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INTRODUCCION

El estado cristalino en polimeros viene determinado por-
que, bajo condiciones apropiadas de temperatura, presién, tensién
o per influencia de disolventes, existe una ordenacién de las ca~-
denas macromoleculares o de partes de ellas, presentando los enla
ces de cadena estados rotacionales u orientados altamente favore-
cidos dando lugar a que el sistema se organice en disposiciones re
gulares tridimensionales con los ejes de las cadenas paralelos en-

tre si.

Muchos son los factores que determinan la cristalinidad
en polimeros. En primer lugar, la condicién fundamental es la re-
gularidad quimica y estructural. Los polimeros de condensacifn li~-
neales son altamente cristalinos como consecuencia de que sus uni-
dades no poseen isomeria de ninguna clase y de que, al existir gru
pos polares en la espina dorsal de la cadena, las fuerzas intermole
culares son elevadas en tanto que en polimeros vinflicos, la irre-
gularidad estereoqufmica manifestada en la isomeria d, 1. puede

impedir la cristalizacién de muchos de estos polimeros.

En segundo lugar, los factores termodindmicos y cinéti-
cos bajo los que se desarrolla la cristalinidad son los que go-
biernan el proceso de cristalizacién, el contenido cristalino to-
tal, el tamafio de las entidades cristalinas y la morfologia y tex-

tura f{sica de un polimero dado.

Uno de los aspectos més importantes a sefialar es el ca~
racter semicristalino de estos sistemas. E1 andlisis del tamatfio y

dimensiones de las regiones cristalinas han demostrado que estas
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son mucho mds pequefias que la longitud total de la cadena, lo que
representa, que sélo una parte de la misma puede participar en un
cristalito. Con el descubrimiento en 1957 de los cristales polimé-
ricos con estructura laminar, se llega a un modelo en el que existe
Plegamiento molecular de la cadena con los componentes verticales deé
las mismas situadas perpendicularmente a las l4minas cristalinas.

La cadena que emerge de la cara basal del cristalito se pliega reen-
trando en el mismo en posiciones no contiguas a las de los segmen-
tos de la cadena en el cristal. Este modelo, enunciado hace mis de
doce afios, ha recibido una fuerte ratificacién experimental. Exis
ten en estos materiales otras organizaciones estructurales mayores
siendo la més comin y caracteristica la que se presenta en forma
radial con simetria esférica y con un alto grado de organizacién
intercristalina, las esferulitas, que se consideran como una co-
leccién de cristalitos localmente orientados con sus regiones amor-

fas anexas.

El estudio del estado cristalino en polimeros ha mereci-
do un interés general en los dltimos afios, mo sélo por su valor

cient{fico intrfnseco sino por su tremenda repercusién tecnolégica.

Es evidente que el comportamiento fisico-mecénico de los
polimeros cristalinos y las posibilidades de aplicacién como nuevos
materiales o fibras esti intimamente relacionado con la historia
térmica del sistema, condiciones de cristalizacién, fenémenos de
templado y subenfriamiento, deformacién y orientacién y, como con-

secuencia, con la morfologfa y textura, fisica de los mismos.

La velocidad isotérmica de cristalizacién a partir del
estado fundido sigue una ley general de forma sigmoidal y depende
fuertemente de la temperatura de cristalizacién, lo que demuestra

que el proceso total estéd controlado por la nucleacibén y crecimiento
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posterior de los ndcleos estables, siendo el factor dominante en
dicho coeficiente de temperatura, la energfa libre necesaria para

la nucleacién.

Dicha energia es una funcién del subenfriamiento y depen
de del peso molecular en polimeros homogéneos o fracciones, hasta
un valor critico dado de dicho parémetro, por encima del cual es
practibamente independiente del mismo. Por ello, los ahélisis en—
contrados generalmente en la bibliograffa actual, corresponden a
aproximaciones a pesos moleculares relativamente grandes y, en mu-

chos casos, se han realizado sobre muestras heterogéneas.

Sin embargov, la importancia del peso molecular y de la
distribucién de pesos moleculares no puede soslayarse cuando se
pretende esclarecer el mecanismo de la cristalizacién y ha sido in-
vestigada ampliamente dando lugar al desarrollo de nuevas aproxima-
ciones tedricas que tengan en cuenta el tamafio finito de las cade-

nas poliméricas.

Por otra parte, la fusién de polimeros cristalinos corres-
ponde a una transicién de fase de primer orden aunque los factores
implicados en el peculiar cardcter macromolecular dan lugar a con-
sideraciones diferentes a las estipuladas en sustancias monvpéri-

cas.

De todas estas consideraciones, es facil deducir la enor-
me importancia que presenta el estudio del estado sélido en materia-

les macromoleculares.

Especificamente, el estudio de las propiedades de los
polidteres ha representado uno de los campos mids atrayentes de in-

vestigacién ya que los polimeros del tipo general - (CHR) -o- han

encontrado aplicaciones muy importantes.
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El primer termino de la serie, obtenido por polimeriza-
cién de formaldehido ha dado lugar a las resinas acet4licas de una
extraordinaria importancia industrial como consecuencia de su alta
cristalinidad y excelente estabilidad térmica y quimica y la poli-
merizacién de Oxido de etileno conduce'ss al poli(oxido de etileno)
en un amplisimo intervalo de pesos moleculares que permiten un gran
campo de aplicaciones.Su potencialidad en este sentido deberi ser
consecuencia de un conocimiento riguroso de la relacién entre es-

tructura y propiedades.

Refiriéndonos al poli(éxido de etileno) el estado crista-
lino ha sido ampliamente analizado en los dltimos anos. Sin embar-
go existen fuertes limitaciones que invalidan la mayor parte de las
conclusiones obtenidas. La primera de ellas es el hecho de que casi
todos los anilisis se han venido realizando sobre polimeros hetero-
géheos o pobremente fraccionados, sin tener en cuenta la gran influen
cia del peso molecular y de la distribucién de tamatfios moleculares
en los procesos de fusién y cristalizacién as{ como en la morfolo-

gfa del sistema.

Un factor de amplia controversia, ha sido el estudio de
la influencia de la temperatura de fusién previa a la cristaliza-
cibn isotermica, lo que ha conducido a invocar diferentes mecanis-
mos de cristalizacién y a alcanzar conclusiones erréneas. Por otra
parte, el andlisis de las isotermas de cristalizacién ha conducido
a valores anémalos en el exponente de la ecuacién de Avrami, que
se han explicado sobre consideraciones de nucleacién heterogamnea
del sistema originadas por la presencia de impurezas, superficies
nucleantes o efectos de siembra,o modificaciones en los modos de

crecimiento durante la cristalizacién.

Bn cuanto a la morfologia obtenida a partir del estado
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fundido, el poli(8xido de etileno) da lugar a esferulitas muy de-
sarrolladas y cuya naturaleza u orientacién radial depende de las
condiciones de cristalizacién. E1l andlisis del crecimiento esferu-
litico en este sistema es muy conveniente desde un punto de vista
experimental como consecuencia de estos factores y representa un
aspecto muy importante de estudio para esclarecer el mecanismo de

crecimiento.

Por todas estas consideraciones, el objeto de este traba-
jo es el anAilisis de la fusién y cristalizacién en poli(oxido de
etileno) utilizando muestras homogéneas en un amplio intervalo de
pesos molecularess el establecer el mecanismo y la cinética de cris-
talizacién en funcién del peso molecular; el analizar las tempera-
turas de fusién sobre muestras cuyas condiciones de cristalizacién
se aproximanal equilibrio. Se ha considerado de especial interés
el estudio de la morfologia y del crecimiento esferulitico en este

sistema que completa el anilisis generalizado realizado,

Por tanto, la presente Memoria constituye una aportacién
original al conocimiento del estado cristalino en el poli(éxido de
etileno) y a ffn de facilitar la exposicién se¢ han dividido en las

siguientes partes;
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I.- CRISTALIZACION DE HOMOPOLIMEROS DESDE EL ESTADO FUNDIDO

I.1.- Cinética de la cristalizacién a partir del estado fundido
I.2.- Cristalizacién del poli(déxido de etileno)
I.3.- Parte experimental

I.4.- Resultados y discusién

IT.- FUSION DE POLIMEROS

I1.1.- Fusién de polimeros
II1.2.- Parte experimental

I1.3.- Resultados y discusidn

III.- COEFICIENTE DE TEMPERATURA DE LA CRISTALIZACION ISOTERMICA

IIT.1.- Coeficiente de temperatura de la cristalizacidén
I11.2.- Teorfas de nucleacidn para tamafio finito

III.3.- Resultados y discusién

IV.- CRECIMIENTO ESFERULITICO DE POLI(OXIDO DE ETILENO)

IV.l.- Microscopia de polimeros cristalinos

IV.2.- Morfologfa y crecimiento esferulitico en poli(éxido de
etileno)

IV.3.- Parte experimental

IV.4.- Resultados y discusidn

V.- CONCLUSIONES.
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I. CRISTALIZACION DE HOMOPOLIMEROS DESDE EL ESTADO FUNDIDO.

Las caracter{sticas fundamentales de las macromoléculas
son la heterogeneidad ffsica y la posibilidad de isomerfa, lo que
hace que posean una gran capacidad de formar distintas conformacio-
nes. Todas las propiedades termodindmicas, hidrodindmicas,ffsicas y
mecénicas de estas sustancias son una funcién de estas caracteris-

ticas.

Bajo condiciones apropiadas de temperatura, presién, ten-
8ién o por influencia del medio, se puede lograr una ordenacién en
la que los enlaces de la cadena presenten estados rotacionales u orien
tados muy favorecidos y que permitan que la cadena polimérica se or-
ganice en disposiciones regulares tridimensionales con los ejes de
las cadenas paralelos entre sf. Esta disposicién ordenada es lo que

se denomina el estado cristalino de polimeros.

La observacién experimental sobre el modo de desarrollar-
se la cristalinidad en sistemas poliméricos a partir del estado fun-
dido se ha realizado fundamentalmente por dos métodos diferentes y
complementarios. Uno es la determinacién directa de la vedocidad de
cristalizacién a temperatura constante usando técnicas microscépicas,
y otro, siguiendo la variacién de una magnitud muy sensible a la cris

talinidad, como es la densidad mediante técnicas dilatométricas.

La velocidad isotérmica a la que se desarrolla la cristali-
nidad en un homopolimero sigue una ley general (1).Cuando un polimero
es transferido desde una temperatura superior a la de fusién a una
determinada temperatura de cristalizacién, existe un tiempo bien de-
finido durante el cual no se observa cristalizacién y que estd rela~-

cionado con la dificultad de formacién de micleos estables. A partir
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de este periodo de tiempo la cristalizacién transcurre a una velo-
cidad acelerada hasta alcanzar finalmente un seudoequilibrio de cris
talizacién, fig. (1).La forma sigmoidal de las isotermas es una carac
teristica comin a todos los sistemas poliméricos que han sido estudia

dos (1).

También es de hacer notar la enorme influencia de la tem
peratura sobre el proceso en todos los sistemas observados, de for-
ma que a mayor temperatura de cristalizacién, mis lenta es la velo-
cidad del proceso, como se explicarid detalladamente en el capitulo

III.

Otra variable muy importante es el peso molecular y su dis
tribucién, puesto que las propiedades de los polimeros dependen siem-
pre del mismoj asi para una misma temperatura de cristalizacién,el
mayor peso molecular tendri una mayor velocidad de transformaciéng
de esto se deduce la importancia de llevar a cabo la experimentacién
sobre fracciones de polimero, lo mds homogéneas en peso molecular po-

sible, como se justificari en detalle en este capitulo.



1.-1. Cinética de la cristalizacién a partir del estado fundido.-

En una transformacién de fase como la cristalizacidn,los
dos procesos fundamentales son la nucleacién y el crecimiento poste-
rior de la nueva fase a expensas de la primitiva (1).Asi pues se pue-~
de describir 1la cristalizacién isotérmica de cualquier sustancia co
mo funcién de la frecuencia de nucleacién y la velocidad de crecimien

to en cada uno de los ejes cristalogréificos.

Para el ndmero de nicleos total en un intervalo de tiempo,

se puede escribir (2):
dn = ¥° dz I-1

donde dn es el ndmero total de nicleos por unidad de masas ﬁ’ es
la frecuencia estacionaria de aparicién de estos nmicleos por unidad

de masa y dz es el tiempo.

Si estos nicleos estdn estadisticamente espaciados en la
masa a transformar, parte de ellos no podrédn desarrollarse, impedi-
dos por la masa ya transformada y la expresién anterior se puede es
cribir
dn = N°(1 -X) dz* N°X dz I-2

donde X es la fraccién de masa transformada al tiempo dz.

Si todos los nicleos se desarrollaren, al tiempo dz exis-

tirfa una masa
X°(t) = w (t,2) N-dz 1-3

siendo w (t,2z) el peso de un micleo que aparece al tiempo z y crece
durante ¥ unidades de tiempo. Como no todos los micleos se desarro-

llan, ya que algunos estan impedidos por la masa transformada, en
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el tiempo t se tendr4 realmente:
dXx (t) = wit,z) ¥°(1 - X) dz I-4
Estas dos dltimas expresiones pasadas a volidmenes resultan:

do dX(t) = d, v(t,z) N (1 - X) dz 1-5

dy aX°(t) = dg v(t,z) N(z) dz 1-6

¥ la relacién de las masas transformada y real es:

siendo d¢ y d} las densidades de las fases amorfa y cristalina,

v(t,2) el volimen del nicleo y ﬁ la frecuencia estacionaria de apa

ricién de nidcleos por unidad de voliimen.

Como expresibn general se puede escribir:

in(1-X) = _gg_‘f v(t,2) N(z) dz 1-7

La resolucién de esta ecuacién exige el conocimiento de
las magnitudes implicadas en funcién del tiempo, o 1lo que es lo mis
mo, la formulacién de los mecanismos que rigen los dos procesos que

intervienen,; es decir, la nucleacién y el crecimiento, de forma que:

a) si se supone un proceso originario, la nucleacién, instanténeo
y constante a 2z=0, y un crecimiento tridimensional esférico, constan

te en el tiempo, queda:
t

1n(1-X) = (dg/d1) ﬁjz v(t) at = (4nde/3d;) G2 N fo $3 at «

= (7dc/3d;) 6> +4 - ket 1-8

donde G es la velocidad de crecimiento en cada una de las tres di-
recciones del espacio. Para crecimientos mono- o bidimensionales se
puede demostrar que el exponente del tiempo disminuye en una 6 dos

unidades.
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Si el crecimiento de un centro en desarrollo es controla-
do por difusién en la regién no transformada, se obtienen valores no
enteros del exponente t; ya que una dimensién lineal se incrementa

proporcionalmente a 1.1/2.

b) si se considera una velocidad de nucleacién que no sea inva-
riante; y se supone una ley del primer orden, o si existe inicial-
mente un nimero fijo N de nidcleos potenciales o heterogeneidades,con

una probabilidad p de desarrollo, el nimero de micleos serés
N = N exp(-z) donde z = pt 1-9
¥ la velocidad de formacién de ndcleos

=

= N exp(-z) 1-10

e

Y si se postula un crecimiento igual al del caso anterior, la ecua-—

cién I-7 toma la expresiédn:

1n(1-X) = (do/d;) X e flf; exp(-z) 3 at = Afg exp(-pt) 3 at I-11

que integrada conduce a:

1lx Be N o o (ept) (pt)°  (p%)
- P3

- - - +pt - 1) I-12

1n

oy

Si la cantidad pt es grande, lo cual corresponde a una gran
probabilidad del crecimiento inicial de todos los nicleos potenciales
presentes en la masa, la ecuacibn I-12 se reduce a3

a
1 4-“, c 3=
—_— et ¢ ¥ t°. I-1
X =3 q 3

in °

que tiene la misma expresién que la correspondiente a nucleacién

homogénea y crecimiento bidimensional.

Si, al contrario, la cantidad pt es pequefia, la ecuacién

I-12 se simplifica a:z
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que es andloga al caso de nucleacibén homogénea y crecimiento tri-
dimensional. En esta aproximacidén todos los centros de crecimiento
no se inician a z=0, sino que los nicleos se activan a una velocidad
constante durante la transformacién. Para situaciones intermedias en
tre los dos extrcmos, los ndcleos disminuyen durante la transfor-

macién y el valor del exponente n est4d entre 3 y 4.

Puede demostrarse que si la velocidad de nucleacién se
representa por una ecuacién de la forma (2):

In (1/1-X) = k " 1-15

se obtienen en los dos casos extremos para las diversas geometrias

de crecimiento, valores de n que estan recogidos en la tabla I.

Como se indica en la Ultima columna de la tabla I para
crecimiento bidimensional el exponente n debe tener un valor en-
tre 2 y 3, mientras que para crecimiento monodimensional su valor
serd entre 1 y 2. Luego con las hipStesis restrictivas supuestas,
no pueden explicarse dnicamente por especificacién de n detalles so

bre 1la geometrfa del crecimiento y el tipo de nucleacién.

Para las isotermas que siguen la ecuacién I-13 los térmi-
nos dependientes de la temperatura estan incluidos en el parimetro
k que es independiente de t. Otras propiedades que varfen con la
extensidn de la transformacién pueden ser tratado de una forma

similar.
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TABLA I

Nucleacidén homogénea Nucleacibn hetero-

génea
. L. Brecimiento ..
Forma del creci- Crecimiento Crecimiento
miento controlado por
difusién

tridimensional 4 5/2 Je<ngc 4
bidimensional 3 2 2<ng<3
monodimensional 2 3/2 l<cng?2

Con esta base, puede desarrollarse la teorfa formal de la
cristalizacién de sustancias poliméricas, teniendo en cuenta que la
teoria para sustancias monoméricas parte de la suposicién de que
la transformacibén de fase llega a completarse. En polimeros, esto
ocurre muy raras veces, y los impedimentos para el desarrollo de
la cristalinidad deben ser especificados e introducidos en la teo-
ria. Esto complica el tratamiento del impedimento sobre la nuclea-
cién, ya que toda la masa no transformada al tiempo t no es v4lida

para la cristalizacién.

Para sistemas poliméricos la ecuacibn I-6 se puede escri-

bir (1)
X g -u(t) I-14

donde U(t) es la fraccién efectiva de masa transformada al tiempo
1, que se define como la fraccidn de la masa total dentro de la que

se puede ocurrir mis crecimiento cristalino.

Esta magnitud incluye la masa total transformada y los
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segmentos de cadena amorfos que no son cristalizables al tiempo 1.

Si se supone que la fraccibén efectiva transformada es pro
porcional a la fraccién de masa actual transformada, con un factor
de proporcionalidad l/l—lm s 0 sea la fraccibn en peso de polime-
ro que es cristalino al final de la transformacién, y asimismo se
supone que este factor es independiente del tiempo, cuando hay poca
cantidad de masa transformada dX dX°, y si U(t) = X/l-Am sus-—

tituyendo en I-14 conduce as

1n 1 - 1

=X/ (%2 rg— Y =15

Si X°(t) es igual que en sustancias monoméricas y los me-
canismos de nucleacién y crecimiento son los alli supuestos se ob-

tiene:

1n 1 = 1 kD I-16
1-x/(1- 2= ) 12e

¥y la interpretacién de n dada por la tabla I sigue siendo vélida.

Es de hacer notar que esta ecuacién nace de unas hipdtesis
muy restringidas tanto para la nucleacidn como para el crecimiento.
Las dos mis importantes, que es necesario resaltar, son:

a) la teorfa predice una terminacién abrupta del proceso de crista-
lizacién, hecho que no se observa en muchos sistemas poliméricos
en los que la cristalizacién progresa durante largo tiempo de for
ma lineal con el log %

b) la velocidad de cristalizaciédn es mucho mds lenta que la previs-

ta a partir del 20 al 40% de la transformacién.

También es un hecho general; que la cristalinidad alcan-

zada al final de la transformacidn no es total. Por ello la ecuacién
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I-7 se puede resolver también usando el porcentaje de cristalinidad

alcanzado en cada tiempo como variable caracterfstica del proceso.

Ademds de la aproximacién de Avrami, GSler y Sachs han con
siderado la nucleacién y el crecimiento posterior sin tener en cuen
ta el impedimento de unos centros sobre otros. Esta aproximacién,
llamada de crecimiento libre,; puede desarrollarse si se postula un
régimen estacionario u homogéneo de nucleaciédn y un crecimiento li-

neal;(3).La velocidad de transformacién viene dada por:
v(t,2) = £; 6% (t-2)? I-17

donde el exponente i define la geometrfa del crecimiento y el fac-
tor fi es una constante de forma; introduciéndolo en la ecuacién

I-7 e integrando, se obtiene (3):
1-x (t) = 1 - cosh k3t cos k3t 1-18
donde 1- Aft! es la cristalinidad desarrollada en cada momento.

La ecuacién I-18, o de crecimiento libre, no prevee una
terminacién natural del proceso de cfistalizacién, ya que existen
soluciones reales para valores de cristalinidad superiores a 1, que
carecen de significado fisico. Sin embargo, restringiendo su uso a
la regibn de significadc fisico y desarrollando en serie de térmi-

nos kijt, se obtiene para los distintos tipos de crecimiento:

1 (t)=( k3t )4 /4 I-19
1A (t)=( kyt )3 /6 I-20
1-2 (t)=( kgt )2 /2 1-21

para crecimientos tri- bi- y monodimensional respectivamente.

Como en el caso de la ecuacién de Avrami, antes deducida,

la velocidad de cristalizacién es menor que la prevista a partir

ook T e
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de un porcentaje dado de cristalinidad, que depende tanto de la

temperatura de cristalizacién T, como del peso molecular.
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I.-2. Cristalizacién del poli(déxido de etileno)

El estudio del estado s6lido de los poliéteres constitu-
yen uno de los campos més atrayentes de investigacibn, ya que los
polimeros de este tipo, caracterizados por una estructura del tipo

general —(( CHz)x—O)ﬁ son cristalinos.

Los poliéteres pueden obtenerse por dos caminos diferen-
tes; la policondensacién de%x dialcoholes, o por apertura del ciclo
del 6xido correspondiente, pudiendo conseguirse pesos moleeulares

muy variados y en gran intervalo.

En general los materiales de bajo peso molecular son liqui
dos, en tanto que los de alto peso molecular son sélidos altamente

cristalinos.

La estructura cristalina de los mismos han sido amplia-
mente descrita por Tadokoro y colaboradores (4).La estructura del
primer término, el poli(éxido de metileno), presenta una celdilla
monoclinica; en tanto que los términos altos de la serie,; por ejem-—
plo, el poli(8xido de decametileno) tienen estructura ortorrémbica,

similar a la del polietileno.

Refiriéndonos concretamente al caso del poli(déxido de eti-
leno), que de aquf en adelante escribiremos POE,éste cristaliza en
la forma monoclinica, habiéndose propuesto una estructura en dos
hélices, 72 ¥y 95. En la primera la cadena del POE presenta una con-
formacién helicoidal conteniendo siete unidades monoméricas y dos
vueltas de hélice por periodo (19°3 X), de modo que a lo largo de la
cadena las conformaciones sucesivas son trans-trans-gauche con to
dos los &tomos de oxigeno en el interior de la hélice. Hay que sefia

lar que el tipo 95 tiene asimismo los Atomos de oxigeno en el in-
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terior de la hélice.

Como consecuencia del conocimiento de las dimensiones de
la celdilla unidad existe en la literatura amplia informacién sobre
el volimen especifico del polimero, tanto en estado fundido como to

talmente cristalizado (5,6,7,8).

Por otro lado, la cristalizacién isotérmica a partir del
egdtado fundido o en disolucién ha sido ampliamente analizada en los
dltimos cinco afios. Sin embargo, hay que resaltar que la mayor par-
te de los resultados setialados han sido realizados sobre polimeros
heterogéneos o pobremente fraccionados, lo que invalida la mayor par
te de las conclusiones obtenidas., Un factor muy importante, de amplia
controversia, ha sido el estudio de la influencia de la temperatura
de fusién previa a la cristalizacién isotérmica en el comportamien-
to del POE. La evidencia experimental en la cristalizacién de poli-
meros es que, en tanto se alcanza 12 temperatura de fusién termodi-
ndmica del mismo, las isotermas de cristalizacién obtenidas a una
T, dada, son independientes de dicha temperatura de fusibdn previa.
Sin embargo, en el caso del POE, diversos autores han indicado que
esto puede ser asf como consecuencia de la heteregeneidad de las
muestras o como consecuencia de un proceso de cristalizacién sem-
brada, en la que los nficleos estables en el fundido conducen a una

aceleracién de la cristalizaciébn.

Bl invocar mecanismos diferentes de cristalizacién o cam-
bios en la morfologia para explicar estos hechos puede conducir a

conclusiones errdneas.

El objetivo fundamental, por tanto, de esta investigacidn
es el analizar la cristalizacién de fracciones homogéneas de POE en
funcién de la historia previa de fusibén y el peso molecular,; esta-

bleciendo los parémetros termodinémicos y cinéticos de la misma.
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Los antecedentes bibliogri&ficos existentes sobre la cris-—
talizgacién isotérmica son muy abundantes, aunque presentan las li-
mitaciones ya seraladas., Los primeros estudios sobre cristaliza-
cién isotérmica fueron realizados por Mandelkern(l), gque usando
muestras no fraccionadas, dedujo un exponente‘de la ecuacién de Avra
mi n = 3.Posteriormente se han publicado los resultados sobre la ci-
nética de cristalizacién realizada con tres muestras comerciales sin
fraccionar por microscopia y dilatometrfa (9).La utilizacién de mues
tras heterogéneas invalida los datos microscépicos, dada la coexis-
tencia de fracciones de peso molecular bajo, cuyas velocidades de
cristalizacibén son muy diferentes de las de los pesos moleculares
superiores. Por la misma causa la dilatometria proporciona exponen-
tes de Avrami n=2, que supone una nucleacién heterogénea, explicada
por estos autores como debida a nucleacidn en la superficie del dila
témetro. Los mismos resultados son obtenidos y discutidos por Banks
et al.(lO) de una forma mds amplia, pero no considerando la gran in-
fluencia del peso molecular, y por lo tanto la distribucién del mis
mo, lo que lleva a estos autores a suponer variaciones en el meca-
nismo de la cristalizacidn para explicar los valores bajoé obtenidos
en el estudio dilatométrico de la cinética de la cristalizacién,; su-
poniendo siempre nucleacién heterogénea y distintos tipos de creci-
miento durante el proceso. Se ha considerado asimismo que la nuclea-
cién es heterogénea (11) a partir de la observacién por microscopia
del ndimero de nicleos que aparecen en el campo de visién, que alcan
za un valor constante a partir de un cierto tiempo, como dice la hi-
pStesis de nucleacién estacionaria y la aparicién de los nidcleos en
las mismas posiciones en diferentes experiencias. Estas explicacio-
nes del comportamiento anémalo aparecen como consecuencia de la uti-
lizacién de muestras heterodispersas del polfmero. La formacién de

esferulitas exige que el exponente de la ecuacibn de Avrami tome un
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valor n=3, con la hipdtesis de nucleacién homogénea, con lo que va-
lores de n inferiores a 3 (9510,11) no pueden explicarse mas que co
mo consecuencia de la heterogeneidad de la muestra y no debidos a la
presencia de impurezas, superficies nucleantes, etc. Banks et al.(12)
realizaron un anélisis de la influencia de la temperatura de fusién
previa a la cristalizacibn, también sobre una muestra heterogénea,
concluyendo que la nucleacién no tiene lugar en el sustrato usando
distintos tipos de dilatémetros sino que es homogénea. En este mismo
trabajo se afirmaba que el polimero es inerte como agente nucleante,

lo cual no es cierto, como se demostré posteriormente(13).

Con estos antecedentes se sugirié una investigacién més de
tallada de la ecuacién de Avrami, y con este propésito se describie-
ron anidlisis numéricos de la misma aplicatos al POE (14),obteniéndo-
se resultados contradictorios, que van desde exponentes n fracciona-
rios, que ya habfan sido publicados por otros polfmeros (15,16), a
valores del mismo variando desde n=3 al comienzo de la transformacién
hasta n=1 al final de la misma (17,18), y que llevan a la conclusién
de que alguna o algunas de las hipStesis supuestas en su deduccibn
son incorrectas(10), o bien se intenté modificar la misma desde hi-

pétesis morfolégicas (19,20).

En cuanto a la historia térmica que afecta fuertemente a la
cinética del proceso, los primeros estudios sobre su influencia fue-
ron realizados por Banks et al.,(12), y mids recientemente estudiada
para varios polimeros por Kovacs(13), observédndose una aceleracién

del proceso por debajo de una cierta temperatura de fusién previa.

Con respecto a la entalpia de fusién del polimero total-
mente cristalino y que se puede determinar por distintos métodos; ha
sido publicado por el método de la depresibén de la temperatura de fu-

sién por los diluyentes el valor de 2000 cal./mol, siendo ésta la dni
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ca medida de esta magnitud encontrada en la literatura (21).

Por otros datos que caracterizan el POE, se han publicado

distintos valores para la temperatura de fusién en equilibrio termo-

dindmico T;, asf 687592C en (22), 699C en (23,24).En todos los casos
se usaban muestras de peso molecular pequefio y se extrapolan los da-

tos de distintas formas hasta peso molecular infinito.

Durante la realizacién de este trabajo se han publicado una
serie de trabajos sobre el estado cristalino del POE, insistiendo so
bre alguno de los puntos anteriormente citados.Booth y Hay han rea-
lizado un anélisis numérico de la ecuacién de Avrami (25), de forma
que se determina el exponente de la ccuacién para cada punto experi
mental, afirmando que alguno de las hipdtesis inherentes en su de-
duccién son falsas, olvidando una vez mis la heterogenecidad de las

muestras sobre las que se realizd la experimentacién.

Otras publicaciones sobre cristalizacién isotérmica del
POE corresponden a los trabajos de Booth y colaboradores (26,27,28,
29), aunque los resultados vienen alterados como consecuencia de la
utilizacidn de temperaturas de fusién previa demasiado bajas, que
conducen a un fenbmeno de autosiembra.El valor de T; segin estos
autores es de 769C para este sistema. También se han publicado da-

tos sobre la cinética de la cristalizacién de oligémeros (30).

El andlisis que vamos a describir en la presente Memoria
usa, como se ha citado anteriormente, fracciones homogéneas en un
intervalo de pesos moleculares comprendidos entre 1.000 y 600.000,
constituyendo por tanto el mayor intervalo de pesos moleculares ana-

lizado hasta la fecha.
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1.3.- PARTE EXPERIMENTAL

1.3.1.- Materiales

Dado el caricter altamente regular de la estructura del
poli(8xido de etileno) se puede predecir a priori que desarrollari
una cristalinidad elevada. En consecuencia, el fraccionamiento de
muestras comerciales solo serd eficaz en pesos moleculares relativa-
mente altos donde la velocidad de cristalizacibén no impediri la sepa

racién de pesos molecularcs menores (31).

Teniendo esto en cuenta se usaron fracciones obtenidas de
una muestra comercial por precipitacién mediante variacién de tempe
ratura de mezclas de isooctano-benceno,(32)(33), que permite separa

ciones m4s eficaces que el método de separacién liquido-liquido (34]).

Las fracciones obtenidas se caracterizaron por viscosime-
trfa, utilizando viscosimetros del tipo Ubbelohde, en benceno a 252C
con concentraciones que iban del 1 al 0,1%, de donde se obtenian las
viscosidades intrinsecas respectivas, y paséndose a peso molecular
por medio de la ecuacibn de Mark-Howink, previamente establecida pa-
ra este sistema en (35).Asimismo se determiné el promedio en nimero
mediante la osmometrfa, usando un osmémetro automdtico de membrana
Hewlett-Packard Mod. 502 segin esta descrito en (36), método experi-
mental vdlido para el intervalo de mayores pesos moleculares, desde

40000 a 660.000.

Para los pesos moleculares menores de 40000, el método de
fraccionamiento es ineficazs por eso se usaron muestras obtenidas

por sintesis iénica del 6xido de etileno en hexametilfosforamida con

2t

Cs como contra-ién y que fueron caracterizadas por las dos técni-
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cas citadas (37).

En la tabla II estén recogidas las muestras usadas con sus
pesos moleculares.Se observa cierta discrepancia respecto al yrome-
dio My, que es menor gue el correspondiente promedio viscoso, pero
en proporcién que no hace suponer una homogeneidad en peso moleculars;
a pesar de ello existia una muy buena concordancia entre los valores
del peso molecular deducido de la cinética y los viscosos (37), y no
se desecharon estas fracciones, ya que se puede pensar en la exis-
tencia de residuos de sales de Cq en el polimero, bastando un 1% de
las mismas para producir el descenso observado en el peso molecu-~

lar (37).

Como criterio de homogeneidad del peso molecular se ha usa
do, mejor que la determinacién de otros promedios como el promedio
en peso o el promedio z; que exigen un instrumental no disponible en
el departamento y que por medio de la relacidn Mn/Mw caracterizan
la dispersidad de la muestra, el comportamiento de las muestras fren
te a la cristalizacién isotérmica, de forma que se desecharon aque-
llas fracciones que experimentaban una transformacién menor (tomada
como contraccién total del menisco de lfiquido testigo en el capilar
del dilatémetro) a una temperatura de cristalizacidén superior.Este
criterio es suficiente como muestra de la homodispersidad, ya que
la disminucién de la transformacién total de la temperatura de cris
talizacién indica que parte de la muestra, las "colas" de pesos mo-
leculares inferiores permanecen fundidas a esa ' temperatura y actua-
rén como diluyente. Este método es particularmente eficaz en los
pesos moleculares bajos, donde la variacibén de la temperatura de
fusién con el peso molecular es muy acusada, como se indicari mds

adelante.
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1.3.2. DILATOMETRIA

Esta técnica consiste en medir las variaciones de voldmen
especifico que experimenta una sustancia cuando ocurre en ella una
transicibn termodindmica tanto de primer (fusién-cristalizacién)co-
mo de segundo orden (transicién v{trea).En nuestro caso se ha usado
para seguir las variaciones del volumen especifico con la temperatu-~
ra (fusibn) y con el tiempo (cinéticas de cristalizacidn).En este
dltimo caso la técnica presenta dos limites de utilizacién; crista-
lizaciones demasiado répidas no permiten que el proceso sea isotér-
mico, y las que se realizan a temperaturas prdéximas a la fusién son

demasiado lentas.

1.3.2.a. Fundamento del método.

Llenado el dilatémetro con la muestra y el liquido testi-

g0, se introduce en el termostato a la temperatura deseada.

El volimen especifico de la muestra a la temperatura de

experimentacién T viene dado por

v, =(vxp+ v, xPyg)
Tl Hg g Tl
donde Vp. = volumen total de muestra méds liquido de referencia
1
v = volumen especifico de la muestra
P = peso de la muestra
ng = voluimen especifico del liquido de referencia
P = peso del liquido de referencia
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Se puede expresar en funcidn de la altura que alcanza el

menisco en el capilar

2 — —
TR =(vVxpt ¥y, x )
th Hg ¥ PHg T,

de donde

2

- 1 -
v = _Er('nR th - g, x pHg)Tl

A otra temperatura la expresién es la misma, luego restando se

obtiene el incremento de voliimen especifico de la muestra
Ag = L ﬂR2AhT - (8 9y,) x )
P 1 -To Hg/T,-T» PHg

¥ conociendo el voldmen especifico a una temperatura se puede

calcular a cualquier otra dentro del error del método.

Cuando el proceso es isotérmico, a una temperatura
distinta de la de fusibn, se observa una variacién del volidmen es-
pecifico con el tiempo dependiendo del subenfriamiento o sobreca-
lientamiento del sistema. En este caso el volumen especifico para
cada temperatura es diferente en cada tiempo y se puede calcular

de forma similar

2 -
TR h o= (¢, x p+ Vg X pHg)Tl
para otro tiempo t2
R n, = (¥ xDP+ Vyg. X Py.)
t w0 Hg Hg/Tq
y andlogamente en el caso anterior

- _ 1 2
A Vo~ tp = ‘*ET'( TR A hp, )

donde el subindice t, se refiere a un tiempo dado y to, a otro tiem-
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po cualquiera; y el término gue engloba la variacién del volumen
especifico del 1liquido confinante desaparece por ser las condicio-

nes isotérmicas.

I.3.2.b, DilatSmetros

Se construyeron a partir de varillas capilares calibradas
de dos didmetros diferentes: en vidrio Pyrex de 25 cms de longitud
y de 0,5 mm., de didmetro interno y graduados en mm. para muestras
de unos 200 mg.; y Veridia de 0,3 mm. de didmetro interno sin gra-
duar para cantidades de muestra inferiores,; siguiéndose en estos dl-
timos la evolucién de la altura del menisco mediante un catetémetro
de precisibn 0,01 mm. En todos los casos se colocd el bulbo en &ngu-
lo recto con la varilla del capilar para evitar la ascensién del

polimero fundido a través de éste (38).

I.3.2.c. Termostato.

Consiste en esencia en un vaso de silicona 210, con un
aislamiento térmico de termite, que deja una ventana libre para ob-
servacidn, y con un sistema de agitacién vigorosa accionado eléc--

tricamente.

El sistema de calefaccidn consiste en un calentador prin-
cipal de cuarzo, conectado a un transformador de variacibén continua
¥ un calentador fino auxiliar formado por una bombilla conectada a
un termorregulador capilar de mercurio a través de un reié. Con es-
te sistema se consigue regular la temperatura del termostato con

un error de + 0,022C, por tiempos tan largos como veinte dias, ne-

cesarios para la realizacién de algunas experiencias.
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I.3.2.d. Preparacién de las muestras y llenado de los dilatémetros.

Cuando la cantidad disponible era suficiente se moldeaban
unos 200 mg em una pequeiia prensa a 5 Kg/cm2, ¥y a 1009C formdndose
un film de un mm. de espesor, que se introducia en el bulbo del di-
latémetro. Cuando la cantidad de muestra era pequefia se introducia
directamente en el bulbo. Se coloca asimismo en el bulbo una ampolla
de vidrio que evita el contacto de la llama con el polfmero al cerrar

el bulbo al soplete y disminuye la cantidad de liquido confinante.

Una vez cerrado el bulbo se conecta la boca del dilaté-
metro a una linea de alto vacfo donde se desgasifica por fusibén du-
rante al menos 12 horas antes de llenarlo con mercurio tridestilado,

que ha sido el lfquido confinante utilizado (38).

I.3.2.e.Procedimiento experimental.

Segin lo expuesto anteriormente es necesario fijar previa-
mente una historia térmica que asegure la completa fusidén de los
cristalitos formados, lo que dependerid de los factores antes apun-
tados; y después seguir una sistemdtica para la obtenciédn de isoter-

mas a distintas temperaturas de cristalizacién.

Para el primer punto el tratamiento térmico, convencional

mente adoptado, se puede esquematizar en cuatro etapas (13)

l.- fusidén previa de la muestra a Ty T¢(T,-Tp = 309C), en un inter-
valo donde la variacidn de T, no afecta a la cinética del proce-
s0.

2.- cristalizacibn a T09O durante un cierto tiempo, tal que sobre-

pase bastante al necesario para la fase autocatalitica del pro-

ceso.



-29-

3.- recalentamiento seguidamente del dilatémetro a Ty, durante un
tiempo tg4, superior al del establecimiento del equilibrio tér-
mico.

4.- cristalizacidn a Tc 1 y medida de la variacién isoterma del vo-

9
ldimen de la muestra.

Para la continuacién de las experiencias, existen dos po-
sibilidades, o .recomenzar el ciclo, partiendo de nuevo de T, y cam-
biando TS, 6 repetir sblo las dos idltimas operaciones, sin pasar por
To ya que T =T Para ahorrar tiempo, se adopt8 este dltimo

C,O- C,l‘

procedimiento simplificado; gue en esquema seria

To(to)_~>TC(tC)--’I‘Sl(tsl)—->Tc(tC)-->‘ vo m=2> Tsi(tsi)--ﬂc(tc)
habiéndose usado t, = t5 ¥ T4 desde Ty en adelante.

El tratamiento térmico de las muestras fue en todos 1los

casos el, indicado en el siguiente esquema:s
1002C(t) -—>Tc(100) -->90(10):=> T,(24)=~> 80(t,)-->1T_(24) ...

Los ndmeros entre paréntesis son tiempo de cristalizacién

en horas, uséndose como T, 54 y 572C y como tb 10 y 30 minutos.

Realizado este estudio previo, que nos permitié fijar las
condiciones de reproducibilidad de las isotermas se procedié a la
obtencibén de las curvas correspondientes a distintas temperaturas.

El método consiste en introducir el dilatbémetro con la muestra en

un bafio auxiliar termost: $izado a 1009C durante 30 minutos y pasar-
lo rédpidamente al termostato de cristalizacibén estabilizado a la tem-
peratura deseada, disparando al mismo tiempo un cronbémetro. Se re-
gistran las alturas del menisco de Hg en el capilar de vidrio para

distintos tiempos, hasta que no evoluciona en un dia completo. A
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t{tulo de ejemplo, las curvas obtenidas se muestran en la fig. 11, las
curvas experimentales de alturas del menisco del capilar frente al

logaritmo del tiempo para dos pesos moleculares.
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1.3.3. CALORIMETRIA

La calorimetria diferencial programable de barrido es una
técnica analitica que permite registrar los efectos térmicos asocia-
dos con cambios fisicos o quimicos como funcién de la temperatura o
el tiempo. Es sabido que, en general, cambios de fase, deshidrata-
ciones y algunas reacciones producen cambios endotérmicos o con ab-
sorcién de calor, mientras que cristalizacidn, oxidaciones, etc. se

realizan con cesién de calor, es decir, son procesos exotérmicos.

Con esta técnica se compara de forma continua la energia
suministrada a la muestra en estudio con la proporcionada a una re-
ferencia, registrdndose la diferencia entre ambas energfas como fun-
cibén del tiempo o de la temperatura del horno que calienta simulténqg
mente a ambas muestras y referencia. Esto se logra experimentalmente
usando un horno que tiene dos cémaras o pocillos para colocar en ca-

da uno de ellos la muestra y la referencia.

I.3.3.a. Fundamento del método.-

El fundamento del método consiste en mantener la muestra
isoterma con una sustancia de referencia por suministro de calor a
la muestra o a la referencia. La cantidad de calor suministrada a
ambas hace que su temperatura se incremente simulté&neamente.Cuando
la muestra llega a una temperatura de transicién de forma que absor—
be o cede calor, el aparato suministra calor a la muestra o a la re-
ferencia para mantenerlas a la misma temperatura. Esta cantidad de

calor se registra de forma contfnua como funcién del tiempo o la tem-

peratura (39,40,41,42).

La energia suministrada se mide en milicalorias/seg. y se

registra en funcién de la temperatura programada en 2K.
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Para el an&lisis calorimétrico la muestra a estudiar se¢ en-—

cierra en una célpsula de aluminio. La cantidad de calor seri pues

AHp = My Cp + Mg Cg

dAHp ar
—— " (mp cp + mg cg) —

donde mp es la masa de la muestra; mc la masa de la cépsulas Cp

¥ SE los respectivos calores especificos y AHp la energia absorbi-
da por grado. El término encerrado entre paréntesis representa la

capacidad térmica total del sistema. Como la energia se suministra
en milicalorias por seg. la cipsula contribuye a un desplazamiento
de la linea de base; lo que se debe de tener en cuenta a la hora de

hacer las lecturas de las temperaturas.

Los termogramas son dependientes de varios parémetros, ins-

trumentales y de muestra, tanto en la forma como en la magnitud.

Como en el presente caso sblo se ha usado un calorimetro,
los factores instrumentales gue influyen sobre los resultados no se

tienen en cuenta.

Los pardmetros de la muestra que afectan a las dos carac-
terfsticas fundamentales, la posicién del mdximo y el &rea bajo la
curva son fundamentales: Tamaho de particula, conductividad térmica,
capacidad calorifica, densidad de empaquetado, contraccién o hincha-

miento de la muestra y cantidad de sustancia.(39), (43).

No se ha hecho un estudio de la influencia de estos fac-
tores sobre los termogramas; sino que se ha seguido un procedimien—

to experimental que los haga iguales en todos los casos.
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I.3.3.b. Aparato.-

El instrumento usado fue un DSC-13 de Perkin Elmer, que
contiene dos ciclos de control, uno para el control de la temperatu-
ra media y el otro para el control de la diferencia de temperaturas.
En el primero, un circuito programable suministra una sefial eléctri-
ca proporcional a la temperatura deseada a la muestra y la referen-
cia. Esta sefial es comparada con las que proceden de termémetros de
resistencia de platino incrustados en los pocillos de muestira y re-
ferencia por medio de un circuito especial de comparacién. Del pro-
gramador se envia una sefial al registro que marcarid la temperatura

+1 conjunto.

En el ciclo de diferencias de temperatura las seiiales eléc-
tricas que representan las temperaturas de muestra y referencia, me-
didas por medio de los termbmetros de resistencia de platino,alimen-
tan a un amplificador por medio de un circuito comparador,que deter-
mina si la temperatura de la muestra es mayor que la de la referen-

cia o viceversa.

El amplificador ajusta entonces la salida del incremento.
de energfia en la direccidn y magnitud necesaria para corregir la di-
ferencia de temperaturas medida entre muestra y referencia de calor
suministrada al galvanémetro del registro. Se dibuja, asi pues,; una
curva de la diferencia de calor proporcionado frente al tiempo o la
temperatura. E1 4rea bajo el pico es pues directamente proporcional

a la energfa absorbida o liberada en la transicién.

El esquema del aparato viene dado en la fig. 3.

I.3.3.c. Calibrado.-

Previamente es necesario establecer dos criterios de medi-
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da; el de la temperatura y el de los calores de fusién.

El primero se consigue fundiendo una serie de sustancias
patrén bajo las mismas condiciones de trabajo y'se establece la rela-
c¢ibén entre las temperaturas observadas para dichos patrones y las lec
turas directas en el programa del aparato. Se usaron como patrones
p-maftol-étil-éter, azobenzol, bencilo, acetanilida, fenacetina e in-
dioy y la relacibén entre las temperaturas observadas y las reales pue

de verse en la fig.4.

El calor de la transicién es proporcional al 4rea del pico
del termograma, y su integracién aproximada para una sustancia pa-
trén Aa ~alor de fusién conocida, que en nuestro caso fue el indio.
La comparacién de las Arceas de los picos con el correspondiente de
la sustancia patrén registrada en las mismas condiciones, conduce a

una relacibdn del tipos

m S
I

AH = AHyp - il

m SIn

en donde

AHy, = 6,8 cal/gr.
my, = masa del In en la muestra
mp = masa del polimero usada
Sp = Area del pico de fusién del polimero
81, = drca del pico de fusibn del In.

I.3.3.d. Procedimiento experimental.-~

Se introduce el polimero tal como se obtiene del fraccio-
namiento, en las cédpsulas de aluminio portamuestras, que después de

pesadas eran cerradas mediante una llave dinamométrica, y colocadas
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en el pozillo se fundian a 1002C durante media hora con lo cual se
forma un fundido homogéneo que anula los factores de tamafio de par-
ticula y empaquetado de la muestra. La conductividad térmica y la
capacidad calorifica de la sustancia, son imposibles de controlar du
rante las experiencias, pero traténdose de una sola sustancia en
muy aproximada cantidad su efecto se puede esperar de similar magni-
tud en todos los casos. Esto mismo es vilido para las contracciones

0 expansiones de la sustancia en estudio.

Sobre la cantidad dc¢ =ustancia, que se supone proporcional
al calor absorbido o desprendido, estudios muy detallados en tremo-
lita (43) muestran una débil curvatura en la representacidén calor de
transformacibén-cantidad de sustancia para valores de esta magnitud
desde O a 130 mg por lo que se puede tomar comportamiento lineal en

el intervalo de pesos aqui utilizado,

Se introduce 1la muestra en la celdilla de aluminio de la
forma explicada més arriba, y se coloca esta en un pocillo de la ca-
beza sensora del calorimetro y una celdilla vacfa en el otro poci-
llo. E1l conjunto se recubre con un recipiente metdlico aislado del
exterior por una proteccién de amianto. Se hace pasar una corriente
de N2 seco por el horno a una presibén constante de 3 bar y se afiade
N2 liquido al recipiente para asegurar intercambios de calor répi-

dos centre el horno y el exterior.(41,42).Las condiciones de medida

fueron

Calorimetro:
temperatura de calibracién 221
temperatura diferencial «: zalibrado 440
pendiente 485
rango 16

Registro rango 10 mV

velocidad 60 m m/min.
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Se coloca el dial marcador de temperatura a 10020, que es
la temperatura a la que desaparecera los efectos de aceleracibdn de
la isoterma, determinada dilatoméiricamente, y después de 5 minutos
se baja la temperatura a 64°C/min.(15)(41) hasta que se alcanza 1la
temperatura de cristalizacién deseada, donde se detiene el programa-
dor. E1l baifio de nitrégeno liquido asegura que en todc momento se man
tenga el control de temperatura por el circuito electrénico del apa~
rato. E1 valor de la temperatura de cristalizacién en el eje de ab-
cisas se toma como punto cero de la escala de tiempos de la isoter-
ma. De esta forma se obtienen isotermas de cristalizacidén como la

de la figura 2.

Una vez alcanzada la linea de base, se deja correr ain
cinco centimetros el papel y se prosigue el templado o se funde la

muestra segin los casus.
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I.4.- RESULTADOS Y DISCUSION

Para analizar y discutir los resultados experimentales, va-
mos a considerar los tres aspectos mas importantes, a saber, la in-
fluencia de la temperatura de fusibn en la velocidad de¢ cristaliza-
cidn, la forma y descripcibén de las isotermas de cristalizacién y
finalmente la influencia del peso molecular en la velocidad de cris-

talizacién y en la cristalinidad alcanzada.

I.4.1. Historia térmica previa.-

La evidencia experimental en la cristalizacién de polime-
ros a partir del estado fundido es que la isotermas de cristaliza-
cién obtenidas a una temperatura dada son independientes de la tem-
peratura de fusién previa, en tanto se alcanza el estado liquido, y

del tiempo de fusién del sistema (44).

Sin embargo, en el caso del POE y como ha quedado indica-
do anteriormente, las isotermas de cristalizacién dependen de las
temperaturas de fusidn, siendo tanto mas retardadas cuanto mayor es
aquella (12)(13).Un anélisis previo de estos hechos experimentales
sugiere que esto es asf{ como consecuencia de la heterogeneidad de las
muestras o de lo que se llama cristalizacién "sembrada", que ocurre

sobre nidclecos remanentes en el fundido.

Por tanto era necesaria la investigacién de las isotermas

de cristalizacibn en funcién de la historia previa de fusiébn.

Las isotermas de cada una de las fracciones seleccionadas
fueron obtenidas dilatométricamente para dos temperaturas de crista-
lizacibn 54 y 57°C scgin el tratamiento indicado en el apartado 1.3.2e.

de la parte experimental.
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A tftulo de ejemplo, la figura 6 muestra los resultados

para las fracciones de peso molecular 160.000 y 41000,

Las isotermas obtenidas para las fracciones de mayor peso
molecular, presentan a ambas temperaturas de cristalizacién la for-
ma sigmoidal caracteristica y dependen de la temperatura de fusidn
previa Ts s8lo muy ligeramente, cuando &sta es superior a 902°C,
siendo la variacibén mds acusada por debajo de esta temperatura.Cuan-
do la temperatura Ts es de 662C la aceleracién en la cristalizaciébn
es la mayor, como consecuencia del efecto de "auto siembre® Jue ejer-

cen los cristalitos afin nc fundidos.

En el caso de la fraccibén de peso molecular 41000, las iso-
termas son enteramente reproducibles para Ts igual o superior a 902C,
en tanto que el efecto de aceleracién para las isotermas obtenidas
después de fusidn por debajo de 902C es mis marcado que en el caso

anterior.

Para los tiempos de fusidén ts, experimentados, 10 y 30 min.
las isotermas son reproducibles e independientes del tiempo en todos

los casos.

Este mismo andlisis de la influencia de la fusibn previa
en la cristalizacién ha sido rezlizado por calorimetria, para las
fracciones de peso molecular 6000 y 41.000, a temperaturas de cris-
talizacién de 35 y 372C, respectivamente, con temperaturas de fusién

previa entre 50 y 110¢C (fig.7).

Andlogamente 5. andlisis dilatométrico, las isotermas son

tanto mas aceleradas cuanto menor es la temperatura de fusidn.

Cuando se utiliza la temperatura de 902C o superiores, la

isoterma es independiente de la fusibn previa.

Otras observaciones sobre la influencia de la temperatura

de fusibn en el mecanismo de la cristalizacién serdn discutidas en
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el apartado siguiente. La influencia de la fusidén en la cristaliza-
cidén ha sido objeto de diversos anAlisis. Banks y Sharples han co-
mentado la existencia de nicleos persistentes a la temperatura de
fusién experimental del sistema; inicialmente (10) sugirieron la
existencia de agregados poliméricos altamente ordenados como respon-
sables de la existencia de tales micleos. Price sugirib la existen-
cia de heterogeneidades (45,5) . aunque la existencia de comcavida-
des o huecos podria explicar los efectos cencontrados por encima de
la temperatura de fusidn aparente, no hay explicacibdn para los ni-

cleos sembrados en la masa.

Resultados andlogos han sido discutidos por Kovacs (13) y
han mostrado que el crecimiento de esferulitas de poli-(6xido de
etileno) puede ser, iniciado cas’ simulténeamente por fragmentos
submicroscépicos que dependen de la historia térmica del sistema.
Una parte de estos gérmenes son independientes de la temperatura mé
xima de-fusibn y estdn correlacionados con impurezas en la muestra.
Su concentracién varia de una forma discontinua con la temperatura
de fusidn empleadas para explicar estos resultados han examinado
los efectos sobre la cinética de cristalizacién isotérmica de la con

centracibén de gérmenes.

Es evidente de los resultados dltimamente citados que cuan
do la temperatura de fusidn es igual o superior a 1009C desaparece
la influencia en la reproductibilidad de las isotermas, o lo que es
lo mismo en la velocidad de cristalizacidn. Hemos de referirnos a
la temperatura de fusidn en equilibrio termodin&mico para el POE.
Skoulios y colaboradores (22) han estimado para este pardmetro un
valor de 68,59C. Otras estimaciones de este valor corresponden a
69eC (23,24). Mandelkern y colaboradores (46,47) han estimado un

valor en el intervalo 74-80°C, y recientemente Beech y Booth (26)
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han medido una temperatura de fusién de 69,19C para una fraccién

de alto peso molei-:lar y han obtenido por extrapolacién de las cur—
vas Tm='l‘C en muestras cristalizadas a altas temperaturas y bajas
cristalinidades,; siguiendo el método descrito por Gopalan y Mandel-
kern (48) un valor para T; igual al 769C. Estos valores sugieren
que la temperatura de fusién en equilibrio del POE es del orden de

15 a 202C superior a la temperatura experimental d<¢.fusidn.

A temperaturas por encima de la temperatura de fusibdn en
equilibrio el sistema corresponde a un sistema liquido sin ndcleos
"persistentes" y por tanto no debe aparecer dependencia de la velo-
cidad de cristalizacién con la temperatura de fusibén ni con el tiem-
po de la misma en tanto el sistema esté fundido. A temperaturas por
debajo de T; existe la posibilidad de ndcleos mids estables y pueden

aparecer fenbmenos de cristalizacién sembrada.

Este efecto serd tanto mis pronunciado cuanto mayor sea
la heterogeneidad de la muestra, ya que las especies de més alto
peso molecular pueden dar lugar a cstos micleos estables. Si se uti-
lizan fracciones, como es nuestro caso, el cfecto de siembra debe
aparecer a temperaturas por debajo de la experimental < fusién,
aunque no es improbable un pequefio efecto en las temperaturas com-
prendidas entre la de fusién experimental y la de fusién termodiné-

mica.

En nuestro caso, para las fracciones de m&s alto peso mo-
lecular la velocidad de cristalizacidn es independiente de la tem-
peratura de fusién para temperaturas previas de fusibn iguales o
superiores a 90eC, y s8lo se observa una pequefiisima aceleracién
del proceso en el intervalo entre 70 y 802C, lo que confirma las

ideas expresadas anteriormente.
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I.4.2. Andlisis generalizado de las isotermas de cristalizacién

El anflisis de las isotermas se ha hecho de acuerdo con
la ecuacién de Avrami, de la que, como se indicd, se pueden deducir
los tipos de nucleacibén y crecimiento. Para la dilatometria esta

ecuacidén se puede escribir en funcién de parametros medibles segin:

Vo — VU hy = hy
1 —-— 8 = = Ty e ———— tn
n(1-9)= 1n — — "™ T K

donde (1-8) es la transformacién, V representa el volumen especi-
fico, h 1la altura del menisco de mercurio y i el tiempo siendo k

¥y n los dos parémetros propios de la ecuacibng los subindices se
refieren al tiempo en quc se hace la medida de forma que O es la rea-
lizada en el momento inicial, § mejor la que corresponde al periodo
de induccibn, t 1la de un tiempo cualquiera, y ® 1la final. Esta
dltima es de una gran importancia, pues tiene una gran influencia en
los valores de la funcidén de transformacién. Su valor se deduce extra
polando en la curva experimental dos décadas de tiempo a partir de

la interseccién de las tangentes trazadas a cada isoterma en el pun
1o de inflexién del tramo autoacelerado y el tramo final, tal como

se ve en la fig.(1l), obteniéndose curvas del mismo tipo que las ex-

perimentales como se puede ver a tftulo de ejemplo en la fig. (14).

Para la calorimetrfa el valor de la funcién (1- ) de la
transformacién se ha de obtener a partir de la curva de cristaliza-
cién o termograma, que son del tipo de la fig.(2), y que proporcio-
na la cantidad de energfa absorbida por la muestra a una T, dada,

frente a la variable tiempo.

En este caso la transformacidén en cada momento se obtiene

por la razén de las 4reas bajo la curva de cristalizacién hasta el
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tiempo 1 entre el 4rea total. Los valores de la variable tiempo son
proporcionales a la velocidad de registro del termograma. La integra-
cién se ha realizado numéricamente por el método de Simpson (49) por

su sencillez, tomando longitudes iguales como abcisa y altura de la
curva desde la lfinea base como ordenadas, con ayuda de un programa
FORTRAN IV procesado en el Centro de Cdlculo Electrdnico del Patro-
nato Juan de la Cierva, habiéndose +tomado como tiempo cero ls marca

en la abcisa del termograma que corresponde a la temperatura de cris-
talizacibén a que se realiza la isoterma. De esta forma la ecuacién I-13

para calorimetrfa es:

Ay

Rl

donde Ay es el 4rca de la isoterma hasta el punto de abcisa t y

1n(1-8) = 1n = Kt

Ap es el 4rea total bajo la curva.

Algunas curvas asf obtenidas se pueden ver en la fig. (15).
Por otro lado, el cdlculo de la cristalinidad se hace en dilatome-
trfa suponiendo la aditividad de los volimenes especificos de las dos
fases, la cristalina y la amorfa, a partir de i»s volumenes especi-
ficos del fundido,del pclimero totalmente cristalino. Estcs valores
se tomaron de los indicados por Simon (6) y dados por las ecuaciones

siguientes:

Va

0,3898 + 6,9 x 1074 (7-25)
Vo = 0,8100 + 6,1 x 10~4 (1-25)

donde T es la temperatura en 2C.3 V, el volumen especifico del liqui-

do y V, el del cristal en co/gr.

En la bibliograffa se encontraron otros valores (7,3) que

estédn representados en la fig.(5).
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Para el voldmen el polimero fundido y su coeficiente de
expansién, los resultados obtenidos son casi idénticos, aunque lige-
ramente inferiores a los obtenidos por Simon, en tanto que existe una
notable discrepancia en el volumen especifico y coeficiente de expan-
s8idn cdbica para el caso del cristal; estas discrepancias nacen de
los diferentes métodos y suposiciones establecidas en su determina-
cién, y fundamentalmente las que se refieren a los criterios elegi-

dos para una muestra 100% cristalina.

Bl porcentaje de cristalinidad se puede calcular a partir

de la expresibn

2
vV, -V ho - hg T R
(1-2g)m = (2212 ) < ) -
T V. -V, T v, -V, p

donde Va es el volimen especifico del fundido a la temperatura T
V., es el volumen especifico del cristal a la temperatura T
V, es el volimen especifico,al tiempo t,del polimero

altura inicial del menisco a la temperatura T en cm.

ht altura al tiempo t del menisco a la temperatura T en cm.

p peso del polimeroc en gr.

&

R radio del capilar del dilatémetro en cms.

A titulo de ejemplo puede verse en la fig. 16 una represen-
tacidén de la cristalinidad frente al tiempo para la fraccidén de peso
molecular 17000. En calorimetria, la expresién que proporciona el
grado de cristalinidad esta referida al 4rea de la curva de fusién
de la sustancia patron usada. El calor de transformacién de la mues-
tra a cada temperatura de cristalizacidén se puede calcular con rela-
¢cién al 4rea de la curva de fusidén de una sustancia conocida, el In
en nuestro caso, registrada en las mismas condiciones, y la crista-
linidad por la relacién de este calor de fusibn con el calor de

transformacién del polfmero totalmente cristalino AH,, de forma
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que el calor de fusibén viene dado por

AH - AHIn Sm Pm
m S

In PIn

y la cristalinidad por

L . _AHmt  AHIn Smyt Py
t T AHy M, Stp Pip

AHp, es la entalpia del cristal formado a Tg
donde AHyp es la entalpia de fusién de In
AH,; es la entalpia de fusidn del cristal perfecto
Sm es el 4rca total de fusién (cristalizacién) de la sustancia
Smt ©S el &rea, hasta el tiempo ta, de cristalizacién del polfmero
Sin es el Area de fusién del In.
Pn es el peso de la mueidra del polimero

Pyy es el peso de la muestra de In.

Establecidas las variaciones 1- 0y l—l.t en funcién del
tiempo, segin los criterios anteriores, el andlisis de las isotermas
puede hacerse de acuerdo con las ceccuaciones de Avrami y de G8ler-Sachs.
Refiriéndonos a la primera, y segin la ecuacién (13). Para determi-
nar el exponente n se pueden representar los valores de la funcibdn
1-6 frente al tiempo, lo cual proporciona curvas sigmoidales, ané-
logas a las dilatométricas como a tftulo de ejemplo, se puede ver en
las figs. (14,15). La comparacién con las isotermas tedricas darfa
el valor de n. Tambien se puecde linealizar la expresidn tomando lo-
garitmos y el valor de la pendiente de las rectas serfa el exponen-

te buscado, figs. (17,18).

Se ha analizado la cinética asimismo de acuerdo con la
aproximacién de crecimiento libre (3), para lo cual se representa

el porcentaje de cristalinidad desarrollado frente al tiempo en
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papel doble logaritmico, lo que; como en el caso anterior, propor-

ciona rectas de cuyas pendientes sec obtiene n, fig.(19)y(20).

En primer lugar, el anflisis de las isotermas obtenidas
después de diferentes temperaturas de fusién puede realizarse en
funcién de la velocidad de cristalizacidén o del exponente n de la

ecuacidén de Avrami.

La velocidad de cristalizacibén puede analizarse en fun-
cién del™ tiempo necesario para alcanzar un grado determinado de
transformacién, el 10% por ejemplo. En la fig. (8)se han representa-
do estos tiempos frente a Tg para algunas de las fracciones investi-
gadas tanto por dilatometria como por calorimetrfa, confirméndose el
hecho experimental comentado anteriormente de la observacibén directa
de las isotermas, es decir, para las tres fracciones de mayor peso
molecular no existe dependencia ni de la temperatura Eﬁ ni del tiem
po s de fusibn en la velocidad de cristalizaciédn para valores de

Ts 90°C, y en muy ligera para temperaturas entre 70 y 902C.

Con respecto a la segunda, analizadas las isotermas de
acuerdo con la ecuacibn de G8ler-Sachs, se observa que solo se ve
afectado ¢l pardmetro k mientras que el valor del exponente n no va-
ria lo que indica que el mecanismo envuelto en la transformacidn no

depende de la tempcratura Ts, como se observa en las figs. (9)(10).

También es de hacer notar que las isotermas para cada 23
son estrictamente reproducibles en cada caso y que el grado de cris-
talinidad alcanzado depende s8lo de la temperatura de cristalizacién
¥y no de la de fusidn previa como se puede ver en las mismas figs. (9,

10).

En segundo lugar, el estudio sistemédtico de las fraccio-

nes de poli(éxido de etileno) puede realizarse en el intervalo entre
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30 hasta 60°C. La técnica dilatométrica tiene su continuacién a su-—
benfriamientos mayores con la calorimetria diferencial. Es de hacer
notar que subenfriamientos demasiado pequefios exigen enormes tiempo
de experimentacibn, de forma que las isotermas realizadas a 602C exi-
gen alrededor de 30 dfas para completarse. Para ¢l peso molecular me
nor la temperatura mé&s alta que puede estuldiarse practicamente es de
402C, mientras que esta misma temperatura es demasiado baja para po-
der seguirse dilatométricamente en los pesos moleculares mayores.
Todas las isotermas fueron obtenidas después de 30 minutos de fusidn
a 1002C., y mediante la técnica descrita se obtuvieron representacio-

nes de alturas frente 21 tiempo.

Las curvas calorimétricas son diferenciales;como se ha ex-
plicado anteriormente, y se pueden ver algunos ejemplos tipicos de
las mismas en las figs. (12)(13). Para la fraccién de peso molecular
4000 las isotermas presentan dos "picos" de cristalizacidn, para las
distintas temperaturas de cristalizacidn mientras que existe un pico
Unico para los demds pesos moleculares. El comportamiento andmalo de
la fraccién de mas bajo peso moleecular es consecuencia de heterogenei

dad de la fraccién.

Cualquiera que sea el tratamiento tebdrico que se utiliza,
el de Avrami o el de GBler-Sachs, (figs.17,18,19 y 20), el exponen-
te n corresponde a tres en todo el intervalo de subenfriamientos
utilizado, lo que corresponde 2 una nucleacibén homogénea con creci-

miento bidimensional.

Sin embargo, el cumplimiento de las ecuaciones tedéricas
s8lo ocurre, dependiendo del peso molecular, hasta un grado de
transformacibén o de cristalinidad determinado y comprendido entre
el 20 y el 40% de la misma. Cuando la transformacién aumenta y,

dependiendo del peso molecular, las desviaciones son tanto mas
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pronunciadas cuanto mayor es el peso molecular y ocurren a niveles

més bajos de cristalinidad o del grado de transformacién fig.(21).

Otra. observacién importante es que, las isotermas tienden,
para un peso molecular determinado, a un valor limite comdn dando
lugar a una recta de pendiente muy pequefia, sugiriendo que el wvalor
de equilibrio a tiempos muy grandes es independiente de la tempera-

tura de cristalizacién.

El hecho de que estos resultados sean andlogos, utilizan-
do lz aproximacibén de Avrami o la de G8ler-Sachs, indica que la in-
troduccidén del factor de impedimento en la primera no cortribuye a
una mejor correlacidn entre la teoria y los resultados experimenta—

les.

Finalmente hemos de hacer una dltima consideracién sobre
el exponente n de ambas ecuaciones. Resultados anteriores con POE
no fraccionado o con fracciones del mismo han dado lugar a valores
de n iguales a 2 o a valores fraccionarios; que han sido explicados
como resultados de nucleaciones sobre las paredes del dilatémetro

(9) o por superposicién de procesos (13).

Sin embargo, el valor obtenido en el presente trabajo, de-
muestran que, independientemente de la temperatura y del peso mole-
cular, la cristalizacidén de este polimero ocurre con un valor ente-
ro de tres, consecuencia de un dnico mecanismo con nucleacién homo-

génea y crecimiento bidimensional.

I.4.3. Influencia del peso molecular.-

La influencia del peso molecular en la forma de las iso-
termas, comentado anteriormente, puede ilustrarse en la fig.(21)

donde se han superpuesto, por desplazamiento en la escala de tiem-—
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pos, isotermas obtenidas a una misma temperatura.

Aungue la superposicién es clara en la primera etapa del
proceso, el nivel Ultimo de cristalizacién alcanzado es tanto menor

cuanto mayor es el peso molecular.

Para las fracciones de menor peso molecular, la cristali-
nidad corresponde a valores de 90% en tanto que para la fraccién de
peso molecular 630.000 esta es de 40% como se puede ver en la tabla

III.

Si se representa, para independizarnos de la temperatura
de cristalizacibén, el valor limite de cristalinidad obtenido en fun-
cién del peso molecular (fig.22 y tabla II), la dependencia es simi-
lar. Eeto representa que los factores gue limitan la aplicabilidad -
de la ecuacibén de Avrami son los mismos que controlan el grado de

cristalinidad final alcanzado.

Por otro lado, la influencia del peso molecular sobre la
velocidad de cristalizacién es también muy pronunciada. Si se re-
presenta en una doble escala logarfitmic. «l tiempo en que se alcan-
za el 10% de la transformacién toglfrente al peso molecular, esta

dependencia es claramente manifiesta (fig. 23).

En l1la regién de pesos moleculares bajos, los tiempos de
cristalizacibdn disminuyen varias décadas cuando aumenta el peso mo-
lecular, observandose dicha tendencia a todas las temperaturas de

cristalizaciébn.

Existe una regidn de peso molecular en el que se alcanza
un méximo en la velocidad de cristalizaciédn. E1 peso molecular en
el que ocurre el mdximo depende de la temperatura de cristalizacién,
siendo tanto mé&s bajo cuanto menor es dicha temperatura. A valores

del peso molecular por encima del mdximo, la velocidad disminuye,
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siendo esta disminucién fuertemente depcndiente de la temperatura
de cristalizacién. Cuanto mayor es esta, mayor es la disminuciédn

de velocidad con respecto al peso molecular.

Este comportamiento no es peculiar del poli(éxido de eti-
leno).Resultados similares han sido descritos en polietileno por
Ergoz, Fatou y Mandelkern, (44) y Fatou y Barrales (41) y para poli-
silaxanos por Magill (50).

La existencia del méximo en la velocidad y su relacibn
con el peso molecular y el subenfriamiento es consecuencia de fac-
tores energéticos. En la zona de pesos moleculares bajos, la dismi-
nucién de velocidad viene provocada por la mayor energfa libre de
nucleacién en esta regién. A medida que Mn aumenta, dicha energia,
a una temperatura dada es independiente del peso molecular., Sin em-—
bargo, a bajos subenfriamientos, la energfa de transporte controla
la velocidad del proceso. Cuando el subenfriamiento es mayor, estas
dependencias son menos importantes y las diferencias menores con

disminucién de la profundidad del minimo.
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IT.1. FUSION DE POLIMEROS

Es bien sabido que el efecto de la temperatura sobre los
materiales poliméricos es relativamente complejo y de una importan-
cia fundamental, tanto en el procesado y tecnologia de estos materia

les, como en las propiedades ffsicas de los mismos.

Cuando un material polimérico se calienisy, su comportamien
to depende sustancialmente de las caracteristicas generales del mis-
mo. Los polfmeros cristalinos o parcialmente cristalinos, presentan
una temperatura a la cual desaparecen por fusién las entidades orde-
nadas o cristalinas, ocurriendo ua cambio de fase desde la estruoctu-
ra cristalina al estado fundido amorfo. Como discutiremos después,
este cambio corresponde a una tipica transicibén de fase de primer
orden. Cuando el polimero es amorfo, no existe esta temperatura de ‘
fusibn. Sin embargo, existe para estos materiales una temperatura a
la que aparecen cambios esenciales en la textura fisica del mismo
que, de un material vitreo y relativamente denso, se transforma en
un material flexible, blando y de naturaleza gomosa. Este tipo de
transicién, llamada transicién vitrea o transicién de segundo orden,
corresponde a la temperatura a la cual existe la posibilidad de que
los grupos atémicos de las cadenas puedan sufrir movimientos conjun-
tos localizados. Este tipo de transicidn se presenta también en los
polimeros cristalinos, asociada con la fase amorfa presente en los
mismos y, naturalmente, «s tanto més débil cuanto mayor es el grado

de cristalinidad del polimero.

En ambos tipos de transicién, de primer orden, asociadas
con polfmeros cristalinos, y de segundo orden presentes en polime-
ros amorfos y cristalinos, se presentan fisicamente discontinuida~

des muy acusadas en los coeficientes de expansién, calores especi-
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ficos, propiedades dieléctricas y propiedades mecdnicas de estos ma-

teriales, lo que ha permitido su deteccibén haciendo uso de técnicas

experimentales directamente relacionadas con estos factores.

En la transformacidn de un polimero desde el estado cris-
talino y el estado liquido aparecen, como hemos indicado, cambios
muy importantes en sus propiedades fisicas y mecénicas, asi como en

su estructura interna.

Estas diferencias macro y microscédpicas entre los dos es-
tados son idénticas a las que se observan durante la fusién de sus-
tancias normales y que corresponden, como es sabido, a transiciones

de fase de primer orden, regidas por las leyes de equilibrio de fases.

Es evidente, sin embargo, que la organizacién molecular en
el estado cristalino de polimeros ha de ser mucho més compleja debi-
do, por un lado, a su caricter policristalino y, por otro, al gran
tamafio molecular que hace que no nos encontremos ante elementos ais-
lados de cristalizacién, sino frente a moléculas de gran tamafio con

miles de unidades covalentemente enlazadas.

La ordenacién que representa la cristalizacidn exige ter-—
modinimicamente que la energia libre de la fase cristalina sea menor
que la de la fase liquida. El primer factor que controla el cambio
en energia libre en el proceso de cristalizacién es la evolucién
entélpica originada por el empaguetamiento molecular como consecuen-
cia de aspectos estructurales y fuerzas cohesivas que discutiremos
posteriormente. El segundo factor corresponde a la disminucién en-

trépica como consecuencia de la variacidn del estado de orden.

Para un cristal perfecto, la temperatura de fusién seri

>
ja e

Tm = II-1

[
1471
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en la que AH y AS son la entalpia y la entropia de fusidn, respec-—

tivamente.

La ecuacién II-1 corresponde a una transicién we primer
orden en un sistema simple de un componente, que ocurre a una tem-—
peratura constante e independiente de la concentracidn relativa de

las fases en equilibrio.

Sin embargo, otros factores implicados en el peculiar ca-
rédcter macromolecular, tales como la energfa libre debida a las su-
perficies de separacién de las fases y los extremos de cadena, darédn
lugar a una disminucibén de la temperatura de fusidn con respecto a

la esperada para un cristal perfecto.

Es evidente que los cristalitos m&s pequefios tendrédn una
energf{a por unidad de voldmen m&s alta que la de un monocristal per-
fecto, puesto que las superficies de separaciédn entre los cristales
serén regiones de pobre empaquetamiento y, por lo tanto, las cadenas

de superficic no contribuiridn de la misma forma al calor de fusién.

En un material policristalino conteniendo cristalitos de
diferente tamafio, los m&s pequefios serén menos estables y fundirén
antes. A esta depresibén del punto de fusidn también contribuirdn los
extfemos de cadena, ya que o bien restringen el crecimiento de los
cristalitos, si no pucden existir dentro del retfculo cristalino, o
disminuyen el empaquetamiento perfecto si entran dentro del cristal.
Como consecuencia de estos hechos,; que ser&n discutidos en extensién

posteriormente, la fusibén de polimeros presenta rasgos especiales.

En primer lugar, para que las regiones ordenadas en un poli
mero cristalinc puedaar tratarse como una fase, se deben satisfacer
los criterios termodinémicos usuales, es decir, el potencial quimi-

co debe ser uniforme y dependiente exclusivamente de la temperatura
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y de la presidén, condicidn que ﬁo se dari plenamente en sistemas
cristélinbs pobremente desarrollados y en los que el potencial
quimico dependeri del grado de cristalinidad y del tamafio de los
cristalitos. Por tanto, para analizar la temperatura de fusibn en
equilibrio de sistemas poliméricos, es de fundamental importancia
conducir la cristalizacién y la subsiguiente fusién en condiciones
que conduzcan a la formacidn y destruccién de regiones ordenadas

lo més perfectas posible.

Esta aproximacidén a condiciones de equilibrio ha de al-
canzarse por dos medios. El primero es llevar la cristalizacién ini-
cial a partir del estado fundido a temperaturas constantes tan pré-
ximas al punto de fusién como sea posible,puesto que, en otro caso,
las propiedades de la fase cristalina dependen del modo segdin el

cual se desarrolld la cristalinidad.

En segundo lugar se ha observado en muchos sistemas que,
cuando en el proceso de fusidn se emplean grandes velocidades de
calentamiento, las temperaturas de fusién no son constantes y depen-
den de la temperatura de cristalizacién y de la velocidad de calen-
tamiento empleadas. Esta aparente falta de una temperatura de fusién
en equilibrio pareceria revelar que el proceso de fusibén no puede
ser descrito en polimeros por un anflisis termodinfmico. Sin embar-
g0, cuando se emplean condiciones préximas al equilibrio y velocida-
des muy lentas de calentamiento, particularmente en la regién pré-
xima a la fusién, las temperaturas de fusién son independientes de
las condiciones de cristalizacibén y de la historia térmica del po-
limero y son perfectamente reproducibles, demostrando inequivocamen
te que la transformacidn del estado cristalino al estado liquido en
polimeros, posee las condiciones y caracteristicas de una transi-

cién de fase de primer orden y que debe ser tratada como tal.
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Cuando se emplean las condiciones en equilibrio anterior-
mente citadas, las curvas de fusién de polimeros presentan un rango
de fusidn estrecho y la temperatura a la cual desaparecen los ulti-
mos vestigios de cristalinidad estéd perfectamente definida y, por
tanto, las diferencias primeramente observadas entre polimeros y mo-
némeros son mis de grado que de clase (1,2,3,4,5,6). La longitud fi-
nita de cualquier cadena polimérica, introduce un cierto grado de de-
sorden en la estructura, por ejemplo, los extremos de cadena. La si-
tuacibn es, as{ similar a la de una sustancia monomérica impura. Si
estos extremos de cadena no son tolerados por ¢l reticulo cristali-
no, el proceso de fusién no serd absolutamente estrecho, incluso en
las condiciones més ideales de cristalizacién y tcmplado, aunque los
dltimos vestigios de cristalinidad desaparezcan a una temperatura de
fusidbn del cristal macroscépico perfecto. Tebricamente, incluso un
proceso de fusibn como éste,; puede tratarse como una transformacidn

de fase de primer orden (2).

El cambio de cnergfia libre que acompaifia a la fusién de un
sistema polfimero-diluyente fue descrito por Flory (6,7) y viene dado
por una expresibén de la magnitud directriz del proceso, es decir la

energfa libre de fusibn, que resulta ser para una mezcla polimero-

diluyentes

AF - 2 1-v, 1

wn - S (1-2) (h - Ts, ) -RT {{ - = + =1 1n (1-v,(1-2)}+

D 2
tu (1-v,)° 1-2 =X i(in v,p - 1 XE 1
- =3 2 —_— ) II-2
1-v, -v, X
2 2

donde el parémetro D es definido por (Y —1/zd) exp (l—he/RT) y 1l
es la fraccién del polfmero en estado cristalino, v, fraccién en

volimen del total polfimero-diluyente, x es ¢l nimero de unidades
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estructurales por molécula de polifmero;, N el nmimero de moléculas
del polimero, T'es la temperatura, R la constante de los gases, £
la longitud (media) de un cristalito en nimero de unidades, z es el
nimero de segmentos de la unidad estructural, 2D la razén de los vo-
ldmenes de un segmento y ¢l molar del diluyente, hy 1la entalpia de
fusidn por unidad cristalina, y Su es kz in G’—l/e) ¥y u_ un paré-
metro que da cuenta de la energia de interaccidén polimero disolven-~
te.

El valor mdximo de la energia de fusién AF¢ viene dado

por la condicidn de equilibrio A = A, en la que
Ee X= ﬁe‘fl

- 1ln vo,D = + In( ———m——— II-3
R

para este caso la temperatura de fusibn en equilibrio termodindmico

Tm® viene dada para muestras homogéneas por la relacidn

1 1 m Vu/vl (1-v?¢v2/x) 1 1-v5 ?’
= - = - — u{
T Tm® AHu 1-vo(1-2) x-£+ 1 1-v,(1-)
- II-u4

Para el caso T = Tm la ecuacibén II-4 anterior queda reducida a la

conocida ecuacién de Flory (6):

v
_}-_._ = .....5......{ K (1—V ) + l (V + ____J.{__._.. .4‘(]_-\] )2}
T Tm® AHu ;1 2 X 2 x-g+ 1 ) ) 2
II-5

Esta ecuacién expresa la depresidén de la temperatura de

fusibén en presencia de diluyentes.

Para el caso de un homopolfmero puro se reduce a

, II-6
Tm Tm® AHu X ¥ X- £
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Esta ecuacién expresa el efecto de la longitud de cadena
sobre la temperatura de fusiéni es decir, la depresién en la tempe-

ratura de fusién como consecuencia del tamafio finito del cristal.

Por otra parte, la temperatura de fusién en equilibrio ter
modindmico Tm® de un cristalito formado por cadenas de longitud in-
finita ha eludido toda determinacién experimental directa, como con-
secuencia de su propia definicidn, ya que es un hecho experimental
perfectamente conocido que las dimensiones de los cristalitos polimé-
ricos son mucho menores que la longitud de la cadena, ain en las con-
diciones de cristalizacibn mis préximas al equilibrio. Como conse-
cuencia del tamafio finito del cristal y de la naturaleza semicrista-

lina de los polfmeros, la temperatura de fusién depende de la Tg.”

La prediccidén tedrica de Tm© ha sido solo posible en el
caso del polietileno, mediante el desarrollo teérico de la fusibn de

parafinas realizado por Flory y Vrij (8).

El método experimental que se ha venido utilizando ha si-
do la extrapolacién de los valores de las temperaturas de fusién en-
contrados experimentalmente frente a la temperatura de cristalizacién
a la linea‘que representa la relacién Tm=T¢c. Los valores de TmO as{
hallados son de 10 a 209C mds altos que las temperaturas de fusién

observadas.

La relacién entre Tm y T, viene dada por (11):

a a
Tm = Tc - T™m® (1-
m 55— c m ( ——35;-)

para nucleacibén tridimensional y

II-7

Tm = Tc - Tm® (1 - : ) 1I-8
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para una nucleacidn bidimensional, siendo a la razén de las energias
interfaciales del nicleo y ¢l cristalito madura y n la razdén entre

las longitudes de los mismos.

Si se considera g = ge y o =a la ecuacién que-
eq ec en
da reducida a
1 o
Tm = —— (Tm® - T¢) I1I-9

que justifica la extrapolacidén que comentamos inicialmente.

Sin embargo, recientemente Gopalan y Mandelkern (11) han
puesto en duda la validez de la extrapolacidn, como consecuencia de
que la mayor parte de la experimentacibén se ha realizado después de
cristalizacibn isotérmica completa en la que las condiciones &= §

eq
y o = Con puede no cumplirse, y han demostrado que cuando se usan

ec
los valores de la temperatura de fusién halladas después de crista-
lizacibn isotérmica a bajos niveles de cristalinidad, la ecuacién

I1I-6 es vAlida y se obtienen valores para Tm° relativamente més al-

tos.

Por otro lado, un parfmetro termodindmico de fundamental
importancia en el andlisis de la cristalizacién y la fusibn de estos
materiales es la entalpia de fusidn del sistema cien por cien cris-
talino, de dificil medida directa dado el caracter semicristalino de
estos materiales. Para su determinacién experimental se han usado dos

métodos fundamentalmente.

El primer método requiere la determinacién experimental
del calor de fusibn dec una muestra cuya cristalinidad se conoce por
otro método (rayos x, voldmenes especificos) y representan los ca-

lores de fusidn medidos frente a la cristalinidad.

El segundo método requiere el anélisis de la depresiébn
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de la temperatura de fusidn en sistemas polimero-diluyente. Como
indicamos anteriormente, la ecuacién II-5 describe esta depresidn

¥ puede formularse de acuerdo con la relacién:

1 1 « R Vy ? I1-10
—— o — -.E—'-"' \Y b . o V Y
Tm Moo AHu ( LA ( L 15

que expresa la dependencia de la temperatura de fusién Tm de una mez
cla polimero-diluyente con el tipo y concentracién de diluyente. En
esta ecuacién AHu es el valor de fusidn por mol de unidad quimica
que se repite; y Vy y Vi son los volumenes mclares de la unidad que
se repite y diluyente respectivamente, vy es la fraccién en voliu-
men de diluyente y X3 es un pardmetro de interaccién termodindmica
(6). La ecuacién II-10 es muy similar a la expresién usual obtenida
para la fusién de un sistema binario, donde sélo uno de los compo-
nentes es cristalino, habiéndose comprobado su validez en muchas

mezclas de polimeros-diluyentes (9,12) y ofrece la posibilidad de

determinar AHu para la unidad repetida de un polimero dado.

La adicidén de diluyente provoca una depresidn de la tem-
peratura de fusidn facilmente apreciable, pero en cualquier caso,
depende marcadamente del tipo y concentracién del diluyente afadido.
Cuando se trata de un diluyente pobre, que se¢ caracteriza por un al-
to valor de X1s O POr poseer un anormalmente elevado voldmen molar,
se encuentra que para una concentracibn de polimero critico, el fun-
dido consiste en dos fases de liquido inmiscibles, en vez de ser
una fase homogénea,; por lo gque la ecuacién II-10 no es adecuada en

tales condicionct. Si se establece que Xy = B Vl/RT en donde B re-

presenta la densidad de energfa de interaccidn para el par polimero-
disolvente la ecuacibén II-10 puedc escribirse:

(_____ 1 ). 1 R Vyu (1- B Vy V2 )

1
Tm  Tm° Vo SHu Vg R Tm

II-11



-83-
La representacién de (1/Tm -1/Tm®)/v2 frente a vp/Tm, conduce a
una lfnea recta cuya ordenada en el origen es R/AHu (Vu/V1)9 de don-
de puede deducirse el valor de AHu. Del valor de la pendiente

m =B Vﬁ/ AHu se puede determinar el pardmetro B.

Haciendo la suposicidn de que X1 es inversamente propor-
cional a la temperatura abscluta, la contribucidn entrépica del pari-
metro de interaccidn termodindmica puede considerarse despreciable.
La exclusidén de este término podria conducir & un error en la deter-
minacién de AHu mediante este método, porque el intervalo de tem-
peraturas usado er los datos experimentales es pequeiio. Sin embargo
los valores de B calculados para diversos sistemas han demostrado

que el valor es sb8lo de varias calorfas por cm3.
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IT.2.- PARTE EXPERIMENTAL

IT.2.1. Dilatometria

Para la determinacidén dilatowétria de las temperaturas
de fusibn deben establecerse condiciones experimentales de medida
préximas a las condiciones de equilibrio termodindmico, que exigen

un programa de incremento de temperatura lo mis lento posible.

Es de hacer notar, sin embargo, que nc es vilida la utili-
zacibn de un gradiente de temperatura constante desde la temperatu-
ra del sélido hasta la del fundido, ya que, mientras el polimero
cristalizado no comienza a fundir se comporta como un sélido normal,
de coeficiente de expansién cibica constante, pero cuando se inicia
la fusidn de los cristalitos de menor tamafio, éste varfa. La exis-
tencia de una mezcla cristal-amorfo en equilibrio exige la completa
fusibn de los cristalitos cuya temperatura de fusidn se ha alcanzado,
por lo que es necesario en las préximidades del punto de fusiédn usar

velocidades de calentamiento mucho menores.

En la literatura (10,11) se han descrito velocidades de
hasta 19C/dfa y 0,52C/dfa en la dltima parte de la fusién. A este
respecto en nuestro caso, se observaba que la evolucibn del menisco
del capilar a una temperatura del intervalo de fusién tiene tres com

portamientos distintos con el tiempo.

Primeramente, se observaba un incremento lineal de la al-
tura durante un cierto tiempo, después habia un perfodo en que el
menisco se estabilizaba y después, éste descendfa debido a recris-
talizacibén del fundido, acelerada por la presencia en la masa de
cristales no fundidos,; que actiaban como ndcleos de esta recrista-

lizacibn. Hay que afiadir, que la duracibn del perfodo en que el me-
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nisco permanecia estabilizado a la misma temperatura -8 tanto mayor
cuanto més cerca se estghade la temperatura de fusién del cristali-

zado.

En consecuencia, se adoptd el criterio de incrementar la
temperatura de grado en grado en el tramo recto inicial de la curva
de fusibn, y de medio en medio 2C cuando se observaban desviaciones
de la linealidad de este primer tramo,llegando a incrementos de tem-—
peratura de 0,29C en los \dltimos dos grados antes de la temperatura
de fusién. En cada caso se estabilizaba el termostato a cada tempe-
ratura y se tomaban lecturas de la altura del menisco a distintos
tiempo raifva obtener dos lecturas iguales, cuyo valor era el que se

representa.

Despuéds del punto de fusidn se obtenia nuevamente una 1{-
nea recta en la representacibén de alturas frente al tiempo y el ca-
lentamiento se llevaba hasta unos 102C por encima del punto de fu-
sién. En algunos casos se dejaba subenfriar el fundido, por debajo
del punto de fusibdn obteniéndose una continuacibn de la recta del
fundido con la masa subenfriada. BEste procedimiento hacfa enormemen-
te tediosa la determinacién del punto de fusién de la muestra crista-

lizada, necesit&ndose de tres a cuatro dias en cada caso.

La temperatura de fusibn de las muestras en el interwvalo
de pesos moleculares analizado se determiné en tres condiciones di-
ferentes:
a) Después de cristalizacibn isotérmica y subenfriamiento a tempera-
tura ambiente.
b) Después de cristalizacién isotérmica hasta transformacién comple-
ta, pero sin subenfriar la muestra hasta temperatura ambiente.
c) Después de cristalizacidn isotérmica hasta bajos niveles de trans

formacién (5-10%)
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Se adopté como temperatura de fusidn aquella en que se
alcanzaba el volumen especffico del polimero fundido, que en nues-
tras curvas de alturas frente a temperatura correspondia al tramo

recto final de la transformacidn.

Como ejemplo de curvas de fusién se pueden ver en la fig.l
para las dos condiciones primeras y en la fig. 2 para la experimen-
tacién c) que nos permitiri determinar la temperatura de fusién ter-

. . o
modindmica Tm~.

IT1.2.2. Calorimetria.

Para la fusidn de la muestra seria de desear una experi-
mentacibén que asegurase un desarrollo en equilibrio del proceso, tal
como se ha discutido en la dilatometrfa. En este caso no es posible
un control contfinuo del mismo, sino que se esti obligado a usar ve-
locidades de calentamiento constante. Este es un parfmetro cuya in-
fluencia sobre los datos ha sido muy discutida (16). En el presente
trabajo se ha adoptado la velocidad de 890/min. (13) como 1a més
adecuada para los sistemas poliméricos, ya que conjuga la posibili-
dad de condiciones no muy alejadas de las de equilibrio y evita
recristalizaciones de la muestra, De esta forma se cbtienen termo-
gramas en sentido contrario de los de cristalizacibn, que tienen co-

mo abcisas temperaturas en lugar de tiempo, como se pueden ver en las
figs. (5,6).

Para las fusiones, se ha usado la calorimetrfa diferencial
programable mediante un aparato PERKIN-ELMER DSC-1B que se ha des-

crito en el capitulo anterior.

Con respecto a las fusiones de los cristalizados en masa

desde el estado fundido, los picos de fusibén de las muestras polimé-
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ricas son anchas en general, es decir abarcan un intervalo de tem-
peraturass para conocer la temperatura de fusidn es necesario re-
currir a un criterio de lectura independientemente de este hecho y
se ha de tener en cuenta ademds que como consecuencia de las distin-
tas conductividades térmicas de la muestra y el pocillo se produce

un "retraso" en la sefidl registrada.

Esto equivale a decir que 1la temperatura programada es

Tp y 1a de la muestra Tn, con lo que puede escribirse:

dTp

R
© at

= Tp - Tn

El valor Ro puede obtenerse gridficamente de la pendien—
te de la curva de fusidén de una sustancia pura (Indio en nuestro

caso) fig. (3).

Cuando se obtiene el termograma del polimero el valor ver-
dadero de la tempcratura de fusién fig.(3) se obtiene tomando en el

médximo de la curva la pendiente Tp/Ro (13,15,16).

Este ha sido el criterio seguido en este trabajo aunque
existen otros métodos que no producen grandes diferencias en los va-

lores de las temperaturas de fusién (14,15).

En cuanto a la entalpia de fusibn aparente de la muestra,
puede determinarse en funcién del &rea del pico obtenido y por com-
paracidn con el &rea de fusibn de una sustancia patrén de calor de
fusidén conocido. En estc caso se ha tomado asimismo el Indio, y la
entalpia de fusibn de la muestra y probvlema puede calcularse por

la cxpresiébn:

- s
adu = AHm(In) x Mooy P
p 51
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en la que AH(In) son 6,8 cal/gr., m; ¢l peso de la muestra de cali-
el In.s mp el peso del polimero usados y §B y Si las 4reas

de fusién del polimero y del indio.

Esta expresidn es vilida cuando se utilizan las mismas
condiciones experimentales de medida. En otro caso, es decir, si la
sensibilidad de las determinaciones de la muestra patrdén y proble-
ma son distintas ha de ir multiplicada por la relacibdn de dichas

sensibilidades.

Las entalpias de fusién medidas corresponden a valores
aparentes, dado el caracter parcialmente cristalino de los polime-
ros. Para un polimero de cristalinidad completa su entalpia de fu-
8ién se puede determinar por los valores aparentes de fusién que
corresponden a un grado de cristalinidad conocido (13). Otro método
utilizado corresponde al estudio de la depresidn de la temperatura

de fusién de la muestra pura por adicidén de diluyentes (12,24).

Para tal fin, se ha utilizado un calorimetro diferencial
Du Pont 950, y el diluyente empleado ha sido decalina. El procedi-

miento operatorio era el siguiente:

Se preparaban varias disoluciones en cépsulas para liquidos del ca-
lorimetro de una fraccidn de peso 80000 y decalina y se colocaban
en estufa a 100°C durante 24 horas para lograr la homogeneizacién.
Posteriormente se dejaban cristalizar a temperatura ambiente duran-
te 24 horas mls. Se registraban seguidamente los termogramas de las
muestras en el calorfmetro Dupont observdndose la depresidn de la
temperatura de fusién debida al diluyente. La fig.(7) muestra los

, 1
resultados obtenidos. Conocida Tm°, la representacién de (jEEU -

1 1 A
- —E— ) e frente a Vl/ Tm proporcionaban rectas de cuya
m 1

pendiente se obtenfa un valor de AHu = 1.900 cal/mol. El wvalor

del coeficiente B corresponde a 2 cal/cc.
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IT.3.- RESULTADOS Y DISCUSION

Las medidas dilatométricas de las temperaturas de fusidén en
funcién de la temperatura de cristalizacibén y del peso molecular se
realizaron después de cristalizacién isotérmica y subenfriamiento a
temperatura ambiente y después de cristalizacibén isotérmica a trans-
formacién completa o a bajos niveles de transformacién como ha quedam

do descrito en la parte experimental.

Las curvas de fusién después de cristalizacién completa y
subenfriadas a temperatura ambiente, muestran que el intervalo de fu-
8idn es relativamente estrecho como consecuencia de la homogeneidad
en peso molecular de las fracciones. A titulo de ejemplo, las figs.
1,2 muestran algunos resultados para las fracciones de peso molecular
17.000, 41.000 y 636.000 después de cristalizacién a temperaturas dis-

tintas.

En estas fusiones se observa el descenso de la tempera-
tura de fusidén en funcién del peso molecular y de la temperatura de
cristalizacién, aumentando cuando aumentan estas variables, como co-

mentaremos ampliamente mis adelante.

Por otro lado en las fusiones calorimétricas es de hacer

notar que los valores de la temperatura de fusién obtenidas no son
comparables con los dilatométricos, ya que se registran todos a una
velocidad constante de calentamiento, 39 c/min. en casi todos los ca-
sos, condiciones que, estdn muy lejos de las usadas con el dilatéme-
tro, méds préximas al equilibrio. De todas formas las curvas de fusién
coinciden con las dilatométricas, en el aumento del punto de fusién
con la temperatura de cristalizacién y con el peso molecular como se

puede ver en las figs.(5,6) para los pesos moleculares 17000 y 41000,
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Es de hacer notar la influencia considerable de la velocidad

de calentamiento en la temperatura de fusién, como se ha indicado an-

teriormente y se puede observar en la fig. (4) que reune algunos ter-
mogramas de fusién de la muestra M=4000, después de cristalizacibn a
38eC y fundida a tres velocidades distintas. Las curvas son del mismo
tipo, es decir presentan un "hombro" a una temperatura més baja que

el pico fundamental en los tres casos, pero que estd mds préximo éste
a mayor velocidad de calentamiento. En cuanto al valor del punto de
fusifn, se observa que el miximo del termograma aparece a 56,52C cuan-
do se registra a AQC/min. y aumenta hasta 612C cuando se usan 169C min.
como velocidad de calentamiento menos intenso que el otro, es un hecho
casi general en polimeros y ha sido atribuido a condiciones experimen—
tales de medida o a heterogeneidad de tamafios de entidades cristali-
nas. Este aspecto fundamental serd discutido posteriormente. Sin em-
bargo, es necesario seﬁalar aquf que la aparicibn e intensidad de
primer pico dependen de la temperatura de cristalizacién y del peso

molecular.

Para pesos moleculares inferiores a 17.000, aparecen dos
hombros tanto mds marcados cuanto menor es la temperatura de crista-
lizacién Fig.(6).Cuando el peso molecular es superior o igual a
17.000, aparecen un solo pico de fusidn cualquiera que sea la tempe-
ratura de cristalizacién, y aumentando al aumentar esta para una pro-
gramacién de calentamiento dada (89C/min.). La fig. (5) ilustra estos
resultados para las fracciones de peso molecular 17.000, 41.000 y

636.000.

Los hombros o picos endotérmicos que se obtienen en la zona
de bajos pesos moleculares, aunque no contribuyen significativamente
al calor de fusidén, son perfectamente detectables y deben representar

la fusibn de cristalitos menos estables.
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El hecho de que la aparicién de dichos hombros ocurra en
esta zona de pesos moleculares, puede ser consecuencia de cierta he-
terogeneidad de tamafios en la propia fraccién que darfa lugar, a los
grandes subenfriamientos de cristalizacibn a una cierta heterogeneidad

de tamafos en los cristalitos.

Cuando la temperatura de cristalizacibén aumenta y se impo-
nen condiciones més restrictivas a la nucleaciédn y crecimiento, tal
homogeneidad de tamafios es mds completa y el hombro de la curva de

fusién tiende a desaparecer.

Por otra parte las &reas de estos termogramas son iguales
0 crecientes con la temperatura de cristalizacién, lo cual indica que
la fraccién e¢s suficientemente estrecha en peso molecular, ya que al
ser una medida proporcional al grado de cristalinidad este aumenta
con la Tc, es decir, no quedan los pesos moleculares menores en esta-
do fundido y actuando como diluyentes. Hay que sefialar que los datos
dilatométricos y caloriméiricos, en fusién y cristalizaciédn, coinci-
den apreciablemente, cuando se expresan en funcién de la cristalini-

dad alcanzada o en funcién del arca bajo la curva de fusiébn.

La fig.(8) representa dicha cristalinidad en funcién de Tc,
para tres fracciones representativas (M, 4.000, 17.000 y 632.000),
donde la concordancia es excelente dentro de las limitaciones experi-

mentales.

Cuando la determinacibén de las temperaturas de cristaliza-
cibn se realiza después de cristalizacibén isotérmica a baja transfor-
macién (es decir, al 5,10% de cristalinidad total), las curvas de fu-
sibén que se obtienen son aparentemente mas difusas. Sin embargo el
cambio en voldmen especifico en un intervalo de temperaturas mucho
mis estrecho y depende fuertemente de la temperatura de cristaliza-

cibn en la regibn de subenfriamientos lo m&s pequefios posibles. Evi-
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dentemente, las condiciones de experimentacién permiten aproximarse

a condiciones de equilibrio en tiempo de cristalizacién alcanzables y
razonables. Por ejemplo, se ha registrado la fusidén de muestras cris
talizadas a una Tc=629C, que es8 la mayor temperatura de cristalizacién
registrada hasta la fecha en este sistema, y, que exige unos 2 meses
para desarrollar alrededor de un 5% de cristalinidad. Algunas de es-

tas curvas se pueden ver en la fig.(2).

La determinacién de la temperatura de fusién en equilibrio
termodinédmico para cadenas de longitud infinita o finita ha eludido,
como comentamos en el apartado II.l. de esta Memoria, toda determina-
cibén experimental directa, por lo que el método experimental utiliza-
do ha sido la extrapolacién de los valores de Tm frente a Tc a la

linea que representa la relacién Tm=Tc.

Si se realiza dicha representacién y se extrapolan los valo-
res después de cristalizacibn isotérmica se obtienen lineas rectas con
pendientes inferiores a 0,5, como predica la ecuacién II-9.La fig.(9)
muestra estos resultados para diversas fracciones, con indicacién de
los valores en equilibrio obtenidos, sin embargo, la ecuacién II-9 sé-
lo es aplicable a bajos grados de transformacién (11) en las que los
tamafios del cristal en equilibrio y del micleo estable son los mismos,
(y por consiguiente las energias interfaciales puestas en juego).A
estos bajos niveles, se eliminan las complicaciones inherentes al cre-

cimiento posterior de los cristalitos.

Cuando se analizan las relaciones Tm-Tc a baja cristalinidad,
se observan dos tramos perfectamente detectables en las fracciones de

peso molecular superior a 17.000.

En el primer tramo, de pendiente muy inferior a 0,5, las
temperaturas de fusién son inferiores a las que se obtienen a crista-~

lizacién isotérmica total. En el segundo tramo, a subenfriamientos
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mas peguefios, la pendicente corresponde aproximadamente a 0,5, y las

temperaturas de fusisn son mas altas fig.J9)

Por otro lado, a pesos mol<iulas inferiores a 17.000 apa-
rece una dnica recta, que es la misma para cristalizacién total o
cristalizacién al 5%, como ha sido demostrado en polietileno(11) fig.

10.

Los resultados de Booth publicados durante la redaccidn
de este trabajo han mostrado resultados equivalentes(17). La peque-
fia variacién de Tm con Tc en la primera rcgién muestra indirectamen-—
te la pequefia variacibn en esta regién del tamafio del nidcleo con Tc.
Cuando el subenfriamiento es m&s pequefio los valores de la energfia
libre interfacial necesaria para nucleacién son m&s grandes asi como
el tamanio de las entidades cristalinas formadas. Realmente podria
hablarse de una curva mejor que de dos tramos que corresponden a la
variacibn de & con la temperatura de cristalizacibn Tcs cuanto ma-
yor es esta mls grande es el cristal, y por tanto con mayores tempe-

raturas de fusién.

Las temperaturas de fusidn en equilibrio para la fraccidn
de mayor peso molecular (M=632.000) puede considerarse como la corres—
pondiente a peso molecular infinito y corresponde para la cristaliza-
cidén a baja cristalinidad a 762C, en tanto que a alta cristalinidad

corresponde a T0RC .

Los valores citados previamente en la bibliografia corres-
ponden a 68,52C (25) y 599C (1$,20) coincidente con el valor de 70%C

a alta cristalinidad.

Sin embargo, era previsible (21,22) valores més altos pa-
ra dicha Tm°. Aplicando un tratamiento similar al nuestro, Booth y

col.,(17) han determinado durante el desarrollo de esta investiga-
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cién una temperatura de fusibn en equilibrio de 762C para una frac-

cién de peso molecular 35.000.

Teniendo en cuenta las limitaciones del método, puede acep-
tarse una temperatura de fusinfi en equilibrio de 762C, aunque no pue-

den descartarse valores ligeramente superiores.

La influencia del peso molecular en la temperatura de fu-
sién, puede analizarse en la fig.(1l) donde se incluyen datos de otros

autores (17,18)para un intervalo de pesos mcleculares m&s restringido.

En la citada figura se puede ver la disminucisn de la tem~
peratura de fusidn debido a la longitud finita de la cadena como
predice la escuacidn II-6 hasta alcanzar un valor limite a pesos mo-
leculares de unos 20000, en que se hace independiente del pesc mole-—

cular,

Esta conclusidn es independiente de que se utilicen las
temperaturas de fusidén en equilibrio obtenidas a alta o bhaja trans-
formacién. La diferencia es aproximadamente de 6 grados en la zona
de altos pesos moleculares; y coinocide con resultados anflogos obte-

nidos en otros sistemas (23)(24).

Finalmente, hemos de analizar y discutir los resultados
obtenidos para la entalpia de fusidn para el cristal perfecto, de
fundamental importancia en el andlisis de la cinética de cristaliza-
cibn y del coeficiente de temperatura de la misma. Utilizando la de-
presibn de la temperatura de fusidn en el sistema polimero-diluyente,
es posible obtener este pardmetro como quedd descrito en el apar-

tado II-2,

Elegido ¢l sistema poli(éxido de etileno)-decalina la re-
presentacién de (l/Tm - l/TmO)/f frente a Vl/Tm conduce a una linea

recta de cuya ordenada en el origen puede determinarse, AHu y de
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la pendiente el pardmetro de interaccidén B.

la fig.(7) representa los datos obtenidos conjuntamente
con los indicados por Mandelkern(12) en otros dos disolventes y que

son los dnicos existentes en la bibliografia.

El valor de AHu coincide apreciablemente y corresponde a
1.900 cal/mol. de unidad que se repite, equivalente a 45 cal/grs. El
pardmetro dc¢ interaccibn B corresponde a 2,1 cal/cc. siendo mucho ma-
yor que en el caso del difenil #éter -0,5 cal/cc. ¥y ligeramente més
alto que en el caso de la tetralina (1,5 cal/cc) que han sido deter-
minados previamente, lo que era de esperar de la simple férmula qui-

mica de los tres disolventes y la del polimero.
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ITI.1.- COEFICIENTE DE TEMPERATURA DE LA CRISTALIZACION ISOTERMICA.

Un hecho comin a la cristalizacidén de polimeros es la enor-
me dependencia que la velocidad de cristalizacidén presenta con res-
pecto a la temperatura de cristalizacién T,; y por tanto del suben-
friamiento del sistema. A temperaturas muy prdximas al punto de fu-
8ién, que corresponde a bajos subenfriamientos; la velocidad de:cris-
talizacién es muy lenta, cuando T, disminuye la velocidad de crista-

lizacidén vuelve a hacerse muy peqneiia (l).

Este efecto tan marcado de la temperatura sobre la veloci-
dad del proceso,; debe ser explicado en funcibn del coeficiente de tem-
peratura de los dos procesos fundamentales que tienen lugar, la nuclea

cidén y el crecimiento.

Refiriéndonos a la nucleacidén la velocidad estacionaria por
unidad de volumen y tiempo puede expresarse por la ecuacién de Turn-

bull y Fischer dada por (2):

N = N, exp (-Ep -AF/RT) III-1

donde Ep es la energia libre de transporte necesaria para mover una

cadena en la interfase liquido-sélido,A F es la energfa libre.

Es evidente que para expresar la dependencia de la velo-
cidad de nucleacidn con la energia libre necesaria para la formacién

de un ndcleo estable hay que postular un modelo de nicleo.

Cuando un polimero se subenfria a partir del estado fundi-
do, las fluctuaciones de energia libre en la masa dan lugar a orien-
taciones favoracidas de las cadenas, originando nidcleos que s6lo son
estables cuando alcanzan un determinado tamafio critico. La energia

libre de nucleacién vendréd dada por la diferencia entre las energias
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libres superficiales del modelo de micleo y la energia libre de

fusidn, de acuerdo con la expresidn de equilibrios

AF nucleacidn = AF superf. -AF fusiébn ITI-2

Ambas nainitudes fueron calculadas por métodos termodiné-
mico estadisticos por Flory (3)(4). Refiriéndonos a la fusidén esta
viene determinada por la suma de contribuciones de los cristalitos
¥ por la mezcla de los segmentos cristalinos con los amorfos, con-
siderando quc¢ los extremos de cadena pueden tratarse como irregulari-

dades estructurales y ser excluidas del retfculo cristalino.

Con estas consideraciones el cambio de energia que acom-

pana a la fusidn puede expresarse por:

AF z(1-vp) 1
= (1= 2) (hy=Toy) ¢ RI(( Gt ) 1n (1-v,(1-4)) -
- )2 1-2 1-2 p x- & +1
(1-v5) T, =voh F (ln vp D *1n —————;—i—— ))

III-3

donde el pardmetro D es definido por ¥ -1/zd) exp (1-(hg/RT)) ¥
1l-)2  es la fraccién del polimero en estado cristalino, \p) frac-
cibén en volumen del polimero en el volumen total polimera:giluyente,
x es el mimero de unidades estructurales por molécula de polimero,
N el nimero de moléculas del polimerc; T es la temperatura; R la
constante de los gases, & la longitud (media) de un cristalito en
nimero de unidades, z es el nimero de segmentos de la unidad esiruc-
tural, zp la razdn de los vildmenes de un segmento y el molar del
diluyente, h,; la entalpia de fusién por unidad cristalina, y s,

es Kz 1n(y —l/e) y u un pardmetro que da cuenta de la energia

de interaccidn polimero disolvente.
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Para calcular el orimer término de la ecuacibn III-2 y
desarrollar una teoria adecuada de nucleacidn es necesario suponer

un modelo de nidcleo.

Si se supone un ndcleco cilindrico, formado por £ unidades
de longitud y P secuencias cristalinas en seccidén, se obtiene en

ausencia de diluyente (1):

1/2 1/2
AF = 24 / 0E / G, = RT1nD - £pA £, - RT (Nin A- p ln(x- ¢ 1/x))

>

III-4

donde ¢ es la energfa libre interfacial lateral por molécula, D se

redefine como exp(—20é/RT), con ce el exceso de energia lihre inter-
facial por cadena que emerge de la cara del cristalito normal a la
direccidn de las cadenas y Afy la energia libre de fusidn por unidad

que se repite para una cadena de peso molecular infinito.

Para pesos moleculares muy elevados x=-->®, << x, con 1o

que la ecuacién III-4 queda reducida as

1/2 1/2
Ap= om /pg/ % 2poc —Eph fy I11-5

Esta funcidn presenta un punto de silla para las condiciones:

SAR l=o v [ § AF !:0
s¢ X 8o g

Las coordenadas de este punto de silla corresponden a las dimensio-

nes criticas del mniicleo y viene dadas pors

o , 2 2 0l A a2
€'~=4 %/Afu_ o* = 41 O'u/Afu AF=87'Ou Ce/ uf‘u

III-6

Si se establece la aproximacién® fy = A4 Hu_AT/Tm, en don-



-1l12-

de AH, es la entalpia de fusidén, Ty la temperatura de fusibén y AT

el subenfriamiento

N
N

uoe Tm T84 Uu Tm .2 8 ce cu Tm .2
%= % —e ®=
8%° Koo T PTER 2 (x7)" v AF N (57
u u IT1-7

Por otro lado, si se supone un nicleo diferente del anterior,
tal como el obtenido por deposicidn sobre la cara de un cristal presen-

te en el sistema, la ecuacién III-4 para este tipo tiene la expresidn:

(1)

AF= 2E o, * 20 op-gpAfu+ Eo - pR% 1n x-i+1 I1I-8

X

T
}

La aproximacién de peso molecular infinito y la condicién

de equilibrio dan como dimensiones de este nidcleo critico

2 o, 2 0, u o, 9,
%= &= N2 mcee————— -
8% g P¥E T AF ita 111-9
que pueden expresarse:
o 2 oe Tm . 2 0u Tm . uoe 0u Tm
%= o%= AFR Z e e
AHu AT ' AHu AT AHu AT

IIT-10
Segin las expresiones anteriores AF* es proporcional a

Tmn/( ATDT), En cualquiera de ambos casos, siendo §3= 1 6 2 segin

que el modelo de nicleo sea bidimensional o tridimensional.

Refiriéndonos de nuevo a la ecuacién de Turnbull y Fisher

puede deducirse que la velocidad de nucleacibén se hace 0 +tanto en

el cero absoluto ecomo’a Tm, presentado un valor miximo a una tempe-
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ratura intermedia. A temperatura muy préximas a Tm, la velocidad de
nucleacidn presenta un coeficiente de temperatura negativo muy gran-
de; como consecuencia de la variacién del término (Tm/ AT)n 1/T, si
la T, disminuye la velocidad de nucleacién aumenta y llega a alcan-
zar un miximo, por debajo del cual cl coeficiente de temperatura de
la nucleacién se hace positivo como consecuencia del predominio de

la energia de transporte Ep.

En cuanto al coeficiente de temperatura del proceso de cre
cimiento su estudio ha podido realizarse mediante la medida de velo-
cidades de crecimiento de esferulitas por microscopia, encontrédndose
un méximo en la velocidad de crecimiento de estas estructuras con un
coeficiente de temperatura anidlogo al de la nucleacibén. Para homopo-
limeros la velocidad lineal de crecimiento en las proximidades de la

temperatura de fusién cumple la relacidn general (1):

Tm

n
I1I-11
AT )

In G= 1n Gg - K (

en la que G es la velocidad de crecimiento y n tiene el mismo sig-

nificado anterior.

Finalmente, €l establecimiento del coeficiente de tempera-
tura para la velocidad total de cristalizacibén puede expresarse por
una ecuacidn anéloga

Tm

n
._____-) III-12
AT

In K = 1In Kg - K7 (

Esta ecuacién puede expresarse en funcién del tiempo necesario para
alcanzar un tanto por ciento determinado de la transformacibn.Para

el 10% de la misma la ecuacién vendria dada como

-1 0 Tm 2
- - —_ I1I-1
1n(t091) 1n(t071)O K ( T ) 3
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A subenfriamientos pequeiios el término dominante corres-—
ponde a la funcién de subenfriamiento y un diagrama de 1ln Ks fren-

te a (Tm/ AT)2 debe corresponder a una linea recta.

Muchos sistemas poliméricos cumplen esta relacibdn que ha
permitido el andlisis cualitativo de la cinética, aunque presenta
fuertes limitacioness las dos fundamentales son que no tiene en cuen
ta el tamafio finito de la cadena y la dificultad en obtener las tem-
peraturas de fusién en equilibrio. Estos aspectos serdn discutidos
mucho més ampliamente cuando realicemos el andlisis de nuestros re-

sultados experimentales.
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III.2.- TEORIAS DE NUCLEACION PARA TAMANO FINITO.

Las ecuaciones expuestas anteriormente son, en sentido
estricto sélo aplicables a polimeros de tamafio molecular infinito
y han sido revisadas por Mandelkern, Fatou y Howard (5)(6) sobre mo-

delos de cadena de peso molecular finito.

En un sistema de N moléculas con x unidades, ordenadas de
forma que delimiten un micleo cilindrico con una seccién de p secuen-
cias y £ unidades de longitud, el cambio de energfa libre viene de-

terminado por

AP=2(np)1/2€ou-p RT ln D-EpAfu-RT {Nln(1 - —%%_) -
- oln (-5:—§Il—~)} r11-%u

en la que los parémetros tienen el mismo significado que en la ecua-
cién III-3, en esta ecuacibén es de destacar que los dos dltimos tér-

minos son los que introducen el efecto de la cadena finita.

Dado que s8lo son de interés pequefios valores de la cris-
talinidad, el primero de los términos ln,(l--pg/x N) puede desarro-
llarse en serie, con lo que se llega a una ecuaciébn
Fz2(m0)1/? 4 x-E+1

P € o - 200é -~ p & Afu - p RT 1n ———— III-15
que también describe una superficie con un punto de silla, cuyas
coordenadas determinan las dimensiones de un ndcleo de tamafio cri-

tico., Estas dimensiones vienen dadas por

1/2
1/2_ S
pkt/ 4 2 III-16
Afu- RT/x = RT/(x-£+1 )
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L N RT RT _E+ 1
L J III-17

¥ por consiguiente

AF = 1}/2 9*1/2 g% G I11-18

Esta dltima ecuacién es idéntica a la obtenida para polimeros de
peso molecular infinito. S' %£ =8 muy grande y &¢ &<x las ecuacio-
nes anteriores se reducen a las obtenidas en la aproximacién de peso

molecular infinito,

Sin embargo, si tales condiciones no se cumplen, existen
diferencias apreciables en las dimensiones criticas del nidcleo depen-
diendo del peso molecular y de las condiciones de cristalizacién.Pa-
ra especificar 1a dependencia de las dimensiones criticas y AF#% con
los citados pardmctros es necesario postular la dependencia de Tm

sobre el peso molecular.

Mandelkern, Fatou y Howard (6) han extendido el tratamien-
to al caso de la nucleacidén por la deposicidén monomolecular de se-
cuencias de cadena. El1 cambio de energfa libre que acompafia a la for-
macién de un ndcleo de este tipo, de & unidades de longitud y P
secuencias de anchura viene dada por

- 1
AF = 28 9 +2p @ - ptgpafu+ép RT/x - p RT 1n-—x—§1—-
ITI-19

de forma equivalente al tratamiento anterior, los dos dltimos tér-

minos delimitan las contribuciones debidas a la cadena finita.

En el punto de silla, las coordenadas criticas sons
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2 oy
pr= I11-20
Afu -~ RT/x - RT/(x-£%+1)
20, ~ RT 1ln {(x-&%+1
fe e ( )/} I11-21
Afu - 2L
. 20; {20, - RT 1n {(x-E%+1)/x}}
AF %= = Qou g IIT-22
Afu - RT/x
cuando x queda reducido a los resultados cl4sicos dada por
111.9.

Para el modelo de cadena finita a T = Tm el valor de pP¥
se hace infinito, pero no ocurre asi con &¥*, Puesto que AF* segin
I11.22 devpende sélo de &% no serd infinito a T=Tm. Esta conclusién
es contraria a la obtenida para peso molecular infinito y muestra
tedricamente la posibilidad de formar nicleos a Tm, como consecuen-—
cia de que la barrera termodindmica no es infinita a esa temperatu-

ra.

El andlisis del coeficiente de temperatura de la nucleacién
puede realizarse con estas expresiones. Este tratamiento representa
un método directo, ya que no reqguiere mis gque la cstipulacién de la
temperatura de fusién en equilibrio para peso molecular infinito, su
puesto conocido el calor de fusidn. Volveremos a insistir sobre es-

tos puntos al comentar nuestros resultados experimentales.
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ITI.3.- RESULTADOS Y DISCUSION

El método usual para el andlisis del coeficiente de tem-
peratura ha sido representar una funcién de velocidad, la constante
total del procesoy; o el tiempo necesario para que ocurra un tanto
por ciento de la transformacién frente a la funcién de subenfria~

miento.

Como ha quedado indicado anteriormente la ecuacién III-13
conducirfa a lineas rectas si se especifican las temperaturas de fu-
sién en equilibrio en funcién del peso molecular. Esto requiere mé-
todos de extrapolacibn descritos en el capitulo II. Su determina-

cién presenta serias dificultades y constituye un limite del método.

Por otra parte el mecanismo operativo de la nucleacidn o
crecimiento no es directamente deducible a partir de datos cinéticos;
la dnica aproximacién posible es considerar los valores del exponen-
te n de la ecuacién de Avrami. Puesto que dicho exponente es en nues
tro caso un ndmero entero n = 3 puede suponerse en principio una nu-~
cleacién homogénea y crecimiento bidimensional. Por tanto la ecuacién

de velocidad de cristalizaciédn puede escribirse en la forma

-1 Ey 4 % “u Tm

-1
)= ) - - Ao TATT

in (to

9
Considerando que EQ es constante en el intervalo de temperaturas que
corresponden a los datos dilatométricos, es posible obtener de una
representacién ln(to,l)—l frente a la funcién Tm/ AT.T; el
valor de la pendiente. La fig. (1) muestra estos resultados pa-

ra nuestras fracciones. En la zona de altos pesos moleculares las

pendientes de las rectas son practicamente iguales; pero a medida

que el peso molecular disminuye dichas pendientes son cada vez me-
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nores. Este hecho es general e independiente del valor asignado a
la temperatura de fusidn cn equilibrio, aunque se modifiquen lige-
ramente en ¢l intervalo de ¥ 292C, que puede considerarse la incer-
tidumbre de la determinacibén de Tm en equilibrio. Por otro lado en
el intervalo de subenfriamientos analizados por calorimetria se cum
ple la linealidad de la funcién, con resultados similares a los des

critos para dilatometria.

Considerados literalmente estos resultados, el cambio de
pendiente con el peso molecular debe corresponder a camhios en el
factor % Ou/ AHu, es decir, en cualgquiera de las magnitades que
interviencen en él1. El calor de fusiébn puede considerarse practica-~
mente constante e independiente del peso molecular, con lo que el

cambio de pendiente corresponde a cambios en el producto oe ou.

Por otra parte; la energfa interfacial lateral Ou es mu-
cho méds pequefia que @ y puede considerarse independiente del peso
molecular. Con estas consideraciones la variacibén de pendiente
corresponde a variacibén de la energia libre interfacial en la cara
001 del cristal. E1 valor de Cu puede fijarse arbitrariamente y,
en principio considerarlo igual a 50 cal/mol, valor que se ha veni-
do usando en el an&lisis cinético del polietileno tanto a partir de
datos dilatométricos (7) como en el andlisis de crecimiento esferu-
1itico (8). Otros valores de ou podrian asignarse sin cambiar las
conclusiones finales obtenidas. El valor de oe segin las considera-

ciones precedentes cambia desde 5600 a 1800 cal/mol.

Si se ceonsidera un crecimiento tridimensional las conclu-
siones finales obtenidas son andlogas. La fig.(2) muestra la funcién
-1 2 . .

In(t 1) frente a (Tm/ AT) Xl/RT, cumpliendose la linealidad en
Oy

el intervalo de subenfriamientos analizados y puede verse la varia-

cién de las pendientes de estas rectas que son tanto menores cuan-
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t0o menor es el peso molecular. Las pendientes corresponden en este

o ¢ 2
By N u . .
caso a y por consideraciones anilogas a las ante~

2
AHu

riores, el cambio de pendientes corresponde al cambio en 0Og. Por tan
to y a partir del an&lisis del coeficiente de temperatura no es po-
sible determinar ¢l mecanismo de la nucleacién, ya que ambas rela-

ciones dan cuenta de los resultados experimentales.

Estos resultados son andlogos a los encontrados en otros
sistemas poliméricos y especialmente a los hallados en polietileno,
sistema exhaustivamente analizado en un gran intervalo de pesos mo-

leculares (9).

Bl cambio en % con el peso molecular tiene su origen en

la naturaleza de la interfase del cristal. Cuando el peso molecular
es pequefio, el modo de cristalizacidén debe corresponder a cadenas
extendidas, con una interfase menos distorsionada, y por tanto con
un valor ©c més pequefio.A medida que el peso molecular aumenta,

el tamaiio del cristalino es mucho menor que la longitud de la cade-
na, dando lugar a un modelo de cadena plegada con entrada no-adya-

cente que origina una interfase de mayor energia libre interfacial.

Con las consideraciones precedentes, podemos entrar en el
andlisis del coeficiente de temperatura de la nucleacién mediante
las eccuaciones propuestas por Mandelkern, Fatou y Howard, (5,6)
que requieren exclusivamente fijar Tm® para el cdlculo de las ecua-~
ciones implicitas, tanto para nucleacién bidimensional como tridi-

mensional.

Supuesta la primera ecuacién que da el valor critico
II-21 Eﬁ es una ecuacidn implfcita que ha de resolverse por

tanteo, habiéndose utilizado el siguiente método de célculo:
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Sustituyendo Afu por la aproximacién habitual
AH(Tn®~T)/Tm® y si g% se supone igual a K x donde X es un ni-

mero entre O y 1, la ecuacibén III-21 se puede poner:

Hu(Te® - T¢) . _RTc)K-2 - RT In(l-k -(1/x))

Tm®

Para cada valor de x y Tc el miembro de la izquierda es
una recta de un diagrama f(k) frente a K que pasa por el origen.
El miembro de la derecha es una curva logaritmica que crece desde
un valor prdéximo a e para k¥ = 0. Bl punto de interseccidn de es-
tas dos curvas nos da el valor de k y por tanto el de % pudiég

dose luego caleular los restantes valores p¥ y AF¥*,
El método de iteracidn fué el siguientes

Se da el valor k = 1 y se calculan los valores de los dos
miembros en valor absolutog si no coinciden se reduce k a la mitad
¥y se vuelven a calcular y comparar los valores. En caso de que no
coincidan puede ocurrir que las diferencias de los valores tengan
el mismo signo, en cuyo caso se continua reduciendo k a la mitad, o
que tengan signo distinto con lo que el nuevo k es la media de los
dos anteriores. Se puso como condicidn de salida que las dos dlti-
mas diferencias de ¢#% fuese menor que una centésima. Conocido el
valor de E* se calculan los valores de &f y el de la energia li-
bre A& * necesaria para la formacién de un nicleo de tamafio cri-

tico.

Esto se ha realizado mediante un programa FORTRAN IV pro-
cesado en el Centro de CAlculo Electrénico y segin ¢l diagrama de

flujo siguiente:



T AHy
X1 Tc
0¢ Ou

NO

DIF1=PAR1-PAR2
K2 = K1/2

PAR1, PARZ

NO  pari-PAR
<001

DIF2 = PARI-PAR2

>
CiF1x DIF2 0

<0

K1+ K2
KZ- 2

E
K1 =1
PAR1, PAR2
PARI-PAR2< Sl
0,01
CHI = KX
RRO=f(0c)
EGL=Z"Ou"CH'
Sl X,Trg > O'e,o'u
CHI,RRO, EOL
EGT
Kl = K2
DIF1 = DIF2
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Antes de entrar en la discusidn de los resultados obteni-
dos es posible estipular una serie de condiciones en cuanto a los va-—
lores de 0. La primera situacién seria aquella representada por la
variacién de ¢gg con el peso molecular de acuerdo con las pendientes
obtenidas en la funcién Tm/ AT RT adn dentro de los errores que pue
den ser previstos para el caso de las fracciones de bajo peso mole-

cular.

Por tanto puede calcularse con el programa anteriormente
descrito el valor ded P* /RT utilizando para la fraccién de mayor pe
so molecular un valor de ce= 5600 siendo q;= 50 cal/mol. Todas las
fracciones con pesos moleculares comprendidas entre 636000 y 17000
dan lugar a lineas rectas con pendiente menos uno como corresponde
a lo previsto por la ecuacibdn I1I-22. Las tres fracciones de més ba-
jo peso molecular 7300, 4000 y 1200 dan lugar también a lineas a
correspondientes valores menores de AF*/RT con pendientes mayores
en valor absoluto. Este resultado no se altera cualquiera que sean
los valores asignados a gc(y sus correspondientes a gy). La figu-

ra (3) muestra los resultados para la situacién oy = 5600, ;=50 y

o= 1500, oy = 177.

FEl primer par de valores corresponden a los asignados al
caso del polietileno (10) y los segundos se han tomado haciendo 1la
aproximacién, totalmente empirica y adoptada por Booth (11)

o v 0,1 Hu.

En pingdn caso es posible obtener una .#inica funcién de
log(tO’l)_l frente a AF /RT para las fracciones de bajo peso mo-—
lecular, estipulando bien la constancia de o©g 0 bien su variacién
de dicho parémetro disminuyendo segin lo hace el peso molecular.

Estos resultados demuestran que en la region entre 636000 y 17000
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no existe practicamente variacibén en @ y coincide con los resul-
tados reportados en polietileno ya que corresponde a la regidn en
la que el tamafio critico del nidcleo es mucho m&s pequefio que la lon-
gitud de la cadena extendida, existiendo una morfologia de cadena
plegada. Por el contrario, las fracciones de bajo peso molecular
presentan una discrepancia total con los resultados obtenidos en
otros sistemas (7,10). Para que exista una funcién tdnica de AF=% /RT
con pendiente -1 es necesario asignar a 0, valores en esta zona

de pesos moleculares, superiores a los que corresponden a las frac-
ciones de mas alto peso molecular. La fig. (4) muestra los resulta-
dos suponiendo valores de Ug=2000 para las fracciones de T300,
4000 y 1200, siendo @ para el resto de las fracciones igual a
1500 cal/mol. Resultados andlogos han sido publicados por Booth y
col. (11) en el anélisis del crecimiento esferulitico. Sin embargo,
estos resultados son opuestos en los que se encuentran en el andli-
sis de cristales maduros de POE en los que (ec varia con el peso
molecular y que han sido justificado por el aumento de la dificul-
tad para disipar las cadenas que emergen de la interfase cuando el
peso molecular aumenta. Tambien son diferentes de lo que occurre en
otros sistemas. E1 anélisis del crecimiento esferulitico de polie-
tileno, poliisopreno ¥y polisiloxanos (8) y el andlisis de la cris-
talizacién en bloque de PE(5,6) ha mostrado que O aumenta al
aumentar el peso molecular en la regibn de 100 a 1000 unidades. Is
explicacibn de estas diferencias, que se maxnit%snen como veremos en
el capitulo IV, en el anilisis del crecimiento esferulf{tico puede

explicarse sobre las siguientes consideraciones:

En primer lugar todo el desarrollo tebrico esta hasado

en la teoria de Flory~Huggins y exige que la distribucidén de con-
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figuraciones sca gaussizana, lo que sdlo se cumple 2 partir de un
valor del nimero de enlaces de 1z cadena. Esto corresponde para el
POE a N=530 (12) valor muy superior al que corresponde a la fraccién

de peso molecular 7300.

Por otrc lado, ~in traté&ndose de fracciones,; el peso mole-~
cular determinado debe corresponder a una distribucibdn de pesos mole-
culares y la incertidumbre en este pardmetro y en esta regibn, asi
como la existencia de irregularidades estructurales,; no analizabias
por las técnicas convencionales de caracterizacién, afectan fuerte-
mente el comportamiento de cristalizacidbén. El anAlisis de la estruc-
tura laminar de POE de hajo peso molecular, realizado por Skonlios
et al. (13) ha mostrado que a los mas bajos subenfriamientos y pesos
moleculares comprendidos entre 4000 y 1200 existe un fraccionamiento
duronte la cristalizacidn como consecuencia de la distribucién de ta-
mafios moleculares en 1la muestra, dando lugar o laminillas de distin-
to espesor. A subenfriamientos grandes sblo existen estructuras de
espesor constante, en tanto que a subhenfriamientos pequeiiosy; las co-
las de bajo peso molecular quedan en estado liquido. Cuando este sis
tema ce subenfria da lugar a laminillas de menor espesor correspon-
dientes a dichas colas de bajo pesc molecular. El1 espesor de las la-
minillas, el nimero de pliegues de la cadena y el grado de crista-
linidad son funciones de la T¢, dando lugar a una variacién discontf
nua de estos pardmctros, indicacidén de que los extremos de cadena
no estan localizados dentro de dichas laminillas. En la zona de ba-
jos pesos moleculares, la existencia de grandes cilios conduciria

a un aumento de la q.

Kl examen por rayos X para una fraccidén de peso molecu-
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lar M=12650 ha mostrado que los espaciados corresponden a fraccio-
nes 1, 1/2, 1/3, 1/4,... de la longitud de la cadena extendida, o

lo que es lo mismo que la cadena esta completamente extendida o se
pliega 1, 2, 3 etc. La pequefiisima polidispersidad existente en esta
muestra darfa lugar a la formacidén de cilios con el resto de la ca-
dena en exceso de valor entero permaneciendo en la interfase. Esto
darfa lugar a una energia interfacial mé&s alta en esta regibn de

pesos moleculares, lo gquc explica nuestros resultados experimentales.

Finalmente vamos a comentar los resultados calorimétricos
La fig.(5) muestra dichos resultados conjuntamente con los obtenidos
a bajos subenfriamientos por dilatometria. La curvatura de la fun-
cién log (to,l)ﬁl frente a Tm/ AT. RT literalmente considerada re-
presentaria un cambio de ¢ a grandes subenfriamientos con valo-
res menores para este pardmetro. Sin emhargo en esta regibén la ener-
gia de transporte en la interfase cristal-liquido que puede consi-
derarse constante en la regién de AT..>g Juega un papel fundamen—
tal en la velocidad total de nucleacidn a subenfriamientos relati-
vamente grandes. El mdximo en la velocidad de cristalizacidén que ha
sido determinada experimentalmente en algunos sistemas (14) corres-
ponde a la region en la que Ep es el factor condicionante de la cris
talizacibén. Los suhenfriamientos alcanzados en este trabajo median-
te la técnica calorimetrica permite la aproximacidén a dicho méximo
dando lugar a la curvatura observada. Evidentemente es la primera vez
que se publica en este sistema, ya que los trabajos previos de Booth

(16) y Godovski (15) corresponden a subenfriamientos pequefios.
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GRADO DE POLIMERIZACION = 14500.

ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = 5600.
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 50.

1/T10  L0G(1/TIO) EGI/RT TC EGL CHI
0.15567 -1.7913 0.1359E 02  327.0 8890.0  88.9
0.06250 -2.7726 0.1486E 02  329.0 - 9779.8 97.8
0.03030 -3.4965 0.1560E 02  330.0  10295.0 102.9
0.01136 -4.4713 0.1642E 02  331.0  10867.4 108.7
0.00476 -5.3471 0.1733E 02  332.0  11507.4 115.1
0.00161 -6.4297 0.1836E 02 333.0  12227.4 122.3

ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = 1500,
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL =  186.

1/710  L0G(1/T10) EGL/RT TC EGL CHI
0.16667 -1.7918 0.1354E 02  327.0 8858. 3 23.8
0.06250 =2.7726 0.1481E 02  329.0 9745.2 26.2
0.03030 =3.4965 ~ 0.1554E 02 330.0  10258.1 27.6
0.01136 =4.4713 0.1636E 02  331.0  10829.0 29.1
0.00476 -5.3471 0.1727E 02  332.0  11466.3 30.8
0.00161 -6.4297 0.1829E 02  333.0  12183.4 32.8

TABLA IV
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324D0 IZ POLIIGRIZACION =  3750.

DIZREIL LIBRE INTERFACIAL BASAL = 5600,
EIERGLL LIBRE INTERFACIAL LATERAL = & 50,

;1: 1/712  723(1/212) TGL/RT e EGL CHT

L s.22412 -1,22338 £.13623 02 327.0 8008. 4 89.1
z Co12132 -2.7221 C.14905 G2 325.0 98C2. 1 98.0
< C.ozzEl -2.7725 C.1564% 02 33C.0 10319.3 103.2
. CL.oZz22 -2,2237 £.15457 02 321.0 10895, 2 109.0
- T2 -4£.,3215 C,173325 0 332.0 11538.7 115.4
. <, CC217 -5,1312 0.1841E 02 333.0 12262.8 122.6

SIERGIA LIBRE INTERFACIAL BADAL 1500.
TTERGIA LIBRT INTERFACIAL LATERAL = 186,

il

(IS

-t

-t
N
-

Q
jue

o]

17 2031/712) BEL/RT e LGL

o & S.25412 ~-1,2238 C.1357= 02 327.0 8876.4 23.9
e 5 20132152 -2.382381 C.1434E 02 329.0 9766.8 26.3
. C C.0225°0 ~2.7725 0.15583 02 330,0 10282, 8 27.6
.- S.C22zZz -2,%2057 0.1540E 02 331.0 10855.9 29.2

B G A ~4,3415 C.17328 G2 332.0 11497.3 30.9
.l w217 ~5,1312 C.1335% 02 333.0 12213, 1 32.8

TABLA V

B

=R =2 OO0

L] L] L]
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1/T10

0.14236
0.07692
0.02632
0.01538
0.00488
0.00147

1/710

0.14236
0.07692
0.02632
0.01538
0.00488
0.00147
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GRADO DE POLIMERIZACION = 1800.

ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL =
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL

LOG(1/T10) EGL/RT TC

-1.9459 0.1365E 02 327.0
-2.5649 0.1495E 02 329.0
-3.6376  0.1569E 02 330.0
-4.1744 0.1652E 02 331.0
-5.3230 0.1745E 02 332.0
-6.5221 0.1849E 02 333.0

ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL =
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL

LoG(1/T10) EGL/RT TC

-1.9459 0.1361E 02 327.0
-2.5649 0.1489E 02 329.0°
-3.6376 0.1563E 02 330.0
-4.1744 0.1646E 02 331.0
-5.3230 0.1738E 02 332.0
-6.5221  0.1842E 02 333.0

TABLA VI

5600.

= 50

EGL

8935.6
9835.3
10356.9
10936.8
11585. 4
12315.9

1500.

EGL

8902.5
9799.0
10318.1
10895.7
11541.9
12269.5

186.

CHI

89.4
98.4
103.6
109.4
115.9
123.2
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165.0
430.0
1250.0

1/T10

0.10870
0.03443
0.01471
0.00606
0.00233
0.00050

1/T10

0.10370
0.03443
0.01471
0.00605
0.00233
0.00080
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GRADO DE POLIMERIZACION = 925.

ENERGIA LISRE INTERFACIAL BASAL = 5600.

ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 50.
Loc(1/T10) EGL/RT TC EGL
-2.2192 0.1374E 02 327.0 8986.5
-3.3673 0.1504E 02 329.0 9897.8
-4.2195 0.1580E 02 330.0 10426.4
-5.1059 0.1664E 02 331.0 11014.9
-6.0638 0.1758E 02 332.0 11673.7
-7.1309 0.1864E 02 333.0 12416.3

ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL =  1500.

ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 186.

LoG(1/T10)

-2.2192
-303673

-5.1059
-6.0638

-7.1309

EGL/RT

0.1369E
0.1498E
0.1573E
0.1657E
0.1751E
0.1857E

TABLA

02
02
02
02
02
02

Vil

TC

327.0
329.0
330.0
331.0
332.0
333.0

EGL

8951.2
9858.2
10384.7
10970.0
11625.5
12364.7

CHI

89.9

99.0
104.3
110.1
116.7
124.2

CHIL

24,1
26.5
27.9
29.5
31.3
33.2

RRO
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1/T10

0.434753
0.25571
0.13514
0.07692
0.05253
0.00525
0.00222
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GRADO DE POLIMERIZACION =

386.

ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL =
EXZRGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL =

1L0G(1/T10) EGL/RT . TG
-0.3329 0.1192E 02 323.0
~-1.2523 0.1237E 02 324.0
-2.0015 0.1286E 02 325.0
-2.5649 0.1340E 02 326.0
-2.92444 0.1398E 02 327.0
~5.0752 0.1534E 02 329.0
-5.1092 0.1613E 02 330.0
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL
LOG(1/T10) EGL/RT TC
-0.3329 0.1186E 02 323.0
-1.2523 0.1231E 02  324.0
-2.0015 0.1279E 02 325.0
-2.5649 0.1333E 02 326.0
-5.0752 0.1525E 02 329.0
-5.1092 0.1603E 02 330.0

TABLA VIII

EGL

7698.5
8015.3
8359.5
8734.6
9145.2
10094.2
10647.0

BASAL =
LATERAL =

EGL

7660.2
1974.9
8316.3
8688.2
9095.1
10035.4
10582.4

5600.
50.

CHI

11.0
80.2
83.6
87.3
91.5
100.9
106.5

1500.
186.

CHI

20.6
21.4
22.4
23.4
24.4
27.0
28.4
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T10

6.5
11.0
25.0
38.0

100.0
260.0

T10

N =
W =~ O\
O O O oOowm

100.
260.0

T10

6.5
11.0
25.0
38.0

100.0

260.0

1/T10

0.15385
0.09091
0.04000
0.02632
0.01000
0.00335

1/710

0.15335
0.09091
0.04000
0.02632

0.01000

0.00385

1/T10

0.15385
0.09091
0.04000
0.02632
0.01000
0.00385

GRADO DE

ENERGIA
ENERGIA

LoG(1/T10)

-1.8718
-2.3979
-3.2189
-3.6376
-4.6052
-5.5607

ENERGIA
ENERGIA

LoG(1/T10)

-1.8718
-2.3979
-3.2189
-3.6376
-4.6052
-5.5607

ENERGIA
ENERGIA

LoG(1/710)

-1.8718
-2.3979
-3.2189
~3.6376
-4.6052
-5.5607

-138-

POLIMERIZACION = 166.
LIBRE INTERFACIAL BASAL = 5600.

LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 50.
EGL/RT TC ECGL CHI
0.1112E 02 = 320.0 7116.0 71.2
0.1151E 02 321.0 7389.5 . 173.9

0.1193E 02 322.0 7685.4 76.9
0.1239E 02 323.0 8006.5 80.1
0.1290E 02 324.0 8356.5 83.6

0.1345E 02 325.0 8739.5 87.4

LIBRE INTERFACIAL BASAL = 1500.
LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 186.

EGL/RT TC EGL CHI
0.1100E 02 320.0 7042.4 18.9
0.1138E 02 321.0 7308.9  19.6
0.1180E 02 322.0 7596.1 20.4
0.1224E 02 323.0 7906.7 21.3
0.1272E 02 324.0 8244.2 22,2
0.13258 02  325.0 8611.3 23.1
LIBRE INTERFACIAL BASAL =  2000.

LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 186.

EGL/RT TC - ECL CHI
0.1469E 02. 320.0 9398.5 25.3
0.1519E 02 321.0 9754.2 26.2
0.1574E 02 322.0 10137.9 27.3
0.1634E 02 323.0 10553.2 28.4
0.1698E 02 324.0 11004.4 29.6

0.1769E 02 ~  325.0 11496.0  30.9

TABLA IX
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(02:D0 DT POLIITRIZACION = 90.
ZITZRGIA LIBRT INTARFACIAL BASAL = 1500,
TUZRGIA LIBRE INTIRFACIAL LATSRAL = 186,
1,212 123(1/219) BGL/RT 7 2GL
T,13278 0 -2,8329 0.1042E 02 317.0 6604.5
©.25215 ~1,3350 C.1075% 02 3158.0 6340.1
2.13132 0 <1,33071 0.11122 2 313.0 7093.6
S.12200 0 =2.23¢C25 0.1151% G2 320,73 7366.4
LIATC 23,2120 0.1193% 02 321.0 7661.1
21170 =3,3120 0.1239% 02 ~ 322.0 7931.2
DL10557T 0 =5.0106 0.12893 02 323.0 8329.2
STTERGTA IIBRT INTERFACIAL BAZAD = . 2000,
2TSRGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 186,
177150 L3 /1/7010) EGL/RT TC EGL
D.A3478 0 <2,2329 0.1392% 02 317.0 8327.8
2.25315 ~1.335C 0.1438% 02 318.0 9144.6
2.15152 -1,8871 0,1487E 02 319,0 9485.0
C.1200C =2.3026 0.1539% 02 320,0 9852, 1
2.04700 0 =3.213¢ 0.1597% 02 321.0 10250.0
22220 -3.9120 0.1559E 02 322.0 10631.0
~, 00837 -5.7106 0.1726E 02 323.0 11151, 1
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GRADD D3 POLIIERIZACICH = 27.

ZUWRGIL IIBRE INTIRAFACTIAL BASAL = 1500,
ZNZaGIA IIB

T INTSRFACTIAL LATERAL = 1386,
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IV.- CRECIMIENTO ESFERULITICO EN POLI(OXIDO DE ETILENO)

IV.1l.- Microscopia de polimeros cristalinos

Los polimeros cristalinos investigados por microscopia 4p-
tica presentan caracteristicas peculiares y comunes como consecuencia
de su caricter macromolecular. En primer lugar, hemos de sefialar que
un gran ndmero de polimeros cristalizan bajo diferentes formas de es-
tructuras moleculares Geil (1), Keller (2) (3) e Ingram y Peterlin(4)
han indicado un gran nimero de distintas superestructuras entre las
que cabe destacar los monocristales poliméricos, las dendritas, he-
dritas y esferulitas. La existencia de unas u otras formas viene con-
dicionada por el modo en que se¢ desarrolla la cristalizacién del sis-

tema y, fundamentalmente, de las condiciones térmicas y cinéticas.

La morfologfa mds tipica de los polimeros cristalizados a
partir del estado fundido corresponde a las esferulitas que presentan
simetrfa radial y una fuerte birrefringencia, de modo que, observados
por microscopia con luz polarizada presentan una cruz de Malta tipi-

ca.- (1,2,5)- .

Las esferulitas son cuerpos cristalinos que se desarrollan
a partir de estructuras submicroscépicas por ramificacién a partir de
un micleo, de modo que su morfologiz se origina de estructura fibri-
lares, aunque otras subestructuras pueden dar lugar a esferulitas. Si
se acepta un mecanismo de ramificacibn, el.crecimiento esferulitico
comenzari por un agregado cristalino complejo que radia estructuras

cristalinas en todas direcciones.

Independientemente del modo en que tenga lugar dicho cre-
cimiento, este es funcidn del subenfriamiento del sistema siendo tan-

to méds ripido cuando mayor es aquél.
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de Malta ya citada o bien aparecer como una serie de cfrculos con-
céntricos claros y oscuros alternantes, dependiendo del mayor o menor
paso de la hélice. En general, los dos tipos m&s comunes de esferuli-
tas corresponden a estructuras en bandas o en estructuras radiales
con birrefrigencia positiva o negativa. Las diferentes morfologfas
observadas dependen, de la propia estructura del polimero, de su peso
molecular y distribucién, de la historia térmica bajo la que se dew=.
sarrolla la cristalinidad, la viscosidad del medio; de la posible pre

sencia de diluyentes o disolvente (2,3,9).

El efecto de la estructura y del peso molecular es muy mar
cado, no s8lo en cuanto a morfologfa sino también en cuanto a la ve-
locidad de crecimiento de estas estructuras habiéndose observado en

varios sistemas (2)(3),(8).

El factor més importante, sin embargo, es la historia tér-
mica del sistema y la temperatura de cristalizacidén del mismo como ha
sido demostrado en los casos de las poliamidas y poliesteres (8) y
puede ser consecuencia del distinto modo de ordenacién submicroscé-
pica o por la posibilidad de cristalizacibdn en diferentes sistemas o
modificaciones cristalinas, como es el caso de las propias poliamidas
ya citadas o los ejemplos del polipropileno (11) y del poli(éxidc de
metileno)(12).

La viscosidad del medio puede ser origen de las diferentes
estructuras encontradas (2)(3), ya esta a su vez depende del peso mo-
lecular, en los sistemas cristalizados a partir del fundido, o bien de
la concentracién de diluyentes o disolventes an sistemas dilufdos.

En presencia de estos dltimos, su naturaleza quimica, las interaccio-
nes polimero-~disolierte y la posibilidad de que el disol?ente forme
parte de la celdilla unidad, condicionan la morfologfa obtenida (10),

siendo tipico el fendmeno de induccién de la cristalizacién en siste-
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mas no cristalizables a partir del fundido (9) o la influencia de

trazas de humedad en la morfologfa del poli(adipato de etileno)(5).

Por . r: lado, la velocidad lineal de crecimiento de las
esferulitas a una temperatura dada es un proceso controlado por la

nucleacién del sistema. La velocidad de crecimiento G puede expresar-

se por

o Ep AF

) E e e s e V-1
in G 1In Go - RTC 508 I

en la que Go es una constante, y Ep y AE son las energfas para el
transporte en la interfase liquido-cristal y la energfa libre de nu-
cleacién respectivamente, definida como ha quedado indicado en el ca-

pitulo III.

Puesto que el crecimientc esferulftico representa la forma-
cibn de cristalitos sobre nicleos ya formados, el modo de crecimien-
to se ha admitido como la deposicidn de las cadenas sobre las caras
del cristal, por un mecanismo bidimensional que conduce, para peso

molecular infinito a una funcién del tipc

Ep Tm
InG = InGo - —————— —~ K - Iv-2
RT¢ To(Ty - Tc)

Muchos sistemas han sido analizados de acuerdo con esta hi-
pStesis, cumpliéndose la linealidad, a bajos subenfriamientos entre

1nG y Tm/Tc AT.

AnAlisis previos; han demostrado en polietileno la gran in-
fluencia del peso molecular (13) y al andlisis del crecimiento esfe-
rulftico en polietileno, poli(tetrametil p-sulfenilen(loxano) y poli
(1,4 trans isopreno)(14), de acuerdo con la teorfa de nucleacién para

cadenas de peso infinito,(16), siguiendo ¢l tratamiento tedrico des-
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critc en el cap.III. ha demostrado que el crecimiento esferulitico
es una funcibn dnica de la energia libre de nucleacién si se supone,
en funcién del peso molecular, una variacidn de la energia libre in-

terfacial en la base del cristalito.
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IV.2,- MORFOLOGIA Y CRECIMIENTO ESFERULITICO EN POLI(OXIDO DE ETILENO)

El anélisis de la morfologfa y ¢l crecimiento del POE ha si
do objeto de numerosos trabajos previos,; aunque muchos de los resul-
tados han sido obtenidos sobre muestras no fraccionadas o con distri-
buciones relativamente amplias, y, en general, en un intervalo de pe-

sos moleculares relativamente pequerio.

El POE da lugar a partir del estado fundido, a esferulitas
muy desarrolladas,; y que alcanzan difmetros del orden de varios mi-
cras. Dichas esferulitas cuando se obtienen a subenfriamientos rela-
tivamente grandes, son circulares y presentan un borde nitido entre
la esferulita y el fundido, aunque la habitual cruz de Malta no es
tan clara como en otros sistemas. Si el subenfriamiento es pequefio se
ha encontrado que la esferulita se deforma en los bordes, dando lugar
a un sistema aparentemente fibrs'ar y deformado, siendo aparente la
naturaleza dendritica, de ramificacién en el crecimients de la esfe-

rulita (16,17).

Posteriormente (18) han encontrado dos tipos de esferulitas
en este polimeroc que presentan distinta orientacién radial. Kovacs y
col.(19) han demostrado que cuando se utiliza un procedimiento de au-
to-siembra, el crecimiento del POE a partir del estado fundido tiene
lugar en forma de monocristales laminares regulares idénticos a las
laminillas que sc¢ obtienen cuando se cristalizan los polimeros a par
tir del disoluciones dilufdas. La forma y el espesor de estas lamini-
llas varian entre 100 y 500 K, dependiendo de la temperatura de cris-

talizacidén y del peso molgcular.

El posterior crecimiento conduce a terrazas en espiral ge
neradas por dislocaciones, de modo que los cristales degeneran gra-

dualmente durante el crecimiento en hedritas y esferulitas.
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Esto da lugar a una ténica de "autodecoracién" originada
por los defectos sobre la superficie que sirven como micleos para una
posterior cristalizacibn al subenfriar, dando lugar a la aparicidn
de esferulitas en los Vordes e incluso en la superficie de los cris-

tales previamente formados.

Per otra parte el crecimiento esferulitico en este sistema
ha sido analizado sobre muestras no fraccionadas, estableciendo tem-
peraturas de fusién en equilibrio no adecuadas (20,21,22) sin tener
en cuenta la influencia del peso molecular utilizando técnicas de
autosiembra para dar lugar 2 una concentracién 1e micleos constante
Kovacs y col. han analizado el crecimiento de sus monocristales deco-
rados, Finalmente y durante el transcurso de esta investigacién Booth
y co1.(23) y Godovski y col.(24) hon publicado sus resultados para
fracciones de bajo pcso molecular. Sus resultados adolecen de serias
limitaciones. En primer lugar la temperatura de fusifn previa es de-
masiado pequefia, lo que hace sospechar un fendSmeno de autosiembra en
el sistema. En segundo lugar no dan cuenta del tipo y la variacién
de la estructura en funcién del peso molecular. Por todas estas razo-
nes; se ha considerado de fundamental importancia el estudio de la
morfologfa y la cinética del crecimiento csferulitico que cubren el
mis amplio intervalo indicado en la literatura, y que complementa el

anflisis cinético y termodinfmico de la cristalizacién del POE.
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IV.3.~ PARTE EXPERIMENTAL

IV.3.1.- Aparatos

Se ha usado un microscopio Zetopan-Pol de la casa Reichert,
gquc lleva incorporados un analizador y un polarizador giratorios. La
longitud del tubo es de 150 mm, y se dispuso de distintos oculares y
un objetivo apocromético de 10 aumentos y 7 mm. de distancia focal
(25,26,27)., Se trabajé en luz transmitida, con iluminacidh propor-

cionada por una ldmpara de Hg de bajo voltaje (12 volt.)

El microscopio permite por desviacibén de la Sptica, la ob-
tencidn de microfotograffas, las cuales se tomaron con una médquina
Remica III y pelicula Kodak Panatomic de 16 DIN y grano fino. La me-
dida de la intensidad lumfnica transmitida era realizada por un expo-
simetrc Remiphot, que proporciona automdticamente la exposicidn nece-

saria para la fotografia.

Se utilizé tambidn una platina calentable FP2 de la casa
Metler, que se fija al estitico del microscopio por dos grapas de
sujeccién, y que va concctada a una unidad de control de temperatura
FP5 de la misma casa. Este sistema ticne una correccidn automdtica del
calor suministrado, controlado por la sefial transmitida por un termo-
par embutido en la platina a la unidad de control, la cual mediante
un circuito que incluye un sistema de cuarzo incrementa o disminuye
la energfa suministrada 21 conjunto de la platina por una resistencia
de platino. La termostatizacién del conjunto se logra por la circula-
cién de aire, forzada por un ventilador acoplado a la platina. La tem-
peratura puede mantenerse constante con una oscilacién de iO,OSQC

durante periodos del orden de una hora.
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IV.3.2.~ Calibrado

Para la determinacién de los radios de las esferulitas se
us$d un micrémetro ocular, que se¢ calibrd$ (4) mediante una escala gra

duada, grabada sobre un portaobjetos.

La platina calentable se calibrd frente a distintas mues-
tras patrones, determinando un punto de fusién, obteniéndose una exac
ta concordancia entre las temperaturas lefdas y las encontradas en

las tablas.

En cuanto a los condiciones de constaneia de temperatura,
se midié§ ésta por medio de un termopar Fe-constantan conectado a un
galvandmetro de espejo y se registraron medidas a Jlistintos tiempos
ohservandose una variacidn de :O,OSQC en todo el tiempo considera-
do. Comprobdndose asimismo la linealidad de los programas de incre-

mento de temperatura.

IV.3.3.~ Procedimiento Operativo.

Las observaciones gue se hicieron fueron de dos tipos:

a)Microfotograffas de las estructuras cristalinas a distintos tiempos
y temperaturas de cristalizacidn, asf{ como en distintas condiciones
de cristalizacibn, que serén explicadas mé&s adelante.

b)La velocidad de¢ crecimiento de estas entidades cristalinas a distin

tas temperaturas de cristalizacién.

Para ello se prepard una pequefla cantidad de muestra en un
portaobjetos, la cual se fundia y cubrfa con un cubreobjetos de 0,138
mm. de espesor, dejando cristalizar después la muestra. Posteriormen—~
te se colocaba el conjunto sobre un calentador a 1102C y se mantenia

a esta temperatura durante 5 minutos, transfiriéndose a continuacién



-150-

a la platina calentable, previamente estabilizada a la temperatura
de cristalizacibn deseada. El micrdmetro ocular se colocaba centra-
do con la esferulita con la ayuda de los mandos laterales y se re-

gistraba el radio de la esferulita a distintos tiempos.
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IV.4.- RESULTADOS Y DISCUSION

Refiriéndonos en primer lugar a la morfologfa de las esfe-
rulitas obtenidas, ésta depende del peso molecular, de la Tc y de

los tratamientos térmicos posteriores.

Cuando el peso molecular es superior a 17000 y a la cris-
talizacién tiene lugar a subenfriamientos relativamente pequefios las
esferulitas son de simetrfa radial y fibrilares, mostrando una cruz
de Malta no tan marcada como en otros polimeros, sin delimitacién
de sus brazos como consecuencia de que el eje principal de la indi-
catriz no es totalmente paralelo a 1la direccién de uno de los pla-
nos de polarizacién aunque no esté muy alejado de ella. La figura
(1) ilustra el crecimiento de la fraccién de peso molecular M=636000

para una Tc de 522C en funcidn del tiempo.

Por el contrario, cuando el peso molecular es inferior a
17000, por ejemplo M=4500 y para una Tc elevada (50°C) aunque la
iniciacién y el crecimiento posterior esferulitico es similar a me-
dida que la esferulita crece aparece una deformacién de la misma,
pasando de una forma inicial fig.(2) a estructuras poligonales como

puede apreciarse en la fig.(3).

Este cambio de morfologia es consecuencia del subenfria-
miento relativo de las esferulitas, ya que en la zona de bajos pesos
moleculares el subenfriamiento relativo es mucho menor que en la zo-
na de altos pesos moleculares, y coincide con los datos previos de

Price (17).

A tiempos prolongados de cristalizacién y en aquellos ca-

sos en que no hay impedimento entre esferulitas, el crecimiento en
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forma dendrftica es manifestado plenamente fig.(4) pudiéndose apre-
ciar claramente una textura de tipo plumay, con un eje central y ra-
mas laterales con un &ngulo pricticamente constante. Hay que hacer
notar que la extrema sensibilidad del crecimiento con la temperatura
¥y la baja conductividad térmica de este polimero da lugar a un retra-
so de la velocidad de crecimiento. Las ramas laterales observadas son
debidas a alineaciones diferentes de los cristalitos con respecto a

los planos de polarizaciébn.

Un ejemplo mis espectacular de este cambio de morfologia
se pueden ver en la figura (5), donde se presentan las estructuras
obtenidas por cristalizacién isotérmica de una fraccidn de peso mo-
lecular 8000 a dos temperaturas de cristalizacién. La forma poligo-
nal se obtuvo al cristalizar a 502C la parte central de la misma pre-
senta una zona de extincién oscura que no se observaba en los casos
anteriormente presentados, lo que puede interpretarse como del tipo
originado a partir de un monocristal en forma de aguja (2). Este ti-
po de variacién de la morfologia ilustra de nuevo la influencia de

la temperatura de cristalizacidn sobre la misma.

Cuando el tiempo de cristalizacidn es mucho mayor la defor-
macibn conduce a una morfologia de tipo estrella, como puede apreciar-

se en la fig.(5).

Otra consideracién interesante se refiere a la influencia
del tratamiento térmico después de cristalizacibén. Un ejemplo lo cons
tituye la modificacidén de la morfologia en la fraccién de peso mole-~
cular 17000 que después de cristalizacidn isotérmica a 522C fue suben
friada a -209C. En la fig.(6) se puede ver que hasta un determinado

radio la textura es radial, observéndose después una circunferencia
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més oscura que delimita el tamafio que alcanzb la esferulita hasta el
momento en que se subenfrid. En la corona circular siguiente se obser-
va una estructura de circunferencias claras y oscuras hasta cubrir
completamente el campo. En la fotografia se puede observar asimismo
parte de otras dos esferulitas que se desarrollaron hasta que su cre
cimiento fue impedido por el chocue con la comentada. Como se indicé
anteriormente la ftextura de la esferulita observada bajo luz polari-
zada depende del tipo de -er~ollamiento helicoidal de las cadenas po
liméricas a lo largo de los radios, de forma que dependiendo del me-
nor o mayor paso de la hélice, la indicatriz adopta una o varias
orientaciones con respecto al plano de la luz polarizada, obtenién-
dose distintos tipos de extincibn, a saber cruz de Malta, extincidbn
radial en forma de zig-zag, circunferencias concentricas claras y os
curas alternantes etc. La explicacidn cinética es clara; ya que la ve
locidad de cristalizacibén a -2092C es mucho mayor que a un subenfria-
miento tan pequefio como 112C y las dimensiones criticas en equilibrio
del cristalito £e, directamente relacionada con el paso de la hé-
lice; sufren un cambio muy brusco dando origen a las dos texturas

observadas.

En segundo lugar, el principal objetivo del andlisis micros
c8pico que se ha llevado a cabo, corresponde al anélisis del creci-
miento esferulitico, y su comparacién con los resultados, anterior-

mente descritos, obtenidos por dilatometria y calorimetrfa.

Antes de analizar dicho crecimiento, se realizaron experien
cias sobrec la influencia de las condiciones de fusidbn, previa a la

cristalizacidn.

Cuando se reproduce en microscopia el tratamiento térmico

previo a cristalizacibén que se¢ detalld en dilatometria se observan
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una serie de hechos. Si se calienta la muestra muy por .encima de su
fusién experimental durante 5 minutos y se deja cristalizar a una
temperatura dada, se forma el nicleo de la esferulita y esta crece

linealmente con el tiempo.

Cuando esta esferulita se lleva a fusidn pero sbélo pocos
grados por encima de su temperatura de fusidén, es decir, si las dl-
timas trazas de birrefringencia desaparecen a 662C (M, = 636000) y
se continda calentando hasta 702C, pasando después de 5 minutos a
la misma temperatura de cristalizacidn anterior, la esferulita rea-
parece al mismo tamafio que tenfa cuando desaparecié. Lo mismo se ob-
servaba cuando se calentaha hasta 802C. Si por el contrario se ca-
lentaba a temperaturas superiores a 902C, al volver a cristalizar
no aparece la esferulita completa; sino que se forma un nidcleo que
crece linealmente con el tiempo a la misma velocidad que en la pri-

mera experiencia.

Tambhién es de hacer notar que tanto si se obtiene la es-
ferulita completa como si es el nlcleo aparecen en la misma posiciébn
en el campo de observacidén en todos los casos. En todos los casos
la birrefringencia desaparecia a la misma temperatura, de acuerdo
con lo que ocurrfa en dilatometria en la que cualquiera que fuera
el tratamiento térmico previo a cristalizacibn, la temperatura de
fusidn era la misma. La morfologfa es asimismo independiente del
tratamiento térmico previo, es decir viene determinada por la tempe-

ratura de cristalizacidn.

Los wvalores del radio de la esferulita con respecto al
tiempo estan representados en las figs. (7,8) para los pesos mole-

culares 7300, 17000 y $:5000. Se observa en estas figuras la linea-
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lidad del crecimiento con el tiempo. En la fraccidn de 45000 se
observa a la temperatura de cristalizacidn de 552C que a partir de
cierto instante existe otra recta; de menor pendiente,; es decir, que
a partir de ese momento la velocidad del proceso es menor; dehido a
que en cl desarrollo del proceso dos esferulitas habfian entrado en
contacto y sc impedidn mutuamentc el crecimiento. Los resultados es-

tan recogidos en la tahla IV-1.

Es de hacer notar que para la fraccidén de menor peso mole-
cular no se pudo obtener la cinética mas gque a tres temperaturas de
cristalizacidn, ya que todos los intentos realizados para obtener
la correspondiente isoterma a temperaturas superiores fracasaron,
debido 2 que el fundido es muy fluido y no puede prepararse bien la
muestra. Por otro lado las limitaciones técnicas, ya que no se puede
trabajar con ‘listancias focales inferiores & 7 mm. con la platina
Metler, han impedido ¢l realizar isotermas en un intervalo de tem-

peraturas mayor.

En la fig.(9) se hna representado 1la variacién de la velo-
cidad de crecimiento esferulitico frente a 1a temperatura de crista-
lizacibén. Se observa una ligera curvatura de las velocidades para
todos los pesos moleculares representados. Asimismo se han incluido
en la figura los resultados obtenidos por otros autores (23,24) ob-
servAndose una buena concordancia de los datos, en los pesos mole-

culares comunes.

Por otra parte, aungue no se han realizado medidas cuanti-
tativas al respecto, se observa gue el nimero de nicleos que se for-
man es muy pequeiioy tanto menor cuanto mds alta es la temperatura

de cristalizacidn.,
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La variacidén de la velocidad de crecimiento con el peso
molecular, se¢ puede ver en la fig. (10), donde se observa que a par-
tir de un cierto peso molecular la velocidad de crecimiento es in-
dependiente del mismo. La forma de esta grifica es la misma que la
de la representacidn de los to 1 frente al peso molecular, gque se

9
presentd en el capitulo I.

La dependencia de la velocidad de crecimiento corresponde
a la variacidn de la energia lihre del proceso frente al peso mole-~
cular, que sigue siendo la fuerza directriz del proceso. Resultados
anflogos han sido publicados por Booth y colaboradores (23), obser-
vdndose asimismo en los datos de estos autores que la velocidad de
crecimiento es independiente del peso molecular, aidn habiendo usado
temperaturas de fusidn previa inferiores a 1009C y obteniendo por
tanto mayores velocidades de cristalizacién que las obtenidas en es-
te trahajo como resultado del efecto de autosiembra, gque fué amplia-
mentc comentado en el capitulo I. Se puede, pues, afirmar que la na-

turaleza del crecimiento es del mismo tipo que la nucleacidn.

Si sc analiza el coeficiente de temperatura del crecimien-~
to, andlogamente a como se hizo con la nucleacibn, representado el
logaritmo de la velocidad directa de crecimiento G frente a la
funcidn de subenfriamiento Tm/ AR RT utilizando como Tm los determi-
nados en el capitulo II. Los datos experimentalcs para cada peso mo-
lecular estan bien representados por lincas rectas, como se puede ob-
servar en la fig.(ll).Las pendientes de estas lineas son proporcio-
nales al producto de las energias interfaciales del cristalito ge qusy
observindose quc las pendientes son tanto menores cuanto mayor es el
peso molecular. Para los pesos moleculares mayores,; las rectas son

sensiblemente paralelas en tanto que para los menores tienen una
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pendiente menor en valor absoluto,.

La obtencidn de lineas rectas en esta representacidn quie-
re decir que el proceso dcterminante de 1a cinética es la nucleacién,
es decir que cuando las fluctuacicnes energéticas en la masa fundi-
da alcanzan un valor critico, se forma un nicleo de tamafio critico
que crcce por deposicidn lateral de las cadenas de la zona amorfa
circundante sobre las caras de este cristalito hasta alcanzar un ta-

mano de equilibrio Ee,

Los valores del producto ce oy para los distintos pesos
moleculares estin representados en la fig. (12) donde se incluyen
asimismo los determinados del an#lisis del coeficiente de temperatu-
ra en las experiencias rcealizadas por dilatometria. Estos valores
coinciden satisfactoriamente, lo que indica que, independientemente
de las distintas morfologfas que se obtienen dependiendo de las con-
diciones de experimentacibn, la energia libre interfacial del nicleo
y del cristalitc maduro son esencialmente las mismas, con lo gue se

comprueba la hipdtesis de T e->%pn utilizada en el capitulo II.

1l coeficiente de temperatura del crecimiento puede anali-
zarse de acuerdo con la ecuacidn IV-1 si se calculan los valores de
AF para nucleacibn bidimensional de acuerdo con la ecuacibn III-22

de (13,14).

De acuerdo con dicha ecuacidn, una representaciédn de log
G (siendo G la velocidad de crecimiento esferulitico) frente a
AF*/RT dara lugar a una lfnea recta de pendiente -1. Como en el
caso de cristalizacidn total discutido en el capitulo III 1la asig-
nacidn de diferentes valores de oce conduce a conclusiones simi-

lares, las fracciones de menor peso molecular wun ligero aumento



oozl
000%
00€L
00041
00008
00087l @
000s%¢ Vv
0009€9 ©

oempDOO

— 00t

utw/m 9

0001



«3V
0z 8 o Y 7 O 9 9 % 2 o 8
[ ] | | 1 [ [ [ I
e ]
B B
AQO | V4 o ]
- le} O
Ay Lo o
4 ] q n
| %o e
(o) d (0]
@o. wo ]
. <K 3
B AW- 005l — @ 21 %R o
005L|00%7Y m v
. 00G1{00ZS @ €% AN,
00GL{009G6 4 LI
— 00SL{0096 © L¥
n 00SL{009¢ O 08 n
0051|0096 © 8%l
0051|0096 & G%¢
— _00GL{009G6 © 9€9
0 0 e-Olx
981 = Y0|0G=to

oY



:nG

0,=50 0,=186
M"0—3 UO'c uO'e
636 o 5600 1500
345 ¥ 5600 1500
148 A 5600 1500
80 O 5600 1500
41 O 5600 1500
17 D 5600 1500
73 @ 6000 2000
4, m 6000 2000
126 —— 1500 ]
]
. —
(>
§|> ol>’ —
X> %>
& Be
(o] D (o}
«f Ho -
D
5 e
o @) ]
o2 ogB
% %
v —_
R | | T N
0 122 14 16 10 12 1‘1. 16 18 20
AF *



-172-

del valor de ®. Si se utilizan los valores de Cg que corresponden
a la fig. (12) sdélo las fracciones de 1700 a 636000 dan lugar a una
linea recta de pendiente -1, demostrando la invariabilidad en esta
regibén de la energia libre interfacial con el peso molecular. Las
fracciones de menor peso molecular no da lugar a pendiente -1 como
consecucncia de los factores discutidos en el capitulo precedente y
fundamentalmente como consecuencia de que en la regibdn en que

E*Tx dicho tamaficr erfiic-~ y la Tm son muy sensibles a la dis-
tribucibn de pesos moleculares de la fraccidn. Para que dichas frac-
ciones entren dentro de la poblacién de puntos de la fig. (13) es
necesarioc asignar un valor de o¢p ligeramente superior para estas
fracciones, estando ¢n contradiccién de¢ nuevo con los resultados en-

contrados en otros sistemas.

En el anflisis del crecimiento esferulitico se ha ignora-
do la posibilidad de cambio en ¢l mecanismo de nucleacibdn; que se
pueden producir en la regidn de bajos pesos moleculares en la que
se forma mas de un tipo de cristal maduro. Sin embargo la velocidad
de cristalizacidn no debe ser afectada por cambios en el mecanismo

si estos tuvieran lugar.

Finalmente, hemos de discutir el aspecto mds interesante
¥y que corresponde a la comparacidn entre los datos dilatométricos y
los de crecimiento esferulitico. Ha sido ampliamente establecido
(15,19) que el creccimiento esferulitico tiene lugar por un mecanis-
mo bidimensional. Por otro lado, no es posible establecer el meca-
nismo a partir de datos dilatométricos de cristalizacién en bloque,
ya que representa un mecanismo inicial de nucleacidn seguido de un
proceso de crecimiento, cuyos coeficientes de temperatura pudieran

no ser similares. La utilizacidn del andlisis tedrico a partir de
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la energia libre de nucleacidn ha sido puesta en duda por estas con-
sideraciones. Sin embargo, la exacta concordancia en el anilisis de
dicho coeficiente cntre nuestros datos microscdpicos y dilatométri-
cos, demuestra que la utilizacidn de dichas teorias a la cristali-
zacidén en bloque es adecuada; y que cuando se asignan los valores

de Oe en funciédn del peso molecular el proceso de cristalizacidn

viene descrito por la energia libre de nucleacién.
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CONCLUSIONES

El presente trabajo de investigacién constituye una apor-
tacién original al estudio del estado cristalino en polidxido de eti-
leno, habiéndose analizado los parfmetros cinéticos y termodinimi-
cos de la cristalizacién y fusién de este sistema en funcién del pe-
so molecular, asf{ como la morfologia cristalina y el crecimiento es-

ferulitico en el sistema cristalizado a partir del estado fundido.

Las conclusiones que pueden obtenerse a partir de los re-
sultados experimentales y tebricos descritos en los eapitulos pre-

cedentes son los siguientes:

l.- La cristalizacién del POE a partir del estado fundido, analiza-
da por dilatometria sigue la forma general y caracteristica de
la cristalizacibén de polimeros a los bajos subenfriamientos
utilizados. E1 andlisis de la influencia de la temperatura de
fusién previa a la cristalizacién, pese a la controversia exis-
tente, demuestra inequivocamente que cuando se alcanza la tempe-
ratura de fusibn termodinémica en equilibrio, las isotermas de
cristalizacién son enteramente reproducibles y no dependen de

dicha temperatura.

2.—- E1 anilisis de las isotermas de cristalizacién demuestra que si-
guen las ecuaciones de Avrami y G8ler-Sachs sin que la introduc-
¢cién del factor de impedimento de unos centros sobre otros en la
primera varie las conclusiones obtenidas. El exponente de dichas
ecuaciones corresponde a un valor dnico y entero igual a 3, que

representa un mecanismo de nucleacién y crecimiento homogéneo y
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bidimensional. Valores fraccionarios encontrados anteriormente
en la literatura, deben ser resultado de heterogeneidad de las
fracciones, o de temperaturas de fusién alejadas de condiciones
de equilibrio, Las explicaciones basadas en postular diversos

mecanismos esté&n en error.

Los pardmetros de velocidad de la cristalizacién para un suben-
friamiento dado demuestran la gran influencié del peso molecu-
lar en la velocidad de cristalizacién. La dependencia de dicha
velocidad reside en diferencias en la energia libre de nuclea-
cién y la energfa de transporte en la interfase liquido cristal.
Cuando lag dimensiones criticas se reducen utilizando grandes
subenfriamientos la influencia del peso molecular no es tan

acusada.

La extensién a grandes subenfriamientos, realizada por calori-
metria, demuestra la influencia de la energia de transporte a
estos subenfriamientos, dando lugar a la aparicién de un méximo

de velocidad de cristalizacién.

La temperatura de fusién en egquilibrio para el cristal de ta-
mafio infinito debe analizarse a niveles de cristalinidad muy
pequefios, para evitar las complicaciones inherentes al crecimien
to.Dicha temperatura corresponde en este sistema a 34992K, con
una entalpia de fusién de 1980 cal/mol de unidad que se repite.
La temperatura de fusién para tamafio finito depende fuertemen-
te del peso molecular en el intervalo comprendido entre 1200

y 17000.

El an&dlisis del coeficiente de temperatura de la cristalizacién,

realizado en funsién de la energia libre de nucleacién segin la
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teorfa de Mandelkern, Fatou y Howard demuestra que la energia
libre interfacial en la cara 001 del cristal no varia con el

peso molecular cuando el tamafio critico del micleo es mucho me-

‘nor que la longitud de la cadena, caso gue ocurre en la regién

de pesos moleculares entre 17000 y 636000. Como consecuencia
de las interfases distorsionadas los valores de las energfas
libres interfaciales son altos, En 1la zona de pesos molecula-
res comprendidos entre 1200 y 17000 aparecen valores para dicha
energia ligeramente mds altos que en la zona de altos pesos mo-
leculares como consecuencia de los valores discretos de los ta~-
mafios de las entidades cristalinas, en la regién en que E*-->x,

dando lugar a la existencia de grandes cilios en la interfase.

La morfologfa de las esferulitas obtenidas en POE depende del
peso molecular y de las condiciones de cristalizacién y trata-
miento térmico., Para pesos moleculares altos y subenfriamientos
pequenios la esferulitas son de simetria radial y de naturaleza
fibrilar, en tanto que a pesos moleculares inferiores a 17000
el crecimiento es en forma dendritica con deformaciones poligo-
nales hasta morfologfas tipo estrella. A tiempos prolongados de
cristalizacibén y en los casos en que no hay impedimentos entre
esferulitas se observan texturas tipo pluma con un eje central
y ramas laterales originadas por alineaciones diferentes de los

cristalitos con respecto a los planos de polarizacién.

La velocidad de crecimiento esferulitico es funcién del peso
molecular, presentando un méximo de velocidad en la zona de
pesos moleculares de 17000. El anélisis del coeficiente de

temperatura del crecimiento esferulitico bidimensional, condu-
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ce a resultados anilogos a los obtenidos a partir de datos de

cristalizacién en bloque dilatométricos. La exacta concordancia
entre ambos demuestra que se puede utilizar el anélisis teérico
a partir de la energfa libre de nucleacibn para explicar el coe-

ficiente de temperatura de la cristalizacién.



