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La copolimerizacién de acetato de vinilo y etileno y su posterior hidrélisis para
obtener copolimeros de alcohol vinilico y etileno (VAE), con mayor contenido en el primer
componente, comenzé a ser objeto de estudio industrial hace aproximadamente 40 afios en
la empresa Dupont. En ella se llevaron a cabo estudios para conseguir fibras hidrofilicas a
partir de estos copolimeros VAE, los cuales fracasaron probablemente por la carencia por
parte del material de las propiedades necesarias para tal propdsito. Hace unos 25 afios los
copolimeros VAE comenzaron a ser producidos y comercializados a escala industrial a
consecuencia de las excelentes propiedades de barrera de gases manifestadas por el
poli(alcohol vinflico). El poli(cloruro de vinilideno), el poliacrilonitrilo y el poli(alcohol
vinilico) son los mejores polimeros barrera, pero todos ellos presentan problemas de
procesado pues tienen la temperatura de fusi6bn més elevada que su temperatura de
degradacién o ambas estdn muy préximas. Por otro lado, el poli(alcohol vinilico) interacciona
facilmente con la humedad ambiental, circunstancia que afecta considerablemente a sus
propiedades de barrera, ya que el efecto plastificante del agua incrementa la movilidad de las
cadenas y por ello provoca un aumento de la permeabilidad. Con objeto de mejorar la
procesabilidad de los tres sistemas homopolimeros, se trataron de introducir otras unidades
en la cadena. En el caso del poli(alcohol vinilico) esta introduccién no se puede realizar
directamente por copolimerizacién y se recurrié a la copolimerizacién del acetato de vinilo
y la otra counidad seguida de la hidrélisis controlada de ios correspondientes productos.
Como resultado de tales modificaciones, se observé que los copolimeros de alcohol vinilico
y etileno no presentaban una gran reduccién de su cristalinidad, pero sf una estabilidad
térmica superior a la mostrada por los copolimeros de cloruro de vinilideno y de acrilonitrilo
y unas propiedades de barrera muy buenas. Ademds, la presencia de etileno en 1a estructura
minimizaba en el copolimero resultante los efectos de la humedad. Dependiendo de los
requerimientos del producto acabado se emplean diferentes contenidos de etileno, siendo el
intervalo habitual de 27 al 44% molar de dicha unidad monémera.

Los copolimeros VAE son excelentes para preservar el sabor y el aroma de los
alimentos porque previenen su deterioro gracias a sus propiedades de barrera de gases,
particularmente del oxigeno y del di6xido de carbono. Por este motivo, son aplicados
principalmente como materiales de envasado de alimentos. Sus aplicaciones incluyen envases

flexibles, botellas, tubos y contenedores termoconformados, en casi todos los casos con una
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estructura multicapa. El incfémento de las aplicaciones précticas en el envasado de alimentos
ha traido consigo una expansién gradual hacia campos donde también se requieren sus
propiedades de barrera o resistencia quimica, y ahora se emplean en contenedores para
material médico, cosméticos y productos quimicos, y contintian su difusién en el campo de

materiales de construccién para aplicaciones de superficie.

El poli(alcohol vinilico) es susceptible de modificacién quimica a través de sus grupos
hidroxilo y por ello ha sido ampliamente empleado como biomaterial. La unidad repetitiva
mayoritaria de estos copolimeros VAE es el alcohol vinilico y a través de sus grupos
reactivos pueden modificarse y dar lugar mediante reacciones de injerto a nuevos materiales,
donde el copolimero actia como soporte del agente bioactivo. Las propiedades qufmicas y
mecdnicas del constituyente polimero son fundamentales, dado que en el desarrollo de su
misi6n el biomaterial est4 inmerso en un entorno con respuesta biolégicamente activa, dentro
del cual ha de mantener sus prestaciones mecdnicas y quimicas durante un tiempo prefijado.
Para este tipo de aplicaciones es imprescindible un profundo conocimiento de las propiedades
inherentes de los copolimeros VAE y de sus posibilidades como modificadores de la
superficie de otros materiales, ya que los requerimientos de uso de los biomateriales son

criticos y deben ser muy precisos.

A pesar de las numerosas e importantes aplicaciones actuales de los copolimeros VAE
y de aquéllas en fase de desarrollo, existen propiedades bdsicas de enorme interés que
adolecen de un estudio exhaustivo. Por ello, nos ha parecido necesario ¢ interesante realizar
un amplio andlisis de sus propiedades mecénicas y de la influencia que tienen sobre ellas y
sobre las relajaciones viscoeldsticas los procesos de orientacién, que van asociados a la
produccién industrial de estos materiales, sobre todo en el caso de la obtencién de 1dminas,
tanto sencillas como multicapas, de uso cada vez mayor en €l embalaje de alimentos y
firmacos. De hecho, el presente trabajo se inicié como parte de un proyecto de desarrollo

industrial de los copolimeros VAE.
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1.1 COPOLIMEROS UTILIZADOS

El presente trabajo se ha llevado a cabo sobre diversos copolimeros comerciales de
alcohol vinflico y etileno (VAE) con contenido mayoritario en el primer comonémero y sobre
los homopolimeros polietileno de baja densidad (LDPE o simplemente PE) y poli(alcohol
vinflico) (PVAL). Corno los VAE se producen mediante copolimerizacién de etileno y acetato
de vinilo a alta presién, y posterior hidrélisis de los grupos acetato, se ha elegido como
término comparativo un LDPE de similares caracteristicas. Ademds, para dilucidar el efecto
de los grupos acetato residuales del proceso de obtencién de tales copolimeros sobre sus
propiedades, se han analizado terpolimeros con distintos grados de hidrdlisis préximos a la
totalidad (VAEAG). |

La produccién industrial de estos copolimeros se realiza mediante 1a hidrdlisis de los
correspondientes de acetato de vinilo y etileno obtenidos por copolimerizacién radical de
ambos mondmeros, normalmente en disolucién. Se tiende a emplear el sistema hidréxido
sédico/metanol en el proceso de hidrélisis de los copolimeros, similar al utilizado en la
produccién industrial del PVAL, de forma que la reaccién principal es la transesterificacién

entre el metanol y la unidad de acetato de vinilo catalizado por el hidréxido sédico?:

—{ cHy cHZHf cHz CHy- + CH30H"> 1 CcHy cHFH CcHy ICHZ']- + CH3 COOCH3
| 1 m n m

OCOCHj3 OH

Los copolimeros obtenidos mediante este procedimiento presentan una distribucién
estadfstica de comonémeros. Ademds, es de destacar que no tienen una estereorregularidad

especifica, es decir, son atdcticos.

Aparte de este método, de considerable importancia comercial, se han desarrollado,

en ¢l laboratorio, otros esquemas de sintesis que originan copolimeros con una secuencia
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alternante de las counidades®4, siendo analizada la distribucién de secuencias y la tacticidad
mediante resonancia magnética nuclearS, tanto de 'H-RMN como de 3C-RMN, y

estudidndose el efecto de la microestructura sobre las propiedades térmicas®.

1.2 PREPARACION DE MUESTRAS

El estudio de las distintas propiedades de los copolfmeros, excepto ambas resonancias
TH-RMN y BC-RMN, se ha realizado en estado sélido utilizando probetas procedentes de
peliculas, preparadas a partir de la granza del material (para el PE y los copolimeros
totalmente hidrolizados (VAE)) y a partir de polvo (para los parcialmente hidrolizados
(VAEAc) y PVAL), empleando una prensa Collin de temperatura programable en ambos
platos, a temperatura superior a la de fusién. A lo largo del proceso se ha variado la presién

para desgasificar y evitar la formacién de burbujas indeseables en las pelfculas.

Los copolimeros fueron sometidos a dos historias térmicas diferentes desde el estado

fundido y las condiciones para cada una de ellas se detallan a continuacién:

Tratamiento térmico Q (subenfriamiento rdpido desde el fundido)

Temperatura de los platos 210°C
Tiempo 11 minutos
Presion 1 bar (3’), 10 bar (4°), 15 bar (4")
Tiempo de enfriamiento entre 4 minutos (15 bar)

platos con agua fria
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Tratamiento térmico S (subenfriamiento lento desde el fundido)

Temperatura de los platos 210°C
Tiempo 11 minutos
Presidén 10 bar (6’), 15 bar (5°) .
Tiempo de enfriamiento entre 150 minutos (15 bar)

los platos sin agua

En el caso del LDPE, cuya temperatura de fusién es inferior a la del PVAL y los
copolfmeros, la temperatura de los platos ha sido de 150°C y las restantes condiciones,
idénticas a las indicadas para los copolimeros. Por otra parte, el PVAL exhibe una baja
estabilidad térmica (como se comentaré con posterioridad) y por ello se redujo el tiempo que
se le sometid a presién a 9 minutos para el tratamiento Q, mientras que pricticamente la
totalidad de los intentos de lograr peliculas S resultaron fallidos por la degradacién del

material a lo largo del proceso.
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1.3 RESONANCIA MAGNETICA NUCLEAR

La caracterizacién estructural de los copolimeros se llevé a cabo mediante '"H- RMN
y ?C-RMN, utilizando un espectrémetro Varian XL-300, en dimetilsulféxido (DMSO-d)

como disolvente, a una temperatura de 90°C.

Las Figs. 1.1 y 1.2 muestran los espectros de 'H-RMN de las muestras VAE-1
(copolimero totalmente hidrolizado) y VAEAc-2 (copolfmero con mayor contenido en grupos
acetato residuales). El espectro representado en la Fig. 1.1 puede subdividirse en dos
regiones. La de campos altos, debida a los grupos metilénicos de ambas counidades, estd
centrada a un desplazamiento quimico de 1.4 ppm. Como consecuencia de su anchura y del
solapamiento de las distintas resonancias, esta regién no proporciona una informacién
estructural muy util. A campos mds bajos, desde 3.3 a 4.5 ppm, existe otra regién
correspondiente a los protones de los grupos metinos y a los protones hidroxilicos, cuyas
sefiales estdn mejor resueltas y de las que se puede elucidar la tacticidad y la distribucién de
secuencias del copolimero. Esta informacién més detallada, pero muy compleja, de la
microestructura se escapa de nuestro objetivo, al menos en el presente, por lo que la técnica
se ha utilizado para determinar el contenido en comonémero de los distintos copolimeros;

este contenido puede conocerse, sin un andlisis espectral detallado, por la férmula’:

2x
= [1°1]
f VAL X+ y
donde fy,; es Ia fraccién molar de alcohol vinilico en el copolimero y x e y representan las

intensidades globales de las sefiales a campo bajo y alto, respectivamente.

El contenido de grupos acetoxi residuales en los diversos copolimeros puede
conocerse a partir de la sefial de desplazamiento quifmico a 1.9-2.0 ppm en el espectro de 'H-
RMN, asignada al -CH; del grupo acetilo, mediante la ecuaci6n:

2z
- [1.2]
fav = T2 )z

donde f,y es la fraccién molar de acetato de vinilo residual en los copolimeros, x e y tienen
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45 4.0 3.5 3.0 2.5 2.0 1.5 1.0 0.5
ppm
Fig. 1.1 Espectro de 'H-RMN del copolfmero VAE-1.
.
' | ! i ! I ' | | { |
4.5 4.0 3.5 3.0 2.5 20 1.5 1.0 0.5
ppm

Fig. 1.2 Espectro de "H-RMN del copolfmero VAEAc-2.
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el mismo significado que en la ecuacién [1.1] y z es la intensidad de la sefial a 1.9-2.0 ppm.

La técnica de 'H-RMN permite, igualmente, dilucidar el contenido de ramificaciones
cortas (o largas) a partir de la resonancia de los grupos metilo situada a un desplazamiento
quimico de 0.86 ppm. En copolimeros de etileno y acetato de vinilo con contenido
mayoritario en etileno se determiné el porcentaje de ramificaciones y se identificaron
éstas®>®°, En nuestro caso, las ramificaciones o extremos de cadena se han calculado
mediante la siguiente expresién:

2 _
. — [1.3]
fGF X+y+z+a
donde fgg es la fraccién molar de los grupos metilo finales x, y, z tienen el mismo significado

que en las ecuaciones anteriores y @ es la intensidad de la sefial a 0.86 ppm,

En las Figs. 1.3 y 1.4 se observan los espectros de *C-RMN para los copolfmeros
anteriores. En ellos se distinguen, como en el caso de 'H-RMN, dos zonas: una a campo bajo
(63-80 ppm), donde aparecen las resonancias de los carbonos de los grupos metino (CH) y
una regién a campo alto (20-50 ppm) correspondiente a las resonancias de todos los carbonos
metilénicos’ (CH,).

La fraccién molar de alcohol vinilico puede calcularse a partir de la ecuacion®:

- 2 [1.4]

g3 g0 + Doy 35 + 14350

Joa

donde I3 g0, Ing.3s € 14350 denotan las intensidades globales de los intervalos de resonancia
indicados por los desplazamientos quimicos. (En la ecuacién 1.4 aparece la regién 20-50 ppm
dividida en dos partes para no integrar la sefial del disolvente).

Las Tablas 1.1 y 1.2 recogen los resultados de contenido en comondmero para los
diversos copolfmeros, incluyendo también una estimacién complementaria realizada a partir
de '"H-RMN en estado sélido.
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Tabla 1.1
Contenido en alcohol vinflico para los copolfmeros totalmente hidrolizados

Composicién molar de VAL fav foxtremos
MUESTRA H-RMN BC-RMN H (1.9 ppm 'H) (0.86 ppm 'H)
vAE-l 0.78 0.77 0.81 0.0017 0.0053
VAE-2 0.75 0.72 0.77 <0.0014 0.0028
VAE-3 0.63 0.62 0.63 0.0004 0.0009
Tabla 1.2

Contenido en alcohol vinflico para los copolimeros con grupos acetato residuales comparados con su homélogo totalmente hidrolizado

Composicién molar de VAL fav f xtcemos

MUESTRA HLRMN BCRMN (1.9 ppm 'H) (0.86 ppm 'H)
VAE-2 0.75 0.72 <0.0014 0.0028
VAEAc-1 0.75 0.75 0.008 0.003%

VAEAc-2 0.76 0.74 0.027 0.0009
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1.4 ESPECTROSCOPIA INFRARROJA

Los espectros de infrarrojo se registraron en un espectrémetro Nicolet 520 con
Transformada de Fourier, con interferémetro de Michelson y un ldser de referencia de He-

Ne. La resolucién del instrumento es 0.01 cm!.

Las medidas se realizaron en la zona del infrarrojo medio. La fuente empleada ha sido
un Globar de emisién optimizada entre 400 y 5000 cm!, El divisor de haz es de KBr y el
detector de DTGS, también con ventanas de KBr. Para evitar la presencia de CO, y vapor
de agua atmosférico se¢ somete el sistema a una purga continua. El mimero de puntos
registrados por barrido ha sido de 8192 y el niimero total empleado para calcular la
transformada 16384, lo que implica una resolucién de 2 cm! previa a la apodizacién; se ha
utilizado la funcién de apodizacién de Happ-Genzel. Se han efectuado 64 barridos por cada
espectro.

Los copolimeros VAE en el intervalo de composicién aquf estudiado se caracterizan
por manifestar un espectro infrarrojo muy similar al del PVAL!® homopolimero. Unicamente
las bandas asociadas a vibraciones de esqueleto del alcohol vinflico monémero pueden
debilitarse, ensancharse o cambiar de posicion en el espectro de los copolimeros VAE.
También, a medida que aumenta el contenido de etileno en los copolimeros, las bandas
asociadas con vibraciones del grupo CH, se intensifican y las asociadas con vibraciones del

grupo CHOH disminuyen en intensidad respecto al espectro del PVAL.

La Fig. 1.5 muestra representativamente el espectro infrarrojo del copolimero VAE-3-
S y en €l se observa a la izquierda la region de tensién de los grupos hidroxilo, la cual estd
constituida por una banda ancha que solapa con la de tensién de enlaces C-H, y que en
realidad es el resultado de la superposicién de varias contribuciones mds estrechas
correspondientes a grupos hidroxilo rodeados por distintos ambientes quimicos: grupos libres
(cuyas contribuciones se sitian a los mimeros de ondas més elevados) y grupos autoasociados
en forma de dimeros, trimeros...(que constituyen las contribuciones a nimeros de ondas

menores), También se encuentran en esta zona del espectro las bandas de tensién de los CH,.
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A la derecha del espectro se hallan las bandas de tensién de los enlaces C-O y las de C-C-C,

aparte de los demés modos de vibracién de los 4tomos constituyentes de los copolfmeros'®.

Cabe sefialar que, pese a que la cantidad de grupos acetato sin hidrolizar es muy
pequefia, en los espectros de infrarrojo se evidencia la regién de tensién carbonilica en torno
a los 1700 cm™! y en ella se observan dos pequefias bandas correspondientes a los carbonilos
libres y a los asociados, mediante puentes de hidrégeno, a los grupos hidroxilo de Ias

unidade; de alcohol yinﬂico.

100
75 —
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g

2 50 -
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E_. —

"
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0 1 ] | I J ] 1 I I I | I ! I I I 1
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Fig. 1.5 Espectro infrarrojo del copolimero VAE-3-S.
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1.5 PROPIEDADES TERMICAS

1.5.1 FUNDAMENTO TEORICO

El efecto de la temperatura sobre los polimeros es complejo y, a la vez, determinante
de su microestructura y su comportamiento ffsico macroscépico. Los polimeros pueden ser
amorfos, generalmente como consecuencia de la irregularidad de sus cadenas, y
semicristalinos (o llamados también, indistintamente, cristalinos) con cadenas més regulares,
capaces de formar cristales, los cuales presentan normalmente un tamafio inferior a la
longitud total de la cadena, ya que sélo una parte de la misma participa en el cristalito. Por
ello, casi siempre va a existir un porcentaje de fase amorfa, dada la incapacidad de
alcanzarse una cristalizacién total, a pesar de que las condiciones termodindmicas y cinéticas
hayan sido las m4s favorables. Ademds, los polimeros semicristalinos presentan una regién
interfacial!! de cardcter parcialmente desordenado, determinada por la reentrada en el
cristalito de parte de la cadena.

Los polimeros cristalinos presentan dos transiciones térmicas importantes: la
transicién vitrea, asociada con la fase amorfa del material, y la fusién de las entidades
cristalinas a un estado is6tropo, caracteristica de la zona cristalina. Ambas transiciones van
acompafiadas de profundos cambios en las propiedades fisicas exhibidas por el polimero, tales
como los coeficientes de expansion térmica, calores especificos, permitividades dieléctricas,

mdédulos mecdnicos, etc,

El estudio termodindmico de la transicién vitrea muestra que no se trata de una
verdadera transicién de segundo orden'?, debido a que la temperatura de transicién vitrea,
T,, no es una temperatura en que coexistan dos fases en equilibrio termodindmico. El origen
de la transicién vitrea estd en la posibilidad de que la macromolécula alcance grados de
libertad para que los segmentos de las cadenas puedan desarroliar movimientos conjuntos.
A temperaturas muy bajas, Unicamente son posibles movimientos de tipo vibracional de los
dtomos alrededor de su posicién de equilibrio. Cuando se alcanza la T, los movimientos

adquieren tal amplitud que se producen deformaciones locales de las cadenas polimeras.
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La fusién de polimeros se considera una verdadera transicién termodindmica de

primer orden!3-17

, aunque muestra rasgos especiales a consecuencia de la naturaleza intrinseca
de las macromoléculas, tales como un ensanchamiento de la curva de fusién y una
disminucién de la temperatura de fusién con respecto a la esperada para un cristal perfecto.
La temperatura de fusién, Ty, es el cociente de dos términos, uno de caricter entdlpico y

otro de caricter entrépico, ya que como transicién de primer orden se verifica:

AH,
T =
" AS

m

[1.5]

El primero de elios estd intimamente relacionado con Ias fuerzas intermoleculares cohesivas,
de forma que la T,, serd tanto mayor cuanto mds intensas sean dichas fuerzas. El segundo
depende especialmente de la flexibilidad de 1a cadena, de forma que si la flexibilidad es baja,

el cambio entrépico serd pequefio y la temperatura de fusién alcanzada serd mayor.

La ecuacién [1.5] no es estrictamente vilida, dado que el potencial quimico no es
uniforme en toda la fase durante el proceso de fusién, observdndose una dependencia de la
T, con el tamafio de los cristales, la cristalinidad de la muestra y la temperatura de
cristalizacién'®, Con el fin de lograr una mayor idealidad es preciso verificar la cristalizacién
en condiciones tales que permitan la formacién de regiones con el mayor orden posible, es
decir cristalizacién a bajos subenfriamientos y fusién a velocidades de calentamiento
pequeias. Ain en estas condiciones siempre habrd una depresién con respecto a la
temperatura de fusién en equilibrio termodinimico, T,° la cual no es asequible
experimentalmente, obteniéndose siempre temperaturas de fusién aparentes inferiores a

aquélla.

La T, se modifica notablemente con la introduccién de unidades distintas en un
homopolimero, es decir, con la copolimerizacién. Si el comonémero no es cristalizable se
observard una depresién de la T,,, mds acusada cuanto més elevado sea el contenido de
counidad amorfa. Si ambas counidades son cristalizables, la fusién presenta caracteristicas
especificas que dependen, aparte de la composicién relativa del copolimero, de la posibilidad
de entrada en el mismo reticulo cristalino (si presentan una estructura similar) de manera que

la copolimerizacién no afectard considerablemente a la cristalinidad. Si los comonémeros,
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por el contrario, son muy distintos estructuralmente, el cristal no puede soportar la existencia
de unidades extrafias y el contenido cristalino serd mucho menor, pudiendo resultar
totalmente amorfo. También tiene relevancia el tipo de copolimero, es decir, si es al azar o
en bloque, siendo més elevadas las T,, para el segundo de los supuestos'®?! cuando el

segundo comonémero no es cristalizable,
1.5.2 METODOLOGIA EXPERIMENTAL

El andlisis de las distintas transiciones térmicas y de sus pardmetros termodindmicos
se realizé6 mediante calorimetrfa diferencial de barrido (DSC). Esta técnica mide los efectos
térmicos relacionados con cambios fisicos o quimicos de una sustancia cuya temperatura se
aumenta o disminuye a velocidad constante. El registro consiste en la representacién, en
funcién del tiempo, de la diferencia de energfa que es necesario suministrar a la muestra
problema y a la de referencia para mantenerlas a la misma temperatura, Esta diferencia de
energfa es equivalente a la energia térmica absorbida o disipada en el curso de la transicién

por el material.

Se ha utilizado un calorfmetro diferencial Perkin Elmer DSC7. La calibracién del
aparato se llevé a cabo con dos sustancias de referencia, indio (T, = 156.6°C, AH,, =
28,45)/g) y zinc (T, = 419.5°C, AH,, = 108.37 J/g). La velocidad de barrido utilizada fue
10°C/min y el peso de las muestras oscilé entre 4-8 mg. Las temperaturas de transicién se

tomaron en el punto maximo de la curva endoterma o exoterma.
1.5.3 RESULTADOS Y DISCUSION

Los copolimeros objeto de estudio se obtuvieron por hidrélisis total o casi total de los
correspondientes copolimeros de acetato de vinilo y etileno, como ha sido comentado con

anterioridad. Existen numerosos estudios térmicos!:22%

sobre copolimeros parcialmente
hidrolizados, siendo mds abundantes cuando el comondémero mayoritario es el etileno. El
poliacetato de vinilo (PVAc) es un polimero amorfo y puesto que el grupo acetato es
voluminoso no entra en la red cristalina del polietileno (PE), y queda excluido de ella; por

tanto los cristalitos desarrollados son de pequeiio tamafio y va a existir una interfase muy
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importante. A consecuencia de las restricciones impuestas a la formacién de los cristalitos -
se produce-una depresién de la T,,, que es mds acusada a medida que el contenido de acetato
de vinilo es superior. Este aumento de acetato de vinilo provoca un mayor impedimento de
la cristalizacién, y por encima de un determinado contenido el polimero es totalmente
amorfo®228, La situacién varia enormemente al hidrolizar el acetato de vinilo, pues el grupo
voluminoso es reemplazado por un grupo mdis pequefio, aparte de polar, de modo que el
alcohol vinilico es una counidad capaz de cristalizar y aumenta considerablemente las fuerzas
intra e intermoleculares. El copolimero resultante contiene dos counidades con posibilidad
inherente de desarrollar un orden tridimensional, alcohol vinilico y etileno, y exhibe una
cristalinidad inusualmente elevada?”. Por ello, los copolimeros presentardin una T,
comprendida entre los valores de las T,, de los respectivos homopolimeros, que estard més

préxima a una u otra dependiendo de la composicién del copolimero.

En el andlisis de las propiedades térmicas se ha considerado la influencia de la
composicién de los copolimeros, de los grupos acetato residuales, y de la historia térmica

impuesta a las muestras (Q y S, como se detallé en el apartado 1.2).
1.5.3.1 Copolimeros hidrolizados totalmente

Los valores numéricos de las temperaturas para las dos transiciones térmicas de los
diversos copolimeros y las entalpias de fusién, en ambas historias térmicas, se recogen en
la Tabla 1.3. En ella se observa que el valor de la T, viene determinado por el contenido
en alcohol vinilico de la muestra, desplazdndose a temperaturas superiores a medida que se
eleva la fraccién molar de alcohol vinilico*>?®, aproximindose a la T, del PVAL
homopolimero, como se visualiza en la Fig. 1.6. Los valores para VAE-1 y VAE-2 estén
préximos (Q y S indistintamente) dado que sus composiciones no difieren mucho y son
ligeramente inferiores para VAE-3, en el cual la fraccién molar de comonémero mayoritario

es sensiblemente menor.

La historia térmica de las muestras, no afecta demasiado las T,, a pesar de que el
tratamiento S permite una mejor cristalizacién del material y los cristalitos, poseen un mayor

tarnaiio (como se comprobard en los experimentos de SAXS), de forma que lo esperado serfa
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que las T,, aumentasen respecto a las encontradas para el subenfriamiento rdpido desde el

fundido en todos los copolfmeros.

Tabla 1.3

Propiedades térmicas de los copolimeros totalmente hidrolizados

MUESTRA fuaL TS (°C) T, (°C) Ty 5 (°C) AH,, (I/g)
PVAL-Q 1.00 7 229 ) 90
VAE-1-Q 0.77 55 188 ' 86
VAE-1-S 0.77 - 187 174.3 86
VAE2-Q 072 58 182 i o8
VAE-2-S 0.72 oo 182 174.0 90
VAE-3-Q 0.62 50 165 ; 80
VAE3-S 0.62 i 165 157.3 82
— e = —
PE-S 0.00 i 105 : 99

Los valores de la entalpfa de fusién para las dos historias térmicas son similares
dentro del error experimental (+ 6 J/g), pero no siguen la misma tendencia de la T, ni
siquiera a nivel cualitativo, y el copolimero VAE-2 presenta unos valores mds elevados,
cuando lo 16gico serfa que los mds altos fueran los del VAE-1. La explicacién?® de este
comportamiento anémalo se halla en las implicaciones de la endoterma de fusién bimodal
presentada por el copolimero VAE-1 (més acusada para la historia S) (Figs. 1.6 y 1.7). Los
copolimeros de etileno preparados con catalizadores heterogéneos muestran endotermas de
fusién multimodales debido al contenido de comonémero mayoritario en las cadenas de peso
molecular bajo?®3%, de modo que las diferencias en esta distribucién pueden alterar la
relacién normal entre la composicién y las propiedades. Mientras los copolimeros VAE-2 y
VAE-3 (Figs. 1.6 y 1.7) muestran una endoterma aguda que incluye la mayorfa de 1a entalpfa

global de fusién, el copolimero VAE-1 manifiesta un ensanchamiento considerable. Una
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Fig. 1.6 Curvas calorimétricas de: (a) PVAL-Q, (b) VAE-1-Q, (c) VAE-2-Q y (d) VAE-3-Q

medida de esta heterogeneidad la proporciona el indice de distribucién®>34, definido como
Ia relaci6n entre drea de la cola a baja temperatura y el 4rea total de la endoterma de fusién.
Este pardmetro, calculado a partir de la deconvolucién de las endotermas, resulté ser
considerablemente superior para el copolfmero VAE-1, 0.58, mientras que para VAE-2 y
VAE-3 es 0.43, de modo que las temperaturas de los méximos no son una buéna eleccién
para caracterizar estos copolimeros. Un método mejor es tomar la temperatura, T, 5, donde
la entalpfa parcial de fusi6n es la mitad de la entalpfa global. Los resultados obtenidos para
este pardmetro (ver Tabla 1.3) indican valores similares para las muestras VAE-1 y VAE-2,

lo que justifica, al menos en parte; los valores encontrados para las entalpfas de fusién. La
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Fig. 1.7 Curvas calorimétricas de: (a) VAE-1-S, (b) VAE-2-§ , (c) VAE-3-§ y (d) LDPE,

mayor heterogeneidad en el copolimero VAE-1 puede influir en las propiedades, de modo

i

que habri que tenerla en cuenta cuando se discutan.

En el intervalo de 50-80 °C se distingue las T, de los diversos copolimeros y del
'PVAL, siendo para éste més nitida. El efecto de la heterogeneidad del VAE-1 Se pone de
nuevo de manifiesto en la localizacién de su T, pues ésta deberia desplazarse a temperaturas
superiores a medida que aumentase el contenido en alcohol vinilico del copoliniero, como
consecuencia de unas mayores interacciones intra e intermoleculares de las cadenas. No

sucede asi, y el valor més elevado corresponde a VAE-2, revelando la influencia de dichas



24 CARACTERTZACION DE LOS COPOLIMEROS

250
200 |-
~
@)
<
g
=
150 —_-°
100 1 | 1 | 1 ] 1 l 1
0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0

fyaL

Fig.1.8 Variacién de la T, de los copolimeros con su composicion.

heterogeneidades también en las regiones amorfas, ademds de en las cristalinas como se ha
comentado antes. Por su parte, VAE-3 presenta el menor valor de T,, como cabfa esperar

por su mayor contenido en etileno.

En la Fig. 1.8 se representa la variacién de la T, con la composicién, de modo que
exti'apolando tentativamente (coéﬁciente de correlacién 0.999) a concentracién de alcohol
vinflico cero se obtendria un valor de 60°C para el PE., siendo ésta una temperatura de fusién
muy baja. Sin embargo, hay que tener en cuenta, por lo encontrado en la bibliografia®, que
la relacién entre 1a T, y la cbmposicién deja de ser lineal para un contenido de etileno de
aproximadamente 50%, existiendo un mfnimo entre un 85-90% de etileno, a partir del cual
la T, ef;cperimenta un aumento. De todas formas, la copolimerizacién tiene lugar bajo
condiciones de alta presién y los copolimeros, por ello, contienen ramificaciones, Dichas
ramificaciones de cadena corta 'pr'ovocan una disminucién del tamafio de los cristalitos, de

la T, de la entalpia de fusién y de la cristalinidad en los copolimeros.
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1.5.3.2 Copolimeros con grupos acetato residuales

Los resultados hallados para este tipo de copolfmeros se detallan en la Tabla 1.4. En
la Fig. 1.9 se representan las curvas calorimétricas de los copolfmeros con restos de grupos
acetato y tratamiento Q.

Tabla 1.4 7
Propiedades térmicas de los diversos copolimeros con grupos acetato de vinilo,

comparados con su homélogo totalmente hidrolizado

MUESTRA fav TPC(C) Ty (°C) aH,, (/)
VAE-2-Q <0.0014 58 182 95
VAE-2-§ <0.0014 - 182 90

e - — -

VAEAc-1-§ 0.008 58 179 5

VAEAC2-Q 0027 5 3 169 51

VAEAc-2-§ 0.027 - 169 54

A medida que aumenta el nimero de grupos acetato residuales se observa una
depresién! més acusada de la T, a pesar de que el contenido en grupos acetato es muy
pequefio en nuestro caso. De nuevo se observa la constancia de las T,, y de las entalpfas de
fusién con el tratamiento térmico. Pero debido al mayor volumen de los grupos acetato y a
su imposibilidad de incluirse en el reticulo cristalino se manifiesta una disminucién en los
valores de Ias entalpias de fusién con el aumento de estos grupos residuales. Estas entalpias
son también inferiores a las de los copolimeros totalmente hidrolizados. Debido a la
imposibilidad de cristalizar, el acetato de vinilo impone unas restricciones que se oponen al
desarrollo de los cristalitos y por ello se observa un ligero ensanchamiento de los méximos

endotérmicos, dado que el intervalo de la fusién se amplfa. La T, también sufre una
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Fig. 1.9 Curvas calorimétricas de: (a) VAE-2-Q, (b) VAEAc-1-Q y (c} VAEAc-2-Q.

depresién por la presencia de grupos acetato residuales, mds significativa para el caso de

VAEAc-2 que para VAEAc-1, cuya T, es pricticamente igual a la del VAE-2.
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1.6 ANALISIS TERMOGRAVIMETRICO

La medida de los cambios de peso en un material en funcién de la temperatura o del
tiempo puede realizarse mediante el andlisis termogravimétrico. Este andlisis resulta
apropiado para el estudio de reacciones quimicas, estabilidad térmica, desprendimiento de
disolventes y de agua, oxidacién en el material, caracterizacién de mezclas y copolimeros
e incorporacién de aditivos. En el presente trabajo la aplicacién de esta técnica ha tenido
como objetivos el andlisis de la estabilidad térmica y la cuantificacién del agua absorbida por

los copolimeros estudiados.

La estabilidad térmica de los copolimeros depende de su estructura. Si el copolimero
es al azar, la curva termogravimétrica estard comprendida entre las curvas de los
homopolimeros correspondientes, variando en funcién de la composicién. Si se¢ trata de
copolimeros en bloque, presentard dos etapas y cada una de ellas se aproximaré a la de los
homopolimeros constituyentes, En el caso de mezclas de polimeros, la curva
termogravimétrica presentard también dos etapas, siempre que las estabilidades térmicas de

los dos componentes de la mezcla sean suficientemente diferentes.

Los copolimeros VAE, a pesar de ser cristalinos y, comparados con el PVAL,
hidréfobos debido a las unidades de etileno, son susceptibles de absorber agua a través de
sus grupos hidroxilo. Tal circunstancia ha de tenerse en consideracién dado que las
propiedades se ven afectadas por el agua absorbida, pues ésta actiia como plastificante
disminuyendo la rigidez y facilitando la movilidad de las cadenas macromoleculares. Como
consecuencia del gran uso industrial de estos copolimeros se ha analizado la absorcién de
agua®® y se ha observado que cuando esté en pequefia cantidad no puede absorberse sobre los
grupos funcionales de los copolimeros VAE, debido a los fuertes enlaces de hidrégeno intra
e intermoleculares de las cadenas, que conducen a la formacién de clusters. Si aumenta el
contenido de agua los enlaces de hidrégeno se destruyen y puede tener lugar la absorcién
sobre los grupos funcionales hasta que el agua ocupa todos los huecos de absorcién. Cuando

se produce esta circunstancia el agua se presenta sin asociar.
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1.6.1 METODOLOGIA EXPERIMENTAL

La termogravimetria permite pesar una muestra de forma continuada en una
microbalanza a medida que se calienta en un horno a una velocidad lineal programada. El
aparato utilizado para las medidas fue un Perkin Elmer TGA-7 en el cual el disefio de
equilibrio de la microbalanza utiliza un par motor servocontrolado para compensar las
variaciones de peso del material. La cantidad de corriente necesaria para mantener el sistema
en estado nulo es directamente proporcional al cambio de peso de la muestra. La velocidad
de barrido empleada fue 10°C/min y el peso de las muestras oscilé entre 3 y 5 mg. Se
realizaron experiencias tanto sobre peliculas fundidas inmediatamente antes de la realizacién
del andlisis termogravimétrico (y cuyos datos se marcardn con *) como sobre peliculas con
un mayor contacto ambiental, de las cuales se cortaron probetas para estudio de otras
propiedades y se guardaron en bolsas herméticas de polietileno para evitar el contacto

permanente con el entorno.
1.6.2 RESULTADOS Y DISCUSION
1.6.2.1 Anadlisis de la estabilidad térmica de los copolimeros totalmente hidrolizados

La Fig. 1.10 muestra las curvas termogravimétricas obtenidas para PVAL, PE, y los
copolfmeros VAE-1-Q", VAE-2-Q" y VAE-3-Q". En ella se observa la reducida estabilidad
térmica del PVAL comparada con la del PE, que comienza a descomponerse a unos 450°C
y en una séla etapa, en contraste con las dos etapas que comprende el proceso de degradacién
del PVAL. Este polimero, después de la pérdida del agua absorbida, que se comentard en
el apartado 1.6.2.3, muestra una primera etapa de descomposicién a partir de unos 230°C
(esta temperatura varia dependiendo del método de sintesis’” del PVAL) que implica
principalmente la deshidratacién de las cadenas macromoleculares, de forma que el residuo
resultante estd formado por estructuras insaturadas conjugadas, y una segunda etapa que

comienza aproximadamente a 450°C y conduce a un resto carbonoso del 8%.

La Fig. 1.10 ratifica que los copolimeros VAE son al azar, como se comenté antes,
dado que las curvas termogravimétricas de los tres copolimeros se hallan comprendidas entre



CARACTERIZACION DE LOS COPOLIMEROS 29

Peso (%)

Temperatura (°C)

Fig. 1.10 Curvas termogravimétricas de PVAL, PE, VAE-1-Q*, VAE-2-Q* y VAE-3-Q*

las de los homopolimeros. La correlacién con la composicién no estd bien definida, pues el
copolimero VAE-1-Q (y VAE-1-Q¥) inicia el proceso de degradacién a temperaturas mds
elevadas que VAE-2-Q y VAE-3-Q (VAE-2-Q* y VAE-3-Q¥, respectivamente), hecho que
parece indicar que las heterogeneidades presentes en dicho copolimero, comentadas en las
propiedades térmicas, le proporcionan una ligera mayor estabilidad. Es signiﬁcati\}o que los
procesos de degradacién de los copolimeros no transcurran en dos etapas como le sucede al
PVAL sino aparentemente en una séla, aunque para las muestras con tratamiento térmico S
se¢ observe un pequefio hombro en los porcentajes de pérdida de peso finales (menos

perceptible aiin para algunas de las muestras Q).
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1.6.2.2 Anilisis de la estabilidad térmica de los copolimeros con grupos acetato

residuales

La Fig. 1.11 muestra las curvas termogravimétricas obtenidas para los homopolimeros
y los copolimeros VAE-2-Q, VAEAc-1-Q y VAEAc-2-Q. Se trata, de nuevo, de copolfmeros
al azar, y en ellos, como en los totalmente hidrolizados, se produce una pérdida de peso
previa al proceso de degradacién, el cual transcurre a través de dos etapas, mds marcadas
para VAEAc-1 y VAEAc-2 que para VAE-2.

100 Femcmasmsger zr o rrm e e e m e
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Fig. 1.11 Curvas termogravimétricas de PVAL, PE, VAE-2-Q, VAEAc-1-Q y VAEAc-2-Q.
1.6.2.3 Contenido de agua absorbida en los copolimeros totalmente hidrolizados
Las propiedades exhibidas por el PVAL y sus copolfmeros VAE estdn influenciadas

por la capacidad que poseen estos polimeros de formar enlaces de hidrégeno intra e

intermoleculares entre las cadenas, de manera que cualquier factor que afecte a dichos
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enlaces alterard las propiedades de estos materiales. Su naturaleza hidréfila hace que una
causa modificadora sea el agua ambiental, como se ha comentado previamente; por ello es
importante conocer el contenido de agua absorbida para una correcta interpretacién de los

resultados.

La Tabla 1.5 muestra el contenido de agua absorbida para los diferentes copolimeros.
En elia se observa que en las muestras con un mayor contacto ambiental la variacion es la
esperada, es decir, Ia cantidad de agua absorbida es mds elevada en los copolimeros VAE-1
y VAE-2, Sin embargo, la situacién es diferente para las muestras recién fundidas (muestras
con ), siendo VAE-3 el que mayor cantidad de agua absorbe. La absorcién en estos
copolimeros es debida, en principio, a 1a conjugacién de un doble efecto: el contenido de
etileno y la cristalinidad. Los resultados indican que para las muestras medidas
inmediatamente después de ser moldeadas, la cristalinidad es el efecto que predomina: a
menor cristalinidad (muestra VAE-3) mayor absorcién de agua, ya que este proceso tiene

lugar en la fase amorfa.

El efecto de la historia térmica es evidente para los tres copolimeros y et enfriamiento
lento desde el fundido produce una absorcién menor de agua a consecuencia de un mejor y
mayor desarrollo de la fase cristalina, circunstancia que conlleva una menor fase amorfa en
la que tiene lugar la absorcién del agua. Este hecho se observé en el PVAL?®, de forma que

el aumento de la cristalinidad de las muestras provocaba una mayor resistencia al agua.
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Tabla 1.5

Contenido de agua absorbida en los copolimeros totalmente hidrolizados

MUESTRA % PERDIDA DE PESO (a T < 190°C)
PVAL 3.30
VAE-1-Q 2.02
VAE-1-Q* 0.78
VAE-1-§ 1.72
VAE-1-5* 0.54
VAE-2-Q 2.22
VAE-2-Q* 0.79
VAE-2-§ 1.66
VAE-2-§* 0.71
- VAE3-Q 1.72
VAE-3-Q* 0.90
VAE-3-S 1.46
VAE-3-S* 0.69
PE 0.00

* Muestras preparadas inmediatamente antes de la termogravimetria

1.6.2.4 Contenido de agua absorbida en los copolimeros con grupos acetato residuales

Los fuertes enlaces de hidrégeno intra e intermoleculares en las cadenas
macromoleculares del PVAL y los copolimeros VAE se debilitan considerablemente con la
presencia de los grupos acetato, por su cardcter mds hidréfobo, y sobre todo porque compiten

con los hidroxilos en la formacién de las uniones por puentes de hidrégeno. Este
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debilitamiento se refleja en la posibilidad, en condiciones similares, de una mayor interaccién
de los grupos hidroxilo de las cadenas polimeras con ¢l agua ambiental. Por consiguiente,
se espera una absorcién de agua mayor para estos copolimeros, como confirman los
resultados (ver Tabla 1.6). El efecto de las historias térmicas es similar al expuesto
anteriormente para los copolfimeros totalmente hidrolizados.

Tabla 1.6
Contenido de agua absorbida por los copolfmeros con grupos acetato residuales

MUESTRA % PERDIDA DE PESO (a T < 190°C)
PVAL | 3.30 |

VAE-2-Q 2.22
VAE-2-Q# 0.79
VAE-2-S 1.66
VAE-2-§* 0.71
VAEAc-1-Q 2.81
VAEAc-1-Q* 0.94
VAEAc-1-S 1.70
VAEAc-1-§* 0.84
VAEAc-2-Q 3.52
VAEAc-2-Q* 1.61
VAEAc-2-S 2.72
VAEAc-2-S* 1.55
PE 0.00

* Muestras preparadas inmediatamente antes de la termogravimetria
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1.7 DIFRACCION DE RAYOS X

Los copolimeros de alcohol vinilico y etileno presentan cardcter cristalino en todo el
intervalo de composicién®® (Fig. 1.12), circunstancia bastante inusual en copolfmeros. Si el
contenido de alcohol vinilico es inferior al 20%, el copolimero forma cristalitos isomorfos
con los de PE ya que, debido al pequefio volumen del grupo hidroxilo, es posible el
reemplazamiento de un 4dtomo de H por dicho grupo sin una perturbacién significativa de la
red cristalina del PE. En este caso, grupos aislados de alcohol vinflico o secuencias muy
cortas pueden incorporarse en la red del PE como defectos puntuales?’. De manera similar,
si el contenido es superior al 60% de VAL, las secuencias de alcohol vinilico son
suficientemente largas para permitir la cristalizacién del PVAL, de forma que ahora son las
unidades de etileno las que pueden incorporarse como defectos isomorfos en los cristales del
PVAL?2, El hecho de que cada unidad monémera pueda empagquetarse en la forma cristalina
de la otra parece provenir de la naturaleza de ambos homopolimeros, pues presentan
estructuras planares en zig-zag?®. Para una composicién intermedia, entre el 20 y el 60% de

alcohol vinflico, se conoce ahora?®°

que ambas counidades cristalizan en un sistema
pseudohexagonal, a diferencia de lo que se interpretd en el pasado cuando para tales
contenidos de alcohol vinilico se supuso que el difractograma era una superposicién®? de los

del PE y PVAL, es decir, que los comonémeros cristalizaban separadamente.
1.7.1 METODOLOGIA EXPERIMENTAL

Los estudios de rayos X a dngulos altos (WAXS) se han realizado a temperatura
ambiente en un difractdmetro Philips. Los difractogramas se registraron en un intervalo de
26 entre 3° y 40°, utilizando radiacién CuKe filtrada a través de Ni. Las medidas se
realizaron sobre liminas cuadradas de aproximadamente 2 ¢m de lado, cortadas de las
peliculas de las diversas muestras, para ambos tratamientos térmicos. La adquisicién tiene

lugar por reflexién, y el error estimado en 26 es de +0.2 grados.

Los estudios de difraccién a dngulos bajos se llevaron a cabo utilizando radiacién
sincrotrén en el Laboratorio Daresbury (estacién 8.2) del Reino Unido. Se utilizaron dos
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distancias detector-muestra distintas: 3.2 m y 1.6 m, las cuales permiten acceder a un
intervalo de espaciados comprendido entre 26 y 600 A en el primer caso y entre 15 y 350A
en el segundo. La calibracién de los espaciados se realizé con una muestra de coldgeno de

cola de rata (. = 670 A). El error estimado de estas medidas es de + 5 A.
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Fig. 1.12 Variacién del espaciado de la red con la composicion del copolimero®.
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1.7.2 RESULTADOS Y DISCUSION

1.7.2.1 Difraccién de rayos X a dngulos altos (WAXS)
1.7.2.1.1 Copolimeros totalmente hidrolizados

Las Figs. 1.13 y 1.14 muestran los difractogramas de los homopolimeros, PE y
PVAL, cristalizando el primero en una red ortorrémbica y el segundo en una monoclinica,
como se ha expuesto con anterioridad. Los espaciados correspondientes se recogen en las
Tablas 1.7 y 1.8. No se observa variacién significativa en los diagramas del PE para ambos
tratamientos, Q y S, circunstancia que no es semejante en €l PVAL, donde para la muestra
S se obtienen difracciones mds estrechas, con un mejor grado de resolucién de las reflexiones
consecuencia de la mejora sufrida por la fase cristalina al habérsele permitido un mejor

desarrollo,

Los copolimeros exhiben un comportamiento caracterfstico. Se ha comentado
anteriormente que este tipo de copolimeros cocristaliza en todo el intervalo de composicién
y que dependiendo de ésta lo hacen en el sistema ortorrémbico, monoclinico o
pseudohexagonal. Las Figs. 1.15 y 1.16 (VAE-2 presenta difractogramas semejantes a los
VAE-1) demuestran, sin embargo, que la situacidn no es tan simple. Si se comparan los
difractogramas de PVAL-S y VAE-1-S se observa que ambas muestras poseen el mismo
sistema cristalino -monoclinico- aunque la red de VAE-1-S esté un poco distorsionada por
la inclusién de las unidades de etileno como defectos®?. Mientras que las diferencias
existentes entre PVAL-Q y PVAL-S eran las 16gicas debido a un aumento de tamafio y a un
perfeccionamiento de los cristalitos como consecuencia del proceso de cristalizacién, no
sucede asf entre VAE-1-Q y VAE-1-8 (ver Fig. 1.15) cuyos difractogramas son totalmente
diferentes. En este caso se ha producido una variacién en la red cristalina del copol{mero,
es decir cada historia térmica provoca la cristalizacién en un sistema cristalino concreto:
monoclinico -como el PVAL- para la muestra S y pseudohexagonal para la muestra Q (los
valores hallados para los espaciados coinciden perfectamente con los dados por la Fig. 1.12).
No se tiene referencia de tal circunstancia en el pasado, pues aunque se analizé el efecto del

tiempo de templado mediante medidas de rayos X, no se aprecié un cambio de sistema
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Fig. 1.13 Difractogramas de PE: (a) tratamiento Q; (b) tratamiento S.

Fig. 1.14 Difractogramas de PVAL: (a) tratamiento Q; (b) tratamiento S
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Tabla 1.7
Angulos de difraccién y espaciados correspondientes al PE

PE-S PE-Q
26 (°) d (A) 20 (°) d(A)
21.4 4,14 21.4 4,14
23.8 3.73 23.8 3.73
Tabla 1.8

Angulos de difraccién y espaciados correspondientes al PVAL

PVAL-S | PVAL-Q

20 (™) d (A) 26 () d (&)
11.3 7.82 11.4 7.75
16.1 5.50 16.2 5.47
19.3 4.59 19.5 4.55
20.0 4.43 20.0 4.43
22.7 3.91 22.8 3.90
27.5 3.24 - -
28.6 3.12 - -
32.6 2.74 32.4 2.76

34.7 2.58 - -
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cristalino en el material enfriado rdpidamente s6lo un menor grado de resolucién de las
reflexiones. Lo hasta ahora expuesto indica que, para los copolimeros con contenidos
superiores al 60% de alcohol vinilico, los resultados de VAE-1-S y VAE-2-§ concuerdan con
la generalizacién previa?>2%3? formando cristalitos monoclinicos andlogos a los del PVAL.
En cambio, los resultados hallados para VAE-1-Q y VAE-2-Q muestran que dicha
generalizacién no tomé en consideracidn la historia térmica, ya que el subenfriamiento rdpido
provoca no sélo una disminucién del tamafio y una menor perfeccion de los cristalitos, sino

también la formacién de dos redes cristalinas diferentes para un mismo copolimero.

El copolimero VAE-3 se encuentra en el limite de composiciones que forman
cristalitos monoclinicos como el PVAL o cristalitos pseudohexagonales. Para ambas historias
térmicas (a diferencia de VAE-1 y VAE-2) origina cristalitos pseudohexagonales. En la Fig.
1.16 se visualiza una menor resolucién de las reflexiones para el tratamiento Q, tal y como
sucede en el PVAL. Las Tablas 1.9 y 1.10 recogen los valores de los espaciados de VAE-1
y VAE-3 para ambos tratamientos térmicos.

1.7.2.1.2 Copolimeros con grupos acetato residuales
|

Los grupos acetato, a consecuencia de su mayor tamaiio, suponen un impedimento a
la formacién de los cristalitos. Como el contenido de tales grupos es muy pequefio, los
terpolimeros analizados son cristalinos (como se sefial6 en las propiedades térmicas), aunque
la red se va a perturbar ligeramente por su presencia, y poseen la misma caracteristica de los
copolfmeros VAE-1 y VAE-2, es decir, muestran diferente ordenacién tridimensional con la
historia térmica. Este hecho es légico pues en estos terpolimeros el contenido de alcohol
vinflico es del mismo orden del presentado por VAE-2. Es destacable la menor resolucién
en las reflexiones a medida que aumenta el contenido en acetato, como puede observarse en
la Figs. 1.17 y 1.18.
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20
Fig. 1.15 Difractogramas de VAE-1: (a) tratamiento Q; (b) tratamiento §

Fig. 1.16 Difractogramas de VAE-3: (a) tratamiento Q; (b) tratamiento S
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Tabla 1.9

Angulos de difraccién y espaciados correspondientes al VAE-1

VAE-1-S VAE-1-Q
20 (%) d (A) 20 () d (A)
11.2 7.89 11.0 8.03
16.8 5.27 - -
19.8 4.48 - -
20.6 4.31 20.2 4.39
22.6 3.93 22.2 4.00
33.8 2.65 - -
Tabla 1.10

Angulos de difracci6n y espaciados correspondientes al VAE-3

VAE-3-S VAE-3-Q

26 (%) d (A) 26 (%) d ()

10.8 8.18 10.8 8.18

20.2 4.39 20.4 4.35
22.0 4.04 - ;
31.5 2.84 - -
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Fig. 1.17 Difractogramas de VAEAc-1: (a) tratamiento Q; (b) tratamiento S.

Fig. 1.18 Difractogramas de VAEAc-2: (a) tratamiento Q; (b) tratamiento S.
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1.7.2.1.3 Cristalinidad

La difraccién de rayos X (WAXS) es una técnica que, ademds de aportar informacién
sobre la estructura cristalina del sistema, permite estimar el grado de cristalinidad de los
polfmeros. El método requiere, preferiblemente, disponer del material totalmente amorfo,
de manera que al evaluar la cristalinidad la forma de la contribucién amorfa sea
perfectamente conocida. Esto no es factible en todos los casos, y por ello es dificil de

establecer una evaluacién real del halo amorfo.

En nuestro caso, todas las muestras son cristalinas para las dos historias térmicas, de
manera que es imposible obtener copolfmeros totalmente amorfos. Para el cdlculo de la
cristalinidad mediante la técnica de rayos X, se procedi6 a un ajuste de los diferentes picos
a lorentzianas*® como puede observarse en la Figura 1.19 y los valores hallados se recogen
en la Tabla 1.11 para los diferentes homopolimeros y copolimeros. (El error estimado en
estos valores es de + 5 unidades, proveniente fundamentalmente de la indefinicién del halo
amorfo, que se manifiesta claramente al utilizar otro tipo de curvas, como por ejemplo un

producto gaussiana-lorentziana).

Los homopolimeros presentan valores similares, dentro del error experimental, para
ambas historias térmicas. En el caso de los copolimeros con tratamiento Q, se observa un
descenso gradual de la cristalinidad con el aumento del contenido de alcohol vinilico (Tabla
1.11). En los copolimeros VAE-2 y VAE-3 con tratamiento S, la composicién no parece ser
un factor que altere la cristalinidad del sistema, permaneciendo €sta practicamente constante,

circunstancia que se repite para los copolimeros VAEAc-1-S y VAEAc-2-S.
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Tabla 1.11
Cristalinidades estimadas a partir de rayos X y entalpfas de fusién de los diferentes

homopolimeros y copolimeros

Muestra 1-A (%) AH,, (1/g)
PVAL-Q 48 90
PVAL-S 47 ;
VAE-1-Q 43 86
VAE-1-$ 49 86
VAE-2-Q 39 95
VAE-2-S 45 90
VAE-3-Q 37 80
VAE-3-§ 45 82
LDPE-Q 47 99
LDPE-S 44 102
VAEAc-1-Q 44 73
VAEAc-1-§ 45 75
VAEAc-2-Q 36 51

VAEAc-2-§ 44 54
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Fig. 1.19 Ajuste a lorentzianas de los difractogramas de: a) PVAL-S, b) VAE-3-§ y ¢) PE-S.



46 CARACTERIZACION DE LOS COPOLIMEROS

1.7.2.2 Difraccién de rayos X a dngulos bajos (SAXS)

El andlisis mediante difraccién a dngulos bajos nos da idea de la distribucién de los
tamafios del cristal en las muestras, ya que proporciona valores de los largos espaciados. En
estos valores debe tenerse en cuenta que la componente no cristalina también estd incluida
y éste puede ser el motivo por el que no se observen diferencias claras en la distribucién total
de los espaciados (Tabla 1.12 y Figura 1.20). As{ pues, encontramos valores iguales dentro
del error experimental en los largos espaciados de los copolimeros con la misma historia
térmica®®, mientras que sf se observan diferencias en las curvas de DSC entre los
copolimeros VAE-1, VAE-2 y VAE-3, como se explicé anteriormente en este capitulo de la
Memoria. Un andlisis de las curvas de la Fig. 1.20 parece indicar, sin embargo, que la

muestra VAE-3-Q presenta un hombro mds acusado en la zona de tamafios mds pequeiios.

Tabla 1.12

Largos espaciados para los copolimeros VAE con ambas historias térmicas.

Muestra L (nm)
VAE-1-Q 13.3
VAE-1-§ 14.3
VAE-2-Q 13.9
VAE-2-§ 15.0
VAE-3-Q 12.7
VAE-3-S 15.2

En cambio, los resultados de la Tabla 1.12 ponen de manifiesto que en las muestras
cristalizadas lentamente los cristalitos parecen presentar mayor tamaiio que en aquellas donde
el subenfriamiento es rdpido desde el estado fundido.
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Fig. 1.20 Difractogramas de SAXS (con la correccién de Lorentz) de los copolimeros VAE con ambos

tratamientos térmicos.
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2.1 INTRODUCCION

Los polimeros se caracterizan por su elevado y heterogéneo peso molecular, por la
posibilidad de adoptar, como consecuencia de lo anterior, un nimero muy elevado de
conformaciones moleculares en el espacio, y por la existencia de importantes fuerzas
intermoleculares, factores que condicionan su peculiar, y a la vez versdtil, comportamiento
mecénico, que es uno de los aspectos mds relevantes cuando se trata de utilizar los polimeros

en aplicaciones précticas.

Las macromoléculas presentan propiedades diferentes de las de los sistemas viscosos
(en los cuales la velocidad de deformacién es proporcional a la fuerza aplicada y todo el
trabajo sobre el sistema se disipa en forma de calor) y de los sistemas eldsticos (en los cuales
la deformacién es proporcional a la fuerza aplicada y el trabajo es almacenado como energia
potencial). Por el contrario, la naturaleza viscoeldstica de los polimeros hace que al
someterlos a un campo de fuerzas externo, su respuesta (una deformacién) no se efectie
instant4neamente. El cese del campo de fuerzas pone de manifiesto la tendencia de las
macromoléculas a regresar al estado inicial, por lo que parte de la deformacién se recupera,
y, por ello, se denomina deformacidn eldstica. Estd constituida por dos contribuéiones: una
de tipo entrdpico, originada por el aumento de orden, que en la mayorfa de los casos es
dominante, y otra de tipo hookeano, que tiene un valor muy pequefio y estd causada por la
deformacién de los 4ngulos y longitudes de enlace. Otra parte de la deformacién no es
recuperable, viene originada por el desplazamiento del centro de gravedad de una

macromolécula con respecto al de las vecinas y se denomina deformacién viscosa.

En la deformacién macroscdpica de los polimeros se conjugan las contribuciones
eldsticas y viscosas, dependiendo de las escalas de tiempo y temperatura. Por tanto, las
propiedades mecdnicas de los polimeros dependen fuertemente de su composicion y

estructura, asi como del tiempo, velocidad de aplicacién de las fuerzas y de Ia temperatura.

Los procesos de deformacién de los polfmeros llevan implicitas variaciones

sustanciales de su estructura y, por consiguiente, de sus propiedades, pues provocan la
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orientacién de las cadenas macromoleculares (Capitulo 4 de esta Tesis); por ello constituyen,
junto con la sintesis de nuevos polimeros, la copolimerizacién, o los procesos de mezclado,
una via de obtencién de materiales con alto interés a la vez cientffico y tecnolégico. Dado
¢l interés industrial de los' copolimeros VAE y considerando que no existe en la literatura
ningin estudio exhaustivo de las propiedades mecdnicas de estos copolimeros (con contenido
mayoritario en alcohol vinilico), en el presente Capftulo se procede al estudio de sus
propiedades mecdnicas mediante deformaci6én uniaxial, analizdindose la influencia de la
composicién de los copolimeros, de su grado de hidrdlisis, del tratamiento térmico y de las

condiciones de la deformacién.

2.2 FUNDAMENTOS TEORICOS

Numerosos factores estructurales, junto con la composicién quimica, son responsables
del peculiar comportamiento -mec4nico de los polimeros':

- peso molecular

- entrecruzamiento y ramificacion

- cristalinidad y morfologfa cristalina

- copolimerizacién

- plastificacién

- orientacién molecular

- cargas

- mezclas

- separacion de fases y orientacion en bloques

En relacién con los factores estructurales y moleculares mencionados, en la

determinacién del comportamiento mecénico son importantes las siguientes variables
externas:

- temperatura e historia térmica
- tiempo, frecuencia, o velocidad de deformacién

- presién



PROPIEDADES MECANICAS 57

- amplitudes del esfuerzo y de la deformacién
- tipo de deformacién

- entorno ambiental i

Se ha desarrollado una amplia variedad de ensayos mecdnicos, muchos de los cuales

estdn normalizados?. El objetivo de tal normalizacién es proporcionar simplicidad y

uniformidad a los ensayos, por lo cual no siempre se logra con ellos la informaci6n bésica

o especffica requerida para un estudio concreto. Los ensayos mecdnicos méds empleados, junto
con el pardmetro o propiedad que miden y su campo principal de aplicacién, son:

- fluencia: Deformacién experimentada por un material sometido durante un perfodo

de tiempo a un esfuerzo o carga constante. Son ensayos muy utiles para el disefio

de piezas de material polimero.

- relajacién de esfuerzo: Esfuerzo o carga requerido/a para mantener constante una
deformacion previa del material. Son experimentos muy valiosos para el

entendimiento tedrico de las propiedades mecdnicas de los polimeros. -

- esfuerzo-deformacion: Esfuerzo necesario para deformar la muestra a una
velocidad constante. Usados para la determinacién de pardmetros ingenieriles de

los materiales polimeros.

- mecanodindmicos: Respuesta de un material a un esfuerzo (o deformacién)
sinusoidal u otro tipo de solicitacién periédica. Permiten estudiar los movimientos

moleculares y el comportamiento viscoeldstico de los polimeros.

- impacto: Resistencia a la rotura bajo condiciones especificas, al golpear el material
a alta velocidad. Este tipo de ensayo proporciona informacién sobre la tenacidad
del polimero. Los ensayos esfuerzo-deformacién a alta velocidad pueden
considerarse un tipo especial de ensayos de impacto®+*,

!

Los ensayos esfuerzo-deformacion son los mds cominmente utilizados, aunque a veces
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la interpretacién tecnoldgica de los resultados sea dificil debido a las posibles fluctuaciones
del esfuerzo® originadas por defectos en el material y también a la posible concurrencia de
diferentes procesos durante la deformacidn, tales como la reestructuracién de las entidades
cristalinas en polimeros semicristalinos, y la reorientacién de los segmentos de cadena en

polimeros amorfos, como se detaliard en el Capitulo 4.

Los ensayos esfuerzo-deformacién proporcionan informacion sobre tres propiedades
mecdnicas bdsicas -rigidez, resistencia a la traccién y tenacidad- de gran utilidad en la
mayoria de las aplicaciones de los polimeros. La primera de estas propiedades representa®
la resistencia del material a la deformacién cuando se aplican fuerzas externas y evidencia
el comportamiento eldstico de la macromolécula en la regién de bajas deformaciones.
Adem4s, resulta més facil relacionarla con la estructura molecular que cualquier otra
propiedad mecdnica; de ahi su gran importancia en los disefios ingenieriles. Una medida de
la rigidez es el mddulo eldstico o médulo de Young, E, el cual se define como la relacién

entre el esfuerzo aplicado, o, y la deformacién resultante, e, es decir:

E--= [2.1]

La ecuacién [2.1] es vdlida para pequeiias deformaciones, inferiores al 1%, incluidas dentro
del denominado limite eldstico o proporcional. Es de destacar que, incluso a estas pequefias
deformaciones, el médulo de Young aumenta al hacerlo la velocidad de deformacidn, hecho
que indica que E no estd tinicamente determinado por la energfa elastica de la deformacién
de dngulos, longitudes de enlace y distancias intermoleculares, sino que también implica
desplazamientos dependientes del tiempo de dtomos y pequefios grupos de dtomos’. Dada la
dependencia del médulo de Young con la velocidad de deformacién, para propdsitos practicos
este valor se obtiene con velocidades de deformacién bajas, utilizadas normalmente en los

instrumentos de ensayo del laboratorio.

La resistencia a la traccién es el esfuerzo mdximo que un material puede soportar
antes de romper. El efecto de la velocidad de deformacién sobre esta propiedad es mucho

mds acusado que sobre la rigidez.
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La tenacidad representa el trabajo requerido para romper un material. Esta propiedad
puede definirse de varias formas, una de las cuales es considerarla como el 4rea bajo la curva
esfuerzo-deformacién’. De este modo, la tenacidad es una indicacién de la energia que puede

absorber un material antes de romper.

La mayorfa de las curvas esfuerzo-deformacién estdn referidas a esfuerzos nominales
o ingenieriles, oy, es decir, obtenidos por cociente entre la fuerza aplicada y la seccién
inicial de la probeta, y no a esfuerzos verdaderos, oy, que son los calculados a partir de la
seccion instantdnea de la probeta. La dificultad experimental que supone el conocimiento de
la secci6n en cada instante ha conducido al desarrollo de diversos métodos que proporcionan
las curvas esfuerzo-deformacién verdaderas®!®. Pero para la mayorfa de los propésitos
précticos es satisfactorio y suficiente el conocimiento de las curvas esfuerzo-deformacién

nominales.

Los polimeros manifiestan diversos comportamientos esfuerzo-deformacién cuando
varian la temperatura o la velocidad de deformacidn, debido a su naturaleza viscoeldstica.
La Fig. 2.1 muestra los distintos comportamientos en funcién de la temperatura, a una
velocidad de deformacién constante. A temperaturas bajas el esfuerzo aumenta linealmente
al aumentar la deformacién hasta el punto de rotura, que ocurre a bajas deformaciones
(~10%), donde el polimero rompe de una manera frégil (curva 1). Al elevar la temperatura
(curva 2) se observa un punto de fluencia y el esfuerzo cae antes de la rotura, a veces con
aparicion de un estrechamiento o cuello; éste es un comportamiento de rotura diictil, aunque
todavfa se alcanzan deformaciones pequefias (20-30%). A temperaturas mds altas (curva 3),
siempre que se verifiquen ciertas condiciones, tiene lugar la propagacién del cuello, dando
lugar al proceso de estirado en frfo y el endurecimiento por deformacién. En este caso las
extensiones son generalmente grandes, hasta 1000%. A temperaturas ain mds elevadas
(curvas 4 y 5), se observa una deformacion progresivamente homogénea, de modo que el
polimero se comporta como un elastémero y el esfuerzo aumenta de forma sigmoidal con la
deformacién hasta el punto de rotura, alcanzdndose en éste deformaciones muy altas
(>1000%). Este comportamiento tiene lugar por encima de la temperatura de transicién
vitrea en los polimeros amorfos y los esfuerzos desarrollados son muy bajos. Finalmente, a

temperaturas superiores en las que el polimero es extremadamente blando, el valor de la
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Stress

Strain

Fig. 2.1 Curvas esfuerzo-deformacion de materiales polfimeros a diferentes temperaturas:
Comportamientos fragil (curva 1), dictil {(curvas 2y 3) y elastémero (curva 5). Definiciones del punto
de fluencia (marcados con flechas): esfuerzo mdximo (curvas 2y 3) y método de las tangentes
{curva 4).

deformaci6n a rotura puede, de nuevo, disminuir'4,

Asf pues, las propiedades esfuerzo-deformacién muestran cambios importantes en la
zona de temperaturas prdximas a la transicién vitrea. Por ello, la T, debe ser considerada la
caracterfstica mds importante de un material con respecto a sus propiedades mecénicas, sobre
todo en los polimeros amorfos. En los semicristalinos, el grado de cristalinidad y la
morfologia cristalina tienen también efectos pronunciados sobre su comportamiento mecénico,
y puesto que ambos factores pueden variar ampliamente, también lo hardn las propiedades
mecédnicas. En concreto, los ensayos esfuerzo-deformacién resultan afectados por la

cristalinidad.

Uno de los procesos de deformacién en fase sélida mds empleado es el estirado en
frio, durante el cual se produce una orientacién molecular uniaxial, beneficiosa a veces para
el producto acabado, puesto que conduce a un aumento de la tenacidad y de la resistencia a
la traccién respecto del material original no orientado. El comportamiento caracteristico de
estrechamiento y estirado en frfo se muestra en la curva 3 de 1a Fig. 2.1. En los estadios
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iniciales, la deformacién de la muestra tiene lugar de modo homogéneo y la curva
convencional esfuerzo-deformacién manifiesta un incremento regular del esfuerzo al aumentar
la deformacién. En el maximo de la curva, la seccién transversal de la muestra se reduce,
es decir, se forma un cuello de tal modo que un aumento posterior del alargamiento conduce
a una caida en el esfuerzo. La continuacién de la deformacién se debe a la propagacién del
cuello a lo largo de 1a muestra. En estos casos la deformacién pldstica se concentra, entera
o principalmente, en una pequefia region de la muestra, dependiendo la naturaleza de esta

deformacién de la geometrfa de la muestra y de la naturaleza de los esfuerzos aplicados.

El origen de la caida del esfuerzo nominal en la curva esfuerzo-deformacién ha sido
tema de controversia, pues a veces se ha atribuido a un calentamiento adiabético y otras a
una reduccién geométrica de la secci6n transversal al formarse el cuello®. Esta cafda puede
observarse incluso en el esfuerzo verdadero, aunque en un principio no se reconocia esta
posibilidad y se consideraba que aquél aumentaba siempre, aunque de forma menos regular,

al aumentar la deformacién!s.

La generacién de calor durante los procesos de estirado es conocida desde hace
tiempo®. Este calentamiento hizo sugerir que el aumento local de la temperatura causaba la
formacién del cuello y su propagacién, como consecuencia de un reblandecimiento por
deformacién, reflejado en la consiguiente cafda del esfuerzo'*'7!8, La estabilidad del proceso
de estirado se atribuyé a la del proceso adiabético de transferencia de calor a través del
cuello durante la extensién. El aumento de temperatura no es cuestionable ya que se ha

18,19

comprobado mediante medidas directas de la temperatura usando termopares'® ', cristales

orgdnicos coloreados (con puntos de fusién en el intervalo de temperatura de interés'®),

sensores fluorescentes®®, estudios calorimétricos?!+2?

y, mis recientemente, cdmaras
infrarrojas®. El calentamiento observado a bajas velocidades de deformacién? fue de unos
10°C. Posteriormente se demostré que la formacién de cuello puede tener lugar bajo

condiciones cuasi-estdticas si la velocidad de deformacién es suficientemente baja“’zs.

La explicacién del calentamiento adiabitico se establecié, al menos en paite, porque
no se consideré el proceso de flujo independientemente del de estirado. Un andlisis del
poli(tereftalato de etileno) estirado en frio>2” mostré que el proceso de estirado est4 afectado
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por la generacién adiabdtica de calor a velocidades de deformacién superiores a 0.1 min!,

pero no asf el proceso de flujo. Si la deformacién se realiza a baja velocidad el calor
generado se difunde lejos del cuello, hacia la zona no estirada de la muestra, lo
suficientemente rdpido como para evitar el incremento de la temperatura, aunque provoca la
disminucién del esfuerzo de flujo y de la fuerza necesaria para propagar el cuello. En estas
condiciones de baja velocidad de estirado la cafda del esfuerzo en la curva esfuerzo-
deformacién se justifica mediante consideraciones geométricas®, al no compensarse la
disminucién de la seccién transversal con un grado adecuado de endurecimiento por
deformacién. Este (ltimo efecto proviene generalmente de la orientacién molecular, la cual
incrementa el mdédulo y la resistencia a la traccién. Sin embargo, el endurecimiento de
polimeros semicristalinos puede proceder parcialmente de la recristalizacién inducida por

deformacién®.

Aungque el aumento de la velocidad de estirado produce un incremento del médulo de
Young, para velocidades elevadas (generalmente superiores a 10.cm min') el médulo
disminuye en lugar de aumentar. Esta disminucién se suele atribuir al calentamiento
adiabdtico comentado anteriormente, que se considera significativo incluso para velocidades
de estirado relativamente bajas, de 1 cm min’!, Otros autores?®, sin embargo, consideran que
la disminucién del médulo de Young y del esfuerzo en el punto de flujo a velocidades de
estirado elevadas no tienen como tinico motivo el calentamiento local de la zona dei cuello.
Estos autores estudiaron el estirado de polipropileno a velocidades comprendidas entre 0.5
y 100 ¢cm min™! y compararon los resultados del estirado habitual (mordazas al aire) con los
obtenidos cuando las mordazas estaban sumergidas en una corriente de agua, que aumentaba
70 veces el coeficiente de transferencia de calor y por tanto evitaba el calentamiento local
en el cuello de la probeta. En ambos casos, los resultados para el médulo de Young y el
esfuerzo en el punto de flujo fueron similares, aun para la mayor velocidad de estirado
(100 cm min!), Sin embargo, el esfuerzo de deformacidn, definido como el necesario para
transmitir el cuello formado y mantener la deformacién (zona de esfuerzo aproximadamente
constante en la curva esfuerzo-deformacién), sf{ era diferente para los dos procesos de
estirado, ya que mientras para las mordazas al aire presentaba un pequefio méximo para
1 cm min™? de velocidad de estirado y luego aumentaba ligeramente a partir de un mfnimo

a 10 cm min’!, en el caso de las mordazas sumergidas en corriente de agua el aumento de
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esfuerzo de deformacién era constante. Liu y Harrison?® explican estos ;resultados
manteniendo que en el caso del polipropileno y para velocidades de estirado inferiores a
10 cm min! el estadio inicial de formacién del cuello es pricticamente un proceso isotermo
y ocurre por deslizamiento entre cadenas, mientras que para velocidades superiores a 10 cm
min™! el cuello se forma a través de la propagacién de microvacfos ¢ imperfecciones de la
probeta, por lo cual los valores del médulo de Young y del esfuerzo en el punio de flyjo
disminuyen, en lugar de aumentar, para estirados realizados a velocidades superiores a dicha
velocidad critica. Estos resultados confirmaban otras investigaciones previas, como la
constancia de temperatura durante el proceso de formacion de cuello, encontrada mediante
el uso de radiacién infrarroja®®, o la disminucién del médulo de Young y del esfiierzo en el
punto de flujo para velocidades de estirado superiores a 5 ¢m min’!, en los casos del
poli(tereftalato de etileno) y del polietileno de alta densidad®®, resultados que hacen sostener
a estos autores la existencia de una velocidad de deformacién critica, diferente para cada
polimero, a partir de la cual disminuyen el mddulo y el esfuerzo de flujo. '

El punto de la curva en que se mide el esfuerzo en el punto de flujo es otro aspecto
conflictivo de los diagramas esfuerzo-deformacioén. Una definicién sencilla es considerarlo
como el esfuerzo minimo para el que se produce una deformacién permanentesf Se puede
presentar como un méximo bien definido (Curvas 2 y 3, Fig. 2.1), en cuyo caso se puede
considerar como el esfuerzo méximo observado®, o bien puede ser una region de curvatura
pronunciada que se aproxima a pendiente cero (tangente horizontal) en la curvai esfuerzo-

deformacién (Curva 4, Fig. 2.1), requiriéndose una extrapolacién para calcularlo3°.

En polimeros, a diferencia de lo que ocurre en muchos metales, 3616 se habfa
observado un tnico médximo en la curva esfuerzo-deformacién y en él se combinaban el
efecto de los cambios geométricos y la cafda del esfuerzo®!2, Pero resultados experimentales
posteriores han mostrado la existencia en el polietileno de dos puntos de ﬂujo33‘35. El
fenémeno del doble punto de flujo sugiere dos procesos actuando paralelamente®, El primero
de ellos (a bajas deformaciones), parece estar asociado a un reblandecimiento por
deformacion intrinseco, es parcial o totalmente recuperable y estd favoreci(io a bajas
temperaturas y altas velocidades de estirado. El segundo se origina como consecl',uencia de

la formacién del cuello, es irrecuperable y se halla favorecido a elevadas temperaturas y
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pequefias velocidades de deformacion.

A nivel molecular existen diversas teorias sobre el comportamiento de flujo y estirado
en frio. No obstante, este comportamiento puede tener lugar por varios mecanismos posibles,
y la importancia relativa de los diferentes mecanismos debe variar de un polimero a otro.
Asf, €l flujo y el estirado en frio de los polfmeros consiste en una combinacién compleja de
fractura de cadena, formacién de fisuras y agrietamiento, junto con orientacién molecular y
deslizamiento de cadenas®®. La formaci6én de microvacios y de fisuras predomina en la mayor
parte de los polimeros frigiles, mientras que el deslizamiento de cadena y los efectos

fibrilares de orientacién dominan el comportamiento de los polimeros diictiles.

El estirado en frio se da tanto en polimeros amorfos como cristalinos. En los
primeros, este proceso tiene lugar a temperaturas por debajo de la temperatura de transicién
vitrea pero, en los semicristalinos se puede producir tanto por debajo como por encima de
la T,. El estirado cambia la morfologfa cristalina de estructura esferulftica de cadenas
plegadas por una morfologfa fibrilar de cadenas mds extendidas, en la cual las cadenas de
los cristalitos estin altamente orientadas en la direccion de estirado, como se detallara
ampliamente en el Capftulo 4.
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2.3 METODOLOGIA EXPERIMENTAL

A partir de diferentes peliculas de los diversos materiales se obtuvieron probetas
mediante un troquel normalizado de 1.9 mm de ancho y 1.5 cm de longitud entre mordazas.
Posteriormente, estas probetas se estiraron uniaxialmente en un Dinamémetro Universal
Instron con cdmara termostdtica acoplada, que permite realizar el estirado en condiciones
isotermas a diferentes temperaturas. Los procesos de deformacién uniaxial se llevaron a cabo
a tres temperaturas: 23°C, 40°C y 80°C, a dos velocidades de estirado, 0.5 y 10‘cm min’!,
y en cada caso se realizaron varios ensayos promediando los resultados (con una dispersion

de resultados siempre inferior al 10%, excepto a 23°C y 10 cm min™!).

Los dinamdémetros permiten realizar el estirado de polimeros en estado sélido a escala
de laboratorio, de tal modo que deforman la muestra a una velocidad de estirado, V,,
constante elegida y registran la fuerza necesaria para mantener la deformacién. En esta
Memoria, nos referiremos siempre a esfuerzos nominales, oy, que son €l cociente entre la
fuerza medida por el transductor y la seccién inicial de la probeta. En todos los ensayos las
muestras se colocaron a una distancia inicial entre mordazas de 1.5 ¢m, para que los diversos
resultados fueran comparables, puesto que es la velocidad de deformacién y no la de estirado
la que controla el proceso de estirado uniaxial®. Asf, la velocidad de estirado, V. (lamada
también velocidad del carro), viene dada por la siguiente expresién:

y, = AL 2.2
t

donde AL=L-L,, siendo L y L, las longitudes final ¢ inicial de la probeta, respectivamente,

mientras que la velocidad de deformacién, €, es el cociente entre la velocidad de estirado y

la longitud inicial de la probeta.

6 = — =9 . _¢ . [2.3]

Si 1a longitud inicial de la probeta variase, la velocidad de deformacién dependerfa de 1a de
estirado y los resultados no serfan comparables. Como en nuestros ensayos Ia longitud inicial
entre las mordazas es siempre la misma, utilizaremos indistintamente velocidad de estirado

y velocidad de deformacién.
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En las curvas esfuerzo-deformacion el alargamiento puede darse en porcentaje, % e,
o bien en funcién de la relacién de estirado, A, cociente entre las longitudes final e inicial

de la probeta. La relacién entre estos dos pardmetros es:

e(%) = 100 (A-1) 2.4]

En todos los casos del presente trabajo se han representado esfuerzos nominales y %
de alargamiento, aunque para las Tablas y discusién se utilizan también relaciones de
estirado. Estas se calculan mediante la medida en la probeta estirada de la distancia entre

sefiales inicialmente equidistantes (2 mm) en la probeta sin estirar.
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2.4 RESULTADOS Y DISCUSION

2.4.1 COMPORTAMIENTO MECANICO DE LOS HOMOPOLfMEROS

A partir de las curvas esfuerzo-deformaci6n (o-€) se han determinado los valores del
de la

deformacién en el punto de fluencia, Ay, y de la relacién de estirado méxima a rotura, A;.

médulo de Young, E, de los esfuerzos en el punto de flujo, oy, y a rotura, o,
Los resultados se recogen en las diferentes Tablas y Figuras, siendo los datos numéricos
valores medios de los distintos ensayos realizados, mientras que las gréaficas o-¢ corresponden
a muestras concretas, En todas las muestras la discusién de los resultados se realizard en
pérrafos separados para cada temperatura de estirado, seguidos de comentarios sobze el efecto
en las propiedades mecénicas de alguna otra de las variables (composicién, velocidad de
deformacién, tratamiento térmico) cuando sea relevante o no se haya discutido

suficientemente en los apartados correspondientes a cada temperatura.

Los homopolimeros PE y PVAL tienen un comportamiento mecéanico totalmente
diferente en el intervalo de temperaturas analizado: el primero de ellos es altamente fragil
y rigido mientras que el PE es un polfmero dictil y tenaz. debido a que en el caso del PE
nos hallamos siempre por encima de la T, mientras que para el PVAL a 23°C estamos por
debajo de la T, y a 80°C en torno a ella, y, como se ha comentado anteriormente, la
temperatura de transicién vitrea es la caracteristica mds importante de un material con
respecto a sus propiedades mecdnicas. Por otra parte, ambos polimeros son cristalinos y el
efecto de las entidades cristalinas es también diferente en cada uno de ellos. En ‘el PVAL,
a temperaturas inferiores a Ia T,, los cristalitos no orientados proporcionan al polimero una
fragilidad afiadida y una baja resistencia a la traccién'. Dicha fragilidad proviene tanto de las’
tensiones impuestas a la fase amorfa por los cristalitos como de la presencia de microvacios
originados durante el proceso de cristalizacién, o de la concentracién de esfuerzos producida
por los cristalitos. En cambio en el PE la fase cristalina, al hallarnos a temperaturas
superiores a su T, actia como un entrecruzante fisico. En ambos, un incremento de la
cristalinidad trae consigo un aumento en el médulo y en el esfuerzo en el punto de fluencia,

ademds de un descenso de las elongaciones en los puntos de fluencia y rotura’.
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PVAL-Q a 23°C, presenta una pequefifsima elongacién de las probetas previa a la
rotura, la cual sucede antes de alcanzarse el punto de fluencia, y a partir de PVAL-S a dicha
temperatura, es imposible obtener probetas a partir de las peliculas. Por otra parte, la elevada
rigidez exhibida por el PVAL es consecuencia de las fuertes interacciones intra e
intermoleculares, originadas por la formacién de enlaces de hidrégeno a través de los grupos
hidroxilo, presentando por ello un elevado médulo de Young, a V, = 0.5 cm min™! (a

10 cm min" se ha sobrepasado la velocidad de deformacién critica, expuesta en la

introduccién tedrica, y el valor del médulo es mucho menor que a 0.5 ¢cm min'!) (Tabla 2.1).

El efecto de la velocidad de estirado en el PVAL-Q afecta a los valores de los
mddulos, del punto de fluencia y al desarrollo de la deformacién. A priori, sobre las bases
del principio de superposicién tiempo-temperatura (aunque la ecuacién de WLF no puede
usarse para describir la relacién tiempo-temperatura por debajo la T, sino que el
comportamiento estd méds préximo a la de Arrhenius) se espera que el médulo, el punto de
fluencia y el esfuerzo final aumenten, y la elongacién a rotura disminuya, a medida que la
velocidad de estirado es mayor. Los médulos a ambas temperaturas no verifican la tendencia
genérica, siendo a 23°C muy diferentes entre sf, y a 80°C el valor del médulo a 0.5 cmmin™!
es ligeramente superior al calculado a 10 cm min!, lo que apunta de nuevo a la existencia
de una velocidad de deformacién critica, como se comenté anteriormente y se discutiréd al

tratar los resultados correspondientes a los copolimeros.

Por otra parte, como muestra la Fig. 2.2, la deformacién a 80°C y 10 cm min’!
transcurre a través de cuello con la subsiguiente propagacién de éste a lo largo de la probeta
y un dltimo estadio de endurecimiento por deformacién. Por ello, presenta un punto de
fluencia bien definido, a diferencia de lo que sucede a 0.5 cm min™! donde la deformacién
es homogénea y no existe un punto de fluencia claro. A esta velocidad también puede
observarse el aumento regular del esfuerzo a medida que la deformacién es mayor, como
consecuencia del endurecimiento por deformacién. Las elongaciones a rotura para ambas

velocidades son similares.
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Tabla 2.1
Propiedades mecdnicas en traccién de los homopolimeros
Muestra T, v, E oy Ay Opot N
(°C) (cm min™) (MPa) (MPa) (MPa)
0.5 5525 _a _a 110 1.01
23
a a
PVAL-Q 10 930 - - 20, 1.10
0.5 450 b _b 23 2.83
80
10 430 34 1.10 34 3.07
6 1.15 .
0.5 85 . 165 12 7.54
23 e
9 1.17
10 130 17 8.47
9 1.58
PE-Q b _b
0.5 1 4 4.45
80 __b _b
3.5 1.33
10 15 5 6.37
4 1.61
9 1.14
0.5 125 e 56 10 5.39
11 1.14
10 180 13 7.49
10 1.33
- : :
0.5 14 . L83 5 3.65
BO e —————— .
2.7 1.33
10 21 4 5.63
33 1.69

2 No alcanza el punto de fluencia
b Estirado homogéneo
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Fig. 2.2 Curvas esfuerzo-deformacion de PVAL-Q a diferentes temperaturas y velocidades: a)
T,=23°CyV,=0.5cmmin’; b) T, = 23°Cy V, = 10 cm min’; ¢) T, = 80°Cy V,=0.5 cm min’';

d)T,=80°CyV, =10 cmmin’.
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Recientemente se ha reconocido en el PE la existencia de dos puntos de fluencia, lo
cual evidencia que el flujo implica dos procesos de velocidad activados térmicamente
operando cooperativamente, los cuales tienen diferentes pardmetros de activacién respecto

a la temperatura y la velocidad de deformaci6én®,

En la Figura 2.3. se visualizan los resultados descritos en la Tabla 2.1 para el PE,
a 23 y 80°C, a ambas velocidades de estirado y para los dos tratamientos térmicos impuestos
al PE, Q y S. En las muestras Q y § a 23°C y 10 cm min! se observan los dos puntos de
fluencia. Para el tratamiento S el originado a menor elongacién es mds intenso, mientras que
en las muestras Q ambos son similares en intensidad. El primer punto de fluencia se asocia
a un reblandecimiento por deformacién, independiente de la formacién del cuello, y el
segundo se asocia precisamente a la formacién de dicho cuello®®. La disminucién de la
velocidad a 0.5 cm min™! favorece, en ambas historias térmicas, el segundo punto de fluencia
en detrimento del primero, hecho observable en dicha figura. En el proceso de estirado a esta
temperatura (23°C), para ambas velocidades y ambos tratamientos, se puede observar a partir
del ltimo cuello el endurecimiento provocado por la propia deformacién (Fig. 2.3a y 2.3b).
Los médulos de Young (Tabla 2.1) son mds elevados para la velocidad de 10 cm min’!, a
igualdad de tratamiento y temperatura, como cabfa esperar; son también superiores los
valores hallados en muestras con la historia térmica S respecto de los de la Q, a la misma
velocidad y temperatura. Aunque los valores de cristalinidad sean semejantes para ambas
muestras, este resultado se explica porque el enfriamiento lento desde el fundido permite la
formacién de unos cristalitos méds grandes y perfectos, y esta caracteristica tiene mayor
influencia que la cristalinidad sobre el médulo de Young*3, Los esfuerzos en los puntos
de fluencia son también superiores a la mayor velocidad de estirado; asimismo aumentan para
las muestras S, mientras que las elongaciones en este punto y en el de rotura son
sensiblemente menores para dichas muestras a 23°C. En general, el comportamiento
mecdnico del LDPE a 23°C es similar al de iguales caracteristicas estudiadasj por otros

autores®.

A la temperatura de 80°C el segundo punto de fluencia es el que predomina, hecho
que ratifica las observaciones hechas con anterioridad®*-*, en las que se apuntaba que éste

punto de fluencia estd favorecido con el aumento de temperatura y la disminucién de la
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Fig. 2.3 Curvas esfuerzo-deformaciénde PE para las dos historias térmicas a dgferentes temperaturas
y velocidades: a) T, = 23°Cy V, = 0.5cmmin’:b) T, =23CyV, = 10 cmmin’; ¢) T, = 80°C
yV, = 05cmmm’ d)T, = 80°CyV, = 10 cm min.
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velocidad. El proceso de deformacién, para las dos velocidades e historias térmicas,
transcurre a través de un estado intermedio entre el estirado en frfo y la déformacién
homogénea, aproximédndose a éste (ltimo la muestra Q estirada a 0.5 cm min’!; ademds se
observa en el dltimo estadio del proceso de estirado el endurecimiento provocado por la
deformaci6n. Al igual que sucede a 23°C, a 10 cm min'! lIos médulos y los esfuerzos en el
segundo punto de fluencia son superiores a los encontrados a 0.5 cm min'!; y para la misma
velocidad, Ias muestras con tratamiento Q exhiben unos médulos y esfuerzos en €l punto de

fluencia principal menores y unas elongaciones en los puntos de fluencia y rotura mayores.

La comparacién entre los resultados de las muestras a las dos temperaturas, 23 y
80°C, pone de manifiesto el descenso del médulo de Young, Ia desaparicién del primer punto
de fluencia, y las disminuciones del esfuerzo en el segundo punto de fluencia y de la
elongacién a rotura, al aumentar la temperatura. Ademds, el cuello formado es menos

pronunciado, siendo casi homogéneo el estirado, al incrementarse la temperatura.
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2.4.2 COMPORTAMIENTO MECANICO DE LOS COPOLIMEROS TOTALMENTE
HIDROLIZADOS

El comportamiento mecdnico de los copolimeros, a priori debe ser més parecido al
del PVAL que al del PE, dado que el componente mayoritario es el alcohol vinflico. A
continuacidn se exponen los resultados que se han obtenido con probetas cortadas a partir de
peliculas fundidas en el mismo dia, con objeto de minimizar el efecto de la absorcién de
agua.

2.4.2.1 Copolimero VAE-1

El copolimero VAE-1 es fragil y rigido a 23°C, al igual que el PVAL. La fragilidad
es m4s acusada a la velocidad de 10 cm min’!, para la que no se alcanza el punto de fluencia
pues la rotura es casi instantdnea. A 0.5 cm min!, VAE-1-Q estira a través de cuello,
mostrando un valor elevado del esfuerzo en el punto de fluencia, aunque algo menor que el
del PVAL, como era de esperar (Tabla 2.2 y Fig. 2.4a). El alto médulo pone de manifiesto
la rigidez del copolfmero, aunque ésta se ha reducido significativamente con respecto al
PVAL-Q (ver Tabla 2.1). Dada la fragilidad del copolimero a esta temperatura, la elongacién
a rotura es muy pequeiia, no propagéndose el cuello para la muestra Q y rompiendo en el
punto de fluencia la S (Fig. 2.4a). El mddulo de Young para VAE-1-S es superior al de
VAE-1-Q, como era de esperar por €l tratamiento impuesto a la muestra.

A 40°C y 10 cm min! la fragilidad de la muestra VAE-1-S contimia siendo alta
mientras que VAE-1-Q estira a través de cuello. El médulo de Young a la velocidad de
0.5 cm min™! tiene un valor inferior al hallado a 23°C (Tabla 2.2 y Fig. 2.4b), pero todavia
elevado, debido a que adn nos encontramos por debajo de la T, del copolimero. Esta
disminucién es comin a ambas historias térmicas (Tabla 2.2) mostrando las muestras S un
valor mayor. A la vez, se produce un descenso significativo de los esfuerzos en el punto de
fluencia. Existe una gran diferencia entre VAE-1-Q y VAE-1-S dada la extrema fragilidad
de este iltimo, que rompe una vez alcanzado su punte de fluencia, exhibiendo
consecuentemente unas elongaciones a rotura muy bajas - algo mayores que las de 23°C-,
En cambio, VAE-1-Q estira a través de cuello y su mayor flexibilidad le permite la
propagacién del cuello a esta temperatura hasta una elongacién muy superior a la que
presenta a 23°C.
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Tabla 2.2
Propiedades mecénicas en traccién de VAE-1
Muestra T, v, E oy Ay TRt Amax
(°C) {cm min™) (MPa) {MPg) (MPa)
0.5 2220 72 1.07 22 135
23
10 750 .8 a 25 1.28
VAE-1-Q 0.5 1820 48 1.08 46 3.22
40
10 380 50 1.15 42 4.13
_ 0.5 320 18 1.15 27 6.37
80
10 210 18 1.14 29 7.34
0.5 2520 72 1.06 72 1.07
23
10 540 .2 ! 20 1.15
0.5 1940 50 1.08 50 1.19
VAE-1-S
40
10 325 a a 52 1.31
0.5 360 21 1.15 16 1.94
80
10 280 24 1.13 16 2.54

2 No alcanza el punto de fluencia
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Fig. 2.4 Curvas esfuerzo-deformacion de VAE-1 para las dos historias térmicas a diferentes
temperaturas y velocidades: a) T, = 23°Cy V, = 0.5 cmmin™; b) T, = 40°Cy V, = 0.5 cm min’’;

) T,=80°CyV,=05cmmin’;d) T, = 80°Cy V, = 10 cm min’
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A 80°C las elongaciones a rotura del VAE-1-S son muy inferiores a las del VAE-1-Q,
y no muy altas en s{ mismas, a pesar de hallarnos por encima de Ia T, del copolimero. A las
dos velocidades, VAE-1-Q presenta una deformacién tfpica de estirado en fifo, con un punto
de fluencia bien definido, la propagacién del cuello a lo largo de la probeta y el proceso de
endurecimiento por deformacién. Por su parte, VAE-1-S también alcanza el punto de
fluencia, pero inciuso a esta temperatura contimia mostrando una elevada fragilidad y rompe
antes de que el cuello se haya transmitido a lo largo de la probeta, presentando ésta un
aspecto blanquecino originado posiblemente por la formacién de microvacfos. Los médulos
de Young son inferiores a los hallados a 23 y 40°C en ambas muestras, siendo superiores
para VAE-1-S. Los esfuerzos en el punto de fluencia son superiores para VAE-1-S (Figs.
2.4c y 2.4d), consecuencia ambos, médulo y oy, de 1a mayor cristalinidad y tamafio de los
cristalitos (Capftulo 1) de VAE-1-S. El médulo de Young a 0.5 cm min! es superior al de
10 cm min™! (ver Tabla 2.2), a las tres temperaturas analizadas, de forma que de nuevo se
manifiesta la circunstancia anémala que se comenté ya para el PVAL-Q, es decir, la
inversién en el aumento habitual de los valores del médulo de Young al hacerlo la velocidad
de estirado, hecho que nos indica que el proceso de estirado del copolfmero VAE-1 se
asemeja més al del PVAL (ya que el alcohol vinilico es su componente mayoritario) que al
del PE. Por otra parte, el esfuerzo en el punto de fluencia - como puede observarse en las
Figs. 2.4c y 2.4d - es menor para la historia térmica Q y, en contraposicién, su elongacién
a rotura es muy superior, por lo que se produce un endurecimiento por deformacién mayor

y consiguientemente un mayor esfuerzo en el punto de rotura,

La disminucién del médulo de Young al aumentar la velocidad de estirado, fenémeno
que también se presentaba en el caso del poli(alcohol vinilico), nos llevé a realizar una serie
completa de estirados en probetas de VAE-1 empleando otras velocidades intermedias. Los
resultados se recogen en la Tabla 2.3, en la que puede apreciarse que, de acuerdo con los

resultados de Liu y Harrison?®

en otros polimeros semicristalinos, también los copolfmeros
de alcohol vinilico y etileno presentan una disminucién del médulo y del esfuerzo en el punto
de flujo al aumentar la velocidad de estirado, 1a cual tiene lugar con posterioridad a una
velocidad de deformacién critica, en este caso entre 2 y a 5 cm min!. Para velocidades
inferiores a ésta, el comportamiento es el habitual (aumento de E y oy al hacerlo 1a velocidad

de deformacién).
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Tabla 2.3
Variacién del mdédulo de Young (E) y del esfuerzo en el punto de flujo (oy) para muestras
de VAE-1-Q, a diferentes velocidades de estirado

V, (cm min’!) E (MPa) oy (MPa)
05 250 07
2.0 2680 79
5.0 1365 77
10.0 750 55

El efecto de la temperatura en el proceso de estirado uniaxial se pone de manifiesto
discutiendo conjuntamente los resultados para VAE-1-Q y VAE-1-S. Los médulos
disminuyen con el aumento de la temperatura, al igual qlie los esfuerzos en el punto de
fluencia; en cambio, las deformaciones a las que se alcanza dicho punto de fluencia son
mayores a medida que aumenta la temperatura (y ligeramente inferiores para VAE-I-S).
También se observa un aumento de la relacién de estirado a rotura con la temperatura, mas
significativo para VAE-1-Q qﬁe para VAE-1-S (copolfmero frdgil atin a 80°C). A su vez,
el incremento de la temperatura hace posible observar el proceso de deformacion en frio para
VAE-1-Q: a 23°C (Fig. 2.4a) sélo tiene lugar la formacién del cuello y tras éste se produce
la fractura del material; a 40°C (Fig. 2.4b) se origina el cuello y se observa su propagacién,
y a 80°C se visualiza (Fig. 2.4c) el cuello, su transmisién a lo largo de la probeta y el
endurecimiento por deformacién. Esta evolucién no se hace patente en VAE-1-S debido a su

extrema fragilidad.
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2.4.2.2 Copolimero VAE-2

Los resultados para este copolimero se exponen en la Tabla 2.4 y en la Fig. 2.5. En
dicha Tabla puede observarse, para 23°C y 10 cm min™!, que las muestras de este copolimero
con ambos tratamientos térmicos pueden estirarse uniaxialmente con dos puntos de fluencia
y posterior propagacién del cuello. El esfuerzo en el punto de fluencia es muy elevado,
puesto que nos encontramos a una temperatura inferior a la T,. En consecuencia, las
elongaciones a rotura son moderadas, superiores para VAE-2-Q que para VAE-2-S debido
a la mayor cristalinidad de este ultimo. Los mddulos de Young a esta temperatura son
inferiores a los encontrados a 0.5 cm min! como sucedfa en PVAL-Q y VAE-1. Para VAE-
2-S, una vez iniciado el cuello se produce el fendmeno de endurecimiento hasta la rotura de
la probeta; en cambio, la mayor flexibilidad de VAE-2-Q permite la propagacién del cueilo
a lo largo de la probeta y finalmente el endurecimiento por deformacién. A 0.5 cm min! la
situacién, cualitativamente, es semejante (Fig. 2.5a): ambos VAE-2-Q y VAE-2-S estiran con
formacién de un sélo cuello, presentando unos elevados médulos de Young y esfﬁerzos en
el punto de fluencia, que son ligeramente superiores para las muestras sometidas zi un lento
enfriamiento desde el fundido. Las elongaciones a rotura son moderadas para ambos, y

mayores en las muestras Q.

A 40°C y 10 cm min! (Fig. 2.5b) se observa una disminucién del esfuerzo en el
punto de fluencia (Tabla 2.4). La deformacién transcurre a través de dos puntos de fluencia,
la propagacién del cuello y un fuerte endurecimiento por deformacién en la iltima etapa del
estirado. Las elongaciones a rotura han aumentado y los valores de los mdédulos son
ligeramente inferiores, respecto a los encontrados a 23°C (Tabla 2.4). A 0.5 ¢cm min’!, los
efectos principales del aumento de la temperatura para ambas historias térmicas son la
disminucién de los mddulos de Young y de los esfuerzos en el punto de fluencia, siendo
mayores los valores de ambas magnitudes para las probetas con tratamiento térmico S. En
VAE-2-Q se produce una corta propagacién del cuello después de su formacién previa al
endurecimiento por deformacién. Dicha propagacion no tiene lugar en el VAE-2-S, pues el
proceso de endurecimiento comienza inmediatamente después de la caida del esfuerzo tras

el punto de fluencia.
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Tabla 2.4
Propiedades mecdnicas en traccién de VAE-2
Muestra T, V. E Oy Ay ORot ) S
(°C) {em min"Y) (MPa) (MPs) (MPa)
0.5 1650 75 1.08 65 3.03
23 1.112
10 700 748 62 4.23
1.21b
VAE2-0 o5 1325 45 1.08 62 4.88
40 1.102
10 675 588 65 4.48
1.28b
0.5 260 16 1:16 31 7.55
80
10 225 19 1.15 38 7.70
0.5 2210 76 1.06 62 2.02
23 1.102
10 735 662 70 3.99
1.17°
0.5 1685 55 1.07 50 3.65
VA 28— ; -
40 1.112
10 600 528 63 5.03
1.29°
0.5 360 24 1.16 20 " 4.73
80
10 250 27 1.14 29 557

2 Valores del primer punto de fluencia
b Valor del segundo punto de fluencia
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Fig. 2.5 Curvas esfuerzo-deformacion de VAE-2 para las dos historias térmicas a' diferentes
temperaturas y velocidades: a) T, = 23°Cy V, = 0.5 em min’; b) T, = 40°Cy V, = 10 cm min R
¢)T,=80°CyV, —oscmmm-f djT, = 80°CyV, -10cmmm’ i
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A 80°C y 10 cm min'! es de destacar la tenacidad exhibida por VAE-2-Q. Como se
visualiza en la Fig. 2.5d, tras el punto de fluencia y la propagacién del cuello comienza ¢l
endurecimiento por deformacidn, el cual ocupa mas del 50% de la deformacién global del
material, alcanzdndose un elevado esfuerzo en el punto de rotura (Tabla 2.4). Por otra parte,
VAE-2-S presenta un punto de fluencia m4s agudo que VAE-2-Q y el endurecimiento por
deformacién subsiguiente no es tan significativo. Los esfuerzos en los puntos de fluencia al
igual que los médulos de Young, disminuyen para ambos tratamientos, siendo superiores para
las muestras S (Tabla 2.4). La elongacién en el punto de rotura se incrementa para ambas
muestras, VAE-2-Q y VAE-2-S. A 0.5 cm min! se observan puntos de fluencia menos
marcados, y los esfuerzos que conllevan han disminuido ostensiblemente, sobre todo para
VAE-2-Q (Fig 2.5¢). Esta disminucién también atafie al médulo de Young, aunque los
valores son superiores a los hallados para las probetas deformadas a 10 ¢m min’!, como
sucedfa a 23 y 40°C, y como se evidenci6 para el PVAL y el VAE-1, por lo que cabe pensar
en un calentamiento adiabdtico por deformacién a la velocidad alta. Para el VAE-2-S el
proceso de endurecimiento no es tan notable como a la velocidad de 10 cm min’!. Se
alcanzan elevadas deformaciones a rotura, ya que a esta temperatura el polimero ha perdido
gran parte de su rigidez y fragilidad.

La Fig. 2.5b y la Tabla 2.4 dejan constancia de que a 23 y 40°C el copolimero VAE-
2 presenta, tras el punto de fluencia, un segundo punto de pequefia intensidad. La relacién
de estirado a la que aparece éste se sefiala en la Tabla 2.3, observdndose un aumento de
dicha relacién de estirado con la temperatura. La existencia del segundo méximo puede
explicarse por el mayor contenido en etileno de VAE-2 respecto de VAE-1, ya que el PE
homopolimero presentaba doble punto de fluencia.
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2.4.2.3 Copolimero VAE-3

La Tabla 2.5 y la Figura 2.6 recogen los diferentes resultados hallados para este
copolimero. Se observa que a 23°C y 10 cm min"! VAE-3-Q muestra ya un proceso de
estirado en frio tipico: punto de fluencia, formacién de cuello, propagacion de éste y un
intenso proceso de endurecimiento por deformacién. La elongacién a rotura alcanza unos
valores considerables para esta temperatura (recordemos que nos encontramos por debajo de
la Ty} en ambos tratamientos. La Figura 2.6 pone de manifiesto que tras un intenso y agudo
punto de fluencia se vislumbra otro de magnitud muy inferior, tal y cémo sucedia en VAE-2,
caracteristica comun a ambas historias térmicas y a relativamente elevados contenidos de
etileno en VAE-2 y VAE-3. Esta peculiaridad no se hace patente a la velocidad de 0.5 cm
min! en donde no se observa, ni siquiera existen indicios, del segundo punto de fluencia
comentado. Se alcanzan elongaciones a rotura inferiores para 10 cm min! y el valor del
médulo de Young de VAE-3-S es mayor que el de VAE-3-Q.

A 40°C y a 10 cm min’! la situacién no varfa précticamente nada. Los esfuerzos en
los puntos de fluencia disminuyen, como también lo hace la magnitud del segundo de ellos.
A la vez, a 0.5 cm min’! parece apreciarse para VAE-3-S el segundo punto de fluencia a
modo de hombro. El médulo de Young para 10 cm min' presenta un valor inferior al
mostrado a 1a velocidad de 0.5 cm min!, como sucedfa a 23°C, caracteristica ya comiin en

estos copolimeros. Las elongaciones a rotura aumentan ligeramente a esta temperatura.

A 80°C y 10 cm min’! las muestras estiran con formaci6n de cuello, propagacion de
éste y endurecimiento por deformacién. El punto de fluencia es m4s acusado para VAE-3-S
que para VAE-3-Q. No parece observarse mds que un tinico punto de fluencia (Fig. 2.6d).
El médulo disminuye, al igual que el esfuerzo en €l punto de fluencia. A 0.5 cm min'! VAE-
3-Q exhibe una deformacién homogénea para esta temperatura, produciéndose a lo largo del
estirado el endurecimiento por deformacién. Para VAE-3-S se observa un punto de fluencia
poco intenso junto con la propagacién y un ligero endurecimiento. El valor del médulo
desciende respecto al del estirado a velocidad alta, siendo superior al de VAE-3-Q.
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Tabla 2.5
Propiedades mecdnicas en traccién de VAE-3
Muestra T, v, E oy Ay (.7 ) G
(°C) (cm min™) (MPa) (MPa) (MPa)
0.5 1200 56 1.07 52 3.07
23 1.122 3.93
10 450 462 57
1.28%
0.5 975 37 1.09 49 5.26
VAE-3-Q 1041444 4 £ 2 SRR854 AR AR AR 40009 082554 s e 00 et e oo
40 1.092
10 440 448 25 4.49
1.38P
0.5 140 £ - 32 7.77
80
10 175 13 1.12 26 7.79
0.5 1520 57 1.10 45 1.34
3 1.128
10 500 602 38 3.97
1.26?
VAE-3-S 0.5 1100 42 1.10 34 1.67
40 1.122
10 450 454 43 4.65
1.280
0.5 220 14 1.13 19 6.22
80
10 260 18 1.13 27 7.33

8 Valores del primer punto de fluencia
b Valor del segundo punto de fluencia
© Estirado homogéneo
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Fig. 2.6 Curvas esfuerzo-deformacion de VAE-3 para las dos historias térmicas a diferentes
temperaturas y velocidades: a) T, = 23°Cy V, = 10 cm min’; b) T, = 40°Cy V, = 10 cm min’’;
¢)T,=80°CyV,=0.5cmmin’;d) T, = 80°Cy V, = 10 cm min’.,
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2.4.3 INFLUENCIA DE LA COMPOSICION

El PVAL, como ya se comentd, es un polimero muy rigido y frigil a temperatura
ambiente, mientras que el PE es dictil y tenaz. Por ello es légico que los copolimeros
presenten una menor rigidez y fragilidad a medida que disminuye el contenido de alcohol
vinilico, a la vez que aumenta la relacién de estirado médxima alcanzable, como se observa
en la Fig. 2.7. A 23°C y 10 ¢cm min! VAE-1-Q muestra una fractura casi instantdnea, como
el PVAL. En VAE-2-Q, aparte del punto de fluencia se produce la propagacion de éste y un
ligero endurecimiento por deformacién. Y VAE-3-Q exhibe un comportamiento tipico de
estirado en frio. Esta misma evolucién, hacia un comportamiento mds dtctil con el aumento
del contenido en etileno en el copolimero, sucede para el tratamiento térmico S; a la vez,
dicha evolucién se pone de manifiesto para todos los copolimeros, conforme se aumenta la
temperatura (Fig. 2.7b).

La rigidez de los copolfmeros disminuye con el aumento del contenido en etileno, y,
por ello el orden en el valor de los médulos es: VAE-1 > VAE-2 > VAE-3, debido a que
la introduccién de unidades del comondémero minoritario disminuye la posibilidad de
establecimiento de enlaces intra e intermoleculares entre las cadenas macromoleculares a
través de los grupos hidroxilo (Fig. 2.8). A medida que se incrementa la temperatura, se
observa un descenso en los valores de los mddulos, que es mucho mds acusado cuando se
estira a temperatura superior a la T,, como se visualiza claramente en las Figs. 2.8, 2.9y
2.10. Se ha de tener en cuenta, como se ha encontrado muy recientemente’’, que estos
copolimeros tienen en todo el intervalo de composiciones, unos médulos eldsticos de las
regiones cristalinas (determinados por difraccién de rayos X) menores que los de los
homopolfmeros de referencia. Por ello los copolimeros VAE son mucho mds féciles de

estirar, sobre todo a temperatura ambiente, debido a su conformacién menos extendida.

El PVAL y los copolfmeros VAE-1 y VAE-2 se caracterizan por presentar a
diferentes temperaturas una inversién en el valor del mddulo con la velocidad de estirado,
es decir, los mayores médulos de Young no se obtienen a la velocidad de estirado mayor
(Tabla 2.3 y Figs. 2.9 y 2.10). Lo habitual en otros polimeros es la circunstancia contraria,

ya que a velocidades de estirado pequefias a medida que tiene lugar el proceso de
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Fig. 2.7 Curvas esfuerzo-deformacion de los homopolimeros y copolfmeros con historia térmica Q:
a)T,=23°CyV,=10cmmin’ y b) T, = 80°Cy V, = 0.5 cm min’’,
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deformacién las cadenas macromoleculares pueden reorganizarse, mientras que si la
velocidad es muy elevada la orientacién de las cadenas se congela. Como se ha ido
comentando en la discusion del homopolimero y de los dos copolimeros, esta peculiaridad
indica que durante el proceso de deformacion estd teniendo lugar un calentamiento adiabdtico
considerable, y que el cuello se forma a través de la propagacién de microvacfos e
imperfecciones?®, siendo ambos responsables de dicha alteracién y adn suficientemente
importantes a la temperatura de 80°C (superior a la T, de los copolimeros y préxima a la
del homopolimero). En VAE-3, con un contenido superior de etileno los mddulos a 80°C son
mayores a la velocidad alta, como sucede en el PE, (Fig. 2.10) ajustindose al
comportamiento general, pero a 23 y 40°C también presenta la comentada inversién de los

valores de los médulos.

6000
| o)
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200 o 23°C ,
. A 40°C :
— [m} 800C )
§ 3000 —
; T [
o
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, <
A
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[—[! ~ -I l I ' | I | T
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Fig. 2.8 Valores de los médulos de Young de los homopolimeros y los copollmeros para el
tratamiento Q a V, = 0.5 cm min™ y las diferentes temperaturas de estirado.
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Fig. 2.9 Valores de los médulos de Young en funcion de la composicién para los copoltmeros a 40°C
y 0.5 cm min, para las dos historias térmicas.
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Fig. 2.10 Valores de los modulos de Young en funcion de la composicién de los homopolimeros y los
copoltmeros con tratamiento térmico Q a 80°C, para las dos velocidades de estirado.
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El esfuerzo en el punto de fluencia, otro de los pardmetros fundamentales en los
procesos de deformacién, disminuye al aumentar el contenido de etileno o al elevar la

temperatura de realizacién del ensayo (Fig. 2.11).
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Fig. 2.11 Efecto de la temperatura sobre los esfuerzos en el punto de fluencia de los copolimeros para
ambas historias térmicas a V, = 0.5 cm min’

Las clongaciones a rotura aumentan al hacerlo el contenido en la counidad mds
flexible, de forma que el orden encontrado es VAE-1 < VAE-2 < VAE-3, y dichas
elongaciones aumentan con la temperatura, circunstancia diferente a lo hallado para el PE,
en donde a 80°C las relaciones de estirado finales son inferiores a las exhibidas a 23°C,
como consecuencia de que a aquélla temperatura se produce fusién parcial del LDPE. Sin
embargo, en los copolimeros el aumento de la temperatura permite una mayor movilidad y

unas mayores elongaciones, ya que los cristalitos confieren la consistencia mecdnica
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suficiente al encontrarse las temperaturas de estirado estudiadas muy por debajo de la T,,, de

los copolimeros.

Es una caracteristica comiin de los tres copolfmeros que el tratamiento térmico S
proporciona unos valores superiores de médulos y esfuerzos en el punto de fluencia e
inferiores de relaciones de estirado en el punto de fluencia y a rotura, como consecuencia de

su mayor cristalinidad y tamaifio de los cristalitos.

Otra caracteristica exhibida por estos copolimeros VAE es la existencia de un segundo
punto de fluencia de muy pequefia magnitud, siendo ésta mayor para el copolimero VAE-3
(el de mayor contenido en etileno), a temperaturas de estirado inferiores a la T,, 23 y 40°C.
Esta circunstancia del doble punto de fluencia sucedfa también en el PE, de manera que
estaria acorde con el mayor contenido de etileno, pero el origen no es semejante. El estirado
del PE se realiza a temperaturas muy superiores a la T,, mientras que en los copolimeros el
segundo punto de fluencia sélo es visible a temperaturas inferiores a la de transicién vitrea,
lo que sugiere que en este caso se estabiliza la propagacién del cuello a través de la probeta
y su mayor magnitud en el copolimero VAE-3 es consecuencia de la mayor flexibilidad de

las cadenas en dicho polimero.
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2.4.4 INFLUENCIA DE LA HUMEDAD

Con objeto de establecer el efecto del agua absorbida por las muestras, se estudiaron
las propiedades mecdnicas en muestras expuestas durante varios dfas a la humedad ambiental
antes de su estirado en el Instron.

En general, el agua absorbida actia como plastificante de forma que produce una
disminucién en a T,, y puede provocar un débil descenso del grado de cristalinidad del
polfmero’. Por todo elio, es de esperar que el médulo de Young y los esfuerzos de fluencia
y a rotura disminuyan, mientras que la elongacién a rotura puede aumentar. Este
comportamiento es €l que se observa en el caso de nuestros copolimeros VAE. Las
propiedades mds afectadas son el mdédulo de Young y la elongacién a rotura, mientras que
el esfuerzo en el punto de fluencia y en el de rotura se alteran en menor medida. La
variacién de las propiedades estd-relacionada con la composicién, de forma que al aumentar

el contenido en el comonémero hidréfilo las propiedades se modifican con mayor intensidad.

La Tabla 2.6 junto con las Figs. 2.12 y 2.13 ilustran los resultados obtenidos. VAE-1,
el copolimero con mayor contenido en alcohol vinilico, ve fuertemente disminuido el valor
de su médulo de Young a 23 y 40°C, evidenciando con ello el efecto de la pequefia cantidad
de agua absorbida (recordemos que es inferior al 3%). Los esfuerzos en el punto de fluencia
son superiores también para las muestras estiradas inmediatamente después de la obtencién
de las peliculas (ver Figs. 2.12 y 2.13). El agua, ya se ha comentado, actia como
plastificante, permitiendo unas mayores elongaciones a rotura, a las temperaturas de 23 y
40°C, pues disminuye la fragilidad de los copolimeros; por ello, adem4s de ser més elevadas
las relaciones de estirado, son también superiores los esfuerzos de rotura, es decir, la
presencia de agua aumenta la tenacidad de los copolimeros, ya que permite que el proceso
de endurecimiento por deformacién sea més prolongado. La temperatura de estirado es, pues,
un factor fundamental. A 23 y 40°C se observa una mayor variacién de las propiedades
mecénicas que a 80°C. A esta temperatura apenas se observa el efecto del agua absorbida.
Esta circunstancia puede explicarse facilmente teniendo en cuenta que a 80°C las cadenas del
polimero tienen una gran capacidad de movimiento, pues se encuentran por encima de su T,

y el efecto producido por la absorcién de agua es, relativamente, mucho menos importante.
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Por otra parte, se observa que el cambio en las propiedades es mucho menos acusado
en el copolfmero VAE-3 ya que, como se ha comentado anteriormente, su mayor contenido

en etileno hace que la cantidad de agua absorbida sea menor.

Tabla 2.6

Varijaciones como consecuencia de la absorcién de humedad de las propiedades mec4nicas

en traccién para VAE-1 a 0.5 cm min™!

Muecstra Te E Oy A\' Tpot A
(°C) (MPa) (MPa) {MP3)

23 1170 68 1.05 52 2.56

VAE-1-Q 40 1150 37 1.10 43 4.43
80 250 15 1.14 24 7.01

23 2220 72 1.07 22 1.35

VAE1-Q" 40 1820 a8 1.08 46 3.22
80 320 18 1.15 27 6.37

23 1480 67 1.05 48 1.13

VAE-1-§ 40 920 45 1.09 34 1.45
80 340 17 1.13 12 2.76

23 2520 70 1.06 72 1.07

VAE-1-§" 40 ’ 1940 50 1.08 50 1.1%
80 360 21 1.15 16 1.94

* Mucestras recién preparadas
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Fig. 2.12 Curvas esfuerzo-deformacion de VAE-2-Q, recién preparado (VAE-2-Q") y varios dfas
después de su moldeo (VAE-2-Q), a 0.5 cm min?! y dos temperaturas: a) T, = 23°C, b) T, = 80°C.
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Fig. 2.13 Curvas esfuerzo-deformacion de VAE-3-S, recién preparado (VAE-3-S°) y varios dfas
después de su moldeo (VAE-3-S), a diferentes temperaturas y velocidades: a) T, = 40°C y V.=05
cmmin?, b) T, = 80°Cy V, = 10 cm min”
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2.4.5 EFECTO DE LOS GRUPOS ACETATO RESIDUALES

El contenido de grupos acetato en los copolimeros estudiados es muy pequefio, como
se ha observado mediante '"H-RMN (Tabla 1.2), y por ello es de suponer que su efecto sobre
las propiedades mecdnicas sea moderado. El andlisis de dicho efecto se lleva a cabo a partir
de la variacién de los tres pardmetros fundamentales en los diagramas esfuerzo-deformacion,
es decir, del médulo de Young, el esfuerzo en el punto de fluencia y la elongacién a rotura,

para los tres copolimeros.
2.4.5.1 Médulos de Young

Los grupos acetato residuales van a provocar una disminucién de las uniones intra e
intermoleculares de las cadenas; por ello, el efecto esperado es la disminucién de la rigidez

del material, y consecuentemente del médulo, al aumentar el contenido en tales grupos.

La comparacion de las Tablas 2.4, 2.7 y 2.8, a 23°C para los tres copolimeros con
tratamiento térmico Q, muestra valores andlogos del médulo y la pequefia proporcién de
grupos acetato no parece influir en esta propiedad, aunque VAEAc-1-Q posee un médulo
ligeramente superior a consecuencia de su también ligera mayor cristalinidad (Capitulo 1).
En cambio, en el tratamiento S si se aprecia diferencia para VAEAc-2 (a pesar de que los
valores de las cristalinidades son ahora similares) presentado un mddulo sensiblemente
menor; la presencia de una mayor cantidad de grupos no cristalizables durante el proceso de
enfriamiento lento no impide la formacidn de los cristalitos (pues el contenido de acetato es
muy pequefio, inferior al 3%) pero si provoca una disminucién del tamafio y un mayor
niimero de imperfecciones o defectos -como se discutié en el Capftulo 1, a partir de los

valores de las entalpfas de fusién de estos copolimeros-.

El aumento de la temperatura de estirado provoca, como de esperar, un descenso en
el valor de los médulos eldsticos. A 40°C, para ambos tratamientos, VAEAc-2 presenta los
médulos menores, a diferencia de los hallados en VAE-2 y VAEAc-1, debido a que a esta

temperatura es el copolfmero que mayor movilidad presenta, por tener mayor contenido de
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Propiedades mecénicas en traccién de VAEAc-1

Tabla 2.7

Muestra 'l.‘° v° E Oy )\Y TRt A
o) {cm min') (MPa) (MPs) (MPa)
0.5 1750 60 1.05 46 2.15
23
10 790 56 1.08 22 2.15
0.5 1160 41 1.12 38 2.82
VABAc-1-Q 40
10 490 43 1.10 64 37
0.5 290 13 1.13 22 4,94
80 '
10 . 305 17 1.11 32 7.70
0.5 2110 65 1.05 57 1.76
23
10 540 54 1.07 56 1.28
VAEAc-1-S 0.5 1710 45 1.06 41 1.84
40
10 510 50 1.09 43 2.04
0.5 500 22 1.14 30 5.95
80
10 350 25 1.13 28 5.01
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Tabla 2.8

Propiedades mecdnicas en traccién de VAEAc-2

Muestra T, v, E oy Ay TR ) Lo
(°0) {em min') (MPa) (MPn) (MPn)
Q.5 1600 49 1.06 47 3.31
23
10 535 41 47 3.59
0.5 620 A 38 2.42
VAEAc-2-Q 40
10 440 34 1.09 44 2.83
0.5 83 .a .a 31 3.09
80
10 110 9 1.13 38 3.33
0.5 1575 51 1.06 56 3.00
23
10 515 54 1.10 65 3.33
0.5 900 _a .4 48 4.33
VABAc-2-S 40
10 475 36 1.11 49 3.57
0.5 180 .a .a 25 6.28
80
10 205 15 1.20 35 7.13

2 Estirado homogéneo
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grupos acetato. VAE-2 y VAEAc-1 disminuyen sus médulos, pero mantienen unos valores

elevados.

A 80°C, por encima de la T, de los copolimeros, los mdédulos descienden
ostensiblemente, para ambas historias térmicas, respecto a los hallados a las temperaturas
comentadas previamente. VAEAc-1, a pesar de ser el copolfmero con contenido intermedio
de grupos acetato, es el que muestra valores mayores. Para el tratamiento Q esto se justifica,
respecto a VAE-2, por su mayor cristalinidad, pues a esta temperatura, ya superior a la Ty,
la consistencia mecénica viene determinada por los cristalitos existentes en el material; por
ello, como su contenido en grupos residuales es muy pequeiio, inferior al 1%, las diferencias
son causadas por la cristalinidad levemente superior. Las variaciones encontradas para el
tratamiento S son atribuibles al estado inicial del copolimero, es decir, mientras VAE-2 estd
en forma de granza, VAEAc-1 estd en forma del polvo y se ha observado, pues se disponfa
de una pequefia cantidad de VAE-2 en forma de polvo, que los médulos de esta muestra eran

ligeramente superiores y andlogos a los de VAEAc-1-S.

Por ltimo, a las temperaturas de 23 y 40°C, se produce la inversién de los médulos
con la velocidad de estirado tanto para VAEAc-1 como para VAEAc-2. A 80°C, éste tiltimo
presenta la tendencia general en ambos tratamientos, no asf VAEAc-1 que para la historia
S todavfa manifiesta esta anomalfa. El proceso de calentamiento adiabdtico, para esta
composicién de alcohol vinflico, se produce a temperaturas inferiores a la Tg aun con
pequefias cantidades de grupos acetato, y a temperaturas superiores no se presenta para el

copolimero con mayor contenido en estos grupos residuales.
2.4.5.2 Esfuerzo en el punto de fluencia

A 23°C, como se observa en la Fig. 2.14 (ver Tablas 2.4, 2.7 y 2.8), dicho esfuerzo
disminuye a medida que el contenido en acetato residual es mayor. El aumento de la
temperatura produce la disminucién de este pardmetro (Fig. 2.15), cuya evolucién para las
diferentes muestras sigue cuantitativamente la misma ténica que a 23°C (como se visualiza
en la Fig. 2.14): VAE-2 > VAEAc-1 > VAEAc-2. También se debe sefialar que mientras

el copolimero VAE-2, como ya se ha comentado en apartados previos, presenta a 10 cmmin™
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Fig. 2.14 Curvas esfuerzo-deformacién de VAE-2-Q, VAEAc-1-Q y VAEAc-2-Q a dos temperaturas
y velocidades de estirado: a) T, = 23°C, V, = 0.5 cm min™; b) T, = 40°C, V, = 10 cm min’.
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un punto de fluencia principal seguido de otro de menor magnitud, la muestra VAEAc-1
presenta unicamente un punto de fluencia, y el esfuerzo en dicho punto es mayor para la
velocidad de estirado m4s elevada. Por otra parte, VAEAc-2 a 10 cm min™' también muestra
un sélo punto de fluencia; y a 0.5 cm min!, para ambos tratamientos térmicos, la fluencia
transcurre de forma homogénea, es decir, el material se comporta como un elastémero a la
temperatura de 40°C independientemente de la historia térmica. A 80°C, los valores de los
esfuerzos son menores, como consecuencia de la movilidad de las cadenas macromoleculares,

y varfan de mayor a menor en orden creciente del contenido de los grupos acetato residuales.

50
— 23°C
—--— 40°C
—-—- 80°C
Py . / . e
: .1 ,
20 —"! -
b o
o4 e -
B
0 -l I 1 l 1 ' ] I 1
0 150 300 430 600 . 750

% ¢

Fig. 2.15 Efecto de la temperatura en las curvas esfuerzo-deformacion en VAEAc-2-Q a 0.5 cm min’!

El esfuerzo en el punto de fluencia es mayor para el tratamiento S, a todas las
temperaturas y velocidades, para estas muestras, como se observa en la Fig. 2.16, puesto que
en estas muestras la movilidad estd mas impedida por la mayor cristalinidad y tamafio de los
cristalitos (Capiftulo 1); también son mayores los esfuerzos en este punto a la mayor
velocidad (a excepcién de VAEAc-1-Q a 23°C y VAE-2-§ a 40°C, debido probablemente

a la elevada dispersién de los valores experimentales).
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Fig, 2.16 Efecto del tratamiento térmico y de la velocidad de estirado sobre el copolimero VAEAc-1.

2.4.5.3 Relaciones de estirado médximas

La existencia de zonas amorfas en los copolimeros conllevarfa, en principio, la
posibilidad de una mayor movilidad de las cadenas y, por ello, una mayor elongacién previa
a la rotura a medida que aumenta el contenido de fase amorfa. Por consiguiente, VAEAc-2
deberia presentar las mayores relaciones de estirado, dado que es el que mayor contenido en
grupos acetato residuales tiene, mientras que, para ambos tratamientos térmicos, se observan
valores moderados a 23 y 40°C. En este copolimero actian dos efectos contrapuestos: por
una parte, se esperan las mayores relaciones de estirado, como se ha expuesto anteriormente,
por su contenido superior en grupos residuales; pero por otra, este mayor contenido afecta
a los cristalitos del material tanto cualitativa como cuantitativamente, por lo que al someterlo
a una carga a temperaturas en las cuales el material es todavia rigido, los grupos acetato no
favorecen el estirado, al provocar defectos en la estructura. A 80°C, por encima de la T,

se encuentran relaciones de estirado andlogas a las de los otros dos copolimeros con historia
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térmica Q, y superiores a las de estos mismos copolimeros con tratamiento térmico S, pues
la fase cristalina es la que concede consistencia mecdnica a esta temperatura y aquélia es mds

imperfecta para VAEAc-2-S (como han demostrado las entalpias de fusién (Capitulo 1)).

VAEAc-1, a 23 y 40°C y ambas historias térmicas, muestra valores anormalmente
bajos. Para las muestras Q esta circunstancia viene justificada por dos motivos: su
cristalinidad es ligeramente superior a la de VAE-2-Q y VAEAc-2-Q, por ello su
deformaci6én estd mds impedida a estas temperaturas en las cuales no existe movilidad.
Ademds, el pequefio contenido de grupos residuales produce defectos en el material, de ahi
sus pequefias relaciones de estirado. A 80°C, las cadenas se caracterizan por poseer su propia
movilidad, de forma que los efectos de la mayor cristalinidad se minimizan, y como tiene
un contenido en grupos residuales muy pequefio, estira regularmente. En el tratamiento S,
la influencia de los defectos se hace mds patente a las temperaturas de 23 y 40°C, y a 80°C

alcanza relaciones de estirado anélogas a las de VAE-2,
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3.1 INTRODUCCION

La variacién de las propiedades mecdnicas con la temperatura y el tiempo hace
aconsejable el estudio del comportamiento viscoeldstico de las macromoléculas para la
adecuada aplicacién tecnoldgica de los materiales polimeros en las mds diversas condiciones
de trabajo. Dicho estudio puede llevarse a cabo mediante medidas dindmicas'?, en las que
la deformacién (o esfuerzo) que se aplica a la muestra es periédica, generalmente sinusoidal,
de manera que se produce un esfuerzo (o deformacién) también sinusoidal, aunque desfasado
respecto a la causa que lo origina. Este desfase proporciona una abundante informacién sobre

los diferentes movimientos moleculares que tienen lugar en la cadena polimera.

Una deformacién sinusoidal de amplitud ¢, y pulsacién « viene dada por
€ = g, Senwt [3.1]

y produce en la muestra un esfuerzo de amplitud oy, desfasado un 5ngulo, d, respecto a la
deformacién (Fig. 3.1):

¢ = g, 5en(wt+3) [3.2}

Oo
o

\ "

6/cs

w/eo

' —t

Fig. 3.1 Representacién esquemdtica de los pardmetros involucrados en las medidas
mecanodindnicas: esfuerzo, ¢, deformacion, e, desfase, 8, y pulsacion, w.
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Como consecuencia del desfase entre el estimulo y la respuesta, la forma matemdtica
mds adecuada de analizar los médulos de relajacion es la notacién compleja, de modo que
el médulo de Young, E, cociente entre el esfuerzo y la deformacién (ecuacién 2.1) se define

como:
E* = E! 4 i El! [3°3]

donde la componente real del médulo, E’, denominada mdédulo de almacenamiento, estd
relacionada con la fraccién de energia retenida por el polimero en cada perfodo, y la
componente imaginaria, E’’, denominada médulo de pérdida, hace referencia a la fraccién
de energfa disipada por dicho polimero (Fig. 3.2). En la mayoria de los casos, E’ es
pequeifia comparada con E’ y por tanto E” es précticamente igual a B’

La relacién entre ambas componentes del médulo de Young se denomina factor de

pérdida o tangente del dngulo de desfase (ecuacion 3.4) y su relacién con el amortiguamiento
mecdnico, A, viene dada por la expresidn:

tand = — ~— [3.4]

Fig. 3.2 Descomposicion del médulo complejo en sus partes real e imaginaria en funcién del desfase.

El amortiguamiento mecédnico es, a menudo, el indicador mds sensible de los
movimientos moleculares que estdn teniendo lugar en un material’. Ademds del interés
cientifico que tiene el perfecto entendimiento de los posibles movimientos moleculares,
dichos movimientos son de gran importancia prictica en la determinacién del comportamiento
mecdnico de los polimeros. Valores elevados de amortiguamiento son a veces ventajosos y

otras un inconveniente, dependiendo de la funcién que vaya a desarrollar el polfmero en
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cuestion. Asf, en automocién los amortiguamientos altos en el material del neumético
permiten una mejor adherencia a la superficie de la carretera, aunque al mismo tiempo
causan una concentracién de calor, que origina la degradacién m4s rdpida del neumdtico. Por
otra parte, el amortiguamiento reduce las vibraciones (acisticas y mecdnicas) y evita
resonancias, pero, los valores elevados de amortiguamiento son indicativos de estabilidad
dimensional reducida, lo cual puede ser poco deseable en estructuras que deban soportar
cargas durante largos periodos de tiempo. En general, muchas propiedades mec4nicas estdn
fntimamente relacionadas con el amortiguamiento, tales como la fatiga, la tenacidad, la

resistencia al impacto, la deformacién a rotura, el desgaste o el coeficiente de friccién.

Desde un punto de vista fisico, el mejor método de medida es estudiar las propiedades
mecdnicas a una temperatura dada en un intervalo amplio de frecuencias, cubriendo todos los
movimientos moleculares a esa temperatura, ya que las relajaciones son procesos cinéticos
y por ello dependen de la frecuencia de la deformacién sinusoidal aplicada. Pero
habitualmente, como consecuencia de las limitaciones instrumentales, las medidas se llevan
a cabo a varias frecuencias y se varfa la temperatura para adaptar el intervalo de frecuencias
de los procesos moleculares al del experimento mecdnico. Este método de operacién se
denomina andlisis térmico mecanodinimico (DMTA), de manera que cualquier fenémeno que
suceda en un polimero (o en un material viscoeldstico en general) y que suponga disipacién
de parte de la energfa suministrada, se reflejard en su comportamiento mecanodindmico y

podrd analizarse mediante esta técnica.

3.2 RELAJACIONES VISCOELASTICAS EN POLIMEROS

Los polimeros presentan, en general, diversas relajaciones viscoeldsticas, originadas
por los diferentes tipos de movilidad de las cadenas macromoleculares. La terminologfa m4s
extendida para denominarlas utiliza el alfabeto griego, «, 8, ... en orden decreciente de
temperatura, con independencia de su origen molecular. En polimeros amorfos , la relajacién
a -1a de mayor temperatura- se asocia con la transicién vitrea del sistema y es la ms intensa

de todas las posibles. Las relajaciones a temperaturas inferiores se denominan relajaciones
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secundarias e implican movimientos mds restringidos, como se detallard posteriormente. El
comportamiento viscoeldstico de polimeros cristalinos es mds complejo, ya que estos
polimeros pueden presentar una o mds relajaciones asociadas a la fase cristalina a

temperaturas superiores y/o inferiores a la transicién vitrea.
3.2.1 TRANSICION VITREA

La relajacién mds importante en polimeros amorfos, o en las regiones amorfas de
polimeros semicristalinos es la transicion vitrea, la cual se origina por movimientos
cooperativos de segmentos largos de la cadena principal. En la regién de esta relajacion, para
polimeros amorfos se observa un descenso muy acusado del médulo de almacenamiento,
resultante del transito del material de un estado vitreo a uno elastémero. Esta caida de E’ es
significativamente menor en los polimeros cristalinos, dado que la movilidad esta dificultada

por las entidades cristalinas.

La influencia de los diferentes factores en la temperatura de transici6n vitrea, T,, que
se expone a continuacién, puede interpretarse en funcién de c6mo modifican aquéllos la
flexibilidad molecular y con ello la facilidad de los distintos cambios conformacionales o

c¢6mo las diferentes variables originan cambios en el volumen libre disponible.
3.2.1.1 Efecto de la estructura guimica
3.2.1.1.1 Estructura de la cadena principal

La flexibilidad de la cadena principal es la caracteristica mds importante que
determina la movilidad de un polimero de cadena lineal. La barrera rotacional interna se
define como combinacién de interacciones no enlazantes entre 4tomos o grupos vecinos y una
restriccién bésica que es funcién del par de dtomos implicados y de la simetrfa de éstos. Un
factor conflictivo, adicional en el caso de polimeros, es el efecto de las interacciones de largo
alcance.

Los estudios de los efectos de las interacciones no enlazantes en la barrera rotacional
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interna realizados en moléculas pequefias pueden extrapolarse a polfmeros®, de forma que se
verifican las siguientes tendencias generales:
- la flexibilidad se incrementa al aumentar la longitud del enlace
- los enlaces formados por dtomos distintos presentan una mayor flexibilidad
- la deslocalizacién de la densidad electrénica en los enlaces insaturados
incrementa la rigidez, pero este efecto es reversible si existen interacciones
estéricas que impidan la conjugacién entre enlaces adyacentes
- las interacciones no enlazantes tienen un efecto dominante sobre la energfa
de activacién involucrada en la interconversién y la estabilidad de las

posibles conformaciones.
3.2.1.1.2 Influencia de los grupos laterales

En términos generales, los grupos laterales voluminosos y/o inflexibles provocan un
incremento de la temperatura de transicién vitrea'. El aumento de T, refleja unas mayores
barreras de rotacion interna, resultantes de un aumento de las interacciones no enlazantes,
y un mayor volumen requerido para el cambio conformacional. En el caso de los grupos

laterales flexibles una mayor longitud de cadena reduce la temperatura de transicién vitrea.
3.2.1.1.3 Efecto de la polaridad de la cadena principal

La polaridad de la cadena principal provoca una disminucién en la movilidad de las
macromoléculas como consecuencia del incremento de las fuerzas intermoleculares, por lo

que la T, se desplazard a temperaturas superiores.
3.2.1.2 Efecto del peso molecular y del entrecruzamiento

El peso molecular no afecta las propiedades mecanodindmicas del polimero a
temperaturas inferiores a la de transicién vitrea, pero la localizacién de 1a T, sf se altera si
los pesos moleculares son bajos, porque los finales de cadena introducen un volumen libre
extra debido a una reduccién del empaquetamiento molecular. El aumento del peso molecular

provoca una mayor cercanfa de las cadenas macromoleculares de forma que disminuye el
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volumen libre disponible y consecuentemente la T, se incrementa hasta alcanzar un valor

asintético regido por la ecuacién cldsica de Fox-Flory?,

Por otra parte, el entrecruzamiento quimico aumenta la T, y ensancha la regién de
la relajacién!, de manera que materiales altamente entrecruzados no muestran T,. Este
comportamiento puede ser, de nuevo, explicado por los cambios de volumen libre. El
entrecruzamiento quimico acerca las cadenas adyacentes, de modo que se reduce el volumen

libre y se observa un aumento de la T,
3.2.1.3 Mezclas, injertos y copolimeros

Las propiedades mecdnicas de las mezclas y copolimeros de injerto vienen
determinadas principalmente por la solubilidad mutua de los homopolimeros. Si los dos
polimeros son insolubles existen dos fases separadas y se observardn dos T,. En cambio, si
son completamente solubles el uno en el otro, las propiedades manifestadas son casi las

mismas que presentaria un copolimero al azar de la misma composicidn.
3.2.1.4 Efecto de los plastificantes

Se consideran plastificantes a los compuestos de bajo peso molecular que se adicionan
a los polimeros para aumentar su flexibilidad. En general, conducen a un desplazamiento de

la Tg a temperaturas inferiores, ya que facilitan los cambios entre diferentes conformaciones.
3.2.2 RELAJACIONES SECUNDARIAS

Los movimientos moleculares que originan las relajaciones secundarias, estdn
originados por partes concretas de la estructura del polimero, y han sido divididos en cuatro
tipos>”7, como puede observarse en la Fig. 3.3:

- movimientos locales de cadena principal

- rotaciones de cadenas laterales alrededor de enlaces que las unen a la cadena

principal

- movimientos internos en la cadena lateral
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- movimientos moleculares de (o afectados por) un diluyente. Dentro de éstos
pueden existir diferencias considerablies en el mecanismo molecular para distintos

polimeros:

movimientos que tienen lugar en el interior de las moléculas del
diluyente disuelto en el polimero

- movimientos de las moléculas del diluyente asociadas con:

- movimientos locales de cadena principal

- rotaciones de cadenas laterales

- movimientos internos en las cadenas laterales.

Cuando estos movimientos suceden a temperaturas muy bajas se les denominan

criogénicos®.

Fig. 3.3 Diferentes grupos cuyos movimientos originan las relajaciones secundarias.

3.2.2.1 Movimientos locales de la cadena principal

Los movimientos l(')cales de la cadena principal se originan en secciones cortas de
dicha cadena y parecen ser virtualmente independientes del volumen libre de los polimeros.
Tal movilidad local residual es la unica causa posible de las relajaciones secundarias de
polimeros carentes de cadenas laterales’. No se ha establecido una descripcién tnica

satisfactoria del mecanismo molecular del movimiento local de la cadena principal’.
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Una de las relajaciones de este tipo m4s extensamente estudiada es la relajacion v del
polietileno, que puede atribuirse a la presencia de, como minimo, tres grupos -CH,-
consecutivos en Ia cadena que experimentan un movimiento de tipo manivela. En la Fig. 3.4
puede observarse que existen diferentes mecanismos que explican este movimiento. El
primero® implica la rotacién simultdnea en torno a los enlaces 1 y 7, de modo que los enlaces
de los carbonos involucrados se mueven como una manivela. Es destacable la colinealidad
de los enlaces 1 y 7, por lo que los enlaces a ambos lados no son perturbados, y, como
consecuencia, para este movimiento iinicamente se requiere un pequefio volumen. Este
mecanismo también ha sido propuesto para poliamidas, poliésteres, poliuretanos y poliéteres,
que contengan en la cadena tres o m4s grupos metileno consecutivos. También se ha
encontrado en poliésteres con secuencias gliclicas, en las que el 4tomo de oxfgeno tiene un

papel equivalente al de un grupo metileno!®!!.

El segundo modelo!? es m4s simple (Fig. 3.4b), pues supone rotacién de dos dtomos
de carbono en torno a los enlaces coaxiales 1 y 5. Sin embargo la conformacion cis del

enlace central parece hacer menos probable este mecanismo.

{a) (b)

Fig. 3.4 Mecanismos del movimiento de tipo manivela propuesto por: (a) Shatzki® y (b) Boyer'>.

Otra relajacién de este tipo es la originada por el grupo ciclohexilo cuando se halla
en la cadena principal‘a. El anillo delciciohexano puede tomér dos configuraciones diferentes,
una rigida, en forma de bote, y otra flexible, en forma de silla. A temperatura ambiente, la
mayorfa de las moléculas de ciclohexano adoptan la forma de silla y en ella se distinguen dos
conformaciones distintas, en las que se intercambian las posiciones ecuatoriales con las

axiales. En general, la posicién axial es menos favorable que la posicién ecuatorial, pero
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puede suceder el transito, denominado inversién del anillo, de una conformacion silla a la
otra, dando lugar a un proceso de relajacion con un requerimiento energético bajo, en torno
a 45 kJ mol ™.,

En general, los movimientos que originan todos estos tipos de relajaciones son
tecnolégicamente muy importantes ya que, en algunas ocasiones marcan €l trdnsito de un

comportamiento frigil a uno dvctil en el polimero',

3.2.2.2 Rotaciones de cadenas laterales en torno a los enlaces que las unen a la cadena

principal

En este tipo de movimiento, el grupo lateral se mueve como un todo, aunque su
rotacién no necesita ser completa y es probable que se trate de cambios de una posicién de
equilibrio a otra. La deformacién de los dngulos de valencia a menudo obliga & la cadena
principal a participar débilmente en el movimiento del grupo lateral’® y ademds Ia
localizacién de la relajacién estdi mds afectada por los sustituyentes de las unidades
adyacentes que por el propio grupo. Un ejemplo tipico de esta clase de movimiento es el
presente en los polimeros con grupos éster en las cadenas laterales®1-1%, tales como acrilatos,

metacrilatos, etc.
3.2.2.3 Movimientos internos en la cadena lateral

En contraste con el tipo anterior, en estos movimientos no se supone participacion de
la cadena principal. Ejemplos tipicos son los movimientos de rotacién impedida en el interior
de la cadena lateral de los grupos éster’, o de cambio conformacional silla-silla en €l grupo
ciclohexilo”-2%-22, La temperatura del inicio de la rotacién de los grupos laterales aumentard

con €l volumen y polaridad de los sustituyentes'®:23,

3.2.2.4 Relajaciones secundarias inducidas por diluyentes de peso molecular bajo

Es el tipo de movimiento molecular que menos ha sido investigado, y los intentos de

interpretacién, hasta el momento sélo cualitativos, son bastante especulativos y en ocasiones
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contradictorios, ya que los movimientos de las moléculas diluyentes pueden realizarse tanto
independientemente de la movilidad existente en los polimeros como conjuntamente con los

movimientos de algunas partes de la cadena principal o lateral.

Esta circunstancia se presenta por ejemplo, en los polimeros susceptibles de absorber
agua, tales como ¢l poli(alcohol vinilico) y las poliamidas, entre otros. La temperatura de
transicién vitrea se desplaza a valores menores a medida que aumenta el contenido de agua,
por el debilitamiento de las fuerzas intra e intermoleculares existentes en la macromolécula.
Ademds, se suele atribuir al agua una relajacién a bajas temperaturas en el intervalo entre
-60°C y -100°C, originada por los enlaces de hidrégeno establecidos entre los segmentos de

las cadenas y el agua®*,
3.2.3 RELAJACIONES EN POLIMEROS CRISTALINOS

Los polimeros cristalinos presentan distintos estados de agregacién en las cadenas
macromoleculares, los cuales afectan a los posibles movimientos moleculares. En la regién
amorfa de estos polimeros los modos de movimiento no difieren mucho de los
correspondientes a los polfmeros amorfos. Pero ademds, y dependiendo de la morfologfa
intrinseca de las muestras, pueden suceder otros tipos?:

- movimientos cooperativos de las cadenas macromoleculares a lo largo de la
longitud del cristalito. Las relajaciones a las que dardn lugar estardn referidas al
espesor laminar

- movimientos asociados con defectos, tales como grupos finales incorporados en el
cristal o imperfecciones méviles en forma de defectos estructurales ("kinks"), los
cuales se difunden a lo largo del eje de la cadena pudiendo también implicar
movimiento de ésta

- movimientos asociados a detalles morfolégicos, como pliegues de cadena, cizalla
interlaminar o cizalla interfibrilar

- movimientos de partes restringidas de la cadena, es decir, movimientos locales

como los que ocurren en la fase amorfa.
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3.2.4 VARIACION DE LAS RELAJACIONES CON LA FRECUENCIA

Las relajaciones son procesos cinéticos, de forma que dependen de la frécuencia de
la deformacién sinusoidal aplicada. Por ello los mdximos de relajacién se desplazan a
temperaturas mds altas conforme se aumenta la frecuencia de medida, como consecuencia de
la activacién térmica del proceso de relajacién. De este modo, la variacién con la
temperatura del méximo de pérdidas, al cambiar la frecuencia, permite la determinacién de
la energfa de activacién para cada relajacién. Asi, las teorias de barrera o del estado de
transicién de Eyring constituyen la aproximacién mds simple para entender el efecto de la
temperatura (o frecuencia) sobre Ia movilidad molecular. En tales teorias, la movilidad
implica un proceso de relajacién con una barrera de energfa potencial separando diferentes
estados, de tal modo que la relaci6n entre la temperatura del méximo de la relajacién y la

frecuencia v se puede expresar mediante una ecuacién de tipo Arrhenius:

v = vy exp(-AH/RT) [3.5]

en donde AH es la energfa de activacién del proceso de relajacién. Sin embargo, la
interpretacion del proceso de relajacién en la zona de la transicién vitrea aplicando la
expresién [3.5] no es satisfactoria, ya que las representaciones gréficas de In » vs T! son
rectas s6lo en el caso de relajaciones secundarias, y curvas para la transicién vitrea, salvo
que el intervalo de frecuencias estudiado sea pequefio y esté en la zona de bajas frecuencias,
en cuyo caso se obtienen lineas rectas de pendiente elevada. La dependencia con la
temperatura y la frecuencia de la relajacién principal (transicién vitrea) puede describirse

satisfactoriamente por una ecuacién empfrica propuesta por Williams, Landel y Ferry?S:

[3.6]

T
loga, = log — = log—2 =
Bar g170 g"1 C,+(T,-Ty)

de modo que los tiempos de relajacién, 7, cambian en funcién del factor de desplazamiento
ay cuando la temperatura varfa de Ty a T, siendo C,; y C, constantes para un polimero dado,

y cuyos valores més habituales’, considerados "universales” son: C, = 17.4y C, = 51.6°C.
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3.3 METODOLOGIA EXPERIMENTAL

La determinacién de las propiedades mecanodindmicas de los polimeros se ha llevado
a cabo mediante un Analizador Térmico Mecanodindmico de Polymer Laboratories DMTA
MK II, disefiado para la medida del médulo eldstico complejo en funcién de la temperatura
a varias frecuencias y también en funcién de la frecuencia a distintas temperaturas. El
aparato?” consta de un cabezal para sujecién de la probeta y variacién de su temperatura,
consola electrénica de medidas, médulo de control de la temperatura y ordenador para

programar el método de medida, realizar los célculos y representar los resultados.

La operacién del instrumento se basa en el principio de medidas mecdnicas mediante
el método de oscilacién sinusoidal forzada en traccién?®, La muestra de polfmero se coloca
en la c4mara de calentamiento/enfriamiento del cabezal del equipo, mediante un sistema de
mordazas, cuya geometria puede cambiarse dependiendo del modo de deformacién. Una de
las mordazas estd unida a un transductor de desplazamiento y a un generador de ondas
sinusoidales. Tanto el transductor de desplazamiento como el vibrador (generador de ondas)
estdn colocados sobre una unidad mévil controlada por un motor, cuya funcién es mantener
la probeta con una fuerza estdtica predeterminada para evitar que forme bucles. Ademis,
junto a la probeta se encuentra un termopar de platino que actia como sensor de temperatura.
El barrido de temperaturas puede realizarse desde -150°C hasta 250°C, mediante un
programa de calentamiento al que se superpone, por debajo de la temperatura ambiente, una

corriente controlada de nitrégeno liquido.

El equipo puede trabajar®’ a diferentes frecuencias, entre 0.01 y 200 Hz, por lo cual
la velocidad de calentamiento ha de adecuarse a las frecuencias de trabajo y al mimero de
frecuencias que deseen medirse en cada barrido®®. En general, cuanto més bajas sean las
frecuencias de trabajo y/o mayor niimero de éstas se midan en cada barrido, la velocidad de
calentamiento ha de ser menor. Cuando se mide a una séla frecuencia y ésta no es inferior
a 1 Hz, la velocidad de barrido puede elevarse para ganar tiempo y encontrar rdpidamente

la localizacién de las relajaciones.
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Las medidas en traccién de filmes y fibras requieren la aplicacién de una fuerza
estitica, que debe ser controlada separadamente. En el PL-DMTA existen dos opciones: bien
se aplica una fuerza inicialmente y se mantiene constante mediante un servo-control, o bien
la fuerza inicial se reduce autométicamente de acuerdo con la rigidez de la muestra, evitando
la fluencia excesiva a altas temperaturas. La fuerza estdtica con que trabaja el aparato ha de
calcularse en funcién de las dimensiones de la probeta y del médulo del material a
temperatura ambiente. Un valor bajo provoca errores en las medidas, y tampoco es
conveniente un valor demasiado elevado, ya que en este caso la intensidad de las relajaciones
aumenta ligeramente aunque la localizacién de los méximos no sufra variacién?®. No
obstante, las variaciones de fuerza estdtica motivadas por las diferentes dimensiones de las

probetas no afectan a los resultados finales.

El estudio de las propiedades viscoeldsticas de los homopolimeros y copolimeros se
ha llevado a cabo analizando diferentes muestras de los polimeros: filmes originales (Q y S),
muestras templadas y muestras orientadas uniaxialmente con distintas relaciones de estirado,
cuyas propiedades mecdnicas se han analizado en el Capitulo 2 y cuya orientacién se estudia
en el Capftulo 4 de esta Memoria. Las dimensiones de las probetas oscilaron entre 0.3-0.5
mm? de seccién y 11-15 mm de longitud para las planchas originales, mientras que para las
muestras estiradas variaron entre 0.1-0.2 mm? de seccién y 8-11 mm de longitud. Estas
determinaciones se llevaron a cabo mediante un micrémetro manual y otro acoplado en un
microscopio, para las medidas del espesor y del ancho de la probeta, respectivamente;
mientras que la longitud se midié mediante un calibre digital. El médulo complejo y la
tangente de pérdidas de cada muestra fueron determinados a las frecuencias de 3, 10 y 30
Hz, realizando un barrido de temperaturas desde -140°C hasta 150°C a una velocidad de
calentamiento de 2°C/min. Los valores de la energia de activacién aparente de los diferentes
procesos de relajacién fueron calculados de acuerdo con una ecuacién de tipo Arrhenius
{3.5], considerando una precisién de +0.5°C en la asignacién de la temperatura del mdximo
de tan b.

La temperatura a que aparecen los méximos de las relajaciones depende tanto de la
frecuencia como de la variable elegida (E’’ 6 tan &) para representar los resultados, lo cual

hace necesario consignar estos datos en los resultados experimentales. Puesto que la
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temperatura de transicién vitrea puede determinarse mediante otras técnicas, se suelen
expresar los resultados de las medidas mecanodindmicas en condiciones que proporcionen
datos comparativos, es decir a frecuencias bajas (1 Hz, generalmente) y en funcién de
mdéximos del médulo de pérdida, pues en estas condiciones la temperatura de transicién vitrea
obtenida es comparable con Ia que suministran las medidas calorimétricas. En cualquier caso,
mediante calorimetria se determinan temperaturas de transicién vitrea que pueden llegar a ser
15°C mids bajas que las procedentes de medidas mecanodinimicas®>. Cuando se indica la
energia de activacién de la relajacién, como es el caso de los resultados del presente trabajo,
a partir del dato de la temperatura de relajacién a una frecuencia puede determinarse la
correspondiente a cualquier otra, de acuerdo con la ecuacién [3.5]. Por ello, en la
presentacion de resultados se indicardn frecuencia, energia de activacién y pardmetro de
medida. Este ultimo serd tan 8, de modo general, pues esta variable es la mis directamente
relacionada con el comportamiento viscoeldstico de los polimeros, y estd menos influenciada

por los factores de forma y dimensiones de las probetas.
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3.4 RESULTADOS Y DISCUSION

3

3.4.1 COMPORTAMIENTO VISCOELASTICO DE LOS HOMOPOLIMEROS
3.4.1.1 Poli(alcohol vinilico)

Los primeros antecedentes bibliogrificos!® sobre las propiedades mecanodindmicas
de PVAL pusieron de manifiesto la existencia de 5 relajaciones (o, 8, v, 0 y é, en orden
decreciente de temperatura) y su dependencia con la cristalinidad. Las doé primeras
relajaciones estdn relacionadas con movimientos en la fase cristalina del polfmero, existiendo
diferentes interpretaciones para la relajacion £, pues se atribuye su origen tanto a la
relajacién de los enlaces de hidrégeno entre los grupos hidroxilo existentes en la fase
cristalina®®3! como a vibraciones anarménicas torsionales alrededor del eje de la cadena'.
La denominada v se corresponde con la T, del polimero, es decir, originada por movimientos
microbrownianos de segmentos largos de cadena en las regiones amorfas. La relajacién 8 ha
sido atribuida a movimientos de torsion locales en torno a los enlaces de la cadena principal,
habiéndose observado la disminucién de la intensidad de esta relajacién al aumentar la
cristalinidad. Por iltimo, la relajacién e parece estar causada por la presencia de pequefias
cantidades de agua absorbida aunque puede ser observada en muestras sometidas a un
proceso de secado. Se ha propuesto que es debida a movimientos de torsion locales de
aquellos segmentos de cadena alrededor de los cuales las moléculas de agua absorbidas han
roto los enlaces de hidrégeno. !

La dependencia con la temperatura de las variables representativas del
comportamiento viscoeldstico (médulos de almacenamiento y de pérdida y desfase, E’, E”’
y tan §, respectivamente) para el PVAL estudiado en la presente Memoria se muestra en la
Fig. 3.5. Se observan en tan 6 tres relajaciones viscoeldsticas para PVAL-Q, a diferencia de
las cinco comentadas previamente, pero ha de tenerse en cuenta el diferente método de
preparacién de las muestras, pues mientras en nuestro caso la pelicula de PVAL-Q fue
obtenida desde el estado fundido, aquéllas sobre las que se llevé a cabo el andlisis

mecanodindmico previamente publicado!’ se prepararon a partir de disolucién en agua a 90°C



126

PROPIEDADES MECANODINAMICAS

0.005 1 I | l 1 l 1

o 30 Hz
o 10Hz
& 3Hz

300 |-

300 |-

E''(MPa)

30 Hz

ST s O T
LT

100 150

Fig. 3.5 Variacién de E’, tan & y E*’ con la temperatura a tres frecuencias (3, 10 y 30 Hz) para

PVAL-Q.
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y posterior evaporacién de disolvente. PVAL-S, al igual que sucediese en las propiedades
mecdnicas, no ha podido analizarse, a consecuencia de su extremada fragilidad. Las
relajaciones de la presente Memoria se han denominado o’, « y 8, en orden decreciente de
temperatura, optandose por denominar Ia relajacién a mayor temperatura como o’, para dar
uniformidad a la terminologfa de las relajaciones, tanto para los homopolimeros como para
los copolimeros. Los resultados se recogen en la Tabla 3.1, en la cual se puede observar la
intensidad correspondiente a cada relajacién, que ha sido determinada tomando los valores
maximos de tan 8 a la temperatura de la relajacién. Se indican también los valores relativos
de tan é (nimeros entre paréntesis en la Tabla 3.1), los cuales se han obtenido dividiendo
cada valor méximo por el correspondiente minimo absoluto de tan §, evitando de este modo
la posible influencia sobre los resultados de factores de forma geométrica de las diferentes
muestras analizadas. Asi, la mayor intensidad corresponde a 1a relajacién a; un poco menos
intensa resulta la relajacién «’, y la relajacién 8 es comparativamente muy poco intensa. A
su vez, la Tabla 3.2 recoge los valores del médulo de almacenamiento para: a) la temperatura
a la que ocurren las distintas relajaciones, b) en la zona en que el médulo de pérdida presenta

el minimo absoluto, ¢} a -130°C, y d) a una temperatura superior a la de transicién vitrea.

}
La relajacién o’ se asigna a movimientos en la fase cristalina y se corresponde, por
la temperatura a la que aparece con la denominada anteriormente!® 8. Esta relajacién sélo
es nitida en tan 6 (Fig. 3.5) y no en E’’ pues queda englobada en la regién descendente de

la T,, dado que a estas temperaturas el médulo de almacenamiento es ya muy pequeifio.

La relajacién o se considera la transicién vitrea del homopolimero débido a su
intensidad y a la disminucién tan acusada que experimenta el médulo de almacenamiento en
esta region. Ademds, aparece a una temperatura préxima a la T, calorimétrica. Esta
temperatura marca €l limite inferior de la movilidad de largo alcance de segmentos de cadena
y por ello implica una barrera energética mayor que cualquier otra relajacién secundaria del

estado vitreo, de ahi el elevado valor de la energia de activacién del proceso.



Tabla 3.1

Temperaturas e intensidades (en tan 6, a 3 Hz) y energfas de activacién para las diferentes relajaciones de los homopolfmeros y los copolfmeros

totalmente hidrolizados, para ambos tratamientos. Los mimeros entre paréntesis se refieren a los valores relativos (mdx/mfn) de tan &

T(°C}) ' ‘ tan & AH (xJ mol'!)
Muestra fuar - - - -

Y B & o ¥ g o o ¥ B o o

PVAL-Q 1.00 - 53.0 82.0 113.0 - 0.022 (2.41) 0.367 (40.0) 0.32 (35.9) - 50 350 -

PVAL-S 1.00 - - - - - - - - - - - -
VAE]QOTI : oy 430 — . . . : — 120 ......... > 400 .......

VAE-1-§ 0.77 - -18.0 59.5 - - 0.037-(3.36) 0.12 (10.9) - - 80  >400 -
VAE-2-Q 0.72 - 20.5 480 o - 0.045 (2.99) ) 0.18 (11.8) - - 110 >4oo

VAE-2-§ 0.72 - -17.0 55.0 - - 0.048 (4.00) 0.13 (11.1) - - 140 >400 -
VAE-3-Q o.“sz -125.0 -28.5 -"45.5 o 0.020 (1.02) 0.050 (2.59; 0.18 (9.3) 25 85  >400 S

VAE-3-§ 0.62 -125.0 31.0 495 - 0.020 (1.21) 0.040 (2.50) 0.12(74) - 25 80  >400 -

PE-Q 0.00 -122.0 8.0° 375 o 0.046 (1.40)  0.133 (4.02)""" 0.25 (7.5) 60 230 05 -

PE-S 0.00 -121.5 -12.5 37.5% - 0.044 (1.22) 0.081 (2.26) 0.16 (4.4 - 60 240 - -

3 No se observan los valores méiximos de tan 8 a las tres frecuencias
b Asignacién tentativa en el punto de inflexién



Tabla 3.2

Valores del m6dulo de almacenamiento (E’, 3 Hz) en las temperaturas de las distintas relajaciones, en la temperatura del mfnimo absoluto de E”, en
la zona de bajas temperaturas (-130°C) y a temperatura superior a la T, de los homopolfmeros y los copolfmeros totalmente hidrolizados

E’'(MP2)
Muestra fear E'(MPa) (en B ;) E’ 3p0c (MPa) E'ggoc (MPa)
¥ B o o

PVAL-Q 1.00 - 6515 610 86 5260 7765 785
PVAL-S 1.00 - - - - - - -
VAE-1-Q 0.77 - 5640 1065 i - 3795 8145 o 500
VAE-1-8 0.77 - 5175 1245 - 3825 7325 75
—— . . 5230 - - o - 335..
VAE-2-5 0.72 - 4845 1380 - 3670 6615 625
VAE-3-Q 0.62 7020 4525 740 - 2720 i 7105 285 h
VAE-3-§ 0.62 7745 4945 1155 - 3330 7815 600

P 0.00. S o S o " - : e - "

PE-§ 0.00 3835 920 205 - - 4430 32b

* A 62°C (dltima temperatura medida)
b A 75°C (iiltima temperatura medida)
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Por \ltimo, en la Fig. 3.5 (escala ampliada a baja temperatura) se distingue la
relajacién B8, cuyo origen no estd completamente esclarecido, pues hay autores que la
atribuyen, como se ha comentado con anterioridad, al movimiento de los puentes de
hidrégeno entre los grupos hidroxilo y las moléculas de agua®®~ y otros que no la consideran
debida al agua®®. La energia de activacién de esta relajacién (S0 kI/mol) es muy inferior a
la de las otras dos relajaciones debido a que el movimiento de las macromoléculas a estas
temperaturas (y a estas frecuencias) estd muy impedido y s6lo pueden llevarse a cabo

aquéllos que requieran una energia pequena.
3.4.1.2 Polietileno

Para el PE se han descrito cuatro relajaciones, o’, a, B8 y vy en orden decreciente de
temperatura. Las dos primeras se originan por movimientos en la fase cristalina, siendo de
tipo translacional para la relajacién «’ y de tipo vibracional para la . La relajacién g8 se
atribuye a movimientos en la regi6n interfacial; y por ltimo la relajacién v es consecuencia
de movimientos de tipo manivela de los grupos metilénicos, cuyo mecanismo se¢ han

comentado previamente en el apartado 3.2 de esta Memoria.

La Fig. 3.6 muestra el comportamiento viscoeldstico del PE, para ambos tratamientos
Q y S a la frecuencia de 3 Hz. En ella se observan tres de las relajaciones previamente
descritas para este polimero: «, 8 y ¥, en orden decreciente de temperatura. La relajacién
de la region cristalina, o, no se aprecia como méximo en la muestra S cuando se representa
tan 8, y el valor del médulo de almacenamiento a esta temperatura es muy pequefio (en E”’
la relajacién queda englobada en la 8 y aparece como un hombro), puesto que el PE
analizado es de baja densidad. Por el contrario, la relajacién 8 debido al contenido interfacial
se observa como méximo en la variacién de E’’ con la temperatura, mientras que en tan 4,
sélo aparece como un hombro previo a la relajacién «. Por iiltimo, en la regién de bajas

temperaturas aparece la relajacién y provocada por el movimiento de los grupos metilénicos.

Los valores del médulo de almacenamiento en todo et intervalo de temperatura
analizado son superiores para el tratamiento S que para el Q, ya que el proceso de

enfriamiento lento desde el fundido ha permitido el mejor desarrollo de las entidades
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Fig. 3.6 Variacién de E’, tan 8 y E’’ con la temperatura a 3 Hz para PE-S y PE-Q
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cristalinas. Los valores numéricos se hallan en las Tablas 3.1 y 3.2.

El efecto de la frecuencia de medida sobre las relajaciones viscoeldsticas de los
homopolimeros se ha representado en la Fig. 3.5, observandose el desplazamiento de los
méximos del desfase y del médulo de pérdida a temperaturas mayores al aumentar la
frecuencia. Aplicando la ecuacién de Arrhenius [3.5] al desplazamiento de la temperatura de
la relajacién con la frecuencia, se han representado los mapas (Fig. 3.7) de los diferentes
procesos de relajacién de los homopolimeros, determindndose las energfas de activacién
aparentes (Tabla 3.1) a partir de la pendiente de las rectas de dicha figura. El cdlculo de la
energfa de la relajacién o’ del PVAL no ha sido posible, pues tnicamente se vefa nitidamente
el méximo del desfase dos frecuencias. Las rectas correspondientes a las relajaciones o y 8
de PVAL-Q tienen de coeficiente de correlacién 0.995 y 0.998 respectivamente, y de ellas
se obtienen las correspondientes energfas de activaciéon, AH, = 350 £ 80 y AHg = 50 +
4 kT mol™!. En PE-Q se han encontrado para las tres relajaciones, «, 8, v, unos coeficientes
de correlacién de 0.994, 0.997, 0.999 respectivamente, y unas energfas de activacién de
AH, = 105 + 10, AHgz = 230 + 60, AH, = 60 + 12 kJ mol"\. Por iltimo, para PE-S el
valor del coeficiente de correlacién hallado es 0.999 para ambas relajaciones 8 y v; las
energfas de activacién calculadas son 240 1 60 para el proceso de relajacion 8y 60 £ 12
para la relajacién «; no se pudo estimar la energia de activacién de la relajacién o porque

ésta no se observaba nitidamente.

Los valores de la energia de activacién coinciden con los aceptados habitualmente
para PE*37, En el caso de la relajacién 8 su localizacién coincide muy bien con otros
resultados®*3%, asf como los valores de energfa de activacién determinados tanto por medidas
mecanodindmicas®® (265 kJ mol™') como medidas dieléctricas®” (242 kJ mol 1),
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Fig. 3.7 Mapas de relajacién para las muestras de PVAL-Q, PE-Q y PE-S.

3.4.2 COMPORTAMIENTO VISCOELASTICO DE LOS COPOLIMEROS

Los copolfmeros VAE estudiados exhiben dos relajaciones®

y -20°C, respectivamente, como se visualiza en las Figs. 3.8, 3.9 y 3.10. Ademds, VAE-3,

%, ay B, en tormo a 50

¢l copolimero con mayor contenido en etileno, también presenta una débil relajacion y como
consecuencia del movimiento de los grupos metilénicos, la cual no es visible en VAE-1 ni
en VAE-2. La observacién de estas relajaciones mejora los resultados encontrados para
copolimeros de composiciones andlogas*® a los aquf analizados, donde tnicamente se ponia
de manifiesto la relajacién correspondiente a la transicién vitrea del sistema. La relajacidn
denominada o’ en PVAL no se observa claramente en ninguno de los copolimeros, sino que
tras la relajacién « los valores de tan 8 aumentan considerablemente sin llegar a mostrar un
mdximo. Los resultados numéricos se detallan en las Tablas 3.1 y 3.2, junto con los de los

correspondientes homopolfmeros, y a continuacidn se discute separadamente cada relajacién.

Aplicando la ecuacién de Arrhenius [3.5] al desplazamiento de la temperatura de la
relajacién con la frecuencia, se han determinado las energfas de activacién aparentes (Tabla

3.1) de los diferentes procesos de relajacién expuestos.
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Fig. 3.10 Variacién de E’, tan 6 y E"’ con la temperatura a 3 Hz para VAE-3-S'y VAE-3-Q.
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3.4.2.1 Relajacién «

La relajacién o se considera (como para el PVAL) la transicién vitrea de los
copolimeros, debido a su intensidad, al acusado descenso que experitﬁenta el médulo de
almacenamiento en esta regién y al elevado valor de la energia de activacion de este proceso
(en todos los casos superior a 400 kJ mol'!), consecuencia del movimiento cooperativo de
segmentos grandes de las cadenas. Cabe sefialar, ademds, que el valor de la temperatura de
la relajacion o es similar al de la T, determinada por medidas calorimétricas, circunstancia
no habitual, pues la temperatura obtenida mediante el andlisis mecanodindmico suele ser
sensiblemente superior a la hallada por medidas calorimétricas?>. La intensidad de esta
relajacién para VAE-1 y VAE-2 es similar, como se muestra en la Tabla 3.1, y en ambos
casos sensiblemente superior a la de VAE-3. A la vez, en dicha Tabla puede observarse que
para un mismo copolimero, la intensidad en el mdximo de tan § es mayor para el tratamiento
térmico Q, pues los movimientos en la transicion vitrea estdn asociados a la regién amorfa

del copolimero y el porcentaje de ésta es superior en las muestras Q.

La Tabla 3.1 pone de manifiesto la dependencia de la localizacién de la relajacién o
con el contenido de alcohol vinflico, desplazdndose a temperaturas més elevadas a medida
que aquél aumenta. Este efecto es mds visible para las muestras S, pues VAE-1-Q y VAE-2-
Q presentan la misma T,. Aunque el intervalo de composiciones estudiado no es muy amplio,
los valores se han ajustado tentativamente a la ecuacién de Gordon*!, resultando una buena
aproximacién para las muestras S y una no tan buena para las muestras Q, como ilustra la
Fig. 3.11.

Las Figs. 3.8, 3.9 y 3.10 ponen de manifiesto que la relajacién « para las muestras
S es mds ancha que para las muestras Q, y estd desplazada hacia temperaturas mds altas,
dado que la mayor cristalinidad de las muestras S implica unas mayores restricciones de
movilidad, las cuales provocan un ensanchamiento de la distribucién de los tiempos de

relajacion.
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Fig. 3.11 Variaci6n de la temperatura de transicién vitrea con la composicion. Las lineas punteadas
indican el ajuste a la ecuacién de Gordon”.

3.4.2.2 Relajacidén g

La relajacién 8 de los copolimeros VAE no parece tener el mismo origen que la
denominada asi para PVAL-Q (a pesar de ser el alcohol vinilico la counidad mayoritaria en
estos copolimeros), sino que su localizacién y, en menor medida, su energfa de activacién
apuntan su relacién con el contenido interfacial®®, tal y como sucede en la relajacién S del
PE. Esta interpretacién no coincide con la dada anteriormente*? para estos copolfmeros, pues
la atribuyen al movimiento de la fase amorfa con contenido de agua, resultando casi
inapreciable para las muestras sometidas a un proceso de secado; dicha publicacién*? no
aporta resultados de la frecuencia a la que se realizé el andlisis ni de la energfa de activacion
que inicia el proceso. La disminucién de la intensidad de esta relajacién para las muestras

secas se discutird en él apartado 3.4.3.3.
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En todos los casos se trata de una relajacién sumamente ancha, y, al igual que sucede
en la transicidn vitrea, la intensidad de esta relajacién para VAE-1 y VAE-2 es andloga,

siendo algo menos intensa en VAE-3,
3.4.2.3 Relajacién ¢

En VAE-3 (para ambos tratamientos térmicos) se observa una relajacién adicional
a -125°C (Tabla 3.1). Su ubicacién y su baja energia de activacién (25 kJ mol!) son
caracteristicas de la relajacion v, la cval se atribuye al movimiento de las unidades
metilénicas; dado que VAE-3 es el copolimero con mayor contenido en etileno, las
secuencias metilénicas alcanzan un tamafio suficiente en la zona amorfa para que esta
relajacién sea apreciable, a diferencia de los otros dos copolimeros con menor cantidad de
etileno. Debido a que, incluso en VAE-3, la counidad mayoritaria es el alcohol vinilico, la

intensidad de esta relajacién es sumamente pequeiia.
3.4.2.4 Moédulos de almacenamiento

Los mdédulos de aimacenamiento de los copolimeros sufren un acusado descenso en
la regién de la transicidn vitrea, andlogamente al caso del PVAL. A muy bajas temperaturas,
en estado vitreo el movimiento de las cadenas macromoleculares se encuentra congelado. Por
ello, los copolimeros presentan unos valores de médulo, E’ j340¢, €levados, similares en
magnitud a los del PVAL. A medida que aumenta la temperatura, es posible una movilidad
parcial en las cadenas, origen de las relajaciones v (VAE-3) y 8 (en los tres copolimeros),
y se observa un descenso gradual del médulo de almacenamiento. Cabe destacar que a
temperaturas inferiores a 0°C los copolimeros VAE-1-Q y VAE-2-Q presentan unos valores
superiores a los correspondientes VAE-1-S y VAE-2-S (Figs. 3.8 y 3.9) a diferencia de lo
que sucede en PE y VAE-3, donde las muestras con tratamiento S presentan unos médulos
m4s elevados. En principio, es de esperar que las muestras S presenten mayores valores del
mdédulo, como consecuencia de su mayor cristalinidad y/o perfeccién de sus cristalitos. El
hecho de que se observe el comportamiento contrario en VAE-1 y VAE-2 no sabemos si es
caracteristico de altos contenidos en alcohol vinflico, pues, como se ha comentado, no ha
sido posible realizar las medidas en PVAL-S. Es de destacar, sin embargo, que a
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temperaturas superiores a 0°C las muestras VAE-1-S y VAE-2-S también presentan médulos
superiores a las correspondientes Q. Finalmente, a temperaturas superiores a la relajacion
a los tres copolimeros exhiben una resistencia mecdnica mucho mayor a la del PE, tal como

sucede en PVAL.
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3.4.3 EFECTO DEL AGUA Y DEL TEMPLADO EN EL. COMPORTAMIENTO
VISCOELASTICO DE LOS COPOLIMEROS

Para lograr un esclarecimiento mds completo de las diferentes relajaciones de los
copolimeros, se procedi6 al secado de las muestras en un desecador a vacio, a 80°C durante
10 horas, dejando descender lentamente la temperatura hasta ambiente y manteniendo el vacio
durante 12 horas, hasta el momento de las medidas mecanodindmicas. Dado que las T, de
los copolimeros son inferiores a esta temperatura de secado, se va a producir un do:ble efecto:
por una parte se produce la eliminacién de la pequefia cantidad de agua absorbida (inferior
al 3%, Capitulo 1) y por otra se provoca un templado de las muestras. Como consecuencia
de este proceso, aparecen dos nuevas relajaciones: una a temperaturas superiores a la T, o,
y ofra a temperaturas inferiores a la relajacién 8, que se denominé 8’ para diferénciarla de
la relajacién + de los grupos metilénicos.

3.4.3.1 Relajacion o’

Esta relajacién se observé en el PVAL-Q, aunque no en los copolimeros, pero tras
el proceso de templado y secado de dichos copolimeros a 80°C se detecta en todos ellos,
aunque Unicamente en las muestras con tratamiento térmico Q y no en las del S, para las
cuales los valores de tan § aumentan tras sobrepasar la T, pero no presentan miximo. A la
vista de los resultados (Tabla 3.3 y Figs. 3.13, 3.14) se deduce que las muestras Q permiten
la suficiente movilidad en la fase cristalina como para que se observe la relajacién o’
mientras que no sucede asf en las S, dado que el templado favorece el perfeccionamiento de
la fase cristalina y por ello se imponen unas mayores restricciones al movimiento, de forma
que esta relajacidn sucederfa a temperaturas mds elevadas, en las que los copolimeros no
tienen la suficiente consistencia mecdnica para que se puedan medir en el analizador

mecanodindmico con las mordazas de traccidén.

La relajacién o’ disminuye su intensidad a medida que es menor el coﬁtenido en
alcohol vinilico, como era de esperar. Su localizacién estd influenciada también por el
contenido de counidad mayoritaria, desplazindose a temperaturas menores a medida que
dicho contenido disminuye. El cdlculo de la energfa de activaci6n aparente no ha sido
posible, pues no se observan los valores médximos de tan § para las tres frecuencias medidas.



Temperaturas e intensidades (en tan &, a 3 Hz) y energfas de activacién para las diferentes relajaciones de los homopolfmeros y los

copolfmeros secados y templados, para ambos tratamientos. Los mimeros entre paréntesis se refieren a los valores relativos (méx/mfn) de tan &

Tabla 3.3

T(°C) tan & AH (kI mol'Y)
Muestra
¥ g B o o« ¥ g’ 8 o o' y B B o
PVAL-Q - - 585 845 - - - 0.023(2.07)  0.24(22.00) - oo 62  >400
PVAL-S - - - - - - - - - - - - - -
'\7:1;-"1; - -47.5 70 83.0 1305 ) - 0.027(1.94) “.o".--030(2.09) "m(;tu(s.on .‘;.17(12.1)" 9613(;>400
VAE-1-S - -54.5 10 155 - - 0.028(1.43)  0.035(1.79)  0.12(6.03) - - 75 95 >400
VAEZQSTS """""" 65 795 1205 - 0.027(1.5.0“)' 0.036(2.3:5")" 0.11(7.49) 015(101) L35 110 >400
VAE-2-§ - 53.5 1.5 745 - - 0.031(1.52)  0.034(1.63)  0.11(5.29) - - 81 122 >400
VAE-3-Q  -112.0 545 -’io.o 720 985 0.036(1.07) 0.042(1.24) 0.055(1.62)  0.13(3.91) 015(428; 6 92 1N5 > 400
VAE3S -1145 635 -145  65.0 - 0.025(1.11)  0.029(1.30)  0.041(1.84)  0.11(4.76) . 66 71 115 >400
PE-Q -122.0 T 800 375 - 0.046(1.40) - 0.133(4.02)  0.25(7.52) N 60 230 105
PE-S -120.5 - ‘125  37.5° - 0.044(1.22) - 0.081(2.26)  0.16(4.36)° . 62 - 240 -

* No se observan los valores méximos de tan § a las tres frecuencias

b Asignacién tentativa en el punto de inflexién
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3.4.3.2 Relajacién o

La relajacién o es la transicién vitrea de los copolimeros secados y templados. El
mayor perfeccionamiento de la fase cristalina originado por el proceso de templado conlleva
la pérdida de movilidad, de forma que la intensidad relativa de esta relajacién disminuye en
los tres copolfmeros para ambos tratamientos térmicos, como se deduce de la comparacién
de los resultados expuestos en las Tablas 3.1 y 3.3, dado que la transicién vitrea estd
asociada fundamentalmente a la fase amorfa del sistema. En dichas Tablas se observa,
igualmente un gran desplazamiento a temperaturas superiores de esta relajacién en el caso

de las muestras secadas y templadas.

La temperatura de la relajacién o se desplaza a valores superiores y su intensidad es
mayor a medida que aumenta el contenido de alcohol vinilico, para ambos tratamientos, pero
sorprendentemente el efecto del templado y secado es mds acusado para las muestras con
tratamiento Q, presentando éstas unos valores superiores a los hallados para el mismo
copolimero con tratamiento S. Aparentemente, los cristalitos mds pequefios e imperfectos,
pero probablemente en mayor nimero, de los copolfmeros enfriados rdpidamente desde el
fundido, imponen unas restricciones mayores sobre la fase amorfa que los cristalitos mds

perfectos formados lentamente, como se ha observado con anterioridad para el polipropileno!.

Al igual que en los copolimeros originales, se procedié al ajuste tentativo de los
valores a la ecuacién de Gordon (Fig. 3.15), resultando una buena aproximacién para ambos

tratamientos.
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Fig, 3.15 Variacién de la temperatura de transicion vitrea con la composicién. Las lineas punteadas
indican el ajuste a la ecuacién de Gordon.

3.4.3.3 Relajacién 8

La relajacién 8 de los copolimeros VAE (asociada al movimiento en la region
interfacial) experimenta un desplazamiento a temperaturas mayores como consecuencia del
proceso de templado, pues éste reduce el contenido interfacial. También se observa (Tabla
3.1 y Tabla 3.3) una disminuci6n tanto de la anchura como de la intensidad de la relajacién
en relacién con los copolfmeros sin templar. En estas dltimas muestras, la relajacion ¢
aparece solapada con la 8’ que se encuentra a las temperaturas mds bajas. Por otra parte, el
templado produce una mejora de la fase cristalina, al reducir la regién interfacial, y como
consecuencia disminuye la intensidad de la relajacién 8, como demuestran los resultados de
la Tabla 3.3.
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3.4.3.4 Relajacién g’

Esta relajacién se hace patente en los copolimeros VAE templados y secos, aunque
puede que en las muestras originales estuviera enmascarada con la relajacién 8; ahora, con
el mayor impedimento de movilidad en la regién interfacial y el subsiguiente desplazamiento
a temperaturas superiores de la relajacién 8, puede apreciarse mejor esta relajacién 8°. Su
origen no estd del todo esclarecido, y por ello se procedié al andlisis de diferentes muestras
de PVAL-Q, para observar la evolucién de dicha relajacién con los distintos tratamientos.
Uno de elios fue 1a introduccién de una probeta en agua durante cinco dfas, de forma que
los puentes de hidrégeno intra e intermoleculares entre los grupos hidroxilo procedentes del
alcohol vinflico fuesen reemplazados por enlaces del mismo tipo pero con moléculas de agua.
Otro consisti6 en someter una probeta a numerosos procesos de secado. La Fig. 3.16 muestra
los resultados comparativos, observindose que la relajacién a mds baja temperatura se
desplaza a temperaturas inferiores a -100°C para la muestra introducida en agua, mientras
que no parece vislumbrarse en aquélla sometida a repetidos vacfos, aunque sf en la muestra
secada una vez. Estas circunstancias ponen de manifiesto que la relajacién 8’ estd provocada
por los grupos -OH y que el agua favorece el movimiento, puesto que reemplaza enlaces de
hidrégeno fuertes por otros mds ldbiles,

3.4.3.5 Relajacién y

Como sucedia en las muestras originales, la relajacién v s6lo se aprecia, y con muy
poca resolucién para el copolimero VAE-3 templado. Esta relajacién se ha desplazado a
temperaturas superiores por €l efecto del templado y, ademds, €l aumento considerable de
la energfa de activacién aparente indica que el proceso estd mds impedido, debido a la mayor

restriccion de movimientos del sistema.
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Fig. 3.16 Variacién de E', tan 6 y E’’ con la temperatura, a 3 Hz, para muestras de PVAL-Q con

distintos tratamientos.
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3.4.3.6 Mé6dulos de almacenamiento

Los médulos de almacenamiento presentan unos valores similares a aquéllos exhibidos
por los copolfmeros sin templar o incluso, en la mayorfa de los casos, inferiores, debido a
la relajacién de las tensiones que ha tenido lugar al someter a los copolimeros a un proceso

de calentamiento a temperaturas superiores a la T, (Tabla 3.4).
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3.4.4 COMPORTAMIENTO VISCOELASTICO DE LOS COPOLIMEROS CON
DIFERENTE CONTENIDO DE GRUPOS ACETATO RESIDUALES

Los copolimeros analizados en este apartado presentan, al igual que VAE-2
(copolimero de composicién andloga en alcohol vinilico), dos claras relajaciones, o y 8, en
orden decreciente de temperatura. El origen de ambas relajaciones es similar al de las
relajaciones de VAE-2, presentando ahora una serie de caracterfsticas especificas, detalladas

a continuacién.
3.4.4.1 Relajacién o

La relajacién o« es la transicién vitrea de los copolimeros y en la regién en la que
tiene lugar puede observarse un descenso acusado del médulo de almacenamiento, como se
visualiza en las Figs. 3.9, 3.17 y 3.18. Adem4s en dichas Figs. se observa que es la
relajacién mds intensa. Sus valores numéricos se detallan en la Tabla 3.5. Tales valores
ponen en evidencia que VAE-2 y VAEAc-1, para ambos tratamientos, presentan una
intensidad andloga, mientras que para el copolimero VAEAc-2 la intensidad es
considerablemente superior. A pesar de que el contenido de grupos acetato es muy pequefio
(inferior al 3%) la intensidad de la transicion vitrea del sistema es sensible a dicho contenido
residual, y puesto que la relajacién « estd asociada fundamentalmente a la fase amorfa del
sistema, ésta se ve modificada por la existencia de un mayor nimero de grupos acetato en
el copolimero, que como vimos anteriormente, se refieja en una disminucién de la
cristalinidad. Ademds, su localizacién también se ve afectada por los grupos acetato,
desplazdndose a temperaturas inferiores al aumentar el contenido residual de aquéllos.

3.4.4.2 Relajacion 8

La procedencia de esta relajacién para los copolimeros VAE se asocia con los
movimientos existentes en la regién interfacial y es extrapolable a estos copolimeros con
pequeiio contenido de grupos acetato. De igual forma que sucedia en VAE-2 (Fig.3.8), esta
relajacién es sumamente ancha para VAEAc-1 y VAEAc-2, independientemente del
tratamiento térmico impuesto. La localizacién de esta relajacién es semejante para VAE-2



Tabla 3.5

Temperaturas e intensidades (en tan 6, a 3 Hz) y energfas de activacién para las diferentes relajaciones de los copolfmeros con contenido

residual de grupos acetato, para ambos tratamientos. Los mimeros entre paréntesis se refieren a los valores relativos (mdximo/minimo} de tan ¢

T (°C) tan & AH (kJ molY)
Muestra fyac
] o B a B o

VAE2-Q < 0.0014 205 48.0 0.045 (2.98) 0.18 (11.8) 110 >400

VAE-2-S < 0.0014 17.0 59.5 0.048 (4.00) 0.13 (IL1) 135 > 400
T e s T o T
VAEAc-1-S 0.008 22.0 53.5 0.040 (2.89) 0.15 (10.9) 95 > 400
VAEAc-2-Q 0.027 335 455 0.035 (2.38) 0.28 (19.3) 70 > 400
VAEAC-2-S 0.027 34.0 4.5 0.035 (2.31) 0.22 (14.4) 80 >400
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Fig. 3.17 Variacién de E’, tan 8 y E’’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAEAc-1-S y VAEAc-1-Q.
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Fig. 3.18 Variaciénde E’, tan b y E*’ con de la temperatura, a 3 Hz, para VAEAc-2-S y VAEAc-2-0.
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y VAEAc-1 y sucede a temperaturas sensiblemente menores para VAEAc-2, estando
facilitado el movimiento en esta regién por los grupos acetato existentes, circunstancia
corroborada por los menores requerimientos energéticos necesarios para llevarse a cabo,

como apuntan los valores de las energfas de activacién aparentes para ambos tratamientos.

3.4.4.3 Médulos de almacenamiento

Los resultados de 1a Tabla 3.6 ponen de manifiesto que los valores menores de los
médulos de almacenamiento se obtienen para VAEAc-2, como era de esperar dado su
contenido més elevado de grupos acetato. Ademds, para dicho copolimero presenta una
diferencia sustancial entre los valores obtenidos para ambos tratamientos térmicos, siendo el
moédulo de la muestra Q el méds pequefio. VAEAc-2-S tiene unos mddulos de
almacenamiento, para el intervalo de temperaturas estudiado, semejantes a VAE-2 y VAEAc-
1, y dnicamente a 80°C se puede observar que los grupos acetato presentes en el copolimero
restan consistencia mecénica al material. De todo ello se deduce que un 3% de grupos acetato
afecta a los valores de los médulos de almacenamiento fundamentalmente en el tratamiento
Q, pues la cristalizacién rdpida desde el fundido conduce a una menor cristalinidad (como
evidenciaron los resultados de rayos X y entalpfa de fusi6n) y a unas mayores imperfecciones
en la fase cristalina, que conllevan la disminucién de los médulos de Young. En cambio,
para el tratamiento S el proceso de cristalizacién lento hace que el efecto de los grupos

acetato no sea tan notable.



Tabla 3.6

Valores del médulo de almacenamiento (E’, 3 Hz) en las temperaturas de las distintas relajaciones, en la temperatura del mfnimo de E”, en la zona

de bajas temperaturas (-130°C) y a temperatura superior a la T, de los copolfmeros con contenido residual de grupos acetato, para ambos tratamientos

E’ (MPa)
Muestra ; - E’' (MPa) en (E"";p) E’_|39ec (MP2) E’ggoc (MPa)
VAE-2-Q 5230 835 3565 7020 335
VAE-2-§ 4845 1380 3670 6615 625
VAEAc-2-Q | 5130 05 650 mo 355
VAEAc-2-S 5530 1180 4005 7995 530
VAEAC3Q 3735 515 340 5140 120

VAEAc-3-S 5315 910 4315 7430 280
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3.4.5 INFLUENCIA DE LOS PARAMETROS DE ESTIRADO SOBRE EL
COMPORTAMIENTO VISCOELASTICO DE LOS COPOLIMEROS
TOTALMENTE HIDROLIZADOS

Los copolfmeros VAE con contenido elevado en el primer comondémero, tales como
los que son objeto de an4lisis en esta Memoria, presentan unas propiedades excelentes como
barrera a la difusién de gases y aromas, por lo cual son muy utilizados para embalaje de
alimentos y formacos. Generalmente se les usa en laminados multicapa, en forma de peliculas
delgadas que presentan orientacién como consecuencia de su proceso de fabricacién, De ahi
el interés del estudio de estos materiales después de haberlos estirado. En el Capitulo 4 de
la presente Memoria se desarrollard el estudio de dicha orientacién mediante medidas de
birrefringencia, dicrofsmo infrarrojo y anisotropfa mecdnica, mientras que a continuacién se
realiza el andlisis de las muestras utilizadas para el estudio de las propiedades mecénicas que
han sido estiradas a dos temperaturas: una inferior a la Ty, 23°C, y otra superior, 80°C, y
a las dos velocidades de estirado empleadas 0.5 y 10 cm min', Estas variables, temperatura
y velocidad de estirado, que afectan, como hemos visto, a las propiedades mecdnicas,
también tienen influencia en €l comportamiento viscoeldstico de los copolimeros, pues €l
proceso de deformaci6n uniaxial provoca una ordenacién de las cadenas macromoleculares
en la direccién de la aplicacién del esfuerzo causante de la deformacién. Cabe sefialar que
las relaciones de estirado (calculadas, como se comenté en el Capitulo 2, mediante la medida
de la distancia en la probeta estirada entre sefiales inicialmente equidistantes (2 mm) en la
probeta sin estirar) son del orden de 3 a la temperatura 23°C y del orden de 6 a 80°C, es
decir, se obtiene un mayor grado de estirado de los copolimeros a la temperatura de 80°C.
El estudio mecanodindmico de las muestras estiradas evidencia tres claras relajaciones, o’,
a y B, en orden decreciente de temperaturas. Aparte, como en casos anteriores, aparece la

relajacién -y debida a los grupos metilénicos en las muestras estiradas procedentes de VAE-3.
3.4.5.1 Relajaci6én o’

Este relajacién se pone de manifiesto en las muestras estiradas a ambas temperaturas
y tiene el origen ya comentado para las muestras Q secadas a vacio, y por tanto templadas,

si bien no se apreciaba en los copolimeros originales.
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Fig. 3.19 Variaciénde E’, tan 6y E’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-1-Q, VAE-2-Q y
VAE-3-Q estirados a 0.5 cm min” y 23°C.
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Fig. 3.20 Variacién de E’, tan 6y E'’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-1-S, VAE-2-S y

VAE-3-8 estirados a 10 cm min™ y 80°C.



Tabla 3.7

Temperaturas ¢ intensidades (en tan 8, a 3 Hz) y energfas de activacién para las diferentes relajaciones de los homopolfmeros y los copolfmeros
Q, estirados a 23°C a ambas velocidades, 0.5 y 10 cm min!. Los ndmeros entre paréntesis se refieren a los valores relativos (m4x/min) de tan &

T(°C) tan & AH (kI mol)
Muestra
¥ B o o ¥ B o o’ ¥ B ! o
PVAL-Q - -53.0 82.0 113.0 - 0.022 (2.41) 0.36 (40.03) 0.32 (35.84) - 50 >400 -
PVAL-Q-10 - - - - - - - - - - - -
VAE-1-Q - .-225 “"48.0 - - 0046(298..) 0.18 (11.4) - - 12(; >400 -
VAE-1-Q-0.5 - -18.0 480 1160 - 0.060 (4.11)  0.18 (11.9)  0.17 (11.6) - 85  >400  >400
VAE-1-Q-10 - -13.5 53.5  119.0 - 0.079 (4.09)  0.13 (6.64)  0.13 (6.64) - 100  >400 -
o : oy 430 — _ v (2‘99).........(.)....1.;..6Ls) : : 110 >400
VAE-2-Q-0.5 - -13.0 49.0 107.5 - 0.070 (3.68) 0.18 (9.47) 0.17 (9.12) - 110 >400 310
VAE-2-Q-10 - -15.0 53.0 1075 - 0.070 (4.06) 0.14(8.16)  0.15 (8.73) - 70 >400 250
VAE-3-Q -125.0 285 T s - 0.020 (1.02)  0.050 (2‘59)""- 0.18 (9.30) - ‘ 25 ss >400 -
VAE-3-Q-0.5 -127.5 -16.0 63.5 1005 0.024(1.20) 0.071 (3.53) 0.15(7.35)  0.14 (6.81) 45 90  >400 >400
VAE-3-Q-10 -125.5 -16.0 63.5 103.5 0.027(1.17)  0.071 (3.09) 0.12 (5.09) 0.13 (5.83) 35 BS >400 290
PEQ _ -1220 80 375 - 0046(;45) 0.133 (4.02)  0.25 (7.52) - 60 _2;._9 o108 -
PE-Q-0.5 -126.5 15 - - 0.068 (2.11)  0.138 (4.27) - - 40 200 - -
PE-Q-10 -123.0 10.0 - - 0.069 (2.03) 0.119 (3.49) - - 65 160 - -




Tabla 3.8
Valores del médulo de almacenamiento (E’, 3 Hz) en las temperaturas de las distintas relajaciones, en la temperatura del mfnimo de E’’, en la zona de bajas
temperaturas (-130°C) y a temperatura superior a la T, de los homopolfmeros y los copolfmeros Q, estirados a 23°C a ambas velocidades, 0.5 y 10 cm min’!

E’(MPa)
Muestra E'(MPa) (en E”,.) B’ jsp0c (MPa) E’sgoc (MPa)
Y 8 o o

PVAL-Q - 6515 610 86 5260 7765 785

PVAL-Q0.5 - . - . . - .

PVAL-Q-10 - - - - - - N
T - : ” o : " " o
VAE-1-Q-0.5 9415 2005 490 5955 15165 885
VAE-1-Q-10 - 11550 3265 1140 7385 20045 2210
VAE-2-Q ) T s0 g5 - 565 7020 ) 335
VAE-2-Q0.5 7775 1740 565 5060 13460 835
VAE-2-Q-10 - 10140 2205 875 5595 16635 1555
e - - pro 740 : e v -
VAE-3-Q-0.5 14455 8225 1170 595 4605 14700 810
VAE-3-Q-10 12910 7970 2000 950 5080 13425 1540
PE-Q 3330 ) 565 89 ) - - 3685 26
PE-Q0.5 14655 1500 - - - 15345 290°
PE-Q-10 19905 2655 - - - 21480 395

* A 62°C (iiltima temperatura medida); ® A 74°C (iltima temperatura medida)



PROPIEDADES MECANODINAMICAS 163

La intensidad de esta relajacién o’ (en funcién de tan 8) es mayor para las muestras
estiradas a 0.5 cm min~! que para aquéllas cuyo proceso de deformacién ha transcurrido a
una velocidad de estirado de 10 cm min!, debido a que en estas ltimas la orientacién
alcanzada por el copolimero es superior {(como se discutird en el Capitulo 4), por lo que
existen unas restricciones mayores al movimiento en la fase cristalina. Ademds,
generalmente, las muestras con tratamiento térmico Q presentan una intensidad m4s elevada,
comparadas con las S a igualdad de los demds pardmetros, por la mayor movilidad de las

cadenas en aquéllas, como se visualiza en la Fig. 3.21.

La localizacién de la relajacién o’ muestra una dependencia con la comj)osicién de
alcohol vinflico, desplazdndose a temperaturas mds altas a medida que el contenido en
counidad mayoritaria aumenta, como se observa claramente en la Fig. 3.19 y sefialan los
resultados de las Tablas 3.7, 3.9, 3.11 y 3.13. La temperatura de estirado tiene influencia
en la ubicacién de esta relajacién, observandose un desplazamiento del maximo del desfase
a temperaturas mds elevadas cuando el proceso de estirado se ha llevado a cabo a 80°C (Fig.
3.22). Esta circunstancia es debida a la mayor orientacién que han experimentado las
macromoléculas de los diferentes copolimeros VAE a la temperatura de 80°C (como se
discutird en el Capitulo 4). La orientacién es también responsable de las diferencias en las
temperaturas de la relajacién entre las muestras estiradas a 0.5 y a 10 cm min“!. La mds alta
velocidad de estirado favorece un mayor ordenamiento de las cadenas y por ello la
temperatura a la que aparece la relajacién o’ es ligeramente superior (Fig. 3.21). Ademds,
la relajacién o’ para un mismo copolimero experimenta un desplazamiento a temperaturas
mayores cuando el tratamiento térmico impuesto a la muestra es S, debido a su mayor
cristalinidad, tamafio de cristal (Capitulo 1) y consiguiente impedimento de movilidad (Figs.
3.21 y 3.23).

Las energfas de activacién aparentes son elevadas pues los movimientos en la fase
cristalina de estos copolimeros VAE, tienen elevados requerimientos energéticds. A veces
el cdlculo de dichas energias no ha sido posible, pues unicamente se veia nitidamente el

maximo del desfase a una o dos frecuencias.
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Fig. 3.21 Variaciénde E’, tan 8y E”’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-2-S y VAE-2-Q estirado
a 23°Cy a ambas velocidades, 0.5y 10 cm min’.



Tabla 3.9

Temperaturas e intensidades (en tan 4, a 3 Hz) y energfas de activacién para las diferentes relajaciones de los homopolfmeros y los copolfmeros
S, estirados a 23°C 2 ambas velocidades, 0.5 y 10 cm min’’. Los mimeros entre paréntesis se refieren a los valores relativos (mdx/min) de tan &

T(°C) tan & AH (kI mol'
Muestra
¥ 8 o o ¥ 8 ] o Y g a o
PVAL-S - - - - - - - - - - - -
PVAL-8-0.5 - - - - - - - - - - - -
PVAL-S-10 - - - - - - - - - - - -
T S S .59.5 S : o e . : .;!2 ...>400 - :
VAE-1-5-0.5 - - - - - - - - - - - -
VAE-1-5-10 - - - . . - - - - - - -
— - oy 550- PP e : - 135 ...>400 - -
VAE-2-5-0.5 - -14.0 49.0 119.¢ - 0.071 (3.28) 0.15 (6.98) 0.17 (7.82) - 85 >400 310
VAE-2-58-10 - -14.5 49.0 120.0 - 0.071 (4.08) 0.13 (7.67 0.14 (8.28) - 20 >400 -
VAE-3-8 -125.0 -31.0 49Is“"“'"'“""_'""""""”“";'."0“2; (1.21) 0.040 (2.50) 0.12 (7.40) - s “80 >400 -
VAE-3-6-0.5 -130.0 -16.5 59.0 109.5 0.025 (1.29) 0.069 (3.57) 0.11 (5.83) 0.15 (7.65) 40 90 >400 340
VAE-3-8-10 -124.5 -15.5 63.0 106.5 0.026 (1.10) 0.075 3.1T) 0.10 (4.28) 0.13 (5.42) 42 80 >400 230
PES -120.5 -12.5 375 - 0044 (1.22) 0.081 (2.26) 0.16 (4.36) - o 60 240 - -
PE-S-0.5 -125.0 20.0 - - 0.062 (2.01) 0.146 (4.71) - - 50 240 - - -
PE-S-10 -125.5 17.5 - - 0.060 (1.85) 0.118 (3.61) - - 42 220 - -

* No se observan los valores méximos de tan § a las tres frecuencias



Tabla 3.10
Valores del médulo de almacenamiento (E’, 3 Hz) en las temperaturas de las distintas relajaciones, en la temperatura del mfnimo de E'’, en la zona de bajas
temperaturas (-130°C) y a temperatura superior a la T, de los homopolfmeros y los copolfmeros S, estirados a 23°C a ambas velocidades, 0.5 y 10 cm min’!

E’(MPa)
Muestra E'(MPa) {en E” ;) E’ j390c (MPa) E’goc (MPa)
v 8 o o
PVAL-S - - - - - - -
PVAL-S-0.5 - - - . - - .
PVAL-S-10 - - - - - - -

- va-s : po o - : . o o -
VAE-1-58-0.5 - - - - - - -
VAE-1-5-10 - - - - - - -

v Y : o o : - o 6615 - -
VAE-2-5-0.5 - 6990 1785 450 4345 11830 1055
VAE-2-5-10 - 8145 2175 590 4850 13245 1330

VAE-3.8 7745 4945 1155 - 3330 m"731s 600
VAE-3-5-0.5 15275 775 1865 595 4430 15275 1270
VAE-3-5-10 18665 9595 2280 995 5240 18925 1720

PE-S 3835 920 205 - - 4430 Ky
PE-$-0.5 14320 1155 - - - 15415 380°
PE-S-10 20750 2225 - - - 22030 495°

* A 75°C,* A 62°C, © A 77°C (iiltimas temperaturas medidas)
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3.4.5.2 Relajacién

Esta relajacién se corresponde con la transicion vitrea de los diferentes copolimeros
VAE estirados, dada su elevada energia de activacién aparente (>400 kJ mol ). Su
intensidad es comparativamente menor a la presentada por la misma relajacion en los
copolfmeros originales (Tablas 3.1, 3.7, 3.9, 3.11, 3.13). Esta disminuci6n es consecuencia
de la orientacién de las muestras provocada por el proceso de estirado, de forma que la
regién amorfa se ve afectada. Asf pues, esta relajacién disminuye en intensidad con los
procesos de estirado, contrariamente a lo que sucede con la o’. Asf, a 23°C, la intensidad
es sensiblemente mayor a la manifestada por las muestras estiradas a 80°C, dado que la
orientacién es menor a 23°C (Figs. 3.22 y 3.23).

En términos generales, para la misma temperatura de estirado los copolimeros con
tratamiento térmico S presentan una relajacién « a més altas temperaturas, como

consecuencia de su mayor contenido cristalino (Tablas 3.7, 3.9, 3.11, 3.13).

A 23°C se hace patente el efecto de la orientacién provocado por las dos velocidades
de estirado empleadas, de forma que, para ambos tratamientos, las muestras estiradas a 10
cm min! presentan una temperatura Superior para la relajacion «, debido al mayor
impedimento de las cadenas para moverse a consecuencia de su mds alta orientacién (Tablas
3.7 y 3.9). Esta restriccién de movilidad en la regién amorfa -en particular, y en todo el
sistema en general-, es la responsable de la menor intensidad de esta relajacion en las
muestras estiradas a 10 cm min™! (Fig. 3.21). VAE-1-Q y VAE-2-Q estirados muestran un
comportamiento andlogo en esta regién de temperatura -recordemos que los copolimeros
originales también manifestaban dicha similitud- y la temperatura de la transicién vitrea de
las muestras estiradas a 0.5 cm min™! coincide con la de los copolimeros originales, mientras

que la de las probetas estiradas a 10 cm min™' es ligeramente superior.

En VAE-3 estirado se produce un desplazamiento acusado de la relajacién o a
temperaturas m4s elevadas, en las muestras estiradas a ambas velocidades; esta circunstancia
apunta a la influencia que sobre la transicién vitrea de este copolimero tiene la relajacién o

del PE, dado que VAE-3 es ¢l copolimero con mayor contenido en etileno y por ello presenta
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VAE-1-Q, 80°C, 0.5 cm min’!
VAE-1-Q, 80°C, 10 cm min™!
VAE-1-Q, 23°C, 0.5 cm min’!
VAE-1-Q, 23°C, 10 cm min’!

0 ]
[ o VAE-1-Q, 80°C, 0.5 cm min’! £
0.15 | ° VAE-1-Q, 80°C, 10 cm min™! . &
a VAE-1-Q, 23°C, 0.5 cm min’! % a
[ v VAE-1-Q, 23°C, 10 cm min’! TR
w 0.0 |-
0.05 |~
L o S
B & RTFARIAE
0.00 1 | 1 | 1 I L l 1 I ! |
i & °%% 5 VAE-1-Q, 80°C, 0.5 cm min!
[o]
1200 |- & N o VAE-1-Q, 80°C, 10 cm min"!
) [a]
o %%o a  VAE-1-Q, 23°C, 0.5 cm min’!

VAE-1-Q, 23°C, 10 cm min’!

Fig. 3.22 Variacién de E’, tan 8 y E’’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-1-Q estirado a 23°C
y 80°C, a ambas velocidades, 0.5 y 10 cm min™.



Tabla 3.11
Temperaturas e intensidades (en tan 8, a 3 Hz) y energfas de activacién para las diferentes relajaciones de los homopolfmeros y los copolfmeros Q,
estirados a 80°C a ambas velocidades, 0.5 y 10 cm min!. Los mimeros entre paréntesis se refieren a los valores relativos (méx/mfn) de tan &

T(°C) i tan & AH (kJ mol)
Muestra
¥ B @ o ¥ 8 o o« ¥ i) o a’
PVAL-Q - -53.0 82.0 113.0 - 0.022 2.41) 0.36 (40.0) 0.32 (35.8) - 50 > 400 *
PVAL-Q-0.5 - -170 51.0 - - 0.039 (3.58) 0.38 (34.3) - - 85 >400 .
PVAL-Q-10 - -16.0 55.0 105.5 - 0.040 (4.88) 0.34 (41.8) 0.17 (20.9) - 105 > 400 -
o : 225430 S - - — ...._....120>400
VAE-1-Q-0.5 - -13.5 41.5 1135 - 0.064 (4.03) 0.09 (5.48) 0.11 (6.67) - 85 >400 250
VAE-1-Q-10 - -14.0 46.0 123.0 - 0.064 (3.96) 0.08 (5.18) 0.10 (5.90) - 70 >400 250
i : 20; 430- . e e e - >400 o
VAE-2-Q-0.5 - -13.0 41.0 132.5 - 0.067 (4.21) 0.09 (5.75) 0.10 (6.23) - 75 >400 300
VAE-2-Q-10 - -11.5 44.0 144.0 - 0.071 (3.47) 0.09 (4.42) 0.09 (4.59) - 110 >400 350
VAE3-Q -125.0 285 m":ts.s . 0.020 (1.02) 0.050 (2.59) 0.18 (9.30) - ) ....;5 85 >400 -
VAE-3-Q-0.5 -128.5 -16.5 43.5 111.0 0.024 (1.07) 0.070 (3.13) 0.07 3.07 0.09 (4.22) 28 100 >400 200
VAE-3-Q-10 -125.0 -14.5 46.5 117.0 0.024 (1.04) 0.070 (3.10) 0.07 (2.96) 0.09 (3.76) 25 85 >400 200
PEQ -122.0 -8.0 375 B 0046 (1.40) . 0.133 (4.02) 0.25 (7.52) - 60 230 105 ) .:
PE-Q-0.5 -118.5 - 28.5 - 0085232 .- 0.24 8.67) . 60 - - - 230 -
PEQ-10 -121.0 - 26.5 - 0.079 (2.52) - 0.17 (5.34) - 60 - 150 -

* No se observan los valores méximos de tan § a las tres frecuencias



Tabla 3.12
Valores del médulo de almacenamiento (E’, 3 Hz) en las temperaturas de las distintas relajaciones, en la temperatura del mfnimo de E*’, en la zona de bajas
temperaturas (-130°C) y a temperatura superior a la T, de los homopolfmeros y los copolimeros Q, estirados a 80°C a ambas velocidades, 0.5 y 10 cm min!

E’'(MPa)
Muestra E'(MPa) (en E" ;) E’ js0ec (MPa) E’gpec (MPa)
¥ B o o
PVAL-Q - 6515 610 86 5260 7765 785
PVAL-Q-0.5 - 9220 1260 - 7620 11885 345
PVAL-Q-10 - 8320 1180 255 6650 10890 130
e : o S o — " - o
VAE-1-Q-0.5 - 13870 5130 1310 9350 21330 2410
VAE-1-Q-10 - 20990 7265 2325 13960 37410 4165
o e o - s o i o
VAE-2-0-0.5 - 17180 6680 1410 11270 30060 3585
VAE-2-Q-10 - 19860 7245 1400 13000 36060 4220
VAE-3-Q o 7020 o "'"'4525 740 - ) 2720 7105 285
VAE-3-Q0.5 27165 13900 5295 1645 8750 27350 2915
VAE-3-Q-10 30340 15775 5420 1825 9810 30410 3435
o wPé-—Q ) 3330 565 8% - - 3685 26*
PE-Q-0.5 5600 - 215 - - 6285 115%
PEQ-10 9415 - 505 - - 10865 230°

* A 62°C,% A 55°C, © A 69°C (Gltimas temperaturas medidas)
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los menores valores relativos para esta relajacién, independientemente de las condiciones de

estirado (temperatura y velocidad) e historia térmica.

Para las muestras estiradas a 80°C la temperatura de la relajacién es inferior a la que
presenta esa misma muestra estirada a 23°C, y para las muestras VAE-1-S y VAE-2-S las
temperaturas son ahora inferiores en las probetas de mayor orientacién, es decir, en aquéllas

estiradas a 10 cm min’!.
3.4.5.3 Relajacién 8

La relajacién 8 de las muestras estiradas se manifiesta en el entorno de -15°C
independientemente de la composicién, historia térmica, velocidad y temperatura de estirado.
As{ pues, aparece a temperaturas mas altas que en el caso de las muestras no estiradas.
Ademds, su intensidad es superior en las muestras estiradas (Tablas 3.7, 3.9, 3.11 y 3.13).
Al igual que en los copolfmeros originalés y en los templados, se asigna a movimientos en
la regién interfacial, La intensidad exhibida es andloga para todos los copolimeros estirados,

como se observa en las Figs. 3.19 y 3.20.
3.4.5.4 Relajacidén v

VAE-3 continia siendo el dnico copolimero en el que puede apreciarse esta relajacion.
Para las muestras estiradas a 23°C, la relajacién v, asignada al movimiento de los grupos
metilénicos de las cadenas que contienen al menos tres unidades metilénicas, es mds intensa

que para las muestras estiradas a 80°C.
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40000
30000 v VAE-3-Q 80°C
o VAE-3-S 80°C
L s VAE-3-Q 23°C
Gl VAE-3-8 23°C
S 20000
= I
10000 |
0 :
onz | 9@%
- A pch‘:t‘ﬂ:'j:l adaD
o % %“
0.09 |- o 0% %
L AR, ‘v
. ! v,
§ 0.06 |
VAE-3-Q 80°C
i o VAE-3-S 80°C
0.03 | ; < s VAE-3-Q 23°C
_ o VAE-3-§ 23°C
0.00 |— 1 ] 1 | L [ { ] 1 ] 1
v  VAE-3-Q 80°C
o VAE-3-S 80°C
a  VAE-3-Q 23°C
VAE-3-§ 23°C

Fig. 3.23 Variacién de E’, tan 8 y E”’ con de la temperatura, a 3 Hz, para VAE-3-S y VAE-3-Q
estirados a 23°C y 80°C, a 10 cm min™..



Tabla 3.13

Temperaturas e intensidades (en tan §, a 3 Hz) y energfas de activacion para las diferentes relajaciones de los homopolfmeros y los copolfmeros S,
estirados a 80°C a ambas velocidades, 0.5 y 10 cm min!. Los mimeros entre paréntesis se refieren a los valores relativos (m4x/mfn) de tan &

T(*C) tan & AH (K mol)
Muestra
¥ i} « o’ ¥ B a o ¥ B o o
PVAL-S - - - - - - - - - - - -
PVAL-S-0.5 - - - - - - - - - - - -
PVAL-S-10 - - - - - - - - - - - -
T - -180 595- : e PO . . lm..;.;o..(.l..:
VAE-1-8-0.5 - 4.0 48.0 - - 0.066 (3.02) 0.09 4.23) - - 90 >400 -
VAE-1-8-10 - -13.0 43.0 130.5 - 0.066 (3.92) 0.09 (5.47) 0.11 (6.57) - 80 >400 -
T - ) 170 poh . .................... o ........0.13 " 11) - : . 135> po” :
VAE-2-5-0.5 -14.0 47.0 130.5 - 0.058 (3.71) 0.08 (4.30) 0.10 (5.36) - 75 >400 s
VAE-2-5-10 -15.5 43.5 128.5 - 0.068 (3.70) 0.09 (4.77) 0.10 (5.32) - 70 >400 295
e o -310 495- p o e . - 80>;.00.-_
VAE-3-5-0.5 -122.5 -17.5 45.0 - 0.026 (1.05) 0.071 (2.91) 0.07 2.72) - 42 40 >400 -
VAE-3-5-10 -123.5 -14.0 45.0 109.5 0.028 (1.07) 0.074 (2.81) 0.07 2.65) 0.09 3.32) a2 105 >400 -
g g 125 375— e . PP . . - ..240 ..- S -..
PE-S-0.5 -118.5 - 315 - - 0.066 (2.20) - 0.24 3.11) - . 60 - 150
PE-5-10 -121.0 - 325 - 0.068 (2.25) - 0.23 (7.51) - 40 - 150

* No sc observan los valores méximos de tan § a las tres frecuencias



Tabla 3.14

Valores del médulo de almacenamiento (E’, 3 Hz) en las temperaturas de las distintas relajaciones, en la temperatura del minimo de E’, en la zona de bajas
temperaturas (-130°C) y a temperatura superior a la T, de los homopolimeros y los copolimeros 8, estirados a 80°C a ambas velocidades, 0.5 y 10 cm min’!

E'(MPa)
Muestra E’(MPa) (en E" ) E’.is00c (MPa) E'ggec (MPa)
v 8 o o
PVAL-S - ) . ] ] ] .
PVAL-50.5 - - - - - - -
PVAL-S-10 ; ; - . - ; ;
VAE-1-§ - o 5175 1245 - ) 3825 ) 7325 715
VAE-1-5-0.5 - 15030 5150 - 10305 29105 3550
VAE-1-§-10 - 15740 5775 1305 10305 29105 3550
VAE-2-8-0.5 - 19325 6665 1630 13090 31000 3740
VAE-2-S8-10 - 19590 725 2030 12970 31045 4265
VAE-3-§ . 7020 4945 1155 ) - 3330 7815 600
VAE-3-5-0.5 29040 15380 5600 - 9150 30905 3750
VAE-3-5-10 30480 14755 5665 2225 9065 31260 3715
PE-S-0.5 6150 - 315 - - 7040 170
PE-S-10 5930 - 245 - - 6690 120°

1 A 75°C, b A 56°C, © A 64°C (iiltima temperatura medida)
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3.4.5.5 Mdédulos de almacenamiento

El ordenamiento de las cadenas macromoleculares en la direccidn de la deformacién
uniaxial tiene como efecto un aumento muy considerable del médulo de almacené.miento en
la direccién de estirado. Dicho incremento se produce en los tres copolimeros para ambos
tratamientos térmicos y es mds notable cuando la temperatura de estirado ha sido 80°C,
debido a que a esta temperatura se ha producido un mayor ordenamiento, pues las relaciones

de estirado alcanzadas son superiores a las de 23°C.

La velocidad de estirado también afecta el valor de los médulos de almacenamiento,
siendo, generalmente mayores los encontrados para las muestras estiradas a 10 cm min’!
puesto que la orientacién en la direccién de estirado se favorece con el aumento de la
velocidad de deformacién, ya que cuanto mayor sea ésta menor es la posibilidad de

reorganizaciones moleculares durante el proceso de estirado.
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4.1 INTRODUCCION

La orientacién en los polfmeros es un fenémeno de gran importancia tanto teérica
como técnica, pues su entendimiento proporciona una informacién muy \itil sobre la
estructura y las propiedades de ellos y, ademds, permite su correcta aplicacion y el
aprovechamiento méximo de sus propiedades, evitando desperdicios costosos. Sin embargo,
dicha orientacién no siempre es una cualidad deseable, como ocurre en el moldeo por
inyecci6n, ya que, si el articulo moldeado es altamente anisétropo presentard regiones de
debilidad mecdnica. En general, la orientacién de un polimero influye profundamente en sus
propiedades fisicas macroscdépicas, de modo que éstas difieren de las presentadas por el

mismo polimero no orientado.

Un material is6tropo es aquél que tiene las mismas propiedades en todas las
direcciones y éstas pueden representarse por un sistema de coordenadas cartesianas
rectangulares, de forma que los ejes pueden rotar, accediéndose a cualquier orientacién sin
ninguna preferencia. En contraposicién, un material anisétropo es aquél cuyas propiedades
difieren con la direccién. En tal caso, si es posible, conviene elegir sistemas de coordenadas

que coincidan con los ejes de simetrfa del material.

La anisotropfa estd estrechamente conectada con la orientacién de las cadenas en las
regiones amorfa y cristalina y con la disposicién relativa de ambas. Para relaciones de
estirado pequefias, las cadenas en la red del cristal estin mayoritariamente orientadas en la
direccién axial y la orientacién de éstas se incrementard levemente con el estirado posterior.
En las regiones amorfas, la orientacién de la cadena es mucho menos perfecta, pero aumenta
regularmente durante todo el proceso. Las regiones cristalinas, separadas por capas amorfas,

se van a orientar m4s o menos perpendicularmente a la direccién de la fibra!.
4.1.1 ESTRUCTURAS MOLECULARES DE LOS POLIMEROS ORIENTADOS

A diferencia de los compuestos de bajo peso molecular, los polimeros semicristalinos

no son una aglomeracién de cristales simples orientados al azar, ya que los cristales
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polfmeros estin formados, generalmente, por laminillas muy delgadas. Tal disposicion
favorece el empaquetamiento paralelo, dando lugar a cristales apilados que pueden estar, y
habitualmente estdn, orientados aleatoriamente en el espacio. Bajo condiciones de
cristalizacién favorables, con pocos niicleos primarios, las pilas de laminillas paralelas crecen
libremente sin interferencias mutuas y pueden originar esferulitas; si dichas condiciones no
se dan, las pilas en crecimiento se interfieren unas a otras anies de que la estructura
esferulftica pueda desarrollarse, de manera que dardn lugar a una estructura microesferulftica

0 a otro tipo de estructura diferente.

‘La estructura esferulftica no presenta orientacién macroscépica, pero el
empaquetamiento de laminillas paralelas produce un alto orden local considerando el espesor
de varias laminillas. Si las laminillas apiladas se orientan, se obtiene un polfmero orientado

macroscdpicamente con propiedades fisicas anisdtropas.

Los polfmeros semicristalinos orientados se presentan, principalmente, como:
a.- entramados orientados de monocristales
b.- estructuras transcristalinas
.- estructuras nucleadas en fila, "row nucleated structure”
d.- estructuras fibrosas
La orientacién de la cadena y por tanto la anisotropfa es méxima en los casos a y d, aunque
ambos difieren, significativamente, en sus propiedades mecdnicas. Por ello, aunque existe
conexién de las propiedades mecdnicas con la orientacién del cristal, es necesario prestar
atencidn a caracteristicas mds complejas de la morfologfa de la muestra y a la matriz amorfa
en donde los cristales estdn embebidos.

La componente amorfa de los polfmeros semicristalinos contiene como elementos
caracteristicos las moléculas conectivas, las cuales se concentran en las capas amorfas de las
laminillas de la misma pila. Todos los componentes de la fase amorfa estdn intimamente
conectados con los cristales, como se observa en la Fig. 4.1, y no pueden separarse

fisicamente de ellos ni moverse independientemente de ellos.
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Fig. 4.1 Modelo molecular de una pila de laminillas paralelas en la estructura esferulttica: A,
molécula conectiva interlaminar; B, capa lfmite entre dos blogues de mosaico; C, final de cadena en
la capa superficial amorfa; D, espesor del centro cristalino de la laminilla; E, vacantes lineales
causadas por el final de la cadena en la red del cristal; L, largo espaciado; 1, espesor de la capa
amorfa®

Las moléculas conectivas, en muestras cristalizadas desde el fundido o la disolucién,
son secciones de moléculas de cadena larga que no pueden cristalizar, pues la cadena ha
empezado a cristalizar independientemente en dos cristales diferentes, de manera que la
seccién intermedia no puede ser incluida en ninguno de ellos. Ocasionalmente, las moléculas
conectivas deformadas pueden originar cristalizacién de filamentos, los cuales proporcionan

uniones fibrilares muy fuertes entre dos cristales conectados®.
4.1.1.1 Entramados orientados de monocristales

Bajo determinadas condiciones se pueden obtener entramados bien orientados de
monocristales a partir de disoluciones diluidas (Fig. 4.2a). La orientacién que alcanzan
dichos entramados es casi tan alta como la de un material estirado hasta uria relacién
moderada. Pero las propiedades mecénicas resultan completamente diferentes, siendo en este
caso muy deficientes, pues como consecuencia de la técnica preparativa no hay conexién del
material entre los cristales superpuestos, como puede observarse en la Fig. 4.2a, ya que no
existen moléculas conectivas y, ademds, el ajuste lateral es mds bien pobre. Por ello, son

quebradizos y tienen una resistencia a la traccién pequefia. El templado, sin embargo, mejora
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Fig. 4.2 Modelo de un entramado de monocristales de cadena plegada (a) formados originalmente
(b) después del templado®.

sus propiedades mecdnicas como consecuencia de un incremento del ajuste lateral y del
aumento del largo espaciado (Fig. 4.2b), ya que se produce una interpenetracion de laminillas
en la direccién de la cadena. Tales entramados pueden ser laminados y estirados,
alcanzdndose una estructura fibrosa extremadamente fuerte.

4.1.1.2 Estructura transcristalina

La cristalizacién desde el fundido en un gradiente de temperatura® o en contacto con
una superficie que actia como substrato nucleante, puede dar lugar a una estructura
transcristalina con el eje de crecimiento de los cristales paralelo al gradiente o perpendicular
al substrato. La orientacién de los otros dos ejes es al azar en el plano perpendicular a la
direccién de crecimiento. La elevada concentracién de micleos primarios en el plano de

crecimiento limita el crecimiento lateral de las esferulitas, por lo que el crecimiento posterior
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estd confinado a la direccidn perpendicular al plano de miicleos primarios.
4.1.1.3 Estructura nucleada en fila

La cristalizacidn a partir del fundido deformado, tal como sucede en el proceso de
soplado o hilado de fibras, produce una estructura nucleada en fila®. Los niicleos lineales se
forman paralelos a la direccién de deformacidn, conteniendo cadenas polimeras mas o menos
extendidas. Secundariamente, la nucleacién epitaxial sobre la superficie de tales niicleos
lineales produce laminillas de cadena plegada, las cuales estdn orientadas perpendiculares a
la deformaci6n. En tal caso, la muestra exhibe una orientacién uniaxial alta de los ejes de
la cadena en la direccién de deformacién con orientacién al azar de los ejes a y b
perpendiculares a €. Si las laminillas en crecimiento estdn sometidas a una torsién helicoidal,
la orientacién de la cadena en la direccién de deformaci6n se reemplaza por la orientacién
en la direccion de la velocidad de crecimiento médxima (perpendicular a la direccién de
deformaci6n) y por una orientacién mds al azar de los otros dos ejes. Tal estructura nucleada
en fila presenta esferulitas cilindricas paralelas (cilindritos) como elemento supercristalino

bésico.

La estructura nucleada en fila contiene dos tipos de cristales: una pequefa parte de
cristales fibrilares (nicleos en fila), con cadenas parcial o incluso totalmente extendidas, y
laminillas de cadena plegada de tipo normal como componente principal. Los primeros son
los elementos mds fuertes de Ja estructura, y dado que se hallan en escasa proporcién dicha

estructura no tiene unas buenas propiedades mecdnicas.

Bajo determinadas condiciones térmicas y de deformacién, el crecimiento radial de
las laminillas de un cilindrito favorece la formacién de puentes de moléculas conectivas
localizados entre dos laminillas adyacentes”® (Fig. 4.3a). Si los puentes son suficientemente
fuertes, las laminillas estdn como grapadas (Fig. 4.3b). Bajo un esfuerzo de traccién
perpendicular a las laminillas toda la estructura puede deformarse, origindndose una especie
de panal (Fig. 4.3c) en donde las secciones libres de las laminillas actian como muelles con
una alta respuesta eldstica, consecuencia de la flexi6n o la cizalla reversible de las laminillas

del cristal. Dado que esta elasticidad es de origen energético decrece con el incremento de
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Fig. 4.3 Modelo de elastomero duro: (a) puente de molécula conectiva rigida generado durante el
crecimiento; (b) laminillas paralelas grapadas; (c) laminillas deformadas con grandes huecos entre
los puentes.

la temperatura, en contraste con la elasticidad entrépica del caucho.
4.1.1.4. Estructura fibrosa

La estructura fibrosa se origina por estirado no homogéneo con formacién de cuello,
por estirado homogéneo sin cuello a elevada temperatura, por estirado muy lento a
temperatura baja y/o por extrusién. En los cuatro casos citados, la estructura laminar original
queda destruida, de manera que el elemento estructural bésico es ahora la microfibrilla y no
la laminilla. La unidad organizativa mds elevada de la estructura fibrosa es la fibrilla,
constituida por un haz de microfibrillas paralelas altamente alineadas, formadas durante el
estirado a partir de una pila de laminillas paralelas del material inicial (Fig. 4.4a). Cada
fibrilla difiere en la orientacién de la red y en la relacién de estirado de las microfibrillas
constituyentes de las fibrillas adyacentes (Fig. 4.4b), por lo que los limites entre éstas se

debilitan y se favorece la formacidn de vacios.

Al pasar por la zona del microcuello los bloques de cadenas plegadas de cada
laminilla se incorporan a microfibrillas largas y altamente alineadas. Las conexiones entre
cadenas laterales de los bloques dentro de las laminillas achian como moléculas conectivas
intrafibrilares (Fig. 4.5), uniendo axialmente las capas amorfas existentes entre los bloques

consecutivos y casi totalmente orientados de la microfibrilla; por otra parte, en la muestra
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Fig. 4.4 (a} Modelo esquemdtico de la transformacion, en una zona de cuello, de laminillas paralelas
a un haz de microfibrillas alineadas (fibrilla). (b) Estructura fibrosa con fibrillas de longitud finita
altamente alineadas. Las microfibrillas que originan una fibrilla difieren un poco en la orientacién
de la red y en la relacién de estirado, con respecto a las correspondientes a las microfibrillas de las
fibrillas adyacentes®.

original con estructura laminar existfan moléculas conectivas entre laminillas adyacentes, las
cuales tras el proceso de deformaci6n o extrusién unen distintas microfibrillas, de forma que
se han transformado en moléculas conectivas interfibrilares (Fig. 4.5). Ambos tipos de
moléculas conectivas imparten una gran resistencia a la traccién axial y aumentan el médulo

eldstico de 1a microfibrilla,

La transformacién de la estructura laminar en fibrosa provoca cambios significativos
en las propiedades del material, observdndose valores mds elevados del médulo axial, del
esfuerzo en el punto de fluencia y de la resistencia a la traccién, y mds bajos del
alargamiento a rotura. Todas estas propiedades pueden incrementarse si a la estructura
fibrosa se la somete a una posterior deformacién pldstica axial, cuyo efecto es la ordenacién
de Ia elevada fraccién de moléculas conectivas (intra e intermoleculares) rigidas que unen los
bloques del cristal como puentes cuasicristalinos, asf como el empagquetamiento denso de las
microfibrillas alineadds, si bien no conduce a una mds alta perfeccién del cristal de los
bloques'®. Adem4s, se pueden lograr médulos eldsticos en direccién transversal mayores que
en la muestra con estructura esferulitica, si se evita la formacién de microvacios

longitudinales.
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Fig. 4.5 Microfibrillas convencionales®, formadas con alternancia regular de bloques de cristales de
cadena plegada y capas amorfas: (A) moléculas conectivas interfibrilares (B) moléculas conectivas
intrafibrilares.
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Las fibrillas presentan dos modos interdependientes de deformacién pldstica de la
estructura fibrosa bajo traccién: uno es el movimiento de deslizamiento de una fibrillas sobre
otras y el otro es la deformacién en cizalla de las fibrillas provocada por el movimiento de
deslizamiento de Ias microfibrillas. El primer modo es el responsable de la mayorfa de la
deformacién observada macroscépicamente y también de la rotura final por formacién de
microgrietas a lo largo de la superficie externa de las fibrillas. La coalescencia de tales
microgrietas conduce a la separacién fisica de las fibrillas individuales, las cuales se pueden
observar sobre la superficie de fractura de los materiales fibrosos estirados hasta relaciones
altas. El movimiento de deslizamiento de las fibrillas produce también un esfuerzo de cizalla
sobre las fibrillas mds o menos oblicuas, y constituye €l segundo modo de deformacion.
Dicho esfuerzo de cizalla es proporcional al grado de inclinacién y a la resistencia a la

deformaci6n, la cual a su vez depende de la longitud de 1a fibriila,

El desplazamiento por cizalla de las fibrillas durante la deformacidn pléstica alarga
las moléculas conectivas inter e intrafibrilares, siendo sustancialmente mayor la elongacién
de las primeras. Las segundas se hallan en el interior de la fibrilla, por lo que se verdn
afectadas por la deformacién con posterioridad a aquéllas que conectan dos fibrillas
diferentes, pues el desplazamiento por cizalla de las fibrillas es muchas veces mayor que el

de las microfibrillas dentro de una fibrilla.



ORIENTACION 191

4.1.2 MEDIDA DE LA ORIENTACION: FUNCIONES DE ORIENTACION

Un polimero parcialmente orientado puede considerarse como un agregado de
unidades estructurales, definiéndose la orientacion de cada una de ellas mediante tres dngulos
0, ¢, ¥, denominados dngulos eulerianos, que indican las tres rotaciones sucesivas que se
necesitan para hacer coincidir los tres ejes cartesianos de la unidad con el sistema de ejes de
referencia, de tal modo que la orientacion puede definirse mediante una funcién de
distribucion de ellos. Si no existe orientacién preferente en el plano perpendicular al eje de
la fibra, deformacién uniaxial, la funcién de distribucién de orientaciones viene dada
tnicamente respecto del dngulo 8, que es el formado entre el eje de la fibra y Ia direccién

de estirado, de forma que la expresién general para dicha funcién es:

P, (cosB) =2 [ N(8) P,(0) send do - 4

en la que N(6) es la probabilidad por unidad de dngulo sélido de que un enlace al azar forme
un dngulo @ con la direccién de estirado y P, (cos §) es el polinomio de grado n del valor
medio de la funcién de distribucién de orientaciones. Para el segundo momento se obtiene
la expresién cldsica de Hermans!!:

An

4.2
An_, . 4.2}

P,(cosB) = (3cos?0 - 1)/2 =

La Tabla 4.1 detalia las diversas técnicas experimentales que permiten calcular las

funciones de distribuci6n de orientacién de los polimeros'2.
4.1.3 ESQUEMAS TEORICOS DE ORIENTACION EN POLIMEROS

1.a determinacién de la orientacién presente en un polimero es compleja. Por ello, se
emplean esquemas tedricos para determinarla a partir de la deformacién macroscdpica

ocurrida a causa del proceso de estirado o del procesado.

El primero de tales esquemas fue propuesto por Kunh y Griin'?, para estudiar la
aparicion de anisotropia 6ptica en caucho por efecto del estirado, y considera al polfmero

como un entramado de cadenas flexibles; por efecto de la deformacién, las componentes del



Tabla 4.1

Técnicas que aportan informacién sobre la orientacién de un polfmero

Método

Parte de la estructura caracterizada

Funciones de orientacién
(valores medios)

Limitaciones teéricas

Limitaciones experimentales

,Birrefringencia

Agregados moleculares

c0s%6, cos*fcos’d

Presupone el esquema de aditividad parz las

polarizabilidades, que no siempre ¢s cierto.

También puede ocurrir la birrefringencia de
forma.

, Se¢ requieren muestras transparentes.

Dicrofsmo
infrarrojo

Enlaces moleculares. Pueden
especificarse regiones cristalinas o
amorfas

cos2f, cos’feosid

Supone que ¢l cambio del momento dipolar
corresponde a la direccién del enlace, lo cual

no siempre es correcto.

Se requieren muestras muy delgadas.
Dificultades con las bandas
superpuestas y en la determinacién de
la linca de base.

Espectroscopia

Raman

Enlaces moleculares. Pueden
especificarse regiones cristalinas o
amorfas

cos?d, cos'd, cosifcos®

Relacionar los cambios de polarizabilidad
con las direcciones en las moléculas no es
tan sencillo como suponer la correspondencia
con una direccién de enlace

Se necesitan muestras transparentes,
con poca o ninguna fluorescencia

Resonancia
magnética nuclear
de banda ancha

Agregados moleculares. Pueden
distinguirse regiones cristalinas y
amorfas en casos favorables. Determina
vectores internucleares

cos2f, cos*d, cos*feosie,
cos, cos’d

Requiere el conocimiento de la estructura
para dar un modele para las posiciones de
los niicleos magnéticos

La anisotropfa magnética no siempre
es suficientemente grande.

Fluorescencia
polarizada

Agregados moleculares, si se usan
moléculas trazadoras

cos?8, cos*d

Es dificil relacionar los ¢jes de fluorescencia
con la direccién de la cadena del polimero.

El polimero debe ser fluorescente o se
debe marcar con una molécula
fluorescente

Difraccién de
Rayos-X

Regiones cristalinas

Caracterizaci6n completa,
cualquier funcién de
orientacién

El ruido de la linea base puede
dificultar los cdleulos
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vector longitud de cada segmento de cadena cambian en la misma proporcién en que lo hacen
las correspondientes -dimensiones macroscépicas de la muestra, de tal modo que el
desplazamiento relativo de los extremos de la cadena viene definido por la deformacién

observable externamente (esquema afin).

Siguiendo este esquema de deformacién, los valores del segundo momento de la
funcién de orientacién (ecuacién [4.2]) estdn relacionados con la razén de estirado A y el
nimero de enlaces entre entrelazamientos N, por la expresién!®: |
1
5N
La expresién [4.3], en la cual las potencias superiores pueden despreciarse, sélo

P,(cosB) = — (A% - —;:) + potencias superiores ‘ [4.3]

resultard vdlida en el caso de valores de la relacién de estirado que cumplan la condicién A
< N*%, ya que cuando A = N* las cadenas que estaban inicialmente en la direccién de
estirado se encuentran totalmente extendidas, y aunque las que no estaban paralelas sélo
llegan a alinearse para relaciones de estirado mayores, las que ya llegaron a su limite de
extensibilidad han de girar o deslizarse al continuar el proceso de estirado. Para obviar esta
dificultad tedrica en la aplicacién de la expresién [4.3] se han obtenido aproximaciones muy
satisfactorias para A = N. Una de ellas es'’:

12
P, (cos0) = 1- 1280 [4.4]
1754

A este esquema afin de deformacién se ajustan muchos polfmeros en estado amorfo
cuando se estiran a temperaturas superiores a la de su transicién vitrea, como es el caso del
poli(tereftalato de etileno)'6. Sin embargo, cuando se estiran polfmeros semicristalinos o para
estirado en frio de polimeros amorfos, los valores de la birrefringencia son muy elevados aun
para deformaciones bajas. Ello puede explicarse si consideramos formado el polimero por
unidades anisétropas con isotropfa transversal, cuyos gjes de simetria giran durante el proceso
de estirado de la misma forma que lo harfan las lineas que unen pares de segmentos en la
muestra macroscépica. Esta suposicién, semejante a la del esquema afin pero que no tiene
en cuenta el cambio de longitud de las unidades sometidas a deformacién, fue llamada por
Ward esquema de deformacién pseudo-afin'”''%, Segiin este esquema, el estirado hasta una
relacién A sélo afecta al valor del dngulo 8 (formado entre el eje de simetria del segmento
de cadena y la direccién de estirado), que pasa a valer §°, cumpliéndose la relacién:
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/
k = ---—tge = 1‘3,2 [4-5]
g6

El valor del segundo momento de la funcién de distribucién de orientaciones para el
esquema pseudo-afin se calcula en funcién de [4.5], y tiene la expresién!®:

P,(cosb) = % {;t:z - 3’“’“'1"} [4.6]

Los valores de las funciones de orientacién [4.3] y [4.6] servirdn para establecer los

mecanismos de la deformacién en cada caso, teniendo en cuenta la temperatura a que se ha
Hevado a cabo ésta (superior o inferior a la temperatura de transicién vitrea) y la velocidad
de deformacién.

A modo de ejemplo, la Figura 4.6 representa los valores de los momentos segundo
y cuarto de la funcién de distribucién de orientaciones, calculados segiin los es'quemas afin
y pseudo-afin. En el caso del segundo momento se han utilizado para su cilculo las
expresiones [4.3] y [4.6), mientras que las usadas para calcular el cuarto, que son mds
complicadas y no se reproducirdn aquf, han sido tomadas de la bibliograffa'®.

0s

0.6 7’ ps

Pn{con@)

O T T Y
1 2 3 4

Fig. 4.6 Valores de los momentos segundo y cuarto de la funcion de distribucion de orientaciones
respecto de la relacion de estirado. Las curvas estdn calculadas de acuerdo con los esquemas afin
(Itnea continua) para N = 10y pseudo-afin (linea discontinua).
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4.2 BIRREFRINGENCIA

4.2.1 FUNDAMENTOS TEORICOS

La radiacién electromagnética puede describirse como una onda, y su propagacién a

través de un medio viene dada por la expresién
c=vA - 7]

donde ¢ es la velocidad de propagacién, v es la frecuencia y A la longitud dé onda. La
frecuencia de un haz de luz monocromdtica no varfa con el cambio de medio, aunque sf lo
hacen tanto la velocidad como 1a longitud de onda, por lo que €l indice de refraccién, n, se

define en funcién de esos cambios como:
nelo_ A [4.8]
cm AM

en donde los subindices o y m se refieren al vacfo y al medio material, respectivamente. Si
el medio es el aire el indice de refraccién es practicamente la unidad, mientras que si la luz
pasa a través de un medio material diferente del aire su velocidad disminuye. El indice de
refraccién (n> 1) correspondiente, estd relacionado con la polarizabilidad del medio, P,

mediante la expresién de Lorenz-Lorentz:

2 :
-1l _4.p [4.9]
n%+2 3
definiéndose dicha polarizabilidad como:
P=aN [4.10]

donde N es el niimero de moléculas y « es la polarizabilidad de una molécula, que a su vez
depende de la radiacién incidente, E, y del momento dipolar inducido por ésta en los
electrones de la molécula, g, de acuerdo con la expresidn:
« - _Ep,_ [4.11)
Por consiguiente, la polarizabilidad mide la facilidad con que se deforma la molécula y por

ello proporciona informacién sobre las fuerzas moleculares de enlace.
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La mayorfa de las moléculas son dpticamente anisétropas, pero al estar distribuidas
al azar, la polarizabilidad media es nula; cuando un polimero se deforma uniaxialmente, las
cadenas se orientan en la direccién de estirado y aunque las moléculas presentan isotropia
cilindrica su conjunto resulta anisétropo, siendo la birrefringencia, An, la diferencia entre los

fndices de refraccién correspondientes a las direcciones paralela y normal a la de estirado:
An =n-n [4.12]

Los electrones de los dipolos situados en la cadena principal del polimero presentan una
interaccién mayor con los fotones cuando el rayo de luz sigue la direccién de estirado. Por
ello, en esta direccién la velocidad de la luz es menor, y el fndice de refraccién mayor, que
en la direccién transversal, y ocurre lo contrario cuando los dipolos estdn en las cadenas

laterales del polfmero.

La birrefringencia puede determinarse!® midiendo separadamente los fndices de
refraccién, lo cual puede hacerse con exactitud por inmersién de la fibra en liquidos de
{ndice de refraccién conocido y utilizando un microscopio interferométrico; también puede
usarse un simple microscopio polarizante aplicando el método de la linea de Becke o el de
la sombra. Para determinar la birrefringencia directamente se usan compensadores, colocados
entre los polarizadores a un dngulo de 45°, cuya misién es compensar la diferencia de
camino 6ptico de la luz en las dos direcciones, normales entre s, de medida de los indices
de refraccién. Cuando el eje del compensador estd girado 45° respecto a los del polarizador
y analizador, aparecen una serie de franjas equidistantes, debidas a variaciones del retardo
6ptico de la radiacién que atraviesa el compensador. Si esta radiacién es luz blanca las
franjas que se observan son coloreadas y se sitiian simétricamente a ambos lados de la franja
neﬁra central. Al observar una muestra anis6tropa, esta franja negra se¢ desdobla y su
desplazamiento a ambos lados respecto del origen proporciona una medida del retardo dptico
producido por la muestra, que se determina a partir de las tablas de calibrado del
compensador. Los compensadores pueden ser de cuiias o giratorios y de cuarzo o de calcita,
segiin el retardo a medir. Este retardo, T', estd relacionado con el espesor de la muestra
estirada, e, y con la birrefringencia, An, por la expresion:

An =T]e [4.13]

Dado que la birrefringencia se produce por incrementos anisétropos de la
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polarizabilidad, se le puede aplicar el principio de aditividad de las polarizabilidades. Si se
considera el modelo bifisico para un polimero semicristalino, tanto la fase amorfa como la
cristalina cooperardn al valor de la birrefringencia total, aunque la deformacién global no
afecta necesariamente por igual a ambas fases. Ademds de esta birrefringencia de orientacién,
producida por la deformacién de las fases cristalina y amorfa, el valor de la birrefringencia
total puede estar influido por otros dos componentes. En primer lugar por la birrefringencia
de deformacién, que aparece por modificacién de la celdilla de sélidos cristalinos is6tropos
o por distorsién de enlaces en vidrios. En segundo lugar por la birrefringencia de forma, que
puede aparecer en sistemas multicomponentes cuando el medio contiene dos fases con indices
de refraccién diferentes y una dimensién comparable con la longitud de onda de la Iuz
empleada.

De acuerdo con lo indicado anteriormente, la birrefringencia total en polimeros

semicristalinos puede descomponerse en tres sumandos diferentes:
Anp = f An° +f An (1 - ) + An, [4.14]
En la expresion [4.14] los subindices a, c y f se refieren a las componentés amorfa,

cristalina y de forma, respectivamente, 1 - « es el grado de cristalinidad del polimero y f,

y £, son los factores de orientacién correspondientes a cada una de las fases.

Las dificultades de aplicacién de la expresidn [4.14] han hecho que sea poco utilizada,
a pesar de haber sido propuesta hace muchos afios!!?°, Uno de los principales escoilos con
que se tropieza al evaluar las componentes de la birrefringencia total es la dificultad de
conocer los valores de la birrefringencias intrinsecas del cristal totaimente orientado, An_°,
y de la fase amorfa perfectamente orientada, An,°. Estos valores pueden determinarse a
partir de la pendiente m y la ordenada en el origen b de Ia recta obtenida a partir de la

representacién gréfica:

Ay s o=  [4.15]
(1 -a)f, 1~-a f,
La expresién anterior proviene de un reagrupamiento de términos en [4.14], considerando

nula la birrefringencia de forma, y para su aplicacién hay que conocer los valores

experimentales de Any, a, f, y f..
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4.2.2 METODOLOGIA EXPERIMENTAL

Las medidas de birrefringencia se han realizado mediante compensadores giratorios
Ehringhaus, con los que se obtienen directamente valores del retardo dptico (diferencia de
camino de la luz en las direcciones perpendiculares entre si), que dividido entre el espesor
de la zona observada con el compensador da directamente la birrefringencia, de acuerdo con

la expresién [4.13].

Los compensadores se acoplaron a un microscopio de luz polarizada Amplival D y
los espesores de las muestras se midieron mediante un micrémetro (+ 1 um). Las medidas
se efectuaron en zonas de la probeta estiradas homogéneamente, y esta homogeneidad se
controld evaluando en la probeta estirada la distancia entre sefiales inicialmente equidistantes
en la probeta sin estirar. Los errores sistemdticos?! de las medidas de birrefringencia son

siempre inferiores al 10%.
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4.2.3 RESULTADOS Y DISCUSION

4.2.3.1 Influencia de las variables del proceso de deformacién sobre la birrefringencia

La orientacién desarrollada por los copolimeros VAE depende de las condiciones en
las que se ha llevado a cabo el estirado uniaxial, es decir de la temperatura y velocidad de
deformacién, y de la relacién de estirado final, ademds de la historia térmica impuesta a los

copolimeros y de la composicion de éstos (Figs. 4.7, 4.8 y 4.9).
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Fig. 4.7 Variacion de la birrefringencia con la temperatura de estirado para VAE-2 deformado hasta
una relacién de 3, para ambas velocidades de estirado, 10y 0.5 cm min?, y ambos tratamientos
térmicos, Qv S.

En las Figs. 4.7 y 4.8 se observa el incremento de la birrefringenéia con la
temperatura de estirado; tal circunstancia, general para los tres copolfmeros, indica que la
orientaci6n preferencial de las cadenas macromoleculares en la direccion de estirado aumenta
conforme lo hace la temperatura, para una misma relacién de estirado. De ahf que a 80°C
el valor de la birrefringencia sea el més alto. Este comportamiento es debido al cardcter
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semicristalino de los copolimeros VAE, pues incluso a temperaturas superiores a la T,
(80°C) 1a deformacién tiene lugar a través de cuello (como se discuti6 en el capitulo 2). En
polimeros amorfos se ha observado el efecto contrario'®, es decir, una disminucién de la
birrefringencia a temperaturas superiores a la de transicién vitrea, como consecuencia de la
variacién del mecanismo de deformacion con la temperatura, ya que a temperaturas inferiores
a la T, la deformacién tiene lugar a través de cuello, como en los polimeros semicristalinos,
mientras que por encima de la T, la deformacién transcutre homogéneamente, de forma que
se produce una menor alineacién de las macromoléculas dada la elevada movilidad de las
cadenas. En cambio, en los polfmeros semicristalinos, los cristalitos imponen restricciones
a la movilidad, de manera que las cadenas tienden a ordenarse paralelamente a la direccién
de estirado y por ello los valores de birrefringencia aumentan con la temperatura, excepto
si la temperatura de estirado estd préxima a la T,, del polimero como sucede en el LDPE
estirado a 80°C, de manera que en este caso se observa una disminucidn de la birrefringencia

a estas temperaturas como sucede ¢n el caso de los polimeros amorfos.
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Fig. 4.8 Variacion de la birrefringencia con la temperatura para VAE-3-Q con una relacién de
estirado de 4, para ambas velocidades de estirado, 10y 0.5 cm min™,
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En dichas Figs. 4.7 y 4.8 puede apreciarse que los valores de birrefringencia mayores
los presentan, en términos generales, las muestras estiradas a la mayor velocidad, 10 cmmin™!
como consecuencia de la mds elevada orientacién de las cadenas macromoleculares en la
direccién de estirado, ya que a velocidades pequeiias se puede producir simultdneamente la

reorganizacién de las cadenas provocando la disminucién del alineamiento.

La Fig. 4.7 también muestra la influencia de la historia térmica, observéndose de
forma general en los diferentes copolimeros que a igualdad de las restantes variables, los
valores m4s elevados de birrefringencia se obtienen para las muestras con tratamiento térmico
S, debido a que dicho tratamiento provoca una mayor cristalinidad en las muestras (Capitulo
1) y los cristalitos son los responsables de imponer unas mayores restricciones a la
movilidad. Por ello, en las muestras S existe una menor posibilidad de reorganizaciones de

las cadenas que en las muestras Q.
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Fig. 4.9 Variacién de la birrefringencia con la velocidad de estirado para VAE-1- Q a 80°Cy
diferentes relaciones de estirado, para ambas velocidades de estirado, 10y 0.5 cm min’*



202 ORIENTACION: ANISOTROPIA OPTICA

Por iltimo, la Fig. 4.9 pone de manifiesto, para VAE-1-Q a 80°C, que el valor de
la birrefringencia apenas se ve alterado con la velocidad de estirado, si bien aumenta
significativamente con la relacién de estirado (para ambas velocidades) ya que las cadenas
estdn mds orientadas en la direccién de estirado. Este resultado es una caracterfstica general

paré todos los copolimeros y para todas las temperaturas.
4.2.3.2 Esquemas de orientacién de los copolimeros totalmente hidrolizados

En el apartado 4.1.3 se comeéntd la existencia de dos esquemas tedricos de orientacién
diferentes: afin y pseudo-afin. El primero de ellos es aplicable a polimeros amorfos estirados
a temperaturas superiores a la de su transicién vitrea mientras que el segundo reproduce el
comportamiento de polimeros semicristalinos y de amorfos estirados en frio. Por ello, dado
que los copolimeros estudiados y sus homopolfmeros correspondientes son semicristalinos y
el proceso de estirado transcurre a través de cuello, cabe esperar que los resultados se ajusten

al esquema tedrico de orientacién pseudo-afin.

El conocimiento exacto del esquema experimental de orientacién desarrollado por los
distintos copolimeros requiere el cdlculo de la birrefringencia méxima, An,,., de cada uno
de ellos, y éste puede realizarse bien con la suposicién de que los copolimeros VAE
reproducen correctamente el esquema pseudo-afin, mediante una representacién grafica An
vs P,(6),., cuya pendiente es An,,,, de acuerdo con la expresién [4.2]; o bien sin ningin tipo
de presuncién, considerando que la Ang, es aquélla que alcanza el copolimero cuando su
relacién de estirado es infinita y viene dada por la ordenada en el origen de la representacion
An vs 1/\. En la presente Memoria se procedié a ambos cdlculos y los resultados para los
homopolf{meros y los diferentes copolimeros se recogen en la Tabla 4.2. La Fig. 4.10

muestra ambas representaciones para VAE-2, a modo de ejemplo.

Considerando el ajuste de los resultados experimentales en ambas representaciones
(los coeficientes de correlacién bajo la suposicién del esquema pseudo-afin son superiores
a 0.990 y para la segunda representacién, superiores a 0.986) se puede afirmar que

reproducen ¢l esquema tedrico de orientacién pseudo-afin.
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Fig. 4.10 Determinacion de la birrefringencia mdxima para el copolimero VAE-2; a) mediante la
suposicion del esquema pseudo-afin, b) mediante extrapolacién a relacion de estirado infinita.
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Los resultados de la Tabla 4.2 muestran que el valor mds elevado de birrefringencia
mdxima corresponde al PE, y en los copolimeros dicha birrefringencia mdxima disminuye
al aumentar el contenido de alcohol vinilico, aunque los tres copolimeros presentan valores
més parecidos. La Fig. 4.11 muestra tentativamente la variacién de An,,, con la fraccién
molar de alcohol vinflico. Se ha de indicar que el célculo de la birrefringencia méxima del
PVAL se ha realizado con un nimero muy pequefio de datos dada la dificultad encontrada
en el estirado uniaxial de este polimero. Cabe sefialar que el valor aqui hallado es inferior
al encontrado previamente?>?, aunque también es necesario puntualizar que tanto la
preparaci6én de las muestras orientadas - en la referencia® utilizan pelfculas preparadas por
gelificacién de manera que se parte de un estado de orientacién de las cadenas diferente -,
como la magnitud?? a partir de la que se calcula Ang,, son distintas. La birrefringencia
médxima encontrada para el PE estd de acuerdo con la hallada anteriormente en nuestro

grupo®* y con la dada por otros autores.

Las Figs. 4.12-4.15 evidencian que los diferentes copolimeros VAE analizados y sus
homopolimeros verifican el esquema tedrico de orientacién pseudoafin, como era previsible
por tratarse de polfmeros semicristalinos, en los que la presencia de los cristalitos dificuita
la movilidad molecular y obliga a los segmentos macromoleculares a girar en lugar de

aumentar su longitud, tal y como se presupone en dicho esquema tedrico.
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Tabla 4.2
Valores de birrefringencia médxima para los homopolimeros y los copolimeros VAE

totalmente hidrolizados

Muestra Anmaxpseudoaﬁ‘n Anmusin suposicién
PVAL 0.0308 0.0287
VAE-1 0.0445 0.0445
VAE-2 0.0452 0.0453
VAE-3 0.0454 ' 0.0461

PE 0.0525 0.0527
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Fig. 4.11 Variacién de la birrefringencia mdxima con el contenido en alcohol vinflico.
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Fig. 4.12 Ajuste de la funcion de orientacién de los homopollmeros, PVAL y PE al esquema de
deformacién pseudoafin (- - - - - ) (An,, .. = 0.0308y 0.0525 respectivamente).
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Fig. 4.13 Ajuste de la funcion de orientacién del copoltmero VAE-1 al esquema de deformacion
pseudoafin (- - - - - ) (AN, = 0.0445).
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Fig. 4.14 Ajuste de la funcién de orientacion del copolimero VAE-2 al esquema de dqformacion
pseudoafin (- - - - - ) (An,,,, = 0.0452).
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Fig. 4.15 Ajuste de la funcién de orientacion del copolimero VAE-3 al esquema de deformacidn
pseudoafin (- - - - - ) (An,,,, = 0.0454). '
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4.2.3.3 Esquemas de orientacién de los copolimeros con grupos acetato residuales

Las variables del proceso de deformacién afectan a estos copolimeros en el mismo
sentido que a aquéllos totalmente hidrolizados, es decir, se observa un aumento de la
birrefringencia con la temperatura, con la velocidad de estirado y con la relacién de estirado
final. Para el conocimiento del esquema de orientacién experimental se procedié al cdlculo
de la birrefringencia méxima mediante los dos métodos anteriormente referidos y los
resultados hallados se detallan en la Tabla 4.3.

Tabla 4.3

Valores de birrefringencia médxima para los copolimeros VAE con grupos acetato residuales

Muestra An,, Psevdo-afin An,,, sin suposicién
VAE-2 0.0452 0.0453

VAEAc-1 0.0439 0.0437

VAEAc-2 0.0429 0.0408

La buena concordancia de los valores de birrefringencia médxima calculados por ambos
procedimientos indica que estos copolimeros con un-pequefio contenido de grupos acetato,
al igual que los totalmente hidrolizados, reproducen correctamente el esquema de orientacién
pseudo-afin -como se observa en las Figs. 4.16 y 4.17-, circunstancia esperada dado que la
fraccién molar de grupos residuales es muy pequeifia, y por ello, estos copolimeros son
cristalinos (Capitulo 1). Los grupos acetato, como se deduce de la Tabla 4.3, disminuyen la

birrefringencia méaxima.
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Fig. 4.16 Ajuste de la funcién de orientacién del copolimero VAEAc-1 al esquema de deformacion
pseudoafin (- - - - - ) (An,,.. = 0.0439).
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Fig. 4.17 Ajuste de la funcién de orientacién del copolimero VAEAc-2 al esquema de deformacion
pseudoafin (- - - - - ) (An,,,. = 0.0429).
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4.3 DICROISMO INFRARROJO

4.3.1 CONSIDERACIONES GENERALES

La absorcién en la regién IR del espectro (de 4000 a 400 cm’!) es funcién de la
energia interna de la molécula y produce una variacién de los niveles de energfa rotacional
y vibracional del estado fundamental de la molécula, provocando los movimientos
correspondientes de los 4tomos que 1a constituyen. La separacién de los niveles vibracionales
es unas mil veces superior a la de los rotacionales, por lo que los modos rotacionales de
movimiento aportan informacién sobre la estructura fina de las bandas vibracionales en el
espectro infrarrojo de moléculas gaseosas, observadas con alta resolucién, mientras que en
s6lidos, lfquidos y disoluciones, no siendo observable dicha estructura fina, afectan
dnicamente a la forma de las bandas de energia vibracional; de manera que el espectro
observado en estos tltimos casos, aun no siendo de vibracién pura, puede considerarse un

espectro vibracional de la molécula.

La vibracién de una molécula poliatémica implica el movimiento de sus dtomos de
un modo complicado. Este movimiento puede descomponerse en vibraciones independientes
llamadas normales. En una vibracién normal, los 4tomos vibran con la misma frecuencia y
en fase. El movimiento real de cada 4tomo es la resultante del que ejecuta en cada una de
las vibraciones o modos normales, siendo la energfa de cada una de las frecuencias normales
independiente de las demd4s, por lo que la energia de 1a molécula es la suma de las energfas
de cada una de ellas.

Los modos normales no son todos activos y, como sucede en moléculas diatémicas,
se ha de producir un cambio en el momento dipolar de la molécula durante la vibracién
normal, de forma que haya una variacién en la posicién de los centros de carga positiva y
negativa resultante del movimiento atémico. Por ello, de los 3n - 6 modos vibracionales de
una molécula no lineal (siendo éstos: tensién, flexi6n, aleteo, balanceo y torsién), serdn
activos aquéllos que presenten un momento de transicién (vector referido al cambio

experimentado por el momento dipolar) paralelo, perpendicular o formando un 4dngulo «
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respecto al eje de simetrfa mayor de la molécula. Pero en el espectro observado no todas las
frecuencias de absorcién son resultado de modos normales, sino que aparecen bandas de
sobretonos y de combinacién debidas al efecto de los términos anarménicos en la funcién de
potencial. De ahf que la interpretacidn del espectro resulte altamente compleja. Hallar una
solucién tedrica es complicado, porque la funcién de potencial general contiene més
constantes de fuerza independientes de las que se pueden determinar experimentalmente. El
nimero de constantes de fuerza puede reducirse haciendo suposiciones sobre la naturaleza

del campo de fuerza de la molécula.
4.3.2 APLICACIONES DE LA ESPECTROSCOPIiA INFRARROJA A POLIMEROS

La espectroscopfa infrarroja en polfmeros se emplea, aparte de para aplicaciones
tipicas de caracterizacién de sustancias quimicas, para estudiar los procesos de deformacién
en funcién del esfuerzo, de la deformacién, del tiempo o de la temperatura. Los efectos
espectrales provocados por dicha deformaci6n han sido resumidos por Wool?%. El espectro
infrarrojo muestra cambios de la frecuencia vibracional y variaciones de la intensidad como
resultado de la deformacién macroscépica. El esfuerzo aplicado origina modificaciones
estructurales (orientacién molecular, diferencias conformacionales, fractura de cadena) que
provocan cambios de la frecuencia vibracional y dan lugar a nuevas bandas. Sin embargo,
aunque los cambios espectroscdpicos resultantes de la deformacién se observan ficilmente,
la interpretacién en términos de diferencias estructurales es controvertida. Algunos
investigadores han considerado la deformacién de enlace como responsable de los cambios
en la frecuencia y en la intensidad®®. Otros han tenido en cuenta los cambios de
conformacién, inducidos por el esfuerzo, para interpretar los resultados?”-?°. Finalmente, los
cambios de frecuencia se han explicado por una reduccién de la constante de fuerza, como
resultado de rupturas de interacciones intermoleculares en el polfmero deformado®. En
conclusién, es obvio que cada polimero manifestard diferentes caracteristicas espectrales
dependiendo de su microestructura. El poli(tereftalato de etileno), por ejemplo, puede exhibir
todos los cambios estructurales mencionados previamente, con los consiguientes cambios
espectroscépicos?’, y en él las asignaciones de las bandas se consideran satisfactorias,

haciendo mds fécil la interpretacién de los efectos del esfuerzo.
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En el caso del polietileno se producen radicales libres por escisién de la cadena
durante la deformacién, y la espectroscopfa FTIR se ha utilizado para seguir este proceso®.
El espectro de las muestras de polietileno estiradas uniaxialmente mostré un incremento en
los grupos finales vinilo y metilo a consecuencia de los radicales libres®!, para relaciones de
estirado entre 5 y 20. Un estudio similar se realizé para poliestireno® y se establecié una

comparacién entre los resultados de las degradaciones térmica y mec4nica33.
4.3.2.1 Dicrofsmo infrarrojo

La deformacién mecénica produce orientacién en las muestras de polfmeros y la
radiacion infrarroja polarizada puede emplearse para caracterizar esta orientacién tanto por
la medida de relaciones dicroicas***, como por sustraccién espectral®®, grado de inclinacién

(vilting) de muestras tridimensionales®®*7 o espectroscopfa de reflexi6én interna3®,

La absorcién de la radiacién infrarroja por un polfmero viene definida en términos

de la absorbancia, de acuerdo con la Ley de Lambert-Beer:

A = log,, (I/]) [4.16]

donde I, e I son las intensidades incidente y transmitida de la frecuencia absorbente,
respectivamente. La absorbancia observada a la longitud de onda A es la suma de las
contribuciones de absorbancia de todas las unidades estructurales del polimero que contienen
grupos participantes en la absorcién. La contribucién de cada uno de éstos depende del
dngulo, ¢, formado por su vector momento de transicién, M (definido como &p/ér), y el
vector eléctrico, E, de la radiacién polarizada, de manera que la absorbancia de un
determinado grupo en la cadena de polimero es proporcional al cuadrado del producto escalar

de su vector momento de transicién y el vector eléctrico:
_ 1
aoa(—E) = (ME)cosyp [4.17]
r
donde M y E son los médulos de los vectores M y E, respectivamente. Asf, la absorcién

méxima tiene lugar cuando el vector eléctrico es paralelo al momento de transicién del grupo

vibrante, pero no absorberd luz cuando su vector eléctrico sea perpendicular a dicho
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momento. La absorbancia global serd, por tanto:

Aa f (ME)dn [4.18]

donde la integral hace referencia al sumatorio de todas las moléculas. Si los grupos atémicos
y sus momentos de transicion asociados estdn orientados al azar en el polimero, la
absorbancia medida, A, es independiente de la direccién de polarizacién de la luz incidente;
en cambio, si estdn distribuidos anisétropamente, se observa que la absorbancia neta varfa
con la direccién de E. A este fenémeno se le denomina dicrofsmo®®* y el efecto de la
anisotropfa sobre una determinada banda de absorcién en el espectro infrarrojo de un
polfmero viene caracterizado por el cociente de sus absorbancias, medidas con la radiacién
polarizada paralela y perpendicular a una direccién dada. Si dicho cociente es menor que 1,

la banda se denomina perpendicular y si es mayor que 1 se denomina paralela.

Este cociente de absorbancias, denominado relacién dicroica (como se definird mas
adelante), se obtiene, por consiguiente, a partir de medidas de absorbancia realizadas con el
vector eléctrico paralelo o perpendicular al eje de orientacién, ya que cuando un polfmero
es sometido a un proceso de deformacién uniaxial, las cadenas polfmeras se orientan
principalmente en la direccién de estirado. Los enlaces paralelos a la cadena principal
quedardn en su mayor parte en esta direccién®! y los enlaces laterales, tenderdn a quedar
perpendiculares a ella. Si la radiacién infrarroja incidente en la muestra se polarizé y orienta
de forma que su vector eléctrico sea paralelo a la direcci6n de estirado, los enlaces paralelos
a la cadena orientada dardn lugar a una fuerte absorcién, mientras que los enlaces laterales,
no absorberdn. Si, por el contrario, el vector eléctrico es perpendicular a la direccién de
estirado, los enlaces paralelos a la cadena orientada no absorber4n, y los enlaces laterales,
que ahora quedan paralelos al vector eléctrico, lo hardn fuertemente. |

La determinacién de las relaciones dicroicas es de importancia significativa para:

- la asignacién completa de vibraciones a tipos de simetrfa especificos,

- la elucidacién de la geometria molecular mediante la determinacién de las
direcciones del momento de transicién de grupos determinados en relacién con otros

grupos o con el eje de la cadena molecular,

- la obtencién de una relacién cuantitativa entre los valores de la relacién dicroica y
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de las funciones de orientaci6én (caracteristicas de la orientacién promedio de las

unidades estructurales en el polimero).

En general, en polfmeros semicristalinos se identifican bandas exclusivamente
cristalinas o amorfas y otras que son mezcla de las contribuciones de ambas, de forma que,
evaluando los efectos dicroicos de las bandas de absorcién de la fase cristalina y de la fase
amorfa, se pueden caracterizar separadamente ambas regiones*2. La zona cristalina presenta
un menor nimero de bandas (debido a su mayor simetrfa) pero mds agudas, y las medidas
dicroicas pueden emplearse para estudiar la orientacién de ciertos ejes cristalograficos de la
estructura en esta regién. En cambio, en las regiones amorfas, tanto de polimeros
semicristalinos como de amorfos, los efectos dicroicos observados son, en términos
generales, de menor magnitud. Las bandas de absorcién de esta fase pueden ensancharse por
superposicién de picos amorfos provenientes de distintos isémeros rotacionales, de manera
que mediante medidas de las relaciones dicroicas se pueden asignar secuencias especificas

de conformaciones locales en la regién amorfa?®43,
4.3.2.2 Funciones de orientacidn y dicroismo

El pardmetro que interpreta la anisotropfa de la muestra en términos de la orientaci6n

molecular es la relacién dicroica:

R = %!. [4.19]

donde kj y k, son los coeficientes principales de absorcién de Ia especie al incidir la

radiacién en direcciones paralela y perpendicular a ia del eje de orientacién, respectivamente.

La expresién general que define el coeficiente de absorcién, &, para una direccién

dada del vector eléctrico de la radiacién es:
k=P7% <>os’tpi [4.20]
i

donde ¢; es el dngulo entré el momento de transicién y la direccién del vector eléctrico y P

es el médulo de un vector proporcional al momento de transicion.
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La relacidén dicroica medida experimentalmente es la dada por el cociente de

absorbancias, es decir:
r A [4.21]
AJ.
R y R’ son iguales si no hay pérdidas por dispersién o reflexién.

CHAIN AXiS STRETCHING

DIRECT
ECTION CHAIN AXIS

C? a) b).
2/m . a

Fig. 4.18 a) Orientacién axial perfecta; b) orientacién axial parcial

5

En un sistema ideal, suponiendo una orientacién perfecta de las cadenas polimeras en
la direccidén de estirado (Fig. 4.18), si el vector eléctrico incidente es paralelo al eje de la
cadena del polimero y a la direccién de estirado, el dngulo ¢ entre la direccién del momento
de transicién y la direccién del vector eléctrico se denomina «, de forma que !a expresién

[4.20] se transforma en:
k, = NP?cos’a [4.22]

donde N es el mimero de centros de absorcién por unidad de volumen y o es el dngulo del
momento de transicidn para los centros que absorben a una frecuencia dada, ». Con similares

argumentos para el vector eléctrico perpendicular se obtiene:

| =

k = = NP%sen’a ' [4.23]

ER

[

De manera que, para un alineamiento perfecto de las moléculas paralelas al giedela
fibra, 1a relacién dicroica en funcién del momento de transicién viene dado por:
siendo R, 1a relacién dicroica para un polimero orientado idealmente. De la expresién [4.24]

resulta que para un dngulo ¢ = 54° 44’ no hay dicrofsmo (R = 1). Para 4ngulos menores



216 ORIENTACION: DICROISMO INFRARROJO

R, - 7"‘_' - 2cof?a [4.24]

de 54° 44’ hay dicrofsmo paralelo (R > 1) y para dngulos mayores, dicrofsmo perpendicular
(R < 1). Asi, se puede calcular la direccién del momento de transicién mediante medidas

de relaciones dicroicas de absorbancias apropiadas.

Si todas las macromoléculas estdn orientadas al azar, las expresiones [4.22] y [4.23]

tienen el mismo valor’¢
K =k, = %sz [4.25]

Pero, en realidad, las cadenas macromoleculares s6lo estdn parcialmente orientadas
(Fig. 4.18), de forma que un polimero orientado puede considerarse como compuesto por una
fraccién, f, denominado factor de orientacién, de cadenas perfectamente orientadas y una
fraccién, (1 - ), de cadenas totalmente al azar**. En funcién de este factor y teniendo en
cuenta [4.25], las expresiones [4.22] y [4.23] adoptan la forma

k = NPY[feosta +%(1-f)] [4.26]

k, = NP2[-;-fsen2 o+ % (1-H] [4.27)

La relacién dicroica en este caso viene dada por

R - 3+(R,+1)(1+2f)

[4.28]
3+ (-1 -J)
ecuacién que también se puede expresar en funcién del 4ngulo o en la forma*s:
R = 6f0082a +2(1—ﬁ [4-29]

3fsen‘a +2(1 -f)

-Si se conoce o puede obtenerse, el factor de orientacién a partir de la relacién

dicroica observada R, reagrupando en [4.28]
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_ (R-NR 4 2) . [4.30]

= ®e2R,-D

en donde R, se determina segiin [4.24].

Para una muestra concreta estirada uniaxialmente f es una constante, pero su valor
es desconocido. De manera que, a partir de las relaciones dicroicas medidas
experimentalmente para cada frecuencia de absorcién, podrian determinarse R, y, como
consecuencia, «, si f no fuese una incdgnita; a su vez los valores de « asf obtenidos pueden

ser comparados con los valores calculados por los modelos moleculares tedricos propuestos.

La ecuacion [4.30] puede ser resuelta sin necesidad de aproximaciones o suposiciones
descritas en las publicaciones cldsicas sobre dicroismo infrarrojo*54’. En la Fig. 4.18, se
observa que, debido a la orientacién imperfecta de las cadenas, todas ellas estdn desplazadas
un 4ngulo promedio, 6, de la direccién de estirado. Un andlisis exhaustivo del problema*®
condujo a la conclusién que el factor de orientacién, dado por la ecuacién [4.30], es igual
a la funci6n de orientacion de Hermans!! cuando ésta se evalda en términos de la orientacién

promedio de las moléculas del polimero:

369629———1—___ (R-1)R, +2) - f [4.33]
2 (R+2)(R,-1) '

De ahi que la funcién de orientacién pueda calcularse independientemente a parﬁr de otro
tipo de medidas, como se detall6 en la Tabla 4.1 (anisotropfa dptica, difraccién de rayos X,
fluorescencia polarizada, espectroscopfa Raman) y consecuentemente sea posible una

evaluacién experimental de R, y por lo tanto de los 4ngulos del momento de transicién®®.



218 ORIENTACION: DICROISMO INFRARROJO

4.3.3 METODOLOGIA EXPERIMENTAL

El andlisis de la orientacién mediante dicrofsmo infrarrojo se ha realizado en los
distintos copolfmeros tras ser estirados en el dinamémetro Instron descrito en el Capitulo 2
de la presente Memoria, siendo las dimensiones de las probetas de 1 cm de anchura, 1.6cm
de longitud y una distancia inicial entre marcas de 4 mm. El proceso de deformacion se llevé
a cabo a 80°C y a las velocidades de estirado de 10 y 0.5 cm min"!, para ambos tratamientos
térmicos, excepto en el caso de VAE-1, para el que \inicamente se estudiaron las muestras
Q. El PVAL no se analizé debido a las dificultades encontradas para moldear peliculas
homogéneas de tamafio suficientemente grande, as{ como para su posterior proceso de

deformacion.

Los espectros infrarrojos se registraron en las mismas condiciones que las detalladas
en el Capftulo 1. Para determinar el grado de orientacién de las muestras los espectros se
registraron utilizando un polarizador SPECAC el cual se colocé a 45 y -45° (direcci6n
paralela y perpendicular respectivamente) para evitar los efectos de polarizacién del
monocromador®?. Los espectros se obtienen registrando el fondo con el polarizador dispuesto

con el mismo dngulo con el que se vaya a medir la muestra.
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4.3.4 RESULTADOS Y DISCUSION
4.3.4.1 Dicroismo y relaciones dicroicas

En el apartado 4.2.3.1 ha quedado patente que la orientacién global, analizada
mediante anisotropfa dptica, depende de las condiciones de estirado -velocidad, temperatura
y relacién de estirado final- de la historia térmica y de la composicién de los copolimeros.
El estudio dicroico pretende analizar si estas variables influyen o no en las bandas de
absorcién infrarrojas medidas paralela y perpendicularmente a la direccién de estirado, y
consecuentemente en las relaciones dicroicas, ademds de calcular el dngulo, «, formado entre
el momento de transicién de algunas vibraciones con el eje de la cadena, con la ayuda de
medidas de birrefringencia en las mismas muestras. Para tales propésitos se han elegido seis

bandas de absorcién de los distintos copolimeros en la regién espectral de 1400 a 400 cm’!,

T I T I T T T I T
1400 1200 1000 800 600 400
Nimero de ondas (cm™)

Fig. 4.19 Bandas de absorcién en la region espectral de 1400 a 400 cm™ cuando el vector eléctrico
de la radiacién polarizada es: (a) paralelo, (b) perpendicular a la direccion de estirado para el
copoltmero VAE-1-Q deformado a V, = 10 cm min” hasta una relacioén de 4.50.
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Fig. 4.20 Variacion de las bandas de absorcién con la relacion de estirado, medidas en la direccién
paralela respecto la diréccion de estirado: (@) N = 1.50, (b)) A = 2.00, (c) A = 3.00, (d) A = 4.00,
{e) A = 5.00.

como muestra la Fig. 4.19. En ella se observa la variacién de las bandas de absorcién cuando
el polarizador se coloca paralela o perpendicularmente a la direccién de estirado, de manera
que algunas bandas envolventes se resuelven en sus distintas componentes y se advierte la

modificacién de la absorbancia en una u otra direccién.

En esta region del espectro las bandas perpendiculares predominan, manifestando
unicamente dicroismo paralelo las bandas a nimeros de ondas menores. La orientacién de
fas cadenas macromoleculares ademds de evidenciarse en el diferente espectro en las dos
direcciones sefialadas (Fig. 4.19), se revela para una misma direccién en la variacién de las
bandas, unas veces de la intensidad relativa y otras de la forma, con la relacién de estirado
final. La primera cirqunstancia se muestra en la Fig. 4.20, en donde las bandas de 1370 y

1328 cm'! experimentan una modificacién en la intensidad relativa con el aumento de la
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relacién de estirado; en los primeros estadios de deformacién (A = 1.50 y A = 2.00) la
banda a 1328 cm’! es ligeramente m4s intensa que la de 1370 cm’!, mientras que a partir de
A = 3.00 la situacién se invierte, como consecuencia del mayor alineamiento de la cadena
en la direccién de estirado. Por su parte, la variacién de forma se pone de manifiesto en la
banda de 1140 cm!, atribuida a la fase cristalina, de manera que a medida que aumenta la
relacién de estirado en la direccién paralela esta banda tiende a desaparecer. La Tabla 4.4

detalla las asignaciones y las caracterfsticas especificas de las bandas estudiadas.

Tabla 4.4

Asignacién de las bandas infrarrojas elegidas para el andlisis dicroico®

Niimero de ondas (cm™) Asignacién
1370 CHP
1328 OH’+CHY
1140 fase cristalina (enlace de H)
850 CH,f
610 OHY
480 OH®

® flexién; ¥ aleteo; * balanceo

La Fig. 4.21 muestra el efecto de la relacién de estirado sobre la relacién dicroica,
para el copolimero VAE-2-Q estirado a 10 cm min™'. Con el fin de evitar confusiones
producidas por la superposicién de puntos correspondientes a muestras con diferentes
condiciones de preparacién y estirado, en las restantes figuras comparativas se omiten los
resultados experimentales y Gnicamente se exponen las curvas ajustadas a partir de dichos

resultados.

En la Fig. 4.21 se aprecia que la relaci6n dicroica varia hasta una relacién de estirado
de aproximadamente 3.5, a partir de la cual permanece pricticamente constante, siendo ésta

una caracterfstica general para todos los copolimeros VAE, independientemente de las
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condiciones de estirado, ]a historia térmica y la fraccién molar de alcohol vinflico. También
se evidencia que el mayor dicroismo perpendicular lo presenta la banda asignada a la fase

cristalina, 1140 cm’!, tal y como sucede para otros polimeros’’.

2.00 —
1.75 —
. . Cm'l
1.50 —
[P .------.----0---0-’—-?-’ 610
— L 'Y
1.25 4 4
o St 65 e --0-9 e ° 480
R 1.m-T§j___
d- LR ARERE e-Nen--cmna . 370
0.75_-“‘-\“
4 v
1.:__{ ------- - ---- L R Y
0.50 S v-.... v.Y & r-g-0 1328
i el Y T ¥vw 850
A ha L4 a0
0.25 — A
0.00 — T ] T ! T I T | T ] T
1 2 3 4 5 6 7
A

Fig. 4.21 Variacion de la relacién dicroica de las distintas bandas de absorcién con la relacién de
estirado, para el copolfmero VAE-2-Q estirado a 10 cm min’.

El efecto de la velocidad de estirado para las muestras VAE-3-Q y VAE-3-8 se refleja
en la Fig. 4.22, De ella se deduce, en términos generales, la tendencia hacia valores de més
elevado dicrofsmo paralelo para la velocidad mayor, caracterfstica ya descrita con
anterioridad para otros sistemas polfmeros®?, como consecuencia de la mayor orientacién

conseguida con la velocidad més elevada.

En la Fig. 4.23 se visualiza la influencia de la historia térmica sobre las relaciones
dicroicas para el copolfmero VAE-2. En ella se observa que la relacién dicroica final
alcanzada es ligeramente superior para las muestras con tratamiento térmico S, debido a su

mayor cristalinidad.
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2.00

VAE-3-Q
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Fig. 4.22 Efecto de la- velocidad de estirado sobre la variacion de la relacién dicroica para el
copolfmero VAE-3: a) con tratamiento térmico Q; b) con tratamiento térmico S.
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Fig. 4.23 Efecto del tratamiento térmico sobre la variacion de la relacién dicroica: a) para el
copoltmero VAE-2 estirado a 10 cm min; b) para el copoltmero VAE-2 estirado a 0.5 cm min
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La Fig. 4.24 muestra la variacién de las relaciones dicroicas con la composicién de
los copolimeros. No se aprecian diferencias acusadas, resultado esperado pues todos los
espectros son muy semejantes, aparte de ser andlogos al del polialcohol vinilico. Estas
analogfas espectrales también se han encontrado mediante espectroscopfa Raman®3. Las
mayores variaciones se encuentran en las bandas paralelas, las cuales son similares para
VAE-1 y VAE-2, mientras que el copolimero VAE-3 muestra un mayor dicrofsmo y un
aumento m4s sostenido en tales bandas. Ambas (610 y 480 cm™!) est4n asignadas (ver Tabla
4.4) alos grupos -OH, de manera que parece indicarnos que los modos vibracionales que las
originan se encuentran favorecidos por la menor fraccién de alcohol vinilico existente en el

copolimero VAE-3.

2.00

1.75

1.50

1.25

0.75

0.50

0.25

0.00 —_

Fig. 4.24 Efecto de la composicién sobre la variacion de las relaciones dicroicas de las diferentes
bandas de absorcion (detalladas en la Fig. 4.21).
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4.3.4.2 Relaciones entre dicroismo y birrefringencia

Las similitudes halladas en las relaciones dicroicas para los tres copolimeros
concuerdan perfectamente con las encontradas en los valores de birrefringencia mdxima, de
manera que se pone de manifiesto que la composicién no es un factor determinante en el

proceso de orientacién de las cadenas macromoleculares en el intervalo analizado.

La ecuacién [4.33] pone de manifiesto la posibilidad de calcular el dngulo « formado
entre el momento de transicién de una vibracién y el eje de la cadena, conociendo la funcién
de orientacién mediante cualquier otra técnica. Cémo se conocen los valores de dicha funcién
de orientacién para los distintos copolimeros calculados por medidas de birrefringencia
(apartado 4.2.3 de esta Memoria), se emplearon dichos valores para la determinacién de los
dngulos o en las vibraciones a 850 y 610 cm! de todos los copolimeros. La Fig. 4.25
muestra que se obtienen representaciones lineales (el indice de correlacién es superior a
0.991) cuya pendiente permite el conocimiento de R, (la relacién dicroica si existiese una
perfecta concordancia entre el eje de la cadena y la direccién de estirado) y, a partir de este
valor el cdlculo de a es inmediato a partir de la expresién [4.24]. Los valores encontrados

se recogen en la Tabla 4.5.

Los resultados de la Tabla 4.5 muestran que los dngulos o formados por los
momentos de transici6n y el eje de la cadena de los copolfmeros permanecen précticamente
inalterados con la composicién de los copolimeros, circunstancia por otra parte esperada ya
que las diferencias en el comportamiento dicroico eran minimas entre los distintos
copolimeros. Ademés, cada copolfmero presenta unos dngulos algo mayores para la velocidad
de estirado m4s alta, y para un mismo copolimero estirado a una misma velocidad el valor
mayor corresponde al tratamiento S. Del andlisis de los valores obtenidos para los dngulos
« de 1a banda de 480 cm’! se obtienen idénticos resultados cualitativos, con la diferencia que
esta banda muestra un dicrofsmo paralelo y el dngulo entre momento de transicién y el eje
de la cadena disminuye con la niayor velocidad de estirado, con el tratamiento térmico S y
con el menor contenido de alcohol vinflico.
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Fig. 4.25 Cdlculo del dngulo formado entre el momento de transicién y el eje de la cadena para: a)
la banda de absorcién a 850 cm! del copoltmero VAE-2-Q estirado a 10 cm min’; b) la banda de
absorcién a 610 cm™ del copolfmero VAE-3-S estirado a 0.5 cm min,
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Tabla 4.5
Valores del dngulo o de las bandas a 850 y 610 cm™ para los diferentes copolimeros,

estirados a las velocidades de 10 y 0.5 cm min'! y con los dos tratamientos térmicos.

Muestra 0gsp Og10
VAE-1-Q-0.5 69.0 47.5
VAE-1-Q-10 70.5 47.0
VAE2-Q0.5 68.0 4.5
VAE-2-Q-10 68.5 47.5
VAE-2-8-0.5 68.5 47.0
VAE-2-8-10 69.5 46.5
VAE-3-Q-0.5 69.5 46.5
VAE-3-Q-10 70.0 45.5
VAE-3-8-0.5 70.0 46.5

VAE-3-§-10 70.5 45.0
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4.4 ANISOTROPiA MECANICA

4.4.1 INTRODUCCION

El estudio de las propiedades mecénicas de polimeros orientados ha derivado en los
titimos afios hacia el andlisis y desarrollo de estructuras altamente orientadas, con una
rigidez préxima a la esperada en estructuras perfectamente alineadas. Asf, polfmeros con
grandes aplicaciones industriales, tales como las poliamidas aromdticas de cadena rigida y
el polietileno de cadena flexible, alcanzan valores del mdédulo de Young del orden de los
encontrados en el vidrio y el aluminio, los cuales estdn cercanos al valor del médulo del

cristal en la direccién del eje de la cadena.

Este desarrollo ha puesto de manifiesto tres hechos en la interprefacién de la

anisotropfa mecénica en polfmeros:

1.- La relevancia de la determinacién de los médulos del cristal, tanto para la
comprensién de la rigidez mecénica como para €l control de los procesos de
produccién de polimeros orientados de alto médulo

2.- La necesidad de correlacionar la anisotropia mecénica de estos polimeros con su
estructura |

3.- La necesidad de revisién de los modelos ya existentes para aplicarlos al

comportamiento mecdnico de polimeros orientados en menor grado

Un polimero orientado es un material viscoeldstico anisGtropo y, en general, los
esfuerzos aplicados no presentan relaciones lineales con las deformaciones. Solamente si se
restringe la discusién a deformaciones pequefias se puede utilizar la ley generalizada de
Hooke para s6lidos eldsticos, donde las deformaciones ¢; se relacionan con los esfuerzos ¢y

mediante la siguiente expresién:

&y = Siynt Our [4.34]

y similarmente
0, = Cp 2y [4.35]
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donde S;;; ¥ Cyjq son las constantes de capacitancia y rigidez, respectivamente. €; y 0y s€
pueden expresar como un tensor de segundo orden y Sy ¥ Cjjq como uno de cuarto orden.
Para materiales viscoeldsticos lineales, las constantes de capacitancia y de rigidez son
dependientes del tiempo y definen capacitancias de fluencia y médulos de relajacién de

esfuerzos.

En polfmeros orientados se consideran dos tipos de sistemas: 1dminas y fibras. Las
l4minas orientados presentan la denominada simetria ortorrémbica, es decir, muestran tres
planos de simetrfa perpendiculares entre si. En estos sistemas, el comportamiento eldstico
queda definido mediante nueve constantes eldsticas independientes, y se elige como direccién
inicial de estirado o de hilado, el eje z de un sistema de coordenadas cartesianas
rectangutares; el eje x est4 situado en el plano de la l4mina y el eje y es normal al plano de
éste (Fig. 4.26). Por otra parte, las fibras o las ldminas con simetrfa de fibra muestran
isotropfa en un plano perpendicular a la direccién de estirado (Fig. 4.26), de forma que el
nimero de constantes independientes se reduce a cinco. La direccién z se elige como el eje
de simetrfa de la fibra o la direccién de estirado.

F 4

b)

Fig. 4.26 Eleccién de los ejes para: a) una lémina con simetria ortorrémbica,; b) simetria de fibra.
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4.4.2 INTERPRETACION DE LA ANISOTROP{A MECANICA: CONSIDERACIONES
GENERALES

La anisotropfa mecdnica viene determinada fundamentalmente por tres factores:

1.- 1a estructura de la cadena molecular, y si el polimero cristaliza, Ia estructura del
cristal .

2.- la orientacién molecular, y en polimeros semicristalinos, la morfologfa

3.- los procesos de relajacion tanto en las regiones cristalinas como en las amorfas.
4.4.2.1 Estructura de la cadena y estructura del cristal

Los polimeros sintéticos lineales son moléculas de cadena larga las cuales, a veces,
toman la forma de una cadena lineal totalmente extendida o de una hélice. En ambos casos,
existe una gran diferencia entre las fuerzas implicadas al deformar la estructura paralelamente

al eje de la cadena o de la hélice y al deformarla perpendicularmente a dicho eje.

En polimeros semicristalinos las constantes eldsticas del cristal pueden determinarse
por rayos X mediante medidas de la deformacién de la red bajo la carga aplicada®*>%, En
eilas, el esfuerzo aplicado al cristal es la relacién entre la carga externa aplicada y la seccién
transversal de la muestra, es decir, a lo largo de ésta el esfuerzo es homogéneo y por
consiguiente el esfuerzo en la regidén cristalina es el mismo que el soportado por la muestra
en su totalidad. Los valores asf obtenidos para los médulos del cristal en la direccién paralela
a la de orientacién de las cadenas dependen en gran medida de la estructura de éstas. As{
estdn comprendidos entre 100 y 250 GPa si la cadena estd totalmente extendida o préxima
a la extensién total, puesto que la deformacién implica principalmente los modos de flexidn
y tensién de los enlaces covalentes; por el contrario, si la cadena macromolecular se dispone
en hélice los valores del médulo son mucho menores, ya que la rotacién interna alrededor
de los enlaces llega a ser el modo mds importante de deformacién. Sin embargo, estudios

posteriores>¢-57

mostraron que la suposicién de esfuerzo homogéneo no es vélida en polimeros
orientados con relaciones de estirado elevadas (A > 10), ya que entonces el pardmetro a

considerar es el grado de continuidad del cristal®’.
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La informacién sobre el valor de los mddulos en la direccién perpendicular al eje de
la cadena es mucho mds limitada. Los valores hallados son considerablemente menores que
los correspondientes a la direccién paralela, pues en ésta la deformacién fundamental sucede
en los enlaces covalentes, mientras que los mddulos en la direccién perpendicular se
relacionan con fuerzas mds débiles entre las cadenas, de tipo van der Waals o de dispersidn.
La Fig. 4.27 pone de relieve la importancia que tiene la naturaleza de las fuerzas
intermoleculares en los procesos de deformacién, mostrando la correlacién entre los médulos
transversales y la densidad de energfa cohesiva del material’®. Los valores mayores
corresponden al poli(alcohol vinflico) (PVAL), un polfmero polar, dado que en €l las fuerzas

de cohesién intermoleculares son debidas a la formacién de enlaces de hidrégeno.
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Fig. 4.27 Médulo eldstico perpendicular a la direccion del eje de la cadena en funcién de la densidad
de energla cohesiva®®.

El estudio de los médulos eldsticos transversales de los copolimeros de alcohol
vinilico y etileno proporciona informacién sobre la estructura del cristal y las fuerzas de
cohesi6n intermoleculares®®, siendo la composicién de los copolfmeros un factor determinante
de ambas. La estructura desarrollada por el cristal va a condicionar los valores de los
médulos transversales y el andlisis de €stos pone de manifiesto que si el porcentaje de alcohol
vinflico no es muy elevado (hasta aproximadamente un 25%) las fuerzas de cohesién
intermoleculares se debilitan al aumentar el contenido de alcohol vinflico, debido a un mayor

impedimento estérico y a la presencia de enlaces de hidrégeno defectuosos. Si el contenido
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de alcohol vinflico se eleva por encima del 25% se formardn enlaces de hidrégeno entre las
cadenas y como consecuencia se observa un incremento de las fuerzas de cohesién y el
consiguiente aumento de los valores de los mddulos (Fig. 4.28), los cuales se aproximardn
gradualmente al del PVAL puro.

10 /O
- ./
o 8 (lOI) / o
5 /
> 6| -°/
2 ,&0 (200)
"'o /o 0
=< 4<|) }/ o] (002)

. Q (110) 5

w 2 I.OO-G/

0

0 20 40 60 80 100
VA cont. (mol%)

Fig. 4.28 Variacion del médulo eldstico transversal con la composicién del copoltmero®®,

El médulo transversal va a depender de la direccién del enlace de hidrégeno en la fase
cristalina y del empaquetamiento molecular en el plano basal. En los primeros afios de
estudio de estos copolimeros se propusieron para ellos dos modelos estructurales. El de
Bunn®® suponfa la direccién del enlace del hidrégeno casi paralela al eje c, y el de Sakurada®
consideraba aquélla casi paralela al eje a. Por tanto, segiin el primer modelo el médulo
transversal en la direccién del eje ¢ serfa mayor que en la del eje a, y viceversa para el
segundo modelo. Los resultados experimentales posteriores®® apuntan a que el enlace de

y

hidrégeno se forma principalmente en la direccién del gje a.

Aparte de la difraccién de rayos X%, se pueden emplear otros métodos para la

determinacién de los médulos eldsticos del cristal, tales como espectroscopfa Raman®®,

dispersi6n ineldstica de neutrones y c4lculos te6ricos®! >,
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4.4.2.2 Orientaciéon y morfologia

En la mayorfa de los sistemas polimeros orientados el grado de anisotropfa mecanica
es menor del esperado, es decir, no se alcanzan los valores de los médulos tedricos en la
direccién del eje de la cadena. En polimeros amorfos, el grado de anisotropfa mecdnica se
correlaciona muy bien con la orientacién molecular; en este sentido, la proporcién de cadenas
moleculares totalmente extendidas y alineadas a lo largo de la direccién de estirado juega un
papel importante en la rigidez y esta proporcién aumenta sisteméticamente con la orientacién
molecular global. En cualquier caso, el alto grado de desorden en la fase amorfa hace que

no se alcance grados elevados de alineacion.

Por otra parte, los polimeros semicristalinos s¢ pueden considerar como materiales
compuestos con regiones alternantes cristalinas y amorfas. Si bien las primeras pueden
alcanzar elevadas alineaciones mediante los procesos de fabricacién, no sucede asi en las
segundas, las cuales, como se ha comentado, estin menos orientadas. Incluso si la
orientacién giobal de los segmentos de la cadena, determinada por ejemplo por dicroismo
infrarrojo o birrefringencia, es bastante elevada aparentemente, habrd bastantes tramos de las
cadenas no alineados paralelamente a la direccién de estirado. El incremento de la rigidez
serd critico en estos casos, debido a que existe una gran diferencia entre los esfuerzos
involucrados en la flexién y tensién de los enlaces y en los otros modos de deformacién.
Peterlin® tuvo en cuenta este hecho y supuso que el médulo de Young de una fibra orientada
estd determinado esencialmente por Ia proporcién de moléculas conectivas tensas, las cuales
producen enlaces entre los bloques cristalinos en la direccién de la fibra. Otros autores®¢®
proponen la existencia de puentes intercristalinos (grupos pequefos de cadenas cristalinas)
que unen los diferentes bloques cristalinos y proporcionan una continuidad en el cristal, de

modo que se obtienen valores del médulo del cristal més acordes con los esperados. .
4.4.2.3 Procesos de relajacidn
Los procesos de relajacién se asocian con movimientos locales en la cadena principal

o movimientos de grupos laterales, y para polimeros semicristalinos pueden suceder tanto en

la fase amorfa como en 1la cristalina, como se describi6 en el Capitulo 3. Desde el punto de
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vista de la anisotropfa mecénica significa que los procesos de relajacién pueden reflejar tanto
la orientacién de las moléculas, es decir la orientacién del eje de la cadena, como la

estructura morfolégica de un polimero cristalino.

4.4.3 INTERPRETACION DE LA ANISOTROPIA MECANICA: MODELOS
CUANTITATIVOS

Los esquemas que tratan de explicar el comportamiento mecénico de los polfmeros
se ajustan a dos grandes categorias, segin pongan el énfasis de la explicacién en la

orientacién molecular o en el cardcter bifdsico de los polimeros semicristalinos (Tabla 4.6).
4.4.3.1 Modelo de agregados

El modelo de agregados'® considera al polimero como un agregado de unidades
anisétropas, las cuales tienden a alinearse cuando el polfmero se estira o hila. Los cdlculos
de las constantes eldsticas del agregado pueden realizarse a partir de dos suj)osiciones
diferentes, considerando el esfuerzo homogéneo (promedio Reus) o la deformacién
homogénea (promedio Voigt). Este modelo es de fase tnica, por lo que se aplica
fundamentalmente a polimeros amorfos, aunque también ha sido empleado satisfactoriamente
para el poli(tereftalato de etileno)®® y para el polietileno de baja densidad (LDPE)!®-,
Ademds (como se expone en la Tabla 4.6) también ha proporcionado buenos resultados en

las fibras de carbono’! y de poliamidas aromiticas’?.

Una versién simplificada del modelo de agregados proporciona una base aproximada
para el uso de los médulos sénicos*>"*"7* como medida de la orientacién molecular de fibras,
similar a la birrefringencia. Su tratamiento fue extendido a un modelo de dos fases*2, el cual
supone que las capacitancias de las fases cristalina y amorfa son aditivas en la direccién de

estirado.
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Tabla 4.6

Modelos de comportamiento mecénico de polimeros orientados y sus aplicaciones

Modelo Aplicaciones principales
'ORIENTACION MOLECULAR
Agregado de fase tinica!® Polimeros amorfos; poli(tereftalato de etileno) de

baja cristalinidad y polietileno de baja densidad
estirados; poliamidas aromdticas y de fibra de

carbono
Médulo sénico de fase tnica” Todos los polimeros orientados
Médulo sénico de dos fases?? Fibras de polipropileno
SOLIDO COMPUESTO
Serie-Paralelo™ Polietileno lineal estirado y templado;
polipropileno
Moléculas conectivas agregadas’® Todos los polfmeros estirados
Orientacién laminar’’-"® L4minas orientadas de polietileno; polipropileno

templado; poli(tereftalato de etileno);
poli(fluoruro de vinilideno)

Puentes cristalinos agregados®® Polietileno de alto médulo

Sélido compuesto de fibra corta® Polietileno de alto médulo

4.4.3.2 Modelos de s6lido compuesto

El modelo serie-paralelo de Takayanagi’> asume una naturaleza bifdsica para los

polimeros semicristalinos y considera los médulos en traccién paralelo y perpendicular a la
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direccién de estirado, en polfmeros altamente orientados. Esta suposicién es acorde con el
modelo de moléculas conectivas agregadas de Peterlin’®, el cual propone que las
microfibrillas estdn formadas por bloques cristalinos alternados con material desordenado.
Las fases cristalina y amorfa se pueden disponer tanto en serie (aditividad de capﬁcitancias),
en direccion paralela a la de estirado, como en paralelo (aditividad de médulos), eh direccién
perpendicular a la de estirado (Fig. 4.29). La fase cristalina se considera totalmente orientada
y se tiene en cuenta el efecto de las moléculas conectivas tensas o de los puentes cristalinos,

para permitir que alguna porcién de material cristalino esté en paralelo con el material

amorfo.
(@) ()
A
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Fig. 4.29 Modelos de Takayanagi: (a) paralelo, (b) serie

Este modelo se ve limitado por no considerar la deformacidn de cizalla, no teniendo
en cuenta por ello la orientacién de las laminillas. Dicha orientacién laminar fue supuesta por
Ward y col.”"7°, que demostraron que la cizalla interlaminar es un mecanismo de

deformacidn clave para lograr una comprensién satisfactoria de la anisotropfa rr}ccénica.

Se han propuesto otros modelos bajo esta misma suposicién de material compuesto
para PE de alto mddulo, como el de puentes cristalinos agregados®® y el de fibra corta®. Este
ultimo considera al PE formado por cristales en forma de aguja dispersos en una matriz de

baja rigidez que estd formada por la fase no cristalina orientada y algo de material cristalino.
4.4.4 ESTUDIO EXPERIMENTAL DE LA ANISOTROPIA MECANICA -

La orientacién en polfmeros se manifiesta mediante un comportamiento anisétropo de

éstos, de modo que las propiedades mecdnicas y las relajaciones mecanodindmicas, entre
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otras, dependen de la direccidn del esfuerzo aplicado. La literatura aporta numerosos estudios
de anisotropfa mecdnica para diferentes sistemas polimeros, de los cuales se destacan los
resultados hallados para el LDPE, que es uno de los componentes de los copolfmeros objeto
del presente estudio.

‘La anisotropfa mec4nica del LDPE™-78:81-82 myestra unas caracterfsticas diferentes de
las habituales en otros polimeros, tales como polipropileno’®3, poli(tereftalato de
etileno)3-%5, acrilatos con fase de cristal liquido®, etc. Asf, el LDPE estirado en frio tiene
una relajacién viscoeldstica (relajacién £) en torno a los 0°C, la cual presenta una anisotropfa
anémala, con un valor de tan 8 médximo para la muestra cortada en diagonal respecto a la
direccidn de estirado (Fig. 4.30).
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Fig. 4.30 Dependencia de tan & con la temperatura para ldminas de LDPE estirado en Jrlo, medidas
78

en tres direcciones’™.

Este comportamiento anisétropo es tipico de una relajacién que involucra
cizallamiento en un plano paralelo a la direccién de estirado. Si a estas muestras estiradas
en frfo se las somete a un proceso de templado o se toman ldminas de orientaciones
especificas™ se observa que la anisotropfa atfpica la presenta ahora la relajacién «, en torno
a los 70°C, hecho que sugiere que la orientacién del eje ¢ de las regiones cristalinas es un
factor significativo (Fig. 4.31). A esta relajaci6n se la denomina "relajacién de cizalla- ¢",
pues implica, como se ha indicado anteriormente, cizalla en la direcci6n del eje ¢ en planos
que lo contienen. Las ldminas de LDPE templadas y con una orientacién concreta (Fig. 4.31)
muestran una segunda relajacién en torno a los 0°C -relajacién 8 del LDPE- con una
anisotropfa diferente a la anteriormente comentada y semejante a la que presenta el
polietileno de alta densidad (HDPE) (Fig. 4.32) (es decir, tan § es mayor en la direccién
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Fig, 4.31 Dependencia con la temperatura de tan & medida en tres direcciones, para ldminas de
LDPE: (a) templado (b) con orientacién espectfica’. \

paralela a la de estirado). Para interpretar este comportamiento s¢ propuso un mMsmo de
cizalla interlaminar®’, basado en la deformacién de cizalla de las regiones desordenadas
situadas entre los planos laminares, las cuales se disponen formando un &ngulo de
aproximadamente 45° con la direccién de estirado®. La aplicacién del esfuerzo en la
direccidn inicial de estirado provoca un esfuerzo de cizalla paralelo a los planos laminares,
y las diferencias en las magnitudes en los mdximos de relajacién se deberdn a las
desviaciones de los planos laminares respecto del dngulo de 45°. Estos resultados son
coherentes con la relajacién « del HDPE®® y conducen a la conclusién de que esta relajacién
es similar mecdnicamente a la 8 del LDPE; lo cual no implica que ambas ¢stén asociadas con
procesos moleculares idénticos, pues la relajacion « del HDPE requiere movilidad de las
superficies plegadas®, mientras que la relajacién B del LDPE es debida al contenido

interfacial®!.

Lo hasta aqui expuesto pone de manifiesto la dificultad de asignar rélajaciones
mecdnicas a mecanismos especificos basados en un comportamiento andlogo de diferentes
polimeros. Los semicristalinos estirados en frio se caracterizan generalmente por fracciones
orientadas desordenadas atravesadas por moléculas conectivas intercristalinas tensas. De
modo que el mecanismo de orientacion es el factor de mayor relevancia en la determinacién
de las propiedades para pequefias deformaciones, aunque no por ello se ha de descartar la

intervencién de otros procesos de deformacién pléstica.
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Fig. 4.32 Dependencia de tan & con la temperatura, para Idminas de HDPE estirado en frfo y
templado posteriormente medidas, en diferentes direcciones™,

Por otra parte, el templado y el estirado en caliente tienen el efecto de relajar el
material intercristalino y, en muchos casos, de producir una estructura laminar. Cuando esto
sucede, las propiedades mecdnicas se ven influenciadas por la geometrfa laminar y, por tanto,
para una explicacién completa se ha de tener ﬁn conocimiento detallado de dicha estructura

laminar.
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4.4.5 METODOLOGIA EXPERIMENTAL

El método habitual de estudio de la anisotropfa mediante andlisis mecanodindmico es
la determinacién del médulo complejo (médulos de almacenamiento y de pérdida) y del
amortiguamiento en las direcciones paralela, diagonal y normal a la direccién de estirado,
denomindndose los valores obtenidos con los subindices 0, 45 y 90, respectivamente. Los
valores obtenidos en estas tres direcciones son suficiente para el estudio de la anisotropia,
como se demostré®? al utilizar muestras cortadas en varias direcciones intermedias entre 0
y 90°. Con objeto de desarrollar un estudio comparativo de los resultados, deben evitarse las
diferencias en los factores de forma, tomando las probetas para el an4lisis de las diferentes
direcciones de una misma pelicula estirada y con la misma longitud entre las mordazas, y
trabajando con ellas en los intervalos de frecuencia y temperatura descritos en el Capitulo 3
de la presente Memoria. Para verificar el primer requisito expuesto, la probeta después del
proceso de deformacién ha de poseer una anchura suficiente como para obtener de ella las
muestras en las tres direcciones de medida, de ahf que la anchura inicial de la probeta fuera
de 3.7 cm. En todos los ensayos las muestras se colocaron a una distancia inicial entre las
mordazas de 3.5 cm y la relacién de estirado alcanzada fue de 4.

Se procedi6 inicamente al estudio de los diferentes copolimeros con tratamiento
térmico Q, debido a las numerosas dificultades halladas en las medidas de las muestras
cortadas en las direcciones normal y diagonal. PVAL-Q no pudo estudiarse por la
imposibilidad de conseguir una pelicula suficientemente grande y homogénea como para
cortar de ella probetas de dimensiones adecuadas. El estirado se realizé a 80°C, pues a esta
temperatura la deformacién uniaxial de todos los copolimeros se desarrolla ficilmente, y las
velocidades de estirado empleadas fueron las mismas que para el estudio de las propiedades

mecénicas, es decir, 10 y 0.5 cm min™!,
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4.4.6 RESULTADOS Y DISCUSION

4.4.6.1 Caracteristicas especificas de las relajaciones viscoeldsticas de los copolimeros
VAE totalmente hidrolizados y del LDPE, estudiadas en diferentes direcciones

4.4.6.1.1 Direccion paralela a la de estirado

Se distinguen claramente tres relajaciones, o', @ y 8 en orden decreciente de
temperatura, en los copolfmeros cuando el andlisis viscoeldstico se realiza en la direccidn
paralela a la de estirado, como ya se comentd en el apartado 3.3.5, pero ciertas condiciones
especificas en la preparacién de las muestras introducen algunas variaciones en el
comportamiento mecanodindmico de los copolimeros. Las particularidades aludidas hacen
referencia a:

- la relacién de estirado, que en todos los casos analizados es de 4 mientras que en

las muestras estudiadas en el Capitulo 3, estiradas a de 80°C, la relacién de estirado

era superior, del orden de 6.

- el tiempo de acondicionamiento a la temperatura de 80°C (superior a la de

transicién vitrea de los diferentes sistemas), que es superior al de las probetas

convencionales debido a las grandes dimensiones de las probetas utilizadas para estas
medidas.
Ambas circunstancias provocan algunas variaciones, las cuales pueden observarse en las Figs.

4.33-4.38 y en los valores de la Tabla 4.7, y se detallan a continuacién.

Los médulos de almacenamiento en los copolfmeros son elevados, en torno a los 15
GPa en la zona de baja temperatura, pero inferiores a los encontrados para las muestras con
tratamiento térmico Q estirados a 80°C (Tabla 3.12); este hecho es consecuencia de la menor

relacién de estirado actual y del mayor tiempo de templado al acondicionar las probetas.

La relajacién o’ presenta una intensidad mayor que la exhibida en las muestras
estiradas a 80°C (comparar Tablas 3.11 y 4.7), siendo el origen del aumento de intensidad
el mejor templado de las muestras, su localizacién también se altera, desplazdndose el

mdximo a temperaturas inferiores dado que la relacién de estirado es menor y por ello
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también la orientacién de la fase cristalina.

La relajacién a se desplaza a temperaturas ligeramente superiores (comparacién
entre las Tablas 3.11 y 4.7) a consecuencia del templado. La T, disminuye a medida que el
contenido de alcohol vinilico en €l copolimero es menor, tal y como sucedia con anterioridad.
La intensidad es andloga a la manifestada por los copolimeros estirados a 80°C y, como en

este caso, VAE-3-Q presenta la intensidad minima.

La relajacién 8 tiene lugar a temperaturas ligeramente superiores pof efecto del

templado, aunque presenta una intensidad semejante a la de las muestras estiradas a 80°C.



Tabla 4.7

Temperaturas e intensidades (en tan 8, a 3 Hz) y energfas de activacién para las diferentes relajaciones de los homopolfmeros y copolfmeros Q,

estirados a 80°C a ambas velocidades 0.5 y 10 cm min’!, medidos en la direccidn paralela a la de estirado.

T(C) tan § AH (kJ mol™)

Muestra y g « o v i o o ¥ 8 o o'
PVALQ . 530 82.0 113.0 . 0.022 0.36 0.32 - o >400 @ *

PVAL-Q-10 - . . . - - - - - . . -
S Pa— oy pe— : PP - : o ot
VAE-1-Q05 . 5.0 54.0 100.5 - 0.061 0.08 0.16 ; 8  >400 230
VAE-1-Q-10 - 6.0 53.5 oy . 0.065 0.07 o . 0 >40 20
e e o : o - : e
VAE2-Q0.5 ; -12.0 49.5 1?11/'.{(’) - 0.064 0.09 013 - 95  >400 2'5"0
VAE2-Q-10 ; 5.5 485 b - 0.066 0.08 o ; 80 >400 ?::0
VAEIQ . 1250 285 455 R 0.020 Tooso 0.18 ; % g5 w40 -
VAE3QO0S 1165 -10.5 45.0 89.5 0.034 0.072 0.07 0.16 60 80 >400 250
VAE3-Q-10 -115.0 -14.0 0.5 96.0 0.028 0.070 0.06 0.13 45 90  >400 260
- e : v — - o

PE-Q0.5 117.0 19.0 375 . 0.062 0.151 0.18 - 58 210 220 ;

PE-Q-10 117.0 18.0 195 . 0.071 0.121 0.14 - 54 200 240 .

* no se observa nitidamente el valor de tan § en todas las frecuencias
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Fig, 4.33 Variacién de E’, tan 6 y E”’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-1-Q estirado a 80°C
y 0.5 cm min, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la direccion de

deformacion uniaxial.



246 ORIENTACION: ANISOTROPIA MECANICA

24000
20000 |—
i ° VAE-1-Q-10-PARALELO
16000 L o o  VAE-1-Q-10-PERPENDICULAR
_ ° e M &  VAE-1-Q-10-DIAGONAL
~ i
% 12000 |-
= i
8000 |
4000 |-
0 . |
0.2 A”"M
o VAE-1-Q-10-PARALELO A I
o VAE-1-Q-10-PERPENDICULAR a &
- s VAE-1-Q-10-DIAGONAL o
[ 2]
E 0.1 |
0.0 1 ] )| 1 i 1 I I | I
800 |-
l_jju:h\:l:b =] VAE' 1 'Q' 1 O‘PARALELO
B @ % © VAE-1-Q-10-PERPENDICULAR
600 |— . % ¢ VAE-1-Q-10-DIAGONAL
- B
E, 400 |-
EIJ =
200 |—
0 [|

T(°C)

Fig. 4.34 Variacion de E’, tan 6 y E'’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-1-Q estirado a 80°C
y 10 cm min™, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la direccién de
deformacién uniaxial,
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4.4.6.1.2 Direccién perpendicular a la de estirado

Las medidas en la direccién normal a la de estirado se dificultan para valores altos
de la fraccion molar de alcohol vinflico; asf, para VAE-3-Q el estudio pudo llevarse a cabo
desde -140°C pero para los otros dos copolimeros sélo desde -60°C o incluso desde 0°C
para VAE-1-Q estirado a 0.5 cm min™!, La fragilidad aludida en esta direccién de medida se
presenta acompafiada de valores bajos de los médulos de almacenamiento, en comparacién

con los hallados para los mismos copolimeros en la direccién paralela a la de estirado.

En todas las muestras se distinguen tres relajaciones viscoeldsticas, o’, « y 8 en
orden decreciente de temperatura (Tabla 4.8). En VAE-3-Q la relajaci6n v es muy tenue, lo
que apunta al impedimento de movilidad de los grupos metilénicos en las muestras cortadas
en esta direccién. Ademds, en los copolfmeros Q estirados a la mayor velocidad de
deformacidn, se aprecian dos relajaciones a temperaturas superiores a la de transicién vitrea,
las cuales, como en el caso del polietileno de alta densidad, pueden asociarse al movimiento
vibracional en la fase cristalina (la de menor temperatura) y a movimientos translacionales
de dicha fase. En las demds muestras no se llega a producir este desdoblamiento de la
relajacién o’. En general, la relajacién o’ tiene una intensidad andloga a la obtenida en

muestras cortadas es la direccién paralela.

La transicién vitrea es ligeramente menos intensa que para la direccién paralela y
VAE-3 continda exhibiendo la menor intensidad, lo que apunta a un movimiento mds
restringido de la fase amorfa en este caso. Su localizacién estd relacionada con el contenido
en comonémero, desplazdndose a temperaturas superiores a medida que disminuye el

contenido de etileno.

La relajacién  de VAE-3 manifiesta ia tendencia general de presentarse a menor

temperatura, siendo su intensidad inferior a la de la direccién paralela.



Tabla 4.8

Temperaturas e intensidades (en tan 8, a 3 Hz) y energfas de activacién para las diferentes relajaciones de los homopolfmeros y copolfmeros Q,

estirados a 80°C a ambas velocidades 0.5 y 10 cm min'!, medidos en la direccién perpendicular a la de estirado.

T(°C) ' tan & AH (J moll)
Mouestra
¥ i o o ¥ g o o ¥ 8 o o
PVAL-Q - -53.0 82.0 113.0 - 0.022 0.36 0.32 - 50 >400 b
PVAL-Q-10 . - - - - - - - - - - -
VAE-1-Q - -22.5 48.0 - - 0.046 0.18 - - 120 >400 -
VAE-1-Q-0.5 - -2 51.5 100.5 - 8 0.06 0.16 - R > 400 200
78.5 0.14 340
VAE-1-Q-10 - -8.5 50.5 113.0 - 0.053 0.07 0.14 - 65 >400 250
VAE-2Q - -20.5 48.0 - - 0.045 0.18 - - 110 >400 -
87.5 0.15 340
VAE-2-Q-0.5 - -10.0 50.0 107.0 - 0.050 0.08 0.15 - 70 >400 240
84.0 0.13 350
VAE-2-Q-10 - 5.0 46.5 1035 - 0.050 0.07 0.15 - 90 >400 b
VAE-3-Q -125.0 -28.5 45.5 - 0.020 0.050 0.18 - 25 85 > 400 -
VAE-3-Q-0.5 -118.0 -13.5 45.0 90.0 0.022 0.052 0.05 0.15 42 90 >400 210
75.5 & 0.13 c 360
VAE-3-Q-10 £ -14.0 43.5 110.5 - 0.051 0.06 0.13 - >400 b
PE-Q -122.0 -3.0 37.5 - 0.046 0.133 0.25 - 61 230 105 -
PE-Q-0.5 -121.5 19.0 37.0 - 0.043 0.104 0.12 - 40 205 220 -
PEQ-10 -121.0 16.5 41.0 - 0.036 0.087 0.12 - 62 160 180 -

® |2 medida comienza a 0°C; b 110 se observan nitidamente los resultados a todas las frecuencias; © la medida comienza a -100°C
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Fig. 4.35 Variacién de E’, tan 6 y E”’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-2-Q estirado a 80°C
y 0.5 cm min™, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la direccion de

deformacién uniaxial.
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Fig. 4.36 Variacién de E’, tan 8 y E'’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-2-Q estirado a 80°C
y 10 cm min?, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la direccion de
deformacién uniaxial.
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4.4.6.1.3 Direccién diagonal a la direccion de estirado

Los diferentes copolimeros VAE, de manera andloga a las otras dos direcciones
estudiadas, presentan tres relajaciones ', a y § en orden decreciente de temperatura (Tabla
4.9). En esta direccién de andlisis, tal y como sucedfa en la direccién normal a la de
estirado, se observan médulos de almacenamiento inferiores a los encontrados en la direccién
paralela; ademds la fragilidad de las probetas impidié que las medidas pudieran realizarse

desde -140°C, por lo que la temperatura de inicio del experimento hubo de elevarse.

Es de destacar la mayor intensidad (en tan 8) presentada por la relajacién o’ en
direccién diagonal en comparacion con la misma relajacién en las otras dos direcciones
analizadas. Tal circunstancia es mucho mds acusada para las muestras de PE-Q (Figs. 4.39
y 4.40), lo que evidencia la anisotropfa an6émala ya comentada en el apartado 4.4.4. Los
copolimeros VAE objetivos de este trabajo muestran esta anomalia a pesar de que el etileno
es la counidad minoritaria. Por otra parte, esta relajacién parece ser el solapamiento de dos
procesos, aunque en ningun caso se observen dos méximos independientes. La anchura de
la relajacién aumenta con el contenido de alcohol vinilico, de forma que para VAE-1 la
relajacién o se convierte en un simple hombro de esta relajacion de la fase cristalina. La

temperatura de la relajacién o mantiene su relacién inversa con la composicidn de etileno.



Tabla 4.9
Temperaturas e intensidades (en tan §, a 3 Hz) y energfas de activacion para las diferentes relajaciones de los homopolfmeros y copolfmeros Q,

estirados a 80°C a ambas velocidades 0.5 y 10 cm min"!, medidos en la direccién diagonal a la de estirado.

T{°C) tan & AH (J mol'h)
Muestra v 8 " o ¥ 8 o o ¥ 8 o o
PVAL-Q - 3.0 82.0 113.0 - 0.022 0.36 0.32 - 50 >400 R
PVAL-Q-10 . - - - - - - - - - - -
— P R e ———— o
VAE1-Q0.5 - - 62.5 520 - - 0.11 0.25 - - >400 2'1"0
VAE-1-Q-10 - 3.5 52.0 S22 ; 0.067 0.09 o - 120 >a00 330
e e o : : o— -~ s
VAE-2-Q-0.5 - 7.0 515 g0 - 0.066 0.11 022 - b > 400 1.;’0
VAE-2-Q-10 - 4.0 48.5 329 - 0.067 0.09 218 - 100 >400 f;o
it o v " : e
VAE-3-Q0.5 . -16.5 45 88.5 - 0.067 0.08 0.22 . 75 >400 170
VAE3-Q-10 b 9.5 2.0 539 b 0.084 0.09 222 b 90  >400 fvbo
........ PEQ a0 80 375 - 0.046 o3 oss - 60 20 05 -
PE-Q0.5 -121.5 6.0 433 - 0.044 0.124 0.67 - 0 150 190 -
PE-Q-10 -121.0 6.5 48.0 . 0.044 0.106 0.63 - &2 230 160 -

% 1a medida comienza a 0°C; b no se observan nftidsmente los resultados a todas las frecuencias; © la medida comicnza a -100°C
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Fig. 4.37 Variacién de E’, tan 8 y E”’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-3-Q estirado a 80°C
y 0.5 cm min™, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la direccién de
deformacion uniaxial.
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Fig. 4.38 Variacion de E’, tan 6 y E’’ con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-3-Q estirado a 80°C

y 10 cm min™, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la direccidn de
deformacién uniaxial.
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Fig. 4.39 Variaciénde E’, tan 6y E’’ con la temperatura, a 3 Hz, para PE-Q estirado a 0.5 cmmin”’
y 80°C, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la direccién de

deformacién uniaxial.
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Fig. 4.40 Variaciénde E’, tan 6y E'’ con la temperatura, a 3 Hz, para PE-Q estirado a 10 cm min™

y 80°C, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la direccion de
deformacion uniaxial.
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4.4.6.2 Anisotropfa mecdnica de los copolimeros VAE totalmente hidrolizados

Las Tablas 4.10 a 4.13 recogen las variaciones comparativas de los médulos de
almacenamiento y de pérdida y del amortiguamiento en las direcciones paralela, diagonal y
normal a la de estirado para los distintos copolimeros y el polietileno, a las dos velocidades
de estirado empleadas. El valor de los pardmetros viscoeldsticos estd tomado a temperaturas
en torno a las de las relajaciones (-15, 50, 90 y 100°C) y a otras dos en que los movimientos

moleculares estdn restringidos (-80 y 20°C).
4.4.6.2.1 Médulos de almacenamiento y de pérdida

La anisotropfa de los médulos se puede observar en las Tablas 4.1024.13 y en las
gréficas polares del tipo representado en las Figs. 4.41 a 4.44, y en ellas se observa que el
valor de los médulos de almacenamiento para los diferentes copolimeros VAE-Q a ambas
velocidades de estirado, es siempre m4s elevado en la direccién paralela que en las otras dos
direcciones estudiadas, mientras que en el PE-Q se observa el fenémeno de la inversién de
médulos a la temperatura de 50°C cuando el material se ha estirado a 0.5 cm min™! (Tabla
4.10). La primera circunstancia enunciada evidencia que la orientacién de las cadenas en la
direccién de estirado provoca un incremento de la rigidez, y por ello, en dicha direccidn los
esfuerzos se transmiten preferentemente a través de las moléculas conectivas tensas, mientras
que en las otras direcciones la deformacién se desarrolla venciendo fuerzas més débiles. Los
valores menores corresponden a la direccién diagonal, salvo a bajas temperaturas para las
que en algin caso aparece un valor ligeramente superior a los de los médulos en la direccién

transversal.

El comportamiento anisétropo de los mddulos de almacenamiento para los
copolfmeros, en términos generales, se caracteriza por un descenso de la anisotropfa en
ambas direcciones (diagonal y transversal), a medida que la temperatura aumenta hasta
temperaturas superiores a la transicién vitrea (90°C), en las cuales la pérdida de consistencia
mecénica es muy acusada para las direcciones diagonal y normal a la direccién de estirado.
A temperaturas superiores a 90°C la anisotropfa de nuevo aumenta, puesto que en la

direccién paralela el médulo disminuye con la temperatura, pero a consecuencia de la
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orientacién de las cadenas macromoleculares en la direccién de estirado, la disminucién en

las otras dos direcciones es superior.

Las diferentes Tablas y Figuras ponen de manifiesto el efecto de la velocidad de
estirado, de forma que la mayor velocidad provoca una mayor anisotropfa, que es
consecuencia de la orientacién superior de las cadenas en la direccién paralela a la de
estirado, hecho que produce unos médulos mayores en dicha direccién en detrimento de los

mddulos de almacenamiento en las otras dos direcciones estudiadas.

El comportamiento de los médulos de pérdida, en general, es andlogo al presentado
por los médulos de almacenamiento, siendo muy superior el hallado en la direccién paralela

a la de estirado, como se observa en la Figs. 4.43 y 4.44,
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Tabla 4.10

Valores relativos de anisotropfa de los médulos dindmicos y del desfase, a diferentes temperaturas y

ambas velocidades de estirado, para PE-Q en las direcciones paralela, diagonal y normal respecto a

la direccidn de estirado.

Valores relativos

100

V, (cm min™) T (°C) Anisotropia 0° 450 90°
80 Eg > B’y > E'ys 1 0.417 0.529
-15 E'y > E'gq > By 1 0.533 0.677
0.5 20 By > Blg > By 1 0.682 0.914
50 B’y > B > By 0.865 0.087 1
90 - - - -
100 - - et st e s
st st e s 80 R ; o o
-15 By > E'y > B'ys 1 0.415 0.440
10 20 "o > Blgg > Bles 1 0.550 0.708
50 By > E'g > E'ys 1 0.194 0.962
%0 - - - -
100 - - - -
-80 B > B > B 1 0.346 0.452
-15 B', > B" > B, 1 0.391 0.447
0.5 20 E" > E"ys > By 1 0.812 0.634
50 E" > E"g > E”s 1 0.746 0.833
90 - - - -
100 :
-80 E”y > E”,s > By 1 0.227 0.188
-15 E” > E”y5 > By 1 0.314 0.262
10 20 E” > E”;5 > By 1 0.671 0.537
50 B” > By > E"y 0.956 1 0.874
90 - - - -
100 - - - -
-80 tan &, > tan 8,5 = tan dpq 1 0.800 0.800
-15 tan §, > tan 8,5 > tan 8y 1 0.750 0.650
0.5 20 tan 8y < tan § < tan &5 0.811 1 0.568
50 tan 8y < tan §, < tan Sy 0.246 1 0.191
90 - - - -
100 : -
-80 tan 8, > tan §,5 = tan g, 1 0.667 0.667
-15 tan §, > tan &5 > tan §pq 1 0.778 0.667
10 20 tan dyy < tan §; < tan 45 0.800 1 0.600
50 tan &y, < tan §; < tan &4 0.195 1 0.17%
90 - - - -
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Tabla 4,11
Valores relativos de anisotropfa de los mddulos dindmicos y del desfase, a diferentes temperaturas y
ambas velocidades de estirado, para VAE-1-Q en las direcciones paralela, diagonal y normal respecto

a la direccidn de estirado.

Valores relativos

V, (cm min™) T (°C) Anisotropia 0o 450 90°
-80 - - - -
-15 - - - -
0.5 20 E'g > E'yy > B’y 1 0.275 0.403
50 Eg > By > B'ys 1 0.278 0.434
90 E'y > E'gy > B'ys i 0.211 0.336
100 > By > Bl 1 0.192 0.329
cereses sasiss bestats hrac v e - i i e
-15 E'y > B'gy > E'ys 1 0.291 0.319
10 20 E'y > E'gy > BE'ys 1 0.291 0.336
50 E'y > B’y > B’y 1 0.235 0.336
90 By > E'gg > B’y 1 0.121 0.344
100 By > E'gq > B’y 1 0.118 0.377
-80 - - - -
-15 - - - -
0.5 20 B > B"ys > By 1 0.303 0.269
50 E” > BV > B 1 0.289 0.339
90 e > BV > By 1 0.286 0.332
100 B > By > By 1 0.291 0325
_30 - - -
-15 E"g > E”s > By 1 0.303 0.246
10 20 E"g > BV > E"ys 1 0.243 0.262
50 E"y > B9y > B\ 1 0.292 0.317
%0 B > B > By 1 0.181 0.322
100 E"y > By > B, 1 0.177 0.342
-80 - - - -
-15 - - - -
0.5 20 tan 3, = tan 8,5 > tan 8y 1 1 0.667
50 tan §; = tan §,5 > tan &y, 1 1 0.750
90 tan 8y = tan 8gy < ian dys 0.732 1 0.732
. 100 tan §; = tan §y, < tan 6,5 0.667 1 0.667
SO - ; - e o
-15 tan 8oy < lan & < lan d4 0.923 1 0.769
10 20 tan 5, = tan &5 > tan 3g 1 1 0.833
50 tan &, = tan §y; < tan 5 0.778 i 0.778
90 tan §yy < tan & < tan &g 0.651 1 0.605
100 tan &y, < tan §;, < tan & 0.652 1 0.609
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Tabla 4.12
Valores relativos de anisotropfa de los médulos dindmicos y del desfase, a diferentes temperaturas y
ambas velocidades de estirado, para VAE-2-Q en las direcciones paralela, diagonal y normal respecto

a la direccion de estirado.

Valores relativos

v, T (°C) Anisotropia
(cm min'!) 0° 45° 90°
-80 - - - .
-15 E'y > E'ys > E'y 1 0.315 0.290
0.5 20 By, > E'ys > By 1 0.320 0.309
50 By > B’y > E's 1 0.339 0.376
90 By > E'yy > B'ys 1 0,229 0.369
100 By > By > B'ys 1 0.169 0.344
..... - i ; : —
-15 By > B'ys > By, 1 0.302 0.290
10 20 E'y > B'g > Bys 1 0.302 0.318
50 By > B'gy > B’y 1 0.281 0.360
90 E'q > E'gy > E's 1 0.190 0.385
100 E'y > E'g > E' 1 0.153 0.387
-80 - - - -
-15 By > B";5 > By 1 0310 = 0220
0.5 20 E”y > E"y > By 1 0.391 0.268
50 By > By > By 1 0.389 0.329
90 By > B > By 1 0.366 0.374
100 E”y > BV > By 1 0.291 0.348
S— i - e
-15 E", > B > By 1 0.298 0.216
10 20 E" > By > By 1 0.308 0.253
50 E"y > By > EVy 1 0.316 0.309
90 B > Bg > By 1 0.293 0.379
100 E” > B > By 1 0.252 0.376
-80 - - - -
-15 tan §, = tan 8,5 > tan &g, 1 1 0.833
0.5 20 tan &gy < tan &y < tan §,s 0.857 1 0.714
50 tan 8g, < tan § < tan &, 0.900 1 0.800
90 tan §; < tan 8y < tan J 4 0.630 1 0.652
100 tan Jo 7180 8 < 120 0y 080 9.82..
- ; e
-15 tan §; = tan §;5 > tan §y, 1 1 0.833
10 20 tan 8 = tan §;5 > tan Jyy 13 1 0.833
50 tan 8 < tan §; < tan &y 0.889 1 0.718
90 tan 8 = tan 8y, < tan s 0.651 1 0.651
100 tan &, = tan 8y, < tan 5, 0.600 1 0.600
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Tabla 4.13
Valores relativos de anisotropfa de los médulos dindmicos y del desfase, a diferentes temperaturas y
ambas velocidades de estirado, para VAE-3-Q en las direcciones paralela, diagonal y normal respecto

a la direccidn de estirado.

Valores relativos

V, (¢m min’!) T (°C) Anisotropfa 0° 450 00°
-80 By > Bys > By 1 0.354 0.343
-15 E'y > By > By 1 0.348 0.375
0.5 20 By > B'gy > B'ys 1 0.352 0.420
50 E's > B'gg > B’y 1 0.299 0.494
90 E'y > By > B'ys 1 0.149 0.476
100 E'y > E'gy > E'y 1 0.122 0.448
-80 T 1 Py 0252
-15 By > E'y > E'ys 1 0.275 0.314
10 20 E'y > E'y > B’ 1 0.282 0.386
50 By > By > Eys 1 0.265 0.468
90 Ey > B’y > B'ys 1 0.132 0.352
100 By > By > B’y 1 0.092 0.377
-80 E" > B > By 1 0.298 0.213
-15 E"y > B > By i 0.326 0.274
0.5 20 B > BV > BV 1 0.319 0.293
50 E"y > B > BE”y 1 0.353 0.376
90 E" > By > E"ys 1 0.207 0.461
100 E” > E"g > E”,, 1 0.168 0.435
80 "o > B > Bl YT 0452 0197
-15 E” > B > By 1 0.322 0.223
10 20 B > B"s > By 1 0.386 0.290
50 B’y > B’ > B 1 0.392 0.476
90 B’ > BV > B 1 0.250 0.331
100 E”y > By > B 1 0.176 0.365
-80 tan § = tan 8,5 > tan &y 1 1 0.667
-15 tan §, = tan 8,5 > tan &, 1 1 0.714
0.5 20 tan §; > tan 8;5 > tan Sgq 1 0.833 0.667
50 tan 8y < tan &, < tan &4 0.875 1 0.625
90 tan dgy < tan 8; < tan &4 0.727 1 0.682
100 tan 8y < tan & < tan &,y 0.714 1 0.691
-80 tan 5y < tan & < tan &5 0750 1 0.500
-15 tan by < tan § < tan &, 0.875 1 0.625
10 20 tan &gy < tan &, < tan &5 0.750 1 0.500
50 tan §, = tan 8y, < tan 5,5 0.667 1 0.667
90 tan 8y < tan & < tan &5 0.542 1 0.500
100 1an 8y < tan §; < tan &4 0.542 1 0.500
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Fig. 4.41 Representacién polar de la variacién del médulo real (E’} en funcién del dngulo formado
entre la direccion de estirado y las de medida, para PE-Q a las temperaturas indicadas, para ambas

velocidades de estirado.
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Fig. 4.42 Representacioén polar de la variacién del mddulo real (E’) en funcién del dngulo formado
entre la direccion de estirado y las de medida, para VAE-1-Q a las temperaturas indicadas, para
ambas velocidades de estirado.
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Fig. 4.43 Representacion polar de la variacion del médulo imaginario (E’’) en funcién del dngulo
Jormado entre la direccion de estirado y las de medida, para VAE-2-Q a las temperaturas indicadas,

para ambas velocidades de estirado,
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Fig. 4.44 Representacion polar de la variacién del médulo imaginario (E”') en funcién del dngulo
Jormado entre la direccién de estirado y las de medida, para VAE-3-Q a las temperaturas indicadas,

para ambas velocidades de estirado.
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4.4.6.2.2 Tangente de pérdida

El comportamiento exhibido por los distintos copolimeros en funcién de tan & (Figs.
4.45-4.48) es mds complejo que el manifestado para los médulos de almacenamiento y de
pérdida. En términos generales, en las temperaturas préximas a las de las relajaciones, los
valores mayores se hallan a 45° respecto a la direccién de estirado para los tres copolimeros,
a las dos velocidades analizadas, siendo el comportamiento anisétropo mds acusado en la
regién de la transicién vitrea y, sobre todo, a temperaturas superiores a ésta. Dicha
anisotropfa es ligeramente més acentuada en VAE-3 estirado a 10 cm min™!, que recordemos
es el copolimero con mayor fraccién molar de etileno, Tal circunstancia concuerda con lo
que se comentd en el apartado 4.4.4 para el LDPE, que presenta relajaciones denominadas
"relajaciones de cizalla-c" con esta anisotropia mecdnica anémala (la 8 para las muestras
estiradas en frfo y la o para las muestras templadas); el polietileno analizado en la presente
Memoria manifiesta en la relajacién « la anisotropia atipica ain mds intensamente que la
descrita en el apartado 4.4.4. Incluso en la relajacién 8, que ahora dnicamente se observa
como un hombro, aparece esta misma anisotropia, es decir tan 8,5 > tan §, > tan gy. El
andlisis de los resultados de los copolimeros VAE indica que su relajacién cristalina es de
tipo de "cizalla-c"como en el PE, implicando por ello un cizallamiento en la direccién del
eje ¢ entre planos que contienen dicha direcci6n; esta caracterfstica se atribuye a la presencia
de counidades de etileno en el copolfmero, puesto que es en este comonémero en el que se
observa este comportamiento anisétropo. La transicién vitrea del sistema también presenta
nitidamente este tipo de anisotropifa, es decir es otra "relajacién de cizalla-c" no pudiéndose
afirmar lo mismo de la relajacién 8, ya que los valores para la direcciones paralela vy
diagonal son los mismos en 1a mayorfa de los casos o ligeramente superiores para 45°, por
lo que se podria pensar que esta relajacién se justificase por un mecanismo de cizalla
interlaminar, el cual serfa responsable de la deformacién de cizalla de las regiones

desordenadas situadas entre los planos laminares.
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Fig. 4.45 Representacion polar de la variacién del desfase (tan 8) en funcién del dngulo formado
entre la direccitn de estirado y las de medida, para PE-Q a las temperaturas indicadas, para ambas
velocidades de estirado.
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Fig. 4.46 Representacién polar de la variacién del desfase (tan §) en funcién del dngulo formado
entre la direccion de estirado y las de medida, para VAE-1-Q a las temperaturas indicadas, para
ambas velocidades de estirado.
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Fig. 4.47 Representacién polar de la variacién del desfase (tan ) en funcién del dngulo formado
entre la direccion de estirado y las de medida, para VAE-2-Q a las temperaturas indicadas, para
ambas velocidades de estirado.
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Fig. 4.48 Representacion polar de la variacién del desfase (tan b) en funcién del dngulo formado
entre la direccién de estirado y las de medida, para VAE-3-Q a las temperaturas indicadas, para
ambas velocidades de estirado.
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1. Los copolimeros de alcohol vinilico y etileno (VAE), primeramente estudiados hace
varias décadas, han alcanzado en los 1iltimos afios una importancia considerable en el campo
del embalaje de alimentos y formacos y como biomateriales. Estas nuevas aplicaciones hacen
necesaria una puesta al dfa del estudio de sus propiedades mecénicas y de la anisotropia
producida por los procesos de orientacién, ya que un conocimiento actualizado de ambos
temas es imprescindible para el avance fundamentado de las nuevas aplicaciones de estos

copolimeros VAE.

2. Los copolimeros VAE exhiben polimorfismo, dependiendo de la composicién y de
la historia térmica aplicada. Los dos copolimeros con mayor contenido en alcohol vinilico,
cuando se obtienen por enfriamiento lento desde el fundido, cristalizan en el sistema
monoclinico, como el poli(alcohol vinilico). En cambio, si se enfrian rdpidamente desde el
estado fundido cristalizan en el sistema pseudohexagonal, tal y como lo hace el copolimero

con mayor contenido en etileno para ambos tratamientos térmicos.

3. La temperatura de fusién (T,,) de estos copolimeros VAE aumenta con el contenido
en alcohol vinilico, aproximédndose a la T,, del poli(alcohol vinilico). En cambio, los valores
de la entalpfa de fusién no siguen la misma tendencia. Este comportamiento se explica por
las diferencias en la heterogeneidad inherente de estos copolimeros, que se observa en las

curvas de fusién,

4. La deformacién uniaxial de los copolimeros VAE tiene lugar a través de cuello,
siendo la formacién de éste mds acusada a las menores temperaturas de estirado. Los
procesos de estirado a 80°C (temperatura superior a la T,) manifiestan una reduccién

significativa de todos los pardmetros mecénicos analizados para los diferentes copolimeros.

5. E1 médulo de Young y el esfuerzo en el punto de fluencia experimentan una
disminucién caracterfstica al aumentar la velocidad de estirado a partir de un valor critico
(entre 2 y 5 cm min'?). Por debajo de dicha velocidad el comportamiento es el habitual. Esta
inversién del valor de los mdédulos depende de la composicién del copolimero,
manifestindose para los que tienen mayor contenido de alcohol vinilico a las tres

temperaturas de estirado estudiadas, mientras que para el que posee el menor contenido en
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dicho comondémero la inversién aparece inicamente a temperaturas inferiores a la T,.

6. Todos los copolimeros VAE presentan dos relajaciones mecanodindmicas, a y 8,
y el copolimero con mayor contenido en etileno manifiesta una débil relajacién y como
consecuencia del movimiento de los grupos metilénicos. La relajacién B se asigna a
movimientos en la regidén interfacial y su intensidad disminuye al aumentar el contenido en
alcohol vinflico. La relajacién o, considerada la transicién vitrea de los copolimeros, se
desplaza a temperaturas m4s elevadas y su intensidad disminuye al aumentar el porcentaje

de alcohol vinflico.

7. La presencia de pequeiias cantidades de agua modifica las propiedades mecédnicas
de los copolimeros VAE: disminuye el médulo y el esfuerzo en el punto de fluencia y
aumenta el alargamiento a rotura. La eliminacién del agua a vacio (a 80°C) se refleja en la
aparicion de una relajacién, o’, debida a movimientos en la fase cristalina perfeccionada por
el proceso de templado y secado. Esta relajacién o’ también se observa en las muestras

estiradas a las dos temperaturas estudiadas.

8. Los resultados de anisotropfa dptica indican que los copolimeros VAE se ajustan
al esquema tedrico de orientacién pseudo-afin, aumentando significativamente su
birrefringencia incluso en los primeros estadios del proceso de estirado. Los valores de
birrefringencia mdxima son bastante parecidos para los tres copolfmeros, si bien varfan en

orden inverso al contenido en alcohol vinflico.

9. Las relaciones dicroicas, obtenidas mediante FTIR, no varfan significativamente
con la composicién de los copolfmeros. Las mayores diferencias se encuentran en el
copolimero con mayor contenido en etileno, que presenta un dicrofsmo paralelo superior al
de los otros dos. La combinacién de los resultados de anisotropfa Gptica y de dicroismo
infrarrojo ha posibilitado el célculo del dngulo formado entre el momento de transicién y el
eje de la cadena, para dos bandas de absorcién del espectro infrarrojo de los copolfmeros.

10. En los estudios de anisotropfa mecénica las relajaciones « y o’ exhiben valores

de tan 6 mayores en la direccién de 45° respecto a la de estirado, para las dos velocidades
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analizadas, Estas relajaciones se pueden considerar, por tanto, relajaciones de "cizalla-c". El

efecto de la composicién es mds acusado en el copolimero con mayor contenido en etileno.

11. Los copolimeros VAE se obtienen mediante la hidrélisis de los correspondientes
de acetato de vinilo y etileno. Como consecuencia de hidrélisis incompletas suelen quedar
en estos copolimeros grupos acetato residuales que modifican sus propiedades. En el estudio
que hemos realizado a copolimeros con restos de grupos acetato se ha encontrado que
disminuyen los valores de los pardmetros mecdnicos, de la entalpfa de fusién y de la

birrefringencia méxima.
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