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RESUMEN

El desarrollo de la presente tesis doctoral implicó la preparación de films de PLA y PLAreforzado con arcilla, así como la aplicación de diferentes tratamientos termomecánicos a losmismos. Las matrices utilizadas fueron dos grados comerciales de PLA, mientras que la arcillaelegida fue una montmorillonita comercial organomodificada (o-MMT). El mezclado de la o-MMTcon el PLA se realizó mediante extrusión doble husillo. Los films se obtuvieron utilizando dosvías de procesamiento diferente: extrusión monohusillo y extrusión doble husillo, ambasseguidas de un calandrado. En los films se varió la matriz, la concentración de o-MMT y, enalgunos casos, se adicionó un agente nucleante.
A los films se les aplicó un tratamiento térmico de rejuvenecimiento, lo que permitió su estudioen dos estados diferentes: rejuvenecido y envejecido. El comportamiento de los films durante ydespués de un proceso de termoconformado se estudió mediante: (i) ensayos de tracción aelevada temperatura y diferentes velocidades de deformación y (ii) orientación uniaxial demuestras de los materiales y su posterior caracterización.
La caracterización de los films incluyó: (i) análisis de la morfología de los nanocompuestos (ii)análisis de imágenes (iii) determinación del tamaño molecular de la matriz de PLA, (iv) análisisdel comportamiento térmico (v) determinación de las propiedades mecánicas a tracción y (vi)determinación de los parámetros a fractura mediante la aplicación de la técnica de EWF.
El análisis morfológico reveló que los nanocompuestos presentaron estructuras intercaladas,aunque también se observaron laminillas exfoliadas y partículas aglomeradas. La observaciónpor microscopia FIB-SEM demostró que durante el proceso de extrusión-calandrado se generóuna morfología anisotrópica, lo que se evidenció en el comportamiento mecánico y a fractura delos films de PLA/o-MMT.
El procesado provocó una disminución de la masa moleculra promedio en peso ( wM

__ ) de lamatriz de PLA en todos los films preparados. Sin embargo, ésta reducción de wM
__  fue mucho más



significativa en los films de nanocompuesto que en los films de PLA y se incrementa al aumentarel contenido de arcilla.
Por su parte, el tratamiento de rejuvenecimiento provocó una transición frágil-dúctil quepermitió la aplicación de la técnica de EWF, pudiendo relacionar los parámetros obtenidos con lacaracterización térmica, mecánica y morfológica.
Los parámetros mecánicos determinados a tracción se vieron afectados sólo cuando el contenidode arcilla fue de 2.5 % en peso. No obstante, la simple presencia de arcilla provocó cambios enlos mecanismos de deformación, evidenciado por la aparición de un fenómeno deemblanquecimiento por tensión debido a la formación de microdefectos causados por ladescohesión de la o-MMT.
La tenacidad de fractura del PLA aumentó con el tratamiento térmico de rejuvenecimiento. Laadición de o-MMT aumentó la tenacidad de los films envejecidos, debido a que promueve eldesarrollo de mecanismos de disipación de energía tales como la descohesión y el crecimiento demicrovacíos. Este incremento de la tenacidad de fractura queda enmascarado en los filmsrejuvenecidos por la elevada tenacidad de la matriz.
Finalmente, los ensayos de tracción uniaxial desarrollados a elevada temperatura y diferentesvelocidades de separación de mordazas provocaron la aparición de una fase mesomórfica en lamatriz de PLA que fue identificada por WAXS y FT-IR. La caracterización de muestraspreviamente orientadas desveló la influencia del proceso de termoconformado en elcomportamiento mecánico y termo dinamomecánico, pudiendo relacionar estas variaciones conla morfología inducida por el estiramiento. Estos resultados, permitieron establecer lascondiciones matriz-aditivos-procesamiento óptimas para la fabricación de productos de PLAmediante termoconformado, estables a solicitaciones termomecánicas.



ABSTRACT

The development of the present Ph.D. thesis implied the preparation of PLA and nanoclayreinforced PLA films as well as the application of different thermo-mechanical treatments. Twocommercial grade PLA matrices were used, and a commercial grade of organomodifiedmontmorillonite clay (o-MMT) was chosen. The mixing of the o-MMT and the PLA wasperformed using a twin-screw extruder. Films were obtained using two different processingmethods: single-screw extrusion and twin-screw extrusion followed by a calendaring process. Inthe films, different PLA matrices were used as well as several o-MMT concentrations. In somecases a nucleating agent was added.
A de-aging thermal treatment was applied to the films, allowing its study in two different states:de-aged and aged. The film’s behavior was studied during and after thermoforming processusing: (i) tensile tests at high temperatures and different deformation speeds, and (ii) sampleuniaxial orientation of the material and its later characterization.
Film characterization included: (i) nanocomposites’ morphological analysis (ii) image analysis(iii) molecular size determination of the matrix (iv) thermal behavior analysis (v) mechanicalproperties determination in tensile mode, and (vi) fracture parameters determination using theEWF technique.
Morphological analysis revealed that the nanocomposites presented intercalated structures,although exfoliated laminates and agglomerated particles were observed. FIB-SEM showed thatthe extrusion-calendaring process generated an anisotropic morphology, which became evidentin the PLA/o-MMT films’ mechanical and fracture behavior.
The processing reduced the average molecular weight in the matrices of all the prepared films.Nevertheless, this reduction was more significant in the nanocomposite films than in neat PLAfilms, and increased with the clay content increase.



On the other hand, the de-aging treatment promoted a fragile-ductile transition, which allowedthe application of the EWF technique, enabling to correlate the parameters obtained with thethermal, mechanical and morphological characterization.
Mechanical parameters in tensile mode were affected with 2.5 wt % clay content. Nevertheless,the presence of clay produced changes in the deformation mechanism, evidenced by a stress-whitening phenomenon due to the formation of micro defects as a product of o-MMT de-cohesion.
The PLA fracture toughness increased with the thermal de-aging treatment. The addition of o-MMT increased the toughness of the aged films, due to the development of energy dissipationmechanisms such as de-cohesion and micro-void growth. This fracture toughness increase is“masked” in the de-aged films due to the elevated fracture toughness of the matrix.
Finally, uniaxial tensile tests performed at high temperatures and different crosshead speedsproduced a mesomorphic phase in the PLA matrix, identified with WAXS and FT-IR. Thecharacterization of previously oriented samples revealed the influence of the thermoformingprocess on the mechanical and thermo-mechanical behavior, relating these variations with theinduced morphology by stretching. These results allowed establishing the optimal matrix-additive-processing conditions for the fabrication of thermo-mechanical resistant PLA productsthrough thermoforming.



RESUM

El desenvolupament d’aquesta tesis doctoral va implicar la preparació de films de PLA i PLAreforçat amb argila, així com l’aplicació de diferents tractaments termomecànics. Les matriusutilitzades van ser dos graus comercials de PLA, mentre que l’argila triada va ser unamontmorillonita comercial organomodificada (o-MMT). La mescla de l’o-MMT amb el PLA es varealitzar mitjançant l’extrusió doble-fus. Els films es van obtenir utilitzant dues vies deprocessament diferents: extrusió mono-fus i extrusió doble-fus, totes dues seguides d’uncalandratge. En els films es va variar la matriu, la concentració d’o-MMT i, en alguns casos, es vaadherir un agent nucleat.
Als films se’ls hi va aplicar un tractament tèrmic de rejoveniment, fet que va permetre el seuestudi en dos estats diferents: rejoveniment i envelliment. El comportament dels films durant idesprés d’un procés de termoconformat es va estudiar mitjançant: (i) assajos de tracció aelevada temperatura i diferents velocitats de deformació i (ii) orientació uniaxial de mostres delsmaterials i la seva posterior caracterització.
La caracterització dels films va incloure: (i) anàlisi de la morfologia dels nanocompostos (ii)anàlisi d’imatges (iii) determinació de la mida molecular de la matriu de PLA, (iv) anàlisi delcomportament tèrmic (v) determinació de les propietats mecàniques a tracció i (vi)determinació dels paràmetres a fractura mitjançant l’aplicació de la tècnica d’EWF.
L’anàlisi morfològica va revelar que els nanocompostos presentaven estructures intercalades,encara que també s’observaren làmines petites exfoliades i partícules aglomerades. L’observacióper microscopia FIB-SEM va demostrar que durant el procés d’extrusió-calandratge es vagenerar una morfologia anisotròpica, el que es va evidenciar en el comportament mecànic i afractura dels films de PLA/o-MMT.
El processat va provocar una disminució de la massa molecular a promig en pes ( WM ) de lamatriu de PLA de tots els films preparats. No obstant això, aquesta reducció d’ WM  va ser moltmés significativa en els films de nanocompost que en els films de PLA, i s’incrementa al’augmentar el contingut d’argila.



Per la seva banda, el tractament de rejoveniment va provocar una transició fràgil-dúctil que vapermetre l’aplicació de la tècnica d’EWF, podent relacionar els paràmetres obtinguts amb lacaracterització tèrmica, mecànica i morfològica.
Els paràmetres mecànics determinats a tracció es van veure afectats només quan el contingutd’argila va ser de 2,5% en pes. No obstant, la simple presència d’argila va provocar canvis en elsmecanismes de deformació, evidenciat per l’aparició d’un fenomen d’emblanquiment per tensiódegut a la formació de microdefectes causats per la descohesió de l’o-MMT.
La tenacitat de fractura del PLA va augmentar amb el tractament tèrmic de rejoveniment.L’adició d’o-MMT va fer augmentar la tenacitat dels films envellits, degut a que promou eldesenvolupament de mecanismes de dissipació d’energia com ara la descohesió i el creixementde micro-buits. Aquest increment de la tenacitat de fractura queda emmascarat en els filmsrejovenits per l’elevada tenacitat de la matriu.
Finalment, els assajos de tracció uniaxial desenvolupats a elevada temperatura i diferentsvelocitats de separació de mordasses, van provocar l’aparició d’una fase mesomòrfica en lamatriu del PLA que va ser identificada per WAXS i FT-IR. La caracterització de mostresprèviament orientades va desvelar la influència del procés de termoconformat en elcomportament mecànic i termo dinamomecànic, podent relacionar aquestes variacions amb lamorfología induïda per l’estirament. Aquests resultats, van permetre establir les condicionsmatriu-aditius-processament òptimes per a la fabricació de productes de PLA mitjançanttermoconformat, estables a sol·licitacions termomecàniques.
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Capítulo 1.
IntroducciónEn Europa, durante el año 2010 se consumieron 57 millones de toneladas deplásticos, de los cuales un 39 % se utilizó para fabricar envases y embalajes [1]. Lamayoría de estos materiales se obtiene del petróleo, un recurso no renovablelimitado, cuyo precio sobrepasa los 100 euros el barril. Estos objetos, debido a sucorta vida de servicio (normalmente inferior a un año desde su manufactura) [2],pasan rápidamente a formar parte de la corriente de desechos sólidos. Larevalorización de los desechos plásticos en Europa durante ese mismo período, esdecir el reciclado y la recuperación de energía, fue de tan solo un 58 % [3].Consecuentemente, alrededor de 24 millones de toneladas de residuos plásticosquedaron sin reciclar lo que, unido a su baja velocidad de descomposición, conducea su acumulación [4]. Este problema se agudiza cada vez más, ya que la producciónmundial de plásticos exhibe una tendencia al crecimiento sostenida de un 5 % poraño. Estas razones, hacen necesario buscar alternativas que reduzcan ladependencia del petróleo y eviten la acumulación de desechos plásticos. Unaposible alternativa es la sustitución de los plásticos derivados del petróleo porbioplásticos [5].
El término bioplástico engloba aquellos plásticos que supongan una mejoría parael medio ambiente, ya sea porque se obtienen a partir de fuentes renovables,porque sean biodegradables o ambos [6]. Biobasado significa que los precursoresdel bioplástico provienen de fuentes naturales renovables. Por su parte,biodegradable significa que el bioplástico experimenta biodegradación(compostaje), proceso mediante el cual, por acción de microorganismos, lasmacromoléculas se transforman en compuestos de bajo peso molecular (CO2, H2O,CH4, etc) [7]. Los productos de la biodegradación pueden ser re-absorbidos por lanaturaleza, con lo que se cierra el ciclo de vida del bioplástico. Por tanto, quedaclaro que los mayores beneficios se alcanzarán con aquellos bioplásticos que seanbiobasados y biodegradables.
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Dentro del grupo de los bioplásticos, derivados de fuentes renovables ybiodegradables, se encuentran los materiales derivados del almidón y de lacelulosa, el poli (ácido láctico) (PLA), el polihidroxialacanoato (PHA) ypolihidroxibutirato (PHB). Entre estos, el PLA es el material que ha despertado unmayor interés debido a que: (i) el monómero ácido láctico se obtiene de fuentesagrícolas renovables de bajo coste (sacarosa y almidón), (ii) puede procesarsefácilmente en el equipamiento de transformación de plásticos de uso general, (iii)es reciclable o bien puede descomponerse mediante compostaje sin necesidad deser separado de la materia orgánica [8-10] y (iv) posee un rango de propiedadesmecánicas, comparables a las del poliestireno atáctico, cuando se encuentra enestado amorfo, y a las del polietilentereftalato (PET) cuando se encuentra enestado semicristalino. Estas características lo convierten en un buen candidatopara la sustitución parcial de algunos termoplásticos derivados de la petroquímicaque se emplean actualmente en el sector del envase y el embalaje [2]. No obstante,existen dos inconvenientes que, hasta hoy día, limitan la generalización del uso delPLA en sectores de gran consumo como el mercado del envase y embalaje: (i) unabaja temperatura de servicio y (ii) una elevada fragilidad [11, 12]. Por lo que serequieren de investigaciones que arrojen posibles soluciones a estas limitaciones.
El PLA es un material que presenta una baja velocidad de cristalización desde elfundido, por lo que suele encontrarse en estado amorfo después del procesado. Eneste estado, la temperatura máxima a la que el PLA conserva sus propiedadesmecánicas está determinada por su temperatura de transición vítrea (Tg),localizada aproximadamente a 56 oC. Una alternativa para solucionar esteinconveniente, es a través del incremento del grado de cristalinidad del PLA, lo quepuede lograrse mediante la adición de un agente nucleante. A temperaturas porencima de la Tg, las cristalitas actúan como puntos de anclaje que restringen ladeformación de la fase amorfa, conduciendo a un incremento de la rigidez del PLA.Por su parte, la adición de un agente nucleante disminuye la barrera de energíalibre superficial requerida para que ocurra la nucleación e incrementa la densidadde núcleos cristalinos, permitiendo que la cristalziación tenga lugar a mayorestemperaturas y requiera de un menor tiempo.
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Una segunda vía para mejorar las propiedades del PLA es mediante el refuerzo consilicatos laminares, como por ejemplo las arcillas catiónicas [13-15]. Las arcillaspresentan una estructura de múltiples láminas apiladas, regularmente separadaspor espacios llamados galerías. Las láminas de arcilla, cuyas dimensiones seencuentran en la escala nanométrica (aproximadamente 1 nm de espesor y 100 a800 nm nanómetros de longitud), poseen una elevada esbeltez, lo que propicia unelevado contacto superficial lámina/polímero, obteniéndose considerablesmejoras en propiedades en comparación con las matrices o con compuestosconvencionales [16]. Entre las mejoras en propiedades reportadas en la literaturase destacan: el incremento del módulo y de la resistencia mecánica, el aumento dela temperatura máxima de servicio y la disminución de la permeabilidad a losgases [13, 16-19]. No obstante, es oportuno resaltar que para lograr estas ventajases necesario exfoliar completamente las láminas de arcilla y dispersarlasuniformemente dentro de la matriz polimérica [20]. Para facilitar la completaexfoliación, se realiza la modificación superficial de las arcillas con iones orgánicoscon el doble propósito de expandir las galerías y aumentar la compatibilidadpolímero/arcilla.
La exfoliación de las laminillas se consigue por medio de una intercalaciónextensiva del polímero dentro de las galerías de silicato. La intercalación de lascadenas polímero en las galerías de silicato, generalmente, se realiza mediante unode los siguientes métodos: (i) inserción de monómeros en las galerías y suposterior polimerización (polimerización in situ) ó, (ii) inserción directa en lasgalerías de las cadenas del polímero desde una solución o desde el fundido. Lainserción desde el fundido es el método que aporta mayores ventajas para laproducción a escala industrial de nanocompuestos. Este método resulta fácilmenteescalable y, además, constituye un método respetuoso con el medio ambientedebido a que no se necesitan disolventes orgánicos ni reactivos químicos. Noobstante, la mayoría de los nanocompuestos estudiados por otros autores hasta lafecha se han desarrollado a escala de laboratorio, por lo que el uso de estos nuevosmateriales en de aplicaciones finales aún está en desarrollo. Por estas razones, esnecesario desarrollar producciones de nanocompuestos de PLA a escala de plantapiloto como base para su ampliación a nivel industrial.
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Con este propósito, en el Centre Català del Plastic (CCP) se ha desarrollado elproyecto de investigación titulado: “Preparación y caracterización denanocompuestos de PLA con arcillas para la fabricación de envases biodegradablesresistentes a temperaturas elevadas”, financiado por el Ministerio de Ciencia eInnovación (MAT2007-62450). Este proyecto, además, contó con el apoyo de dosimportantes empresas líderes dentro del sector del envase y embalaje: EDV Coex,SL (productora de envases rígidos barrera para la industria de la alimentación conmás de 30 años de experiencia) y Nupik Internacional, S.L. (fabricante de vajillamonouso, comercializadora de productos desechables, higiénicos, funcionales y dealta calidad) quienes manifestaron tener un especial interés en los resultadosderivados del mismo.
La presente tesis doctoral se enmarca dentro del proyecto de investigaciónMAT2007-62450 y complementa los estudios realizados en el CCP sobreprocesamiento [21, 22], degradación [23, 24] y reciclabilidad de losnanocompuestos de PLA [25]. En este trabajo, como matriz, se usan dos grados dePLA, comercializados por la firma Natureworks ®, con un tamaño molecularsimilar pero diferente composición estructural [26, 27]. Como refuerzo, se usa unaarcilla del tipo montmorillonita organomodificada, comercializada por la firmaSouthern Clay Products, elegida por su mayor grado de compatibilidad con el PLA[14, 28]. Los materiales preparados se han diseñado con miras a su futuraaplicación en la producción de envases y embalaje.
El uso de un material en aplicaciones para envase y embalaje requiere conocer sucomportamiento a fractura. Los trabajos sobre PLA donde se analiza elcomportamiento a fractura son escasos y, además, lo hacen sobre probetas de 3 a 6mm de espesor aplicando la mecánica de la fractura elástico-lineal (LEFM) [29].Los resultados obtenidos en estos estudios, si bien han arrojado luz sobre elcomportamiento a fractura del PLA y de los nanocompuestos con base PLA, no sonextrapolables a los films donde el cambio del estado tensional de deformaciónplana a tensión plana inhabilita el empleo de la LEFM [30].
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Por último, cabe destacar que el termoconformado es el método de transformacióncomúnmente utilizado para la fabricación de envases plásticos que no poseanformas muy complejas, ya que permite obtener piezas de forma rápida yeconómica [28]. La geometría final de la pieza se logra al colocar un film o láminade un material, previamente reblandecido, dentro o alrededor de un moldemediante estiramiento, por lo que se requiere de la aplicación combinada detemperatura y esfuerzos mecánicos. Durante el termoconformado, el polímeroadquiere diferentes grados de orientación, por lo que el fenómeno de cristalizacióninducida por deformación puede ocurrir, viéndose afectadas sus propiedadesfinales [31, 32]. Por tanto, el conocimiento del comportamiento del materialdurante y después de la deformación resulta clave para el procesotermoconformado.
1.1 Objetivo general del trabajoLa presente investigación se centra en el desarrollo a escala de planta piloto denanocompuestos de PLA y una montmorillonita organomodificada, utilizando elmétodo de intercalación desde el fundido, mediante una extrusora doble husillo yla obtención de los correspondientes films mediante un proceso de extrusióncalandra. En particular, se estudia la relación procesado-estructura-propiedadesde los films de nanocompuestos. Además, se realiza la simulación de un proceso determoconformado y se estudia el comportamiento de los films durante y despuésdel termoconformado.
1.2 Objetivo específicosEn este trabajo se persiguen los siguientes objetivos específicos:
 Obtención de films de PLA y PLA reforzado con Cloisite 30B, utilizando dosgrados comerciales de PLA mediante extrusión doble husillo.
 Caracterización térmica y mecánica de los films de PLA, analizando lainfluencia de: (i) la aplicación de un tratamiento térmico derejuvenecimiento, (ii) la proporción de enantiómero L-láctico y (iii) laadición de un agente nucleante.
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 Caracterización morfológica, térmica y mecánica de los films denanocompuesto, analizando la influencia de: (i) la aplicación de untratamiento térmico de rejuvenecimiento, (ii) el procesado y (iii) elcontenido de Cloisite 30B.
 Caracterización a fractura de todos los films preparados mediante la técnicadel trabajo esencial de fractura (EWF), analizando la influencia de: (i) laaplicación de un tratamiento térmico de rejuvenecimiento, (ii) laproporción de enantiómero L-láctico, (iii) la adición de un agente nucleante,(iv) el procesado, (v) el contenido de Cloisite 30B y (vi) la orientación
 Estudiar el comportamiento de los films durante la simulación de unproceso de termoconformado, desarrollado mediante ensayos de tracciónuniaxial a elevada temperatura y diferentes velocidades de separación demordazas, analizando la influencia de: (i) la velocidad de deformación, (ii) elcontenido de enantiómero L-láctico, (iii) la adición de un agente nucleante y(iv) el contenido de Closite 30 B.
 Caracterización mecánica y termo dinamomecánica de muestrastermoconformadas, analizando la influencia de: (i) la orientación, (ii) laproporción de enantiómero L-láctico, (iii) la adición de un agente nucleantey (iv) el contenido de Closite 30 B.

1.3 Estructura de la tesisEl presente trabajo se ha estructurado en seis capítulos. En el primer capítulo,como se ha visto, se presenta el problema de investigación y se plantean losobjetivos para su posible solución. En el capítulo 2 se incluyen aquellos aspectosteóricos que están relacionados con la temática que se investiga, y que sonimprescindibles para la correcta comprensión de los resultados obtenidos.
Los materiales utilizados y sus principales propiedades se presentan en el Capítulo3. En este capítulo, además, se incluye la descripción de los métodos depreparación de los compuestos y de los films. Así mismo, se describen lostratamientos termomecánicos aplicados a éstos y las técnicas experimentales de
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caracterización empleadas para determinar sus propiedades físicas, térmicas,mecánicas y a fractura.
Por su parte, los resultados alcanzados junto con su discusión se presentan en doscapítulos independientes: los capítulos 4 y 5. En el primero, se agrupan losresultados obtenidos para las matrices sin modificar mientras que en el segundo sepresentan los resultados obtenidos para los nanocompuestos.
Finalmente, en el Capítulo 6 se presentan las conclusiones generales a las que se hallegado tras el desarrollo de la presente investigación. En este capítulo, además, seaprovecha para introducir aquellas cuestiones que se consideran importantes parael desarrollo de trabajos futuros.
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Capítulo 2.
Estado General del ArteEn este capítulo se presentan aquellos aspectos teóricos que se considerannecesarios para la correcta comprensión de los resultados alcanzados en estainvestigación. Con este fin, se describen en primer lugar, y de forma resumida, losnanocompuestos de matriz polimérica. A continuación, se trata la matriz empleadapara preparar los nanocompuestos estudiados en este trabajo: el poli (ácidoláctico) (PLA), resaltando aspectos relacionados con la estereo-regularidad y con elproceso de envejecimiento físico que éste experimenta. Así mismo, se presenta unresumen sobre el comportamiento a fractura de polímeros y los micromecanismosde deformación que la gobiernan. Finalmente, se incluyen las bases teóricas delmétodo de trabajo esencial a fractura, como vía para evaluar las propiedades afractura de muestras que se encuentran bajo condiciones de tensión plana.
2.1 Nanocompuestos de matriz poliméricaUn material compuesto, básicamente, es una mezcla formada por dos o másmateriales diferentes, cuya interacción permite alcanzar propiedades superiores alas que poseen los materiales de partida por separado. En los materialescompuestos se pueden identificar dos fases: una fase continua, conocida comomatriz, y una fase dispersa (también conocida como refuerzo). Particularmente, alos compuestos en los que, al menos, una de las dimensiones del refuerzodispersado es el orden de los nanómetros (1x10-9m) (nanorefuerzo) se les definecomo “nanocompuestos”.
Los nanorefuerzos se clasifican de acuerdo a criterios geométricos en: isotrópicos(3 dimensiones nanométricas), tubulares (2 dimensiones nanométricas) olaminares (1 dimensión en el rango nanométrico). Los silicatos laminarescorresponden a esta última categoría ya que presentan una estructura en forma demúltiples láminas (de espesor ~ 1 nm) apiladas regularmente y separadas porespacios llamados “galerías”. De la estructura de los silicatos laminares se derivandos consecuencias importantes para la obtención de nanocompuestos. La primera
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es que las partículas de silicato pueden dispersarse en forma de láminasindividuales. La segunda es la posibilidad de modificar químicamente la superficiemediante reacciones de intercambio iónico con iones orgánicos (Figura 2.1),mucho más voluminosos, lo que facilita la exfoliación y aumenta la compatibilidadpolímero/matriz. Entre los silicatos laminares más utilizados para la obtención denanocompuestos se encuentra la montmorillonita (MMT) (sección 2.3), la hectoritay la saponita [33].

Figura 2.1. Representación esquemática de la modificación química de la superficiede los silicatos laminares: estructura de los silicatos laminares en estado natural (a),reacción de intercambio iónico en disolución (b) y estructura de los silicatoslaminares modificada por los iones orgánicos (c) (modificado de la referencia [33]).
Como matrices, se han utilizado polímeros tanto termoplásticos comotermoestables y con estructuras químicas formadas por unidades repetitivas dediferente polaridad [20]. La estructura final del nanocompuesto está determinadapor las interacciones de las cadenas poliméricas con la superficie de las láminas ycon el modificador orgánico. Claramente, la magnitud y la naturaleza de lapolaridad de la unidad repetitiva del polímero resultan claves. Se ha encontradoque las arcillas se dispersan mejor en polímero polares, como el nylon-6, que enpolímero apolares como el polipropileno. Entre las matrices más estudiadas parala preparación de nanocompuestos se encuentran: las poliamidas (PA) [34-37], lasresinas epoxídicas (EPR) [38, 39], el poliestireno (PS) [40, 41] y el polipropileno(PP) [42, 43], entre otras. Estos materiales son derivados del petróleo y, por logeneral, presentan una baja velocidad de degradación. Al final de su vida útil, si noson reciclados, terminan acumulándose. Actualmente, gran parte de lasinvestigaciones realizadas se centran en el desarrollo de nanocompuestos dematrices poliméricas que sean biobasadas y biodegradables. Estos materiales
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ayudarían a reducir la dependencia de los combustibles fósiles. Además, sucondición de biodegradables permite su eliminación mediante un proceso decompostaje natural, evitando así la acumulación de desechos plásticos o la emisiónde gases invernadero que resultaría de la incineración de éstos. Entre lospolímeros biobasados y biodegradables, se destaca el empleo del poli (ácidoláctico) (PLA) [14, 21, 44-48] (sección 2.2) y la poli caprolactama (PCL) [49, 50],entre otros.
2.1.1 Estructura de los nanocompuestos de silicatos laminaresLos compuestos polímero-arcilla, en función del grado de dispersión de las laminasde silicato, pueden presentar tres tipos de estructura: intercalada, exfoliada ytactoide. La estructura intercalada se forma cuando una pequeña cantidad decadenas del polímero se insertan en las galerías de silicato. El resultado es unaestructura multicapa ordenada, constituida por láminas de polímero y de silicatocolocadas de forma alterna. La intercalación sólo conduce a una separacióndiscreta de las láminas de silicato (unos 20-30 Å o menos) [51-55]. En la estructuraexfoliada, las láminas de silicato están completamente separadas unas de otras, adistancias de 80-100 Å o mayores, y dispersadas individualmente en la matrizpolimérica [51-54]. Por su parte, el término “tactoide” hace referencia a los casosen los que, después del mezclado, las láminas de silicato permanecen unidas sinque ocurra intercalación del polímero en las galerías. La Figura 2.2 muestra unarepresentación gráfica de estos tres tipos de estructura.
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Figura 2.2. Representación gráfica de las diferentes estructuras que se pueden presentaren los compuestos polímero-arcilla (Tomado y adaptado de la referencia [53]).
Las estructuras intercaladas y exfoliadas conducen a la formación denanocompuestos [20, 53]. La estructura tactoide, por el contrario, en lugar de nanoforma microcompuestos consistentes en aglomerados de arcilla (con tamaños dehasta 1 mm de diámetro) rodeados de polímero, similares a los compuestosconvencionales [15, 56]. De las tres estructuras, la exfoliada es la de mayor interéspráctico. En un nanocompuesto exfoliado, la completa dispersión de las láminas desilicato en el polímero optimiza el número de elementos de refuerzo capaces desoportar tensiones y de desviar el frente de una grieta [57]. Así mismo, la elevadaárea superficial de las láminas de silicato maximiza las interacciones refuerzo-matriz, lo que facilita la transferencia de esfuerzos hacia la fase inorgánica, muchomás rígida y resistente, conduciendo a una mejora significativa de las propiedadesfísicas y mecánicas del polímero. No obstante, la completa exfoliación de la arcilladesde el fundido no resulta fácil de lograr y, salvo algunas excepciones, la mayoríade los nanocompuestos reportados en la literatura presentaron estructurasintercaladas o mixtas (intercaladas y exfoliadas) [52].
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2.1.2 Métodos de obtención de nanocompuestos de silicatos laminaresLos nanocompuestos de silicatos laminares, generalmente, pueden prepararsemediante los siguientes métodos:a) Polimerización in situ. En este método, los monómeros en forma líquida o ensolución se insertan en las galerías de silicato, donde la polimerizaciónpuede iniciarse por la difusión de un iniciador orgánico o por catálisis através de cationes intercambiables. El polímero resultante de lapolimerización se encarga de expandir el espaciado entre las láminas.b) Inserción directa del polímero desde una disolución. En este método, al igualque el anterior, se emplea un medio líquido. Primero, se prepara unasuspensión de la arcilla en un disolvente orgánico polar (agua, tolueno, etc.)formando una estructura tipo gel. Posteriormente, el polímero (disuelto enun disolvente similar) se añade a la suspensión anterior de tal manera queal mezclarse, las cadenas poliméricas se intercalan, desplazando aldisolvente que se encuentra entre las láminas. En una última etapa seelimina el disolvente por evaporación, obteniéndose el nanocompuesto.c) Inserción directa del polímero desde el fundido. Este método envuelve elcalentamiento, estático o bajo cizalla, de una mezcla del polímero y de laarcilla a alta temperaturas. Durante el calentamiento, las moléculas sedifunden desde la masa fundida del polímero hacia las galerías situadasentre las láminas de silicato. La cizalla favorece la separación y o fractura delas láminas de arcilla, lo que favorece el proceso de exfoliación.
La inserción directa desde el fundido ofrece importantes ventajas sobre los otrosdos métodos descritos previamente. En primer lugar, es un método respetuoso conel medio ambiente ya que no utiliza disolventes orgánicos ni reactivos. En segundolugar, ha permitido el uso de polímeros que anteriormente no resultabanadecuados para los métodos de polimerización in situ ni de inserción desde unadisolución. Por último, este método es compatible con los procesos detransformación de plásticos, tales como la extrusión, lo que facilita el escalado anivel industrial.
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Se ha demostrado que, además de las características del sistema polímero-arcillautilizado, la estructura final de los nanocompuestos preparados medianteinserción desde el fundido depende del tamaño molecular y del método deprocesamiento [53, 58, 59]. Un mayor peso molecular causa una mayor viscosidaden fundido, conduciendo a mayores tensiones de cizalla sobre las partículas dearcilla durante el procesado.
Por su parte, los estudios sobre el efecto del método de procesamiento en lamorfología de los nanocompuestos poliméricos se han centrado en el tipo deextrusión (mono o doble-husillo) así como en su configuración (co-rotante ocontra-rotante). Denis y colaboradores observaron que una extrusora mono-husillo no otorgaba una cizalla suficiente como para lograr separar y/o fracturarlas láminas de la arcilla, además de que tampoco ofrecía un tiempo de residenciaadecuado para la dispersión laminar. Por otra parte, al utilizar una extrusoradoble-husillo bajo la configuración co-rotante se desarrollaron estructurasintercaladas y algunas aglomeraciones, mientras que en la configuración contra-rotante se alcanzó un alto nivel de exfoliación [53]. Otros autores han encontradoque el diseño de los husillos de extrusión también afecta, aunque en menorintensidad, a la morfología de los nanocompuestos. Así, los husillos de bajo y mediocorte desarrollaban estructuras intercaladas, mientras que con un diseño de altacizalla se obtenía un alto nivel de exfoliación [60, 61]. De ese modo, resultarazonable concluir que una extrusora doble-husillo contra-rotante, utilizandohusillos de alta o media cizalla, debería favorecer la exfoliación de las láminas dearcilla.
No obstante, una intensa cizalla no garantiza un mayor grado de exfoliación, de lamisma forma que un mayor tiempo de residencia tampoco auspicia una mejordispersión [62, 63]. Por esta razón, gran parte de las investigaciones se handirigido a establecer las condiciones adecuadas de procesado (velocidad dedosificación, temperatura y tiempo de residencia entre otros) necesarios paraalcanzar una óptima exfoliación [14, 15, 58, 61, 64].
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2.1.3 Caracterización estructural de los nanocompuestos de
silicatos laminaresDe forma general, la estructura de los nanocompuestos se ha determinadomediante análisis de difracción de rayos X a grandes ángulos (WAXS) y medianteobservación por microscopía electrónica de transmisión (TEM). Debido a surelativa sencillez de uso y a su mayor disponibilidad, el análisis mediante WAXS esel más utilizado para caracterizar la morfología de los nanocompuestos. Laidentificación de la estructura de los nanocompuestos mediante WAXS se realiza através el seguimiento de la posición, la forma y la intensidad de las reflexionesbasales de la arcilla (Tabla 2.1). En un sistema polímero-arcilla inmiscible asociadoa la estructura tactoide, la estructura ordenada de la arcilla no cambia por lo quelas características de sus reflexiones basales permanecen inalteradas. Por otraparte, la discreta expansión de las láminas asociada con la estructura intercaladaconlleva a un incremento de la distancia interlaminar, lo que resulta en la apariciónde una nueva reflexión basal. En cambio, la separación extensiva de las láminasasociada con la estructura exfoliada rompe completamente el apilamientoordenado de las capas de silicato. Consecuentemente, el difractograma no puededesarrollar ningún pico de difracción durante el barrido a esos ángulos.
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Tabla 2.1. Relación entre la estructura de los nanocompuestos de silicatos laminares y susespectros de difracción de rayos X (Tomado y adaptado de la referencia [15])
Clasificación Estructura Espectro WAXS

inicial Espectro WAXS final

Compuestoconvencional
Nanocompuestointercaladoordenado
Nanocompuestointercaladodesordenado
Nanocompuestoexfoliado

No obstante, la difracción de rayos X no aporta ninguna información que permita lacomprensión cualitativa de la estructura interna de los nanocompuestos. Además,en algunas ocasiones las arcillas organomodificadas no exhiben reflexiones basalesbien definidas, por lo que el ensanchamiento de los picos y su intensidad son másdifíciles de estudiar sistemáticamente. Por tanto, la caracterización morfológica delos nanocompuestos poliméricos se complementa a través de observacionesrealizadas por TEM. Con esta técnica se obtiene información directa acerca de ladistribución espacial de las láminas dentro de la matriz. Sin embargo, debe tenerseespecial cuidado en la preparación de la muestra para garantizar una secciónrepresentativa a observar.
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Adicionalmente, las micrografías TEM también se utilizan para cuantificar laspartículas de arcilla a través de un análisis de imagen [58, 63]. El análisis deimagen permite realizar una comparación cuantitativa entre los diferentesnanocompuestos estudiados, aunque también se ha utilizado en un intento pormodelar algoritmos a través de la teoría de compuestos [59].
2.2 Poli (ácido láctico) (PLA)El poli (ácido láctico) (PLA) no es un material nuevo, su origen se remonta al año1932 en el que Carothers lo sintetizó por primera vez. Inicialmente, debido a suelevado coste de producción, el PLA no había recibido gran atención y su uso,basado en su biocompatibilidad, se restringía al campo de la medicina enaplicaciones tales como sistemas de liberación controlada de fármacos, suturas eimplantes bioabsorbibles y matrices para el cultivo de tejidos. Avances recientesen la tecnología de fermentación, vía para obtener los monómeros, junto con eldescubrimiento de nuevas rutas de polimerización han permitido lograr laproducción a gran escala del PLA de forma económica. El coste de producciónestimado del PLA se sitúa en el orden de los 1.40-5.00 €/kg [65] convirtiéndolo enun material económicamente viable para competir en otros sectores que antes leestaban prohibidos.
Por otra parte, algunas de sus propiedades como la rigidez, la resistencia a latracción y la permeabilidad a los gases, son comparables a las de los termoplásticosconvencionales derivados del petróleo tales como el polietileno, el polipropileno yel poliestireno (Figura 2.3), por lo que el PLA es un candidato potencial para lasustitución parcial de estos materiales.
Además, debido a su carácter biodegradable y a que puede obtenerse a partir defuentes naturales renovables (fundamentalmente almidón y azúcar), el PLA ayudaa reducir las emisiones de CO2 y constituye una alternativa para solucionar losproblemas ambientales generados por la acumulación de residuos plásticos. Asímismo, su baja toxicidad unido a sus características respetuosas con el medioambiente, han convertido al PLA en un material ideal para el embase de alimentosy otros productos de consumo.
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Figura 2.3. Comparación de las propiedades mecánicas del PLA con algunos de losplásticos más utilizados en el sector de envases y embalajes (Tomado y adaptado de lareferencia [66]).
2.2.1 PolimerizaciónEl poli (ácido láctico) (PLA) pertenece a la familia de los poliésters alifáticostermoplásticos derivados de α-hidroxiácidos y se obtiene a partir del ácido láctico(ácido 2-hidroxipropanóico). El ácido láctico tiene en su estructura un carbonoasimétrico (o quiral), por lo que puede existir en dos formas enantiómeras: D y L(figura 2.4). El ácido láctico se puede obtener por síntesis química o porfermentación. Actualmente, la mayor parte del ácido láctico se produce porfermentación bacteriana de carbohidratos empleando una cepa optimizada de lafamilia de los lactobacilos [67].
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Figura 2.4. Estructura química de las dos formas enantiómeras del ácido láctico.
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La conversión del monómero ácido láctico a PLA puede realizarse siguiendo dosrutas diferentes (Figura 2.5 (a)):1) Condensación directa. Este es un proceso catalizado en el cual el ácido láctico sepolimeriza directamente en presencia de un disolvente y bajo la aplicación dealto vacío y elevada temperatura para eliminar el agua formada durante lareacción de condensación. Los polímeros resultantes tienen pesos molecularesintermedios, por lo que pueden utilizarse directamente o bien pueden hacersereaccionar en fundido con extensores de cadena para incrementar el tamañomolecular.2) Polimerización por apertura de anillo. Este es un proceso libre de disolventesque consta de tres etapas. En una primera etapa, se convierte el ácido láctico enun PLA de bajo peso molecular para, seguidamente, despolimerizarlo hasta laformación de dímeros ciclicos, conocidos como lactidas (Figura 2.5 (b)).Finalmente, se realiza la polimerización catalítica por apertura de anillo de laslactidas hasta obtener un PLA de elevado peso molecular [68].
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Figura 2.5. (a) Diferentes vías para la síntesis del PLA (Tomado y adaptado de lareferencia [67]). (b) Estructura química de los esteoisómeros de lactida (Tomado yadaptado de la referencia [68]).Debido a la naturaleza quiral del ácido láctico, el PLA posee una estructuraestereoquímica compleja (Figura 2.6), pudiendo obtenerse estructurassindiotácticas, isotácticas o atácticas [69]. En la tabla 2.2 se muestra la relaciónentre la estructura química del monómero que se polimeriza, bien sea ácido láctico
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ó lactida, y la estereoquímica del PLA. La polimerización por separado de losenantiómeros L o D, o de las lactidas D,D, L,L o D,L producen materiales con unelevado grado de estereoregularidad [66]. En cambio, la inclusión de una pequeñafracción en peso del enantiómero D en un PLA mayoritariamente formado por elenantiómero L ó viceversa provoca la pérdida de regularidad estructural [28, 68].De ese modo, mediante el control preciso de la composición óptica a través de larelación entre el contenido de los enantiómeros L y D es posible variar a voluntadlas propiedades finales del PLA.
CH3O
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H3C O
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CH3
Secuencia sindiotáctica Secuencia isotáctica

Figura 2.6. Representación de las diferentes estructuras estereoquímica quepuede presentar el PLA (Tomado y adaptado de la referencia [66]).
Tabla 2.2. Relación entre la estructura química del monómero quese polimeriza y la tacticidad del PLA

Monómero Polimerizado
Estructura del

Polímero NomenclaturaEnantiómero D-láctico PDLAEnantiómero L-láctico Isotáctica PLLAMezcla recémica(50 % L - 50 % D) Atáctica PDLLAD,D-Lactida PDLAL,L-Lactida Isotáctica PLLAIsotáctica(Uniones D-L)Mezcla racémica de lactida(50 % D,D – 50 % L,L) Sindiotáctica(Uniones D-D o L-L) PDLLA
Diasteroisómero de lactida(D,L-Lactida) Sindiotáctica PDLLA

Los polímeros del PLA obtenidos a partir de fuentes renovables contienen unamayor proporción de enantiómero L- debido a que la mayoría del ácido lácticosintetizado por la vía biotecnológica se encuentra en esta forma. Actualmente, losgrados comerciales de PLA disponibles en el mercado son copolímeros del poli
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(ácido L-láctico) (PLLA) y del poli (ácido D,L-láctico) (PDLLA), los cuales seobtienen a partir de la L,L-lactida y de la D,L-lactida respectivamente [70].
2.2.2 PLA en estado amorfoEl PLA puede encontrarse en estado amorfo como resultado de: (i) pérdida deregularidad estructural (los grados de PLA con más de un 10 % en masa delenantiómero de ácido láctico minoritario no son cristalizables) y (ii) la aplicaciónde un enfriamiento rápido desde el fundido (o sea utilizando una elevada velocidadde enfriamiento).
En estado amorfo, desde un punto de vista de aplicación práctica, la temperaturade transición vítrea es la propiedad térmica más importante del PLA ya quedetermina su temperatura máxima de uso. La Tg del PLA, localizada alrededor de58 oC, depende del peso molecular y de la composición óptica del polímero. Se haencontrado que la Tg aumenta con el incremento del peso molecular y con elincremento de la proporción deenatiómero L-láctico [71]. La dependencia de la Tgcon el peso molecular puede describirse mediante la ecuación teórica de Flory yFox:
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 (2.1)
donde 

gT representa la temperatura de transición vítrea a peso molecular infinitoy k es una constante que representa el exceso de volumen libre (no ocupado) de losgrupos terminales de las cadenas poliméricas. Jamshidi y colaboradores [72]reportaron valores de 
gT  de 58oC y 57 oC y de k de 41050.5  y de 41030.7   para elPLLA y para el PDLLA.

Por otra parte, al igual que otros vidrios orgánicos a temperaturas por debajo de su
Tg, el PLA se encuentra en un estado metaestable alejado del equilibriotermodinámico [73]. En ese estado, el PLA tiene mayor volumen, entropía yentalpía de la que tendría si estuviera en equilibrio. Ese exceso en las variables
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termodinámicas permite que ocurra un proceso de relajación molecular, medianteel cual el material tiende a acercarse al estado de equilibrio termodinámico. A esteproceso, lento y continuo, de aproximación al estado termodinámico de equilibriose le conoce como envejecimiento físico [73, 74]. El envejecimiento físico secaracteriza por una contracción del volumen específico y por una disminución dela entalpía y entropía así como también por una disminución de la movilidadmolecular. Estos efectos se asocian con la disminución del volumen libre de lascadenas que conduce a un incremento del tiempo de relajación mecánico y de laenergía térmica requerida para el inicio de los rearreglos moleculares necesariospara la relajación entálpica [75].
El envejecimiento físico tiene lugar en un amplio rango de temperaturas que vadesde temperaturas cercanas a la Tg hasta la temperatura de la primera transiciónsecundaria más importante, generalmente conocida como Tβ y que en el caso delPLA se reporta alrededor de -45 oC [28]. El envejecimiento físico depende de lamovilidad molecular, por lo que su velocidad aumenta a medida que latemperatura de envejecimiento asciende desde la Tβ hasta la Tg. De ese modo,debido a la cercanía de la temperatura ambiente (Ta ~ 25 oC) con respecto a la Tg,el PLA se envejece físicamente en un período de tiempo relativamente corto,afectando significativamente las propiedades mecánicas y a fractura del PLA. Porejemplo, la deformación a rotura puede pasar de un 300 a un 6 % en 24 h [76].
El proceso de envejecimiento físico puede evaluarse mediante calorimetríadiferencial de barrido (DSC) a través del estudio de la región de la transición vítrea.El envejecimiento físico provoca el origen de un pico de recuperación entálpicaendotérmico a la temperatura de transición vítrea. De ese modo, el estado deenvejecimiento puede determinarse midiendo la entalpía de relajación a la Tg(ΔHrel). Cai y colaboradores encontraron que el ΔHrel aumenta con el incrementodel tiempo de envejecimiento (Figura 2.7 (a)) [77]. Estos autores, además,observaron que la velocidad del proceso de envejecimiento físico aumenta amedida que la temperatura de envejecimiento (Te) se acerca a la Tg (Figura 2.7 (b)).No obstante, a Te mayores que la Tg del PLA el ΔHrel experimentó una reducciónsignificativa, indicando que el envejecimiento físico ya no estaba ocurriendo.
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Figura 2.7. Influencia del tiempo de envejecimiento (a) y la temperatura deenvejecimiento (b) sobre muestras inyectadas de PLA (Tomado de la referencia [77].)
2.2.3 PLA en estado cristalinoLos homopolímeros, PLLA y PDLA, así como los estereocopolímeros que presenteuna proporción del enantiómero de ácido láctico mayoritario superior a un 90 %en masa son semicristalinos [28]. El comportamiento de cristalización del PLA hasido estudiado extensivamente por varios autores [67, 78-86]. La temperatura defusión (Tm) del PLA es función de la composición óptica de sus cadenas. En lapráctica, el valor máximo de Tm que puede alcanzarse para el PLAestereoquímicamente puro (tanto para el L como para el D) está próximo a los 180oC y con una entalpía de fusión de 40-50 J/g [67]. La presencia de unidades demeso-lactida en la estructura del PLA, en función de la cantidad de enantiómero Dque se introduzca en las cadenas, puede provocar una disminución de Tm de hasta50 oC. Los valores típicos de Tm mostrados por los grados comerciales de PLA seencuentran en el rango comprendido entre 130-160 oC. Esto se debe a la presenciade cristalitas pequeñas e imperfectas, racemización e impurezas. La disminuciónde la temperatura de fusión causada por la meso-lactida tiene importantesconsecuencias de cara al procesamiento del PLA debido a que amplía la ventana detemperaturas de procesado, reduce la degradación térmica e hidrolítica ydisminuye la formación de lactida [70].
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El PLA es un material polimórfico que, en función de las condiciones depreparación, puede cristalizar en tres formas diferentes: la forma α, la forma β ó laforma γ. La cristalización en frío, desde el fundido o desde una disolución diluidadel PLA resulta en la forma α, el polimorfo más común y estable. La forma α estácaracterizada por dos cadenas antiparalelas con una conformación tipo hélice 103(10 Å de incremento / 3 unidades monoméricas) empacadas dentro de una celdaunitaria ortorrómbica [84] (o seudo-ortorrómbica [78, 87]) (Figura 2.8). La forma
β se obtiene por estiramiento de los cristales de la forma α a elevadastemperaturas y hasta elevados niveles de deformación. Hoogsteen y colaboradores[87] encontraron que la forma β está formada por una celda unitaria ortorrómbica,en la que se empaquetan seis cadenas con una conformación tipo hélice 31 (3 Å deincremento / 1 unidad monomérica). Las dimensiones de la celda unitaria son: a =10.31 Å, b = 18.21 Å y c = 9.00 Å. Por su parte, la forma γ puede obtenersemediante cristalización epitaxial en un sustrato de hexametilenbenceno [88]. Estaforma está caracterizada por dos hélices antiparalelas con una conformación 31empacadas en una celda unitaria ortorrómbica. En este caso, los parámetros de lacelda unitaria son: a = 9.95 Å, b = 6.25 Å y c = 8.80 Å.
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Figura 2.8. Estructura cristalina de la forma α del PLLA (Tomado de lareferencia [89]). Superior izquierda: proyección ac, superior derecha:proyección bc, debajo: proyección ab. En las proyecciones ac y bc los átomosconstituyentes están rodeados por el radio de van der Waals.
La transformación de la forma α en la forma β ha sido estudiada mediantedifracción de rayos X a grandes ángulos (WAXS) (Figura 2.9 (a)) y espectroscopiade infrarrojos con transformada de Fourier (FT-IR) (Figura 2.9 (b)) [90-92]. Lafracción de la forma β puede determinarse a partir de las reflexiones observadasen los difractogramas WAXS a ángulos 2θ de 30.0o y 31.3o correspondientes a losplanos (003), de la forma β, y (0010) de la forma α respectivamente (Figura 2.10).De mismo modo, se pueden utilizar las bandas de absorción observadas en elespectro infrarrojo características de los cristales de las formas α (923 cm-1) y β(912 cm-1), originadas de la combinación de los modos de vibración r(CH3) y ν(C-COO) [93].
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Figura 2.9. Difractogramas WAXS (a) y espectros de FT-IR (b) para una serie demuestras con diferentes relaciones de estirado (DR) (Tomado y adaptado de lareferencia [90]).

Figura 2.10. Formación de cristales β en función de la relación de estirado(DR), evaluado a partir de la relación de intensidades de las reflexionesWAXS I(003)β/[I(003)β + I(0010)α] (●) y a partir de la relación deintensidades de las bandas de absorción IR I(912)β/[ I(912)β + I(923)α] (○).
Recientemente, Zhang y colaboradores han reportado que en el PLA, cuando lacristalización se realiza a baja temperatura, se puede presentar otra modificacióncristalina, conocida como α'. Estudios realizados mediante WAXS y FT-IR revelanque la forma α' presenta una celda unitaria ortorrómbica (o seudo-ortorómbica),aunque con unos parámetros de red ligeramente mayores que la forma α, por loque se le considera una modificación desordenada de está última [94, 95]. El
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reconocimiento de estas dos estructuras permitió explicar la discontinuidadobservada entre el comportamiento de cristalización del PLA a baja y a elevadatemperatura. También, permite explicar el comportamiento de fusión múltipleobservado en el PLLA, relacionado con la transformación de los cristales α' en susequivalentes cristales α durante el calentamiento, caracterizado por la aparición deun pico exotérmico (Pex) justo antes del  pico de fusión dominante en un ensayo deDSC (Figura 2.11).

Figura 2.11. Termogramas de DSC correspondientes al calentamiento de muestras dePLLA cristalizadas desde el fundido a diferentes temperaturas. Para el PLLAcristalizado a baja temperatura (por ejemplo a 80 oC), la exoterma Pex corresponde a latransición de fase α' – α (Tomado y modificado de la referencia [96])
Al igual que para otros termoplásticos semicristalinos, las propiedades físicas ymecánicas del PLA pueden mejorarse a través de un incremento de la fraccióncristalina [47, 86, 97]. La cristalinidad del PLA puede incrementarse mediante: (a)un recocido térmico, (b) adición de un plastificante, (c) incorporación de un agentenucleante durante la extrusión y (d) mediante cristalización inducida pordeformación. El recocido térmico, por lo general, se realiza a una temperaturasituada entre la Tg y la Tm. En el caso del PLA, se ha encontrado que la velocidad de
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cristalización es máxima en el rango de temperaturas comprendido entre 110 oC y130 oC, en el cual se produce una morfología esferulítica. No obstante, se necesitanlargos períodos de tiempo para alcanzar un elevado grado de cristalinidad. Por suparte, la adición de un plastificante conduce a un incremento de la movilidadmolecular, lo que trae consigo un incremento de la velocidad de cristalización yaque reduce la energía requerida para que ocurra el proceso de plegado que tienelugar durante la incorporación de las cadenas a las cristalitas [98]. Sin embargo, unplastificante también ocasiona una disminución de la Tg y, por tanto, de latemperatura máxima de servicio del PLA.
La incorporación de un agente nucleante disminuye la barrera de energía libresuperficial requerida para que ocurra la nucleación e incrementa la densidad denúcleos cristalinos, permitiendo que la cristalziación tenga lugar a mayorestemperaturas y requiera de un menor tiempo. Se ha encontrado que el PLA puedeser nucleado tanto por compuestos orgánicos como inorgánicos Entre los agentesnucleantes orgánicos se reporta el empleo de amidas alifáticas [99] y compuestosde benzoilhidracidas [100]. No obstante, estos compuestos sólo han sido obtenidosa escala de laboratorio, por lo que no están disponibles en el mercado. Dentro delos agentes nucleantes inorgánicos se destaca el empleo del talco [101] y, aunquecon una menor efectividad, también se reportan a las montmorillonitas [102, 103].
Por su parte, la cristalización inducida por deformación ocurre cuando el polímeroes orientado mecánicamente. Durante el estiramiento, las cadenas del polímero sealinean, disminuyendo así su entropía configuracional, lo que facilita suincorporación a la fase cristalina. Como resultado, ocurre un incremento de lavelocidad de cristalización que conduce a un incremento del grado de cristalinidad.La cristalinidad inducida por deformación es función del sistema termoplástico(polímero, estereoregularidad, aditivos, etc.) así como también de la temperatura,de la velocidad de deformación y de la relación de estirado [104-106]. Estudiosrecientes han revelado que durante el estirado del PLA, en función de latemperatura, tienen lugar varios cambios de fase inducidos por la deformación[107, 108]. En muestras estiradas a 70 oC, cuando la deformación alcanzóaproximadamente un 130 %, comenzó a desarrollarse una fase mesomórfica a
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partir de las cadenas amorfas orientadas. En el caso de muestras estiradas a 90 oCy hasta aproximadamente un 250 % de deformación, en cambio, se formó una fasecristalina bien definida. A temperaturas intermedias, por ejemplo 80 oC, seformaron en paralelo la fase mesomórfica y la fase cristalina [107]. Este es un temanovedoso que aún no está completamente esclarecido, por lo que requiere deinvestigaciones más exhaustivas que aún no se han llevado a cabo.
Finalmente, cabe destacar que el fenómeno de cristalización inducida pordeformación está presente en los procesos que implican un elevado grado dedeformación tales como la producción de films orientados de PLA, el moldeo porsoplado de botellas, el termoconformado de envases y el hilado de fibras.
2.2.4 Degradación térmica del PLAUn gran inconveniente del poli (ácido láctico) es su tendencia a experimentardegradación térmica durante la etapa de transformación producto de latemperatura de procesado y del tiempo de residencia [109]. El estudio de lainfluencia de las condiciones de procesado en el PLA ha mostrado que,independientemente de la combinación de velocidad de rotación de husillo y detemperatura que se utilice, ocurre una disminución del peso molecular ocasionadapor la degradación, lo que repercute en una disminución de la resistencia a latracción y de la deformación a rotura [25, 109].
Se considera que la degradación térmica del PLA es producto de: (a) hidrólisisocasionada por trazas de agua, (b) depolimerización tipo zipper [110], (c) escisiónaleatoria de la cadena principal por oxidación [111], (d) trans-esterificaciónintermolecular a monómero y ésteres de oligómeros [112], y (e) trans-esterificación intramolecular que conduce a la formación de lactidas de monómeroy de oligómeros de bajo peso molecular [113, 114]. Los productos generados por ladegradación pueden ser una molécula de lactida, un anillo de oligómero o unamezcla de acetaldehído más dióxido de carbono en función del lugar de la cadenadonde ocurra la reacción. El acetaldehído, a pesar de no ser un producto tóxico,resulta indeseable en aplicaciones destinadas al envase y embalaje de alimentos yaque puede alterar las propiedades organolépticas del producto. Por su parte, la
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lactida reduce la elasticidad y viscosidad en fundido del PLA y, además, ensucia elequipo de procesamiento.
2.3 Montmorillonita (MMT)Dentro de las arcillas comúnmente utilizadas para la preparación denanocompuestos se encuentra la montmorillonita (MMT). La MMT pertenece a lafamilia general de los silicatos laminares, también conocidos como filosilicatos[33]. Su formula química es (Al1,67Mg0,33)[(OH)2Si4O10]0,33-Na0,33(H2O). En suestructura tiene una capa central que contiene óxidos e hidróxidos de Al y Mg,coordinados en forma de octaedros, rodeada por otras dos capas formadas poróxido de silicio coordinado en forma de tetraédros (Figura 2.12). A la unidadformada por la unión de una capa octaédrica más dos tetraédricas se la denominalaminilla. El espesor nominal de una laminilla de MMT es del orden de 1 nm,mientras que las dimensiones laterales de estas capas son del orden 100 – 150 nm,resultando en una elevada esbeltez.

Figura 2.12. Estructura de la MMT. (Tomado y adaptado de las referencia [115])
En su estado natural, las partículas de la MMT están formadas por múltipleslaminillas apiladas de forma regular, separadas unas de otras por el radio de vander Waals del óxigeno, lo que conduce a la aparición de un espacio llamado
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distancia interlaminar o galería. Debido a las sustituciones isomórficas de unosiones por otros (por ejemplo: la sustitución del Al3+ por el Mg2+ o Fe2+, o lasustitución de Mg2+ por Li1+), en las capas aparece un desbalance de cargasnegativas que se compensa con la intercalación de cationes Na1+ y K1+ en lasgalerías. Obviamente, la superficie de la MMT es hidrófilica por lo que, en eseestado, sólo es compatible con polímeros hidrofílicos.
Para conseguir que la MMT sea compatible con otras matrices poliméricas, comopor ejemplo el PLA, es necesario transformar su química superficial de hidrofílica aorganofílica, facilitando el intercalado del polímero entre las laminillas de la arcillay su posterior exfoliación. Esto se puede lograr mediante una reacción deintercambio iónico con tensoactivos catiónicos entre los que se encuentrancationes primarios, secundarios o terciarios de alquilamonio o alquilfosfonio. Lapresencia de los cationes de alquilamonio o alquilfosfonio en la organosilicatoscumple un doble rol: disminuyen la energía superficial de la montmorillonitaorganomodificada (o-MMT) mejorando las características de mojado de la matrizpolimérica y, producto de su mayor tamaño, incrementan la distancia interlaminar.Así mismo, los grupos funcionales de los cationes de alquilamonio o alquilfosfoniopueden reaccionar o interaccionar con la matriz polimérica, o incluso iniciar lapolimerización de monómeros de forma que se mejora la resistencia de la interfaserefuerzo-matriz [40, 116-118].
2.4 TermoconformadoEl proceso de termoformado permite la obtención de piezas a partir de films oláminas de materiales termoplásticos (con espesores nominales comprendidosentre 0.1-12 mm) de forma rápida y económica [119-121]. En términos generales,el termoconformado consiste en calentar el material para reblandecerlo y asípermitir su deformación. La temperatura de calentamiento es función del tipo depolímero y del diseño del molde que se utilice. Para los polímeros amorfos, latemperatura mínima de trabajo la marca su temperatura de transición vítrea (Tg),permitiendo un amplio rango de de temperaturas de procesado. En el caso de lospolímeros semicristalinos, las temperaturas de conformado se encuentran en las
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proximidades de su temperatura de fusión (Tm), por lo que la ventana de trabajo esmucho más reducida que en los materiales amorfos. No obstante, a bajos niveles decristalinidad no es necesario calentar el polímero hasta una temperatura cercana asu Tm ya que a temperaturas inferiores se encontrará lo suficientementereblandecido como para poder procesarlo.
La forma deseada se consigue mediante la utilización de un molde y, endeterminados casos, con la ayuda de otros mecanismos entre los que seencuentran aire a presión, vacío, asistencia mecánica o mediante la combinaciónde dos o más de estas técnicas (Figura 2.13). El conformado es una etapa complejaen la que, en función de la posición y de la forma de la pieza, el polímero adquierediferentes grados de orientación. Entre los tipos de deformación que tienen lugardurante el conformado se encuentra el estiramiento bi- y uniaxial y elcizallamiento puro [121]. Por ejemplo, en el moldeo asistido por aire a presión lalámina normalmente es estirada biaxialmente y experimenta una deformación norestringida. En cambio, durante el moldeo asistido mecánicamente o en algunasoperaciones asistidas por vacío, en las que el polímero entra en contacto con lasuperficie del molde casi inmediatamente al inicio del estiramiento, la lámina estásujeta predominantemente a una deformación uniaxial. En estos últimos casos,como resultado del contacto con algunas partes del molde, la deformación delmaterial se encuentra restringida. Las velocidades de deformación experimentadaspor los materiales durante el termoconformado, normalmente, se encuentranentre 0.1 y 10 s-1. A estas velocidades de deformación, los polímeros exhibenmarcadas características elásticas por lo que el comportamiento del materialpuede modelarse a través de una ecuación constitutiva hiperelástica [122].
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Figura 2.13. Representación esquemática de un procesos de termoconformado asistidopor vacío (a) y con asistencia mecánica y vacío (b) (tomado y adaptado de la referencia[123]).
La forma se fija mediante el enfriamiento de la pieza que, teóricamente, comienzadesde que la lámina de plástico entra en contacto con el molde atemperado hastaque la pieza es retirada de él. Por lo general, se prefiere utilizar moldes fríos y quela lámina se haya deformado antes de entrar en contacto con la superficie delmolde. De ese modo, se reduce el tiempo de enfriado y se produce un incrementode la productividad. Uno de los problemas de la fase de enfriado es el hecho que, enla mayoría de los procesos de termoconformado, el material sólo está en contactocon una de las caras del molde. Esto puede llegar a ocasionar una diferencia en lavelocidad de enfriamiento a lo largo del espesor de la pieza que podría inducirtensiones residuales y repercutir en las propiedades finales de la piezaconformada. Con el fin de minimizar este efecto, se procede a realizar unaevacuación de calor por convección, bien sea natural o forzada. La convecciónforzada puede realizarse mediante una pulverización de agua en el flujo de aire conel objetivo de incrementar la transferencia de calor. Particularmente, en el caso depolímeros semicristalinos es necesario controlar el tiempo de enfriamiento parapermitir que el material alcance una cristalinidad de equilibrio. Si el polímero noalcanza el estado de equilibrio cristalino y, posteriormente, es calentado a unadeterminada temperatura, se produciría un fenómeno de post-cristalización y segenerarían unas contracciones que pueden dar lugar a distorsiones en la pieza. En
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general, para el caso del PLA los tiempos de enfriamiento requeridos sonsuperiores en comparación con otros polímeros (PET, PS) debido a su bajaconductividad térmica.
Como se ha visto, el termoformado se realiza sobre un material reblandecido queposee una baja resistencia mecánica, por lo que no se requiere la utilización degrandes esfuerzos ni presiones, lo que permite la utilización de materiales másbaratos para los moldes y menor robustez en la maquinaria utilizada para elprocesado. Estas características permiten que el termoformado sea un procesocompetitivo frente a otras técnicas en la obtención de piezas que no posean formasmuy complejas.
2.5 Fractura de polímeros

2.5.1 Mecanismos de fractura en polímerosSe puede definir a la Fractura como la separación o fragmentación de un cuerposólido en dos o más partes, dando lugar a la creación de una nueva superficie. Espor ello que para que exista la fractura, se necesita que el material este sometido acargas mecánicas que propicien la formación de una grieta y su posteriorpropagación, ocasionando la desintegración parcial o total del mismo.
En el proceso de fractura claramente se pueden identificar dos etapas. En unaprimera etapa ocurre la iniciación o activación de defectos aunque no se presentaun crecimiento de la grieta. Se considera que el comienzo de esta etapa,probablemente, se localiza en la zona correspondiente al límite elástico delmaterial, si bien aún no ha sido claramente identificado [124]. En la segunda etapase presenta el crecimiento de la zona deformada y de la grieta. La velocidad depropagación de la grieta no sigue un perfil lineal ya que, a medida que el procesode fractura avanza, ésta se va incrementando de forma considerable, pudiendollegar a finalizar con la propagación rápida de forma inestable que conllevaría a lafalla catastrófica de la muestra.
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El comportamiento de la grieta depende en gran medida de las propiedades delmaterial, de la geometría de la pieza y del estado de tensiones a que ésta estésometida. En general, se observan dos tipos de propagación de grieta diferentes,definidos por el grado de deformación desarrollado en la punta de la grieta, quedeterminan el tipo de fractura experimentado por un material. En el primer tipo, lagrieta se propaga con muy poca deformación en su vértice, dando lugar asuperficies lisas desde el punto de vista macroscópico, correspondiente a unafractura frágil. En este caso, la mayor parte de la energía acumulada en la muestrase emplea para la propagación de grieta. En el segundo tipo, por el contrario, lagrieta se propaga como consecuencia del intenso campo de deformación plásticapresente en su vértice, por lo cual una cantidad importante de la energía delproceso de fractura se emplea para alcanzar dicha deformación. Este tipo decomportamiento corresponde a una fractura dúctil.
La transición de comportamiento de fractura dúctil a frágil en polímeros estádeterminada por la competencia entre los micromecanismos que gobiernan elproceso de fractura: la cedencia por cizalladura (shear yielding) para la fracturadúctil y cedencia por cavitación (crazing) para el caso de fractura frágil,constituyendo la principal fuente de absorción de energía en el material (Figura2.14). Ambos mecanismos envuelven deformación plástica localizada oinhomogénea del material producto del ablandamiento inducido por deformacióny por consideraciones geométricas. La principal diferencia entre ellos es que el
shear yielding ocurre a volumen constante mientras que el crazing ocurre conincremento del volumen. De ese modo y a diferencia del shear yielding, el crazinges un proceso de cavitación en el cual la etapa de iniciación requiere de lapresencia de un componente dilatacional del tensor de tensiones. Los mecanismosde fractura frágil se ven favorecidos por una disminución de la temperatura, unincremento de la velocidad de ensayo y del espesor, así como también por lapresencia de entallas agudas y/o por la aplicación de tratamientos térmicos derecocido.
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Figura 2.14. Representación esquemática de los procesos de cedencia por cizalladura(izquierda) y crazing (derecha) (Tomado y adaptado de las referencias [125, 126]).
2.5.2 Modos de fracturaUna grieta en un sólido puede verse sometida a tensión en tres modos diferentes(Figura 2.15):
 Modo I o modo de apertura en tracción, en el cual la grieta se abre debido a laaplicación de tensiones normales al plano de fractura
 Modo II o modo de apertura en cizalla, en el que debido a la aplicación detensión cortante al plano de fractura, se producen desplazamientoslongitudinales de las superficies en dicho plano y
 Modo III o modo de apertura en desgarro que corresponde al desplazamientode las superficies de fractura en sentidos opuestos, debido a la aplicación detensión cortante en planos diferentes al plano de fractura.
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Figura 2.15. Representación esquemática de los tres modos depropagación de una grieta (Tomado de la referencia [115]).
Las propiedades a fractura de un material dependerán del modo en el que hayasido ensayado, encontrándose que la situación más compleja que se puedepresentar corresponde a la combinación de los tres modos de agrietamientoanteriormente descritos. Sin embargo, muchos de los casos prácticos de fractura sepueden clasificar predominantemente en Modo I razón por la cual, en las variablesque se analizan, se emplea el subíndice I para denotar que se trata de este modo deapertura.
2.5.3 Mecánica de la fracturaLa mecánica de la fractura es la ciencia que estudia los mecanismos y procesos depropagación de grietas en sólidos, así como la distribución de tensiones ydeformaciones que ocurren en un material agrietado o con discontinuidades,sometido a cierta tensión externa. La aplicación de la mecánica de la fractura sirvepara determinar la tenacidad de los materiales y permite evaluar cómo ésta se veafectada por la variación de diversos factores tales como: la estructura, lapresencia de refuerzos, la temperatura o la velocidad de ensayo entre otros.
Actualmente, la mecánica de la fractura se divide en tres postuladosfundamentales: la mecánica de la fractura elástica lineal (LEFM), la mecánica de lafractura elasto-plástica (EPFM) y la mecánica de la fractura post cedencia (PYFM).La diferencia principal entre estos tres postulados radica en el grado dedeformaciones plásticas desarrolladas durante la fractura delante de la punta de lagrieta.
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LEFMLa mecánica de la fractura elástica lineal (LEFM) se basa en la hipótesis de que laenergía que se requiere para la fractura de una probeta se invierte en lapropagación de la grieta, por lo que no considera que se puedan dar de formaextensiva procesos de deformación plástica en la punta de la grieta.Consecuentemente, este postulado sólo es aplicable a los casos donde la fracturaocurre dentro del rango de comportamiento elástico.
Para la aplicación de la LEFM existen dos enfoques básicos, el primero en términosde balance de energía y el segundo en términos del campo de tensiones. El criterioenergético, basado en los trabajos desarrollados por Griffith [127], puedegeneralizarse en términos de un balance entre la energía disponible (suministradafundamentalmente por las fuerzas externas), conocida como tasa de liberación de

energía (G), y la energía requerida para que ocurra la propagación o tasa crítica de

liberación de energía (GIC), ésta última definida como
a

W
G s

IC 

 (2.2)

donde GIC es una medida de la tenacidad del material y Ws es el trabajo realizadopara crear dos nuevas superficies. El criterio energético de fractura predice quepara que ocurra propagación de grieta G tiene que ser igual o mayor que GIC.
La otra aproximación para describir la fractura del material se desarrolló a partirdel análisis del estado tensional alrededor de la punta de la grieta. Irwin [128]propuso un factor de intensidad de tensiones K que relaciona la intensidad detensión cerca de la grieta con la carga aplicada y la geometría de la pieza. Para elmodo I de fractura, este factor estaría definido de la siguiente forma:

2

1

aYK oI  (2.3)donde σo es la carga aplicada e Y es una función que depende del tamaño de lagrieta y de la geometría de la probeta. En este caso, la grieta se propaga cuando KI(ecuación 2.3) adquiere un valor que sea igual o superior a un valor crítico KIC,siendo éste último una propiedad intrínseca del material, la tenacidad de fractura.
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Tanto KC como GC están relacionados entre sí. En el modo I de fractura esta relaciónviene dada por:
*

2

E

K
G IC

IC  (2.4)donde E*, para un estado de tensión plana (σ33 = 0), corresponde al módulo elástico(E) y, para un estado de deformación plana (ε33 = 0), a E•(1-ν2) (siendo ν elcoeficiente de Poisson).
EPFMPara los procesos de fractura que conlleven una deformación plástica significativa,se desarrolló la mecánica de la fractura elasto-plástica (EPFM). Esta teoríaintroduce la consideración de fenómenos de enromanmiento previo a lapropagación estable de grieta. Cómo resultado de esos procesos de enromamiento,el tamaño de la zona plástica no puede ser despreciada debido a que durante suformación se absorbe una considerable cantidad de energía, lo que inhabilita laaplicación de la LEFM.
La EPFM se basa en el concepto de la integral J desarrollado por Rice [129]. Laintegral J para materiales elásticos no lineales puede definirse como una integralde contorno que expresa la energía necesaria para crear nuevas superficies defractura en un cuerpo sometido a una tensión. Según este postulado, el crecimientode la grieta tiene lugar cuando J alcanza un valor crítico JC. El valor de JC tiene encuenta la pérdida de linealidad entre la tensión y la deformación en la punta de lagrieta.
PYFMCómo se ha visto, la aplicación de la LEFM y la EPFM sólo es válida en lacaracterización de materiales frágiles y en aquellos que desarrollan un cierto nivelde deformación en la punta de la grieta respectivamente [130]. Por tanto, ningunade ellas puede aplicarse a aquellos materiales que presentan una gran ductilidad yen los que ocurre la completa cedencia antes del inicio de propagación de la grieta[131]. Para evaluar el comportamiento a fractura de estos materiales se desarrolló
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la mecánica de la fractura post-cedencia (PYFM), la cual establece que lapropagación de la grieta transcurre siempre a través de una zona que ha sufridopreviamente una deformación plástica completa.
El método utilizado para la caracterización de materiales que presentan fracturapost-cedencia se basa en la aplicación del concepto del trabajo esencial de fractura(EWF).
2.5.4 Trabajo esencial de fractura (EWF)El concepto del trabajo esencial de fractura (EWF) se desarrolló en base a losestudios fundamentales de Broberg en 1968 [130], así como por los trabajosrealizados mas tarde por Cotterell y Reddel en 1977 [132]. Inicialmente, el métodose aplicó a láminas delgadas de materiales metálicos, siendo extendidoposteriormente a polímeros dúctiles gracias a los estudios publicados por Mai yCotterell a finales de los 80’s [133].
El concepto del EWF se basa en la separación de la energía asociada durante lafractura dúctil (Wf) en dos términos: uno que tiene lugar en la superficie defractura (denominado esencial, We) y que representa la energía envuelta en lacreación de dos nuevas superficies durante la propagación de la grieta. El segundotérmino es Wp, llamado trabajo no esencial o plástico, comprende a otras fuentesde energía utilizadas durante la fractura durante el desarrollo de procesos dedeformación plástica, disipación de calor, etc. El trabajo esencial, al estarrelacionado con la creación de nuevas superficies, es proporcional al área de lazona de proceso de fractura (FPZ): We l·t, mientras que el trabajo plástico es

proporcional al volumen de la zona plástica exterior (OPZ): Wp l2·t, siendo l lalongitud de ligamento, t el espesor. Estos tres términos se relacionan a través de lasiguiente expresión:
2

f e p e pW W W w t w t     (2.5)
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En esta expresión, we es el trabajo esencial específico de fractura, el cual estárelacionado con la energía necesaria para la cedencia y rotura del ligamento [133];
wp es el trabajo plástico específico, o sea la energía disipada en la OPZ por área devolumen y el coeficiente  es un factor de forma para la corrección del volumen dela OPZ (Figura 2.16 (a)). Dividiendo ambos miembros de la ecuación 3 por lasección transversal del ligamento (l  t) se obtiene una relación lineal entre laenergía específica de fractura (wf), encontrada mediante integración numérica delárea bajo la curva F-d (Figura 2.16 (b)), y la longitud de ligamento con la siguienteforma:




pef
f www
t

W
 (2.6)

Esta relación permite la determinación de los valores del trabajo esencialespecífico de fractura (we) y el término plástico (βwp) como la ordenada en elorigen y la pendiente de la regresión linear obtenida al representar los valores de
wf  frente a l, obtenidos de una serie de probetas fracturadas con diferenteslongitudes de ligamento (Figura 2.16 (c)).

Figura 2.16. (a) Esquema de una probeta DDENT donde se muestra la localización de lazona de proceso y de la zona plástica. (b) Forma de las curvas F-d. (c) Regresión linealentre wf y l (Tomado y adaptado de las referencias[134] y [115]).
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Para poder aplicar el concepto del EWF, se tiene que cumplir cuatrorequerimientos básicos, que son:(i) Durante la fractura, entre muestras con diferente longitud de ligamentodebe existir regularidad geométrica, visible en la semejanza de lascurvas de los diagramas fuerza-desplazamiento (F-d) (Figura 2.16 (b)).(ii) El ligamento se encuentra completamente en cedencia antes de quecomience la propagación de la grieta.(iii) La longitud de ligamento controla el tamaño de la zona plástica y elvolumen de esta zona es proporcional al cuadrado de l.(iv) La fractura ocurre bajo condiciones de tensión plana, por lo que we y βwpson independientes de la longitud de ligamento.
Para satisfacer estos requerimientos y por lo tanto mantener la linealidad entre wfy l, como se expresa en la ecuación 2.6, se recomienda que las longitudes deligamento se encuentren dentro de un rango comprendido entre un valor límitemáximo y mínimo para l según:

(3-5 t, 5 mm) ˂	l ˂	(W/3) (2.7)
Donde W es el ancho de la probeta DDENT. Con el límite superior se pretendegarantizar que el tamaño de la zona plástica no se vea afectado por los límiteslaterales de la muestra (efecto borde) y, por tanto, la deformación plástica estéconfinada al área del ligamento. No obstante, aunque algunos autores consideranque este valor es demasiado conservativo ya que ellos han logrado buenasregresiones lineales empleando longitudes de ligamento que superan el valor de
W/3 [134-137]. El límite inferior garantiza que la región del ligamento en todas lasmuestras se encuentre en un estado de tensión plana puro y no en un modo dedeformación plana o en modo mixto (combinación de tensión plana y deformaciónplana) en cuyos casos we y wp dependen de la longitud de ligamento. Lacomprobación del estado tensional en las muestras puede realizarse a través de laaplicación del criterio de Hill [138]. Este criterio consiste en la evaluación de latensión neta en la sección del ligamento (σmax) cuando se alcanza la carga máxima yen la comparación de estos valores con el valor teórico máximo posible esperable
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bajo un estado de tensión plana (1.15 σy). De acuerdo con el criterio de Hill,aquellas muestras DDENT que tengan un valor de σmax por encima de este límite nose encuentran bajo condiciones de tensión plana, lo que indica que el desarrollo dela zona plástica se encuentra restringido. Sin embargo, existen numerosos casos enlos que el criterio de Hill no se cumple, por lo que se ha revisado el protocolo de laESIS [139], incluyéndose la recomendación de que se acepten todos lo valores quecaigan dentro del rango comprendido por la media de σmax ± 10%, garantizando asíla uniformidad del estado tensional. En este trabajo se aplica el criterio establecidodel 10 % por el protocolo de la ESIS.
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Capítulo 3.
Materiales y Métodos ExperimentalesLa ejecución de este trabajo implicó la preparación de un grupo de films de PLA yde PLA reforzado con arcilla, así como la aplicación de diferentes tratamientostermomecánicos a los mismos. Como matrices, se utilizaron dos gradoscomerciales de PLA con un tamaño molecular similar pero de diferente proporciónde enantiómero L-láctico. La nanoarcilla elegida fue una montmorillonitaorganomodificada comercial.
El mezclado de la montmorillonita con el PLA se realizó mediante extrusión doblehusillo, obteniéndose unos masterbaches concentrados en arcilla que fueronutilizados para preparar los films de nanocompuesto. Los films se obtuvieronutilizando dos vías de procesamiento diferente: extrusión monohusillo y extrusióndoble husillo, ambas seguidas de un calandrado. En los films se varió la matrizpolimérica, la concentración de nanoarcilla y, en algunos casos, para favorecer elproceso de cristalización, se adicionó un agente nucleante en forma de masterbachen base PLA.
A todos los films se les aplicó un tratamiento térmico que permitió el estudio de losmateriales en dos estados: rejuvenecido (después del tratamiento) y envejecido(antes del tratamiento). Adicionalmente, con miras a la aplicación de estos films enla fabricación de piezas termoconformadas, se realizó la simulación de un procesode termoconformado. A continuación se realiza una descripción detallada de losaspectos experimentales relacionados con el proceso de obtención de los films.También, se describen la nomenclatura utilizada, los tratamientos termomecánicosaplicados y las principales técnicas de caracterización empleadas para evaluar losefectos producidos por las variables en estudio.
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3.1 Materiales

3.1.1 PLASe usaron dos grados comerciales de poli (acido láctico) (PLA) provenientes de lacasa NatureWorks LLC comercializados como NatureWorks® PLA Polymer 2002Dy 4032D, ambos suministrados en forma de granza. Estos dos grados de PLA seeligieron siguiendo el criterio de que, para un tamaño molecular similar, tuvierandiferente proporción de enantiómero L-láctico. El PLA 2002D y el PLA 4032Dtienen, respectivamente, un peso molecular promedio en peso (Mw) de 212 kDa y217 kDa y un 96.4 % y 98.0 % en masa de enantiómero L [26, 27]. En adelante,para referirnos a cada una de estos dos grados se pondrá la palabra PLA seguidodel % de enantiómero L y de la letra V (en referencia a la granza virgen), es decirPLA96V y PLA98V.
3.1.2 MontmorillonitaComo segunda fase se utilizó una arcilla comercial de la firma Southern ClayProducts, Cloisite® 30B (en adelante C30B), suministrada en forma de polvo. LaC30B es una montmorillonita natural que ha sido modificada con un 30 % de unasal cuaternaria de amonio, el cloruro de metil-R-bis-2-hidroxietilamonio (Figura3.1), con la finalidad de incrementar la distancia entre las laminillas de silicato ypara mejorar la compatibilidad con la matriz polimérica. El espaciado interlaminar(d001)  reportado por el fabricante para la C30B es de 18.5 Å ref [140].

N RCH2CH2OH
CH2CH2OHH3C

Donde R es una cadena carbonada formadapor ~65 % C18, ~30 % C16 y ~5% C14
Figura 3.1. Estructura química del cloruro de metil-R-bis-2-hidroxietilamonio (Tomado de la referencia [140]).
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3.1.3 Agente nucleanteEn algunas formulaciones, se utilizó un masterbach que actúa como agentenucleante para PLA de la firma SUKANO, comercializado como SUKANO® PLA naS516, suministrado en forma de granza. Este masterbach, en adelante agentenucleante o simplemente an, tiene como polímero base un grado de PLA de lafirma NatureWorks. Respecto a los aditivos presentes en el masterbach, debido aque es un producto comercial, el fabricante sólo indica que son agentes nucleantesorgánicos. Se empleó la dosis recomendada por el fabricante para el uso de estematsrebach que es de un 5% en peso [141].
3.1.4 Preparación de masterbaches concentrados de Cloisite 30BLa obtención de los films de nanocompuestos mediante el mezclado en fundido dela arcilla y el PLA presenta dos inconvenientes:(i) El mezclado físico y la distribución homogénea de la arcilla en la matrizpolimérica fundida, debido a su estado físico y su carácter hidrofílico,requiere de la ejecución de varios pases de extrusora [17, 47].(ii) El PLA experimenta degradación durante el procesado, viéndoseafectadas sus propiedades, lo que podría contrarrestar el efectoproducido por la fase reforzante [23, 25].
Para superar esos inconvenientes, antes de proceder a la obtención de los films denanocompuesto, se prepararon masterbaches concentrados con aproximadamenteun 10 % en peso de Cloisite 30B para cada matriz. Estos masterbaches se utilizaronen una subsiguiente etapa de procesado para, mediante dilución con granza virgen,obtener los films de nanocompuestos. De ese modo, se garantizó una distribuciónhomogénea de la arcilla al mismo tiempo que se minimizó la fracción de PLAreprocesado en más de una ocasión.
La preparación de los masterbaches se realizó mediante un proceso de extrusióndoble husillo, similar al esquematizado en la Figura 3.2, llevando a cabo dos etapasde procesado: (i) mezclado inicial de la arcilla y la matriz de PLA, (ii)
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homogeneización del masterbach. El mezclado se realizó en una extrusora de doblehusillo co-rotante Collin Kneter 25X36D (relación longitud/diámetro, L/D = 36mm y D = 25 mm). El perfil de temperaturas utilizado en la extrusora fue de 145 ºCen la zona de alimentación hasta 200 ºC en la boquilla. Previo al procesado, serealizó el secado de todos los materiales para evitar la posible degradación porhidrólisis del PLA. El secado del PLA se realizó en un deshumidificador Piovan DSN560 HE (punto de rocío -40 oC) mientras que la Cloisite 30B se secó en undesecador acoplado a una manta calefactora JP Selecta. En los dos casos el secadose realizó a 80 oC durante tres horas. El PLA que se encontraba dentro deldeshumidificador fue dosificado directamente a la extrusora doble-husillo a travésde un sistema de control para mantener una alimentación homogénea. Por suparte, la arcilla se dosificó manualmente a intervalos constantes. A la salida de laboquilla, el filamento polimérico se enfrió mediante un baño de agua y fue cortadoen forma de granza.
Seguidamente, debido a que la matriz de PLA se encontraba en estado amorfo, serecristalizaron las mezclas preparadas para evitar problemas de apelmazamientoen la tolva de alimentación durante la posterior etapa de homogeneización. Larecristalización se realizó en una estufa a 110 oC durante 12 horas. Finalmente,utilizando nuevamente el deshumidificador PIOVAN y el sistema automático dedosificación, se realizó el segundo proceso de extrusión para la homogeneizaciónde los masterbaches en las mismas condiciones que en la etapa de mezclado.
Cabe destacar que, adicionalmente y utilizando el mismo procedimiento descritoanteriormente para la producción de los masterbaches de nanocompuesto, seprocesó un masterbach de cada grado de PLA pero sin nanoarcilla. Estemasterbach sin arcilla se utilizará para preparar films de PLA sin nanoarcilla quecontengan una proporción de PLA reprocesado equivalente a la que tienen losfilms de nanocompuestos. Estos films se usarán como blancos para determinar elefecto del reprocesado en las propiedades mecánicas, térmicas y a fractura delPLA. En la tabla 3.1 se muestra un resumen de todos los masterbaches preparados,indicándose también su composición nominal.
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Figura 3.2. Esquema del proceso de preparación de los masterbachesconcentrados de Cloisite 30B.
Tabla 3.1.  Relación de masterbaches preparados y su composición nominal

Cloisite 30B (% en peso)Matriz Masterbach Nominal RealaPLA96-C10 10 9.2PLA2002D PLA96-X2 0 0PLA98-C10 10 9.4PLA4032D PLA98-X2 0 0a Determinado mediante calcinación (ver apartado 3.4.2)
3.2 Métodos de preparación de los filmsLos films se obtuvieron mediante un proceso de extrusión calandra siguiendo dosvías de procesamiento diferentes: extrusión monohusillo y extrusión doble husillo.El proceso de extrusión monohusillo se usó para preparar films de PLA. Por suparte, el proceso de extrusión doble husillo, debido a su mayor capacidad demezclado dispersivo y distributivo, se usó para preparar los films denanocompuesto. En todos los casos, se realizó un secado de los materiales previo alprocesado. Las condiciones de secado empleadas así como el perfil detemperaturas en la extrusora fueron los mismos que se emplearon para lapreparación de los masterbaches (ver apartado 3.1.4). A continuación se realiza
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una descripción de los aspectos que son particulares para cada uno de estos dosprocesos.
3.2.1 Preparación de films de PLACon el propósito de caracterizar las matrices sin modificar, se prepararon dos filmsempleando granza virgen de cada grado de PLA como materia prima.Adicionalmente, se preparó un tercer film obtenido a partir de la mezcla físicaformada por un 95 % en masa de granza del PLA98V y un 5 % en masa del agentenucleante.
En la preparación de cada uno de estos tres films se empleó una sola etapa deprocesamiento. El equipo de extrusión-calandra utilizado, similar al representadoen la figura 3.3, estuvo compuesto por una extrusora monohusillo Collin Teach-Line® E16T (L/D= 25, D=16 mm) acoplada a una calandra Collin Teach-Line®CR72T. La velocidad de giro del husillo fue de 50 r.p.m. A la salida de la boquilla secolocó un cabezal de extrusión de perfil plano de 10 cm de ancho con espesor delabios variable. La separación de los labios del cabezal se ajustó a 0.40 mm,aproximadamente un 10 % por encima del espesor nominal buscado tal comorecomienda el proveedor de la resina. El calandrado de los films se llevó a cabo auna temperatura de los cilindros de 50 oC, controlada mediante un atemperadorPIOVAN TW9.

Figura 3.3. Esquema del proceso de extrusión monohusillo
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3.2.2 Preparación de films de PLA/o-MMTLos films de nanocompuesto se obtuvieron mediante dilución de los masterbachescon granza virgen de su correspondiente matriz de PLA. En el caso del PLA98V,además, se le adicionó un 5 % en peso del agente nucleante. Se prepararon dosfilms de nanocompuesto por cada grado de PLA con una concentración final de o-MMT de un 0.5 y un 2.5 % en masa. Para ello, se prepararon dos mezclas físicaspara cada matriz con proporciones nominales matriz/masterbach de un 95/5 y un75/25 % en peso. Las proporciones exactas de arcilla se calcularon a partir de lacomposición de o-MMT en los masterbaches determinada por calcinación (Tabla3.1).
El equipo de extrusión-calandra utilizado, similar al representado en la figura 3.4,estuvo compuesto por la extrusora doble husillo co-rotante Collin Kneter 25X36D ala que se le acopló la calandra Collin Teach-Line® CR72T. La velocidad de giro delhusillo fue de 85 r.p.m. A la salida de la boquilla se colocó un cabezal de extrusiónde perfil plano de 12 cm de ancho con espesor de labios variable. La separación delos labios del cabezal y las condiciones de calandrado fueron similares a lasutilizadas para la obtención de los films de PLA (sección 3.3.1).

Figura 3.4. Esquema del proceso de extrusión doble husillo
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Adicionalmente, se prepararon films de cada matriz con el masterbach de PLAreprocesado sin nanoarcilla utilizando idénticas condiciones y proporciones quepara los films de PLA reforzadas con nanoarcilla, para tener en cuenta posiblesefectos de la degradación por el procesado [24, 142]. Estos films se utilizaron comoblancos de los compuestos.
3.2.3 Nomenclatura utilizada para determinar los distintos films

preparadosEn la tabla 3.2 se muestra un resumen de todos los films preparados junto con sucomposición y su espesor nominal. Además, se señala el proceso de extrusiónutilizado para su preparación.
Tabla 3.2 Relación de materiales preparados, su composición nominal y vía deprocesamiento seguida para su obtención

Composición

Films
preparados

C30B(% en peso) PLA
reprocesado1(% en peso) an(% en peso) Método

de
Procesado

Espesor
nominal

(mm)

PLA96 0 0 0
PLA98 0 0 0an-PLA98 0 0 5

Extrusiónmonohusillo 0.35
PLA96-C0.5 0.5 5 0
PLA96-C2.5 2.5 25 0
PLA96-B0.5 0 5 0
PLA96-B2.5 0 25 0an-PLA98-C0.5 0.5 5 5an-PLA98-C2.5 2.5 25 5an-PLA98-B0.5 0 5 5an-PLA98-B2.5 0 25 5

Extrusióndoble husillo 0.40

1 Calculado a partir del contenido de PLA en el masterbach de C30B utilizado parapreparar los nanocompuestos
3.3 Tratamientos termo-mecánicos aplicados a los films

3.3.1 Tratamiento térmico de rejuvenecimientoPara provocar un rejuvenecimiento de los films, se aplicó un tratamiento térmico(Figura 3.5) que consistió en un calentamiento a la temperatura de 60 oC durante
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20 minutos seguido de un brusco enfriamiento por inmersión en un baño de aguahelada (temple) [143, 144]. Este tratamiento permitió el estudio de los films en dosestados diferentes: envejecido (antes del tratamiento) y rejuvenecido (después deltratamiento).

Figura 3.5. Diagrama del tratamiento térmico de temple aplicado a los films.
Cuando el tratamiento térmico de rejuvenecimiento se aplica directamente sobreprobetas se produce una contracción que conduce a la deformación de las mismas,como puede apreciarse en la figura Figura 3.6 (a).

Figura 3.6. (a) Efecto del tratamiento térmico de rejuvenecimientocuando es aplicado directamente a las probetas. (b) Probeta troqueladaa partir de los trozos de films rejuvenecidos.
Para evitar este efecto, en lugar de aplicar el tratamiento sobre las probetas seutilizaron trozos enteros de los films de aproximadamente 20 cm de largo. Lostrozos de film se colocaron entre dos placas metálicas de acero inoxidable de20x20 cm2 formando un sándwich que fue aprisionado con pinzas, similar alesquematizado en la figura 3.7. Después del tratamiento térmico de
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rejuvenecimiento se procedió al troquelado de las probetas, obteniéndolas libresde defectos como se puede apreciar en la figura 3.6 (b).

Figura 3.7. Representación esquemática del montaje realizadopara la aplicación del tratamiento térmico a los films.
3.3.2 Simulación de un proceso de termoconformadoSe realizó una simulación de un proceso de termoconformado con miras a laposible aplicación de los films para la fabricación de envases mediante esta vía deprocesamiento. En particular, se buscó información relacionada con elcomportamiento de los films durante el proceso de termoconformado, así comotambién sobre el efecto de la orientación inducida durante el procesamiento en laspropiedades de los materiales.
El estudio del comportamiento de los films durante el termoconformado se realizómediante ensayos de tracción uniaxial (Figura 3.8), desarrollados en dos etapas: (i)a diferentes temperaturas y (ii) a diferentes velocidades de separación demordazas. Los ensayos se realizaron en una máquina universal de ensayosGaldabini Sun 2500 (Italia) a la que se le acopló una cámara climática Eurotherm2408 (Italia) con control automático de temperatura de ±1oC. Se emplearonprobetas de tracción halterio con geometría estándar tipo IV, de acuerdo con lanorma ASTM D-638, cortadas en la dirección principal de extrusión de los films(MD) (ver apartado 3.4.6). Las probetas se colocaron dentro de la cámara climáticaa la temperatura de ensayo y se dejó transcurrir un tiempo de precalentamiento de10 minutos, suficiente para que se alcanzara el equilibrio térmico. Seguidamente serealizó el ensayo, registrándose la curva de tensión-deformación.
En la primera etapa, se realizaron ensayos a 10 mm/min. y a las temperaturas de50 y 70 oC, correspondientes a 10 oC por debajo y por encima de la Tgrespectivamente. En este experimento sólo se utilizaron probetas de los films de
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PLA. En la segunda etapa, se fijó la temperatura a 70 oC y se realizaron ensayos atres velocidades de deformación diferentes (1, 10 y 100 mm/min.). Es necesarioaclarar que en los ensayos realizados a 70 oC en ningún caso se llegó hasta roturade la muestra. Por esa razón, se controló la deformación hasta llegar a un 200 % y,excepcionalmente, en algunos casos hasta un 400%. En ese momento se detuvo elensayo y se procedió al enfriamiento rápido de las probetas manteniendo latensión.

Figura 3.8. Representación esquemática de la simulación del proceso determoconformado realizada mediante ensayos de tracción uniaxial: ensayo de tracción adiferentes temperaturas y velocidades de separación de mordazas (a), enfriamiento de lasmuestras estiradas (b) y obtención de muestras a partir de las probetas postmortem paralas caracterización mediante DSC, FT-IR y WAXS (c).
Finalmente, para conocer los posibles efectos del proceso de termoconformado enlas propiedades del material, se prepararon y caracterizaron muestras de los filmsorientadas uniaxialmente. El procedimiento seguido en este caso se esquematizaen la figura 3.9. Las muestras de partida, trozos rectangulares de films deaproximadamente 125x40 mm2 (largo x ancho) con la dimensión mayor paralela ala dirección MD, se cortaron de la zona lateral de los films (Figura 3.9 (a)). Estasmuestras se estiraron a 70 oC y 100 mm/min. hasta alcanzar un 200 % dedeformación. En ese momento se detuvo el estiramiento y se procedió alenfriamiento rápido de las muestras manteniendo la tensión. Las muestrasorientadas se usaron para preparar probetas para las caracterizaciones mecánica y
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termo dinamomecánica (Figura 3.9 (d)). En adelante, se adicionarán las letras “st”a la nomenclatura descrita en el apartado 3.3.3 para hacer referencia a estasmuestras orientadas.

Figura 3.9. Representación esquemática del proceso de orientación uniaxial de los films:obtención de las muestras de partida (a), proceso de estirado (b), enfriamiento de lasmuestras estiradas (c) y obtención de las probetas para las caracterizaciones mecánica ytermodinamomecánica (d).
3.4 Técnicas experimentales de caracterización

3.4.1 Determinación del tamaño molecularEl tamaño molecular se determinó mediante cromatografía de permeabilidad engel (GPC). Los ensayos se realizaron a temperatura ambiente (22 ± 1 oC) en uncromatógrafo Agilen Technologies 1260 Infinity acoplado a una columna PLHFIgel.Las muestras se tomaron de la zona lateral de los films, similar a la que se empleópara obtener las probetas para la caracterización mecánica (ver apartado 3.4.6).Como eluyente se empleó el 1,1,1,3,3,3-hexafluor-2-propanol (HFIP), previamentedopado con trifluoracetato de sodio (en una concentración de 6.8 mg/L) paraevitar el efecto polielectrolito. El flujo se estableció en 0.5 mL/min. Se inyectaron100 μL de muestra con una concentración másica aproximada de 0.2 %. A partir delos cromatogramas se determinaron los valores promedio de las masasmoleculares Mn, Mw.y Mz. El índice de polidispersidad (PDI) se cálculo a partir de lasiguiente relación:
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n

w

M

M
PDI  (3.1)

No obstante, en algunos casos no fue posible realizar la caracterización medianteGPC por lo que, basados en la relación inversa existente entre la fluidez del PLA ysu peso molecular, publicada previamente por investigadores de nuestro grupo[24], se recurrió a la determinación del índice de fluidez (MFI) como vía alternativapara evaluar indirectamente el tamaño molecular.
Mediante la determinación del índice de fluides (MFI) se caracterizaron losmateriales de partida, correspondientes a la granza virgen de cada grado de PLA yal agente nucleante, así como a todos los films preparados. En el caso de los films,además, fue necesario realizar una etapa de triturado en un molino para plásticos.Previo a las mediciones, todas las muestras se dejaron en un desecador acoplado auna manta calefactora JP Selecta conectada al vacío durante 12 h a 55 oC.
El MFI se determinó según la norma ASTM D-1238, utilizando un plastómetroCEAST 684. Las mediciones se llevaron a cabo empleando una carga de 2.16 kg auna temperatura de 210 oC. Para cada material, se obtuvieron 10 muestrascortadas de forma automática a intervalos de 10 segundos. Para el cálculo del MFIse empleó la siguiente expresión:

1060 mMFI  (3.6)donde m10 corresponde a la masa promedio de los diez cortes realizados por cadamuestra. El MFI se expresó en g/10 min., reportándose además la desviaciónestándar de los resultados obtenidos.
3.4.2 Determinación del contenido de nanoarcillaEl porcentaje en peso de arcilla (Wo-MMT) se determinó según la norma ISO 3451-1aplicando el método A (calcinación directa). Con este método se encontró elcontenido exacto de arcilla en los masterbaches, el cual fue utilizado para calcularlas proporciones de las mezclas descritas en el apartado 3.3.2. Así mismo, una vezpreparados los films de PLA/o-MMT, la calacinación se utilizó para encontrar la
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concentración final de arcilla. En este caso, previo al ensayo de cenizas fuenecesario realizar una etapa de molido para reducir el tamaño de las muestras. Entodos los casos se utilizó una masa de muestra de aproximadamente 10 g dematerial. Las muestras se colocaron dentro de un crisol y, seguidamente, seprocedió a su calcinación. La calcinación se realizó en dos pasos, primero se calcinólentamente en un mechero Bunsen hasta que las muestras se carbonizaroncompletamente. Posteriormente, las muestras carbonizadas se colocaron en unhorno mufla selecta 367P.E. a una temperatura de 600 ºC durante 3 h. A estatemperatura, el modificador orgánico se degrada completamente por lo que lascenizas corresponden únicamente a la arcilla. El porcentaje en peso de arcilla secalculó mediante la siguiente expresión:
100

m

r
MMT m

m
w (3.2)

donde mr y mm corresponden a la masa de las cenizas y a la masa de la muestrarespectivamente. Se realizaron tres replicas por cada material caracterizado,pudiendo determinarse la desviación estándar.
3.4.3 Caracterización morfológicaEn este trabajo se realizó la caracterización morfológica de los nanocompuestospreparados y, además, de las probetas postmortem de la simulación del proceso determoconformado. La morfología de los nanocompuestos se determinó mediantedifracción de rayos-X de grandes ángulos (WAXS). En la caracterizaciónmorfológica de las probetas postmortem, además de WAXS, se utilizóespectroscopia de infrarrojos con transformada de Fourier (FTIR). A continuaciónse realiza una descripción detallada de cada una de las técnicas experimentalesutilizadas para la caracterización morfológica.
Difracción de Rayos X a grandes ángulos (WAXS)Las mediciones por difracción de rayos X de grandes águlos (WAXS) se realizaronen un difractómetro de rayos-X D4 Endeavor, con una radiación CuKα, longitud deonda (λ) de 0.154 nm, y operando a un voltaje de 40 kV con una intensidad de 40mA. Las muestras de los nanocompuestos se tomaron directamente de la zona
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lateral de los films, similar a la esquematizada en la figura 3.9 (a). En el caso de lasprobetas postmortem de la simulación del termoconformado, las muestras setomaron de la zona central de las mismas (Figura 3.8 (c)). Los ensayos de WAXS serealizaron a temperatura ambiente (22 ± 1 ºC) y en un intervalo 2 desde 2 hasta20o y una velocidad de barrido de 8 s/paso. Para el cálculo de la distanciainterlaminar (d001)) se aplicó la ley de Bragg:



sen

d
2001  (3.3)

El índice de cristalinidad de cada muestra, (χc), se puede determinar a partir de lasiguiente expresión:
ac

c
c SS

S


 (3.4)

donde Sc corresponde a la suma de las áreas correspondientes a los picoscristalinos y Sa al área del halo amorfo.
Espectroscopia de infrarrojos con transformada de Fourier (FT-IR)La espectroscopia de infrarrojos se realiza en un espectrofotómetro FTIR Nicolet6700. Los espectros se toman directamente sobre las muestras (Figura 3.8 (c)) delas probetas postmortem de la simulación del proceso de termoconformado,empleando la técnica de ATR mediante la adaptación de un accesorio ATR SmartOrbit con disco de diamante. El número de barridos por cada especto es de 32 y laresolución empleada es de 4 cm-1. En la tabla 3.3 se presenta un resumen de lasprincipales bandas de absorción del PLA y de las asignaciones al modo vibracionalque las genera [81, 145, 146].
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Tabla 3.3. Principales bandas de absorción presentes en el espectro IR del PLA y suasignación
Posición de las bandas, cm-1 Asignación3571 Estiramiento del grupo –OH (libre)2995 (asym.), 2994 (sym.) Estiramiento del grupo –CH–1759 Estiramiento del grupo carbonilo –C=O1453 Doblado del grupo –CH31382, 1362 Deformación del grupo –CH– incluyendo bendingsimétrico y asimétrico1268 Bending del grupo –C=O1194, 1130,1093 Estiramiento del grupo –C–O–1047 Bending del grupo –OH923α y 912β Combinación del r(CH3) y ν(C-COO)

3.4.4 Caracterización estructuralLa caracterización estructura de los compuestos PLA/o-MMT se realizó medianteobservación por microscopia electrónica de transmisión (TEM) y microscopia FIB-SEM. A continuación se realiza una descripción detallada de cada una de estas dostécnicas.
Microscopia electrónica de transmisión (TEM)La observación estructural se realizó en un microscopio electrónico de transmisión(TEM) Hitachi 800MT operado a un voltaje de 200 kV. Las muestras observadaspor TEM se prepararon por ultramicrotomía. Para ello, primero se tomaronpequeñas muestras de la zona central y lateral de los films, las cuales se cortaronde forma que se pudiera observar la microestructura en la dirección principal MDy en la dirección transversal a la dirección principal (TD) (sólo en la zona lateral)(Figura 3.10). Estas muestras se incluyeron dentro de bloques de resina SPUR,dejándose curar a 60 ºC en un horno convencional durante 48 h. Posteriormente,los bloques de resina fueron seccionados en un piramitomo Reichert MT 60 hastaconfeccionar una pirámide truncada con punta trapezoidal. Finalmente, losbloques se colocaron en un ultra-microtomo Reichert 701 para obtener distintasmuestras de aproximadamente 100 nm de espesor. Las muestras ultrafinas secortaron a temperatura ambiente, utilizando una cuchilla de diamante soportada
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en un recipiente conteniendo agua desionizada para evitar su contaminación. Coneste sistema, los cortes se mantuvieron a flote y fueron recogidos a través derejillas de cobre, las cuales se transfirieron directamente al microscopioelectrónico de transmisión (TEM) para su observación.

Figura 3.10. Esquema representativo de la zona y la dirección observadamediante TEM: (1) lateral-MD (LMD), (2) lateral-TD (LTD) y (3) central-MD(CMD). La superficie coloreada de rojo representa la región observada.
Para completar la caracterización morfológica, se llevó a cabo un análisis deimagen utilizando micrografías TEM tomadas a 100 000 aumentos, lo cual permitiócuantificar el número de partículas y medir sus dimensiones, así como calcular ladistancia con su vecino más próximo.
El análisis de imagen aplicado se basó en el empleo de elipses como formageométrica para medir la longitud (p) y el espesor de las partículas (tp). Esimportante resaltar que la medida de p puede verse alterada con el deslizamientode las láminas de arcilla ocurrido durante el proceso de extrusión doble-husillo[147], por lo que resulta más conveniente definir p como longitud efectiva departícula.
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También, es conveniente considerar que en compuestos intercalados y/oaglomerados, el espesor de las partículas puede ser definida como:
 001 1particle platelett d n t   (3.5)donde n es el número de laminillas por partícula y tplatelet es el espesor de unalaminilla (~ 0.94 nm). En este trabajo, n se determinó a partir de variasmicrografías TEM a altos aumentos (entre 40 000 y 60 000).

Microscopia FIB-SEMLa microscopía FIB-SEM se basa en la combinación de un haz energético de ionesde alta resolución (FIB) y un haz de electrones (SEM). El haz iónico permiterealizar “mecanizados” de la superficie de las muestras con gran precisión y sinque ocurra deformación plástica (Figura 3.11a). Como resultado, se obtienensecciones altamente localizadas que revelan la sub-estructura interna de losmateriales. El área horadada (“Milled”), previa inclinación de la muestra (Figura3.11b), puede ser observada con el haz de electrones, obteniéndose imágenes degran calidad incluso a muy grandes aumentos [148, 149]. Con esta técnica, el áreade la muestra analizada es superior al área observada mediante TEM por lo que lasobservaciones son más representativas para el estudio de la orientación de laspartículas de arcilla [150].

Figura 3.11. Representación esquematica donde se muestra el proceso de cortetransversal de la muestra con el haz de iones (a) y la forma de colocación de la muestrapara su observación mediante SEM (b).
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Los estudios de FIB-SEM se realizaron en un equipo FEI nova 200. El horadado serealizó con un haz de iones de galio (Ga+), empleando una intensidad de corrientede 17nA y un voltaje de 15 kV. A continuación, para eliminar cualquier resto dematerial redepositado y minimizar los efectos del horadado, se realizaron 4 ciclosde limpieza de 20 segundos. El ángulo de inclinación utilizado para la observaciónfue de 52o. Con esta técnica se buscó observar la orientación de las partículas através de la sección transversal de los films. Para ello, se horadaron microsecciones de 6x5x5 μm sobre la superficie de los films en la dirección de su espesorcomo se muestra en la figura 3.12.

Figura 3.12. Representación esquemática de la zona donde se horadaron lasmicrosecciones en las que se realizaron las observaciones mediante FIB-SEM.
3.4.5 Caracterización térmicaPara la caracterización térmica se emplearon dos técnicas diferentes: (i)Calorimetría diferencial de barrido y (ii) Análisis térmico dinamomecánico(DMTA). Los aspectos experimentales relacionados con estas técnicas, así como lasmuestras que se han caracterizado con ellas, se describen a continuación.
Calorimetría diferencial de barrido (DSC)La caracterización térmica de los films se realizó mediante calorimetría diferencialde barrido (DSC), en muestras de aproximadamente 10 mg tomadas de la zonalateral de los films. Para ello, se emplea un calorímetro Perkin Elmer Pyris 1 con unsistema de refrigeración Intracooler Perkin 2P, calibrado con patrones de indio yplomo. En los ensayos de DSC se empleó un programa compuesto por cuatroetapas ejecutas en orden sucesivo: un primer calentamiento, una isoterma a latemperatura final, un enfriamiento controlado y un segundo calentamiento. En las
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etapas dinámicas se utilizó una velocidad de variación de la temperatura de 10oC/min. El primer calentamiento revela la historia termomecánica que presentacada muestra hasta la realización del ensayo. Por su parte, la inclusión de unaisoterma a la temperatura final y un enfriamiento controlado garantizan,respectivamente, la completa eliminación del estado cristalino existente y lacreación de una historia térmica conocida e idéntica para todas las muestras. Comoresultado, la información que revela el subsiguiente calentamiento corresponde acaracterísticas propias de cada material. A las muestras con tratamiento térmico,excepcionalmente, sólo se les realizó un primer calentamiento.
Adicionalmente, se realiza la caracterización térmica de las probetas postmortemde la simulación del proceso de termoconformado. Las muestras se tomaron de lazona central de las probetas deformadas (Figura 3.8 (c)). En este caso se realizó laetapa correspondiente al primer calentamiento.
A partir de los termogramas correspondientes al primer calentamiento seevaluaron las temperaturas de transición vítrea (Tg), de fusión (Tm) y decristalización en frío (Tcc). Los valores de las entalpías de relajación (ΔHrel), decristalización en frío (ΔHcc) y de fusión (ΔHm) se determinaron por integración delárea bajo la curva de DSC a la Tg, la Tcc y la Tm respectivamente.
El grado de cristalinidad (Xc) de las diferentes muestras se calcula restando lasentalpías de cristalización en frío (ΔHcc) de las entalpías de fusión (ΔHm), según lasiguiente ecuación [70]:
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(3.6)donde ΔH0  corresponde al valor teórico de la entalpía de fusión de un PLA 100%cristalino, en este caso estimado en 93 J/g [151].

Análisis termo dinamomecánico (DMTA)El análisis térmico dinamomecánico se realizó en un analizador TA InstrumentsQ800 DMA. Las medidas se realizan en un rango de temperaturas de 30 oC a 160 oC,
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a la frecuencia de 1 Hz y con una velocidad de calentamiento de 2 oC/min. Se utilizóuna configuración tipo empotrado simple.
Mediante la técnica de DMTA se caracterizaron los films antes y después de serorientados uniaxialmente (ver apartado 3.3.2). En todos los casos, se utilizaronprobetas rectangulares de 35 x 6 mm2 (largo por ancho), cortadas mediantetroquelado. Las probetas obtenidas a partir de los films se cortaron de una zonasimilar a la utilizada para obtener las probetas de tracción en dirección MD (Figura3.13). Por su parte, las probetas obtenidas a partir de las muestras estiradas secortaron de la zona central, colocando la dimensión mayor paralela a la direcciónde orientación (Figura 3.9 (d)).
3.4.6 Caracterización mecánicaLa caracterización mecánica se realizó mediante ensayos de tracción uniaxial,siguiendo la norma ASTM D-638, en una máquina universal de ensayos (GaldabiniSun 2500) equipada con una célula de carga de 5kN y un video-extensómetroMintron OS-65D. Se realizó la caracterización de los films rejuvenecidos yenvejecidos (sección 3.3.1) y, además, la de las muestras orientadas uniaxialmente(sección 3.3.2).
En la caracterización mecánica se emplearon probetas halterio tipo IV, obtenidasutilizando un troquelador CEAST 6051. Los films se ensayaron en las dosdirecciones principales, MD y TD, como se representa de manera esquemática enla figura 3.13. En el caso de las muestras orientadas uniaxialmente, sólo seensayaron probetas cortadas en la dirección de estiramiento (Figura 3.9 (d)). Esimportante resaltar que, particularmente, en el caso de los films rejuvenecidos, lasprobetas se cortaron inmediatamente después de aplicar el tratamiento térmicode rejuvenecimiento.
Los ensayos de tracción se realizaron a temperatura ambiente (22 ± 1 ºC) y a unavelocidad de separación de mordazas de 10 mm/min. Las probetas rejuvenecidas,una vez troqueladas, se dejaron reposar durante 20 minutos para que alcanzaranel equilibrio térmico a la temperatura de ensayo. En estos casos, el tiempo
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transcurrido desde la aplicación del tratamiento de rejuvenecimiento hasta larealización del ensayo de tracción no sobrepasó a una hora. A partir de los datosfuerza vs desplazamiento (F-d) registrados en cada ensayo, se obtuvieron lascurvas ingenieriles tensión vs deformación (σ−ε). A partir de la curva σ−ε sedeterminaron los valores del módulo elástico (E), la tensión de cedencia (σy), ladeformación a cedencia (εy) y la deformación a rotura (εb). Los valores que sepresentan corresponden al promedio de al menos 5 ensayos válidos.

Figura 3.13 Esquema de la obtención de las probetas halterio tipo IV a partir de los films.
Modelos para la predicción de propiedades mecánicas de materiales
compuestosExisten diferentes modelos para predecir las propiedades mecánicas de loscompuestos, tomando en consideración la rigidez de la matriz y del refuerzo, lafracción volumétrica, la esbeltez del refuerzo, su orientación dentro de la matrizpolimérica, etc. El modelo más simple es el de la regla de mezclas, cuya expresiónpuede describirse como sigue:

mfff EEE )1(   (3.7)donde ϕf es la fracción volumétrica del refuerzo, Ef  y Em corresponden al móduloelástico del refuerzo y de la matriz respectivamente. Sin embargo, la regla de lasmezclas presenta el inconveniente de no considerar la esbeltez de las partículas.Otros modelos, como los propuesto por Halpin-Tsai [152] y Halpin-Tsai-van Es[153], si toman en consideración la esbeltez, por lo que han sido utilizado en estetrabajo para predecir la rigidez de los compuestos unidireccionales de la matriz dePLA96:
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donde E y Em son el módulo elástico del compuesto y de la matriz respectivamente,
 es el factor de forma que depende de la geometría del refuerzo y de la direcciónde la carga aplicada durante el ensayo a tracción, y  viene dada por la siguienteexpresión:
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En general, un valor de  = 2(p/tp) es una buena aproximación para el módulolongitudinal (E11), siendo p y tp la longitud y el espesor del refuerzorespectivamente.
3.4.7 Caracterización a fracturaEn este trabajo, para evaluar el comportamiento a fractura, se empleó la mecánicade la fractura post cedencia (PYFM). En particular, se aplicó el método del trabajoesencial de fractura (EWF) sobre probetas de doble entalla agudizada (DDENT),siguiendo el protocolo elaborado por el comité TC4 de la ESIS, cuya últimapublicación data del 2001 [139]. Las probetas se obtuvieron a partir de los filmsrejuvenecidos y envejecidos, utilizando un troquelador CEAST 6051. Lasdimensiones de las probetas DDENT así como la zona y la dirección de troqueladose esquematizan en la figura 3.14 (a) y (b) respectivamente. El espesor (t) de losfilms, en función de la vía de procesamiento, fue de 0.35 y 0.40 mm (Tabla 3.2). Seutilizaron 5 longitudes de ligamento (l) que oscilaron entre 5 y 25 mm con unintervalo de 5 mm. Para cada longitud de ligamento se realizaron tres réplicas.
La metodología de trabajo se resume en los siguientes pasos:
 Preparación de una serie de probetas de doble entalla agudizada (DDENT),como las que se muestran en la figura 3.14 (a), en las que se varía la longitud de



68

ligamento. En el caso de las muestras rejuvenecidas se procedió de la mismaforma que para los ensayos a tracción (sección 3.4.6)
 Agudizado de las entallas con una hoja de afeitar fresca en el momento delensayo
 Ensayo a tracción de las probetas DDENT en tracción, registrando las curvasfuerza vs. desplazamiento (F-d).
 Cálculo de las energías de fractura (Wf) de cada probeta por integraciónnumérica del área debajo de la curva F-d.
 Determinación de las longitudes de ligamento reales a partir de las probetasensayadas empleando una lupa microscópica (10 x 44 x Zoom, Carton, USA)provista de una platina móvil acoplada a un micrómetro que permitió obtenermediciones con una precisión de ±1 µm.
 Cálculo de los parámetros de fractura, representando las energías específicas(obtenidas de la división de Wf por la sección del ligamento) en función de l yajustando, por el método de mínimos cuadrados, los puntos obtenidos a laecuación de una recta.
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Figura 3.14. (a) Esquema de una probeta DDENT indicando sus dimensiones. (b)Esquema mostrando la zona de obtención de de las probetas DDENT a partir de filmsextruidos.
En los ensayos de EWF se utilizó el mismo equipamiento que en la caracterizaciónmecánica (sección 3.4.6). Las condiciones de temperatura y velocidad deseparación de mordazas fueron, en todos los casos, de 22±1 oC y 1 mm/min. Cabedestacar que, en una etapa previa, se ensayaron probetas DDENT con treslongitudes de ligamento diferentes (5, 10 y 15 mm) para los films de PLArejuvenecidos y envejecidos. Al mismo tiempo que se realizaban estos ensayos, segrabaron imágenes con un sistema de cámaras estereoscópicas a intervalosregulares de tiempo. Estas imágenes se utilizaron para efectuar la evaluación delcampo de deformaciones mediante la técnica de correlación y procesamiento deimágenes simultáneas, controlado por un paquete de software GOM-ARAMIS.
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El software GOM-ARAMIS permite la correlación digital de imágenes en unamedida del campo de deformaciones tridimensional. Para identificar el campo dedeformaciones durante el ensayo, a las probetas, primero, se les aplicó una capa depintura de color blanco y luego fueron rociadas con un spray de pintura negra paragenerar una estructura de puntos aleatorios óptimamente activa. Eldesplazamiento de los puntos, situados en un área de 1010  píxeles, se determinócon una técnica de mallado en la que cada punto fue identificado medianteprocesamiento de imágenes dentro de una celda de 1313  píxeles [154, 155]. Laevaluación de las imágenes adquiridas se realizó mediante el softwarecomputacional ARAMIS. Este software calcula las estadísticas de deformación ymuestra la deformación en la muestra en términos de imágenes de distribución dedeformaciones a lo largo de la dirección de aplicación de la tensión. La derivada delcampo de desplazamiento genera el campo de deformaciones. Posteriormente, lasimágenes se sincronizaron en orden cronológico, obteniéndose las característicasde la evolución del campo de deformaciones en el tiempo. De esta manera sepudieron seguir las variaciones en el espesor de cada punto de la probeta durantela ejecución del ensayo, pudiendo determinarse el punto en que comienza lapropagación de grieta.
3.4.8 FractografíaEl análisis fractográfico se realiza mediante Microscopía Electrónica de Barrido(SEM) en un equipo JEOL JSM 6400. Para ello, las muestras se recubren con unacapa fina de oro para conseguir la máxima conductividad. Mediante SEM, seobservó la superficie de fractura de muestras postmortem de los ensayos de EWFpara determinar el mecanismo de fractura y la forma en que las nanopartículascontribuyen al comportamiento a fractura del PLA.
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Capítulo 4.
PLA: Extrusión monohusilloEn este capítulo se presentan los resultados derivados del estudio de los filmspreparados mediante el proceso de extrusión monohusillo a partir de granzavirgen de cada matriz y se analiza el efecto que producen en estos films:1.- Un tratamiento térmico de rejuvenecimiento2.- La proporción de enantiómero L-láctico3.- La presencia de un agente nucleante en la formulación de PLA.En primer lugar, (apartados 4.1 a 4.4) se muestran y discuten los resultadosderivados de la caracterización estructural, térmica, mecánica y a fractura de losfilms. En una segunda parte, (apartado 4.5) se analiza el comportamiento de losfilms durante y después de la simulación del proceso de termoconformado.
4.1 Caracterización estructuralEl tamaño molecular de los films de PLA se evaluó indirectamente a través de ladeterminación del índice de fluidez (MFI) [21]. En la figura 4.1 se muestran losvalores encontrados de MFI para los films de PLA. Así mismo, se incluyen losvalores de MFI de la granza virgen de cada grado de PLA. Cabe destacar que alensayar al agente nucleante, éste presentó una elevada fluidez por lo que no sepudo determinar el valor de MFI con presición. No obstante, se determinó unavalor orientativo del MFI para el agente nucleante del orden de 70 g/10 min. De lafigura 4.1, resulta evidente que los films de PLA96 y PLA98 tienen mayor fluidezque sus respectivos materiales vírgenes, lo que estaría indicando queprobablemente ha ocurrido una reducción del tamaño molecular ocasionada por ladegradación del PLA durante el procesado [24, 25]. Por su parte, la inclusión delagente nucleante provocó un incremento de la fluidez. Es importante recordar, queeste agente nucleante tiene como base a un grado diferente de PLA. La elevadafluidez del agente nucleante indica que éste presenta cadenas cortas que estaríanejerciendo un efecto plastificante, lo que facilita el deslizamiento de las cadenas demayor tamaño molecular, resultando en el incremento observado en la fluidez delPLA98.
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Figura 4.1. Valores de índice de fluidez obtenidos para los films de PLA(PLA96, PLA98 y an-PLA98). Además, se ha incluido el MFI de la granza virgende los dos grados de PLA (PLA96V y PLA98V).
4.2 Caracterización térmicaEl comportamiento térmico de los films se estudió mediante calorimetríadiferencial de barrido (DSC), evaluándose la influencia de: (i) el tratamientotérmico de rejuvenecimiento, (ii) la proporción de enantiómero L-láctico y (iii) elagente nucleante. Así mismo, mediante DSC se determinaron las temperaturas detransición vítrea (Tg) y de fusión (Tm), las entalpías de relajación (ΔHrel), decristalización en frío (ΔHcc) y de fusión (ΔHm) y el grado de cristalinidad (Xc) paratodos los materiales.
La influencia del tratamiento térmico de rejuvenecimiento se evaluó mediante lacomparación de los termogramas correspondientes al primer calentamiento de losfilms rejuvenecidos (Figura 4.2 (a)) con los de los films envejecidos (Figura 4.2(b)). Los cambios ocasionados por el tratamiento térmico de rejuvenecimiento selocalizaron en la zona de la transición vítrea. Los films envejecidos (Figura 4.2(a))mostraron una señal endoterma en forma de un pico a 63 oC, correspondiente a unfenómeno de relajación entálpica asociado al envejecimiento físico [156]. Estaseñal endoterma (Hrel) a la Tg se utiliza para evaluar el grado de envejecimiento
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que presenta un material y se ha demostrado que su intensidad se incrementalogarítmicamente con el tiempo de envejecimiento [73, 74, 76, 157]. Los filmsrejuvenecidos, en cambio, no presentaron este pico (Figura 4.2(b)), indicando queel estado de envejecimiento ha sido borrado completamente.

Figura 4.2. Termogramas correspondientes a los primeros calentamientosobtenidos para los films envejecidos(a) y rejuvenecidos(b).
Tabla 4.1. Propiedades térmicas determinadas a partir de lostermogramas correspondientes a los primeros calentamientos para losfilms envejecidos y rejuvenecidos.

Propiedades Térmicas

Materiales
Tg(oC) Tcc(oC) Tm(oC) ΔHrel(J/g) ΔHcc(J/g) ΔHm(J/g) Xc(%)

EnvejecidosPLA96 63 - 147 7.4 - 0.50 0.54PLA98 64 126 163 7.7 37.3 39.2 2.0
an-PLA98 63 86 164 8.4 28.9 37.2 8.9

RejuvenecidosPLA96T 56 - 148 - - 0.80 0.86PLA98T 57 126 165 - 30.7 33.5 3.0
an-PLA98T 57 94 165 - 24.1 33.4 10.1Además de suprimir la relajación entálpica, el tratamiento térmico derejuvenecimiento produjo una disminución de la temperatura de transición vítrea(Tg), tal y como se puede apreciar en la Tabla 4.1. Durante el calentamiento, la Tgmarca la temperatura a partir de la cual se activa el movimiento traslacional degrandes segmentos de cadena, siendo esta temperatura dependiente de lamovilidad de las cadenas poliméricas y de su volumen libre. De ese modo, cuanto
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mayor es la movilidad molecular, mayor es el volumen libre y es menor latemperatura a la que ocurre la transición vítrea. Consecuentemente, de estadisminución en la Tg se puede deducir que el tratamiento de rejuvenecimientoproduce un incremento del volumen libre.
La influencia de la proporción de enantiómero L-láctico se evaluó a partir de lacomparación entre los termogramas del PLA96 y PLA98, después de efectuar unborrado de la historia térmica, correspondientes al primer enfriamiento y alsegundo calentamiento (Figura 4.3). Durante el enfriamiento controlado desde elfundido (termogramas (E) de la Figura 4.3), en ambos materiales sólo se observóuna señal con forma de escalón, situada a una temperatura aproximada de 57 oC,correspondiente a la transición vítrea. Este comportamiento, si bien escaracterístico de un polímero amorfo, puede presentarse en polímerossemicristalinos que posean una baja velocidad de cristalización desde el fundido oen caso de que se aplique un enfriamiento brusco (i. e. una elevada velocidad deenfriamiento). En general, un polímero semicristalino al ser enfriado desde elfundido, antes de que ocurra la transición vítrea, experimenta un proceso decristalización que puede identificarse por la presencia de una señal exotérmica. Eneste caso, ninguno de los dos grados de PLA ha conseguido cristalizar desde elfundido, lo que nos indica que su velocidad de cristalización desde el fundido esmuy baja. Como resultado, al final de esta etapa tanto el PLA96 como el PLA98 seencuentran en un estado completamente amorfo.
El comportamiento térmico de estos dos grados de PLA durante el segundocalentamiento, en cambio, sí mostró diferencias significativas (termograma C2Figura 4.3). Al superar la transición vítrea, el PLA98 mostró un pico exotérmicoque no está presente en el PLA96, y que puede relacionarse con un fenómeno decristalización en frío. La tendencia del PLA a cristalizar en frío depende, entre otrosfactores, de la velocidad de calentamiento, de la proporción de enantiómero L-láctico que tenga el material y de la historia térmica previa experimentada por elmaterial [82]. En este caso, la mayor proporción del enantiómero D-láctico delPLA96 dispuesto aleatoriamente en las cadenas poliméricas introduce undesorden que limita el grado de cristalinidad y reduce la velocidad de cristalización
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en frío. Consecuentemente, el PLA96 requiere de un tiempo para cristalizar mayorque el utilizado en las condiciones experimentales. Finalmente, se observa un picoendotérmico que puede asociarse con la fusión de los cristales de PLA (señaladocon una flecha en el caso del PLA96). Se encontró que el proceso de fusión ocurre amayor temperatura en el PLA98 (~165 oC) que en el PLA96 (~148 oC).

Figura 4.3. Termogramas correspondientes al primer enfriamiento (E)y al segundo calentamiento (C2) del PLA96 y del PLA98.
La temperatura de fusión de un polímero (Tm) está determinada por el tamaño y laperfección de los cristales que éste forme (i.e. el espesor lamelar). [158]. Cuando lahistoria térmica es similar, el tamaño y la perfección de los cristales dependen dela regularidad estructural. A mayor regularidad estructural mayor tamaño yperfección de los cristales que forma el polímero. En este caso, la mayorproporción de enantiómero L-láctico le proporciona una mayor regularidadestructural a las muestras de PLA98 y, por tanto, le permite formar cristales demayor tamaño y con mayor perfección cristalina, resultando en valores de Tm máselevados. Así mismo, se observó que la intensidad del pico de fusión del PLA98 essignificativamente mayor que la del PLA96. La intensidad del pico de fusión guardauna relación directa con el número total de cristales (i. e. la fracción cristalina) queexisten en el material en el momento en que ocurre la fusión. El número total decristales está constituido por los cristales inicialmente existentes en el material
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más los cristales que se pueden formar durante la cristalización en frío. En estecaso, la diferencia se debe a que el PLA98 presenta un mayor número de cristalesque el PLA96, originados durante la cristalización en frío que tiene lugar durante elcalentamiento.
El efecto del agente nucleante, se evaluó mediante la comparación entre el PLA98 yel an-PLA98. El agente nucleante provocó un desplazamiento del pico decristalización en frío hacia valores de temperatura menores en comparación con elPLA98 (Figura 4.2(a)), resultando en una notable disminución de la temperaturade cristalización en frío (Tcc) de unos 40 oC (Tabla 4.1). Así mismo, se observó queen el an-PLA98 el pico de la cristalización en frío es más agudo y se completa en unintervalo de temperaturas menor que en el PLA98. Estos dos hechos indican que laadición del agente nucleante afecta significativamente a la cinética de cristalizacióndel PLA, conduciendo a un incremento de su velocidad de cristalización en frío.Además, en el an-PLA98 se aprecia una pequeña exoterma justo antes de iniciar elpico de fusión que no está presente en el PLA98. Esta endoterma está relacionadacon un proceso de perfeccionamiento cristalino (fusión-recristalización)correspondiente a la transformación de la fase α' a la fase α. La fase α' aparececuando la cristalización en frío ocurre a temperaturas menores de 110 oC [76, 159].Respecto al proceso de fusión, el agente nucleante no parece afectar a la Tm nitampoco al ΔHm.
Al comparar los valores Xc (Tabla 4.1), determinados según la ecuación 3.6, seencontró que la fracción cristalina presente en el an-PLA98 es aproximadamentetres veces mayor que la del PLA98. La ecuación 3.6 predice que una disminución dela entalpía de cristalización en frío (ΔHcc), manteniéndose el ΔHm prácticamenteconstante, conduciría a un incremento de Xc. En este caso, el an-PLA98 presentómenores valores de ΔHcc que el PLA98 lo que justifica el incremento observado en
Xc. Sin embargo, a pesar del aumento del grado de cristalinidad provocado por elagente nucleante, el an-PLA98 se encuentran en un estado esencialmente amorfo.No obstante, la adición del agente nucleante aportaría grandes ventajas de cara auna segunda etapa de procesado, tal como un proceso de termoconformado, parainducir la generación de fase cristalina. El termoformado del PLA se realiza en un
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rango de temperaturas comprendido entre la Tg (~60) hasta los 110 oC [28]. Laadición del agente nucleante provoca una reducción de la temperatura decristalización en frió del PLA98 de 126 oC a 86 oC, situándola dentro del rango detemperaturas de termoconformado. De ese modo, la adición del agente nucleanteposibilitaría la cristalización del PLA durante un segundo procesado, conduciendoa la obtención de piezas con elevadas propiedades mecánicas y resistencia a latemperatura.
4.3 Caracterización mecánicaLa figura 4.4 muestra las curvas tensión-deformación obtenidas para muestras delPLA96, PLA98 y an-PLA98 antes (envejecidos) e inmediatamente después(rejuvenecidos) de aplicarles el tratamiento térmico de rejuvenecimientoensayados en la dirección principal o de extrusión (MD). En la tabla 4.2 semuestran los valores de las propiedades mecánicas evaluadas para todos losmateriales estudiados.

Figura 4.4. Curvas tensión-deformación obtenidas para los films envejecidos (PLA96,PLA98 y an-PLA98) (a) y rejuvenecidos (PLA96T, PLA98T y an-PLA98T) (b), ensayados enla dirección MD
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Tabla 4.2. Propiedades mecánicas de los films rejuvenecidos y envejecidosensayados a 22±1 oC y 10 mm/min.
Materiales Dirección

E(GPa) σy(MPa) εy(%) εb(%)
Envejecidos MD 3.9 ± 0.1 65.2 ± 1.3 1.9 ± 0.1 14 ± 2PLA96 TD 4.0 ± 0.1 63.2 ± 1.8 1.7 ± 0.1 5 ± 2MD 4.2 ± 0.1 68.1 ± 0.6 2.0 ± 0.1 16 ± 1PLA98 TD 4.0 ± 0.1 65.2 ± 0.5 2.0 ± 0.2 7 ± 1MD 3.9 ± 0.1 65.9 ± 1.7 2.0 ± 0.1 12 ± 1an-PLA98 TD 4.0 ± 0.1 64.3 ± 2.4 1.80 ± 0.05 5 ± 2

Rejuvenecidos MD 3.5 ± 0.1 61.2 ± 1.2 2.7 ± 0.03 455 ± 25PLA96T TD 3.3 ± 0.1 59.7 ± 1.0 2.8 ± 0.1 423 ± 10MD 3.7 ± 0.2 64.6 ± 0.6 2.8 ± 0.1 432 ± 25PLA98T TD 3.7 ± 0.1 63.5 ± 1.8 2.7 ± 0.2 380 ± 89MD 3.5 ± 0.2 60.0 ± 0.5 2.7 ± 0.1 397 ± 39an-PLA98T TD 3.3 ± 0.2 59.7 ± 1.5 2.6 ± 0.3 387 ± 75
El tratamiento de rejuvenecimiento produce un cambio significativo en elcomportamiento mecánico de todas las muestras. Al observar las curvas tensión-deformación (Figuras 4.4 (a) y 4.4 (b)), resulta evidente que los filmsrejuvenecidos presentan una menor tensión de cedencia, son más flexibles y surotura ocurre a deformaciones significativamente mayores. Con el tratamiento derejuvenecimiento, la tensión a cedencia (σy) y el módulo (E) disminuyeronaproximadamente en un 7 % y un 10 % respectivamente. La deformación acedencia (εy) y la elongación a rotura (εb) para los films rejuvenecidos, en cambio,presentaron incrementos de un 40 % y un 3000 % respectivamente. Las muestraspost-mortem de probetas del PLA98 y PLA98T (Figura 4.5) evidencian claramenteestas diferencias. Las muestras envejecidas mostraron cedencia sin formación decuello y con presencia de crazes (Figura 4.5 (a) y (c)), mientras que las muestrasrejuvenecidas mostraron un comportamiento mucho más dúctil, caracterizado porcedencia por cizalladura localizada con formación de cuello (Figura 4.5 (b) y (d)).El resto de las muestras, PLA96 y PLA96T y an-PLA98 y an-PLA98T mostraron uncomportamiento similar al observado para el PLA98 y PLA98T respectivamente.
Durante el envejecimiento físico, debido al exceso en propiedades termodinámicasque posee el PLA, ocurre un reajuste local de los segmentos de cadena,caracterizado por el paso de conformaciones de mayor energía hacia aquellas que
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tengan menor energía y, por tanto, mayor estabilidad. Este proceso trae comoresultado una reducción de la energía potencial conformacional del polímero.Además, la conformación más estable del PLA, correspondiente a la forma gauche-
trans (g-t) [160, 161], permite un mayor empaquetamiento local de las cadenas, loque provoca una reducción del volumen libre y conduce a una estructura másdensa por parte de los filmes envejecidos.
Durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico de rejuvenecimiento,realizada a una temperatura muy próxima a la Tg, los segmentos de cadena del PLApresentan una gran movilidad, pudiendo adoptar conformaciones de mayorenergía potencial, mucho menos empaquetadas. El enfriamiento brusco realizadoal final del tratamiento de rejuvenecimiento congela las cadenas, reteniéndose elestado conformacional que éstas tienen a la Tg, resultando en una estructuradesordenada y con un mayor volumen libre. Este incremento del volumen libre seconstató con los ensayos de DSC expuestos anteriormente, en la que los filmesrejuvenecidos presentaron una menor Tg y ninguna señal endotérmica tras lamisma.
La variación de energía potencial durante un ensayo de tracción puederelacionarse con la energía requerida para establecer la cedencia [30]. De esemodo, cuanto menor sea la energía potencial en el estado base de un polímeromayor será la aportación de energía que hay que realizar para establecer lacedencia o viceversa. Los films rejuvenecidos presentan una cantidad de energíapotencial en su estado base mayor y de ahí los menores valores de tensión acedencia observados en estos materiales. Así mismo, la estructura menos densa delos films rejuvenecidos, y por tanto más flexible, explicaría la reducción del móduloelástico, lo que está en coherencia con la correlación aproximadamente lineal entreel módulo y la densidad reportada por Rackley colaboradores [162]. El incrementode la ductilidad del PLA también puede relacionarse con los cambios estructuralesocasionados por el tratamiento térmico de rejuvenecimiento. Como se comentóanteriormente, la aplicación del tratamiento de rejuvenecimiento provoca unaumento del volumen libre de las cadenas poliméricas, con un descenso de la Tg.Estas variaciones facilitan la movilidad de los segmentos de cadena, lo que facilita
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una mayor deformación local, permitiendo que se puedan alcanzar mayoresdeformaciones. Estas observaciones concuerdan con resultados por Pan ycolaboradores [76].

Figura 4.5. Probetas de tracción post-mortem de PLA98(a) y PLA98T (b). Las fotografías(c) y (d) se tomaron en la zona señalada con una flecha en las probetas post-mortem delPLA98 y PLA98T respectivamente.
Al analizar la variación del comportamiento mecánico a tracción con la direcciónde ensayo, para los films envejecidos, al pasar de MD a TD (Tabla 4.2), se encontróuna disminución de la tensión de cedencia (σy) y de la deformación a rotura (εb) delorden de un 10 % y un 60 % respectivamente. Este comportamiento puederelacionarse con la presencia de un cierto grado de orientación en la dirección MDinducido por el procesado. La aplicación del tratamiento térmico derejuvenecimiento condujo a una reducción de las diferencias observadas para σy y
εb en alrededor de un 90 %, lo que indica que el tratamiento de rejuvenecimiento,además de borrar el estado de envejecimiento, elimina cualquier posibleorientación preferencial en los films. Respecto al módulo elasticidad (E) y la
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deformación a cedencia (εy), las variaciones observadas no son significativas yaque éstas son del orden de un 5% o menores y se encuentran dentro del rango delerror experimental.
El efecto de la proporción de enantiómero L-láctico en las propiedades mecánicasde los films preparados se determinó mediante la comparación entre el PLA96 y elPLA98. En las muestras envejecidas, se encontró que el PLA98 presenta valores demódulo elástico (E) y de tensión a cedencia (σy) ligeramente superiores que elPLA96 (Tabla 4.2). Sin embargo, cuando se comparan las propiedades mecánicasde ambos grados de PLA rejuvenecidos, se encuentra que las diferencias en E y σyse amplían, pasando respectivamente desde un 5% y 4 %, antes del tratamiento,hasta un 9 % y un 8% después del tratamiento. Es bien conocido que losmecanismos de deformación que tienen lugar en polímeros amorfos que seencuentran por debajo de su Tg están controlados por la densidad de enredosmoleculares y por la rigidez de la cadena. Joziasse y colaboradores [163] en untrabajo previo encontraron que existe una relación inversa entre la rigidez de lacadena y la proporción de enantiómero D-láctico presente en los copolímeros dePLA. Por tanto, la rigidez de la cadena aumenta con el incremento de estereo-regularidad. En el caso de los materiales rejuvenecidos, las cadenas presentanmayor movilidad, volumen libre y una estructura menos empaquetada que suscorrespondientes materiales sin tratamiento térmico. La proporción deenantiómero D-láctico mayor del PLA96T hace que su cadena sea más flexible quela del PLA98T, resultando en menores valores de módulo y de tensión a cedencia.En los materiales envejecidos, los impedimentos añadidos a causa delenvejecimiento físico enmascaran el efecto producido por la rigidez de la cadena,resultando en la ligera dependencia observada del comportamiento mecánicorespecto a la estereo-regularidad del PLA.
Finalmente, al comparar al PLA98 con el an-PLA98 se encontró que la presenciadel agente nucleante provocó una ligera disminución de las propiedades mecánicas(Tabla 4.2). Este comportamiento resulta contrario a lo que se cabría esperardebido a que el an-PLA98 tiene un porcentaje de cristalinidad mayor que el PLA98.Este hecho puede estar relacionado con un efecto plastificante provocado por las
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cadenas de menor tamaño del agente nucleante, lo que está de acuerdo con losresultados obtenidos de la fluidez, determinados por el ensayo de MFI (apartado4.1).
4.4 Caracterización a fracturaLa caracterización a fractura de los films de PLA se realizó mediante la aplicacióndel método del trabajo esencial de fractura (EWF). Se partió de la comprobacióndel cumplimiento, por parte de todos los materiales, de los requerimientos básicosen los que se fundamenta el EWF. Seguidamente, se procedió a la caracterizaciónde los materiales según el procedimiento descrito en el apartado 3.4.7.
4.4.1 Comprobación del cumplimiento de los requisitos básicos del

método de EWFPara comprobar la validez de la aplicabilidad del método del EWF se ensayaronprobetas DDENT de tres longitudes de ligamento y se realizó el análisis del campode deformaciones con un paquete de software GOM-ARAMIS. Mediante laobservación de la evolución en el tiempo del mapa de deformaciones que rodea lasección que comprende al ligamento, a partir de los datos generados por la técnicade correlación digital de imágenes (DIC), se puede establecer el inicio depropagación de grieta, lo cual permitiría validar la aplicabilidad del método EWF.Con este fin, se determinaron las distribuciones de la deformación en la zonaplástica y en la zona de proceso de la fractura mediante la técnica DIC.
En la Figura 4.6 se muestran, como ejemplo, las curvas tensión-tiempo de muestrasdel PLA98T y PLA98 con una longitud de ligamento (l) aproximada de 10 mm.Además, se incluye una secuencia de fotografías, tomadas durante el ensayo adistintos intervalos de tiempo, junto con una escala de colores indicativa del nivelde deformaciones, en las que se evidencian las deformaciones plásticas y elásticascerca de la punta de la grieta. Curvas tensión-tiempo similares a las mostradas enla Figura 4.6 se obtuvieron, respectivamente, para muestras del PLA96T y PLA96 y
an-PLA98T y an-PLA98.



83

Figura 4.6. Análisis de la variación del campo de deformaciones con el tiempo donde semuestra el crecimiento de la grieta y la variación del espesor para probetas DDENT de (I)PLA98T y (II) PLA98 de l = 10 mm. Los valores de tensión reportados en el eje “y” secalcularon dividiendo la fuerza por la sección inicial del ligamento.
En las curvas tensión-tiempo de los materiales rejuvenecidos, como ocurre para elPLA98T (figura 4.6 I), después de alcanzar la tensión máxima (punto (b)) seobservó una estabilización momentánea de tensión (punto (c)). Esta estabilizaciónde la tensión correspondió a la estricción del ligamento, caracterizada por unelevado nivel de deformación, como puede comprobarse en la fotografía (c).Seguidamente se observa un descenso de la fuerza uniforme y gradual con el
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desplazamiento, lo cual se relaciona con una propagación estable de la grieta. ElPLA98T, al tener mayor volumen libre, experimenta el fenómeno de la cedencia aun nivel de tensión menor que el PLA98, absorbiendo parte de la energía elástica através de procesos de deformación plástica y crecimiento estable de grieta,fenómenos característicos de una fractura dúctil.
Por su parte, las curvas tensión-tiempo de los materiales envejecidos, como laobtenida para el PLA98 (figura 4.6 (II)), muestran que la tensión máximaexperimentada por estos materiales (punto (b)) fue mayor que en los filmsrejuvenecidos, junto con una disminución del tiempo necesario para alcanzarla. Eneste punto (b), se pudo observar un halo de deformación correspondiente adeformaciones elásticas (menores de un 3 %), y por tanto reversibles, que fuemayor para los films envejecidos que para los rejuvenecidos. Seguidamente,después de alcanzar el punto (c) la tensión cayó bruscamente, produciéndose lafalla catastrófica casi instantáneamente después de haber sobrepasado dichopunto. En los films envejecidos, debido a su menor capacidad de acomodardeformaciones locales, observada durante los ensayos a tracción (apartado 4.3),ocurre un rápido proceso de recuperación de energía elástica que resulta en uncrecimiento de grieta inestable, conduciendo a una fractura frágil prematura.
De ese modo, se pudo establecer que el punto (c) de la figura 4.6 (I) y 4.6 (II)corresponde al inicio de propagación de la grieta para los films rejuvenecidos yenvejecidos respectivamente.
En la figura 4.7 se muestran, a modo de ejemplo, micrografías SEM tomadas de lazona del frente de la entalla de muestras post-mortem del PLA98 y PLA98T.
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Figura 4.7. Micrografías SEM correspondientes a la zona de la entalla de probetaspostmortem de l = 10 mm de PLA98T (a) y PLA98 (b). La línea discontínua marca el frentede la entalla.
El PLA98T (Figura 4.7a), desarrolló una superficie de fractura lisa con un contínuoflujo plástico y una drástica reducción de la sección transversal del ligamento. Porsu parte, el PLA98 (Figura 4.7b) presentó una superficie de fracturapredominantemente plana con presencia de algunas crestas estiradas y sin signosde deformación plástica extensiva, típica de una fractura frágil por “crazing”. Elresto de materiales rejuvenecidos y envejecidos presentaron, respectivamente, uncomportamiento similar al del PLA98T y PLA98.
Estas observaciones corroboran los resultados obtenidos mediante DIC. Tras esteanálisis, se determinó que el inicio de propagación de grieta en los materialesrejuvenecidos tiene lugar después de que el ligamento ha entrado completamenteen cedencia, demostrando la aplicabilidad del método del EWF a esos films.Además, las curvas de la Figura 4.6 muestran el desarrollo de un área de cedenciaen ambos lados del ligamento de la probeta DDENT, validando así la uniformidaddel procedimiento de agudización de la entalla. En los materiales sin tratamientotérmico, por el contrario, el crecimiento la grieta comenzó a propagar sin que sealcanzara la completa cedencia del ligamento, lo que sitúa a estos materiales fueradel campo de aplicación del método del EWF.
4.4.2 Trabajo esencial de fractura (EWF)A todas las muestras bajo estudio se les aplicó el método del EWF. La figura 4.8muestran las curvas fuerza-desplazamiento (F-d) obtenidas para los filmsrejuvenecidos y envejecidos.
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Figura 4.8. Curvas fuerza-desplazamiento determinadas durante el ensayo a tracción deprobetas DDENT con diferentes longitudes de ligamento para los films rejuvenecidos(PLA96T (a), PLA98T (b), an-PLA98T (c)) y envejecidos (PLA96 (d), PLA98 (e) y an-PLA98(f)).
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A partir de estas curvas, se puede comprobar el criterio de similitud geométrica,como ocurre en el caso de los materiales rejuvenecidos (Figura 4.8 (a) a la (c)). Enel caso de los materiales envejecidos, las curvas muestran una cierta similitud en elrango de longitudes de ligamento comprendido entre 10 y 25 mm (Figura 4.8 (d) ala (f)). Tal semejanza se ve reflejada en la similitud de la pendiente inicial de lascurvas, hasta el punto de carga máxima, y en colas paralelas después del inicio depropagación de grieta. En estas muestras, debido a la rápida propagación de grieta,el desgarro que ocurre al final de la fractura de la probeta puede introducir en lascurvas F-d algunas discontinuidades notables, especialmente visibles en laslongitudes de ligamento más pequeñas, en la forma de una suave caída de la cargaen la etapa final de la rotura.
De ese modo puede concluirse que las muestras con tratamiento térmico son lasúnicas que cumplen con todos los requisitos establecidos para la aplicación de latécnica del EWF. No obstante, como puede apreciarse en los diagramas de wf enfunción de l mostrados en la Figura 4.9, los materiales sin tratamiento térmicopresentan una relación lineal entre wf  y l (coeficientes de regresión de 0.7, 0.8 y0.5), permitiendo la determinación de los parámetros de fractura we y βwp. Estosparámetros, debido a que las probetas no cumplen con todos los prerrequisitosconsiderados en la teoría del EWF, y que los coeficientes de regresión no son muyelevados, se pueden emplear para realizar comparaciones cualitativas. La tabla 4.3resume de los valores de los parámetros de fractura determinados para todos losmateriales.
De los datos mostrados en la tabla 4.3 resulta evidente que el tratamiento térmicocausa un cambio drástico en los parámetros de fractura de los tres materiales,evidenciado por un notable incremento en we de un 120 % y en βwp de un 1200-1300 %. El gran incremento en βwp pueden relacionarse con la deformaciónplástica desarrollada alrededor de la sección del ligamento y que puede serapreciada en las probetas post-mortem de DDENT (Figura 4.7).



88

Figura 4.9. Trabajo específico de fractura (wf) en función de la longitud de ligamento (l)para los films rejuvenecidos (a) y envejecidos (b).
Tabla 4.3. Valores del trabajo específico esencial defractura (we) y del término plástico (βwp) para todoslos materiales

Materiales
we(KJ/m2) β wp(MJ/m3) R2

EnvejecidosPLA96 15.9±0.8 0.29±0.1 0.81PLA98 16.4±0.8 0.28±0.1 0.73
an-PLA98 15.2±0.6 0.12±0.1 0.52
RejuvenecidosPLA96T 34.1±1.7 4.4±0.1 0.99PLA98T 37.9±1.5 3.66±0.1 0.99
an-PLA98T 37.5±2.6 3.61±0.2 0.98

El efecto causado por la proporción de enantiómero L-láctico en elcomportamiento a fractura evaluó mediante la comparación de ambos grados dePLA. En los films sin tratamiento de rejuvenecimiento, se observó que el PLA96 yPLA98 presentan valores de we y βwp similares. En el caso de las muestrasrejuvenecidas de ambos grados de PLA, se encontró que el PLA98T presenta unvalor de we ligeramente superior que el PLA96T. De acuerdo con Mai et al. [164],
we comprende al proceso de deformación plástica de la sección del ligamento (FPZ)y el trabajo necesario para que la grieta comience a crecer. Consecuentemente, weserá mayor cuanto mayor sean los valores de σy y de la deformación hastaestricción (εy), como ocurrió en el ensayo de tracción para el PLA98T encomparación con el PLA96T (Tabla 4.2). Siguiendo el mismo razonamiento, las
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curvas esfuerzo-deformación representadas en las figuras 4.4 (a) y 4.4 (b), hasta elpunto de cedencia, muestran que el área bajo las curvas  de los materialesrejuvenecidos es mucho mayor que la de sus respectivas probetas envejecidas,justificando los mayores valores de we. Con respecto a βwp, por el contrario, losmayores valores corresponden al PLA96T. Arkireyeva y colaboradoresencontraron que βwp aumenta con el incremento de la ductilidad y disminuye conen aumento de σy [165]. Los resultados de los ensayos mecánicos desarrolladosson consistentes con el trabajo de Arkireyeva, debido a que el PLA96T presentómayor εb y menor σy (Tabla 4.2).
Por su parte, la influencia del agente nucleante en los parámetros de fractura seevaluó mediante la comparación del PLA98 y el an-PLA98. Los datos mostrados enla tabla 4.3 demuestran que el agente nucleante no afectó a los parámetros defractura del PLA, ya que las variaciones observadas para we y de βwp se encuentrandentro del rango del error experimental, independientemente del estado deenvejecimiento.
4.5 Simulación de un proceso de termoconformado de los films

de PLASe realizó la simulación de un proceso de termoconformado mediante ensayos detracción uniaxial desarrollados bajo diferentes condiciones (sección 3.3.2). Losresultados alcanzados con este estudio se agrupan en torno a: (i) elcomportamiento de los films durante la simulación del proceso de termoformado y(ii) los efectos de la orientación uniaxial en el comportamiento mecánico y dinamo-mecánico de los films.
4.5.1 Ensayos de tracción uniaxial a diferentes temperaturas y

velocidades de separación de mordazas
Influencia de la temperatura en el comportamiento mecánicoLos valores de las propiedades mecánicas, evaluados a partir de las curvas detensión-deformación, en función de la temperatura de ensayo se muestran en laFigura 4.10. El incremento de temperatura desde 22 oC hasta 50 oC produce unadisminución de del módulo elástico (E) (Figura 4.10 (a) y de la tensión a cedencia
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(σy) (Figura 4.10 (b)). No obstante, los films de los tres materiales continuaronexhibiendo una fractura frágil, como puede deducirse de sus bajos valores dedeformación a rotura (εb) (Figura 4.10 (c)). Seguidamente, a medida que latemperatura se acerca a los 60 oC, se observó un abrupto cambio en elcomportamiento mecánico, caracterizado por una caída de σy y E y un incremento
εb. Este cambio en el comportamiento mecánico está relacionado con la transiciónvítrea de los films. A 70 oC los films presentaron un comportamiento mecánicocompletamente dúctil, alcanzando deformaciones de hasta un 400 % sin llegar aruptura y con unos valores de σy y E muy bajos. Por tanto, debido a que permitealcanzar elevadas deformaciones a bajos esfuerzos, para la simulación del procesode termoformado se seleccionó la temperatura de 70 oC.

Figura 4.10. Variación de las propiedades mecánicas de los films de PLA en función de latemperatura.
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Efecto de la velocidad de deformación en el comportamiento mecánico a alta
temperaturaEn la figura 4.11 se muestras las curvas tensión-deformación obtenidas para lostres materiales ensayados a 70 oC y a velocidades de separación de mordazas de 1,10 y 100 mm/min., correspondientes a velocidades de deformación iniciales de0.00031, 0.0032 y 0.033 s˗1 respectivamente. En los tres casos, el proceso dedeformación ocurrió de forma gradual sin presencia de un área de cedencialocalizada bien definida. En función de la velocidad de ensayo, la cedencia tuvolugar a valores de deformaciones situados entre un 50 y un 100 %.

Figura 4.11. Curvas tensión-deformación obtenidas de los ensayos a tracción realizados a70 oC y diferentes velocidades de separación de mordazas (1, 10 y 100 mm/min.) para elPLA96 (a), PLA98 (b) y an-PLA98 (c).
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Después de la cedencia, las curvas mostraron un fenómeno de endurecimiento pordeformación, atribuido a procesos de orientación y posible cristalización inducidospor la deformación, que serán discutidos más adelante. Ese tipo decomportamiento es deseable en procesos industriales de termoformado ya quecontribuye a obtener piezas de gran calidad con menores variaciones de espesor(auto-nivelación) [166]. A velocidades de separación de mordazas iguales osuperiores a 10 mm/min. se encontró que el inicio del fenómeno deendurecimiento se desplazó hacia valores de deformación menores.
Al comparar al PLA96 (Figura 4.11 (a)) y PLA98 (Figura 4.11 (b)), resultaimportante resaltar que el PLA98 ensayado a 1 mm/min. mostró,inesperadamente, la misma velocidad de endurecimiento que al ser ensayado a100 mm/min. Este efecto también apareció en el an-PLA98 (Figura 4.11 (c)). En lapráctica, el ensayo desarrollado a 1 mm/min. tardó 80 minutos en completarse, loque equivaldría a un tratamiento térmico de recocido [25, 167]. Por tanto, a estatemperatura, la cristalización puede ser promovida por dos mecanismosdiferentes: orientación inducida por deformación y/o recocido térmico.
En la figura 4.12 se representa la variación del módulo elástico (E) y de la tensiónde cedencia (σy) en función de la velocidad de deformación. En esta figura se puedeapreciar una tendencia lineal para ambos parámetros mecánicos (E y σy) con ellogaritmo de la velocidad de deformación, la cual permitiría la predicción delcomportamiento a tracción a velocidades no ensayadas. Así mismo, se aprecia quea igual velocidad de deformación los valores de la tensión de cedencia (σy) sonsimilares para los tres materiales. Los valores de σy, debido a que corresponden alesfuerzo necesario para comenzar a deformar al material, pueden ser utilizadoscomo un criterio de facilidad conformabilidad. De acuerdo con estos resultados, lafacilidad de conformabilidad del PLA parece ser independiente de la proporción deenantiómero L-láctico y de la presencia del agente nucleante. En relación con elmódulo, al comparar ambos grados de PLA se puede apreciar que el PLA98presentó mayores valores de E que el PLA96. El efecto del agente nucleante en elmódulo sólo es evidente a partir de velocidades de separación de mordazassuperiores a 10 mm/min.



93

Figura 4.12. Variación del módulo elástico y de la tensión de cedencia en funciónde la velocidad de deformación. Los ensayos se realizaron a 70 oC y diferentesvelocidades de separación de mordazas (1, 10 y 100 mm/min.).
Efecto de la velocidad de deformación en el comportamiento térmico y en la
estructura cristalina

Durante el desarrollo de un proceso de termoconformado, en dependencia delespesor y de la forma del objeto moldeado, algunas áreas pueden experimentardiferentes grados de deformación y velocidades de deformación, lo que induciríadiferentes grados de orientación y/o de cristalinidad [168]. Consecuentemente, esesperable que las propiedades mecánicas de la pieza termoconformada no seanuniformes sino, más bien, variables. Por tanto, para poder evaluar la influencia delproceso de orientación en las propiedades mecánicas, es necesario conocer laspropiedades térmicas de la pieza termoconformada. Con este fin, se evaluaron laspropiedades térmicas de probetas post-mortem de los ensayos de tracciónrealizados a 70 oC y a diferentes velocidades de separación de mordazas.Excepcionalmente, para la velocidad de deformación de 100 mm/min. secaracterizaron probetas estiradas a 70 oC hasta un 200 % y un 400 % dedeformación.
La Figura 4.13 muestra los termogramas correspondientes a los primeroscalentamientos de las muestras estiradas hasta un 200 % empleando diferentesvelocidades para el PLA96 y el PLA98. El an-PLA98 mostró un comportamiento
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muy similar al observado para el PLA98, por lo que no se incluyó. En esta figura seevidencia la presencia de variaciones estructurales entre las muestras estiradascon respecto a sus correspondientes films de partida. El PLA96 muestra una señalendotérmica que puede relacionarse con el fenómeno de cristalización en frío, queno está presente en el film original (Figura 4.2). A medida que se incrementó lavelocidad de ensayo, la temperatura correspondiente al máximo del pico decristalización en frío se desplazó hacia menores temperaturas, llegando hasta los75 oC en la muestra ensayada a 100 mm/min. En el caso del PLA98, para los filmsestirados a 1 mm/min., el termograma no muestra el pico de cristalización en frío,confirmando la anterior hipótesis de que el film habría recristalizado durante elensayo [169]. Por otra parte, los films de PLA98 estirados a 10 y 100 mm/min.mostraron un comportamiento similar al de los films de PLA96, con la presencia a75 oC de un pico endotérmico.
En la tabla 4.4 se muestra un resumen de las propiedades térmicas evaluadas apartir de los primeros calentamientos de los films deformados hasta un 200 %empleando diferentes velocidades de separación de mordazas. Los resultadosmuestran que el estirado, en todos los casos, afecta al área de la transición vítrea yal contenido aparente de la fase cristalina presente. La Tg disminuyó ligeramentecon el incremento de la velocidad de deformación, pasando de 63-64 oC aalrededor de 60-62 oC en las probetas estiradas. Sin embargo, la entalpía derelajación (ΔHrel) mostró una tendencia que puede ser correlacionada con eltiempo de duración de ensayo de tracción (i.e. el tiempo de permanencia de lasmuestras dentro de la cámara térmica), encontrándose que los menores valores de
ΔHrel estuvieron asociados con las velocidades de deformación más lentas.
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Figura 4.13. Termogramas correspondientes a los primeros calentamientos de los filmsestirados a 70 oC y a velocidades de separación de mordazas de 1, 10 y 100 mm/min parael PLA96 (a) y PLA98 (b). Las muestras se tomaron de la zona central de probetas post-mortem de los ensayos de tracción.
Tabla 4.4. Propiedades térmicas determinadas a partir de los termogramas correspon-dientes a los primeros calentamientos para las probetas post-morten de los ensayos detracción desarrollados a 70 oC, empleando velocidades de separación de mordazas de 1, 10y 100 mm/min. y llegando hasta deformaciones de un 200 % y un 400 %.

Material Propiedades térmicas

Muestra
v(mm/min) ε(%) Tg(oC) ΔHrel(J/g) Tcc(oC) ΔHcc(J/g) Tm(oC) ΔHm(J/g) Xc(%)A 0 62 0.8 - - 147 29.3 31.51 200 61 1,7 82 9,9 148 30,0 21,610 200 59 3,0 74 11,1 147 30,0 20,3100 200 60 5,9 74 10,4 147 29,6 20,6100-A* 200 59 - - - 147 27.8 29PLA96

100 400 67 5,2 74 12,9 148 31,6 20,0A 0 61 - - - 166 38.5 41.41 200 62 0,5 81 3,7 165 38,9 37,810 200 62 3,3 75 8,2 164 39,1 33,2100 200 62 3,9 74 10,5 164 41,5 33,4100-A* 200 64 - - - 164 37.3 40.1PAL98
100 400 65 4,6 75 10,3 165 39,9 31,8A 0 63 - - - 165 42.5 45.71 200 62 0.2 83 2.9 165 38.6 38.410 200 63 1.2 83 9.6 165 40.1 32.8100 200 62 3.0 74 7.3 163 41.4 36.7100-A* 200 65 - - - 163 38.8 41.7an-PLA98
100 400 63 3.9 75 7.8 165 39.2 33.8

A: representa un recocido térmico a 110 oC durante 6 h.
A*: representa un recocido térmico a 75 oC durante 5 minutos.
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En la Tabla 4.4, además, para cada material se incluyen las propiedades térmicasde muestras estiradas a 100 mm/min. hasta un 400 % de deformación. Alcomparar las probetas estiradas un 200 % y un 400 % no se aprecian variacionessignificativas en el comportamiento térmico de ninguno de los tres materiales.
Por otra parte, puede afirmarse que el estirado, independientemente de lavelocidad de deformación, promueve un aparente incremento del porcentaje decristalinidad (Xc). Este aparente incremento en Xc, de acuerdo a los datos de DSC,fue de un 20 % para el PLA96, un 30 % para el PLA98 y de un 35 % para el an-PLA98. Para confirmar estos resultados, adicionalmente, probetas post-mortemestiradas hasta una deformación de un 200% a 70 oC y 100 mm/min. fueronanalizadas por difracción de rayos X a grandes ángulos (WAXS). En la figura 4.14, amodo de ejemplo, se muestra el difractograma obtenido para la muestra delPLA96. El PLA98 y el an-PLA98 presentaron un comportamiento similar, por loque no se muestran aquí. Las probetas estiradas, como en este caso para el PLA96,sólo mostraron un pico dilatado de muy baja intensidad a un ángulo 2θ de 16.3grados, como se aprecia en la Figura 4.14, en la que también se muestra un filmque ha sido recocido a 110 oC durante 6 horas (PLA96-A). Este film, de acuerdo alensayo por DSC, tiene un valor de Xc de 31.5 % (Tabla 4.4). La cristalinidadestimada mediante WAXS para los films estirados, por tanto, está en contradiccióncon los valores de Xc determinados por DSC.
Esa contradicción puede explicarse si se considera que la mayor parte de laestructura cristalina observada mediante DSC en los films estirados se desarrolló atemperaturas justo por encima de la Tg durante el propio proceso decalentamiento. El estirado de los films no promueve la completa cristalización, sinoun estado semi-ordenado, con conformaciones cercanas a la de los cristales perosin un espaciado regular. Un estado similar ha sido descrito por Stoclet ycolaboradores como una fase mesomórfica [107, 108], encontrado durante elestudio del estiramiento uniaxial de films de PLA obtenidos por extrusión soplado.Una vez que las cadenas del polímero alcanzan la energía necesaria para moverse,ocurre un re-arreglo de esa fase mesomórfica transformándose en una estructuracristalina, con una variación de energía menor que en el caso de que el estado
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previo fuera el vítreo. Por tanto, el pico exotérmico considerado como“cristalización en frío” en realidad corresponde a la variación de energía entre esteestado meta-estable y el estado cristalino, o sea, la fusión de esta fase mesomórficay su posterior cristalización.

Figura 4.14. Espectros WAXS correspondientes a los films estirados (200 %)antes y después de someterlos a un recocido a 70 oC durante 5 min.
Para verificar esta hipótesis, los films estirados un 200 % a 100 mm/min. fueronrecocidos a 75 oC durante 5 minutos (PLA96-100A*, PLA98-100A* y an-PLA98-100A*) y analizados mediante DSC (Tabla 4.4) y WAXS (Figura 4.14). Ese brevetiempo a baja temperatura, en comparación con las condiciones de recristalizacióntípicas del PLA [25], fue suficiente para promover un gran incremento de lacristalinidad, como se evidencia al comparar los difractogramas en la Figura 4.14.Este comportamiento indica que, en los films estirados, las moléculas estánorientadas de forma regular, con conformaciones cercanas a la del estadocristalino pero sin un espaciado regular.
Los espectros de infrarrojos (FTIR) de los films aportan más información acerca deeste fenómeno. En la figura 4.15 se muestran varios espectros FTIRcorrespondientes a films de PLA96 y probetas post-mortem de tracción. En ella sepuede apreciar que las muestras recocidas térmicamente (PLA96A yPLA96E100A*), con valores de Xc evaluados por DSC de 30 %, muestran un pico deabsorción bien definido a 923 cm˗1, correspondiente a la fase cristalina α. Sin
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embargo, a pesar de haber mostrado valores de Xc de aproximadamente un 20 %,los espectros de los films estirados no mostraron esa banda de absorción,semejándose más a los espectros de los films sin estirar (amorfos) que a losespectros de los films cristalinos.

Figura 4.15. Sección de los espectros FT-IR correspondientes a muestras del PLA96sometidos a diferentes condiciones de estirado (70 oC y diferentes velocidades dedeformación: 1, 10 y 100 mm/min) y/o recocido (A representa los films recocidostérmicamente a 110 oC durante 6 h y A* representa los films recocidos térmicamente a75 oC durante 5 min). Adicionalmente, en la parte inferior se presenta el espectro IRdel film sin tratar (PLA96).
4.5.2 Comportamiento mecánico de los films orientados

uniaxialmentePara evaluar la influencia de un proceso de termocnformado en el comportamientomecánico y termo dinamomecánico del PLA, se realizó la orientación uniaxial demuestas de los films, siguiendo el procedimiento descrito en el apartado 3.3.2.Estas muestras orientadas se utilizaron para troquelas probetas (ver Figura 3.9)para las caracterizaciones mecánica y termo dinamomecánica.
Influencia del proceso de termoconformado en las propiedades mecánicasLa figura 4.16 muestra las curvas tensión-deformación obtenidas a partir deensayos a tracción realizado sobre probetas de los tres films orientados (PLA96st,PLA98st y an-PLA98st). Además, con fines comparativos, se han incluido las curvas
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tensión-deformación para los films de partida, es decir antes de someterlos alproceso de orientación uniaxial.

Figura 4.16. Curvas tensión-deformación obtenidas a partir de ensayos a traccióndesarrollados a 22 oC y 10 mm/min. para los films orientados (a) y para los films departida (b).
Se observó un drástico cambio en el comportamiento mecánico de los filmsorientados (termoconformados) con respecto a los films de partida (Figura 4.4a).Los films orientados mostraron presencia de cedencia con formación de cuellolocalizado, lo que contrasta con la rotura tipo frágil dominada por la presencia decrazes presente en los films de partida. Seguidamente, la sección del cuello sepropagó de forma estable a un valor constante de tensión, mayor que la tensión decedencia de los films originales. Finalmente, se pudo identificar un efecto deendurecimiento por deformación, encontrándose valores de deformación a roturasuperiores a los encontrados para sus respectivos films de partida. El fallo de losfilms orientados se produjo con presencia de desgarro. Ese comportamiento essimilar al de polímeros semicristalinos con morfologías inducidas por elprocesado, en los que las estructuras cristalinas están orientadas en la dirección deensayo [166].
Las propiedades a tracción determinadas para los films orientados aparecenrepresentadas en la figura 4.17. Además, con fines comparativos, se han incluidolas propiedades mecánicas de sus correspondientes films de partida. El estirado nosólo provoca un incremento significativo de la rigidez y de la tensión a cedenca
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sino que también aumenta la deformación a rotura. Es bien conocido que laspropiedades de los polímeros semicristalinos dependen significativamente delgrado de cristalinidad y de la morfología/orientación de los dominios cristalinos[166]. A pesar de que los ensayos por DSC mostraron un aparente incremento en lacristalinidad, que justificaría el incremento en E y σy, los valores encontrados paralos films de PLA estirados fueron mayores que los reportados para probetas dePLA con un índice de cristalinidad similar pero obtenido mediante recocidotérmico (E=4.1 GPa y σy=75.4 MPa) [24]. Los materiales estirados presentan unaelevada orientación molecular, por lo que durante una solicitación mecánica unagran parte de la carga es utilizada para deformar los enlaces covalentes de lacadenas carbonadas, altamente resistentes.
Al comparar ambos grados de PLA, se encontró que la tendencia seguida por σypara los films orientados es la misma que la observada para los films de partida.Sin embargo, aparecen diferencias significativas en el módulo elástico y en ladeformación a rotura. El PLA98st mostró valores de E mayores pero menores εyque el PLA96st. Estas diferencias revelan que la elección de uno u otro gradoparticular puede ser importante sí la aplicación final implica un procesado portermoconformado profundo, es decir, aplicando grandes deformaciones. Por suparte, el agente nucleante sólo afectó a la deformación a rotura (εb), provocando unincremento adicional de εb  de alrededor de un 50 % con respecto al PLA98st.
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Figura 4.17. Parámetros mecánicos obtenidos para los films orientados y para suscorrespondientes films de partida: tensión de cedencia (a), módulo elástico (b) ydeformación a rotura (c).
Influencia del proceso de termoconformado en las propiedades dinamo-
mecánicas

Los resultados del análisis térmico-dinamo mecánico (DMTA) para los filmsorientados uniaxialmente se muestran en la figura 4.18 (a), en la que se representala variación del módulo de almacenamiento (E') con la temperatura. Con finescomparativos, también se han incluido las curvas DMTA de los films de partida(Figura 4.18 (b)). El proceso de orientación conduce a un incremento de la rigidezpara los tres materiales, como lo demuestran los valores de E' determinados a 30oC (Tabla 4.5). Estos resultados concuerdan con los valores previamente
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reportados para el módulo elástico (Figura 4.17 (b)). Por tanto, las mismastendencias relacionadas con la influencia de la proporción de enantiómero L-láctico y de la presencia del agente nucleante pueden explicarse empleando losmismos argumentos basados en la orientación y la estructura cristalina.
En la figura 4.18, además, se aprecia un cambio en el comportamiento dinamo-mecánico a temperaturas cercanas a la Tg (~ 65oC), caracterizado por una drásticadisminución de E'. En el caso de los films de partida (Figura 4.18 (b)), esadisminución llega hasta alcanzar un valor de E' de 1 MPa y seguidamente, a medidaque la temperatura continúa ascendiendo, ocurre una ligera recuperación de larigidez, llegando a los 10-20 MPa, manteniéndose estable en ese valor hasta quecomienza la fusión del PLA. Ese tipo de comportamiento puede explicarse a travésde un incremento de la cristalinidad producida durante el fenómeno decristalización en frío analizado mediante DSC y discutido previamente. Sinembargo, en el caso de los films orientados la caída del módulo de almacenamientono fue tan marcada como en sus correspondientes films de partida y, además, a latemperatura de 90 oC mostró un rápido incremento de E'. Este comportamiento,nuevamente, puede relacionarse con la información proporcionada por los ensayosde DSC, WAXS y FT-IR. Los films orientados presentan una conformación próximaa la de una estructura cristalina que, una vez que las cadenas poliméricasadquieren suficiente movilidad, se reorganizan rápidamente y forman cristalitas[170]. Las cristalitas actúan como puntos de anclaje, limitando la movilidad de lascadenas amorfas del polímero [171], lo que supone un incremento de E'.
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Figura 4.18. Variación del módulo de almacenamiento con la temperatura para los filmsorientados uniaxialmente (a) y para los films de partida (b).
Tabla 4.5. Valores del módulo de almacenamiento (E')y de la temperatura en la que E' alcanza un valor de 2.2GPa (T2.2).

Materiales E' (GPa)a T2.2 (oC)
Films de partidaPLA96 3.2 68PLA98 3.2 69

an-PLA98 3.3 68
Films orientadosPLA96st 3.9 70PLA98st 4.3 75

an-PLA98st 4.1 76a Valor determinado a 30 oC.
Por otra parte, durante las etapas de sellado y/o de llenado en caliente, un envaseestá sometido a tensiones termomecánicas que pueden causar deformaciones,conduciendo a su deterioro. Por esa razón, se requiere que durante estos procesos,los envases resistan esas tensiones sin que pierdan su integridad estructural.Actualmente, el poliestireno (PS), el polietilentereftalato (PET) y el polipropilenoisotáctico (iPP), con un módulo elástico (E) aproximado de 3.5 GPa, 3.1 GPa y 1.5GPa respectivamente, son los materiales más empleados en la fabricación deenvases. Por tanto, resulta razonable asumir que un polímero que mantengadentro de un amplio rango de temperatura una rigidez similar o superior a la deliPP (1.5 GPa) será apropiado para aplicaciones de envasado en ese rango de
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temperaturas. En consecuencia, se puede considerar un módulo elástico arbitrariode 2.2 GPa (un 50 % superior al EiPP) como la rigidez mínima requerida en unmaterial plástico para aplicaciones de envase y embalaje. Este criterio, a su vez,también permite realizar comparaciones entre diferentes materiales poliméricosen cuanto a su desempeño frente a solicitaciones termomecánicas, siendo másestable el polímero que conserve un valor de E' de 2.2 GPa hasta una temperaturamayor (T2.2). Los valores de T2.2, determinados para todos los films a partir de lafigura 4.18, se muestran en la tabla 4.5. Los valores de T2.2 demuestran que laorientación mejora la resistencia a la temperatura para los tres materiales. Asímismo, que este incremento de la resistencia a la temperatura en el PLA98st fue 3veces mayor con respecto al PLA96st, lo que le atribuye una mayor estabilidadtermo-mecánica. En relación con el agente nucleante, si bien no produce unincremento extra de la resistencia a la temperatura tampoco contribuye a sudisminución.
4.6 Conclusiones del capítuloEl calentamiento a temperaturas cercanas a la Tg seguido del tratamiento detemplado produce un rejuvenecimiento, con un incremento del volumen libre delas cadenas poliméricas, evidenciado por el desplazamiento de la transición vítreahacia menores temperaturas y por el incremento de la energía potencial delsistema (desaparición del pico endotérmico a la Tg). Cómo consecuencia, eltratamiento de rejuvenecimiento promueve un cambio en el comportamiento afractura del PLA de frágil a dúctil, independientemente de la proporción deenantiómero L-láctico o de la presencia de un agente nucleante, con unadisminución de la resistencia a la tracción, presencia de cedencia por cizalladura yformación de un cuello localizado. Esto permitió, por primera vez, la aplicación dela técnica del EWF a films de PLA.
Los parámetros de fractura, determinados mediante el método del EWF,mostraron un gran incremento en la tenacidad tras la aplicación del tratamiento derejuvenecimiento. Respecto a la influencia de la proporción de enantiómero L-láctico en los films, cuando éstos se encuentran en un estado vítreo envejecido, nose aprecian diferencias significativas ni en las propiedades mecánicas ni en el
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comportamiento a fractura. Sin embargo, en los films de ambos grados de PLArejuvenecidos aparecen diferencias en cuanto a la rigidez de cadena: a mayorproporción de enantiómero L-láctico mayor módulo elástico y resistencia a latracción pero menores deformaciones a rotura. Además, con el incremento de laproporción de enantiómero L-láctico aumenta we pero disminuye el términoplástico (βwp).
Los ensayos mecánicos desarrollados a diferentes temperaturas y velocidades deseparación de mordazas con los films de PLA, independientemente de laproporción de enantiómero L-láctico o de la presencia de un agente nucleante,mostraron que la simulación del termoconformado puede realizarse medianteensayos de tracción a 70 oC y velocidades de deformación entre 0.03-0.3 s-1. Dentrode los límites ensayados, se encontró que ni la proporción de enantiómero L-lactico ni la presencia del agente nucleante afectan significativamente a losparámetros de tracción durante el estirado. Por tanto, la sustitución de un gradopor otro y/o la inclusión de un agente nucleante no implican un cambio drástico delos parámetros de procesamiento.
El estiramiento a 70 oC produce algunos re-arreglos estructurales, con la formaciónde una fase mesomórfica, la cual no es puramente cristalina, aunque es estable atemperatura ambiente. Las propiedades a tracción de esta fase (módulo, tensión decedencia, deformación a cedencia y a rotura) aumentan con respecto a los filmsamorfos. Esta fase mesomórfica, cuando se calienta a 75 oC, se reorganiza en unaestructura cristalina. Los valores de cristalinidad más elevados se alcanzaron conel grado de PLA cun una mayor proporción de enantiómero L-láctico (PLA98). Asímismo, el agente nucleante produjo un incremento significativo de la velocidad decristalización.
Finalmente, se puede predecir que para obtener productos de PLA que seanestables a elevada temperatura sería necesario: (i) emplear un grado de PLA conuna elevada proporción de enantiómero L-láctico, (ii) usar una temperatura deprocesado de 70 oC y garantizar velocidades de deformación de 0.3-0.03 s-1, (iii)
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utilizar un agente nucleante y (iv) adicionar una etapa de recocido a 75 oC paraestabilizar la forma del producto.
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Capítulo 5.
PLA y compuestos PLA/o-MMT: Extrusión doble

husillo
A partir de los resultados de las láminas obtenidas por extrusión monohusillo, se eligió

como matrices para la obtención de los compuestos con arcillas modificadas

orgánicamente al PLA96 y al PLA98 Modificado con un 5 % en masa de agente

nucleante, éste último en adelante an-PLA98. Estas matrices fueron seleccionadas para

poder abarcar los dos extremos posibles en lo referente a desarrollo de fase cristalina: la

primera corresponde al caso más amorfo mientras que la segunda corresponde a la que

puede potencialmente ser más cristalina.

Los compuestos se obtuvieron en forma de films mediante un proceso de extrusión

doble husillo seguido de un calandrado. También se elaboraron filmes con exactamente

los mismos pasos de procesado que los compuestos pero sin arcilla (blancos), para

poder evaluar la influencia del contenido de MMT descartando la posible influencia de

las etapas que implican reprocesar la matriz.

En este capítulo, se analizan los efectos provocados en la estructura y propiedades de

los films causados por los siguientes factores.

1.- Procesado

2.- Contenido de arcilla

3.- Tratamiento térmico de rejuvenecimiento

El capítulo se estructura de la siguiente manera. En el apartado 5.1 se presenta de la

discusión de la caracterización estructural, morfológica y térmica de los films de

compuestos y sus respectivos blancos. Seguidamente, en los apartados 5.2 y 5.3 se

analizan las propiedades mecánicas y comportamiento a fractura, respectivamente,

relacionando los resultados obtenidos con los aspectos morfológicos de los compuestos.

Finalmente, en el apartado 5.4 se analiza el comportamiento de los films de compuestos

durante y después de una simulación del proceso de termoconformado
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5.1 Caracterización estructural, morfológica y térmica de los
films de PLA/o-MMT

5.1.1 Caracterización estructural

Como se ha visto en capítulos previos, el proceso de mezclado de la o-MMT con el

PLA y, posteriormente, la obtención de los films implica varias etapas durante el

procesado. Durante estas etapas, fenómenos de degradación pueden afectar

significativamente a las propiedades finales de los compuestos. Es bien conocido que,

durante el procesado, los esfuerzos termomecánicos y las reacciones de hidrólisis

pueden inducir la degradación del PLA [1, 2], lo que provocaría cambios en la

estructura molecular y en el peso molecular promedio. La tabla 5.1 muestra un resumen

de los diferentes parámetros que caracterizan las distribuciones de masas moleculares

determinadas mediante cromatografía de permeabilidad en gel (GPC).

Tabla 5.1. Parámetros moleculares determinados mediante GPC y resultados de lasdeterminaciones del contenido de MMT y MFI.
GPC

Materiales
nM

__(kg/mol) wM
__(kg/mol) zM

__(kg/mol) PDI
MMT(% en peso) MFI(g/10 min.)PLA96V 76.8* 216.5* 408.4* 2.82* 0 7.0±0.04PLA98V - - - - 0 7.4±0.1PLA96-C0.5 89.6 165.4 269.3 1.84 0.37±0.03 9.9±0.1PLA96-C2.5 73.3 133.8 225.4 1.82 1.70±0.04 14.1±0.5PLA96-B0.5 93.1 173.2 283.7 1.86 0 9.0±0.4PLA96-B2.5 85.1 156.7 263.9 1.84 0 10.9±0.4

an-PLA98-C0.5 - - - - 0.31±0.01 11.0±0.3
an-PLA98-C2.5 - - - - 1.72±0.05 15.5±0.6
an-PLA98-B0.5 - - - - 0 10.8±0.3
an-PLA98-B2.5 - - - - 0 11.7±0.4*Valores tomados de la referencia [47]

Como se puede deducir de los datos presentados en la tabla 5.1, el procesado ocasionó

una disminución significativa del peso molecular de los films del PLA96, tanto de los

compuestos como de los blancos, en comparación con la granza virgen (PLA96V). Así

mismo, se encontró que los compuestos presentaron menores valores de masa molecular

promedio que sus respectivos blancos. Esta reducción del tamaño molecular fue más

acusada con el incremento de la fracción de o-MMT. Esta pérdida adicional de peso

molecular conforme aumenta el contenido de la arcilla podría deberse a reacciones de

hidrólisis provocadas por: la presencia agua asociada y grupos hidroxilo situados en la
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superficie de la láminas de los silicatos, reacciones de aminólisis entre las cadenas de

PLA y el modificador orgánico o por reacciones de escisión de cadena y de

transesterificación provocadas por la combinación de elevada temperatura y esfuerzos

de cizalla [4, 5].

Esta misma tendencia se observó para los valores de masa molecular más elevada, zM
__

y es consistente con trabajos previos realizados por nuestro grupo [1, 3]. Estos datos,

además, muestran un gran paralelismo con los valores de índice de fluidez (MFI),

también incluídos en la Tabla 5.1. Los valores de MFI muestran un incremento de la

fluidez con la disminución del peso molecular al comparar los blancos con respecto a la

granza virgen. En el caso de los compuestos con o-MMT, el incremento de los valores

de MFI puede estar indicando, además de la degradación constatada por GPC para el

PLA96, un posible efecto plastificante por parte del modificador orgánico de la arcilla.

Respecto a los compuestos del an-PLA98, se encontró que los valores de MFI son más

elevados que sus respectivas composiciones similares realizadas con PLA96, además de

mostrar entre ellos menores variaciones de los valores de MFI entre los blancos y los

compuestos que en el PLA96. Estos hechos pueden explicarse por la fracción del agente

nucleante, cuya elevada fluidez  puede estar enmascarando el efecto de la degradación y

de la presencia de la arcilla.

5.1.2 Caracterización morfológicaLa morfología se estudió mediante difracción de rayos X a grandes ángulos(WAXS). La Figura 5.1 muestra los espectros de difracción WAXS correspondientesa los compuestos de la matriz de PLA96 y de an-PLA98. Con fines comparativos,además se incluyó el difractograma de la Cloisite 30B (C30B). Asimismo, en laTabla 5.2 se presenta la posición de los picos de difracción (2) y sucorrespondiente distancia interlaminar, calculada mediante la ley de Bragg (ec.3.3) [51].
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Figura 5.1. Difractogramas WAXS correspondientes a los compuestos de las matrices dePLA96 (a) y an-PLA98 (b). Adicionalmente, en cada caso se ha incluido el difractograma dela Cloisite 30B.
Tabla 5.2. Valores 2θ de los picos de difracción, planobasal y distancia interlaminar de los compuestos delPLA96, PLA98 y de la Cloisite 30B.

Muestra
2θ( o ) d(nm)Cloisite 30B 5.0 1.762.8 3.15PLA96-C0.5 5.5 1.582.8 3.15PLA96-C2.5 5.7 1.602.9 3.04an-PLA98-C0.5 6.0 1.472.4 3.68an-PLA98-C2.5 6.1 1.45

La arcilla C30B muestra un pico basal a 2 ~ 5.0º, lo que representa una distancia

interlaminar de aproximadamente 1.76 nm, que concuerda con la hoja técnica del

fabricante [140]. Por su parte, los compuestos presentaron señales distintas. En el caso

del compuesto PLA96-C0.5 no se aprecia claramente el pico basal, lo cual representaría

(teóricamente) el desarrollo de estructuras exfoliadas [145]. No obstante, la presencia de

una señal en 2 ~ 5.5º estaría indicando la presencia de partículas aglomeradas.

Para el compuesto PLA96-C2.5 se observa un desdoblamiento del pico basal en dos

picos a 2 = 2.8o y 5.7o típico en compuestos que contienen partículas intercaladas y

aglomeradas. El pico de mayor intensidad, ubicado en 2 ~ 2.8º, es característico del
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plano de referencia (001) y puede emplearse como indicativo de la intercalación de las

cadenas del PLA en las galerías del silicato. La segunda señal, presente a 2 ~ 5.7º (d =

1.60 nm), estaría relacionada con el colapso de la Cloisite 30B debido al apilamiento

ordenado de laminillas de nanoarcilla, dando origen a la formación de partículas

aglomeradas.

Al comparar los dos compuestos del PLA96, se puede apreciar que el aumento del

contenido de arcilla hasta un 2.5 % en masa no parece afectar a la distancia interlaminar

[9, 10]. Al analizar los compuestos del an-PLA98, se encontró un comportamiento

similar al mostrado por los compuestos del PLA96. Sin embargo, en los compuestos del

an-PLA98 se observó un ensanchamiento y una pérdida de intensidad de las reflexiones

basales, lo que estaría indicando una estructura intercalada y desordenada [20]. De ese

modo, a pesar de que la extrusión doble husillo pueda parecer la vía más adecuada para

la preparación de nanocompuestos a escala industrial, en algunos casos puede presentar

el inconveniente de no alcanzar un grado de exfoliación completo. Esto se puede deber

a la combinación de varios factores que conduzcan a un nivel de cizalla adecuado, como

son la viscosidad del fundido durante el procesado, la temperatura, la configuración de

los husillos, etc. [47].

Además de la caracterización mediante WAXS, se realizó la observación de laestructura de los compuestos mediante microscopia electrónica de transmisión(TEM) y microscopía FIB-SEM. Las figuras 5.2 y 5.3 muestran imágenes obtenidaspor TEM para los compuestos estudiados.
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Figura 5.2. Micrografías TEM de muestras cortadas de la zona central (CMD) y lateral(LMD y LTD) de los films del PLA96-C0.5. La flecha de color blanco indica la orientaciónde las láminas de arcilla, mientras que las flechas de color negro indican las laminillascompletamente exfoliadas.
Las microfotografías que aparecen en la figura 5.2 corresponden a las distintas zonas de

observación estudiadas, en este caso para el film de PLA96-C0.5. La morfología del

film de PLA96-C0.5, independientemente de la zona o de la dirección de observación,

estuvo caracterizada por una distribución homogénea de las partículas, con presencia de

láminas exfoliadas y un cierto grado de intercalación y aglomeración. También se

observó que las partículas presentaban una elevada orientación y que algunas laminillas

estaban superpuestas y otras torcidas (Figuras 5.2 y 5.3). En el resto de los compuestos

(Figura 5.3), se observó una tendencia similar a la mostrada por el PLA96-C0.5. Estas

observaciones confirman los resultados previos obtenidos en WAXS.
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Figura 5.3. Micrografías TEM de muestras cortadas de la zona lateral (LMD) de los filmsdel PLA96-C0.5, PLA96-C2.5, an-PLA98-C0.5 y an-PLA98-C2.5. La flecha de color blancoindica la orientación de las láminas de arcilla, mientras que las flechas de color negroindican las laminillas completamente exfoliadas.
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Es bien sabido que la orientación de las partículas puede afectar alcomportamiento mecánico y a fractura de un material compuesto reforzado conarcilla. Así mismo, la técnica FIB-SEM ha demostrado ser de gran utilidad en elrevelado de la sub-estructura interna de materiales compuestos de matrizpolimérica [148, 172]. Por tanto, se realizó una observación mediante la técnica deFIB-SEM para establecer la dirección preferencial que adoptaron las partículas dearcilla en los films de los compuestos.
En la figura 5.4 (a) se muestra una micrografía SEM de la microsección horadadasobre la superficie del film del PLA96-2.5, en la que puede apreciar claramente ladisposición de las partículas de arcilla. El corte se realizó sobre el eje transversaldel film, es decir paralelo a la dirección TD.

Figura 5.4. (a) Micrografía SEM que muestra el corte FIB hecho sobre el eje transversaldel film de PLA96-C2.5. (b) Micrografía SEM a altos aumentos tomada en la zona marcadapor un rectángulo en (a).
Como puede apreciarse en la figura 5.4 (a), las laminillas de arcilla estánparalelamente dispuestas entre ellas en un arreglo tipo nemático, con el espesor departícula paralelo al plano del la superficie observada. Una observación másdetallada a altos aumentos (Figura 5.4 (b)), reveló que la longitud efectiva de laspartículas se encuentra por debajo de 1 m. De ese modo, debido a que el tamañopromedio de las partículas es de aproximadamente 7~9 m ([140]), se concluyeque las partículas de o-MMT durante el procesado se acomodan en el film con sueje más largo paralelo al eje longitudinal del film en MD. Esta orientación y
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ordenamiento de las partículas de arcilla es el resultado de la fuerza de cizallainducidas durante el procesado [173, 174].
En un intento de relacionar las propiedades mecánicas con los aspectosmorfológicos de los compuestos, se llevó a cabo un análisis de imagen, cuyosresultados estadísticos se muestran en la Tabla 5.3. Donde se indica la zonaanalizada (ver Figura 3.10); el número de partículas (N), la longitud de partícula(p), la relación entre la longitud de partículas en la dirección TD y MD (pTD /pMD),el número de laminillas (n), la distancia del vecino más próximo (DV), el espesor departícula (tparticle) y la esbeltez (p/tp).
Tabla 5.3. Resultados estadísticos obtenidos en el análisis de imagen de loscompuestos del PLA96 y PLA98.

Material Zona
analizada N p (nm) (pTD /pMD) n DV(nm) tparticle(nm) Esbeltez(p/tp)CMD 142 110.7 --- 3.8 300.5 7.5 14.8LMD 214 140.4 3.6 235.6 7.0 20.0PLA96-C0.5 LTD 188 87.8 0.62 4.6 145.5 9.4 9.3CMD 681 124.0 --- 4.3 120.3 8.0 15.5LMD 756 81.9 3.6 91.6 6.0 13.9PLA96-C2.5 LTD 468 81.5 0.99 3.5 101.0 5.9 13.9CMD 154 62.7 --- 4.6 161.9 5.5 11.4LMD 278 107.9 3.1 158.3 3.5 19.7an-PLA98-C0.5 LTD 189 68.9 0.64 4.3 190.5 4.9 22.0CMD 409 89.3 --- 3.4 153.9 7.7 11.6LMD 583 124.3 3.1 147.7 6.8 14.1an-PLA98-C2.5 LTD 401 103.2 0.83 3.8 175.8 9.0 11.4

Se puede comprobar que el número de partículas (N) aumentó al incrementar elcontenido de arcilla. Sin embargo, al pasar del PLA96-C0.5 al PLA96-C2.5 elporcentaje de incremento del contenido de arcilla aumentó más que loscorrespondientes N, es decir el número de partículas analizadas. Así, respecto delPLA96-C0.5, en el compuesto PLA96-C2.5 el incremento del contenido de arcillafue de 4.6 veces (Tabla 5.1), mientras que el número promedio de partículasanalizadas sólo se incrementó 3.5 veces (tabla 5.3). Esta diferencia puedeatribuirse a que con el aumento del contenido de arcilla se incrementa la tendenciaa formar aglomerados, conduciendo a un número de partículas menor de loteóricamente posible. En el compuesto an-PLA98-C2.5, la desviación entre estas
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dos relaciones fue aún mayor que en el PLA96-C0.5. El incremento del contenidode arcilla fue de 5.5 veces por tan sólo 2.24 veces el número promedio departículas analizadas (N).
No obstante, es importante aclarar que para realizar el análisis de imagen serequiere de micrografías TEM con un elevado contraste que permita la completaseparación de las partículas del fondo. En las micrografías con bajo contraste,como las obtenidas en esta investigación (figura 5.3), algunos píxeles puedenquedar difuminados. Como resultado, las partículas más finas y pequeñas no sontomadas en cuenta, conduciendo a una subestimación del número total departículas.
Para todos los compuestos, la cantidad de partículas analizadas en la dirección MDresultó ser mayor en la zona lateral que en la zona central. Esto se podría atribuiral perfil del flujo a la salida del cabezal de extrusión durante la obtención de losfilms, de tipo sinusoidal, lo que promovió que en las zonas laterales se acumularauna mayor cantidad de partículas.
Sin embargo, en la dirección TD no se mantuvo esta tendencia, observándose queen algunos casos los valores de N fueron ligeramente superiores en la zona centralque en la zona lateral. Estas variaciones pueden deberse al proceso de tratamientode imágenes, tal y como se explicó en el párrafo anterior. Por ello, se están llevandoa cabo un mayor número de observaciones para corroborar estos resultados.
A pesar de estas dificultades, que por lo general no son posibles de evitar, elanálisis de imagen llega a ser bastante fiable en morfologías laminares. En el casode morfologías aglomeradas o con laminillas torcidas y superpuestas, serecomienda que el análisis se tome básicamente como una tendencia general quepermita complementar el estudio morfológico de los compuestos [175, 176].
Para intentar cuantificar el grado de aglomeración, es preciso analizar ycontabilizar las laminillas utilizando micrografías TEM a altos aumentos. A partirde estas micrografías, se calculó el promedio de laminillas por partícula, que
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resultó estar comprendido entre 3.1 y 4.6 laminillas apiladas (Tabla 5.3). A partirde éste conteo se consideró n ~ 3.8 como valor promedio para las estimacionesteóricas que se verán más adelante.
Por otra parte, es necesario señalar que los cortes ultramicrotómicos hechos en lasección longitudinal (zonas central y lateral en la Figura 3.10), permiten calcular lalongitud de las partículas en la dirección MD (pMD-Central y pMD-Lateralrespectivamente); mientras que los cortes hechos en la sección transversal (Figura3.10), representan el ancho de las partículas en la zona lateral de las láminas decompuestos (pTD). Al relacionar pTD con pMD-Lateral, se obtuvieron valores muybajos (desde 0.6 hasta 1.5) con respecto a otros trabajos con similaresmateriales[59]. Esto indica que no se ha producido el deslizamiento de laslaminillas durante la extrusión doble husillo. La causa más probable puede ser unbajo grado de cizalla durante la extrusión, ocasionado por el aumento de la fluidezdel PLA, resultante de la combinación de la reducción del tamaño molecular y delefecto plastificante de la arcilla [177].
En los compuestos de matriz polimérica, no sólo es importante el grado deexfoliación y la orientación de las partículas, sino también el nivel de dispersión dela fase reforzante [33]. Por ello, se midió la distancia que existe entre una partículay otra más cercana (distancia del vecino más próximo, DV). En ambos compuestos,como era de esperar, la DV disminuyó al aumentar el contenido de carga y resultóser menor en la zona lateral que en el centro para la dirección MD. De formageneral, se puede decir que en todos los compuestos se consiguió un nivel dedispersión de partículas aceptable y homogéneo.
5.1.3 Caracterización térmicaEn las Figuras 5.5 y 5.6 se muestran los termogramas correspondientes al primercalentamiento para los films de compuestos y sus respectivos blancos empleandocomo matrices el PLA96 y an-PLA98, respectivamente. Estos termogramas seobtuvieron a partir de filmes con y sin tratamiento térmico de rejuvenecimiento.
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En todos los casos, las muestras sin tratamiento térmico de rejuvenecimientomostraron un pico endotérmico durante el calentamiento al superar la Tg. Estaseñal corresponde con un fenómeno de relajación entálpica, indicativo de que hanexperimentado envejecimiento físico. No obstante, la intensidad de la señal de larelajación entálpica para los films de la matriz de PLA96 (Figura 5.5) y an-PLA98(Figura 5.6) presentó una menor intensidad en comparación con el PLA96 y PLA98(obtenidos mediante extrusión monohusillo) respectivamente.
Los films rejuvenecidos, en cambio, no presentaron este pico (Figura 5.5 (b) y5.6(b)), indicando que el tratamiento de rejuvenecimiento también es efectivo paralos materiales compuestos.

Figura 5.5 Termogramas correspondientes al primer calentamiento de los blancos ycompuestos del PLA96 envejecidos (a) y rejuvenecidos (b). Además, se han incluido lostermogramas del PLA96 y PLA96T, obtenidos por extrusión monohusillo.
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Figura 5.6 Termogramas correspondientes al primer calentamiento de los blancos ycompuestos del an-PLA98 envejecidos (a) y rejuvenecidos (b). Además, se han incluido lostermogramas del an-PLA98 y an-PLA98T, obtenidos por extrusión monohusillo.El valor de esta entalpía de relajación (ΔHrel) se incluye en las Tablas 5.4 y 5.5, queresumen los parámetros obtenidos a partir de los termogramas. Al comparar losvalores de ΔHrel con los reportados en la tabla 4.1, se puede apreciar claramenteque éstos son inferiores en el caso de los compuestos, debido a que ΔHrel seincrementa logarítmicamente con el tiempo de envejecimiento [73, 76]. Estadiferencia nos indica que en el momento del ensayo los films obtenidos medianteextrusión doble husillo se encontraban en un estado menos envejecido que losfilms obtenidos por extrusión monohusillo.
Tabla 5.4. Propiedades térmicas de los blancos y compuestos delPLA96 envejecidos y rejuvenecidos
Materiales Tg(oC) Tcc(oC) Tm(oC) ΔHrel(J/g) ΔHcc(J/g) ΔHm(J/g) Xc(%)
EnvejecidosPLA96-B0.5 58 122 151 1.4 17.3 18.4 1.2PLA96-B2.5 57 111 148 1.3 17.9 21.1 3.5PLA96-C0.5 57 104 152 1.4 24.4 25.8 1.5PLA96-C2.5 56 98 151 1.5 23.0 25.8 3.1
RejuvenecidosPLA96-B0.5T 53 117 148 - 24.1 24.3 0.3PLA96-B2.5T 55 118 149 - 16.5 17.1 0.6PLA96-C0.5T 52 117 153 - 23.2 23.7 0.5PLA96-C2.5T 55 97 152 - 26.1 30.1 4.4
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Tabla 5.5. Propiedades térmicas de los blancos y compuestos del an-PLA98envejecidos y rejuvenecidos
Materiales Tg(oC) Tcc(oC) Tm(oC) ΔHrel(J/g) ΔHcc(J/g) ΔHm(J/g) Xc(%)
Envejecidos

an-PLA98-B0.5 58 85 166 2.0 21.0 32.4 12.2
an-PLA98-B2.5 57 86 166 2.5 23.3 33.4 10.9
an-PLA98-C0.5 58 87 166 1.8 21.8 32.0 11.2
an-PLA98-C2.5 59 86 166 2.5 21.6 32.0 11.4

Rejuvenecidos
an-PLA98-B0.5T 54 86 165 - 28.7 36.4 8.3
an-PLA98-B2.5T 55 90 165 - 27.8 35.4 8.2
an-PLA98-C0.5T 54 84 165 - 25.6 36.1 11.3
an-PLA98-C2.5T 54 80 165 - 27.7 36.8 10.0

Para la matriz de PLA96, los films obtenidos mediante extrusión doble husilloexperimentaron el fenómeno de cristalización en frío (Figura 5.5 (a)) que noestuvo presente en el film monohusillo. Aunque hay trabajos que mencionan que laarcilla actúa como agente nucleante del PLA [102, 103], al comparar los picos decristalización en frío de los blancos con los compuestos, este efecto nucleante no esapreciable.
Cómo se ha visto, el mayor número de etapas de procesado provocó una reduccióndel peso molecular. La degradación produce cadenas de menor tamaño que tienenmayor movilidad y provocan una disminución de la Tg. Los valores determinadosde Tg, menores en el PLA procesado en la extrusora de doble husillo (Tabla 5.4)que en la extrusora monohusillo (Tabla 4.1), brindan soporte a esta hipótesis. Alproducirse una mayor degradación de la matriz, los segmentos más cortos decadenas pueden incorporarse al registro cristalino con mayor facilidad, lo queexplicaría la aparición del pico de cristalización en frío y la poca variación en lacristalinidad de los compuestos con respecto a sus blancos.
De forma similar a como ocurrió en el film monohusillo, en los compuestos yblancos la endoterma correspondiente a la fusión de los cristales de PLA aparecióen el intervalo de temperaturas situado entre 140 y 160 oC. Sin embargo, éstos nopresentaron igual forma e intensidad de la señal de fusión. En los blancos, la señalde fusión muestra dos poblaciones cristalinas, con la aparición de un hombro
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situado al lado de mayor temperatura. Con la adición de la arcilla, éste hombro setransforma en un segundo pico, cuya altura se incrementa al aumentar elcontenido de arcilla, al tiempo que disminuye  la altura del pico situado a menortemperatura.
La aparición del pico de fusión a mayor temperatura estaría indicando laformación de una población cristalina de mayor regularidad. Es bien conocido quecadenas más cortas pueden formar lamelas más regulares (i. e. mayor espesorlamelar) [178]. De ese modo, las variaciones observadas en la forma del pico defusión se pueden correlacionar con los resultados de masas moleculares obtenidospor GPC.
Así, la mayor parte de la población cristalina del material de menor tamañomolecular (correspondiente al PLA96-C2.5) fundió a mayor temperatura mientrasque para el material de mayor tamaño molecular (correspondiente al PLA96-B0.5)lo hizo a menor temperatura. Así mismo, la entalpía de fusión (ΔHm) (Tabla 5.4) fuemayor en los films procesados en la extrusora doble husillo respecto del filmmonohusillo (Tabla 4.1). Esta diferencia se explica al comprobar que los primerosexperimentaron cristalización en frío durante el calentamiento.
Por su parte, la adición de la arcilla provocó una disminución de la temperatura decristalización en frío (Tcc). Así mismo, la disminución de la Tcc fue mayor para elcompuesto con mayor contenido de Cloisite 30B. Para la matriz de an-PLA98, encambio, no se apreciaron diferencias significativas en el comportamiento térmicode los films independientemente del contenido de material reprocesado o delcontenido de arcilla (Figura 5.6). Esto se debe a que tanto el proceso decristalización en frío como la fusión están dominados por el agente nucleante. Poresa razón, los efectos producidos por el procesado y por la presencia de la arcillaquedan enmascarados.
Finalmente, el grado de cristalinidad (Xc) se determinó según la ecuación 3.6, apartir de los termogramas correspondientes al primer calentamiento de cadamuestra (ver Tablas 5.4 y 5.5). Es necesario aclarar que en el caso de los
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compuestos, debido a la presencia de la fracción de arcilla, los valores de Xctuvieron que ser corregidos. Para realizar la corrección del valor de Xc  de loscompuestos se empleó la siguiente expresión:
100

100





 
MMT

c
corregidoc w

(5.1).
De forma general, y como puede apreciarse en los datos mostrados en las tablas5.4 y 5.5, los bajos porcentajes de cristalinidad determinados indican que los filmsse encuentran en un estado esencialmente amorfo. No obstante, como era deesperar, los films de los compuestos y blancos de la matriz de an-PLA98presentaron mayor cristalinidad que los de la matriz del PLA96.
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5.2 Caracterización mecánicaA partir de los ensayos de tracción uniaxial, realizados en las dos direccionesprincipales (MD y TD) sobre muestras envejecidas y rejuvenecidas, se obtuvieronlas curvas tensión-deformación (σ-ε) para todas los materiales estudiados. En lasfiguras 5.7 y 5.8 se pueden apreciar las curvas σ-ε obtenidas para los compuestosdel PLA96, del an-PLA98 y para sus correspondientes blancos. Así mismo, en laTablas 5.6 y 5.7 se presentan los valores encontrados del módulo elástico (E), losparámetros de cedencia (tensión (σy) y deformación (εy)), y la deformación a rotura(εb), determinados a partir de las citadas curvas σ-ε.

Figura 5.7. Curvas tensión-deformación obtenidas para los compuestos de lamatriz de PLA96 y sus respectivos blancos, con y sin tratamiento derejuvenecimiento, ensayados en las dos direcciones principales (MD y TD).
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Figura 5.8. Curvas tensión-deformación obtenidas para los compuestos de lamatriz de an-PLA98 y sus respectivos blancos, con y sin tratamiento derejuvenecimiento, ensayados en las dos direcciones principales (MD y TD)
Los materiales envejecidos presentaron valores de σy y εb mayores cuando fueronensayados en dirección MD que en dirección TD, lo cual puede estar relacionadocon una orientación inducida por el procesado [179]. Después de aplicar eltratamiento térmico de rejuvenecimiento, las diferencias en propiedadesmecánicas en MD y TD desaparecieron casi completamente, lo que corrobora lapresencia de un cierto grado de orientación de la fase amorfa (Tablas 5.6 y 5.7).
Además, para todos los materiales se encontró que E y σy disminuyeron con eltratamiento de rejuvenecimiento. No obstante, la reducción del módulo fue menoren los compuestos que en los blancos. Además, esta reducción de E fue menosacusada con el incremento del contenido de arcilla. Por su parte εy y, sobre todo, εbse incrementaron significativamente con el tratamiento de rejuvenecimiento.
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Tabla 5.6. Propiedades mecánicas de los films de la matriz de PLA96, envejecidos yrejuvenecidos, determinadas a 10 mm/min.
Materiales Dirección

E(GPa) σy(MPa) εy(%) εb(%)
Envejecidos MD 3.8±0.1 74±1 2.5±0.1 22±3PLA96-B0.5 TD 3.8±0.1 67±1 2.0±0.1 11±3MD 3.7±0.1 68±1 2.4±0.1 15±1PLA96-B2.5 TD 3.6±0.1 66±1 2.0±0.1 6±1MD 3.9±0.1 74±1 2.5±0.1 14±3PLA96-C0.5 TD 3.9±0.1 66±1 1.8±0.1 3±1MD 4.2±0.1 74±1 2.2±0.1 22±1PLA96-C2.5 TD 4.3±0.1 65±2 1.3±0.1 4±2

Rejuvenecidos MD 3.4±0.1 65±2 2.7±0.1 385±8PLA96-B0.5T TD 3.4±0.1 63±2 2.7±0.1 414±19MD 3.4±0.1 65±2 2.8±0.1 411±38PLA96-B2.5T TD 3.3±0.1 61±2 2.8±0.1 384±10MD 3.6±0.2 65±1 2.7±0.1 386±16PLA96-C0.5T TD 3.6±0.1 63±1 2.7±0.1 361±10MD 4.0±0.1 68±1 2.4±0.1 308±28PLA96-C2.5T TD 4.0±0.1 63±1 2.4±0.1 345±56
Tabla 5.7. Propiedades mecánicas de los films de la matriz de an-PLA98, envejecidos yrejuvenecidos, determinadas a 10 mm/min.

Materiales Dirección
E(GPa) σy(MPa) εy(%) εb(%)

Envejecidos MD 3.8±0.02 74±1 2.4±0.1 9±4an-PLA98-B0.5 TD 3.7±0.1 65±1 2.1±0.1 3±0.5MD 3.8±0.2 71±1 2.4±0.1 7±2an-PLA98-B2.5 TD 3.7±0.1 64±2 2.0±0.2 3±0.9MD 4.1±0.1 72±2 2.4±0.1 6±1an-PLA98-C0.5 TD 3.7±0.1 63±0.3 1.9±0.1 3±1MD 4.4±0.2 74±0.5 2.0±0.1 12±5an-PLA98-C2.5 TD 4.3±0.1 64±2 1.8±0.1 7±2
Rejuvencidos MD 3.1±0.2 62±0.9 3.0±0.1 359±18an-PLA98-B0.5T TD 3.3±0.01 64±0.9 2.8±0.1 353±15MD 3.2±0.2 61±1 2.9±0.1 425±7an-PLA98-B2.5T TD 3.4±0.2 64±0.6 2.8±0.1 398±10MD 3.4±0.2 62±1 2.7±0.1 379±20an-PLA98-C0.5T TD 3.4±0.1 63±1 2.7±0.1 339±19MD 4.1±0.1 64±1 2.4±0.03 346±21an-PLA96-C2.5T TD 3.7±0.1 61±1 2.5±0.05 325±29
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Estos cambios están relacionados con la eliminación del envejecimiento físico, loque provoca un cambio del comportamiento mecánico frágil de la matriz de PLA aun comportamiento mucho más dúctil [143].
La influencia del procesado se evaluó a partir de la comparación de los materialessin arcilla para cada matriz. En términos generales, el módulo elástico y ladeformación a cedencia no presentaron variaciones significativas, por lo que elprocesado no parece ejercer ninguna influencia sobre estas dos propiedades.
Por lo que respecta a la tensión de cedencia y deformación a rotura, en el caso de lamatriz de PLA96, el incremento del contenido de material reprocesado en los filmsprovocó una disminución de la tensión de cedencia y de la deformación a rotura enaproximadamente un 8 % y un 30 % respectivamente. Esta disminución en laspropiedades mecánicas puede correlacionarse con la variación del tamañomolecular, siendo esta última mucho mayor para el PLA96-B2.5 que para el PLA96-B0.5, debido a la mayor proporción de material reprocesado presente en elprimero.
Para la matriz de an-PLA98, a diferencia de los blancos de PLA96, las variacionesen la tensión de cedencia y deformación a rotura con el incremento de la fracciónde material reprocesado son casi imperceptibles. Este comportamiento puededeberse a que la presencia del grado diferente de PLA aportado por el agentenucleante estaría enmascarando el efecto producido por la degradación causadapor el procesado.
Por su parte, la influencia de la arcilla en las propiedades mecánicas del PLA seestimó a partir de la comparación de cada compuesto con su correspondienteblanco. De acuerdo con los resultados presentados en las Tablas 5.6 y 5.7, laadición de un 0.5 % de la o-MMT no modificó el comportamiento mecánico de losfilms envejecidos para ninguna de las dos matrices.
Con la adición de un 2.5 % en peso de o-MMT, para la matriz de PLA96, sí seobservó un incremento de E y de σy en un 13% y 9 % respectivamente. En el caso
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de la matriz de an-PLA98, la adición de un 2.5 % en peso de arcilla produjo unincremento de E similar al encontrado para la matriz de PLA96, pero el incrementode σy fue tan sólo un 4%.
Estas variaciones se pueden explicar por un efecto reforzante de la o-MMT. Elincremento del módulo puede estar relacionado con el incremento de la fracciónrígida del compuesto, correspondiente a las laminillas de arcilla. Por otra parte, laslaminillas constituyen puntos de anclaje que impiden el deslizamiento de lascadenas, resultando en una σy mayor.
Con respecto a la deformación a rotura, εb, teniendo en cuenta la variabilidad deesta medida, la adición de nanoarcilla no produjo un cambio significativo paraninguna de las dos matrices. De ese modo, se puede concluir que los parámetrosmecánicos determinados a tracción no experimentaron unas variaciones notables,viéndose afectados sólo cuando el contenido de arcilla fue de un 2.5 % en peso.
No obstante, la adición de la o-MMT cambia drásticamente el comportamiento adeformación del PLA a nivel microscópico. Estos cambios se vieron reflejados tantoen la forma de las curvas tensión-deformación (Figuras 5.7 y 5.8) como en elaspecto de las probetas post-mortem.
En las curvas σ-ε de las muestras envejecidas, una vez sobrepasado el punto decedencia, la tensión necesaria para propagar la estricción, en adelante tensión deflujo, fue menor en los compuestos que en los blancos. Así mismo, se observó quela tensión de flujo tendió a disminuir a medida que se incrementó el contenido dearcilla.
Sin embargo, después de aplicar el tratamiento de rejuvenecimiento, estecomportamiento se invirtió completamente. En las muestras rejuvenecidas, latensión de flujo fue mayor para los compuestos que para los blancos y, además,aumentó con el incremento de la fracción de arcilla. Estos hechos parecen indicarque el rol desempeñado por la arcilla en los micromecanismos de deformación delPLA varía en función del grado de envejecimiento que éste haya experimentado.
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El análisis de las probetas post-mortem arrojó más información acerca delaparente cambio de rol de la o-MMT en los micromecanismos de deformación delPLA. En las figuras 5.9 se muestran probetas post-mortem del PLA96-B0.5, PLA96-C0.5 y PLA96-C2.5 sin tratamiento térmico de rejuvenecimiento. Cabe destacar queel PLA96-B2.5 mostró un comportamiento similar al PLA96-B0.5 y que loscompuestos y blancos de la matriz de PLA98V también lo hicieron de forma similaral mostrado por sus homólogos de la matriz de PLA96.

Figura 5.9. Probetas de tracción post-mortem del PLA96-B0.5 ((a) y (d)), PLA96-C0.5 ((b) y (e)) y PLA96-C2.5 ((c) y (f)). La flecha de color blanco señala la zona enque se tomaron las fotografías (d), (e) y (f).
Se encontró que la adición de la o-MMT, para los materiales envejecidos (Figura5.9), provocó la aparición de un emblanquecimiento que no está presente en losfilms sin arcilla. Por su parte, en los materiales rejuvenecidos (Figura 5.10) lacoloración blanca apareció en todos los materiales.
Este comportamiento es frecuente en materiales poliméricos, inicialmentetransparentes o translucidos, que una vez se han sometido a un esfuerzo mecánicoexhiben un incremento de la opacidad y del brillo óptico, por lo que adquieren una



129

coloración más blanca. A este fenómeno se le conoce como emblanquecimiento portensión [180] y se debe , fundamentalmente, a la difracción de la luz visible quepuede ser por parte de defectos inducidos por la deformación mecánica, talescomo microvacíos y microgrietas [181, 182]. No obstante, el emblanquecimientopor tensión sólo es observable cuando el tamaño de los defectos es del orden de lalongitud de onda de la luz visible [183, 184]. Por tanto, el nivel deemblanquecimiento por tensión depende del tamaño y de la densidad demicrovacíos.
En los materiales envejecidos se apreció claramente que el micromecanismo dedeformación dominante es el crazing (Figura 5.9). Es generalmente aceptado queel crazing involucra tres etapas [185, 186]: (i) iniciación de las crazes, (ii)estiramiento y (iii) ruptura de las fibrillas y creación de una grieta. A su vez, seasume que la formación de una craze implica la nucleación de microvacíos y elsubsiguiente estiramiento plástico localizado del material situado alrededor dedichos vacíos, conduciendo a la formación de una estructura fibrilar (ver figura2.14) [187, 188]. Una vez creada, la estructura de una craze madura se expandemediante un mecanismo de inestabilidad de menisco, en el cual el polímero que seencuentra en la vecindad de la zona activa es arrastrado hacia las fibrillas [188].
Respecto a la ruptura de las crazes y formación de las grietas, Kramer y Berger[189] observaron que la extensión máxima de una craze en el momento de roturaestá relacionado con el peso molecular, producto de la pérdida de enredosmoleculares que tiene lugar durante el proceso de crecimiento de la misma. Estocondujo a la conclusión de que las fibrillas no fallan hasta que la craze hayaalcanzado un tamaño crítico. Por otra parte, la fracción en volumen de crazes (vc)juega un papel determinante en el control de la propensión de las crazes aexperimentar la falla catastrófica. La tensión efectiva (σt) que actúa sobre unafibrilla individual es inversamente proporcional a la fracción en volumen de crazes,y viene dada por la siguiente expresión [190]:


  


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c
t v
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donde σ∞ es la tensión aplicada y λc corresponde a la relación de extensión de lacraze. De ese modo, un incremento de la fracción en volumen de crazes ayudaría areducir la tensión efectiva sobre cada una de ellas, conduciendo a un incrementodel tiempo de vida, lo que le permitiría alcanzar una mayor deformación (i.e. unmayor tamaño).
En los compuestos, debido a su tamaño nanométrico, las partículas de arcillaconstituyen sitios adicionales a partir de los cuales se pueden nuclear crazes en lamatriz de PLA, dando lugar a un fenómeno de refuerzo conocido como múltiplecrazing. El resultado final es una mayor densidad de microvacíos, que estaría encoherencia con la aparición del emblanquecimiento por deformación.Consecuentemente, el incremento del número de partículas de arcilla debeconducir a una intensificación del emblanquecimiento por tensión, como ocurriópara los compuestos con un 2.5 % de o-MMT (Figura 5.9 (c)).
En los materiales rejuvenecidos, en cambio, el micromecanismo de deformacióndominante fue el shear yielding. En este caso, el emblanquecimiento por tensiónapareció en todos los materiales aunque en los films sin arcilla, como es el caso delPLA96-B0.5T (Figura 5.10 (a)), se manifestó como una ligera turbidez. Además, semantuvo la relación directa entre el emblanquecimiento por tensión y el contenidode arcilla observada en las probetas post-mortem de los films envejecidos.
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Figura 5.10. Probetas de tracción post-mortem del PLA96-B0.5T ((a) y (d)), PLA96-C0.5T ((b) y (e)) y PLA96-C2.5T ((c) y (f)). La flecha de color blanco señala la zona enque se tomaron las fotografías (d), (e) y (f).
Se considera que la aparición del emblanquecimiento por tensión durante el shear

yielding se debe a las fuertes características birrefringentes que presentan lasbandas de cizalla al experimentar grandes deformaciones [191]. No obstante,observaciones realizadas por otros autores han demostrado que la intensidad delemblanquecimiento por tensión provocado por las bandas de cizalla es menor encomparación con la generada por las crazes [192], como ocurrió en las probetaspostmortem de los films sin arcilla rejuvenecidos (Figura 5.10 (d)).
Sin embargo, cuando surgen otros defectos microscópicos, tales como cavitación odescohesión de las partículas del refuerzo, ocurre un incremento delemblanquecimiento por deformación [192]. De ese modo, la intensificación delemblanquecimiento por tensión en los compuestos rejuvenecidos es una claraseñal de que durante la deformación se estarían formando microvacíos, generadosprobablemente como resultado de la separación de las partículas de arcilla de lamatriz y/o por la fractura de las propias partículas. Estas observaciones
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concuerdan con los resultados obtenidos por otros investigadores durante elestudio de polímeros reforzados con partículas rígidas [180, 193, 194].
En un intento por explicar estos hechos experimentales, se creó unarepresentación esquemática hipotética de la microestructura generada por laspartículas de arcilla (Figura 5.11). En esta representación, debido a lasinteracciones arcilla-polímero y al confinamiento de las cadenas, se consideró quela conformación local del polímero en la vecindad de una partícula de oMMT essignificativamente diferente de la del resto del material. De ese modo, en la matrizse formarían dos zonas con propiedades diferentes: (i) una capa de polímeroinmovilizada que rodea a la partícula de arcilla y (ii) el resto de la matrizcircundante.

Figura 5.11. Representación esquemática simplificada de la microestruturagenerada por las partículas de arcilla.
Teóricamente, las propiedades mecánicas de la capa de polímero inmovilizada (Eciy σci) deben ser superiores a las de la matriz circundante (Em y σm). Ahora bien,como se ha visto, el envejecimiento físico provoca un incremento del módulo y dela tensión de cedencia del PLA. Debido a la restringida movilidad molecular de lascadenas que se encuentran en la vecindad de las partículas de arcilla, el proceso deenvejecimiento físico probablemente afectará más a la matriz circundante que a lacapa de polímero inmovilizada. En este supuesto, las diferencias en propiedadesmecánicas entre ambas zonas se verán reducidas casi completamente.
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De ese modo, al someter a los compuestos envejecidos a tracción, es muy probableque la ruptura de la interfase arcilla-polímero tenga lugar antes de que el PLAentre en cedencia, dando lugar a la cavitación. La cavitación provoca una reducciónde la tensión hidrostática local, promoviendo las condiciones de tensión plana, quefavorecen la posterior deformación plástica de la matriz a niveles de cargamenores a los esperados en el material sin modificar. Así, para los materialesenvejecidos, esto explicaría la menor tensión de deformación observada en loscompuestos respecto de sus correspondientes blancos (Figuras 5.7 y 5.8).
Cuando el PLA se encuentra rejuvenecido, la diferencia en propiedades mecánicasentre las dos zonas sí se pone de manifiesto. La matriz circundante, menosresistente, entra en cedencia antes de que ocurra la descohesión de las partículasde arcilla. Como resultado, durante la deformación post-cedencia del PLA, laspartículas de arcilla son arrastradas por el flujo de la matriz circundante lo queimplica un mayor esfuerzo. Seguidamente, producto del endurecimiento pordeformación, las diferencias en propiedades mecánicas entre las dos zonas sevuelven a reducir. De ese modo, la subsiguiente solicitación del material daríalugar a la descohesión de las partículas de arcilla y, con ello, a la formación de losmicrovacíos responsables de la intensificación del emblanquecimiento por tensión.
En los últimos años se han visto incrementados los esfuerzos por predecir laspropiedades mecánicas de los compuestos poliméricos laminares (i.e.termoplásticos reforzados con organosilicatos). El objetivo general de lasdiferentes teorías que se han desarrollado, se basa en predecir el rendimiento delos compuestos en función de la contribución individual de las propiedades de suscomponentes, tales como la rigidez de la matriz y del refuerzo, la fracciónvolumétrica, la esbeltez del refuerzo y su orientación dentro de la matrizpolimérica, etc.
La Figura 5.12 muestra una comparativa entre valores de E/Em experimentales,obtenidos para los compuestos del PLA96 con y sin tratamiento térmico derejuvenecimiento, y valores teóricos estimados a partir de tres modelos diferentes:(i) el modelo de Halpin-Tsai,
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(ii) el modelo de Halpin-Tsai-van Es(iii) la regla de mezclas.
La fracción en volumen usada en estas predicciones correspondió al volumen de laarcilla sin el modificador orgánico. Al modificador orgánico se le atribuye unmódulo igual o menor que el de la matriz, por lo que no contribuye al incrementode la rigidez de la misma. En las predicciones, los valores empleados de móduloelástico para la matriz y el refuerzo [59] fueron de 3.75 GPa y 178 GParespectivamente. En los modelos de Halpin-Tsai y Halpin-Tsai-van Es, para laesbeltez (p/tp) se tomaron dos valores: 17 (correspondiente a la media de losvalores determinados experimentalmente para la zona LMD del PLA96-C0.5 yPLA96-C2.5 (Tabla 5.3)) y 50 (valor reportado en la literatura para compuestos deo-MMT con una estructura intercalada [59].

Figura 5.12. Rigidez normalizada de los compuestos del PLA96, envejecidos(símbolos llenos) y rejuvenecidos (símbolos vacíos), experimental y teórica (alaplicar la teoría Halpin-Tsai, Halpin-Tsai-van Es y la regla de las mezclas) enfunción del porcentaje en volumen de MMT.
Los tres modelos predicen que la relación E/Em aumenta con la fracción envolumen de oMMT. No obstante, los valores de E/Em generados a partir de la reglade las mezclas son demasiado elevados, por lo que es improbable que puedanalcanzarse en la práctica con estos materiales. Por tanto, en este trabajo los datosexperimentales se compararán con los datos estimados a partir de los modelos de
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Halpin-Tsai y de Halpin-Tsai modificado por van Es. Así mismo, en la figura 5.12 sepuede apreciar que en todos los modelos la eficiencia del refuerzo aumenta con elincremento de la esbeltez. No obstante, los valores de E/Em predichos por elmodelo modificado por van Es son menores en comparación con el modelo deHalpin-Tsai. Esto se debe a que van Es [153] considera un factor de forma (ζ) iguala 2l/3t, y que es menor que el utilizado por Halpin-Tsai (ver sección 3.4.6).
Respecto a los valores de E/Em experimentales, se encontró que fueron mayorespara los compuestos rejuvenecidos que para los envejecidos. Esto se debe a que ladiferencia entre el módulo del compuesto y de la matriz es mayor cuando ambos seencuentran rejuvenecidos en comparación a cuando se encuentran envejecidos.
Así mismo, se observó que el incremento del contenido de arcilla provocó unincremento de E/Em independientemente del estado de envejecimiento físico. Estatendencia coincide con las predicciones teóricas.
Por otra parte, es posible apreciar que el modelo de Halpin-Tsai para una l/t = 50tienden a sobre-estimar los valores experimentales mientras que el modelo deHalpin-Tasai-van Es para una l/t = 17 tiende a subestimarlos. El ajuste de losvalores de E/Em experimentales con las predicciones realizadas a partir de losdiferentes modelos y factores de forma varió tanto con el contenido de arcillacomo con el estado de envejecimiento. Esto puede ser debido a que el sistema queanalizamos es más complejo. En la realidad, el tipo de modificador orgánico de laoMMT utilizado, así como la influencia del procesado, son algunos de los factoresque deben tomarse en consideración, ya que pueden modificar la rigidez de lamatriz (Em).
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5.3 Caracterización a fracturaPara evaluar los efectos producidos por el procesado y por el contenido de arcillasobre el comportamiento a fractura de los films de PLA, se ensayaron diversasprobetas DDENT (l = 5 a 25 mm) bajo la configuración a tracción (modo I),siguiendo las especificaciones de la técnica del trabajo esencial de fractura (EWF)[139]. Estos ensayos se realizaron sobre muestras de los films en dos estadosdiferentes: envejecido y rejuvenecido. Por otra parte, tal como se apreció en lasmicrografías TEM de las Figuras 5.2 y 5.3, las partículas de arcilla muestran unaevidente orientación, por lo que el comportamiento a fractura de los films podríadepender de la dirección de ensayo. Por tanto, el comportamiento a fractura seestudió en las dos direcciones principales: MD y TD.
5.3.1 Estudio de las curvas fuerza normalizada-desplazamientoLa Figura 5.13 muestra las curvas fuerza normalizada vs. desplazamiento de losfilms envejecidos y rejuvenecidos para la matriz de PLA96, desarrolladas durantela fractura de las probetas DDENT en las direcciones MD y TD. Es importantedestacar que las curvas presentadas corresponden a longitudes de ligamentosimilares (l ~20 mm). De forma general, el comportamiento a fractura de los filmsde la matriz de an-PLA98 es similar al observado para los films de PLA96. Portanto, las observaciones relacionadas sobre la influencia del procesado,tratamiento térmico y contenido de arcilla son válidas para ambos grados de PLA.
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Figura 5.13. Curvas fuerza normalizada-desplazamiento obtenidas para loscompuestos de la matriz de PLA96 y sus correspondientes blancos, envejecidos yrejuvenecidos, ensayados en las direcciones MD y TD.
Influencia del procesado.La influencia del procesado se evaluó mediante la comparación de los blancos. Alcomparar las curvas fuerza normalizada-desplazamiento de los blancos, como sepuede ver en el caso del PLA96-B0.5 y PLA96-B2.5 envejecidos (Figura 5.13 (a)),no se apreciaron cambios significativos. Cabe destacar que el PLA96-B2.5, cuyacomposición contiene el mayor porcentaje de material reprocesado (~25 % enpeso), experimentó una reducción del peso molecular promedio en peso ( wM

__

) deun 28%, determinado mediante GPC (Tabla 5.1). De ese modo, es posible plantearque un conteniddo de material reprocesado de hasta un 25 % en peso no pareceafectar al comportamiento a fractura del PLA.
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Influencia del tratamiento térmico de rejuvenecimiento.En el caso de los films envejecidos (Figuras 5.13 (a) y 5.13 (c)), se observó unacaída brusca de la fuerza normalizada máxima después de que ésta alcanzará suvalor máximo. Como se vió anteriormente mediante el análisis por GOM (apartado4.4.1), este comportamiento es indicativo de que la propagación de grieta comenzóantes de que el ligamento entrara completamente en cedencia, desencadenando lafractura catastrófica de las probetas de forma frágil.
Por su parte, los films rejuvenecidos (Figuras 5.13 (b) y 5.13 (d)) mostraron uncomportamiento mucho más ductil, caracterizado por una disminución de la fuerzanormalizada máxima y un incremento significativo del desplazamiento hastarotura. Así mismo, después de sobrepasar el punto de cedencia, se observó unacíada brusca de la fuerza máxima normalizada seguida de una estabilizaciónmomentánea de la misma, señal indicativa de una completa estricción de la zonadel ligamento. A continuación, ocurrió un descenso progresivo de la fuerza máximacon el incremento del desplazamiento, correspondiente a una propagación establede grieta. Estos efectos están relacionados con el borrado del estado deenvejecimiento físico, caracterizado por una disminución de la tensión de cedenciay un incremento de la deformación a rotura de la matriz de PLA. Por tanto, laaplicación del método del EWF sólo es completamente válida para los materialesrejuvenecidos.
Influencia del contenido de o-MMT.Los efectos provocados por la arcilla variaron en función del estado deenvejecimiento de los films. Así, cuando los films se encontraban envejecidos(figuras 5.13 (a) y 5.13 (c)), la fuerza normalizada máxima y el desplazamiento arotura aumentaron significativamente con el incremento del contenido de arcilla.Sin embargo, después de aplicar el tratamiento de rejuvenecimiento el efecto de laarcilla no fue tan evidente, encontrándose que el incremento de la fuerzanormalizada máxima y del desplazamiento a rotura fue mucho más discreto.
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El incremento de la fuerza normalizada máxima observado en los compuestosenvejecidos puede deberse al efecto reforzante de la arcilla. Por su parte, elaumento del desplazamiento a rotura puede estar motivado por la introducciónpor parte de la arcilla de mecanismos de deformación plástica, tales comomicrocavitación. Estas observaciones están en correspondencia con los resultadosobtenidos de la caracterización mecánica (apartado 5.2). Respecto a la mitigaciónde los efectos provocados por la arcilla en los compuestos rejuvenecidos, podríaestar relacionada con el aumento de la ductilidad de la matriz, ocasionada por eltratamiento de rejuvenecimiento.
Influencia de la orientación.Respecto a la dirección de ensayo, ésta pareció influir significativamente sobre elcomportamiento a fractura sólo cuando los materiales se encontraban envejecidos.En los films sin arcilla, la fuerza normalizada máxima y el desplazamiento a roturafueron mayores cuando los films se ensayaron en dirección MD (Figuras 5.13 (a))que en dirección TD (Figura 5.13 (c)).
Este comportamiento está motivado por la mejora en propiedades mecánicasocasionada por la orientación preferencial de las cadenas en la dirección MD. Noobstante, el tipo de fractura fue similar en ambas direcciones. De ese modo, esposible inferir que el mecanismo de fractura de la matriz es el mismoindependientemente de la dirección de ensayo.
En los compuestos, al cambiar la dirección de ensayo de MD (Figura 5.13 (a)) a TD(figura 5.13 (c)), también se apreció una disminución de la fuerza normalizadamáxima y del desplazamiento a rotura, que en parte puede deberse a la matriz. Sinembargo, el análisis de la zona post-cedencia de las curvas fuerza normalizada-desplazamiento reveló la existencia de diferencias significativas.
En la dirección MD (Figura 5.13 (a)), la adición de un 0.5% de o-MMT provocó unadisminución de la pendiente de la curva caída de la fuerza normalizada ocurridadespués del punto de cedencia, y que puede interpretarse como una estabilización
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de la propagación de grieta. Esta estabilización se intensificó con el incremento delcontenido de arcilla.
Sin embargo, en la dirección TD (Figura 5.13 (c)) la estabilización de lapropagación de grieta sólo apareció cuando el contenido de o-MMT fue de un 2.5%en peso. Este comportamiento estaría indicando que el mecanismo de propagaciónde la grieta para los compuestos depende de la dirección de ensayo, lo cual nopuede ser atribuido al efecto de la orientación inducida por el procesado.
Estas diferencias podrían explicarse considerando la orientación preferencial delas partículas de arcilla, observada mediante TEM (Figuras 5.2 y 5.3) y FIB-SEM(Figura 5.4), dispuestas en un arreglo tipo nemático, con su eje más largo paraleloal eje longitudinal del film en MD. De ese modo, para el caso de las probetas DDENTen MD, el lado más largo de las partículas cruza el frente de grieta. Como resultado,la cantidad de partículas que atraviesa la sección de ligamento es mucho mayor enMD que en TD, como se encontró mediante el análisis de imágenes (Tabla 5.3). Estoocasiona que el grado de cavitación en la zona de la fractura sea más intenso en losnanocompuestos ensayados en MD que en los ensayados en TD, conduciendo a unamayor deformación plástica localizada, lo que explicaría la ligera estabilización dela propagación de grieta observada.
Influencia del grado de PLA.A pesar de que el comportamiento de los compuestos del an-PLA98 es similar, enla dirección TD se encontraron algunas diferencias en comparación con los films dela matriz de PLA96. En los compuestos envejecidos del an-PLA98 (Figura 5.14 (c)),la estabilización parcial de la propagación de grieta fue menor que la observada enel PLA96-C2.5 (Figura 5.13 (c)). Además, el incremento de la deformación a roturaprovocado por el tratamiento de rejuvenecimiento en la dirección TD (Figura 5.14(d)) fue menor que en la dirección MD (Figura 5.14 (b)). Estas variaciones podríanestar motivadas por la presencia del agente nucleante, cuya base es un grado dePLA diferente y que tiene un tamaño molecular menor.



141

Figura 5.14. Curvas fuerza normalizada-desplazamiento obtenidas para loscompuestos del an-PLA98 y sus correspondientes blancos, envejecidos yrejuvenecidos, ensayados en las direcciones MD y TD.
Finalmente, a partir del estudio de las curvas fuerzas normalizada-desplazamientopuede concluirse que:i. La técnica de EWF es aplicable a los films de blancos y compuestos sólocuando estos se encuentran rejuvenecidos.ii. La adición de la arcilla aumenta la tenacidad de los films de compuestosenvejecidos pero su efecto disminuye después del tratamiento térmico derejuvenecimiento.iii. El comportamiento a fractura de los films de compuestos depende de ladirección de ensayo, debido a la orientación de las partículas de arcilla y a lainteracción carga-matriz.
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5.3.2 Parámetros de fracturaPara determinar los parámetros de fractura se empleó la técnica de EWF,siguiendo el procedimiento descrito en el apartado 3.4.7. En la figura 5.15, a modode ejemplo, se muestran curvas fuerza-desplazamiento (F-d) del PLA96-C2.5, sin ycon tratamiento térmico, correspondientes a probetas DDENT con diferenteslongitudes de ligamento (l= 5, 10, 15, 20 y 25 mm) ensayadas en las direccionesMD y TD. El resto de los materiales de la matriz de PLA96 mostró uncomportamiento similar al del PLA96-C2.5.

Figura 5.15 Curvas fuerza-desplazamiento obtenidas para el PLA96-C2.5, envejecido yrejuvenecido, ensayado en las direcciones MD y TD. Estas curvas son representativas delcomportamiento observado en el resto de films de la matriz de PLA96.
En la figura 5.15, se evidencia que el criterio de similitud geométrica sólo secumple cuando los materiales se encuentran rejuvenecidos. No obstante, las curvas
F-d de los materiales envejecidos (Figuras 5.15 (a) y 5.15 (c)) mostraron un ciertogrado de similitud. Así mismo, se encontró que este grado de similitud fue másacusado para los compuestos que para los blancos.
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Los films de la matriz de an-PLA98, como en el caso del an-PLA98-C2.5 (Figura5.16), presentaron un comportamiento similar al observado para los films de lamatriz de PLA96. No obstante, en la dirección TD la propagación de la grieta noocurrió de la misma forma para todas las longitudes de ligamento (Figura 5.16(d)), provocando una ligera pérdida de la similitud geométrica entre las curvas F-dde los materiales rejuvenecidos. Los films sin arcilla rejuvenecidos de la matriz de
an-PLA98, aunque en menor magnitud, también mostraron una cierta pérdida dela similitud geométrica entre las curvas F-d.

Figura 5.16 Curvas fuerza-desplazamiento obtenidas para el an-PLA98-C2.5, envejecido yrejuvenecido, ensayado en las direcciones MD y TD. Estas curvas son representativas delcomportamiento observado en el resto de films de la matriz de an-PLA98.
A partir de las áreas de las curvas F-d se calculó la energía específica de fractura(wf) para cada longitud de ligamento (l). Los parámetros de fractura sedeterminaron gráficamente a partir de la representación de wf-l, como se muestraen las figuras 5.17 y 5.18 para los films de las matrices de PLA96 y an-PLA98respectivamente.
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Figura 5.17 Representación gráfica del wf vs. l para los films de la matriz de PLA96, sin ycon tratamiento de rejuvenecimiento, en las direcciones principales MD y TD. Las líneasrepresentan el mejor ajuste posible a través del método de mínimos cuadrados.

Figura 5.18. Representación gráfica del wf vs. l para los films de la matriz de an-PLA98, sin y
con tratamiento de rejuvenecimiento, en las direcciones principales MD y TD. Las líneas
representan el mejor ajuste posible a través del método de mínimos cuadrados.
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Los films con tratamiento de rejuvenecimiento, presentaron un elevado valor de R2al representar el wf en función de l (sección 2.6), si bien los films de la matriz de
an-PLA98 en la dirección TD presentaron valores algo menores de R2 (Figura 5.18(d)). Los materiales sin tratamiento de rejuvenecimiento, aunque no cumplieronalgunos de los criterios de aplicabilidad del EWF, mostraron una clara relaciónlineal entre wf y l pero con una mayor dispersión en la regresión (Figura 5.17 (a) y(c) y Figura 5.18 (a) y (c)), permitiendo calcular en todos los casos los parámetrosde fractura.
Los parámetros de fractura encontrados para los films envejecidos, a pesar de queno son estrictamente válidos, nos permiten evaluar (de forma orientativa) lavariación de la tenacidad con el tratamiento de rejuvenecimiento. Así mismo,también aportan información relevante que ayudaría a esclarecer los cambiosobservados en el desempeño de la arcilla en función del grado de envejecimientode la matriz de PLA. Los parámetros de fractura de todos los materiales semuestran en la tabla 5.8.

Tabla 5.8. Valores del trabajo específico esencial de fractura (we) y del término plástico(βwp) para todos los materiales.
Envejecidos Rejuvenecidos

Materiales Dirección we(kJ/m2) wp(MJ/m3) we(kJ/m2) wp(MJ/m3)
Matriz de PLA96 MD 29±3 1.3±0.2 36±3 5.9±0.2PLA96-B0.5 TD 12±1 0.35±0.05 27±2 4.4±0.1MD 26±2 0.9±0.1 35±2 5.8±0.1PLA96-B2.5 TD 13±1 0.32±0.05 25±2 5.0±0.1MD 37±5 2.6±0.3 39±2 5.6±0.1PLA96-C0.5 TD 15±1 0.61±0.07 33±2 3.8±0.1MD 43±2 4.2±0.1 47±3 6.0±0.2PLA96-C2.5 TD 31±4 1.7±0.2 35±4 4.1±0.2
Matriz de an-PLA98 MD 30±2 1.1±0.1 33±3 5.8±0.2an-PLA98-B0.5 TD 16±1 0.12±0.07 37±3 2.9±0.2MD 36±1 0.8±0.2 41±2 5.2±0.2an-PLA98-B2.5 TD 12±1 0.19±0.04 32±2 2.2±0.2MD 44±3 1.5±0.2 37±3 4.8±0.2an-PLA98-C0.5 TD 22±1 0.13±0.03 34±3 3.0±0.2MD 50±3 3.4±0.2 38±2 5.8±0.2an-PLA98-C2.5 TD 26±2 0.5±0.2 36±4 3.1±0.2
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Para el análisis de los parámetros de fractura, la discusión se dividió entre losmateriales envejecidos (no cumplen con todos los requisitos de la técnica EWF) ylos rejuvenecidos (cumplen con todos los requisitos de la técnica EWF), como sedescribe a continuación.
Materiales envejecidosEn la figura 5.19 se resumen los parámetros de fractura (we y wp), encontradospara los films envejecidos de la matriz de PLA96 (Figura 5.19 (a)) y de an-PLA98(Figura 5.19 (b)).

Figura 5.19. Parámetros de fractura obtenidos para los films envejecidos de la matriz dePLA96 (a) y an-PLA98 (b).
Como se puede apreciar en la figura 5.19 los valores de we y wp obtenidos para losfilms sin arcilla de la matriz de PLA96 y an-PLA98 fueron muy similares, lo quecorrobora la observación realizada previamente al estudiar el efecto del procesadoa partir de las curvas fuerza normalizada-desplazamiento. De ese modo, para unamisma dirección de ensayo, es posible afirmar que cualquier cambio observado enlos parámetros de fractura de los compuestos es debido principalmente al efectode la arcilla.
El efecto de la arcilla resultó notorio incluso a bajos porcentajes, registrándose unincremento significativo de los parámetros de fractura (we y βwp) para ambasmatrices de PLA. Así mismo, we y βwp se incrementaron al aumentar el contenidode nanoarcilla.
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Cabe destacar que we está relacionado con el trabajo disipado en la zona deproceso de la fractura, que incluye el trabajo plástico hasta la cedencia,correspondiente a la formación de la zona de cedencia, y el trabajo para fracturarel cuello [17, 134]. Como se vio anteriormente (Figuras 5.13 (a) y (c) y Figura 5.14(a) y (c)), los compuestos presentaron la cedencia a valores de fuerza normalizadamayores que sus correspondientes blancos. Por tanto, el trabajo necesario paraformar la zona de proceso de la fractura en los compuestos es mayor que en losblancos y, de ahí, los mayores valores de we.
Por su parte, el término plástico (βwp) está relacionado con los procesos dedeformación que tienen lugar en la zona de plástica exterior (OPZ, ver Figura 2.16(a)), tales como shear yielding y microcavitación [135, 136]. De ese modo, elincremento de βwp estaría reafirmando la hipótesis previa de que la arcilla activalos mecanismos de microcavitación, induciendo una mayor deformación plásticade la matriz de PLA. Consecuentemente, el incremento del número de partículasdebe conducir a la formación de un mayor número de cavidades, lo quepromovería una mayor deformación plástica, resultando en valores de βwpmayores, tal y como ocurrió para el PLA96-C2.5 y an-PLA98-C2.5.
No obstante, tanto we como βwp fueron superiores cuando los films fueronensayados en la dirección MD que en dirección TD. Este comportamiento podríaestar motivado por la ligera orientación de la matriz y de las partículas de arcilla,inducida durante el procesado, por lo que no queda claro si la efectividad delrefuerzo es la misma en ambas direcciones.
Para eliminar el posible efecto producido por la orientación de la matriz, seprocedió de manera análoga a como se hizo para la predicción módulo de rigidez(apartado 5.2). En este caso, los valores del trabajo esencial específico de fractura ydel término plástico de cada compuesto (

cew ,
y

cpw , , respectivamente) fueronnormalizados dividiéndolos por los parámetros de fractura de suscorrespondientes blancos,
mew ,

y
mpw , . De ese modo, además, es posiblevisualizar el desempeño de ambas matrices. Así, por ejemplo, un valor de wenormalizado igual a dos significa que la arcilla duplica el we de la matriz, o dicho en
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otras palabras provoca un incremento de un 100 %. Lo mismo aplica para el casode wp normalizado. Los valores del trabajo esencial específico de fractura y deltérmino plástico normalizados (we normalizado y wp normalizado,respectivamente) aparecen representados en función del contenido de arcilla en laFigura 5.20.

Figura 5.20. Variación del trabajo esencial específico de fractura normalizado (a) y deltérmino plástico normalizado (b) en función del contenido de arcilla.
De acuerdo con la Figura 5.20 (a), se encontró que en los compuestos se mejoranlos parámetros de fractura de la matriz de PLA, porque tanto el we normalizadocomo el wp normalizado son mayores que uno en todos los casos.
A bajas concentraciones de arcilla, el we normalizado parece ser independiente dela dirección de ensayo. Si bien, para un contenido de arcilla de un 2,5 % laefectividad del refuerzo fue mayor en dirección TD que en MD en todos los casos,observándose que la adición de la arcilla duplicó el we de la matriz. En el resto delos casos, los valores de we normalizado indican que la arcilla incrementó el we dela matriz en alrededor de un 50 %.
La explicación a la mayor efectividad en dirección TD para un 2.5 % en peso dearcilla, puede encontrarse en las curvas fuerza normalizada-desplazamiento. Ladiferencia entre la fuerza normalizada máxima alcanzada por el PLA96-C2.5 y
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PLA96-B2.5, correspondiente al punto de cedencia, en la dirección TD fue deaproximadamente 10 MPa por tan sólo 3 MPa en la dirección MD. De ese modo,respecto de la matriz, la arcilla permite un mayor consumo de energía antes delinicio de la propagación de grieta en dirección TD de lo que lo hace en MD.
Con respecto a βwp normalizado, independientemente del contenido de arcilla, éstefue mayor en dirección MD que en dirección TD. Este comportamiento estárelacionado con la orientación preferencial de las partículas, que resulta en ungrado de cavitación mayor en dirección MD que en TD (apartado 5.3.1), lo quesupone una mayor deformación plástica y, por tanto, mayor βwp normalizado.
Cabe destacar, además, que βwp normalizado se incrementó significativamente conel aumento del contenido de o-MMT, observándose que con la adición de la arcillael témino plástico de la matriz de PLA experimentó un incremento del orden de un300 %.
Al comparar ambas matrices, se encontró que los valores de we normalizados paralos compuestos con un contenido de arcilla equivalente fueron similares. Sinembargo, los valores de βwp normalizados fueron mayores para los compuestos dela matriz de PLA96 que para los de la matriz de an-PLA98. Esta variación, puedeatribuirse a una cierta mayor ductilidad de la matriz de PLA96 respecto de lamatriz de an-PLA98, evidenciada durante los ensayos a tracción por los valores dedeformación a rotura ligeramente mayores de los films sin arcilla de la primera(Tabla 5.6) en comparación con los de la segunda (Tabla 5.7).
De ese modo, puede concluirse que la adición de la o-MMT constituye una víaefectiva para el incremento de la tenacidad a fractura del PLA envejecido,independientemente de la proporción de enantiómero L-láctico.
Materiales rejuvenecidosCómo se vio anteriormente, los materiales con tratamiento térmico son los únicosque cumplieron con todos los requisitos de la técnica del EWF. Los parámetros defractura (we y wp) obtenidos para estos materiales aparecen representados en la
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figura 5.21.

Figura 5.21. Parámetros de fractura obtenidos para los films rejuvenecidos de la matrizde PLA96 (a) y an-PLA98 (b).
Para los films de la matriz de PLA96 (Figura 5.21 (a)), el tratamiento derejuvenecimiento provocó un incremento de los parámetros de fractura respectode los materiales envejecidos (Figura 5.19 (a)), especialmente el término plástico(βwp) en todos los casos. Estos resultados están en correspondencia con loscambios observados en el comportamiento mecánico a tracción de estosmateriales.
En el caso de los films de la matriz de an-PLA98 (figura 5.21 (b)), también seobservó un incremento notable de los valores de βwp para los films rejuvenecidosrespecto de los envejecidos (Figura 5.19 (b)). Sin embargo, los valores de we nosiguieron la misma pauta observada para los films de la matriz de PLA96,encontrándose que sólo los blancos mostraron un incremento del trabajo esencialespecífico de fractura.
Es importante recordar que, en los compuestos de la matriz de an-PLA98 ocurrióuna ligera pérdida de la similitud geométrica entre las curvas F-d, lo que indujouna mayor dispersión en la regresión, viéndose afectanda la determinación de losparámetros de fractura. Por tanto, no fue posible realizar una evaluación precisasobre las variaciones de we ni sobre βwp.
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Para comprobar la efectividad del refuerzo, de forma análoga a como se hizo paralos films envejecidos, los parámetros de fractura obtenidos para los compuestosrejuvenecidos de las dos matrices fueron normalizados dividéndolos por los de suscorrespondientes blancos rejuvenecidos. Debido a la mayor variabilidad de losparámetros de fractura determinados para los films de la matriz de an-PLA98, elanálisis de la efectividad del refuerzo se basó en el PLA96. Por tanto, lasobservaciones que se realizan corresponden a las tendencias observadas para esteúltimo. No obstante, en la figura 5.22 se representan los valores we normalizado y
wp normalizado en función del contenido de arcilla para los films rejuvencidos deambas matrices.

Figura 5.22. Variación del trabajo esencial específico de fractura normalizado (a) y deltérmino plástico normalizado (b) en función del contenido de arcilla.
En la figura 5.22 se evidencia que la presencia de la o-MMT no provocó unincremento significativo de ninguno de los parámetros de fractura del PLA, si bienen algunos casos en realidad lo que ocurrió fue una ligera reducción.
Los valores de we normalizado (Figura 5.22 (a)) fueron similares en las dosdirecciones de ensayo (MD y TD), encontrándose muy próximos a uno, lo queestaría indicando que la arcilla contribuye poco al incremento del we de la matrizde PLA rejuvenecida.



152

En relación a βwp normalizado (Figura 5.21 (b)), resultó sorprendente encontrarque el efecto de la arcilla más bien fue ligeramente negativo. En la dirección MD, laarcilla no provocó cambios apreciables de βwp normalizado, ya que sus valoresfueron prácticamente iguales a uno. En cambio, los valores de βwp normalizado enla dirección TD fueron ligeramente inferiores a uno (~0.85), lo que puedeinterpretarse como una disminución de la capacidad de deformación plástica de lamatriz de PLA.
Conviene destacar que, en los films rejuvenecidos, la matriz de PLA presenta unaelevada ductilidad. Además, las curvas fuerza normalizada-desplazamiento deblancos y compuestos, hasta la completa estricción del ligamento, son muysimilares (Figura 5.13 (b) y (d)). De ese modo, la escasa contribución de la arcilla alincremento del we de la matriz de PLA puede deberse a que la formación de la zonade fractura está dominada por los procesos de cedencia del PLA. Así mismo, uncontenido de arcilla de un 2.5 % en peso provocó un ligero incremento de la fuerzanormalizada máxima, lo que explicaría el ligero incremento del we normalizado.
Los valores de βwp normalizado inferiores a uno pueden atribuirse a que laspartículas de arcilla restringen el flujo plástico del PLA. Esto estaría en coherenciacon los valores mayores de tensión de deformación (σd) observados durante losensayos a tracción para los compuestos rejuvenecidos (apartado 5.2). Al mismotiempo, el mecanismo de microcavitación, promovido por el despegue de laspartículas de arcilla de la matriz de PLA, estaría generando microgrietas quepodrían nuclear, conduciendo al fallo catastrófico a menores deformaciones.
Por tanto se puede concluir que, la menor variación en los parámetros de fracturade los compuestos rejuvenecidos apunta a que el efecto de la arcilla se veenmascarado por el gran aumento de ductilidad de la matriz asociado al borradodel envejecimiento físico.
5.3.3 FractografíaA partir de la observación de la superficie de fractura de probetas DDENT post-mortem de los films de las matrices de PLA96 y an-PLA98, se buscó dilucidar los
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mecanismos de deformación que promueven las partículas de o-MMT. De esemodo, se pretende explicar las observaciones respecto al papel de la arcilla cuandola matriz de PLA se encuentra envejecida o rejuvenecida.
Cabe destacar que las observaciones realizadas para los films del PLA96 sonsimilares a las de los films del an-PLA98, por lo que la discusión se basará en elestudio realizado sobre los primeros. Los blancos también presentaron uncomportamiento muy similar, por lo que sólo se discutirán las observacionesrealizadas para el PLA96-B0.5.
Finalmente, de forma análoga a como se realizó para el análisis de los parámetrosde fractura, el estudio fractográfico se dividió entre los materiales envejecidos y losrejuvenecidos, tal y como se describe a continuación.
Materiales envejecidosEn la figura 5.23 se muestran fotografías de probetas DDENT post-mortem delPLA96-B0.5, PLA96-C0.5 y PLA96-C2.5, junto con una micrografía SEM tomada enla zona próxima a la entalla. A partir de las micrografías SEM, de acuerdo conPardoen y colaboradores [195], el porcentaje de reducción de espesor delligamento se puede calcular según la siguiente expresión:
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donde to es el espesor promedio de la probeta DDENT (frente de entalla) y t es elespesor reducido del ligamento, obtenido despues de la fractura de las probetasDDENT. Es necesario destacar que t fue medida en la zona donde el ligamentoalcanzó una reduccion de espesor constante, tal como se indica por las flechas enlas micrografías SEM de la figura 5.23.
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Figura 5.23. Fotografías de probetas DDENT post-mortem del PLA96-B0.5 (a) y (d),PLA96-C0.5 (b) y (e) y PLA96-C2.5 (c) y (f), ensayadas en las direcciones MD y TDrespectivamente. El recuadro de color negro indica la zona de observación por SEM. En lasmicrografías de la superficie de fractura, la línea discontínua señala el frente de la entalla ylas flechas blancas indican el espesor final del ligamento.
Como puede apreciarse en las figuras 5.23 (a) y 5.23 (d), correspondientes a lasdirecciones MD y TD respectivamente, la superficie de fractura de las probetaspost-mortem del PLA96-B0.5 fue similar en ambas direcciones, presentando latopografía típica de una fractura frágil asociada a polímeros amorfos. Esto es, unasuperficie de fractura lisa y brillante que surge como consecuencia de lapropagación de la grieta a través de las crazes, éstas últimas visibles en las probetapost-mortem.
No obstante, el porcentaje de reducción de espesor en la dirección MD fue delorden de un 25 % por tan sólo un 3% en TD. De ese modo, en los blancos
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envejecidos estaría teniendo lugar un cierto flujo plástico, mayor en la direcciónMD que en TD. Estas observaciones concuerdan con las tendencias observadaspara los parámetros de fractura de los blancos envejecidos.
En la dirección MD, la adición de un 0.5 % de arcilla (Figura 5.23 (b)) provocócambios apreciables, caracterizados por la aparición del fenómeno deemblanquecimiento por tensión, y por una pérdida de la iridiscencia característicade la fractura frágil. Así mismo, se encontró que estas variaciones se acentuaroncon el incremento del contenido de o-MMT (Figura 5.23 (c)). En la dirección TD,estos cambios no fueron tan apreciables hasta que la concentración de arcillaalcanzó un 2.5 % en peso (Figura 5.23 (d)).
En la dirección MD, la estricción del ligamento fue mayor para los compuestos (45y 53 % para el PLA96-C0.5 y PLA96-C2.5 respectivamente) que para los blancos(27 y 25 % para el PLA96-B0.5 y PLA96-B2.5 respectivamente), indicando unmayor grado de deformación plástica en los primeros respecto a los últimos.
En la dirección TD, en cambio, la estricción del ligamento fue similar para todos losmateriales (del orden de un 3 %), y considerablemente menor que en la direcciónMD. Esto explicaría las variaciones observadas para el término plástico en loscompuestos, relacionadas con la influencia de la presencia de la arcilla y con lainfluencia de la orientación.
En la figura 5.24 se muestran micrografías SEM de la superficie de fractura delPLA96-B0.5, PLA96-C0.5 y PLA96-C2.5, tomadas a mayores aumentos. Estasmicrografías corresponden a la zona próxima a la entalla, marcada con un circulodiscontínuo en las superficies de fractura de la figura 5.23.
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Figura 5.24. Micrografías SEM a mayores aumentos correspondientes a zonapróxima a la entalla tomadas para el PLA96-B0.5 (a) y (d), PLA96-C0.5 (b) y (e) yPLA96-C2.5 (c) y (f), en dirección MD y TD respectivamente. La flecha de colorblanco indica el sentido de propagación de la grieta.
El análisis de las micrografías de los compuestos (Figuras 5.24 (b), (c), (e)), revelóla existencia de cavidades que no están presentes en los blancos (Figura 5.24 (a) y5.24 (b)), independientemente de la dirección de ensayo. No obstante, lascaracterísticas de las cavidades y de la superficie de fractura variaron en funciónde la dirección de ensayo.
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En la dirección MD, las cavidades presentaron una forma aproximadamentecircular, observándose que en la formación de crestas en la zona situada entredichas cavidades, lo que originó una superficie de fractura de aspecto rugoso. Estascaracterísticas se acentuaron con el incremento del contenido de o-MMT.
En la dirección TD, en cambio, las cavidadess presentaron una forma ovalada y sutamaño fue menor que en la dirección MD. Además, el aspecto de la superficie defractura fue diferente al de la dirección MD, pero también entre el PLA96-C0.5 yPLA96-C2.5. Con respecto a la dirección MD, en TD no se apreció la formación decrestas. Por su parte, el PLA96-C0.5 (Figura 5.23 (e)) presentó una superficie defractura lisa, lo que contrasta con la del PLA96-C2.5 (Figura 5.23 (f)), el cualmostró una superficie de fractura ondulada y mucho más rugosa.
La existencia de cavidades demuestra que las partículas de arcilla se estaríandespegando de la matriz de PLA, dando lugar al mecanismo de microcavitaciónmúltiple. Este fenómeno ha sido observado por otros autores en sistemaspoliméricos reforzados con nanopartículas [115, 174, 193, 196], en los queconstituyó una importante vía de disipación de energía.
Por su parte, las crestas observadas en la superificie de fractura se deben a ladeformación plástica de la matriz situada entre las partículas de arcilla, las cualesintroducen discontinuidades en el flujo del material. La superficie de fractura lisadel PLA96-C0.5, ensayado en dirección TD, puede atribuirse a que la fracturapropagó antes de que se alcanzara la cavitación múltiple. Sin embargo, un 2.5 % enpeso de o-MMT parece ser suficiente para promover la cavitación múltiple en ladirección TD, evidenciado por la superficie de fractura ondulada que presentó elPLA96-C2.5 (Figura 5.24 (f)).
De ese modo, la fractografía confirma la hipótesis planteada en el apartadoanterior de que el notable incremento de trabajo esencial específico de fractura dela matriz de PLA se debió a la introducción de mecanismos de disipación deenergía, promovidos por la presencia de la o-MMT.
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Materiales rejuvenecidosEn la figura 5.25 se muestran fotografías de probetas DDENT post-mortem delPLA96-B0.5T, PLA96-C0.5T y PLA96-C2.5T, junto con una micrografía SEM tomadaen la zona próxima a la entalla. El PLA96-B2.5T mostró un comportamiento similaral observado para el PLA96-B0.5T, por lo que no se incluyó. Así mismo, losrejuvenecidos de la matriz de an-PLA98 mostraron un comportamiento similar alde sus homólogos de la matriz de PLA96.

Figura 5.25. Fotografías de probetas DDENT post-mortem del PLA96-B0.5T (a) y (d),PLA96-C0.5T (b) y (e) y PLA96-C2.5T (c) y (f), ensayadas en las direcciones MD y TDrespectivamente. El recuadro de color negro indica la zona de observación por SEM. En lasmicrografías de la superficie de fractura, la línea discontínua señala el frente de la entalla ylas flechas blancas indican el espesor final del ligamento.
Las probetas post-mortem de los blancos, como ocurrió para el PLA96-B0.5T(figura 5.25 (a) y (d)), mostraron un comportamiento similar cuando fueron
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ensayados en dirección MD y TD. Los blancos presentaron una elevada ductilidad,evidenciada por el desarrollo de una zona plástica bien definida. Así mismo, seencontró una significativa estricción del ligamento, si bien ésta fue ligeramentesuperior en MD (~64 %) que en TD (~62%). Esto explica, el incremento observadoen los parámetros de fractura (we y βwp) de los blancos rejuvenecidos respecto delos envejecidos (Tabla 5.8).
Los compuestos mostraron un comportamiento bastante similar al de los blancos,aunque con algunas diferencias. Así, se observó la aparcición del fenómeno deemblanquecimiento por tensión, que se intensificó con el incremento del contenidode arcilla. Además, para una misma dirección de ensayo, la estricción del ligamento(del orden de un 60 % y un 58 % para la dirección MD y TD, respectivamente) fueligeramente inferior al encontrado para sus respectivos blancos. Esto reafirma lahipótesis acerca de la resistricción del flujo del PLA por parte de la o-MMT.
En la figura 5.26 se muestran micrografías SEM del PLA96-B0.5T, PLA96-C0.5T yPLA96-C2.5T, tomadas a mayores aumentos. Estas micrografías corresponden a lazona próxima a la entalla, marcada con un circulo discontínuo en las superficies defractura de la figura 5.25.
La superficie de fractura de los blancos, como ocurrió para el PLA96-B0.5T (Figura5.26 (a) y (b)), presentó un aspecto liso con un continuo flujo plástico y presenciade un cierto grado de fibrilación.
Por su parte, los compuestos desarrollaron una superficie de fractura rugosa conpresencia de cavidades y crestas, similar a como ocurrió en los compuestosenvejecidos. Esto demuestra que el mecanismo de microcavitación continuateniendo lugar en las muestras rejuvenecidas de los compuestos.



160

Figura 5.26. Micrografías SEM a mayores aumentos correspondientes a zona de frente degrieta en dirección MD y TD para: (a) y (b) PLA96-B0.5T, (c) y (d) PLA96-C0.5T y (d) y (e)PLA96-C2.5T. La flecha de color blanco indica el sentido de propagación de la grieta.
De acuerdo con Arakawa y Takahashi [197], existe una relación lineal entre larugosidad de la superficie de fractura y la contribución que aporta un refuerzo a latenacidad de la matriz. Como puede apreciarse en la figura 5.26, las diferencias enla rugosidad de la superficie de fractura entre los compuestos y suscorrespondientes blancos rejuvenecidos no son tan acusadas como cuando éstos seencuentran envejecidos (Figura 5.24).
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De ese modo, se puede concluir que el incremento observado en los parámetros afractura (we y wp) de los films rejuvenecidos puede atribuirse fundamentalmenteal notable incremento de la ductilidad del PLA, producido por el tratamiento derejuvenecimiento y no a la presencia de la o-MMT.
5.4 TermoconformadoDe forma similar a como se procedió con los films de PLA obtenidos medianteextrusión monohusillo, se ha desarrollado una simulación del proceso determoconformado utilizando los films de la matriz de PLA96 y an-PLA98. Además,para controlar el posible efecto del procesado, en la simulación también seincluyeron a los films sin arcilla. El estudio contó con dos etapas:1) Ensayos de tracción uniaxial desarrollados a la temperatura de 70 oC ydiferentes velocidades de separación de mordazas y,2) Caracterización de films de compuestos y de sus respectivos blancosorientados uniaxialmente
5.4.1 Comportamiento mecánico a elevada temperatura y

diferentes velocidades de deformaciónEs importante destacar que los ensayos de tracción uniaxial a elevada temperaturay diferentes velocidades de deformación se detuvieron cuando la deformaciónalcanzó un 200 %. Las probetas, después de los ensayos de tracción, se utilizaronpara la posterior caracterización térmica.
Efecto del contenido de arcilla en el comportamiento mecánico a elevada
temperatura

Las curvas tensión-deformación (- para los films de la matriz de PLA96ensayados a 70 0C y 100 mm/min. se muestran en la figura 5.27 (a). Destaca elhecho de que en ningún caso, se llegó a rotura total de las probetas.
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Figura 5.27. Curvas tensión-deformación obtenidas a partir de ensayos de tracciónuniaxial a 70 oC y 100 mm/min. de los films de compuestos y sus respectivos blancos parala matriz de PLA96(a) y an-PLA98 (b).
Los blancos mostraron un comportamiento similar entre ellos, caracterizado poruna deformación gradual sin presencia de un área de cedencia localizada biendefinida. Seguidamente, cuando se alcanzaron deformaciones de entre 130-150 %,las curvas mostraron un fenómeno de endurecimiento por deformaciónrelacionado con procesos de orientación y posible cristalización inducida pordeformación [107, 198].
El efecto de la arcilla se pudo constatar a través de la comparación de la curva -obtenida para cada compuesto con la de su correspondiente blanco. Como puedeapreciarse en la Figura 5.27 (a), la pendiente de la zona elástica de las curvas fuemayor en los compuestos que en los blancos. Así mismo, una vez sobrepasado elpunto de cedencia, la tensión necesaria para deformar las probetas fue mayor enlos compuestos que en sus respectivos blancos, observándose un incremento de lamisma con el aumento del contenido de arcilla. De ese modo, la adición de la arcillaprovocó un incremento de la rigidez y de la resistencia a la deformación, lo que sepuede adjudicar a la oposición que ejercen las partículas de arcilla al flujo de lamatriz. Sin embargo, la elevada relajación molecular que presentan las cadenas dePLA a 70 0C (Tg + 10 oC), es suficiente para permitir alcanzar elevados valores dedeformación.
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Para los films de la matriz de an-PLA98 (Figura 5.27 (b)), de forma general, seobservó un comportamiento similar al encontrado para los films del PLA96. Noobstante, en este caso el fenómeno de endurecimiento por deformación semanifestó a menores valores de deformación. Así mismo, el incremento de larigidez y de la resistencia a la deformación observado en los compuestos de lamatriz de an-PLA98 fue mayor que para los de la matriz de PLA96.
Esta variación con respecto a la matriz de PLA96 puede atribuirse al mayor gradode cristalinidad presente en los films del an-PLA98, que fue determinado medianteDSC. Las cristalitas actúan como punto de anclaje restringiendo la deformación delas cadenas amorfas lo que, sumado al efecto reforzante de la arcilla, explicaría losmayores valores de rigidez y de resistencia a la deformación observados para lascurvas - de los compuestos del an-PLA98.
Estos resultados demuestran que la arcilla, si bien limita la deformación plásticadel PLA, no produce una disminución dramática de la ductilidad a temperaturaspor encima de Tg. De ese modo, los altos valores de ductilidad obtenidos en loscompuestos indican que es perfectamente factible obtener piezas mediante unproceso de termoconformado empleando films de PLA reforzado con o-MMT enambos grados.
Efecto de la velocidad de deformación en el comportamiento mecánico de los
films a elevada temperatura.

Para evaluar el efecto de la velocidad de deformación sobre el comportamientomecánico de los films a elevada temperatura se llevaron a cabo ensayos de tracciónuniaxial. Los ensayos de tracción uniaxial se realizaron a 70 oC empleando tresvelocidades de separación de mordazas diferentes, que fueron 1, 10 y 100mm/min., correspondientes a velocidades de deformación iniciales de 0.00031,0.0032 y 0.033 s˗1 respectivamente.
A modo de ejemplo, en la figura 5.28 (a) se muestran las curvas tensión-deformación (-para el PLA96-C2.5. El resto de los films de la matriz de PLA96mostró un comportamiento similar a éste.
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Figura 5.28. Efecto de la velocidad de deformación en las curvas tensión-deformaciónpara PLA96-C2.5 (a) y an-PLA98-C2.5 (b).
Los films de la matriz de PLA96, para las tres velocidades de separación demordazas, experimentaron endurecimiento por deformación, tal y como puedeapreciarse para el PLA96-C2.5 (Figura 5.28 (a)). Excepto para la velocidad deseparación de mordazas de 1 mm/min., el endurecimiento por deformación tendióa aparecer a menores valores de deformación al pasar de 10 mm/min. a 100mm/min. A 1 mm/min. el endurecimiento por deformación comenzó a un valor dedeformación inferior al observado para la otras dos velocidades de solicitaciónensayadas.
Cabe recordar que a 1 mm/min. el ensayo dura aproximadamente unos 80minutos, lo que equivale a realizar un recocido térmico, pudiendo ocurrir lacristalización del material. De ese modo, a esta velocidad el comportamiento no escomparable al de las restantes velocidades ya que el material ha experimentado uncambio en su estructura [199]. Este comportamiento también se puede apreciar enlas curvas - de los films de la matriz de PLA98, como en el caso del an-PLA98-C2.5 que se muestra en la Figura 5.28 (b).
A partir de la curvas tensión-deformación se determinaron los valores del móduloelástico (E) y de la tensión de cedencia (σy) para todos los materiales ensayados. Lavariación de E en función de la velocidad de deformación para los films de lasmatrices de PLA96 y an-PLA98 se muestra en las figuras 5.29 (a) y 5.29 (b).
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Figura 5.29. Efecto de la velocidad de deformación en el módulo elástico (E) para los filmsde las matrices de PLA96(a) y an-PLA98(b). Las líneas representan el mejor ajuste posiblemediante el método de mínimos cuadrados.
Como puede apreciarse en la figura 5.29, la adición de la arcilla provocó unaumento del módulo elástico (E) de los films. Además, se puede apreciar que entodos los casos parece haber una relación lineal entre el incremento de E con ellogaritmo de la velocidad de deformación. Sin embargo, la pendiente deincremento de E fue mayor en los compuestos que en los blancos. Por tanto, pareceque existe una relación entre el efecto reforzante de la arcilla y la velocidad dedeformación.
Aunque en los compuestos de la matriz de an-PLA98 (Figura 5.29 (b), la adición dela arcilla provocó un efecto similar al observado para los compuestos del PLA96,para una misma velocidad de deformación, los compuestos del an-PLA98presentaron valores de módulo superiores. Este comportamiento sugiere laexistencia de un posible efecto sinérgico entre la arcilla y el grado de cristalinidad(Xc).
Por lo que respecta a la variación de la tensión de cedencia (σy) para los films delas matrices de PLA96 y an-PLA98, ésta se muestra en las figuras 5.30 (a) y 5.30 (b)respectivamente.
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Figura 5.30. Efecto de la velocidad de deformación en la tensión de cedencia (σy) para losfilms de las matrices de PLA96(a) y an-PLA98 (b). Las líneas representan el mejor ajusteposible mediante el método de mínimos cuadrados.
De forma general, el efecto de la arcilla sobre σy no fue tan marcado como ocurriópara el módulo elástico. Así, para la matriz de PLA96 (Figura 5.29 (a)) sólo seapreciaron variaciones significativas en σy cuando el PLA96-C2.5 fue ensayado avelocidades de separación de mordazas de 10 mm/min. o superiores. A latemperatura de 70 oC, las cadenas poliméricas del PLA presentan una elevadamovilidad, necesitándose muy bajos niveles de esfuerzo para establecer el flujoplástico del material, como puede comprobarse en las curvas - de los blancos(Figura 5.27 (a)). De ese modo, para conseguir restringir la movilidad de lascadenas y, con ello, elevar la tensión necesaria para iniciar la deformación plásticase requiere un elevado contenido de arcilla.
También se puede apreciar en la Figura 5.30 una tendencia lineal de σy con ellogaritmo de la velocidad de deformación, como en el caso de E. Del mismo modo,la pendiente de incremento de σy fue mayor en los compuestos que en los blancos.De forma similar a como ocurrió con E, los valores de σy de los compuestos de an-PLA98 fueron superiores que los de sus homólogos del PLA96.
De lo visto hasta aquí, se puede concluir que la presencia de la arcilla modificó elcomportamiento mecánico de las dos matrices de PLA a elevada temperatura.
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Efecto de la arcilla y de la velocidad de deformación en el comportamiento
térmico y en la estructura cristalina

Para determinar las posibles diferencias en la estructura cristalina inducidasdurante los ensayos de tracción a 70 oC, se realizó una caracterización térmica dela zona deformada de las probetas post-mortem (ver Figura 3.8 (c)) mediantecalorimetría diferencial de barrido (DSC).
La Figura 5.31 (a) muestra los termogramas correspondientes a los primeroscalentamientos de las probetas post-mortem del PLA96-B0.5, PLA96-C0.5 yPLA96-C2.5 (ensayadas a 70 oC , 100 mm/min. y = 200 %.) El termogramacorrespondiente a la probeta post-mortem del PLA96-B2.5 fue similar al obtenidopara el PLA96-B0.5, por lo que no se muestra. Con fines comparativos, además, seincluye el termograma correspondiente al primer calentamiento del PLA96-B0.5antes de ser ensayado, en adelante considerado como film de partida.

Figura 5.31. (a) Termogramas correspondientes a los primeros calentamientos para (I) elfilm de partida del PLA96-B0.5 y para las probetas post-morten del (II) PLA96-B0.5, (III)PLA96-C0.5 y (IV) PLA96-C2.5. (b) Efecto de la velocidad de separación de mordazas.Al analizar los termogramas obtenidos para el PLA96-B0.5 antes (curva I, Figura5.31 (a)) y después del estirado (curva II, Figura 5.31 (a)), se encontró que elestirado provocó un desplazamiento del pico exotérmico correspondiente a lacristalización en frío hacia valores de temperatura situadas justo por encima de la
Tg, indicado con una flecha en la figura 5.31 (a). Esta variación puede atribuirse a
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que durante el estirado del PLA96-B0.5 a 70 oC, las cadenas se orientaron dandolugar a la formación de una fase mesomórfica [108]. Durante un subsiguientecalentamiento, una vez que las cadenas orientadas adquieren suficiente movilidadexperimentan una rápida reorganización pasando del estado metaestable en quese encuentran al estado cristalino, lo que da lugar al pico exotérmico situadoaproximadamente a 72 oC, posterior a la señal de Tg.
Por su parte, al comparar los termogramas de las probetas post-mortem (curvas II,III y IV respectivamente, en la Figura 5.31 (a)), no se apreciaron diferenciassignificativas. Esto estaría indicando que en los compuestos también se hagenerado la fase mesomórfica, deduciéndose de este modo que la arcilla nointerviene en la estructura generada durante el estiramiento.
La influencia de la velocidad de deformación se evaluó a partir de los termogramasobtenidos del primer calentamiento de las probetas post-mortem, como losmostrados en la figura 5.31 (b) para el PLA96-C2.5. A medida que se incrementó lavelocidad de ensayo de 10 a 100 mm/min., la temperatura correspondiente almáximo del pico exotérmico post Tg se desplazó hacia menores temperaturas,llegando hasta los 72 oC en la muestra ensayada a 100 mm/min. En el caso de lasprobetas estiradas a 1 mm/min., el pico correspondiente a la reorganización de lafase mesomórfica fue mucho menor que en los otros dos casos, lo que puedeatribuirse a que estas muestras habría recristalizado durante el ensayo [169].
Las propiedades térmicas determinadas para todos los materiales de la matrizPLA96, estirados a 70 oC y diferentes velocidades de separación de mordazas, semuestran de forma resumida en la tabla 5.9.
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Tabla 5.9. Las propiedades térmicas determinadas para todos los materiales de lamatriz PLA96, estirados a 70 oC y diferentes velocidades de separación demordazas.
Material Propiedades térmicas

Muestra
v(mm/min.) Tg(oC) ΔHrel(J/g) Tcc(oC) ΔHcc(J/g) Tm(oC) ΔHm(J/g) Xc(%)1 62 1.18 87 3.4 151 28.4 26.910 63 1.25 80 10.2 150 35.4 27.0PLA96-B0.5 100 61 5.89 72 10.5 149 34.8 26.11 59 0.57 87 3.4 150 30.6 29.210 65 2.08 80 6.3 150 31.2 26.8PLA96-B2.5 100 60 5.22 72 9.1 149 33.7 26.41 59 0.83 88 3.5 151 30.4 29.010 65 2.84 79 5.9 150 33.3 29.6PLA96-C0.5 100 63 5.54 72 11.2 149 34.7 25.41 64 0.28 85 3.5 150 30.2 29.210 63 1.20 80 7.3 149 30.5 25.4PLA96-C2.5 100 61 4.21 72 9.8 149 34.2 26.7

A partir de los resultados obtenidos, puede afirmarse que el estirado,independientemente de la velocidad de deformación, promueve un aparenteincremento de Xc. Este aparente incremento en Xc, de acuerdo a los datosmostrados en la tabla 5.8, en todos lo casos fue del orden de un 27 %, lo queconfirma la hipótesis de que la arcilla no afecta al desarrollo de la estructuracristalina durante el proceso de orientación.
En el caso de la matriz de an-PLA98, para evaluar los efectos que producen laarcilla y la velocidad de deformación, se procedió de forma similar a como se hizopara la matriz de PLA96. La Figura 5.32 (a) muestra los termogramascorrespondientes a los primeros calentamientos de las probetas post-mortem del
an-PLA98-B0.5, an-PLA98-C0.5 y an-PLA98-C2.5, ensayadas a 70 oC y 100mm/min. hasta un 200 %. Con fines comparativos, además, se incluyó eltermograma correspondiente al primer calentamiento del an-PLA98-B0.5 antes deser ensayado.
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Figura 5.32. (a) Termogramas correspondientes a los primeros calentamientos para (I) elfilm de partida del an-PLA98-B0.5 y para las probetas post-morten del (II) an-PLA98-B0.5,(III) an-PLA98-C0.5 y (IV) an-PLA98-C2.5. (b) Efecto de la velocidad de separación demordazas.El proceso de estirado provocó que el pico de cristalización en frío del an-PLA98-B0.5 (curva II, Figura 5.32 (a)) se desplazara a temperaturas situadas justo porencima de la Tg, indicando la presencia de la fase mesomórfica. La adición de laarcilla (curvas III y IV, Figura 5.32 (a)), de forma similar a como ocurrió para lamatriz de PLA96, no provocó ningún cambio significativo en el comportamientotérmico de las muestras estiradas. Respecto al efecto de la velocidad dedeformación (Figura 5.32 (b)), se observó una tendencia similar a la encontradapara los films de la matriz de PLA96 (Figura 5.31 (b)).
Las propiedades térmicas determinadas para todos los materiales de la matriz de
an-PLA98, estirados a 70 oC y diferentes velocidades de separación de mordazas,se muestran de forma resumida en la tabla 5.10.
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Tabla 5.10. Las propiedades térmicas determinadas para todos los materiales de lamatriz an-PLA98, estirados a 70 oC y diferentes velocidades de separación demordazas.
Material Propiedades térmicas

Muestra
v(mm/min.) Tg(oC) ΔHrel(J/g) Tcc(oC) ΔHcc(J/g) Tm(oC) ΔHm(J/g) Xc(%)1 59 0.39 86 3.4 165 44.2 43.910 65 1.41 77 4.9 164 44.4 42.5an-PLA98-B0.5 100 65 4.41 73 8.1 163 44.6 39.21 61 - 77 2.9 165 42.3 42.410 65 1.34 72 6.7 164 43.9 40.0an-PLA98-B2.5 100 65 4.54 72 9.0 163 44.0 37.61 67 - 76 6.1 164 44.8 41.710 66 1.23 77 5.0 164 42.9 40.9an-PLA98-C0.5 100 65 4.74 73 10.8 164 43.9 35.71 66 - 76 4.5 164 44.7 44.010 66 1.67 77 6.2 164 44.9 42.3an-PLA98-C2.5 100 64 4.93 73 10.2 163 46.5 39.7

Nuevamente, los resultados obtenidos permiten afirmar que el estirado,independientemente de la velocidad de deformación, promovió un aparenteincremento de Xc. De acuerdo a los datos mostrados en la tabla 5.10, este aparenteincremento en Xc fue del orden de un 40 ± 3 %, lo que reafirma la hipótesis de quela arcilla no afecta al desarrollo de la estructura cristalina durante el proceso deorientación. Además, se encontró que el incremento de cristalinidad aparente paralos films del PLA98 fue aproximadamente un 48 % superior al de los films delPLA96.
5.4.2 Comportamiento mecánico de los films orientados

uniaxialmenteLa orientación de los films se realizó empleando condiciones de temperatura,velocidad de separación de mordazas y deformación máxima similares a lasutilizadas en los films de PLA obtenidos por extrusión monohusillo (70 oC, 100mm/min. y 200 % respectivamente), descritos en el capítulo 4. En este caso, elenfriamiento se realizó por ventilación con aire sin retirar la tensión. Las muestrasde films orientadas se utilizaron para preparar probetas para la caracterizaciónmecánica y térmico-dinamomecánica (DMTA) (descrito en la sección 3.3.2). Caberecordar que en adelante se adicionarán las letras “st” a la nomenclatura de losfilms (seción 3.3.3) para hacer referencia a los materiales orientados.



172

Influencia de la orientación en el comportamiento mecánico de los filmsLas curvas tensión-deformación (σ-ε) obtenidas para los materiales orientados dela matriz de PLA96 se muestran en la Figura 5.33 (a). Con fines comparativos, endicha figura se han incluido las curvas σ-ε para los films de partida de cadamaterial, ensayados en la dirección MD empleando las mismas condiciones deensayo que para los films orientados (Figura 5.33 (b)).

Figura 5.33. Curvas tensión-deformación obtenidas para (a) los films orientados y (b)
los films de partida de la matriz de PLA96, ensayados a 22 ± 1 oC y 10 mm/min.

Se encontró que los materiales orientados son más rígidos y presentan la cedenciaa valores de tensión mayores que sus correspondientes films de partida. Asímismo, a deformaciones de alrededor de un 10 %, los materiales orientadosmostraron un fenómeno de endurecimiento por deformación que no está presenteen los films de partida. Finalmente, la rotura de las probetas ocurrió a valores detensión mayores para los materiales orientados que para los films de partida.
En la Figura 5.34, a modo de ejemplo, se muestran probetas post-mortem delPLA96-C2.5st y del PLA96-C2.5. Los materiales orientados, como ocurre con elPLA96-C2.5st (Figura 5.34 (a)), experimentaron cedencia con formación de cuellolocalizado. Esto contrasta drásticamente con el comportamiento observado paralos films de partida, PLA96-C2.5 (Figura 5.34 (b)), en los que la cedencia ocurriósin formación de cuello y con presencia de crazes. Por tanto, parece que la
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orientación inhibe los procesos que promueven el crazing, lo que a su vez permiteque se desarrollen mecanismos de cedencia por cizalladura.

Figura 5.34. Probetas de tracción post-mortem de (a) PLA96-C2.5st y (b) PLA96-C2.5. Laflecha de color blanco indica la zona donde se frenó la propagación del cuello, instantesantes de que ocurriera la rotura de la probeta.
Al comparar las curvas σ-ε obtenidas para los materiales orientados de la matriz dede an-PLA98 (Figura 5.35 (a)) respecto de las de sus films de partida (Figura 5.35(b), se encontró una tendencia similar a la observada para los films de la matriz dePLA96. En la figura 5.36 se muestran probetas de tracción post-mortem del an-PLA98-C2.5st y an-PLA98-C2.5. Se puede apreciar que, en la primera, elmicromecanismo de deformación dominante fue la cedencia por cizalladura,mientras que en la segunda fue el crazing. Estas observaciones reafirman laanterior hipótesis acerca de la inhibición del crazing por parte de la orientación, loque explicaría el cambio en el comportamiento mecánico de los films de PLA.
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Figura 5.35. Curvas tensión-deformación obtenidas para (a) los films orientados y (b)
los films de partida de la matriz de an-PLA98, ensayados a 22 ± 1 oC y 10 mm/min.

Figura 5.36. Probetas de tracción post-mortem de (a) an-PLA98-C2.5st y (b)
an-PLA98-C2.5. La flecha de color blanco indica la zona donde se frenó lapropagación del cuello, justo antes de que ocurriera la rotura de la probeta.

Las propiedades mecánicas se determinaron a partir de las curvas tensión-deformación, similares a las mostradas en las figuras 5.33 (a) y 5.35 (a), para todoslos materiales orientados. En la tabla 5.11 se muestra un resumen de los valoresencontrados de módulo elástico (E), los parámetros de cedencia (tensión (σy) ydeformación (εy)), y la deformación a rotura (εb).
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Tabla 5.11. Propiedades mecánicas de los materiales orientados para las matrices dePLA96 y an-PLA98.
Materiales E (GPa) σy (MPa) εy (%) σb (MPa) εb (%)Matriz de PLA96PLA96-B0.5st 5.3±0.1 126.6±0.9 3.2±0.1 153.1±2.0 16±1PLA96-B2.5st 5.2±0.1 121.1±0.6 3.0±0.07 149.4±5.5 19±1PLA96-C0.5st 5.8±0.2 123.8±0.6 2.9±0.1 156.4±3.7 20±1PLA96-C2.5st 6.1±0.03 120.0±2.3 2.6±0.01 159.7±1.6 26±2Matriz de an-PLA98

an-PLA98-B0.5st 5.9±0.2 128.0±0.2 3.3±0.1 153.5±5.2 16±1
an-PLA98-B2.5st 5.8±0.1 122.2±0.8 3.1±0.1 150.9±3.8 19±2
an-PLA98-C0.5st 6.1±0.03 127.1±1.4 2.9±0.1 156.1±5.7 20±1
an-PLA98-C2.5st 6.5±0.1 129.0±2.6 2.9±0.1 171.2±3.3 21±2
El efecto de la arcilla se evaluó mediante la comparación de las propiedadesmecánicas de las muestras orientadas de los compuestos con las de suscorrespondientes blancos. Los datos mostrados en la tabla 5.11, demuestran que laarcilla sólo afectó significativamente al módulo elástico (E), observándose unincremento del mismo independientemente de la matriz utilizada. Así mismo, esteincremento de E fue más acusado con el incremento del contenido de arcilla, lo quepuede atribuirse al efecto reforzante de la o-MMT, mucho más rígida que la matriz.
Respecto al resto de propiedades determinadas, de forma general se observaronligeras diferencias que, en varios casos, se encontraron dentro del rango del errorexperimental. De ese modo, se puede considerar que el incremento de σy y de σbalcanzados después del estirado se debe únicamente a la morfología inducida en lamatriz.
Al comparar ambas matrices, las mayores diferencias se encontraron en el móduloelástico y en la tensión a cedencia. Las muestras orientadas del an-PLA98presentaron valores de E y σy mayores que los de sus homólogos de la matriz dePLA96. Estas diferencias, pueden deberse al mayor grado de cristalinidad,observado por DSC (Tablas 5.8 y 5.9), de los primeros respecto de los segundos.
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Influencia del proceso de termoconformado en las propiedades dinamo-
mecánicas.

Los resultados del análisis térmico-dinamo mecánico (DMTA) para los materialesorientados de la matriz de PLA96 se muestran en la figura 5.37 (a), en la que serepresenta la variación del módulo de almacenamiento (E') con la temperatura.Con fines comparativos, también se han incluido las curvas DMTA de los films departida (figura 5.37 (b)).

Figura 5.37. Variación del módulo de almacenamiento con la temperatura para lasmuestras orientadas uniaxialmente (a) y los films de partida de la matriz de PLA96 (b).
El proceso de orientación conduce a un incremento de la rigidez para los tresmateriales, como lo demuestran los valores de E' determinados a 30 oC (E'30) quese muestran en la Tabla 5.12. Respecto a la influencia de la arcilla, tanto para lasmuestras orientadas como para los films de partida, los compuestos presentaronvalores de E' mayores que los de sus respectivos blancos. Así mismo, los valores de
E' se incrementaron con el aumento de la fracción de arcilla. Estos resultadosconcuerdan con los valores previamente reportados para el módulo elástico paralos materiales orientados (Tabla 5.11) y para los films de partida (Tabla 5.6).
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Tabla 5.12. Valores del módulo de almacenamiento (E') y dela temperatura en la que E' alcanza un valor de 2.2 GPa (T2.2)para los films de partida y los materiales orientados de lamatriz de PLA96.
Materiales E'30 (GPa)a T2.2 (oC) E'80 (GPa)b

Films de partidaPLA96-B0.5 2.9 66 0.006PLA96-B2.5 2.9 66 0.007PLA96-C0.5 3.1 66 0.01PLA96-C2.5 3.4 66 0.02
Materiales orientadosPLA96-B0.5st 3.6 70 0.04PLA96-B2.5st 3.5 71 0.04PLA96-C0.5st 3.8 70 0.1PLA96-C2.5st 4.0 71 0.2a Valor determinado a 30 oC.b Valor determinado a 80 oC.

A temperaturas cercanas a la Tg del PLA (~ 60 oC) se apreció un cambio en elcomportamiento dinamo-mecánico, caracterizado por una drástica disminución de
E'. En el caso de las muestras orientadas (Figura 5.37 (a)), esa disminución de E' nofue tan pronunciada como ocurrió en los films de partida (Figura 5.37 (b)). Porotra parte, al comparar los compuestos con sus respectivos blancos, para lasmuestras orientadas, se encontró que la disminución de E' al sobrepasar la Tg fuemenor en los compuestos. Así mismo, en los materiales orientados el incrementodel contenido de arcilla atenuó la caída de E' después de Tg. Sin embargo, en losfilms de partida las diferencias entre compuestos y blancos sólo es significativapara un contenido de o-MMT de un 2.5 % en peso.
A medida que la temperatura continúa ascendiendo, en los films de partida (Figura5.37 (b)) ocurrió una recuperación de la rigidez, llegando hasta los 100-200 MPa,manteniéndose estable en ese valor hasta que comienza la fusión del PLA. Estarecuperación de E' se debe al incremento del grado de cristalinidad producido porla cristalización en frío (analizada mediante DSC y discutido previamente)experimentada por estos materiales durante el transcurso del ensayo de DMTA. Enlos compuestos (Figura 5.37 (b)), la temperatura a la que inició la recuperación de
E' fue menor que para sus respectivos blancos, observándose una acentuación deeste efecto con el incremento del contenido de arcilla. Estas observaciones brindan
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soporte a la hipótesis relacionada con un posible efecto nucleante por parte de lao-MMT.
En las muestras orientadas de la matriz de PLA96 (Figura 5.37 (a)), larecuperación de E' comenzó a valores de temperatura menores que en suscorrespondientes films de partida (Figura 5.37 (b)). Esto es debido a que lasmateriales orientados presentan una conformación próxima a la de una estructuracristalina que, una vez que las cadenas poliméricas adquieren suficiente movilidad,se reorganizan y forman cristalitas [170]. La orientación disminuye la barreraenergética necesaria para que las cadenas se incorporen al registro cristalino,conduciendo a un incremento de la velocidad de cristalización.
Las curvas DMTA obtenidas para los materiales orientados y para los films departida de la matriz de an-PLA98 se muestran en las figuras 5.38 (a) y 5.38 (b)respectivamente, encontrándose tendencias similares respecto de la orientación ycon el contenido de arcilla, a la observada para los films de la matriz de PLA96.

Figura 5.38. Variación del módulo de almacenamiento con la temperatura para lasmuestras orientadas uniaxialmente (a) y los films de partida de la matriz de an-PLA98 (b).
No obstante, al comparar los filmes de ambas matrices se encontraron diferenciasimportantes entre ellos. Así, los valores de E'30 (Tabla 5.13) fueron mayores paralos materiales orientados de la matriz de an-PLA98 que para los de PLA96 (Tabla5.12). Por su parte, la caída de E' observada al sobrepasar la Tg fue menos
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acentuada para los materiales orientados de la matriz de an-PLA98 (Figura 5.38(a)) que para los de la matriz de PLA96 (figura 5.37 (a)). De estos resultados sepuede concluir que los materiales orientados del an-PLA98 presentaron unaestabilidad a las solicitaciones termomecánicas superior a la de los de la matriz dePLA96.
Tabla 5.13. Valores del módulo de almacenamiento (E') y dela temperatura en la que E' alcanza un valor de 2.2 GPa (T2.2)para los films de partida y los materiales orientados de lamatriz de an-PLA98.

Materiales E'30 (GPa)a T2.2 (oC) E'80 (GPa)b
Films de partida
an-PLA98-B0.5 2.9 67 0.008
an-PLA98-B2.5 2.9 66 0.007
an-PLA98-C0.5 3.1 67 0.01
an-PLA98-C2.5 3.5 67 0.02

Materiales orientados
an-PLA98-B0.5st 3.8 74 0.4
an-PLA98-B2.5st 3.8 73 0.4
an-PLA98-C0.5st 4.0 74 0.6
an-PLA98-C2.5st 4.2 74 1.1a Valor determinado a 30 oC.b Valor determinado a 80 oC.

Conviene recordar que, durante la simulación del termoconformado de los filmsobtenidos por extrusión monohusillo, para evaluar la estabilidad a lassolicitaciones termomecánicas se estableció un criterio para fijar la resistencia a latemperatura denominado T2.2, correspondiente a la temperatura a la cual losmateriales conservaron un valor de E' de 2.2 GPa.
Los valores determinados de T2.2 para los materiales orientados de la matriz dePLA96 (tabla 5.12) fueron mayores que los de sus correspondientes films departida. Por tanto, se confirma que la orientación produce un incremento de laestabilidad del PLA a las solicitaciones termomecánicas. En los compuestos, tantopara los materiales orientados como para los films de partida, los valores de T2.2fueron prácticamente iguales que los de sus correspondientes blancos. Así pues,según este criterio la adición de la arcilla no supone una mejora de la estabilidaddel PLA, lo que contradice la menor caída de E' observada en los compuestos. Por
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tanto, el criterio T2.2 no parece resultar adecuado para evaluar el efecto de la o-MMT en la resistencia termomecánica.
Para evaluar el efecto de la arcilla, en lugar del criterio T2.2, se determinaron losvalores de E' a temperatura de 80 oC (E'80). A esta temperatura, correspondiente a
Tg + 20, los films de partida sin arcilla de las dos matrices han perdido alrededordel 99 por ciento del valor inicial de E' (E'30). De forma que, bajo estas condicionesextremas es posible realizar una mayor diferenciación entre los compuestos y suscorrespondientes blancos. Por otra parte, a la temperatura de 80oC, ninguno de losmateriales ha experimentado cristalización en frío, lo que enmascararía la posibleinfluencia de la o-MMT.
Los valores de E'80 determinados para los materiales orientados y los films departida de la matriz de PLA96 se muestran en la tabla 5.12. Para las muestrasorientadas, los compuestos presentaron valores de E'80 mayores que suscorrespondientes blancos, observándose un incremento del mismo con el aumentode la fracción de arcilla. No obstante, el mayor valor de E'80 alcanzado,correspondiente al PLA96-C2.5st, sólo representa el 16 % del módulo elástico deliPP (1.5 GPa a 30 oC), por lo que es insuficiente para aplicaciones a elevadatemperatura. En los films de partida, los valores de E'80 demuestran que paraaumentar la rigidez del PLA96, amorfo y no orientado, a la temperatura de 80 oC senecesita un contenido de o-MMT de al menos un 2.5 % en peso.
En el caso de la matriz de an-PLA98, los valores de T2.2 y de E'80 (Tabla 5.13)siguieron una tendencia similar a la observada para la matriz de PLA96. Sinembargo, los materiales orientados de la matriz de an-PLA98 presentaron valoresde T2.2 y E'80 mayores que los determinados para sus homólogos de la matriz dePLA96 (Tabla 5.12). Así mismo, resultó significativo encontrar que el mayor valorde E'80 alcanzado para la matriz de an-PLA98, correspondiente al an-PLA98-C2.5st,representa el 75 % del módulo elástico del iPP. Este resultado demuestra que esposible obtener un material con base PLA que sea resistente a elevadatemperatura.
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5.5 Conclusiones del capítuloSe han preparado y caracterizado láminas obtenidas a partir de compuestos dePLA/o-MMT mediante un proceso de extrusión doble husillo seguido decalandrado.
El estudio de la morfología mediante WAXS y TEM reveló que los compuestosestudiados tienen una estructura mayoritariamente intercalada, aunque tambiénse observaron laminillas exfoliadas y partículas aglomeradas. La observaciónmediante FIB-SEM reveló una disposición de las partículas de arcilla en un arreglotipo nemático, con su eje más largo paralelo al eje longitudinal del film en MD,generándose un elevado nivel de anisotropía.
El efecto del procesado en el comportamiento mecánico del PLA sólo es apreciableen las láminas envejecidas (no tratadas térmicamente), y promueve la disminuciónde las propiedades mecánicas por efecto de la mayor degradación del materialreprocesado. La arcilla sólo produce cambios significativos en el comportamientomecánico del PLA cuando su concentración es de un 2.5 % en masa, observando unaumento de la rigidez y la resistencia del PLA al incrementar el contenido dearcilla. La predicción teórica del módulo elástico utilizada requiere de una altaprecisión en la medición de la esbeltez, y no considera los cambios producidos enla matriz, como un posible efecto plastificante del modificador orgánico, o ladegradación del material durante el procesado. La anisotropía provocó cambios enel comportamiento mecánico y a fractura de los compuestos, que se manifestaroncon mayor intensidad en los films envejecidos.
La aplicación del tratamiento térmico de rejuvenecimiento, producto del borradodel estado de envejecimiento físico, produce una transición frágil-dúctil en loscompuestos. Este cambio de comportamiento frágil-dúctil permitió lacaracterización a fractura de los films mediante la aplicación de la técnica del EWF.
Se prepararon probetas DDENT en la dirección paralela al flujo de fundido (MD) yen la dirección transversal al flujo (TD). Estas probetas fueron ensayadas atracción con la finalidad de evaluar el efecto de la orientación de las partículas de
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arcilla sobre el comportamiento a fractura. Los parámetros específicos de fractura(we y wp) se determinaron aplicando el método del trabajo esencial de fractura(EWF).
La influencia de la arcilla en los parámetros de fractura está condicionada por laductilidad de la matriz. En los films envejecidos, incluso a bajos porcentajes, laarcilla produce un incremento significativo de los parámetros de fractura del PLA(we y βwp), observándose un incremento de los mismos al aumentar el contenidode nanoarcilla. Esta variación se debió a la introducción en la matriz de PLA demecanismos de disipación de energía, tales como el microvoiding, que sonpromovidos por la oMMT. En los films rejuvenecidos, la matriz de PLA presentóuna tenacidad considerablemente superior, por lo que el efecto del refuerzo quedóenmascarado.
Los ensayos mecánicos desarrollados a elevada temperaturas y diferentesvelocidades de separación de mordazas, independientemente del contenido dearcilla, demostraron que se pueden termoconformar piezas a partir de los films decompuesto de PLA/o-MMT. La arcilla provocó un incremento de la rigidez y de laresistencia a la deformación durante el estirado. En cambio, la estructura cristalinadesarrollada durante el estiramiento no se vio afectada por la presencia de laarcilla, obteniéndose los valores de cristalinidad mayores para la matriz de an-PLA98.
La orientación afectó significativamente al comportamiento mecánico de los filmsde blancos y compuestos, evidenciado por un cambio en del micromecanismo dedeformación dominante y por un incremento de los parámetros mecánicos. Laadición de la arcilla sólo supuso un incremento adicional de la rigidez de losmateriales orientados. Este incremento adicional de la rigidez fue más acusado conel aumento del contenido de o-MMT.
El análisis termo dinamomecánico reveló que, para un valor de E' arbitrario fijadoen 2200 MPa, los materiales orientados conservan la rigidez hasta valores detemperatura mayores que los films de partida. Sin embargo, este criterio no resultó
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adecuado para evaluar la influencia de la arcilla en la estabilidad a solicitacionestermomecánicas. Por eso, se determinaron los valores de E' a temperatura de 80oC, lo que permitió una mayor discriminación. La arcilla provocó un efectoestabilizador a elevada temperatura, siendo más acentuado para la matriz con unamayor composición de enantiómero L. Este efecto se incremento con el contenidode arcilla.
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Capítulo 6.
Conclusiones generales

1. Se han preparado films de PLA y PLA reforzado con o-MMT medianteextrusión-calandra a partir de dos grados comerciales de PLA, siguiendo dosvías de procesado diferentes: extrusión monohusillo (films de PLA) y extrusióndoble husillo (films de PLA/o-MMT). Los films de PLA/o-MMT requirieron trespasos de extrusión doble husillo (mezclado, homogenización y dilución). Seprepararon concentraciones de o-MMT de un 0.5% y un 2.5 %.2. El tratamiento térmico de rejuvenecimiento produce una transición frágil-dúctil en el comportamiento mecánico de la matriz de PLA,independientemente de la proporción de enantiómero L-láctico y/o de lapresencia de modificadores (agente nucleante y/o Closite 30B), con unadisminución de la rigidez y de la resistencia a la tracción, presencia de cedenciapor cizalladura y formación de un cuello localizado. Esto permitió, por primeravez, la aplicación de la técnica del EWF a films de PLA.3. La influencia de la proporción de enantiómero L-láctico en el comportamientomecánico del PLA sólo se manifestó cuando los films se encontrabanrejuvenecidos. Una mayor proporción de enantiómero L-láctico implica unamayor rigidez de cadena, lo que supuso valores de módulo elástico y resistenciaa la tracción mayores pero menores deformaciones a rotura.4. Los compuestos presentaron una estructura intercalada, observándose uncierto grado de exfoliación y la presencia de aglomerados. El proceso deextrusión-calandrado provocó la orientación de las partículas de arcilla,generandose un elevado nivel de anisotropía que se evidenció tanto en elcomportamiento mecánico como en el comportamiento a fractura de los filmsde PLA/o-MMT.5. Los parámetros mecánicos determinados a tracción se vieron afectados sólocuando el contenido de arcilla fue de un 2.5 % en peso. No obstante, incluso abajas concentraciones, la o-MMT promovió cambios en los mecanismos dedeformación, evidenciado por la aparición de un fenómeno deemblanquecimiento por tensión.
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6. Se aplicó satisfactoriamente la técnica del EWF a los films rejuvenecidos de PLAy PLA/o-MMT, ya que en ese estado cumplieron con todos requisitosestablecidos por el protocolo de la ESIS. Los films envejecidos mostraron unarelación lineal entre wf y l pero con una elevada dispersión, por lo que tambiénse caracterizaron mediante la técnica del EWF, obteniéndose parámetrosorientativos. De ese modo, los parámetros de fractura (we y wp) se obtuvieronpara los films en dos estados diferentes, encontrándose que:i. El tratamiento de rejuvenecimiento provocó un incremento significativo dela tenacidad del PLA, caracterizado por un incremento de we y wp.ii. Una mayor proporción de enantiómero L-láctico implicó un incremento de
we pero una disminución de wp. Estos resultados pudieron correlacionarsecon la variación de las propiedades mecánicas (conclusión 3).iii. Los parámetros de fractura no se vieron afectados ni por la presencia delagente nucleante ni por el procesado, independientemente del estado(envejecido o rejuvenecido) en que se encontraran los films.iv. La influencia de la arcilla en los parámetros de fractura está condicionadapor la ductilidad de la matriz de PLA. En los films envejecidos, la arcillaintrodujo mecanismos de disipación de energía, tales como lamicrocavitación extensiva, conduciendo a un incremento significativo de losparámetros de fractura del PLA (we y βwp), que fue mayor al aumentar elcontenido de arcilla. En los films rejuvenecidos, la matriz de PLA presentóuna tenacidad considerablemente superior, por lo que el efecto del refuerzoquedó enmascarado.v. El comportamiento a fractura se evaluó considerando la elevada orientaciónde las particulas de arcilla, por lo que se realizaron ensayos EWF sobreprobetas DDENT cortadas en la dirección paralela (MD) y perpendicular(TD) al flujo. Se encontró que tanto we como βwp fueron superiores cuandolos films fueron ensayados en la dirección MD que en dirección TD. En elcaso de we esta diferencia pareció estar ligada a la ligera orientación de lamatriz de PLA, inducida por el procesado. Por su parte, la variación de βwpse atribuyó a una mayor deformación plástica localizada debido a un mayorgrado de cavitación, causado por la presencia en el plano de fractura de unnúmero mayor de partículas.
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7. Los ensayos mecánicos desarrollados a elevada temperatura y diferentesvelocidades de separación de mordazas demostraron que la simulación de unproceso de termoconformado del PLA puede realizarse mediante ensayos detracción uniaxial a 70 oC y velocidades de deformación entre 0.03-0.3 s-1,independientemente de la proporción de enantiómero L-láctico y/o de lapresencia de modificadores (agente nucleante y/o Cloisite 30B).Consecuentemente, sería posible termoconformar piezas a apartir de los filmsde PLA y de PLA/o-MMT, éstos últimos con un contenido de arcilla de hasta un2.5 % en peso. Dentro de los límites ensayados se encontró que:i. La tensión de cedencia y el módulo elástico mostraron una tendencia linealcon el logaritmo de la velocidad de deformación, la cual permitiría lapredicción del comportamiento a tracción a velocidades no ensayadasii. Los parametros mecánicos a tracción no se vieron afectados ni por laproporción de enántiómero L-láctico ni por la presencia del agentenucleante. Por tanto, la sustitución de un grado de PLA por otro y/o lainclusión de un agente nucleante no implicaría un cambio drástico de losparámetros de procesamientoiii. Durante el estiramiento, el PLA experimenta algunos re-arreglosestruturales que conducen a la formación de una fase mesomórfica, la cualno es puramente cristalina, aunque presenta un elevado grado deorientación y es estable a temperatura ambiente. Esta fase mesomórfica,cuando se calienta a 75 oC, se reorganiza muy rápidamente en unaestructura cristalina.iv. Los films de PLA/o-MMT presentaron una mayor rigidez y resistencia a ladeformación que sus correspondientes films sin arcilla, debido a un efectoreforzante de las partículas de arcilla, siendo mucho más evidente a medidaque se incrementó la velocidad de deformación.8. La caracterización mecánica de muestras termoconformadas (orientadasuniaxialmente) demostró que:i. La morfología inducida por el porceso de orientación, correspondiente a lafase mesomórfica, provocó un drástico cambio en el comportamientomecánico del PLA, evidenciado por un cambio del micromecanismo de
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deformación dominante y por un incremento de las propiedades a tracciónrespecto de los films de partida.ii. En los materiales orientados, la adición de la o-MMT sólo supuso unincremento adicional del módulo elástico, observándose un aumento de Econ el incremento del contenido de arcilla.9. La caracterización termo dinamomecánica de muestras termoconformadas(orientadas uniaxialmente) permitió evaluar la estabilidad a solicitacionestermomecánicas, observándose que:i. Para un valor del módulo de almacenamiento (E') arbitrario fijado en2200MPa, los materiales orientados conservan la rigidez hasta valores detemperatura mayores que los films de partida.ii. La o-MMT provocó una estabilización de E' que se manifestó a elevadatemperatura, debido a la mayor diferencia en propiedades mecánicas entrela matriz y la arcilla. Esta estabilización de E' fue más acentuado para lamuestra orientada del compuesto con un mayor contenido de o-MMT y quetiene como base a la matriz con una mayor proporción de enantiómero L.10. Los resultados alcanzados en esta investigación permitieron establecer lascondiciones matriz-aditivos-procesamiento óptimas para la fabricación deproductos de PLA mediante termoconformado, estables a solicitacionestermomecánicas. Estas condiciones son:i. Emplear un grado de PLA con una elevada proporción de enantiómero L-lácticoii. Modificar la matriz de PLA mediante la adición de un agente nucleante y deo-MMT, ésta última en un concentración de al menos un 2.5 % en peso.iii. Usar una temperatura de procesado de 70 oC y garantizar velocidades dedeformación de 0.03-0.3 s-1.iv. Adicionar una etapa de recocido a 75 oC para estabilizar la forma delproducto.
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