ’ ^(i -  )(? í ^ l ] .

Para PtIBV W c =  I  3 0 0 4 2 ± 4 2 4 5  y estableciendo un valor medio (se(0Ún datos

obtenidos por WAX5), se obtiene ¿̂ ue la tasa de co rte  de cadenas por radiólisis es G=mbv=  

7 ,7ecortea 'IO O eV ,

Asimismo, comparando las Figuras 5 .3 0  y 5 .3 5  pude verse que ei promedio de peso 

molecular de ¡a muestra depende linealmente de Et, indicando que la elongación a la ru|?tura 

también es una propiedad adecuada para evaluar el daño por irradiación. Esta conclusión 

concuerda con un trabajo previo de Renstad e t al. [2 2 ], quienes midieron la elongación a la 

ruptura del PMB y PMDV con diferentes pesos moleculares.

5 .3 .G  Dosis de radiación y para la irradiación de alimentos

En síntesis, se ha observado que en los polímeros semicristalinos PMB, PHBV y la mezcla 

PHB/PCL la cnstalinidad no varía significativamente con la dosis absorbida mientras que sí lo 

hacen las propiedades térmicas, el peso molecular y  las propiedades mecánicas, 

exceptuando el comportamiento elástico.

A raíz de los resultados obtenidos, es factible indicar que la irradiación y en aire provoca 

la ruptura de las cadenas poliméncas principalmente en la región amorfa. Sin embargo, este 

proceso no deteriora las propiedades iniciales del polímero dentro del rango de dosis de 

radiación y utilizado para preservar los alimentos o esterilizar envases alimentarios. Las dosis 

de radiación y generalmente utilizadas para preservar los alimentos, tabuladas en la tabla

5.1 O van de 3 0  a 50kGy para la esterilización industrial de alimentos [23 ] y  de 2 a I OkGy 

para pasteurización [24 ], Es necesario tener en cuenta los valores de dosis a ser 

suministradas a los alimentos durante los diferentes procedimientos, ya que habitualmente 

primero se los empaqueta y  luego se los irradia para evitar una recontaminación microbiana, 

por lo que los envases que los contienen recibirán ia misma dosis de radiación.

Tabla 5 . 1 O Valores de  dosis comúnmente utilizados para la irradiación de alimentos [23],
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Beneficios Do sis  (kGy) Productos

Do sis  bajas (hasta I kGy)

Inhibición de brote

Desinfección áe parásitos y 
desinfestación de insectos

R etraso de  p ro ce so s  fis io ió i0icos 
(e j. maduración)

Do sis  medias ( I -  IO kGy)

Extensión de la vida de 
almacenamiento
Eliminación de microorganismos 
patogénicos y degradantes

Mejoramiento de propiedades 
tecnológicas de los alimentos

Do sis  a ltas  ( I O -  5 0  kGy)

Esterilización industrial (en 
combinación con calor leve)

Descontaminación de ciertos 
aditivos e ingredientes aliméntanos

O 05 O 15 cebollas, ajos, raíz de jenjibre.
batata, etc.
Cereales y legumbres, frutas frescas y 

0 . 1 5-0.5  secas, pescado seco y carne, cerdo 
fresco, etc.

0 .25 -1 .0  Frutas frescas y vegetales.

I Q 2  Q Pescado fresco, frutillas, champiñones, 
etc.

 ̂ Q j  Q Mariscos frescos y congelados, carne 
y pollo crudo o congelado, etc.
Uvas (aumentando la producción de 
jugo), vegetales deshidratados 
(reducción del tiempo de cocción, 
etc.)

2 .0 -7 .0

30-50

10-50

Carne, pollo, mariscos, alimentos 
preparados, dietas hospitalarias 
esterilizadas.
Especias, preparaciones de enzimas, 
goma natural, etc.____________________

5.4 CARACTERJ2ACIÓN MECÁNICA DE LA INTERFASE

En ios materiales compuestos de matriz polimérica reforzados con fibras, la fibra está 

embebida en la matriz y  entre ambas se desarrolla una zona de interfase con propiedades 

diferentes a las de cada componente. La función mecánica de dicha interfase es la de 

transmitir la tensión a la cual se somete el compuesto desde la débil y  deformable matriz 

poliménca a las rígidas y fuertes fibras de refuerzo. La habilidad para transm itir dichas 

tensiones va a estar limitada por la resistencia de co rte  de la matriz, por la resistencia de 

adhesión de la interfase e interfaz fibra/matriz o por la capacidad de soportar la cartea de las 

fibras. Para evaluar el desempeño del compuesto es necesario localizar ei enlace más débil 

en el sistema y determinar el mecanismo de falla, y  para es to  se utilizan los ensayos 

micromecánicos. Existen una variedad de ensayos micromecánicos que permiten evaluar 

diferentes parámetros interfaciales en muestras de una sola fibra, entre los gue se destacan 

el ensayo de fragmentación, el de extracción de una sola fibra, el de micro-despegue y el de 

micro-indentación [2 5 -2 7 ]. Según las propiedades de la fibra y la matriz será posible 

escoger el ensayo apropiado gue permitirá evaluar algún parámetro interfacial determinado 

por la interfaz e interfase del compuesto y relacionarlo con las propiedades mecánicas (más
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detalles sobre los conceptos de interfaz e interfase en el Apéndice 2). Los parámetros 

¡nterfaciales obtenidos mediante estas técnicas son la resistencia de co rte  mterfacial t .  la 

tensión de co rte  de fricción tf, la enerr^ía de fractura mterfacial G,, el coeficiente de fricción 

mterfacial }i, y  la presión de contracción de la matriz sobre la fibra P^. U  resistencia de un 

compuesto está principalmente controlada por x, mientras la tenacidad depende de Pq, ^  

yG , [2 S],

Dado que se intenta aplicar el compuesto PHDV-fibra a la producción de envases que 

serán sometidos a esfuerzos elásticos, el parámetro mterfacial de interés, para obtener 

información sobre la resistencia del compuesto y  la habilidad de la interfase fibra-matriz de 

transferir la tensión desde el ambiente a la fase de refuerzo, es la resistencia de corte  

mterfacial. Para ello, en un pnmer momento se planteó la posibilidad de utilizar el ensayo de 

fragmentación, ya que además de obtener t era posible analizar los patrones de 

fragmentación que también arrojaban información sobre las condiciones físicas y mecánicas 

que llevaban la muestra a la fractura. Sin embargo, no fue posible utilizar este ensayo debido 

a que el valor de la deformación a rotura de la fibra (0 .0 1 9 ) es mayor que la de la matriz 

(O.OOG) y, para que dicho ensayo pueda realizarse, es necesario que esta última sea mayor 

que la primera [29 ].

Para evaluar las propiedades mecánicas de las fibras de cáñamo y poder conocer el valor 

de la deformación a rotura de las mismas se realizaron ensayos de tracción. Utilizando fibras 

de diámetro promedio de (90±30)^m  tos ensayos arrojaron un valor promedio de módulo 

tensil de 25.5GPa y una deformación a rotura promedio de 0 .0 1 9 . La Figura 5 .3G  muestra 

las curvas tensión-deformación de los ensayos de tracción de las fibras de cáñamo 

realizados a SO^C con una máquina de ensayos universal modelo Instron I I 2 2  a una 

velocidad de cabezal constante de 0.2mm/min (velocidad de deformación; 1.3x I 0 ‘^s ').

Elongación

Figura 5.3G Curvas tensión-deformación de fibras de cáñamo.
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Alternativamente, como la dinámics del proceso de extracción de la fibra de la matriz 

poliménca y el trabajo realizado contra las tensiones de fricción durante la extracción están 

fuertemente influenciados por diversos parámetros mterfaciales, surgió la idea de utilizar 

este  método para obtener t,. Una de las principales ventajas del ensayo de extracción es 

que permite estimar la adhesión fibra-matriz teniendo en cuenta la naturaleza no uniforme de 

la distribución de tensiones en la interfaz, ya cjue en las regiones donde se concentran las 

tensiones es donde se inician las fallas interfaciales 130]. Sin embargo, cabe aclarar c^ue los 

ensayos micromecánicos brindan información integral de la interfaz, por lo cual no será 

posible determinar con los mismos las resistencias de co rte  pura y de tracción radial pura, 

necesarias para poder caracterizar completamente la resistencia adhesiva de la interfaz.

5 .4 . I Ensayo de extracción de una sola fibra

El objetivo de esta parte del trabajo fue el de ensayar muestras con y sin zona 

transcristalina en la región de interfase fibra-matriz, para determmar así la influencia de dicha 

zona en las propiedades interfaciales del compuesto.

De los ensayos de extracción de una fibra se obtienen curvas de fuerza de extracción en 

función del desplazamiento de la mordaza ¿jue sujeta el extremo libre la fibra. Dicho 

desplazamiento comprende la elongación elástica del conjunto fibra-matnz y el deslizamiento 

de la fibra una vez gue se ha despegado por completo de la matriz poliménca cjue la rodea.

5 . 4 . 1, 1 Curvas fuerza de extracción - desplazamiento

La Figura 5 .3 7  presenta dos curvas de fuerza de extracción (F) en función del 

desplazamiento del cabezal solidario a la fibra embebida (D), obtenidas al ensayar muestras 

de PMBV y fibra de cáñamo cristalizadas isotérmicamente a 0°C sin ZTC y  a 60°C  con una 

ZTC de aproximadamente 400nm  de espesor lateral medido entre la fibra y la matriz. A fin de 

c[ue las curvas puedan compararse entre sí se las normaliza con los valores del radio de la 

fibra (r,) y  de la longitud embebida {IJ respectivos. En esta figura las referencias están 

indicadas para la curva de 0 °C  donde es la fuerza alcanzada cuando se micia la fisura y 

es la fuerza máxima alcanzada cuando se produce una propagación inestable de la fisura. 

Además se indican las tre s  regiones gue, en general, es posible distinguir en estas curvas.
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D/l^ [m m /m m ]

Figura 5 .37  Curvas de fuerza de extracción en función del desplaiamiento del cabezal solidario a la 
fibra embebida, de una muestra cristalizada a 0"C (—) y otra a dO°C{— ), normalizadas considerando

el radio y la longitud embebida de cada muestra.

Las tres  regiones observadas en las curvas están relacionadas con la dinámica del 

proceso de extracción de la 5i<0Uiente manera: I) región I, de crecimiento lineal, donde P 

aumenta linealmente hasta llegar a un valor máximo «donde se inicia una fisura en la interfaz 

fibra-matriz; 2) región II, donde se propaga la fisura y simultáneamente se desliza la fibra c[ue 

se ha despegado por completo de la matriz produciendo tensiones de co rte  de fricción, 

hasta alcanzar la correspondiente al despegue catastrófico fibra-matnz ocurrido cuando 

la fisura se propagó por completo: y  3) región III, donde la P sufre una recuperación elástica 

como consecuencia del despegue catastrófico de la interfaz y sólo se mantiene por el 

esfuerzo de fricción, c^ue va disminuyendo gradualmente a medida cjue la fibra se va 

extrayendo de la matriz. Los sistemas fibra-matnz cuyas curvas tienen pendiente acentuada y 

mayores valores de en la región I indicarían mayores t ,. La recuperación elástica de la 

región III está relacionada con la tensión de co rte  de fricción, Xf, gue corresponde a la 

tensión entre la fibra despegada y la matriz durante la extracción de la fibra, Y los 

compuestos con altos valores de o |i van a presentar una región III de gran área (sin 

considerar la recuperación elástica), la cual puede ser atribuida al mayor trabajo hecho para 

contrarrestar la fricción, incrementando la tenacidad del compuesto. Por lo tanto, la 

diferencia en tamaño y forma de las regiones de la curva da una idea de la manera en gue t,, 

Tr. P., y  varían entre los diferentes compuestos [301.

Los resultados experimentales aguí obtenidos mostraron gue tanto para las muestras 

cristalizadas a 0 “C y sin 2TC como agüellas a ñO 'C y con un espesor considerable de ZTC las
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curvas de extracción en función del desplazamiento de la fibra presentan una forma similar. En 

ambas curvas se observó ¿jue en la ladera ascendente la fuerza de extracción de la fibra 

aumentaba hasta alcanzar un valor máximo donde se produjo un cambio de pendiente al 

momento de iniciarse la fisura. F continuó aumentando hasta alcanzar un valor máximo F^,. 

Superado este valor la fibra se despegaba de la matriz completamente y, en consecuencia se 

manifestaba una caída abrupta de esfuerzo que se reducía al valor requerido para extraer la 

fibra desprendida de la matriz. Luego proseguía una última región donde la fuerza de 

extracción era mantenida por la fricción, disminuyendo gradualmente a medida que la fibra se 

iba extrayendo de ia matriz.

5 . 4 . 1.2  Dependencia con la temperatura de cristalización

Con el objeto  de determinar si la temperatura de procesamiento (O'C u <50'C), e 

indirectamente la microestructura, efectivamente afecta a ¡a fuerza máxima (FrrjJ y  a la 

variación de fuerza respecto al desplazamiento {d fldx) obtenidos en ensayos de extracción 

de una sola fibra se utilizó el método estadístico de análisis de vananza con un solo facto r 

(ANOVA) [3 1],

El método estadístico consistió en el cálculo del cuadrado medio del facto r que se 

controla durante el experimento {M 5J  y el cuadrado medio del e rro r (M 5J. El primero 

permite conocer el tarado en que la temperatura de procesamiento influye sobre la 

característica de respuesta ó dF/dx) y  el segundo estima la variación por todos  los 

factores no contemplados en el experimento e incorpora la acción “ al azar" de innumerables 

factores que no están bajo estudio. Así, si la variación que provoca la temperatura de 

procesamiento es mayor que la provocada por o tros  factores y  el "azar" (MSa, >  M 5 J  es 

posible decir que la temperatura de procesamiento influye sobre la fuerza máxima de 

extracción ó sobre la variación de fuerza respecto al desplazamiento, según qué 

característica de respuesta se esté analizando.

5e  detallan a continuación las fórmulas 7  y  6 , utilizadas para calcular del cuadrado medio 

de la temperatura (MS^) y el cuadrado medio del e rro r (MS^), donde A es el facto r a 

controlar y en este caso se refiere a la temperatura de procesamiento.

j  ¿ 2  r 2

MSa =  -------7 :;--------- (7)
<̂ ‘-A

donde

a: cantidad de niveles de A (A0=0*C y AS0=80‘C)
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A\ suma de observaciones para el i-ésimo nivel de A 
cantidad de observaciones er el i-ésimo nivel de A 

T; sumatona de todas las observaciones 
/V; cantidad total de observaciones 
(?¿̂ : grados de libertad correspondientes al factor A

(8) 

M 5. -
V  /

ym| /=>

G k

donde

a: cantidad de niveles de A (A0=0'C y (>&0—&0'‘C) 
n .̂ cantidad de observaciones en el i-ésimo nivel de A 
y,: i-ésima observación
Aj. promedio de observaciones para elj-ésimo nivel de A 
¡¿¿^/grados de libertad correspondientes al error

Asimismo, para aseigurar lo dicho anteriormente con un determinado «grado de certeza, 

con esos datos se calculó una relación estadística llamada F de Snedecor (FcaJ y lo 

comparó con un valor de f  tabulado.

' «ale -----------
M5,

El f  tabulado permite establecer el valor a partir del cual es posible afirmar ¿̂ ue MS* es 

mayor c^ue MS^con un determinado <grado de certeza. Para un nivel de confianza de 95%  el 

valor de F de tabla fue de 4 .5 4  [32 ], El valor de E calculado al analizar si la temperatura de 

procesamiento influye sobre la fuerza máxima de extracción fue de I O. I S; y  para saber 

51 tiene incidencia en la variación de fuerza respecto al desplazamiento r^f^=S>.27.

Como en ambos casos el F ĵic es mayor «^ue el límite tabulado se puede afirmar que el 

cambio en la temperatura de procesamiento provoca una variación mayor en ambas 

respuestas y dF/dx) que la que puede esperarse a partir de o tros  factores no 

controlados. Así. a raíz de los resultados obtenidos de aplicar esta herramienta estadística a 

los datos experimentales, es posible afirmar, con un nivel de confianza del 95% . que el 

e fecto  en la fuerza máxima y en la variación de fuerza respecto al desplazamiento, obtenidas 

en el ensayo de extracción, se debe realmente a la temperatura de procesamiento y no es 

originada por el mero azar o por acción de o tros  factores no controlados.

Una vez corroborado que la temperatura de cristalización, y  por ende la microestructura, 

afectan a la fuerza máxima y  a la variación de fuerza respecto al desplazamiento, se procede a 

calcular la resistencia de co rte  interfacial.
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5 .4 ,2  Cálculo de la resistencia de co rte  interfacial

La literatura presenta vanas teorías desarrolladas para predecir la car<ga que se necesita 

para despernar la fibra de la matriz en los ensayos de extracción de una sola fibra. Estas 

teorías están basadas en un crite rio  de tensión, obteniendo la máxima tensión de corte  

interfacial, o en un criterio  de energía, calculando la energía de fractura tnterfacial [26 ]. En 

este  trabajo, se prefirió realizar el análisis considerando el criterio  de máxima tensión de 

co rte  interfacial si bien, también se intentó realizar el cálculo teniendo en cuenta la tensión 

de co rte  máxima en la interfaz ¿[ue se alcanza cuando la fibra se despega de la matriz (Fj). Sin 

embargo debido a la alta dispersión de los resultados (F^rj (o-c)=27±l 2N/mm; f j r ,  

,o-C)=5 I ±27N/mm) y a la dificultad, en algunos casos, para determinar fehacientemente el 

valor de F¿, se calculó la resistencia de co rte  interfacial considerando el valor de Cabe 

aclarar gue si en vez de considerar la tensión de co rte  máxima apenas se inicia la fisura (FJ 

se utiliza la máxima fuerza alcanzada en el ensayo ( F ^ ,  es necesario considerar a la tensión 

de co rte  interfactal máxima (t.) como una tensión de co rte  aparente (z^p), ya gue F^^ 

corresponde a la fuerza máxima alcanzada cuando la fisura se despegó catastróficamente e 

incluye tanto la fuerza necesaria para crear la fisura como también la fricción necesaria para 

deslizar el segmento de fibra ya despegado de la matriz.

Existen vanos modelos gue se utilizan para calcular el valor de t ,  o  T ,p  a partir de los 

datos experimentales de un ensayo de extracción según este  criteno, algunos de los cuales 

se resumen en el Anexo 3 . Aguí se consideró e! modelo de Yue e t al. [2 5 ,2 6 ]. ya gue tienen 

en cuenta la configuración de aplicación de carga y la geometría de las muestras. Se emplean 

las ecuaciones A 3 .2 5  a A 3 .2 7  del Anexo 3  y se consideran E^=0.95GPa y E;=25.5GPa, 

módulo de la matriz y  la fibra, respectivamente, Gm=2E( I +  ü) módulo de co rte  de la matnz y 

u coeficiente de Poisson para el PMBV, u = 0 .4  [33 ]. Así, teniendo en cuenta la configuración 

de la aplicación de cargas en los ensayos de extracción de una fibra de cánamo embebida en 

una matriz de PMBV, se obtuvo un valor de T,p de 7MPa para muestras cristalizadas 

isotérmicamente a 0 °C  y  para agüellas cuya temperatura de procesamiento fue de SO°C, la 

resistencia de co rte  interfacial fue de 30tv1Fa.

Para comparar con lo gue ocurre en o tros  sistemas de fibras naturales y  matrices 

poliméncas, se tabulan los valores de t ,  de o tros  compuestos citados en bibliografía y  los 

obtenidos en este  trabajo considerando la configuración de la aplicación de cargas. Así, la 

tabla 5. I I presenta valores de resistencia de co rte  interfacial obtenidos por el método de 

extracción de una fibra en diversos sistemas fibra natural-matnz poliménca.
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Won<0 e t al. [34 ] obtuvo el valor de t , de compuestos de ácido po!i(L-láctico) (PLLA) o 

poli(3-hidroxibutirato) (FHB) reforzados con fibras de lino, donde en algunos casos se agregó 

a la matriz el aditivo glicerol tnace ta to  (GTA), 4 ,4 ’-tiodifenol CTDP) o poliéster hiper- 

ramificado de tercera generación (HBP). Mediante el mismo método, Sydenstncker e t al. 

[35 ] evaluó la T, en biocompuestos de fibra de sisal y  resma de poliéster, donde las fibras se 

trataron con d istin tos porcentajes de NaOH y N-isopropil acrilamida.

Tabla 5 . I I Resistencia de corte mterfacial de sistemas de fibras naturales y matrices poliméricas.

Sistema t, IMPa] Referencia

PLLA sin aditivo\fibra sin tratar 12.5 [13]

PLLA con GTA\fibra sin tratar 14.5 [13]

PLLA sin aditivo\fibra lavada con acetona 10.3 [13]

PLLA con HBF\fibra lavada con acetona 5.2 [13]

Resma de poliéster\fibra sisal sin tratar 2.G [16]

Resma de polié5ter\fibra sisal con 1.0% NaOh

Resma de poliéster\fibra sisal con 1 .0% N-isopropil

5.9 [16]

acnlamida
5.9 [IG]

PílB 5in aditivo\fik>ra lavada con acetona 10.4 [13]

PHB con TDP\fibra lavada con acetona is .e [13]

PHDWibra de cáñamo; Tc=0°C 7.1 1 En este trabajo

PMBWibra de cáñamo; Tf-=50'C 30.1 2 En este trabajo

Resulta necesario señalar que los valores de la resistencia de co rte  mterfacial obtenidos 

por el método de extracción de una fibra dependen fuertemente de la configuración de la 

técnica de ensayo y del modelo utilizado para analizar los datos experimentales [34 ]; por 

ello, es posible que exista cierta dispersión en los datos obtenidos para los mismos 

sistemas en diferentes trabajos.

Por último se calculó la t . utilizando los datos experimentales y la ecuación A 3 .2 7  del 

Anexo 3 . El valor de Xt para las muestras cristalizadas a 0 °C  fue de I . I ±  O.S GPa, mientras 

que para aquellas cristalizadas a 8 0 °C  fue de 4 9 5 ±  1 ñOMPa. Como en el caso del cálculo de 

Tjp, también se observó mayor variabilidad en los valores de las muestras cristalizadas a 0°C  

que a ñO°C. Es de destacar la menor fricción realizada por la matnz al extraer la fibra una vez 

que la misma ya está completamente despegada cuando la microestructura de la zona 

cristalina es más uniforme por la presencia de la zona transcnstalina.

Además, cabe aclarar que en este  trabajo las fibras de cánamo utilizadas solamente han 

sido lavadas y no se les ha realizado ningún tratamiento previo. Tampoco se les ha ac^re/^aóo
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ningún aditivo ni a<gente acoplante a la matriz. Sin embargo, en estas condiciones, el 

desarrollo de la ZTC alrededor de la fibra a la temperatura de cristalización estudiada ha 

incrementado la tensión de co rte  interfacial, proporcionando a) compuesto mayor resistencia 

mecánica ante esfuerzos de co rte  en la interfase. 5 i bien adecuados tratamientos de la fibra, 

aditivos y/o agentes acoplantes sumado al desarrollo de ZTC en la interfase lograrían 

aumentar la tensión de co rte  mterfacial, es de destacar gue mediante el apropiado control 

de la temperatura de cristalización se obtiene un incremento significativo en la resistencia al 

co rte , reduciendo el tiempo y costo  de procesamiento de las fibras a emplear para la 

fabricación del compuesto.
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G . C o n c lu s io n e s

El presente trabajo amplía el conocimiento sobre los materiales compuestos de matriz 

polimérica biodegradable de on¡gen bacteriano reforzado con fibras naturales, aportando 

nuevos datos sobre la interfase fibra/matriz generada en compuestos de PHBV reforzado con 

fibras de cáñamo, incluyendo su morfología, cinética de cristalización y  comportamiento 

mecánico.

Considerando la morfología de los compuestos de PMBV y fibras de cáñamo fue posible 

observar que, tanto en el seno del polímero (zona cristalina, ZC) como en la interfase (zona 

transcnstalina. ZTC), el g rosor de las bandas, el tamaño de las esferulitas y el espesor de la 

ZTC dependen de la temperatura de cristalización, pudiéndose evidenciar esta dependencia 

en los experimentos de cristalización isotérmica y en ac^uellos realizados a velocidad de 

enfriamiento constante. Aunque los valores del espesor promedio de la ZTC en funcfón de la 

T,; fueron cuantitativamente d istin tos al de los radios de las esferulitas de la ZC se vio gue 

ambos siguieron la misma tendencia. Además, se encontró gue a partir de una T,- de 

alrededor de I OO'C en el compuesto PHBV/fibra de cánamo no se desarrolla ZTC.

Por otra parte, para caracterizar cuantitativamente la habilidad de la fibra para promover 

la formación de zona transcristalina en la región de interfase fibra/matnz, se comparó el valor 

de la diferencia de energía libre superficial A o  con la energía libre superficial lateral a  en el 

seno del polímero. Estos valores se obtuvieron analizando los resultados de la velocidad de 

nucleación del PHBV sobre la fibra de cáñamo y la velocidad de crecimiento de la ZTC, 

ambos bajo condiciones de cristalización isotérmica. U  diferencia de energía libre superficial 

asociada a la formación de la ZTC fue de A a = 4 .4 x  I O'^J/m^. Como la energía libre superficial 

lateral de los cristales no depende de la fibra y es igual en la ZC gue en la ZTC, fue posible 

comparar el valor de c t= 5 . I x I O'^J/m^ publicado en bibliografía con el valor de A a  aguí 

calculado. 5e  vio gue A o < a ,  indicando gue la fibra de cáñamo contribuye a la formación de 

la zona transcristalina como interfase fibra/matriz.

Bajo condiciones de cristalización no isotérmica, los experimentos realizados permitieron 

calcular la energía de activación de las zonas cristalina y transcnsfcalma, siendo 95kJ/mol y

I 75kJ/mol respectivamente. La mayor energía de activación observada en la cristalización de 

la ZTC se atribuye ai mayor grado de ordenamiento de la misma.
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Conaiderando el comportamiento mecánico de la interfase fibra/matnz, ei parámetro 

interfaciai de interés en este trabajo, para obtener información sobre la resistencia del 

compuesto y  la habilidad de la mterfase fibra-matnz de transferir la tensión desde el 

ambiente a la fase de refuerzo, fue la resistencia de co rte  interfacial, x,. Para ello, se 

realizaron ensayos de extracción de una sola fibra de cáñamo de la matriz de FHBV en 

muestras cristalizadas isotérmicamente a 0 °C  (sin ZTC) y  a 6 0 °C  (con ZTC). En ambos casos, 

se obtuvieron curvas de fuerza de extracción en función del desplazamiento de la fibra en la 

matriz donde se pudieron identificar tres  zonas; una de pendiente acentuada relacionada con 

el valor de i,;  otra afectada por la tensión de co rte  de fricción; y  la última que corresponde 

a la tensión entre la fibra despegada y  la matriz durante la extracción de la fibra.

Para saber si la temperatura de procesamiento (0 °C  u 6 0 “C) tenía e fecto  en la fuerza 

máxima y en la variación de fuerza respecto al desplazamiento, obtenidas en el ensayo de 

extracción, se aplicó el método estadístico de análisis de varianza con un solo factor 

(ANOVA) a los datos experimentales. Como resultado de este  análisis es posible afirmar, con 

un nivel de confianza del 95% , c^ue el e fecto  en ia fuerza máxima y en la variación de fuerza 

respecto al desplazamiento obtenidas en el ensayo de extracción, se debe realmente a la 

temperatura de procesamiento y  no es originada por el mero azar o por acción de o tros  

factores no controlados.

Además, a partir de los datos dados por las curvas de fuerza de extracción en función 

del desplazamiento de la fibra en la matriz poliménca, asumiendo el crite rio  de máxima tensión 

de co rte  interfacial y  teniendo en cuenta la configuración de la aplicación de cargas, se 

obtuvo un valor de t, de 7MPa para muestras cristalizadas isotérmicamente a 0 °C  sin región 

transcnstalina, y  de 30MPa para a¿^uellas con ZTC cuya temperatura de procesamiento fue 

de 60°C .

Por ello, es posible indicar gue al elaborar compuestos de matriz de PhBV reforzadas 

con fibras de cáñamo, si io gue se desea es resistencia mecánica deberá buscarse gue la 

temperatura del molde sea tal gue permita el desarrollo de ZTC alrededor de la fibra de 

refuerzo. Una temperatura de cristalización próxima a los 6 0 °C , dem ostró ser capaz de 

promover la formación de una región transcnstalina gue le confiere mayor resistencia 

mecánica ante esfuerzos de co rte  en la mterfase. Asimismo, los resultados obtenidos de la 

cinética de cristalización de la ZTC indicaron gue a 6 0 °C  la velocidad de cristalización fue 

máxima.

Además, el PM5 y  PH5V tienen la desventaja gue cuando se los enfría rápidamente en los 

moldes cristalizan a bajas temperaturas y  subsecuentemente, mientras están almacenados a
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temperatura ambiente les sigue una cristalización secundaria. Esto va fragilizando el material a 

medida que el grado de cristalmidad aumenta logarítmicamente con el tiempo de 

almacenamiento. Si estos polímeros pudieran cristalizar a mayores temperaturas se 

desarrollarían estructuras cristalinas más perfectas y  así la fragilidad podría inhibirse y las 

propiedades mecánicas mejorar. Como las fibras agregadas se comportan como agentes 

nucleantes. éstas además de formar ZTC podrían colaborar con la formación de cristales más 

perfectos y mejorar las propiedades mecánicas del compuesto a co rto  y largo plazo. 

Af^arentemente la superficie de las fibras actuaría como alineador de las cadenas moleculares 

del polímero, creando por un lado un efecto  reforzante en la dirección de la fibra y por o tro  

generando una matriz anisotrópica.

Por o tro  lado, el presente trabajo proporciona información sobre el e fecto  de la 

radiación y los polímeros biodegradables de origen bacteriano poli(hidroxibutirato), PMB; 

poli(hidroxibutirato-co-hidroxivalerato), FMBV; y la mezcla de poli(hidroxibutirato) con 

policaprolactona, PHD/PCL; ya gue éste  ha demostrado ser un método conveniente para 

esterilizar envases alimentarios o irradiar alimentos dentro de sus propios envases. Luego de 

irradiar muestras de PHD, PMBV y PMB/PCL a una tasa de radiación constante de lOkGy/h, 

en aire y a temperatura ambiente con una fuente de ^'^Co es posible afirmar gue, bajo las 

condiciones de irradiación previamente mencionadas, el proceso gue prevalece es la ruptura 

de cadenas esencialmente en la zona amorfa. El hecho de gue no se hayan producido 

cambios significativos en la variación del porcentaje de cristalinidad con las dosis de 

radiación y absorbida por las muestras, sugirió gue en la interacción de la radiación con la 

matriz termoplástica semicnstalina la zona cristalina no está esencialmente afectada. Las 

propiedades térmicas por su parte, mostraron gue la temperatura de transición vitrea (T^) se 

reducía a medida que se incrementaba la dosis, aumentando la movilidad relativa entre los 

segmentos de cadenas, lo cual indicó gue la radiación daña principalmente la fase amorfa por 

rotura de cadenas. Las propiedades mecánicas de las matrices extremadamente frágiles (PHB 

y PHBV) y frágiles (PHB/PCL) presentaron una elongación a ruptura menor gue el 10%  antes 

de ser irradiadas. La significativa reducción de resistencia a la tracción, la elongación a la 

ruptura y la tenacidad, y  los prácticamente inalterados valores del módulo tensil y  el límite 

elástico observados a medida gue aumentaba la dosis de radiación absorbida, contribuyen a 

afirmar gue la radiación y produce ruptura de cadenas en la fase amorfa. Por último, utilizando 

la técnica de cromatografía líguida de alta presión, se vio gue a medida gue aumentó la dosis 

de irradiación absorbida hubo un desplazamiento de la distribución de pesos moleculares 

promedio en número hacia pesos menores. Con es tos  últimos datos se cuantificó el daño por
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radiación, obteniendo el número promedio de co rtes de cadenas producido por cada I OOeV 

de ener<0Ía absorbida, GpMsv=’7.7Scortes/1 OOeV.

Analizando las relaciones de eionigación a la ruptura y peso molecular promedio en número 

en función de la dosis absorbida se observó que la elongación a la ruptura depende 

linealmente del promedio de peso molecular de la muestra. Esto permite proponer a la 

elon<gación a la ruptura como una propiedad adecuada para evaluar el daño por irradiación. 

Alternativamente, se evaluó el daño por irradiación indicando la estabilidad relativa a la 

radiación en aire, definida como la dosis requerida para que la elongación tensil se reduzca a 

un valor correspondiente al 50%  de la elon<0ación a ruptura de la muestra sin irradiar. En 

este  caso, para una irradiación realizada a lOkGy/h se encontró que el valor de la estabilidad 

relativa para el PHD fue de SOkGy y para el PhBV y el FhB/FCL fue de 40kGy,

A raíz de los resultados obtenidos, es factible indicar ĉ ue la irradiación y en aire provoca 

la ruptura de las cadenas polimértcas principalmente en la región amorfa pero la extensión de 

este  proceso no deteriora las propiedades originales del polímero dentro del rango de 

dosis de radiación y utilizado para preservar ios alimentos o esterilizar envases alimentarios.

El desarrollo experimental del presente trabajo y su posterio r análisis permitieron 

caracterizar la zona interfase generada en compuestos de matriz de PHBV reforzada con 

fibras naturales de cáñamo. 5e  observó el papel que cumple la zona transcnstalina en la 

transferencia de tensiones en este  sistema y el daño por radiación y en las matrices de PMB. 

PMBV y PHB/PCL. Así. teniendo en cuenta la información provista por este trabajo, será 

posible optimizar el diseño de materiales compuestos de matriz de PHBV y fibra de cáñamo 

ajustando las condiciones de procesamiento para proporcionar propiedades adecuadas para 

envasar alimentos.
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ANEXO I ; DESCRIPCIÓN TERMODINÁMICA DEL PROCESO DE NUCLfACIÓN

A l - I Nucleación  PRJMARIA

Considerando un sistema compuesto por un polímero que primero se funde y está en 

estado líquido; cuando se baja la temperatura del sistema por debajo del punto de fusión 

éste, con el proceso de cristalización, intentará disminuir su energía libre transformando la 

fase líquida en fase sólida. Así la energía libre de cristalización (AG) se puede expresar en 

general como:

AG =  Gĝ iyDQ - Guqljioo (A i . i )

donde

Gsólico- energía libre total del cristal, (J)
Gjauico- energía libre total del fundido, (J)

Sin embargo hay que tener en cuenta que aunque el sistema intente disminuir su energía 

libre neta creando una nueva fase sólida, también se crea simultáneamente una interfaz sólido- 

líquido que provoca un aumento de la energía libre. Todo cnstal cuando aparece debe 

hacerlo como un pequeño cristal con gran área superficial específica. Escribiendo la energía 

libre del cristal (Gci?istal) precisamente se tiene que:

G c e is t a l  =  G v  +  X  7 a  { A l  . 2 )

donde

Gv: energía libre del volumen, (J) 
y: energía libre superficial esfsecífica (Jm' )̂
A: área de la superficie, (m )̂

Combinando ambas ecuaciones ( A l . )  y  A 1.2) se tiene que la energía libre de 

cristalización, o cambio to ta l de energía libre neta por cristal es:

AG =  AGv +  I y A (A 1.3)

Como la temperatura del sistema es menor que la correspondiente al punto de fusión 

(T <T J. la energía libre de volumen es negativa (AGc<0) y  todas las energías libres 

superficiales específicas son positivas (y> 0 ), excepto en el caso de nucleación heterogénea.
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Así. se^gún cuánto varíen ambos términos va a cambiar la energía libre de cristalización 

provocando o inhibiendo la transformación a fase sólida del sistema.

A l - l . l  Nucleación homo.génea

Una forma de comprender el fenómeno de la nucleación es conociendo el tamaño y la 

ener<3Ía libre de formación del núcleo crítico a partir de la expresión del cambio to ta l de 

energía libre neta por cristal. Los parámetros c\ue definen el tamaño del núcleo crítico son las 

energías superficiales y el grado de subenfnamiento (AT=T^-T). 5 i la nucleación primaria es 

homogénea el núcleo nace en el seno del fluido. La figura A l . I esquematiza el caso de un 

núcleo prismático con dimensiones a, b y  f.

ñgur-a A l . I Nucleación primaria homogénea. Dimensiones del núcleo y energías superficiales.

Las superficies del núcleo con cadenas plegadas tienen una energía libre superficial 

plegada mientras gue las demás tienen energía libre superficial lateral y. Aplicando la 

ecuación (A I . I ) en el análisis se tiene gue:

donde

Vs
Ap

AG =  VsAGv+Ap7+ALy. =  -ab/’AG v+2/’Y(a +  b) +  2al?y,

volumen de la fase sólida (m )̂ 
área del núcleo plegada (m )̂

(A 1.4)

A_; área del núcleo lateral (m )̂

Una vez conocida la relación entre la energía libre de cristalización, las dimensiones del 

núcleo, y  las energías superficiales se pueden calcular la energía libre para la formación del 

núcleo crítico  y sus dimensiones.

Por simplicidad se supone gue a=b, así ia ecuación A l .4 gueda:

( A l . 5)
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Cuando = o y  — = q se alcanza la máxima enertgía libre y  corresponde al núcleo
5o di

de tamaño crítico a* y  f* , así;

= (AI.G)
AG^

= (A 1.7)
AG^

Ahora.

AG,=AH,+TA5, (A l .6 )

Suponiendo c^ue Ah, no depende de la temperatura, para T = T „ coexisten las fases líquida 

y sólida así cjue AGf=0. Entonces,

A H .A T
A G . = ----- í —  (A 1.9)

'  T,

donde

AT=T„-T: grado de subenfnamiento, (K)

Reemplazando (A l .9) en las dimensiones críticas del cristal tenemos:

a* = (A I . I O)

(A l .  I I )
AH^AT

Estas ecuaciones indican cómo afectan al tamaño de núcleo crítico las energías libres 

superficiales y el grado de subenfriamiento, manteniendo una relación directa e inversamente 

proporcional respectivamente.

Cabe aclarar que cuando el grado de subenfnamiento es muy alto la entalpia de fusión 

depende de la temperatura, y  en ese caso según Hoffman la energía libre hasta la Tg

A H J A T
(temperatura de transición vitrea) es AG^ =/  -pi

Ahora, para obtener la energía libre de formación del núcleo crítico  se reemplaza a" y 

en la ecuación A l .5  y se tiene:

( A l .  12)
(A H fA T f
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5e  puede ver la relación entre ambos parámetros traficando la variación del tamaño del 

núcleo en función de su cambio de energía libre de cristalización (ñgura A 1 .2).

Figura Al .2 Variación de energía libre de cristalización en función del tamaño del núcleo.

Teniendo presente que al tratarse de un procedo de cristalización el sistema se 

encuentra a temperaturas menores al punto de fusión, a medida c^ue disminuye la temperatura 

van disminuyendo también las fluctuaciones aleatorias moleculares. Debido a esto  las 

moléculas se van reordenando para formar cristales, agregando y ¿quitando dinámicamente 

partículas crtstalizables al futuro núcleo, aún inestable. Así el sistema intenta reducir su 

energía libre creando cristales para transformarse en fase sólida, pero cuando el núcleo 

comienza a formarse se encuentra con gue tiene c^ue crear una gran área superficial. En este 

caso AGv <  por ío gue A G >0 y el núcleo gue se forma es inestable y  no tiene 

capacidad de crecer porgue el sistema reduce su energía libre re-disolviendo el núcleo. A 

estos núcleos mestables se los denomina emípnones. A medida gue va aumentando el tamaño 

del núcleo, llega un momento en el gue AGv=XyA y A G =0  y  se lo llama núcleo d e  tamaño 

crítico. Este valor marca el límite entre embriones y  núcleos d e  tamaño supercrítico, donde 

AGv>XyA pero aún A G >0. En este  caso el sistema disminuye su energía libre con el 

crecimiento de la fase sólida. Una vez gue AGv>^yA y A G < 0  el tamaño del núcleo 

corresponde a un núcleo termodinámicamente estable gue permite el poste rio r crecimiento 

del cristal.

Cuanto más grande sea el tamaño del núcleo crítico gue se necesita para gue el polímero 

pueda cristalizar, será necesario más tiempo para gue se lleve a cabo el proceso de 

nucleación.

A l - 1.2  Nucleación heterogénea
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Este tipo  de nucfeación requiere la presencia de algún sustrato en contacto con el 

polímero líc^uido, capaz de promover la nucleación sobre su superficie al reducir la cantidad 

de moléculas necesarias para alcanzar el tamaño crítico. Además la energía libre para la 

formación del núcleo crítico es menor £[ue en el caso homogéneo, disminuyendo así la barrera 

de energía libre para gue ocurra la nucleación.

Para calcular el tamaño del núcleo crítico se tiene en cuenta el esquema de la figura 

A l .3, donde se considera el caso de un núcleo prismático con dimensiones a, b y í  siendo 

el sustrato la pared izquierda del recipiente gue contiene el polímero fundido.

V i

Y

Figura A ) .3  Nucleación primaria homogénea. Dimensiones de l núcleo y  energías superfic ia les.

Las energías libres superficiales son las correspondientes a las superficies plegadas 

(> 0 ), las superficies laterales y (> 0 ), la superficie de la interfaz gue se crea entre el cristal y 

el líguido Ycf (> 0 ), el área nueva de la interfaz entre el cristal y  el sustrato y^s (> 0 ), y  la 

superficie de la interfaz gue se pierde entre  el líguido fundido y  el sustrato y3p (< 0 ).

Aplicando la ecuación (A I . I ) en el análisis se tiene gue:

AG =  VsAGv+ApY+/VY,+/V;.ycf+A:sYcs-AspYsF=

AG =  -ab/'AGv +  2abys+2a/'y+b/'('Ycp+yc5'YsF)=

(A l .  13)AG =  -ab>ÍAG^ +  23bYg +  2afy+t>ÍAy

donde

A y  =  Y c f + Y c s - Y s f .

De la misma manera gue para el caso de nucleación homogénea, si es conocida la relación 

entre la energía libre de cristalización, las dimensiones del núcleo, y  las energías superficiales 

se pueden calcular las dimensiones y la energía libre para la formación del núcleo crítico.

Por simplicidad se asume gue a=b. Entonces la expresión A 1.13 se convierte en la 

siguiente;

AG =  -3^ÍAG^+2a‘‘Yg +  2a íy+a íA y (A 1 . 14)
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Cuando y  ̂= 0 &e alcanza la máximá eneraía iibre correspondiente a!
da di

núcleo áe tamaño crítico a* y T*. Y s>i además AM| no depende de la temperatura, para T=T„, 

AG(=0, aplicando la ecuación AI .9 se tiene:

Es importante notar ¿̂ ue estas dimensiones son iguales a las del núcleo crítico de la 

nucleación homogénea donde A y= 0 . 5fn embargo, aunc^ue ambos tipos de nucleación tengan 

el mismo tamaño de núcleo crítico, debido a la presencia del sustrato se necesitan menos 

moléculas para alcanzar el tamaño crítico en el caso de nucleación heterogénea gue en la 

homogénea,

Aungue e) tamaño crítico es el mismo la energía libre de formación del núcleo crítico, la 

cual se obtiene reemplazando a’  y  [ '  en ia ecuación A l , 14. es diferente;

(A 1.17)

La menor energía libre de formación del núcleo crítico cuando hay un sustrato gue 

promueve la nucleación heterogénea indica una menor barrera de energía libre para formar el 

núcleo crítico.

Wanderlinch propone dos expresiones de AG' alternativas a la ecuación A l , I 7  si se trata 

cte las siguientes dos situaciones:

¡grandes Bubenfriamientos: donde la dimensión b" se acerca a la dimensión

molecular bo, entonces _  ^^<¡77J n

Á H .A T -
br.
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superficies ruidosas-, cuando loe s itios de nucleación son grietas, ai^ujeros o 

irregularidades de la superficie. Asumiendo un borde ilimitado en el sustrato a lo

largo de la dimensión í  a G’ = ,

A l - I .3  Autonucleación

En este caso, las superficies cjue las macromoléculas del polímero fundido o en solución 

utilizarán para nuclear es la de sus propios cristales, que sobrevivieron a un fundido o 

disolución previa.

Con el 5i<guiente procedimiento es posible obtener este  tipo  de nucleación. Consiste en 

fundir el polímero por encima de su temperatura de fusión (TJ de manera tal que no quede 

ningún cristal en el fundido. Luego se lo enfría a una determinada temperatura (T,) por debajo 

de T̂ , donde permita el crecimiento de nuevos cristales. 5e  vuelve a calentar hasta una 

determinada temperatura (T5) por encima de T „ durante un período de tiempo definido, para 

que comience a fundir y  sólo sobrevivan algunos cristales. F^inalmente se enfría hasta la 

temperatura de cristalización (Te) donde los cristales previamente formados que 

sobrevivieron a la segunda fusión, sirven como sitios de nucleación, permitiendo que se 

desarrolle la cristalización.

Al analizar este  método se pueden reconocer qué factores influyen en la autonucleación:

O El número de núcleos va a estar determinado principalmente por y por el tiempo 

durante el cual se mantiene a esa temperatura.

O La Te tiene muy poco efecto en el número de núcleos. Esto contrasta con lo que 

ocurre en la nucleación heterogénea donde el número de núcleos depende mucho de 

Te.

O Pero existen o tros  factores que sí modifican el número de núcleos por gramo de 

polímero. Éste va a aumentar si la velocidad a la que se calienta para llegar a Ts 

después de la cristalización inicial es baja; o si aumenta la concentración de cristales 

creados en T j; o si disminuye T;, ya que si aumenta el grado de subenfriamiento 

(AT=T„-T¡) los cristales serán más pequeños y habrá mayor cantidad.

O Asimismo la fracción de alto peso molecular de la muestra es particularmente 

relevante en este  tipo  de nucleación ya que va a ser más probable que los núcleos 

formados con cadenas de alto peso molecular sobrevivan a la segunda fusión.

Para saber por qué los núcleos pueden sobrevivir a la fusión se pueden cita r dos posibles 

e fectos. El primero tiene que ver con los cristales que se forman a bajas temperaturas
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durante la cristalización inicial, probablemente cuando la muestra se funde estos cristales se 

ubican en grietas allí presentes y evitando que se fundan a altas temperaturas. Otra razón 

podría ser que un embrión, es decir un núcleo de tamaño subcrítico creado por las 

fluctuaciones del estado estacionario a altas temperaturas puede convertirse en supercrítico 

o estable al templarlo a una temperatura de cristalización más baja. Entre ambas 

posibilidades, la retención de núcleos subcríticos al templar es la más probable. Estos 

núcleos son inactivos a altas temperaturas pero pueden provocar cristalización mmediata por 

autonucleación a bajas temperaturas. Experimentalmente este  tipo  de nucleación por 

enfriamiento causa una nucleación independiente de tiempo.

A l - 1.4  Limitaciones

Este tratamiento de la nucleación tiene ciertas limitaciones:

1) 5 / /7¿y í^randes ¿uhenfriamientos: el núcleo crítico reduce mucho su tamaño 

alcanzando dimensiones moleculares. Entonces se debe tener en cuenta que existirá 

interacción entre las superficies opuestas por estar muy cerca una de otra. Así será 

necesario considerar la dependencia de la energía superficial con el tamaño del 

núcleo, que en el desarrollo anterior no está evaluado.

2) Crecimiento estrictam ente cnstaloí^ráfico: se asume que crece así al permitir usar Ali< 

y A5, tal como se miden en los experimentos macroscópicos. En realidad, el material 

inicialmente cristalizado no tiene la perfección inicial para usar estas sustituciones.

3) Condición de  ecquilibrio: con las deducciones previas estamos considerando que el 

núcleo tiene su forma determinada por la condición de equilibrio. Esto es una 

limitación porque no se tienen en cuenta o tros  caminos de nucleación también 

posibles. Aunque son menos probables que el camino de equilibrio, son muchos, por 

lo que serían relevantes. Iigualmente, cálculos por simulación comprobaron que el AG' 

calculado para condiciones de equilibrio no sería muy diferente al calculado por 

caminos alternativos de no equilibrio.

Aunque existen ciertas limitaciones, esta forma de describir termodinámicamente el 

proce'so de cristalización es conveniente y adecuada para comprender el significado de los 

términos que intervienen en la expresión de la velocidad de nucleación, no obstante no 

deben dejarse de tener en cuenta dichas situaciones.

Este descripción del proceso de cristalización permite entender porqué aunque tienen el 

mismo tamaño crítico la nucleación heterogénea necesita una menor barrera de energía libre 

que la homogénea. Además se evidencia la dependencia del tamaño de núcleo crítico  con el

{  }
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(grado de subenfriamiento y las energías superficiales, así como también su relación con la 

ener<gía libre de Formación del núcleo. También es importante tener en cuenta la dependencia 

de las dimensiones del tamaño crítico con la inversa del ^rado  de subenfnamiento y la 

dependencia de la energía libre de formación det núcleo crítico  con la inversa del cuadrado 

del grado de subenfnamiento. Esta diferencia permite gue exista una barrera de energía libre 

de nucleación finita, posible de superar cuando el núcleo alcanza el tamaño crítico.

Ahora es fácil entender porc^ué un polímero necesita formar núcleos y estar subenfnado 

para cristalizar. A medida gue la temperatura va decreciendo la creación de núcleos permite 

disminuir la energía libre del sistema, transformando la fase líc^uida en sólida. Posteriormente, 

como cualguier aumento en la superficie del núcleo va a provocar una A G >0  (ya gue será AGy 

<  ^yA), los núcleos van a permitir gue se le agreguen moléculas cnstalizables en una esguina 

de forma apropiada, de manera tal gue no haya cambio neto en el área superficial, siendo 

posible gue progrese la cristalización sin aumentar la energía libre de cristalización del 

sistema. Y el grado de subenfriamiento tiene gue ver con la necesidad de llegar a una 

temperatura de cristalización por debajo del punto de fusión donde las fluctuaciones 

aleatorias de las moléculas sean menores, éstas se puedan agregar y creen un núcleo gue se 

convierta en estable superando el tamaño de núcleo crítico.

A l - 2 Nucleación  S ecundaria  y  Terciarja

Una vez producida la nucleación primaria, el proceso de cristalización continuará con la 

nucleación secundaria, y  posteriormente por nucleación terciana o molecular. De esta 

manera, después de la formación del primer núcleo (nucleación homogénea, heterogénea, 

autonucleación), el crecimiento de los cristales estará controlado por algún o tro  tipo de 

nucleación (secundaria, terciana, molecular).

En la nucleación secundaria y terciana se pueden distinguir dos casos;

O Crecimiento a partir de pegueñas moléculas

O Crecimiento a partir de grandes moléculas

Existen dos diferencias principales en el crecimiento de pegueñas y grandes moléculas. 

Una es inherente a la naturaleza de la macromolécula. gue tenderá a formar los bordes del 

núcleo en crecimiento en forma recta y no con kmks, porgue sino llevaría mucha energía y  lo 

gue necesita es una macroconformación estable. Además si la cadena tuviese muchos kmks 

sería inestable y se volvería a fundir o disolver. La otra diferencia tiene gue ver con la 

naturaleza de las superficies supenor e infenor del núcleo de cadenas moleculares. Para 

cadenas plegadas no es posible el crecimiento en la dirección de la cadena adicionando
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nuevo material a la cadena plegada. Y para el caso de la mtcela con flecos hay un «gran efecto 

en la energía libre (y,’ ) introducida por la interfaz amorfa-cristalina.

A l - 2 . 1 Crecimiento a partir de pec^ueñas moléculas

La nucleación secundaria de una nueva capa de material cristalizable sobre una superficie 

suave (núcleo primario) está relacionada con el caso de nucleactón heterogénea, con la 

condición gue Ay es cero. Lá figura A 1.4 muestra el esguema utilizado para calcular la 

energía libre de formación de un núcleo secundario sobre uno primario.

La energía libre de formación del núcleo es:

AG =  -abo^’AGv +  Saboy^ +  2boCy 

donde

(A 1,1 ñ)

b>= bo dimensión molecular, para considerar las capas crecen una después de la otra.

Figura A l .4 Esĉ uema para calcular la energía libre de formación de un núcleo 
secundario sobre uno primario.

igual gue antes se obtienen las dimensiones del núcleo crítico evaluando = o y
da

_ Q̂  1̂  ecuación (A l . 1S);
di

_  2yT„

!*  =

AGj. AH^AT 

2n  _  2 y J „

(A 1.1 9) 

(A l .20)

Y para calcular la energía libre de formación del núcleo crítico se reemplaza a* y i* en la 

ecuación (A l . I S);
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AG‘ = (A.1.21)

Igual ĉ ue en la nucleación primaria este  tratamiento sirve como aproximación ya que 

involucra pec^ueñas moléculas y condiciones de equilibrio. Para el caso de macromoléculas es 

necesario tener en cuenta o tros  factores.

A l - 2 .2  Crecimiento a partir de «grandes moléculas

La energía libre de formación del núcleo crítico para la nucleación secundaria de cadenas 

poliméricas se puede calcular mediante simulaciones en computadora siendo:

AG* = C + f e ) ' ,0.iA G ,{A r)'

A l - 3  Nucleación  MOLECULAR

Este tipo  de nucleación se distin-gue de la nucleación primaria, secundaria y terciana 

porque se refiere a la forma en que se adicionan moléculas al cristal en vez enfocarse en 

cómo se forma el núcleo a partir del fundido o solución (primaria), o una nueva capa del 

núcleo (secundaria y terciana).

Una evidencia cualitativa de nucleación molecular es la observación expenmental de 

seqreqación hacia fuera del cristal en crecimiento, de moléculas de menor peso molecular 

que el de las moléculas de las superficies que crecen.

A I - 4  Referencias

[ I ]  Wunderlich. B. Macromolecular Physics. Vol. 2. 2 vols. Academic Press, I 97G.
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ANEXO 2 : INTERFAZ E INTERFASE

A2 - I DEFINICIÓN

Jacob e t al. [ I ]  definieron mterfaz como ia región bidimensional entre la fibra y la matriz 

£\üe tiene propiedades intermedias entre aquellas de la fibra y la matriz. Por o tro  lado, 

m terfaseez una zona de transición ¿̂ ue tampoco tiene ni las propiedades de la fibra ni las del 

polímero y es de naturaleza heterogénea tridimensional.

Por su parte, para Yue e t al. [2] la I n t e r f a x  e interfase de un compuesto reforzado con 

fibras son de naturaleza físicamente diferentes. La m terfaze^ la frontera en la ¿lue el refuerzo 

y la matriz se encuentran, mientras c^ue la interfase es una capa de matriz que tiene una 

estructura morfológica diferente de la matriz de) compuesto debido a la presencia de la 

superficie de la fibra ó una capa de material mezclado de dos fases que están en contacto 

con la superficie de la fibra. Esto último se refiere a los casos en que la fibra tiene al^ún tipo 

de capa protectora y la interfase se forma por la mezcla entre la capa pro tectora  y  el 

polímero. Además, identificaron a la ret^ión transcristalina que se desarrolla sobre la 

superficie de la fibra como la interfase en los compuestos con matriz termoplástica reforzada 

con fibras.

En todos  los casos, la naturaleza de la mterfaz e interfase varía con el sistema compuesto 

específico.

A2 - 2 ROL EN LAS PROPIEDADES MECÁNICAS

Luego de establecer claramente la diferencia entre la naturaleza de la mterfaz y la 

interfase, Jacob e t al. [S2] explicaron cuál es su rol en las propiedades mecánicas del 

compuesto. En la mterfaz las moléculas de la matriz pueden anclarse a la superficie de la fibra 

por reacción química o adsorción, lo cual determina la extensión de adhesión interfacial; 

mientras que la mterfase, que separa el polímero del refuerzo fibroso, es de esencial 

importancia en la transferencia de tensiones.

Una mterfase que es más suave que el polímero que lo rodea resultará en un compuesto 

con menor tenacidad y dureza to ta l, pero mayor resistencia a la fractura. Por o tro  lado, una 

mterfase que es más dura que el polímero que lo rodea le dará al compuesto menor 

resistencia a la fractura pero lo hará muy tenaz y  duro.
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Por o tro  lado, \a mterfaz también incide en la resistencia y la tenacidad de ios materiales 

reforzados con fibras, ya que estas propiedades y la inte(0ndad bajo carga del compuesto 

también están determinadas por la unión interfacial entre las fibras de refuerzo y la matriz. 

Una interfaz fuerte crea un material <̂ ue exhibe una ejemplar resistencia y fuerza pero de 

naturaleza muy frágil con fácil propagación de grietas a través de la matriz y  las fibras. Una 

interfaz más débil reduce la eficiencia de transferencia de tensión de la matriz a la fibra y 

como resultado la resistencia y la durezs no son altas. Es por ello, gue cuando las 

propiedades de fractura de un compuesto son un crite rio  importante es ventajosa una 

interfaz débil. Si la interfaz es débil una grieta propagándose transversalmente a través de un 

compuesto es más probable gue se desvíe de su trayectoria y crezca a lo largo de la interfaz 

fibra-matriz resultando en despegue y/o extracción de la fibra. Ambos mecanismos 

contribuyen a un aumento de la tenacidad de fractura del compuesto. Yue e t al. [G3] también 

concordaron con el análisis de Jacob e t al., y  manifestaron gue la naturaleza de la interfaz 

tenía una gran influencia en el modo de falla y la tenacidad del compuesto, donde una interfaz 

fuerte promovería la propagación de grietas a través de las fibras mientras gue una interfaz 

débil promovería la falla por despegue y extracción de la fibra.

A2 -  3  Referencias

[ I ] Jacob, M, 5  Joseph. L A Pothan, y  5  Thomas. «A study o f advances m ctiaracterization of 
interfaces and fiber surfaces in lignocellulosic fiber-reinforced composites." Composite 
Interfaces I 2 (2 0 05 }r 9 5 - 1 24,

[2] Yue, C Y, y  V/ L Cheung. «Interfacial properties o f fiber-reinforced composites.» Journal of 
Materials Science 2 7  ( 1992 ) :  3 6 4 3 -3 6 5 5 .
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ANEXO 3 : M o d e lo  de  C o r te  D iferido

A3 MODELO DE OORTE DIFERIDO (ShEAR LAG MODEL)

El modelo de co rte  diferido, originalmente propuesto por Cox, es el más utilizado para 

describir el e fecto  c\oe tiene aplicar una car<0a en compuestos de fibras cortas y alineadas. El 

mismo se centra en transferencia de tensiones desde la matriz a la fibra por medio de 

tensiones de co rte  mterfaciales, basándose en las tensiones de co rte  en la matriz y  la 

interfaz. La base de los cálculos se muestra esquemáticamente en la f^igura A3. I (a-c).

(a)

;r + dx

Figura A3.1 Escjuema para explicar el modelo de corte diferido, mostrando (a) el sistema sin carga, (b) 
los desplazamientos u axiales introducidos al aplicar tensión paralela a la fibra, y (c) la variación en 

dirección radial de la tensión de corte y la deformación en la matriz [ I ].

En este diagrama se dibujan líneas de referencia en la fibra y en la matriz circundante, las 

cuales se encuentran inicialmente rectas y normales al eje de la fibra (ñg . A 3 , la ) .  En la 

Tigura A3.1 b se observa la aplicación de carga externa al compuesto en dirección paralela al 

e je de la fibra. La atención se concentra en las distorsiones de la matriz cerca de la fibra, 

representada esguemáticamente en AS. I c.

La variación de la tensión de co rte  en la matnz en dirección radial, i ,  ( a una dada 

distancia axial x  del punto medio de la fibra) se obtiene igualando las fuerzas de co rte  en 

anillos vecinos (con radios r, = p  y T j - p + d p  de longitud dx (ver Fig. A3.1 c)):

2nriT]dx =  2nr¿T:^dx

■ ^ _  2̂
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Por lo tanto, la tensión de co rte  t  en la matriz a cualquier radio p está relacionada con 

ac^uella de la interfaz fibra/matriz, t, por:

r  =  r.
{P J

ñl campo de deformación alrededor de la fibra se puede definir en términos del 

desplazamiento, u, de la matriz en dirección x, relativo a la posición donde no hay tensión 

aplicada (ver Fig, A3 .1 ). El incremento de este  desplazamiento, du, al alejarse dei e je de la 

fibra una distancia dp está determinada por la deformación de co rte  y, y por lo tanto por el 

módulo de co rte  G„;

T, . \

'kPJdp  ' í?.

Para cualcjuier valor de x, la diferencia entre  el desplazamiento de la matriz de radio R, y el 

de la mterfaz está dado por la integración de la ecuación anterior:

r r

, P y

T r (R 'y= —̂ -Ir -- (A3.1)

5e  asume c^ue la deformación de la matriz es uniforme lejos de vecindad de la fibra. El

radio R. representa algún lugar en el campo lejano donde esta condición se vuelve operativa.

La acumulación de la tensión de tracción en la fibra está determinada por la distribución 

de tensiones de co rte  interfaciaies, f?.efiriéndose a la figura A 3 . l c ,  el balance de fuerzas 

básico actuando sobre un elemento de la fibra es;

2n r dx T, =  -  7t r^do,

(A3.2)
dx r

Ahora, la variación de con x es desconocida a priori, pero se puede utilizar la Ecuación 

A 3 . 1 para relacionarla con los desplazamientos y, así a las deformaciones axiales. Se asume 

gue no hay deformación de co rte  en la fibra y  gue la adhesión interfacial es perfecta (tal gue 

Ur=Uf, el desplazamiento de la superficie de la fibra). Se utiliza la siguiente relación para el 

módulo de co rte  de la matriz:

£_

2 (1+ v j
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Y sustituyéndolo en la ecuación A3.1 lleva al resultado;

dx (l +  v '„K ln
(A3.3)

Los desplazamientos en sí mismo son desconocidos, pero sus diferenciales están 

relacionados con deformaciones identificables. Para la fibra;

du,

E,
(A3.4)

La expresión correspondiente a la matriz es menos definida. El diferencial de se 

aproximará a la deformación de la matriz lejos de la fibra, por lo menos a lo largo de toda la 

longitud de la fibra, y  esto  a su vez es cercano a la deformación to ta l del compuesto e;

du.
dx

^ -= £ . (AS. 5)

Aunciue no sea riguroso es una buena aproximación ya c\ve la deformación de la matriz 

lejos de la fibra es aproximadamente uniforme a lo largo (y más allá) de la longitud de la fibra, 

tal como se ve en la Figura A 3 . 1 b. La deformación (y la tensión) en la fibra se acumula con la 

distancia desde los extremos de la fibra.

F^inalmente, la distribución de tensiones en la fibra se puede determinar diferenciando la 

Ecuación A 3 .3  y sustituyendo;

d 'a , n ¡ _ 

dx r (A3.C)

donde n es una constante adimensional dada por;

n =
2E_

- 1

/2

(A3.7)

La Ecuación A3.S  es una ecuación diferencial lineal de segundo orden estándar con la 

solución;

a,- = r ,£ ’ + 5sinh
/  \  nx ^ (n x^

+ Z7cosh
. r  ) l  ^ J

(A3.S)

Aplicando las condiciones de contorno a := 0  en x=±L. donde L es la mitad de !a longitud 

de la fibra, y  escribiendo la relación de aspecto (L/r) como s, se obtiene la siguiente 

solución:
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(J. =  £,B
/  \ nx

r  )
(A3.9)

Diferenciando la Ecuación A 3 .9  y según la Ecuación A3 .2  se obtiene la variación de la 

tensión de co rte  interfacial a lo largo de la fibra:

(A 3 . I0 )r ,  =  5ec /? (/75 )5 in l'

Así. las ecuaciones A 3 .9  y A3,1 O permiten hacer predicciones sobre la distribución de 

tensiones a lo largo de la longitud de la fibra.

A3 - 2 MODELO DE YUE ET AL -  CONFIGURACIÓN DE DaRfMO FIJO

5 e  considera la aplicación de una carga a una muestra tal como la gue se ilustra en la 

Figura A 3.2 . El radio de la matriz cilindrica es r,„ y el radio de la fibra es r. La carga se aplica 

tirando de los lados opuestos de la muestra, siendo uno el extremo libre de la fibra y el o tro  

la región de la matriz alejada del extremo de la fibra embebida. Se asume gue la tensión a 

través de extremo embebido de la fibra es insignificante y gue bajo la acción de la fuerza de 

extracción, Fp, la muestra se desplaza elásticamente tal como se muestra en la Figura A3.3.

E x t r e m o  « m b e b id o  
d e  la  f ib r a

E x t r e m o  e m e r g e n t e  
d e  la  f ib ra

Figura A3.2 Esguema del ensayo de extracción de una sola fibra de fondo f¡jo [2].
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matriz

( I  + e „ ,J  á x
-------►
dx

U„

fibra i

J

*- U^,+dUm x '

(l+ e ,,) dx

Figura A3.3 Escjuema del desplazamiento elástico de la interfaz fibra-matnz sometida a carga 12],

Despreciando la tensión a través del extremo de la fibra, puede demostrarse 

considerando los desplazamientos que;

f  /  -h £ .,J d <  +  d u ^  =  ( /  + S f,)d x

( A 3 . I  I )

Seguidamente, se consideran las tensiones actuando sobre un elemento de la fibra y de 

la matriz en la interfaz de la muestra utilizada en el ensayo de extracción tal como se ve en la 

Fiigura AS,4 , obteniendo del equilibrio de fuerzas en la interfaz;

71 (r_^ - r^)da™ =  - 2 tc r t  dx

dx

matriz

a,x+dcr,x
fib ra

Figura A 3 .4  D istribución de  tens iones en la in terfaz [2 ].

Despejando la tensión de co rte  se tiene:
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r  = -
2 r

da^
dx

( A 3 .1 2)

Para el elemento de lá fibra &e puede igualar tc r‘̂ d<j¡x =  - 2 t i r x,dx tal c^ue:

(A 3 . I3 )r

“ ~ 2

Para cualquier sección transversal en x (ver Fi<0. A 3 .3 ) la fuerza de extracción puede 

calcularse según:

? = %  r‘̂ )(7™ +71 r"CT. (A3.1 4)

Observando la figura A3.2  se puede ver gue el despíazamiento se pude escribir 

como;

-¿/y (A 3 . I5 )

donde es la tensión de co rte  de la matriz en la dirección de y ,  y es el módulo de co rte  

de la matriz. La fuerza de co rte , 5 ,  en et elemento de la matriz en la interfaz es 5=27trT,dx, 

Como la muestra para el ensayo de extracción se sujeta por el extremo de la matriz, no actúa 

ninguna fuerza de co rte  en la superficie circunferencial. Asumiendo gue la fuerza de corte  

disminuye linealmente en la dirección y  desde 5, en la interfaz hasta cero en la superficie de 

la circunferencia de la matriz, la tensión de co rte  a través de la matriz, es;

r „  -  r_
y

- y
X r  
\

Sustituyendo tas ecuaciones anteriores en la ecuación A3.1 5 e integrando se tiene;

rx.
In

r  )
(A3.IG)

Diferenciando la ecuación A3.1 S con respecto a x.

d U ^  _ r
■ /  s “

In ík - 1
l e , - o V r  jdx G„

Diferenciando la ecuación A3.1 2 con respecto a x.

dx.

dx
(A 3 . I7 )

2 r dx^
(A3. IS)

De las ecuaciones A 3 . I 6 ,  A 3 . I 7  y A 3 . I 4 .  y  aplicando la ley de Mooke a las 

deformaciones e.,y en la ecuación A3.1 I se puede mostrar gue;
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dx^
-  = /C,cr„. + C, (A 3 . I9 )

donde y Cj son constantes denotadas por; 

= 2c?„

í:. = -2G.F.

*/ N
I r / ^ ' _ 1f

r _ -  r
J í ' '

\ r  J

La ecuación A 3 . 1 9  es una ecuación diferencial de 5e<0undo orden, cuya soluctón es:

r
+ i^ - \ ( / ) e n y { - a x ) - \ ^  + (l -  (¿/)exp(-a¿)

s\nh{ax)

sin h(a¿)
(A3.20)

donde

a = K'‘^

E Í r ^ - A

Diferenciando la ecuación AS.2 0  con respecto a x y  sustituyendo en la ecuación A3.1 2 

se obtiene la distribución de la tensión de co rte  interfacial;

r
Znr

ar{l -  í¿/)exp(- Q'A')+[(// +  {] - ^ ) e x p ( -  a¿)
a  co5h(a;i')

h ia i ysin
(A3.2 I)

Y la expresión la tensión de tracción en la fibra es:

Trr
+ (l -  y/)exp{-Qr>-)- if/ +  (l - ^ ) e x p ( - « ¿ )

5inh(ax)
5infi(a¿)^

(A3.22)

de manera ¿jue la tensión de tracción promedio en la matnz, a. .̂. tensión de co rte  en la 

interfaz. t„  y  la tensión de tracción en la fibra, están gobernadas por ias ecuaciones 

A3.20 ,  A 3 .2 I  y A 3 . 2 2  respectivamente.

A3 -  2 . I METODOLOGÍA PARA EL ANÁLISIS DE DATOS

Tal como se mencionó en la Sección 5 . 4 . 1, los datos experimentales obtenidos de los 

ensayos de extracción se presentan generalmente en un gráfico de la fuerza de extracción (f)  

vs. longitud embebida (IJ.

La resistencia de co rte  interfacial aparente, T̂ p, se puede determinar ajustando los datos 

experimentales con una curva utilizando el crite rio  de cuadrados mínimos basado en la 

relación teórica entre la carga máxtma de extracción, F^^,, y  la longitud embebida, L, para una 

dada configuración de carga. Para un ensayo de extracción donde la configuración de
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aphcaaón de carga es desde el extremo opuesto de la fibra emer<gente de la muestra 

(configuración de fondo fijo) se utiliza la siguiente ecuación;

(A3.23)

donde:

-̂1

4;za^5infi or̂ ¿̂

a  í  -  J +  or  ̂co5h(a ,¿ J

a J ^ J + a ^ c o 5 ¡ í a / ^

Tanto en f\) como Lq cada término en las sumatorias se refiere a cada muestra particular 

ensayada indicada como la j-ésima muestra, con su respectivo radio de fibra longitud 

embebida L. máxima fuerza de despegue medida F,, y  constantes Oj y  \]i_̂ siendo n el número 

de muestras {del orden de I  O).

Las constantes a  y \\i dependen de las propiedades de los componentes y de la 

geometría del sistema, según las Ecuaciones A3 .24  y A3 .25 ;

( ' " / - / i
/  \

I J Ir j -1
b  - a !>

. \  j  J ) \  ■! J .

1/2

(A3.24)

(A3.25)

donde a. y  v|/, son constantes calculadas para cada muestra particular ensayada, indicada 

como la j-ésima constante, con su respectivo radio de fibra â  y  espesor de matriz by

Por o tra  arte, el valor de la tensión de co rte  mterfacial de fricción, T(, se puede 

determinar de ensayos de extracción individuales considerando el trabajo empleado contra la 

fricción, W,, durante la extracción tal cjue:

T . = - ! ^  (A3.2G)

donde a es el radio de la fibra y L la longitud embebida. Así, la presión de contracción de la 

matriz. Pq, se puede obtener usando z,, el valor estimado experimentalmente del coeficiente 

de fricción mterfacial. ja, y  la siguiente ecuación;

I
r ,  = mPq = 2 t:3 K d L ) , i:.-

150 )-



VERÓNICA I. MEGA - ANEXO 3 -

A3 -  3  REFERENCIAS

[ l ]Mu l l  D. Clyne TW. «An Introduction to  Composite Materials» Segunda edición: Great 
Bntain; Cambndíge University Fre&s; I 99G.

[21Yue CY, Cheung WL. «Interfacial properties o f fibrous composites. Part I Model fo r the 
debonding and pull-out processes» Journal o f Materials Science 2 7  ( 1992);  3 17 3 -  
3 1 6 0 .

[3]Yue CY, Looi HC. «Factors which influente the reliability o f the assessment o f interfacial 
bondin<g in fibrous composites using the pull-out test» International Journal o f Adhesión &  
Adhesives 2 I ( 2 0 0 1); 3 0 9 -3 2 3 ,

COMISION MAClONAL OE ENERGIA ATOMICA

CENTRO DE INFORMACION CAC

151


