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RESUM

En aquest treball, es presenta I'estudi de les propietats de fractura de films de
polipropile (PP) i copolimers etile-propilé en blocs (EPBC) per mitja de la
tecnica del Treball Essencial de Fractura (EWF). Aquesta tecnica es mostra
com una alternativa molt adapatada per a I'aplicaci6 de la Mecanica de la
Fractura a films ductils, i permet separar I'energia total de fractura en un
terme essencial, que fa referencia al treball real de fractura, i un terme no
essencial, relatiu a la dissipacié d’energia de deformacié plastica al voltant
del cami de fractura.

En una primera part, s’estudien les condicions optimes d’assaig de la técnica
EWF per aplicar-la a films de polimers ductils, analitzant la influencia de
variables d’assaig com sén les dimensions de la proveta, la velocitat d’assaig
0 el mode de fractura.

En una segona part, s’ha estudiat la relacio entre els parametres de fractura
obtinguts mitjancant la tecnica EWF i diferents propietats referents a
l'estructura del material. Entre aquestes, s’ha analitzat la influencia de les
caracteristiques cristal-lines, modificades per un procés de recuit previ als
assajos, i del contingut d’etilé a diferents temperatures d’assaig. S’han aplicat
nombroses técniques de caracteritzacié tant mecaniques i de fractura com
fisico-quimiques.

Els resultats mostren que el métode EWF s’adapta bé a la necessitat de
caracteritzar la fractura de films polimerics, i permet estudiar la relacié entre
la seva estructura i les propietats de fractura que presenten. Alhora, es
plantegen diferents modificacions del méetode que permeten potenciar les
seves possibilitats. S’observa que al millorar la perfeccié cristalina dels
materials estudiats, el terme essencial augmenta en detriment del terme no
essencial. També es demostra que la presencia detile en els EPBC
minimitza la gran dependéncia que presenten les propietats de fractura del
PP homopolimer en variar la temperatura, i es relaciona aquest
comportament amb els canvis dels mecanismes de deformacié predominants
en el material.



RESUMEN

En este trabajo, se presenta el estudio de las propiedades de fractura de
films de polipropileno (PP) y copolimeros etileno-propileno (EPBC) por medio
de la técnica del Trabajo Esencial de Fractura (EWF). Esta técnica se
muestra como una alternativa muy adaptada para la aplicacion de la
Mecéanica de la Fractura en films ductiles, y permite separar la energia total
de fractura en un término esencial, que hace referencia al trabajo real de
fractura, y un término no esencial, relativo a la disipacion de energia de
deformacién plastica alrededor del camino de fractura.

En una primera parte, se estudian las condiciones 6ptimas de ensayo de la
técnica EWF para aplicarla a films de polimeros ddctiles, estudiando la
influencia de variables de ensayo como son las dimensiones de probeta, la
velocidad de ensayo o el modo de fractura.

En una segunda parte, se ha estudiado la relacién entre los parametros de
fractura obtenidos mediante la técnica EWF vy distintas propiedades
referentes a la estructura del material. Entre éstas, se ha analizado la
influencia de las caracteristicas cristalinas, modificadas por un proceso de
recocido previo a los ensayos, y del contenido de etileno a diferentes
temperaturas de ensayo. Se han aplicado numerosas técnicas de
caracterizacion, tanto mecanicas y de fractura como fisico-quimicas.

Los resultados muestran que el método EWF se adapta bien a la necesidad
de caracterizar la fractura de films poliméricos, y permite estudiar la relacion
entre su estructura y las propiedades de fractura que presentan. También se
plantean diferentes modificaciones del método que permiten potenciar sus
posibilidades. Se observa que al mejorar la perfeccion cristalina de los
materiales estudiados, el término esencial aumenta en detrimento del término
no esencial. También se demuestra que la presencia de etileno en los EPBC
minimiza la gran dependencia que presentan las propiedades de fractura del
PP homopolimero al variar la temperatura, y se relaciona este
comportamiento con los cambios de los mecanismos de deformacion
predominantes en el material.



ABSTRACT

In this work, the study of the fracture properties of polypropylene (PP) and
ethylene-propylene block copolymers (EPBC) films by means of the Essential
Work of Fracture (EWF) method is presented. This method is considered as a
suitable alternative for applying Fracture Mechanics to ductile films, allowing
the separation of the total fracture energy into two different items: an essential
term, related to the actual fracture work, and a non essential term, related to
the plastic deformation energy dissipation occurring in the region surrounding
the fracture path.

In a first part, the optimal EWF method test conditions for ductile plastic films
are studied, by analysing the influence of such test variables as the specimen
dimensions, the test rate or the fracture mode.

In a second part, the relationship between the fracture parameters obtained
by applying the EWF method and different materials structural properties are
studied. Among these properties, the influence of the crystalline
characteristics, modified by an annealing process before the tests, and that of
the ethylene content at different test temperatures have been analysed.
Various mechanical, fracture and physico-chemical characterisation
techniques have been applied.

The results show that the EWF method is very suitable to assess the fracture
of polymeric films, and therefore to study the relationship between their
structure and the fracture properties that they present. In addition, various
modifications of the method are proposed in order to improve its possibilities.
It is observed that as the crystalline perfection grows, the essential term
increases but the non-essential term decreases. It is also shown that the
ethylene presence in the EPBC minimises the strong temperature
dependence shown by the fracture properties of the PP homopolymer. This
behaviour is related to the predominant deformation mechanisms in the
material.



RESUME

Cet ouvrage présente I'étude des propriétés de rupture de films de
polypropylene (PP) et de copolyméres éthylene-propylene en blocs (EPBC)
par moyen de la methode du Travail Essentiel de Rupture (EWF). Cette
technique se révéle comme une alternative trés adaptée a I'application de la
Mécanique de la Rupture aux films ductiles, et permet la séparation de
I'énergie totale de rupture en un terme essentiel, qui fait référence au travail
réel de rupture, et en un terme non essentiel, relatif a la dissipation d’énergie
de déformation plastique autour du chemin de rupture.

Dans une premiére partie, les conditions optimales d’'essai de la technique
EWF pour Il'application aux polyméres ductiles sont étudiées, tout en
analysant linfluence de variables d'essai telles que les dimensions de
I'éprouvette, la vitesse de I'essai, ou le mode de rupture.

La deuxiéme partie est consacrée a I'étude de la relation entre les
parametres de rupture obtenus par la méthode EWF et différentes propriétés
de la structure du matériau. Parmis celles-ci, nous avons analysé l'influence
des caractéristiques cristallines, modifiees par un processus de recuit
préalable aux essais, et de l'effet du contenu en éthylene a différentes
températures d'essai. Plusieurs techniques de caractérisation, aussi bien
mécaniques, que de rupture, que physico-chimiques ont été utilisées.

Les résultats montrent que la méthode EWF est trées adaptée a la
caractérisation de la rupture de films de polymeéres, et permet d'étudier la
relation entre leur structure et leurs propriétés de rupture. Nous présentons,
aussi, différentes approches modifiées de la technique EWF qui permettent
d’accroitre son potentiel. Il est observé que, quand la perfection cristalline des
matériaux étudiés augmente, le terme essentiel augmente lui aussi, mais le
terme non essentiel présente une tendance opposée. De méme, il est
démontré que la présence dethylene dans les EPBC a un effet de
minimisation de I'importante dépendence que le PP homopolymére présente
vis-a-vis de la température, et ce comportement est reli€ aux changements
des mécanismes de déformation prédominants dans le matériau.
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Capitulo 1. INTRODUCCION GENERAL

INTRODUCCION

En la actualidad, los films y las planchas delgadas de polimeros ductiles
tienen una presencia industrial muy importante, especialmente en el mercado
del envase y embalaje, asi como también en el de la agricultura, entre otros.
En la mayoria de las aplicaciones, se requiere un buen control de las
propiedades mecanicas y de la tenacidad del material. Sin embargo, se ha
podido constatar que los ensayos mecanicos que se usan para caracterizar
las propiedades de resistencia a la fractura de estas peliculas son
fundamentalmente los ensayos de desgarro [1]. Estos ultimos se basan en
consideraciones de tipo empirico y no permiten obtener ningin parametro
intrinseco del material que sea comparable entre distintos materiales y/o
configuraciones de ensayo, y que tenga un sentido fisico bien establecido.

Se constata, ademas, que hasta la actualidad, no se han aplicado métodos
gue presenten unos fundamentos teoricos soélidos para la caracterizacion de
la fractura de films poliméricos ductiles. Basicamente, las razones de esta
carencia se pueden atribuir, por un lado, al hecho que la teoria de la
Mecanica de la Fractura clasica no es aplicable a aquellos materiales que no
presentan un comportamiento elastico, o cuya plasticidad no sea muy
reducida.

Por otro lado, los métodos de la Mecanica de la Fractura clasica mas
establecidos suelen estar desarrollados para la obtencion de parametros de
fractura en condiciones de deformacion plana, y en el caso de films, debido a
su reducido espesor, dificilmente se dan estas condiciones de tension,
ocurriendo la fractura en condiciones mas cercanas a las de tension plana.

En este contexto, el método del Trabajo Esencial de Fractura (EWF),
desarrollado inicialmente para metales ductiles por Cotterell y Reddel [2], se
ha revelado como un método alternativo muy adaptado a las necesidades
planteadas anteriormente. Presenta distintas ventajas frente a los métodos
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actuales, como puede ser que se basa en una teoria simple, lo que le
proporciona unas bases muy sélidas y intuitivas. Asimismo, permite separar
las propiedades del material en términos de trabajo real de fractura (término
llamado esencial) y trabajo plastico (o también llamado no esencial), por lo
que se pueden obtener por separado los parametros que van asociados a
procesos fundamentalmente distintos entre ellos.

En los udltimos afios, distintos grupos de investigacién han destacado el
interés del método del Trabajo Esencial de Fractura aplicado a polimeros.
Entre las publicaciones aparecidas en la literatura relativas a la técnica,
existen varios trabajos que hacen referencia a la aplicacion de este método a
polimeros con espesores de film [3-9] (entre 30 y 200 um). En estos trabajos,
se han demostrado las grandes posibilidades del método, aunque también se
ha observado que todavia existen ciertas incertidumbres en referencia al
método. Ademas, se ha observado que, en general, se ha profundizado poco
en la relacién estructura-propiedades, limitandose la mayoria de trabajos a
obtener unos parametros de fractura de forma relativamente independiente
de las caracteristicas morfolégicas del material. En este sentido, se ha visto
la necesidad de contribuir al desarrollo de la aplicacion de esta técnica a
polimeros con el presente trabajo, que pretende ser un estudio sistematico
que permita establecer, por un lado, las condiciones experimentales idoneas,
y, por el otro, que analice las relaciones entre la estructura del material y sus
propiedades de fractura. Son objetivos de este trabajo, por un lado, estudiar
si los resultados de la técnica del Trabajo Esencial de Fractura representan
las propiedades intrinsecas de los materiales investigados; por otro lado,
investigar sobre la sensibilidad de los parametros de fractura determinados
por esta técnica a cambios microestructurales y/o morfolégicos en los
materiales.

Para el presente estudio, se ha considerado oportuno estudiar las
posibilidades de la técnica EWF en materiales comerciales estandares de
gran uso en forma de films, y que presenten distintos grados con variaciones
en su composicion, lo cual hace suponer que se manifestaran presentando
diferencias en sus propiedades de fractura. Se han seleccionado cinco
grados basados en el polipropileno (PP), uno de los materiales de mayor uso
comercial en la actualidad y que presenta una tasa de crecimiento muy
importante [10]. Estos grados incluyen dos homopolimeros y tres copolimeros
etileno-propileno en bloques con distintos contenidos de etileno, y que
presentan una extendida gama de propiedades al impacto.
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Se ha estructurado el presente trabajo en 5 grandes bloques. En el Capitulo
2, se encuentra una introduccién tedrica, en la que, por un lado, se presentan
las bases de la teoria de la Mecanica de la Fractura, haciendo especial
hincapié en la técnica del Trabajo Esencial de Fractura, su desarrollo y sus
aplicaciones, con una tabla-resumen exhaustiva de los trabajos mas
relevantes sobre EWF publicados hasta la fecha; por otro lado, también se
encuentra en este capitulo una descripcion de los mecanismos de
deformacioén plastica predominantes en los polimeros, que sirve de base para
las discusiones finales del capitulo de resultados.

La descripcion general sobre los materiales del tipo polipropileno y sus
copolimeros, asi como su procesado, se describe en el Capitulo 3. También
se comentan en este capitulo las particularidades de los materiales
estudiados en el presente trabajo.

En el Capitulo 4, se presentan los diferentes métodos experimentales que se
han aplicado a lo largo de este trabajo, incluyendo diferentes apartados
relativos a la caracterizacion de los materiales desde distintos puntos de
vista, tanto fisico-quimicos, como desde una Optica mecanica y de fractura,
asi como también morfoldgica y fractografica.

Los resultados obtenidos en este trabajo y su discusion se presentan en el
Capitulo 5, que se ha dividido en cuatro grandes apartados. Al final de cada
uno de ellos, se incluye un subapartado de conclusiones parciales. En primer
lugar, se presentan los resultados referentes a la caracterizacion fisico-
guimica de los materiales estudiados, incluyendo aspectos como su
composicién quimica, su comportamiento viscoelastico y térmico, asi como
su estructura cristalina y morfoldgica. El segundo apartado, se dedica a los
resultados de los ensayos de traccién del material, incluyendo el estudio de
las distintas variables que se han considerado. En el tercero, se describen
los resultados del estudio preliminar de la técnica EWF, con un analisis de las
variables que afectan al método y sobre la separacidén de las contribuciones
energéticas. Se incluye en esta seccicon un apartado sobre la aplicacion del
método EWF en modo de fractura de desgarro. En el cuarto apartado, se
pretende relacionar la estructura del material con el comportamiento a
fractura, con secciones dedicadas al efecto del recocido, a la influencia del
contenido de etileno a distintas temperaturas de ensayo, asi como a los
mecanismos de deformacion predominantes.
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Finalmente, en el Capitulo 6 se presentan las conclusiones generales de este
trabajo, que sintetizan de manera global las conclusiones parciales de cada
subcapitulo. También se proponen en este capitulo posibles lineas futuras de
trabajo.
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OBJETIVOS

El presente trabajo ha sido planteado como un trabajo exploratorio de las
posibilidades de la técnica del Trabajo Esencial de Fractura para la
determinacion de las propiedades de fractura de polimeros, y sus objetivos
principales han sido los siguientes:

1. Establecer las condiciones experimentales y la técnica de ensayo
adecuadas para la aplicacion del método del Trabajo Esencial de
Fractura en films poliméricos ductiles.

e Realizar una exploracion bibliografica preliminar para determinar el
estado del arte en el ambito de estudio.

e Investigar las variables de ensayo que pueden afectar a los resultados
de EWF.

2. Aplicar el método EWF a polipropileno homopolimero y copolimeros
para estudiar la sensibilidad de la técnica EWF a variables
microestructurales y morfolégicas del material.

e Aplicar la técnica EWF al estudio del efecto de la microestructura
cristalina sobre las propiedades de fractura.

e Aplicar la técnica EWF al estudio del efecto de la composicion de
etileno sobre las propiedades de fractura a distintas temperaturas.

e Relacionar las propiedades de fractura con la morfologia y
mecanismos de deformacion predominantes del material.






Capitulo 2
Introduccidon Teodrica






Capitulo 2. INTRODUCCION TEORICA

2.1 MECANICA DE LA FRACTURA ELASTICO LINEAL

Actualmente, la Mecanica de la fractura elastico-lineal (LEFM) se ha
consolidado para la caracterizacion de las propiedades de fractura de
materiales poliméricos y compuestos [11, 12]. Esta teoria asume que el
origen de la falla de un cuerpo es una grieta con un radio de curvatura
préximo a cero (idealmente aguda), en cuya zona de proceso (punta de
grieta) la relacion entre la tension y la deformacion es lineal y descrita por la
Ley de Hooke. Segun la LEFM, la tenacidad a la fractura de un material
puede representarse por el factor de intensidad de tensiones (K) y la tasa de
liberacion de energia (G).

2.1.1 Criterio tensional

El criterio tensional se basa en las concentraciones de tensiones que se
producen alrededor de la punta de la grieta, y se considera que la fractura
ocurre cuando K alcanza un valor critico (K¢), que se define como:

K. =s,Yfa. (2.1)

donde sy es la tension de cedencia del material, a; es el tamafio critico de
grieta, y Y un factor geométrico que depende del tipo de probeta. La
estandarizacion de los procedimientos experimentales para la determinacion
de K. ha llevado a la elaboracion de una versién modificada de la norma para
metales adaptada para polimeros [13].

11
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2.1.2 Criterio energético

La tasa de liberacion de energia, G, es una medida de la energia necesaria
para la extensién de la grieta en una unidad de &rea. Para una probeta
deformada de forma totalmente elastica, puede definirse segun:

_1dy
t daj,

2.2)

donde t es el espesor de probeta, dU es la energia disponible, da es la
propagacion de grieta y A el desplazamiento. Segun la LEFM, la fractura
inestable ocurre cuando G alcanza un valor critico, G.. Desde un punto de
vista experimental, este parametro critico puede calcularse a partir de la
energia total de fractura U:

U
G =—_ 2.3
iy (2.3)

donde W es la anchura de la probeta, y F un factor de calibracién que
depende de la configuracion de ensayo.

2.1.3 Consideraciones sobre los criterios tensional vy
energético

Los parametros criticos K. y G. dependen de las condiciones de tensién de la
zona de la punta de la grieta, ya sean de tension plana o bien de deformacion
plana). En general, el valor critico de tenacidad es mayor en tension plana
gue en deformacion plana (Fig. 2.1) [12], debido a las mayores restricciones a
la contraccion existentes en el segundo caso (Fig. 2.2), ya que el estado de
tensiones dominante en la fractura en condiciones de tension plana reduce la
deformabilidad. A parte de ser un parametro méas conservador, el valor critico
en deformacion plana tiene la ventaja de depender menos del espesor de la
probeta.

12
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1
KI
KIC
tension : deformacion
modo mixto

plana plana
. >

tO tc

Fig. 2.1. Variacién de K; con el espesor de probeta [12].
y

N

ke

Fig. 2.2. Representacion esquemética de los distintos estados de tensiones en
la punta de la grieta: tensién plana en la superficie; deformacién plana en el
interior (tomado de la referencia [14]).
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Modo I Modo II Modo III

Fig. 2.3. Los tres modos bésicos de fractura. (a) apertura; (b) cizalladura; (c)
desgarro (tomado de la referencia [15]).

Otro aspecto importante es el modo de fractura, existiendo tres casos
basicos (representados en la Fig. 2.3). En modo | (apertura), las relaciones
entre K y G (el subindice | hace referencia al modo de fractura) son las
siguientes [16]:

G, =—k (2.4)

donde E” es equivalente a E (médulo de Young) en tensién plana, y a E(1-n?)
en deformacion plana (n es el médulo de Poisson).

Para garantizar condiciones de deformacion plana, es habitual considerar el
criterio geométrico siguiente:

a, (W-a), t > 2.5[K'°J (2.5)
S

y

donde ty W son el espesor y la anchura de la probeta, a es la longitud inicial
de grieta, K|; es el factor critico de intensidad de tensiones en modo I, y sy es
la tensién de cedencia del material. Para la mayoria de polimeros vitreos y
algunos semicristalinos, como polimetilmetacrilato (PMMA), poliestireno (PS),
polietileno de alta densidad (HDPE), asi como para materiales compuestos
termoestables, los requerimientos citados son faciles de conseguir. Sin
embargo, para distintos y numerosos materiales poliméricos con alta
tenacidad y baja tension de cedencia, la restriccion de la LEFM de cedencia
a pequefia escala conlleva una severa limitacién de la aplicabilidad de la

14
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LEFM en deformacion plana. Asi, su uso sélo es viable a muy bajas
temperaturas, ya que la aplicacion del criterio puede llegar a dar valores muy
poco realistas en cuanto a su aplicabilidad experimental (por ejemplo, en el
caso de una poliamida tenaz, usando los valores de K. =8.5MPam*?y
Sy=50 MPa, se obtiene t>70 mm, W > 140 mm).

2.1.4 Deformacion plastica en la punta de la grieta

La evolucion de la LEFM llevé a la consideracion de una cierta plasticidad en
la punta de la grieta. En este sentido, fueron Irwin y colaboradores [17] los
primeros en sugerir un analisis cuantitativo basado en el efecto de la zona
plastica en la punta de la grieta, proponiendo una modificacion del factor de
intensidad de tensiones (Ec. 2.1), calculado a partir de una longitud de grieta
equivalente a la real sumada a un término correspondiente al tamafio de la
zona plastica:

K. =s,Yya +r, (2.6)

donde sy es la tension de cedencia del material, a. es el tamafio critico de
grieta, Y es un factor geométrico que depende del tipo de probeta y el nuevo
término, ry, es el tamafio de la zona plastica.

tensién remota

CTOD Y 7 3 >
H X
- > i i\ zona de
atr i deformacién
€ Y { pléstica
2r
< y > ;

Fig. 2.4. Modelo de Irwin de la zona plastica circular en la punta de la grieta
(tomado de la referencia [15]).
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El valor de ry puede estimarse de distintas formas, aunque una forma simple
es asumir que 2ry es el punto de la linea de grieta donde la tension es igual a

Sy (ver Fig. 2.4). Segun la LEFM [18], se tiene:

K2

r,=——s
2
I ps,

2.7)

y

donde A toma los valores de 2 y de 6 en tension plana y en deformacién
plana respectivamente.

Wells fue el primero en proponer el analisis a partir del concepto de la
apertura de grieta como el parametro de control de la extension de grieta [19].
Paralelamente, Dugdale desarrollé una teoria elasto-plastica alternativa al
modelo de Irwin [20]. Su modelo considera que una plancha delgada
sometida a tension, la cedencia plastica estd confinada en una estrecha
banda perpendicular a la linea de grieta (Fig. 2.5).

s

£y

g

J

-
— /| -
—»\ (-
—» || -

L 2a+2c

~ |

Fig. 2.5. Modelo de Dugdale (tomado y adaptado de [21]).

Desde un punto de vista matematico, el modelo de Dugdale equivale a
aplicar tensiones internas en las porciones c¢ de las distintas caras de la
grieta en su punta, mientras que el resto de la grieta (2a) esta libre de
tensiones. El valor de las tensiones internas aplicadas en la punta de la grieta
equivale, segun el modelo, a la tension de cedencia del material (sy). Para
una grieta de dimensiones 2a y bajo una tension s (Fig. 2.5), Dugdale
concluye que:
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a_od PS
" CO{ZSJ (2.8)

Burdekin y Stone [22] utilizaron el concepto de Wells y la solucion de Dugdale
para deducir la validez de la siguiente expresion:

8as 2 2
d. =—2XIn|sec P 11~ ps* a_ ISC (2.9)
pE 2, Es, Es,

donde d. es el valor critico de la apertura de grieta (CTOD) para el que se
produce la fractura inestable.

Habitualmente, se emplea la teoria del CTOD para un comportamiento
intermedio entre la LEFM y la plasticidad totalmente desarrollada. En otras
palabras, esta teoria describe bien la regién de transicién entre las teorias de
la mecanica de la fractura elastica y plastica, donde la fractura ocurre por
inestabilidad plastica. Sin embargo, a diferencia de K o Gg, un
inconveniente a la hora de emplear el CTOD como pardmetro critico de
disefio es la imposibilidad de definir un valor critico independiente de la

geometria de la probeta, ya que d. depende del campo de deformaciones.
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2.2 MECANICA DE LA FRACTURA ELASTO-PLASTICA

Como se ha visto, la aparicién de una teoria que pueda sentar las bases para
la determinacién de las propiedades de fractura sin las hipotesis de zona
plastica cuasi despreciable frente a las dimensiones de la probeta y de
comportamiento elastico-lineal, tiene su justificacion para poder estudiar
materiales mas ddctiles, y se conoce como la Mecénica de la Fractura
Elasto-Plastica (EPFM). En la EPFM, se considera que el tamafio de la zona
plastica no es despreciable, y deja de asumirse la linealidad entre la tension y
la deformacién en la punta de la grieta.

2.2.1 Integral J

Como se ha mencionado, la dificultad encontrada en numerosos materiales
ductiles para cumplir con los requisitos de la LEFM llevé al desarrollo del
analisis de la Integral J, que fue definida por Rice [23] como:

J= if(w dy T—dsj (2.10)

donde w* es la funcion de densidad de energia de deformacién, T es el
vector de traccion, y u el desplazamiento en el contorno G que puede tomar
cualquier recorrido desde una superficie de grieta hasta la otra, siempre fuera
de la zona de proceso de fractura, donde las ecuaciones constitutivas no son
validas [18]. En la préctica, la Integral J puede considerarse como la
diferencia de energia potencial entre dos cuerpos idénticos cargados, con
una longitud de grieta ligeramente diferente, tal y como se muestra en la
Fig. 2.6-a.

Por lo tanto, puede definirse también como:

J =_ldU (2.11)
t daj,

dondet es el espesor del cuerpo cargado, U es la energia potencial total que
puede ser obtenida midiendo el area bajo la curva carga-desplazamiento, y a
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es la longitud de grieta. Mas tarde, Sumpter y Turner [24] modificaron la

ecuacion (2.11) como:
J=Je+Jp (2.12)
La expresion anterior es equivalente a
(2.13)

h U
J= heUeg P P
tW-a) tW-a)

donde Je y J, son la componente elastica y plastica de la energia total,

respectivamente, hey h, son los factores elastico y plastico correspondientes
aJeyJp, y (W-a) es la longitud de ligamento. Como se muestra en la Fig. 2.6-
b, Ue y Uy, son las componentes elastica y plastica de la energia total,

respectivamente.
(b)
/

(@)

Carga

Carga

|
/
/
|
/

1

v

Desplazamiento

Desplazamiento

J bajo desplazamiento constante

Fig. 2.6. (a) Esquema de la Integral
(b) Esquema de la separacién de las contribuciones de energia elastica y

plastica.

El procedimiento experimental para determinar la Integral J critica, Jc, fue
sugerido por Begley y Landes mediante la construccién de la curva de
resistencia al crecimiento de grieta o crack-growth resistance curve, conocida

por curva J-R, y la linea de enromamiento o crack-blunting-line [25].

El significado fisico de la construccion de la curva J-R se ilustra en la Fig. 2.7,
donde puede verse que la primera extension de la grieta corresponde a un
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enromamiento de su punta debido a deformacién plastica. Posteriormente, le

sigue la extensién de grieta por fractura “real”, con una relaciéon entre J y Da
gue suele ser aproximadamente lineal.

A // Linea de
J /" enromamiento
/ (J =2Aac,)

Da

4—— enromamiento

¢ Propagacion plespues
del enromamiento

:
:
:
E <4—— (grieta aguda inicial
1
:
:
|

Fig. 2.7. Construccion esquematica de la curva J-R para la determinacién de
Jic.

El parametro critico, Jc, se obtiene de la interseccion entre la curva J-R y la
linea de enromamiento, que suele venir definida por:

J = 2Das, (2.14)

Jic representa, pues, el valor minimo al que tiene que llegar J para empezar
la propagacion de grieta. Los requisitos de dimensiones de probeta para la
determinacion de la Integral J vienen definidos por:
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a,\W -a),t > 25(2'—CJ (2.15)

y

El procedimiento para la determinacion de Jc ha sido estandarizado por la
ASTM (American Society for Testing Materials), aunque entre las versiones
de 1981 [26] y de 1989 [27] existen diferencias significativas, basicamente en
cuanto a los puntos vélidos para la construcciéon de la curva J-R, y en
relacion a la definiciéon del valor de J¢ en la curva J-R.

El método de la Integral J esta aceptado unanimemente para determinar la
tenacidad a la fractura de materiales metélicos ddctiles, y cada vez se usa
mas en materiales poliméricos ductiles. En este sentido, se adapté la norma
ASTM [27] para la determinacion de J. en metales a materiales poliméricos
[28]. Sin embargo, la validez del concepto de linea de enromamiento ha sido
puesta en duda en materiales ductiles por diferentes autores [29, 30]. Otro de
los problemas que presenta el método es su dificil aplicaciéon a impacto, asi
como la medicién con precision del avance de la grieta. Con el objetivo de
simplificar el método reduciendo el nimero de probetas necesario, se han
realizado numerosos esfuerzos. Entre ellos, destaca el desarrollo de Landes
y Herrera del criterio de separacion de carga y método de normalizacion [31],
inicialmente para metales, y posteriormente aplicado a materiales poliméricos
como el policarbonato [32], el ABS [33] o el PP [34, 35].
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2.3 MECANICA DE LA FRACTURA POST-CEDENCIA:
TRABAJO ESENCIAL DE FRACTURA (EWF)

2.3.1 Resumen historico de aportaciones al método EWF

Una alternativa al método de la Integral J es el método del Trabajo Esencial
de Fractura (Essential Work of Fracture, de ahi las siglas EWF), mucho mas
simple desde un punto experimental y con unas bases teoricas solidas. El
método EWF se presenta como una herramienta muy Util para estudiar la
fractura de materiales ductiles que presentan gran plasticidad, en particular,
polimeros ductiles, films delgados y materiales poliméricos modificados.

Haciendo un repaso cronoldgico, se pueden atribuir las bases del método a
Broberg, del Lund Institute of Technology (Suecia), quien en 1968 fue el
primero en plantear la importancia de la zona plastica y las cuestiones
basicas referentes a su naturaleza [36]. En este sentido, postulé que la
naturaleza de la zona plastica es el factor de control de proceso de fractura
en si mismo [37], y acabd presentando una teoria unificada de fractura en
condiciones de cedencia a pequefia y a gran escala. La teoria completa del
EWF y su método experimental fueron desarrollados una década mas tarde
por Cotterell, Mai y colaboradores [2, 38]. Inicialmente, el método fue aplicado
a planchas delgadas de materiales metalicos, y posteriormente se ha
extendido a polimeros ductiles (el primer trabajo publicado donde se aplica el
método EWF a un material polimérico es de Mai y Cotterell, en 1968 [39]). En
los Ultimos afos, el método EWF se ha consolidado como una herramienta
de gran valor para el estudio de las propiedades de fractura de este tipo de
materiales, como lo demuestra la publicacibn de numerosos trabajos de
distintos grupos de investigacion. En la Tabla 2.2 se han recogido los
trabajos mas relevantes publicados sobre EWF en polimeros, indicandose el
material estudiado, las condiciones de ensayo, asi como otras
consideraciones de interés.

Uno de los aspectos mas relevantes referentes a la técnica del EWF ha sido
el establecimiento en 1993 por parte del European Structural Integrity
Standard (ESIS) de un protocolo de norma para la aplicacion del método del
EWF a polimeros, y que se ha sometido a distintas revisiones en los ultimos
afios [40, 41].
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Tabla 2. 1. Resumen de los distintos trabajos publicados en los que se han estudiado las propiedades de fractura de polimeros mediante la técnica

del EWF
Grupo Afo Material Geometria t V| Observaciones | Referencias
(mm) (mm/min)
1986 L-HDPE, L-UHDPE DDENT, SENT 3 10 39
1987 [-HDPE, L-UHDPE DDENT, SENT 3 10 Efecto Z, W a2
1991 HDPE DDENT, DCNT 3 05 43
Mai 1993-1996 | PBT/PC/IM SggﬁéPDBDE(':\‘TT ' 3.2-6 5 Efecto t, T (-200-100°C) [44], [9]
University of Sydney, AUS 1996 | LLDPE DDENT 0.085 70 ]
1999 PA66/PP/SEBS/GE SENB 5.8 5 Fibra de vidrio [45]
2000 | UHMWE, ABS DDENT, SENB 3,32 ii{sggb Efecto v [46]
2000 PETG DDENT 05 0.1-100 | Efecto Z, v [47]
Nairn 1990 RTPAG6, RTAN, HMWPE, DDENT 1.58-3.17 } Efecto t, Método 48]
University of Utah, EEUU LMWPE alternativo paraw e
' 1998 PET DDENT 0.3-0.6 0.6 Efecto envejecimiento [49
1992-1993 | PC SENT, DENT | 0.175-05 1 Efecto t, W 1507, [3]
1993 PEEK SENT 0.1-0.265 1 Efecto t 51
0.175-
Hashemi 1997 PBT/PC SENT 025 2-50 | Efectot,v,Z,W [52]
University of North London, GB BOPET, PEN, PEEK, PC,
1997 PBT. CA. PEL. P! DDENT 0.125 2 [4]
1999 uPVvC SENT, DENT 0.26 2-50 | Efecto Z, W, T (23-60°C) [5]
2000 PBT SENT 0.175-05| 250 |Efectot,v 6], 53],
Levita 1994 PVC, PAIPP DDENT 2-6 10 Efecto t, W 54
Lo 1996 PVC DDENT 10 0.2 55
Politecnico di Milano, IT 1006 [fim de ransparencias DDENT 01 5 B
Chan 1994 PA, LLPE, HDPE, PI, PET DDENT,SENT | 0.05-1.6 1-20 | Efectot,v,W [56]

Imperial College, GB

(Continta en la pagina siguiente)




Grupo Afio Material Geometria t . Observaciones | Referencias
(mm) (mm/min)
1996 o-PP, B-PP DDENT 1 1 Transf. fase B—a. [57-59]
1996 BOPET DDENT 0.25 1-20 Efecto v, orientacion [7]
. . s 1996-1998 | aCOP DDENT 0.5-6 1-100 Efectot, v [60-62]
Kargﬁéﬁ%ﬁ?jtefgi"grs'tat 1998 |ELPP DDENT 2 1 Efecto composicion [63]
1998 PP/GBs/SEBS DDENT 2 1 Efecto composicién 64
1999 RTPP DDENT 1 2 65
1999 PBT/IM DDENT, CT 4 - Correccion transicion D/F 21
2000 PEN DDENT 0.2-0.5 1-100 Efecto v, My 66
Zheng : o
Hong-Kong University, HK 1996 PP/HDPE/EPDM SENT 4 impacto | Efecto % EPDM [67]
Maspoch 1997 PC/ABS SENB 6 impacto | Efecto composicion 68
Universitat Politecnica de 1997 Hytrel DDENT 2-3.2 2 Efecto t 69
Catalunya, E 1999 PP DDENT 0.038-2 2-100 Efecto W, t_, v 70
’ 2000 PET DDENT 0.05-0.25 2 Efecto t, orientacion 71
2000 PP, EPBC DDENT 0.09 2 Efecto T, Trecocido [[72-74]
Ricco (IT) 1997 RTPP SENT - 2.5 Efecto orientacion 75
University of Trento, IT 1998 PP/EPR/EBR/talco DDENT 25 50 Efecto composicion 76
Heino
Helsinki University of 1997 PA6/PP DDENT 2 2 Efecto composicion [66, 77]
Technology, FIN
Li
Hong-Kong University, HK 1997 PP/IM(PE/PPcop) DDENT 3.2 25 [78]
_ Marchal 1997 | LDPE DENT 0.29 10 | Proced. Estadist [79]
Université de Louvain, B ’ ' ’
Kausch 2000 PP/EPR DDENT 0.2 6-18000 | Efecto v (impacto) 80
Ecole Fed. Polyt. Lausanne, S 2000 POM DDENT 1 0.002-2 | Efecto v, T=100°C 81
Paul 2000 PAG6/EPR-g-MA SENB 3.18-6.35 [ impacto | Efecto composicion, T [82]
University of Texas, EEUU 2001 PAG6/ABS SENB 3.18-6.35 | impacto | Efecto composicion, T [83]
ol Orfh' ligll;r;?;: oty GB 2000 | Biopolymer gel DDENT 14 50 | 10°C [84]
Velasco
Universitat Politecnica de 2001 EPDM/microesferas vidrio DDENT 1.3 10 Efecto composicion [85]

Catalunya, E
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2.3.2 Teoria del trabajo esencial de fractura

Segun Broberg [37], durante la fractura de una probeta de doble entalla
(DDENT) a traccién, el trabajo total de fractura (Wy) se lleva a cabo en dos
zonas distintas, la zona interior de proceso (inner process zone o fracture
process zone, de ahi las siglas FPZ), y la zona plastica exterior (outer plastic
zone, de ahi OPZ), como se muestra en la Fig. 2.8. Durante el proceso de
fractura, una gran parte de la energia involucrada no esta directamente
asociada al proceso de fractura. Unicamente el trabajo que se invierte en la
FPZ es una constante propia del material, con lo cual, es necesario separar
el trabajo total de fractura, Wy, en dos términos: el trabajo esencial de fractura
(We) y el trabajo no esencial de fractura o también llamado trabajo plastico de
fractura (Wp), tal y como se indica en la Ec. 2.16:

P A r
Zona de
Sujecion
‘ 1
Zona Zona de
plastica proceso
W) W)
| 4
z = —5
|
| p
Py N

Fig. 2.8. Esquema de la probeta de doble entalla (DDENT). Se indican las
zonas de disipacidn de energia, asi como las dimensiones de la probeta.

Fisicamente, W, es el trabajo requerido para la creacion de dos nuevas
superficies. En el caso de polimeros con fractura fragil, este término
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corresponde al trabajo de creacion y posteriormente rotura de la estructura
fibrilar de las crazes en la zona de la punta de la grieta, como puede verse en
la Fig. 2.9-a. En cambio, en el caso de la fractura de polimeros ductiles, We
es el trabajo consumido en la formacion y rotura de una zona de “cuello” o
estriccion por delante del fondo de grieta Fig. 2.9-b). Tedricamente, el trabajo
esencial especifico de fractura (término W, dividido por unidad de area) se
define como:

d

w =bJ's—dé+ fs(Al)dAl (2.17)
0

e
enb

donde b es la anchura de la FPZ (del orden del espesor de la probeta),
(5,8) son la tension y deformacion verdaderas, & y € son la deformacion

verdadera y ingenieril de formacién de cuello (necking) respectivamente, y s
y Dy son la tension y la apertura critica de grieta en la FPZ. De ahi que la
primera componente de la ecuacién (2.17) es el trabajo plastico de estriccion
(cedencia completa del ligamento), mientras que el segundo se refiere al
trabajo para romper la zona de estriccién. El desarrollo tedrico del modelo de
fractura fue publicado por Cotterell [86], y posteriormente revisado por Mai
[87].

(a) fragil (b) ductil

zona estriccion

zona plastica

Fig. 2.9. Esquema de la zona de proceso (FPZ) en (a) polimero fragil y (b)
polimero ductil (tomado y modificado de [88]).

De forma experimental, se comprueba que W, es esencialmente una energia
superficial, y consecuentemente proporcional a la longitud de ligamento (I). El
segundo término, que representa una energia correspondiente a un volumen,
es proporcional al cuadrado de la longitud de ligamento (1*). Asi, se puede
expresar el trabajo total de fractura como:
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Wi = welt + bw,lt (2.18)
y su valor especifico (por unidad de area de ligamento):
Wi = We + bwyl (2.19)

donde w. es el trabajo esencial especifico (por unidad de area), w, es el
trabajo no esencial especifico (por unidad de volumen), | es la longitud de
ligamento, t es el espesor de la probeta y b es un factor de forma relacionado
con la geometria de la zona plastica. Los términos we y W, tienen unidades
de energia por unidad de superficie creada y energia por unidad de volumen
de material deformado respectivamente. Asumiendo que W es una constante
del material, y que w, y b son independientes de |, al representar w en
funcion de | se obtiene una relacion lineal, segun la ecuacion (2.19), que
permite determinar we (ordenada en el origen) y bw, (pendiente), tal y como
se muestra en la Fig. 2.10-a. EI método experimental consiste en ensayar
varias probetas con diferentes longitudes de ligamento y representar w; en
funcién de I, tal y como sugiere el protocolo de EWF del ESIS [41].
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o) ’ Datos validos

4
v

1.15s,
<—d> < — > ——> W/3
modo tension efecto<
mixto plana de borde =5,
> p

I [* |

Fig. 2.10. Representacion esquematica de: (a) trabajo especifico de fractura
frente a la longitud de ligamento para determinar los parametros de fractura; (b)
tension neta frente a la longitud de ligamento para comprobar el estado de
tension.

2.3.2.1 Método experimental del EWF

El procedimiento experimental del método del EWF destaca por su
simplicidad. Consiste en preparar una serie de probetas idénticas, en las que
varia la longitud de ligamento, | (y por lo tanto la profundidad de entalla).
Pueden ensayarse probetas entalladas de distinta configuracion, como las de
doble entalla (DENT), o las de entalla simple, ya sea a traccion (SENT) o a
flexion (SENB).

Se registra la curva carga-desplazamiento (F-d) para cada probeta, y por

integracion se calcula la energia total consumida (W) como el area bajo la
curva (Fig. 2.11). Se representa Wi frente a |, y, seleccionando el rango de
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datos validos (ver mas adelante las secciones 2.3.1.1y 2.3.1.2), se calcula la
regresion lineal por minimos cuadrados, obteniendo we y bw, (Ec. 2.19).

P

A
Wf

P max l<l<lg<l <lg

»
v

d

Fig. 2.11. Esquema de las curvas carga-desplazamiento obtenidas para el
ensayo EWF. El area bajo la curva es el trabajo total de fractura (Wjs).

2.3.2.2 Criterio de longitud de ligamento minima

Debido a que b puede variar con la geometria de la probeta y con |, la
relacion es lineal siempre y cuando se respeten las condiciones de similitud
geométrica entre las longitudes de ligamentos de las distintas probetas
ensayadas. Una de las comprobaciones que deben realizarse es que las
curvas obtenidas con las distintas probetas son similares en cuanto a la
forma. De hecho, existen dos valores de w. segun las condiciones
geométricas de las probetas utilitzadas, dependiendo esencialmente de la
relacion I/t, pudiendo favorecer un estado de tensién plana o bien un estado
de deformacion plana. Teéricamente, y segun Mai y Cotterell [39], usando
probetas de doble entalla @eep double edge-notched tension, DDENT) o
entalla Unica @ingle edge-notched tension, SENT) a traccion, el estado de
tensién plana se obtiene si:

I'>(3-5) t (2.20)

donde I' es la longitud de ligamento minima para asegurar un estado de
tension plana, yt es el espesor de la probeta.
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La transicion de un estado de tension plana a deformacion plana empieza
cuando | < I, existiendo un estado de tensiones mixto hasta llegar a
deformacion plana pura cuando la relacion I/t es muy reducida. La razén
fundamental para esta transicion es el incremento del constrefiimiento
plastico a medida que | es menor, que impide la deformacion en el sentido
perpendicular al plano de la probeta. Segun Mai y Cotterell [39], el estado de
tensiones es de deformacion plana cuando se cumple la misma relacion que
se exige en la norma para el calculo de la Integral J [26], al representar
valores que tedricamente son idénticos (ver mas adelante, seccion 2.4.5):

t> 25 (we/Sy) (2.21)

donde t es el espesor, wi es el valor de trabajo esencial especifico de
fractura en deformacion planay sy es la tension de cedencia del material.

El valor de I ha sido un tema de controversia en el reciente desarrollo del
método EWF. Si bien inicialmente se consider6 que tenia que ser
proporcional al espesor (3 a 5 vecest), tal y como se expresa en la ecuacion
(2.20), diferentes autores [4, 9, 70] han optado por determinarlo mediante la
aplicacion del criterio de Hill. Consiste en representar la tensién neta maxima
en el ligamento (Snet = Pmax/It) €n funcion de |, y observar para qué valor de |
el valor de s,e: se desvia del valor teodrico de 1.15 sy predicho por Hill [89]
(Fig. 2.10-b), y al mismo tiempo el valor de w; se desvia de una tendencia
lineal (Figura Fig. 2.10-a). Cabe destacar que el ultimo protocolo de EWF [41]
ha adoptado el criterio de Hill, sugiriendo que se represente S frente a |
para comprobar el estado de tensiones.

Es importante resaltar también que, segun distintos autores [9, 42, 61], la
extrapolacion de los datos obtenidos en modo mixto a ligamento nulo puede
dar una valor de trabajo esencial de fractura especifico en tension plana,
llamado w; . segun la nomenclatura clasica, tal y como se muestra en la Fig.
2.12.

30



Introduccién General

w; 1
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s o
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mixto  * PRliiet
W e "—’."J . ]
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< >
>

Fig. 2.12. Esquema que representa el método propuesto por varios autores
para la obtencion de w; ¢ [9, 42, 61].

2.3.2.3 Criterio de longitud de ligamento maxima

También se consideran criterios adicionales en cuanto al valor maximo de
longitud de ligamento valido (), considerando que para evitar efectos de
borde, | no puede sobrepasar un tercio de la anchura de la probeta:

"< W/3 (2.22)
Asimismo, y considerando que uno de los requisitos basicos de la teoria es
gue el ligamento esté totalmente en cedencia cuando empieza la
propagacion, se suele considerar que el tamafo de la zona plastica debe ser
superior a I:

2, > | (2.23)

donde 2rp, que representa el tamafio de la zona plastica, se calcula segun las
relaciones siguientes:

2rp, = (p/8)(E We/syz) para una zona plastica lineal (2.24a)
2r, = (1/p)(E V\é/SyZ) para una zona plastica circular (2.24b)

en las que E es el médulo de Young, y sy es la tension de cedencia del
material.

Combinando las ecuaciones (2.22) y (2.23), se obtiene la condicion:
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I <I"=min(W/3, 2r,) (2.25)

donde I" es el limite superior de longitud de ligamento, W es la anchura de la
probeta, y 2r, es el tamafio de la zona plastica generada en la punta de la
grieta.

Estas restricciones sobre el rango de longitudes de ligamento valido son
objeto de amplia discusién en la bibliografia [4, 7, 9, 52, 56, 90] y seran
analizadas mas adelante en este trabajo a lo largo del Capitulo 5.

2.3.3 Determinacién del trabajo plastico especifico

Si bien w, no es un parametro intrinseco del material, en muchas ocasiones
es Util para analizar las propiedades de fractura del material estudiado, y asi
tener en cuenta la contribucion de los distintos fenomenos de disipacion
energética por deformacion plastica que ocurren durante el proceso y que, en
materiales ddctiles, acompafian forzosamente el proceso de fractura.
Ademas, para unas mismas condiciones geométricas, se pueden comparar
los valores obtenidos de w, (o de bw,) con distintos materiales. Para
determinar w,, es necesario conocer el valor de b, ya que de la regresion
lineal Fig. 2.10-a se obtiene el término bw,. Segun el primer protocolo de la
norma de EWF [40], hay tres formas basicas de zona de proceso, que son la
circular, eliptica y romboidal para una probeta DDENT (Fig. 2.13).
Representando la variacién de la altura de la zona plastica () frente a |, y
ajustando los valores a los de una recta, podemos determinar b y, a su vez,
calcular w,, mediante la relacion teorica entreby I:

b= % para la forma circular (2.26)
_ph o
b= I para la forma eliptica (2.27)
h .
b= o para la forma romboidal (2.28)

Se pueden generalizar las ecuaciones (2.27) y (2.28) como:

h=kb | (2.29)
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donde k es una constante que depende de la forma de la zona plastica
escogida, y que toma los valores de 1.27 y 2 para la elipse y el rombo
respectivamente.

(a) circular (b) eliptica (c) romboidal
! h/2 h/2 h/2
— > 44—

Fig. 2.13. Esquema segun el primer protocolo del ESIS para EWF [40] de las
distintas formas de la zona plastica (se muestra la mitad superior de la probeta,
después de fractura). (a) circular; (b) eliptica; (c) diamante.

2.3.4 Separacion de las contribuciones de iniciacién vy
propagacion

El interés por determinar las contribuciones de iniciacion y propagacion por
separado en la aplicacién del método EWF ha sido objeto de estudio en la
literatura. En los primeros trabajos en los que se tratd este tema, se
considerd la hipétesis que el trabajo especifico de iniciacién tenia que ser
disipado integramente en la zona de proceso, y por lo tanto el término no
esencial debia de ser nulo. Asi, para la determinacion del término esencial
de iniciacion, Mai et al. [39] calcularon una regresion lineal de los valores
energéticos de iniciacién con la imposicion de pendiente 0, (equivalente a
realizar un promedio de los valores calculados), como puede observarse para
el caso de un polietileno en la Fig. 2.14. No obstante, puede verse que la
realidad es bastante distinta de su hipoétesis, y que el término esencial de
iniciacion difiere mucho de ser constante con |. Mas tarde, Paton y Hashemi
aplican el mismo método a policarbonato [50].
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Fig. 2.14. Diagrama del trabajo especifico de fractura total (+) y de iniciacion ()
para un grado de HDPE de peso molecular ultra-alto, tomado de la referencia
[39].

El hecho de que algunos materiales presenten curvas carga-desplazamiento
con una caida brusca en el momento de la iniciacion de la propagacion de la
grieta (ver seccion 5.3.1) sugiere de nuevo el interés en separar las
contribuciones energéticas de iniciacion (I) y de propagacion (Il), para asi
poder interpretar mejor los términos involucrados en el método EWF vy
obtener parametros correspondientes a procesos diferentes durante la
deformacién y fractura de probetas DDENT [61].

2.3.5 Interrelaciones entre los diferentes parametros de fractura

Uno de los aspectos tedricos mas interesantes de la teoria EWF es la
equivalencia de los parametros w. y J.. Mai y Cotterell fueron los primeros en
postularlo y demostrarlo desde un punto de vista te6rico [39, 91]. La
demostracion se basa en la definicion de J (Ec.2.10), que considera un
contorno G en las cercanias del fondo de una grieta que envuelve la zona de
proceso (ver Fig. 2.15):

ou
J = *dy - T—=ds 2.30
ﬂw y-T— ) (2.30)
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donde el primer término w*, que representa la energia local de deformacion,

puede reescribirse como sde, y por lo tanto se tiene:

jw dy = Ts_d ET dy = st_dE (2.31)
0 0 0

El vector T se puede expresar como las tensiones que actuan a través de la
FPZ:

ou ‘
- !1 Hds - ['s (@) (2.32)

de,

Combinando las ecuaciones 2.31 y 2.32, y comparando con la ecuacién 2.17:

En_ _ dc
J, :bjsde+ js (d)dd =w, (2.33)
0 e,b

Es interesante observar que la ecuacion 2.33, ademas de mostrar la
equivalencia tedrica de J. y We, también refleja la relacibn de estos
parametros con el CTOD (d.). Se puede demostrar que éste Ultimo parametro
puede obtenerse al representar el alargamiento a fractura (es) de las probetas
DDENT frente al ligamento, y calcular su extrapolacion a ligamento cero [36].

La comprobacion experimental de la equivalencia entre J. y we ha sido
demostrada para multiples materiales, especialmente en estudios realizados
por el grupo de Mai y Cotterell [9, 39, 42, 43], aunque también posteriormente
por otros grupos [49, 50, 54, 92, 93].

Traccion, T

Pl

; b (alturaFPz)

AT

Fig. 2.15. Contorno T en las cercanias del fondo de una grieta alrededor de la
zona de proceso (FPZ) (tomado de la referencia [21]).
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Es interesante hacer referencia a un método de deduccién indirecta de we por
medio de la relacion teorica entre we y d. [51]. Fue propuesto en el caso de
materiales que muestran, en probetas entalladas, una curva carga-
desplazamiento a traccion con forma parabdlica, en cuyo caso se puede
llegar a la simple relacién:

2
w =—gsydC

e

(2.34)

donde g=sy/sy (para una probeta DDENT, g=1.15 [89]), y d. se deduce a
partir del alargamiento a rotura e; segun el método citado anteriormente [36].
No obstante, este método, que se deduce haciendo una simplificacion
basada en la forma de la curva de tracciébn de las probetas entalladas,
Unicamente es valido en ciertos casos particulares y por lo tanto no tiene el
interés del método general.

Para finalizar este apartado, es interesante resaltar que la equivalencia
experimental entre we y G, también fue comprobada para un poliestireno de
impacto (HIPS) [94].

2.3.6 Aplicaciones del EWF

El método EWF, cuyo uso se ha generalizado en la ultima década, ha tenido
interesantes aplicaciones en materiales poliméricos y bajo condiciones de
ensayo muy diversas, como se puede observar en la Tabla 2.2. En los
siguientes apartados, se comentan diferentes aspectos relevantes que se
han analizado y que han sentado las bases de discusién del método.

2.3.6.1 Influencia de lavelocidad de ensayo

En cuanto a las condiciones de velocidad de ensayo, hay que destacar que el
método ha sido usado generalmente en condiciones estaticas (velocidades
por debajo de 200 mm/min), si bien, en los ultimos afios, ha habido algunos
intentos de experimentar la aplicabilidad del EWF a altas velocidades de
solicitacion.

En el rango estético, en la mayoria de trabajos en el que se ha variado la
velocidad de ensayo, no se ha observado una influencia significativa de esta
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variable sobre los resultados [52, 53, 56, 60]. Existen, sin embargo algunas
excepciones. Por ejemplo con un material como el polioximetileno (POM)
[81], tanto w. como bw, son sensibles a variaciones en el rango 0,002-
2 mm/min. También se ha observado que el polietilen-naftalato (PEN) es
sensible en cuanto a sus propiedades de fractura en el rango de 1 a
100 mm/min [77].

Los primeros trabajos realizados a altas velocidades fueron realizados con
probetas SENB, entre los cuales destacan los estudios de Zheng et al. [67],
Santana et al. [68], Fasce et al. [95], asi como dos trabajos del grupo de Paul
[82, 83]. Sin embargo, muy recientemente se han realizado estudios llevados
a cabo a alta velocidad con probetas DDENT. Entre estos trabajos, cabe
destacar uno de Beguelin et al. [80], llevado a cabo con films de PP de
200 um en el rango desde 6 hasta 18000 mm/min mediante una maquina
servohidraulica equipada con piston. Otro de los trabajos recientes que
merece ser citado es el de Ching et al. [46], en el que aplican altas
velocidades con UHMWPE y ABS mediante la adaptacién de probetas
DDENT en el equipo de impacto-traccion. Asi, observan una influencia
destacada de la velocidad al comparar los resultados estaticos con los
dinAmicos para estos materiales. Finalmente, muy recientemente Karger-
Kocsis y Ferrer-Balas han aplicado EWF a impacto-traccion en planchas de
un copoliester amorfo [170]. Concluyen que el trabajo esencial a impacto,
correspondiente a deformacion plana, concuerda bastante bien con el trabajo
esencial de iniciacién obtenido en el rango estatico.

2.3.6.2 Influencia de la Temperatura de ensayo

También, en relacién con las condiciones de ensayo, se han realizado ciertos
esfuerzos hacia la determinacion de la influencia de la temperatura de
ensayo en las propiedades de EWF. Deben citarse los trabajos de Wu
aplicados al estudio de una mezcla PBT/PC en probetas SENB [9, 44], asi
como también los de Hashemi en un PVC no orientado [5]. Muy
recientemente, Plummer et al. [81] estudiaron el POM en el rango 80-100 °C,
ya que este material rompe fragilmente a temperatura ambiente y no puede
aplicarse el método EWF. Un estudio interesante es el que proponen Pressly
et al. para mezclas de poliamida y ABS [83], en el que estudian el material en
el rango de —25 °C hasta 25 °C.
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Sin embargo, a excepcion del trabajo citado de Pressly et al., no hay
constancia de ningun estudio que abarque un rango de temperaturas
suficientemente amplio, con valores por encima y por debajo de la
temperatura de transicion vitrea {y) de un material polimérico, asi como
tampoco existe ningun trabajo en que se estudia la influencia de la
temperatura con probetas obtenidas a partir de film. Cabe destacar que el
comportamiento a fractura de films tiene una aun mas estrecha relacién con
las condiciones térmicas existentes comparando con materiales mas
gruesos, ya que la disipacion de la energia plastica en forma de calor se
produce cuasi instantaneamente debido a su reducido espesor. En este
sentido, es importante destacar que el presente trabajo incluye un estudio de
estas caracteristicas (ver seccion 5.4.2).

2.3.6.3 Influencia de la geometria de probeta

El tipo de probeta ha sido también objeto de distintos estudios, y se han
experimentado con éxito ensayos de fractura por EWF, mayoritariamente con
probetas tipo DDENT, SENT y SENB (mostradas en la Fig. 2.16). En la
mayoria de trabajos en los que se ha estudiado la influencia de la geometria,
se ha observado que el término w, es independiente de la geometria,
mientras que bw, si que depende de ella [42, 44, 50, 52].

4 ‘X
I |
DDENT SENT 1
— = = SENB
/\
| ] 1
v

Fig. 2.16. Esquema de las distintas configuraciones de ensayos para la
aplicacién del método EWF.

2.3.6.4 Tipo de materiales en los que se aplica EWF

Ademas de ser aplicable bajo distintas condiciones experimentales, el
método EWF ha demostrado ser util para una variedad de materiales
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poliméricos ductiles, abarcando distintos tipos tales como homopolimeros,
grados modificados a impacto, materiales compuestos con segunda fase
rigida o elastomérica, y hasta su reciente aplicacion a films multicapa [21]. En
la Tabla 2.2, donde se hace un resumen de los distintos materiales
poliméricos estudiados por EWF, puede observarse que la técnica se ha
aplicado a un importante niamero de materiales poliméricos de una gran
diversidad.

Entre los materiales compuestos a los que se ha aplicado con éxito la técnica
EWF, se encuentran polimeros reforzados con fibra de vidrio [45], asi como
con microesferas de vidrio [64, 85], lo que es otra muestra de la gran
versatilidad de la técnica.

Aungue se encuentran fuera de la familia de los polimeros que se suelen
considerar, es interesante destacar que el método EWF también se esta
consolidando como una herramienta muy Util para la determinacion de la
tenacidad del papel, tal y como han demostrado Seth et al. [96, 97] y Tanaka
et al. [98].

2.3.7 Simulacion numérica

Varios grupos han tratado recientemente de modelizar el proceso de fractura
y aplicar el método EWF mediante simulacién numérica, con el fin de poder
entender mejor fendmenos tales como la distribucion y el estado de
tensiones, el alcance de la zona plastica, o las posibilidades de reducir el
namero de ensayos necesarios para la obtencion de los parametros esencial
y no esencial del material.

En este sentido, Knockaert et al. [99] realizaron la simulaciéon por elementos
finitos en 3 dimensiones de la fractura de probetas DDENT de un acero con
bajo contenido en carbono, comparandolos con experimentos reales. Se
situaron en las hipétesis de elasto-plasticidad con grandes deformaciones.
En su trabajo, concluyen, por un lado, que la simulacién numérica permite
profundizar en el célculo de ciertos valores y fendmenos que no son
experimentalmente posibles, como los campos de tensiones y de
deformaciones. También observaron que el estado de tensiones es muy
similar para las diferentes longitudes de ligamento. Sin embargo, en su
trabajo Unicamente son capaces de simular la curva carga-desplazamiento
hasta el méaximo de carga.
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También Mouzakis [21] traté de simular el proceso, aunque con un enfoque
diferente. Con el fin de minimizar el nimero necesario de ensayos, intentd
modelizar la curva de traccion entera de una probeta DDENT mediante una
funcién empirica log-normal. Sin embargo, el modelo no consigue simular
con mucha precision la curva mas alla del maximo de carga, y los diagramas
de w; frente a | obtenidos a partir de la simulacion dan valores de we y bw,
bastante discrepantes de los obtenidos experimentalmente.

En un reciente trabajo de Chen et al. [100], se presenté un estudio mucho
mas completo que los anteriores, en los que se simulaban varias geometrias
(DDENT, SENT, DCNT -entalla profunda centrada a traccion- y CLLL —
similar a SENT pero con la traccion aplicada anicamente en un punto-) y se
comparan con los resultados experimentales realizados con planchas de
HDPE, obteniéndose muy buenas correlaciones entre los resultados
numericos y experimentales de we, bwp, Jc y dJg/da. Asimismo, demuestran
por simulacién numérica la equivalencia entre los dos métodos, presentando
la equivalencia, por un lado, de los términos de “ordenada en el origen” w, y
Je, Yy, por el otro, los valores de relacionados con la “pendiente”, bw, y
Y.(dJr/da). También muestran la existencia de una zona de alta deformacion,
incluida en la zona plastica, que puede asociarse con la FPZ.

2.3.8 Aplicacion del EWF a films en modo de desgarro

El estudio de la fractura de films poliméricos ha venido aplicandose usando el
método EWF en las configuraciones DDENT o SENT en modo | de fractura.
Sin embargo, existe un gran interés para estudiar también la aplicacion del
método EWF en una configuracion de desgarro (modo Ill) para polimeros.
Esta configuracion, mostrada en la Fig. 2.17, es utilizada habitualmente en
los ensayos de control a nivel industrial, por su simplicidad, aunque
Unicamente se suele determinar la fuerza constante de desgarro [1]. Sin
embargo, tal y como se vera mas adelante en este trabajo, el valor de fuerza
constante no representa un valor propio del material.
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Fig. 2.17. Esquema de la probeta de desgarro (modo llI).

Una adaptacion de la teoria de EWF en modo lll fue desarrollada para el
caso de metales por Mai y Cotterell [101]. En el caso de metales, la
separacion del término esencial y del no esencial se basa fundamentalmente
en la energia disipada en la flexion para doblar los “brazos” de la probeta. La
obtencién de los dos parametros por separado se obtiene por medio de
modificar la anchura de la probeta W (de forma similar a variar la longitud de
ligamento en el caso de probetas DDENT) que representa una variable que
Gnicamente afecta al trabajo de flexion. Asi, el diagrama clave para la
obtencién de los parametos de fractura es el de w; frente a W, y mediante
una regresion lineal se obtienen we y w,. Sin embargo, en films poliméricos,
la energia disipada para la flexion es despreciable, y no es posible aplicar
este método.

Por las razones que se han expuesto, en el marco de esta tesis se ha tratado
de adaptar el método EWF a la configuracién de desgarro en el caso de
polimeros, presentandose a continuacion el método Two-Zones Model (TZM)
qgue se ha desarrollado desde un punto de vista teérico y, mas adelante, en el
Capitulo 5, su aplicacién a los films poliméricos estudiados en el presente
trabajo.

2.3.8.1 Método TZM: una nueva propuesta para aplicar EWF en
desgarro para polimeros ductiles.

El analisis de la fractura en configuracién de desgarro se suele basar en una
consideracién de balance energético:
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Pdu=G. tda (2.35)

donde P es la carga aplicada, t es el espesor de probeta, u es el
desplazamiento del punto de aplicacién de la carga, G. es el trabajo
superficial para la creacion de una unidad nueva de superficie y a es la
longitud de la grieta.

Por razones geométricas, se puede considerar que u=2a, y la expresion
anterior se simplifica en:

Ge=2 Pht (2.36)

Asi, el método usual para determinar G; (que seria equivalente a w,) suele
ser la realizacién de una serie de ensayos con probetas idénticas (como la
mostrada en la Fig. 2.17), y deducir G, a partir de la fuerza constante de
propagacion o bien de la fuerza méaxima, segun el tipo de respuesta
mecanica que se obtenga (Fig. 2.18).

A A

(@) (b)

Fig. 2.18. Esquema de los dos tipos de curvas carga-desplazamiento habituales
en el ensayo de desgaro. (a) Fuerza de propagacion constante; (b) Fuerza de
propagacion no constante.

Hay que resaltar que la Ec. 2.36 es Unicamente valida cuando se cumplen las
siguientes condiciones [101]:

e No se disipa trabajo en la flexion de los “brazos”

e La zona plastica exterior puter plastic zone o OPZ) que envuelve el
camino de fractura es despreciable, y toda la disipacién energética se
produce en la zona del proceso de fractura (fracture process zone o FPZ)
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Precisamente, el hecho que la ultima condicion no se verifica en los
polimeros dductiles que se estudian en este trabajo ha motivado la
profundizacion en este campo de la fractura en modo Ill. Si we. es una
propiedad del material para un espesor determinado [101], no puede
depender de la longitud de ligamento. Sin embargo, algunas observaciones
realizadas muestran que el area de la OPZ varia considerablemente con |.
Asi, el trabajo plastico disipado en esta zona debe estar relacionado con w, y
no con We. ElI hecho que los dos parametros no presenten el mismo tipo de
dependencia en funcion de |, abre la posibilidad de obtenerlos por separado a
partir del trabajo total de fractura (Ws). Con esta finalidad, se propone en este
trabajo un nuevo modelo, llamado TZM (Two-Zones Model).

A
I, <
f A o
5]
O
h
Ia
A I
WA W;E
g B
A\ v Desplazamiento
w
< >

Fig. 2.19. Modelo de dos zonas (TZM). (a) Esquema de la probeta de desgarro
en la que se presentan las dos zonas A y B del modelo, correspondientes a los
distintos regimenes de propagacién mostrados en la figura (b).

En el modelo TZM, mostrado en la Fig. 2.19, se distinguen dos zonas
distintas relacionadas con dos regimenes de propagacion diferentes. La zona
A es la region de la OPZ en la que h (anchura de la OPZ) varia con la
longitud de ligamento, y corresponde a la parte de la curva donde la carga
aun no se ha estabilizado. En la zona B, por el contrario, h es constante y
esta relacionada con la parte de la curva donde la carga es constante. De
esta forma, se pueden unificar los dos tipos de curvas habituales (Fig. 2.18)
en un solo tipo, con la diferencia de que el material que presenta la curva de

43



Capitulo 2

la Fig. 2.18-a alcanza la carga constante de propagacién mucho antes que el
material de la curva mostrada en la Fig. 2.18-b. En este sentido, una critica
gue puede hacerse al método en el que deduce G, a partir de la carga
méaxima [1] es que el valor determinado es arbitrario, ya que depende de la
longitud de ligamento escogida.

A continuacion se proponen dos métodos posibles para separar we y wp. El
primero hace referencia a la zona A, mientras que el segundo se refiere a la
zona B.

Método de la zona A

Segun el modelo, se puede escribir que, en la zona A:
We'= Wt + WA = we 't + w, Syt (2.37)

donde S, es el area de la OPZ, que puede expresarse como S, = a (" 2 si
se asume que la forma es triangular. El término a es el factor de forma que,

en este modelo, es igual a la relacion h/(21,) en la OPZ, y equivale a cos(f/2),

siendo f el angulo de la OPZ en la Zona A (Fig. 2.19-a). Asi, normalizando
por I* t, la ec. 2.37 se puede reescribir como:

Wt = we + awgl® (2.38)

El interés de la ecuacion 2.38 es que, como en otras configuraciones de
ensayo (DDENT, SENT, SENB, etc.), al coger probetas con distintos valores
de |, se puede extrapolar w; a ligamento cero para obtener we. Ademas, si a
puede ser determinado geométricamente mediante la observacion de la OPZ
de probetas fracturadas, se puede deducir el valor de w, a partir de la
pendiente de la regresion lineal entre w; y I*. Sin embargo, se debe resaltar
gue las restricciones para los valores validos de | son las siguientes:

e un umbral de | minimo (I'), por debajo del cual los efectos de borde son
demasiado importantes sobre la forma de la OPZ.

e un umbral de | maximo (") que es el limite entre la zona A y la zona B.

Obviamente, la transicion real ocurre en un rango de |. Una observacion
visual acurada de la OPZ puede dar informacién interesante acerca de I".
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Método de la zona B

Un segundo método, para la zona B, se basa en la ecuacion siguiente:
W= We + W, =we IBt+w, Sp°t (2.39)
donde S,° se puede calcular como S,° = h® I°.
La expresion 2.39 se puede reformular como:
WP =WEP t= we + w, h® (2.40)

Segun la ecuacion anterior, si se ensayan varias probetas de tal forma que
se obtengan distintas anchuras de la OPZ, al representar w en funcion de
h® se podria obtener we y W, como la interseccion con el eje vertical y la
pendiente de la regresion lineal que mejor ajusta los puntos,
respectivamente. El punto clave de este método es conseguir las condiciones
de ensayo adecuadas que permitan variar h sin alterar las propiedades del
material.

En este método, otra forma de obtener w® seria a partir de la carga
constante de propagacion (P?), aplicando la ecuacion 2.36:

w = 2PB1t (2.41)

Ambos métodos (zona A y zona B) han sido aplicados en un estudio
preliminar realizado con diversos materiales. Los resultados se presentan en
el Capitulo 5, y muestran que, si bien aun debe profundizarse en su
desarrollo, existen posibilidades interesantes de aplicar la teoria EWF en
configuracdn de desgarro en films poliméricos.
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2.4 MECANISMOS DE DEFORMACION PLASTICA

Los mecanismos de deformacidén plastica predominantes en el material
tienen una contribucion muy relevante sobre sus valores de tenacidad. En
este mismo sentido, un gran numero de sistemas poliméricos han sido
desarrollados con el objetivo de obtener mecanismos de deformacion (o de
refuerzo) con una alta disipacion de energia asociada, para aumentar su
tenacidad a la fractura. En este capitulo se hace una breve introduccion
sobre los distintos mecanismos de deformacion plastica que se han
identificado en polimeros, tanto monofasicos como multifasicos.

En materiales monofésicos, los mecanismos tipicos de deformacion son la
cedencia por cizalladura (shear-yielding) y el crazing, mientras que en
sistemas multifasicos, se puede tener refuerzo por deformacion de fase
elastomérica, crazing mdultiple, cedencia por cizalla mdltiple, cavitacién o
combinaciones de ellos.

En la Fig. 2.20, se muestra el esquema del proceso de deformacion de un
polimero semicristalino.

Fig. 2.20. Representacion esquematica del proceso de deformacion en los
polimeros semicristalinos: a) estado no deformado; (b) extension de las
moléculas de unién y movimiento de las cadenas en el interior de las lamelas;
(c) fragmentacioén de las lamelas; (d) alineamiento seguln la direccién de tension
(tomado de la referencia [14]).
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2.4.1 Mecanismos en sistemas poliméricos monoféasicos

2.4.1.1 Cedenciapor cizalladura

El mecanismo de cedencia por cizalladura ocurre a volumen constante y
conduce a un cambio permanente de la forma del material (deformacion
plastica irreversible). El proceso puede manifestarse de forma difusa cuando
la deformacion es relativamente homogénea a lo largo de la seccion
sometida a las tensiones o bien en zonas localizadas. En materiales
semicristalinos, este mecanismo se relaciona con procesos que ocurren en
los planos cristalinos (deslizamiento, twinning, transformacién martensitica)
[102]. En materiales amorfos, las deformaciones requieren movimientos
coordinados de segmentos de cadenas mas grandes que en los
semicristalinos, y suele manifestarse generalmente en forma de cedencia
difusa, aunque también se han observado bandas de cizalladura localizadas
[103]. Ambos fendmenos absorben una gran cantidad de energia y, en
consecuencia, aumentan la tenacidad del material.

La cedencia localizada puede manifestarse de dos formas, o bien los
conocidos cuellos de estriccibn, o bien las denominadas bandas de
cizalladura (Fig. 2.21), dependiendo de las caracteristicas geométricas de la
pieza. La aparicion de cuellos se asocia a piezas donde las restricciones de
deformacién en una de las direcciones no exista, como es el caso de
probetas delgadas (p.ej. film polimérico), o aquellas mas gruesas en que
existe un mecanismo de relajacion de la triaxialidad (p.ej. cavitaciéon en
presencia de particulas elastoméricas). Cuando la estriccidbn no es posible,
aparece un deslizamiento en la direccion del corte maximo (alrededor de
45°). En la Fig. 2.22 se pueden observar las bandas de cizalladura que
aparecen en un poliestireno deformado a compresion.
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Fig. 2.21. Manifestacion de la cedencia localizada. (A) cuello de estriccion; (B)
Banda de cizalladura (tomado de la referencia [104]).

Fig. 2.22. Fotografia de las bandas de cizalladura localizadas obtenidas en
compresion plana en una probeta de PS (tomado de la referencia [12]).

La identificacion de este mecanismo permitié explicar los altos valores de
tenacidad observados en un poliestireno de alto impacto (HIPS) [105], que no
habian podido ser justificados plenamente mediante el mecanismo de
deformacién de fase elastomérica [106], que fue el primer mecansimo de
refuerzo idenitificado en la literatura.
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2.4.1.2 Crazing

El crazing es un tipo de mecanismo de deformacién plastica localizada muy
usual en polimeros amorfos con baja densidad de empaquetamiento (como
poliestireno), aunque puede ocurrir en una gran variedad de termoplasticos
[107]. Los defectos asociados al crazing son microvacios que se desarrollan
en el plano perpendicular a la direccion de traccién principal, que no llegan a
coalescer para formar una grieta sino que estan estabilizados por fibrillas de
material, y se conocen por el nombre de crazes.

La primera observacion de estas microgrietas fue publicada por Sauer et al.
[108]. Las crazes, al tener un indice de refraccion distinto al del material no
deformado, se pueden distinguir claramente.

A diferencia de una grieta, que es una discontinuidad real del material y que
no tiene capacidad de transmision de tension, una craze es una capa
delgada de material deformado y si tiene ésta capacidad. Su estructura
consiste en dos caras conectadas por una red de cadenas poliméricas
fibrilares de 5-30 nm de didametro, y pueden convertirse en una grieta cuando
estas fibrillas se rompen, habitualmente generando una fractura fragil. Asi, a
diferencia del mecanismo de cedencia por cizalladura, el fenbmeno de
crazing va asociado a un incremento de volumen. Se suele considerar que,
en una craze, el 50% corresponde a vacio. Es importante destacar que el
crazing es un proceso con absorcion de energia, y por lo tanto es un
fendmeno ligado a la tenacidad del material.

Enmarafiamiento

=< Capa con
] } ablandamiento
por deformacion.

Microvacio

Fibrillas de 1a Craze

Fig. 2.23. Esquema de la estructura fibrilar de una craze (tomado de la
referencia [15]).
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2.4.2 Mecanismos en sistemas poliméricos multifasicos

El refuerzo de materiales poliméricos se basa en un incremento de tenacidad

conseguido por medio de extender los fenbmenos de disipacién de energia a

una zona mucho méas amplia que la simple zona de proceso principal.

Muchos de estos fenbmenos pueden ocurrir de forma simultanea dentro de

un mismo material. En la Fig. 2.24 se presenta un esquema de los mas

significativos, y que seran descritos en el capitulo siguiente.

Interacciones entre
Crazes y Bandas de cizalladura

Fractura de o)

la particula  Decohesion de las
de caucho  particulas de caucho
después de su
cavitacion.

Cedencia difusa

Desviacion de la grieta
Falla por la particula
transparticular

jeisie=
O Decohesion d
o] Rasgado de Lecohesion de
Estirainiento particulas ~PATL iculas

Crazing

f O O de caucho Vacio y/o
particula

Formacion de 0 @) cavitada

bandas de

cizalladura O

entre particulas

de caucho o

. Alona pldstig
>} punta de gr.

ela

Fig. 2.24. Esquema a de los distintos procesos 0 micromecanismos de
deformaciéon que actdan en un sistema reforzado con caucho. Tomado de las
referencias [15, 109].

2.4.2.1 Deformacion de la particula elastomérica

El primer mecanismo de refuerzo que se propuso para polimeros tenia por

objeto el estudio de un HIPS [106], y sugeria que el incremento de volumen y
el emblanquecimiento por tension que aparecia en la zona deformada se

debian a que las particulas de caucho se deformaban y actuaban como

puentes entre las superficies de una grieta que se propagaba, previniendo el

crecimiento de la misma hasta un tamarfo catastrofico.
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Sin embargo, Newman y Strella [105] cuestionaron la validez del modelo por
el hecho de que no tenia en cuenta la contribucion de la matriz, y calcularon
que la energia de disipacion asociada a la deformacion de las particulas era
muy pequefia (alrededor de una décima parte de la energia total consumida),
y con una importancia secundaria. Ademas, este modelo no explica el
fendmeno de emblanquecimiento.

2.4.2.2 Crazing multiple

Este fendbmeno fue propuesto inicialmente por Bucknall y Smith [110],
guienes observaron que el emblanquecimiento que aparecia en la regién
deformada de un HIPS podia atribuirse al crazing mdultiple. Este mecanismo
se debe a la presencia de particulas elastoméricas que generan una multitud
de crazes por el fenbmeno de concentracion de tensiones, con su maximo en
el ecuador de las particulas. Asimismo, las particulas elastoméricas acttan
como obstaculos para el crecimiento de las crazes, y dificultan que éstas se
conviertan prematuramente en grietas. Ademas de la importante cantidad de
trabajo plastico asociado a la generaciébn de las crazes, también las
particulas elastoméricas se deforman durante el proceso, con su
consecuente contribucién a la absorcién global de energia.

Fig. 2.25. Micrografia de crazing multiple en un sistema de PMMA reforzado
con particulas elastoméricas (tomado de la referencia [14]).
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2.4.2.3 Cedencia por cizalladura multiple

En materiales multifasicos, este mecanismo no sélo actia como un proceso
de absorcidn de energia, sino que también cabe destacar que las bandas de
cizalladura pueden ser un obstaculo para la propagacion de crazes y/o
grietas, dificultando asi la fractura. Fue estudiado inicialmente por Newman y
Strella [105] en un ABS, quienes observaron que la formacién de cuello,
estiramiento y endurecimiento por deformacion ocurren junto con la
deformacion plastica localizada de la matriz alrededor de las particulas
elastoméricas de refuerzo. Su modelo considera que la triaxialidad generada
por la particula en la matriz incrementa el volumen libre local y
consecuentemente inicia una cedencia por cizalla extensiva y estiramiento de
la matriz. Asi, se estableci6 que el incremento de tenacidad de mezclas
poliméricas se debe méas a una gran absorcién de energia por shear-yielding
de la matriz, que a micro-fisuraciones y “puenteo” por las particulas.

Sin embargo, y aunque ha significado un avance considerable en la
comprension de los mecanismos de refuerzo, este modelo falla en cuanto a
la explicacion de distintos puntos como el emblanquecimiento por tension, el
incremento de volumen y la elongacion sin estriccion.

Més recientemente, un modelo diferente para un mecanismo de cedencia por
cizalladura inducido por particulas elastoméricas fue desarrollado por Wu
[111, 112], en el que se considera que las particulas actian meramente como
concentradores de tensiones. Se postula que cuando dos particulas estan
suficientemente cerca (menos de una distancia critica t.), el solapamiento
entre sus campos de tensiones permite la cedencia de la matriz. En este
modelo, la distancia t. se considera como una propiedad caracteristica del
material para una velocidad y una temperatura del ensayo determinadas. El
modelo permite explicar, entre otros, y mediante este parametro critico, las
transiciones ductil-fragil y la evolucion de la tenacidad en funcion del tamafio
de particula.

2.4.2.4 Crazing y cedencia por cizalladura simultaneos

Estos dos mecanismos pueden ocurrir simultdneamente, siendo el dominante
aquél que lo es para la matriz sin modificar. La contribucion de cada
mecanismo dependera del tamafio y dispersion de particulas, concentracion,
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velocidad y temperatura del ensayo, y peso molecular de la matriz, entre
otros factores [109].

Una de las posibilidades de esta interaccion ya ha sido comentada, y se trata
del impediemiento que suponen las bandas de cizalladura para el crecimiento
de las crazes. Asimismo, también puede darse el fenémeno de
enromamiento por cizalladura, que consiste en la aparicion de una banda de
corte en la punta solicitada de una craze, y que frena su crecimento.
Finalmente, otro caso, observado por Donald [113], se da cuando las crazes
crecen entre las bandas de cizalladura y, debido a la orientacidn existente en
estas Ultimas, puede presentarse la rotura prematura, originando una grieta.
En estos casos, el fendmeno de emblanquecimiento por tension es causado
por el crazing.

1 s

Bandas de cizalladura Craze frenada por una

/ \ particula elastomérica

\

Craze frenada por una
banda de cizalladura

crazes

Fig. 2.26. Combinacion de crazing y cedencia por cizalladura (tomado y
adaptado de referencia [88]).
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2.4.2.5 Cavitacién de particulas y cedencia por cizalladura

El fendbmeno descrito en la seccion anterior de combinaciéon de crazing y
cedencia por cizalladura no permite explicar el emblanquecimiento de
sistemas en los que no produce crazing. En estos casos, se puede justificar
el fenbmeno por un mecanismo de cavitacién. Distintos autores han
observado mediante microscopia Optica (MO) y por microscopia electronica
de barrido (SEM) la evidencia de cavitacion tanto en el interior de las
particulas como en la interfase particula/matriz (esquematizado en la Fig.
2.27), asi como cedencia por cizalladura en la matriz circundante [114].

La cavitacion soOlo se produce en polimeros modificados, y trae como
consecuencia una reduccion de la tension hidrostatica local, promoviendo
condiciones de tensién plana, que favorecen la cedencia (y estriccion) a
niveles de carga menores a los esperados en el material sin modificacién. El
fendbmeno se produce cuando, por accién del campo de tensiones aplicado,
se sobrepasa o bien la resistencia al rasgado de la particula o bien la de la
interfase, con la consecuente descohesién entre dominios.
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Fig. 2.27. Esquema del fendmeno de cedencia por cizalladura inducida por
cavitacion de las particulas elastoméricas (tomado y adaptado de la referencia
[88]).
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Capitulo 3. MATERIALES

3.1 POLIPROPILENO ISOTACTICO (IPP)

3.1.1 Generalidades

El polipropileno es uno de los materiales termoplasticos de mayor consumo,
por su bajo coste y gran versatilidad. Es el polimero mas utilizado por detras
de la familia del polietileno, y su crecimiento ha sido muy importante en los
Gltimos afios. Alrededor de un 25% del total de polipopileno producido se
destina al mercado del envase y embalaje, en el que predomina el material
en forma de film [10, 115].

La forma isotactica del PP (iPP) es la mas regular, ya que los grupos metilo
se sitian a un mismo lado de la cadena (Fig. 3.1). Esto permite al material
cristalizar en una forma helicoidal, por lo tanto, se trata de un polimero
semicristalino. Los grados de polipropileno comerciales suelen presentar una
tacticidad de alrededor del 90-95% [116].

En cuanto a sus propiedades térmicas, su temperatura de fusion (Tm '),
relacionada con la destruccion de la fase cristalina, suele estar entorno de
160 °C. Por otro lado, su temperatura de transicion vitrea (TgPP), atribuida al
incremento de movilidad de la fase amorfa, se sitla en el rango entre —20°C
y 20°C.

%
Y
H

R

Fig. 3.1. Férmula estereoquimica del polipropileno isotactico.
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Uno de los descubrimientos claves para su importancia industrial se debe a
Natta, quien desarroll6, en 1954, los catalizadores necesarios para su
polimerizacion con altos pesos moleculares y un buen control de la tacticidad,
basandose en los trabajos previos de Ziegler [117]. A partir de este momento,
su creciente desarrollo tecnolégico permitié la aplicacién del PP en un gran
namero de campos, como pueden ser piezas inyectadas, productos textiles,
films, laminados, etc. Este desarrollo ha conllevado la mejora constante de
sus propiedades, asi como la obtencidon de nuevos catalizadores que han
permitido el disefio de grados de PP de una alta especificidad, en especial
mediante los catalizadores metalocénicos de ultima generacion [116, 118].

Una de las razones del éxito del iPP es su baja densidad (0,9 g/cm?), que le
confiere importantes propiedades especificas en comparacion con otros
polimeros. Ademas, su versatilidad le permite ser conformado mediante la
mayoria de los métodos de transformacién de termoplésticos existentes. Otra
de sus ventajas es, finalmente, su facil reciclabilidad.

3.1.2 Morfologia

Las propiedades mecanicas y térmicas del iPP dependen en gran medida de
la morfologia cristalina, lo que incluye el tipo de estructura cristalina (existe
polimorfismo en el iPP), el tamafio y la forma de los cristales y el grado de
cristalinidad (Xc), es decir el porcentaje de fase cristalina (al que nos
referiremos de forma simplificada como “cristalinidad” en este trabajo).

Al aumentar la cristalinidad, aumenta la rigidez, la resistencia mecanica y la
densidad del material, y suele disminuir la resistencia al impacto, la tenacidad
y la ductilidad [119]. El grado de cristalinidad esta basicamente condicionado
por la tacticidad de la cadena, y suele estar entre el 40 y 70% (la presencia
de irregularidades en la insercion del mondémero durante el proceso de
polimerizacion es inevitable) [120]. También influyen sobre la cristalinidad
otros factores propios del material, como son la masa molecular (la
polidispersidad, la composicion en aditivos, mezclas, etc. En cuanto a los
factores relacionados con el proceso, hay que tener en cuenta también la
velocidad de enfriamiento, el perfil de temperaturas durante el proceso, la
orientacién, o la adicion de nucleantes, entre otros [119].
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La morfologia cristalina habitual del iPP es la estructura esferulitica, con un
tamano esferulitico comprendido entre 1 y 50 um. En la Fig. 3.2 se muestra la
estructura esferulitica de uno de los iPP estudiados en el presente trabajo.
Se considera que un incremento del tamafio cristalino puede afectar
negativamente a la tenacidad [120].

Fig. 3.2. Micrografia obtenida por SEM de la estructura esferultitca de una
probeta inyectada de uno de los iPP estudiados (EX), después de disolver la
fase amorfa mediante la solucién propuesta por Basset y Olley [121].

3.1.2.1 Polimorfismo

La celda cristalina unitaria del iPP depende de distintos factores, como
pueden ser la tacticidad, o las condiciones de transformacion (presion,
temperatura, grado de cizalla y velocidad de enfriamiento), por lo que se
puede hablar de polimorfismo. Hay 4 formas cristalinas basicas de iPP:
monoclinica (o), hexagonal (B), triclinica (y) y esméctica (sm) [122].

Monoclinica (@)

La celda unitaria del o-PP tiene las caracteristicas siguientes: a=0,666 nm,
b=2,078 nm, ¢=0.6495 nm, b=99.62° y a=g=90°. Se organiza en forma de
diferentes microestructuras lamelares y esferuliticas, y suele presentar una
densidad de 0,936 g/cm®. Es la forma mas convencional y estudiada del iPP,
y, en funcién de su birrefringencia y del rango de temperatura en las que se
obtienen, se han establecido cuatro subgrupos (I, II, lll y IV), donde los dos
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primeros tienen birrefringencia positiva, y el resto negativa. A partir de
estudios por SEM, se ha observado que la morfologia de esta forma de iPP
esta constituida por un entrecruzamiento lamelar caracterisitico (denominado
cross-hatching ), que no aparece en ningun otro polimero. La temperatura de
fusién de equilibrio (T’) de esta forma se encuentra entre 185 °C y 209 °C.

Hexagonal (b)

Hay distintas propuestas para las dimensiones de la celda unitaria del B-PP,
aunque distintos autores coinciden en considerar que tiene las caracteristicas
siguientes: a=1,27 nm, ¢=,635 nm, a=b=90° y g=120° [122]. La forma 3 exhibe
birrefringencia negativa bajo luz polarizada, y puede reconvertirse en forma o
por calentamiento a través de distintos mecanismos [123]. Esta forma se
favorece en condiciones especificas de cristalizacion, como pueden ser el
enfriamiento brusco, la cristalizacion en un gradiente de temperaturas, el uso
de nucleantes selectivos o la cristalizacion bajo condiciones de cizalladura.

La T, de la forma [ varia entre 170 °C y 200°C [122].

Uno de los mayores intereses de la forma p-PP es que presenta mayor
tenacidad a la fractura en comparacion con la a-PP. Este hecho puede
explicarse por un fenédmeno de absorcion de energia en la transformacion f3-

o que ocurre durante el proceso de deformacion y fractura [59, 124-126].

Triclinica (g)

La estructura cristalina de la forma y-PP se conoce sélo aproximadamente,
pero hay consenso en que es similar a la del a-PP. Tiene las caracteristicas
siguientes: a=0,654 nm, b=2,14 nm, ¢=0.650 nm, a=89°, b=99.6° y ¢g=99°, y
una densidad de 0.954 g/cm?® [122]. Habitualmente, esta forma no se obtiene
bajo condiciones normales de procesado, ya que necesita bajos pesos
moleculares (M, alrededor de 6000) y presiones altas (de 10 a 200 MPa), asi
como cadenas con defectos producidos por catalisis metalocénica [120].

Esmeéctica (sm) o mesomorfica

La forma sm-PP representa un estado de orden intermedio entre el estado
amorfo y el estado cristalino [120, 122, 127]. En la Fig. 3.3, se puede ver el
difractograma de R-X de esta forma comparada con las del PP amorfo
(atactico) y el a-PP.
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a- form

Mesomorphic Form

Amorphous aPP
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Fig. 3.3. Comparacion de los difractogramas de WAXS para un PP amorfo,
esmeéctico (o0 mesomdérfico) y monoclinico. Tomado de la referencia [128].

La forma sm-PP aparece cuando se enfria bruscamente el material, y por lo
tanto puede tener una importancia relativamente alta en procesos en los que
se da esta caracteristica. Este es el caso de la transformacion de films, en los
gue al enfriarse bruscamente hasta temperatura ambiente durante su
procesado (debido a su reducido espesor), se desarrolla la fase sm-PP
metaestable del polipropileno. Esta fase es estable a T,, pero se puede
transformar en la fase monoclinica @-PP) si se somete a un proceso de
recocido a una temperatura por encima de 70-80°C [129, 130] o mediante la
aplicacion de deformacion plastica [131]. En el presente trabajo, dedicado
especialmente a las propiedades de films, se estudia el efecto del proceso de
recocido (y por lo tanto de un cambio de fase de sm-PP a «-PP) sobre su
comportamiento a fractura (concretamente en la seccion 5.4.1)
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3.2 MODIFICACIONES DEL POLIPROPILENO A IMPACTO

Uno de los inconvenientes del iPP homopolimero es la baja resistencia al
impacto y a bajas T. Destaca, especialmente, su transicion ductil-fragil que
suele ocurrir alrededor de temperatura ambiente y, por lo tanto, en un rango
de un gran numero de aplicaciones. Habitualmente, se suele mejorar la
tenacidad del PP mediante refuerzo elastomérico fubber toughening), que
consiste en afiadir una segunda fase mas ductil (modificador de impacto), ya
sea por mezcla o por copolimerizaciéon, que modifique los mecanismos de
deformacién (ver seccion 2.4.2).

3.2.1 Copolimeros

Usualmente, en los copolimeros de polipropileno se suele utilizar el etileno
como comonomero. Los copolimeros del PP se pueden clasificar en dos tipos
diferentes segln su secuencia quimica: en bloques, o al azar. En los
copolimeros en bloques, las secuencias de los dos comondémeros pueden
ordenarse y cristalizar segun lo haria el homopolimero respectivo. En
cambio, el copolimero al azar puede o bien formar cristales mixtos con una
estructura cristalina compartida, o bien sélo cristalizar en un comonémero el
otro ser expulsado a la fase amorfa, con la consecuente reducciéon de la
cristalinidad [119, 122, 132].

3.2.1.1 Copolimeros etileno-propileno al azar

Los copolimeros etileno-propileno al azar se suelen conocer como EPR
(ethylene-propylene rubber). El contenido de etileno (Cg) es usualmente
superior al 10% cuando se desean modificar propiedades como la
cristalizacion, la estabilidad térmica, la rigidez y la deformacion a rotura. Con
contenidos inferiores al 5% Unicamente se modifica la capacidad de
cristalizacion. Otro de los copolimeros al azar que se sintetiza a partir de los
mismos comonémeros es el EPDM (ethylene-propylene-diene monomer). En
este caso, ademas de unidades de etileno y propileno, se afiade un
mondmero diénico que permite la reticulacién y por lo tanto la obtencién de
un elastomero. Con un Cg del 10%, se consigue bajar unos 5°C la Ty
respecto al homopolimero, aunque también disminuye el punto de fusion.
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El interés de estos materiales se basa esencialmente en que los defectos
introducidos por el comondémero dificultan la cristalizacién, reducen la
densidad y mejoran sensiblemente las propiedades 6pticas del material (la
reduccion de densidad modifica el indice de refraccion). Otra razon para la
produccién de EPR es la reduccion del punto de fusion (mayor facilidad de
sellado). Sin embargo, uno de los mayores usos de los EPR y EPDM es
como segunda fase en mezclas poliméricas con el objetivo de reforzar la
matriz (habitualmente PP) a impacto.

3.2.1.2 Copolimeros etileno-propileno en bloque

Como ya se ha dicho, los copolimeros en bloques o EPBC (ethylene-
propylene block copolymers), también llamados copolimeros secuenciales
por algunos autores, permiten un alto grado de cristalinidad. Su objetivo es
esencialmente mejorar las propiedades al impacto del PP a bajas
temperaturas, sin por ello perder propiedades como la rigidez o la resistencia
mecanica. Los EPBC con mas importancia industrial suelen tener un
contenido en etileno del 5 al 15%, con un maximo del 20%, ya que la
cristalinidad del PP se mantiene hasta este porcentaje de Cg. Con un Cg; del
10%, se pueden conseguir materiales resistentes al impacto hasta —30 °C y
—40 °C, manteniendo la temperatura de fusién por encima de 160 °C.

Si bien los EPBC son tedricamente copolimeros sintetizados quimicamente y
por lo tanto difieren de las mezclas por la unién quimica y no fisica entre los
distintos componentes, se ha podido comprobar que ambos sistemas son en
la realidad son muy parecidos, ya que los EPBC suelen tener una
composicién compleja, siendo una mezcla de copolimero etileno-propileno
estadisticos (con cristalinidad despreciable) y en bloque, polietileno lineal y
polipropileno homopolimero. Recientemente, Feng [133] determiné que el
copolimero en bloques que estudio, con 8% de etileno, contenia
aproximadamente un 50% de iPP homopolimero, 30% de copolimero en
bloque (con largas secuencias de etileno y de propileno), 15% de EPR
amorfo y 5% de copolimero estadistico.

En cuanto a la morfologia, los copolimeros secuenciales enfriados en
condiciones lentas suelen presentar una textura caracteristica formada por
pequefias particulas (glébulos) superpuestos en la estructura esferulitica del
polipropileno [123, 134], compuesta por polimeros etilénicos tanto amorfos
como cristalinos.
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3.2.2 Mezclas

Es usual que a las mezclas se les denomine copolimeros de impacto o
heteroféasicos [119, 135], si bien en realidad no se trata propiamente de
copolimeros. La razon de ello es que, a menudo, la fase de refuerzo
elastomérica es un copolimero, ya sea al azar (EPR, EPDM, etc.) o en
blogues (EPBC). Habitualmente, la segunda fase reduce la cristalinidad y en
este caso, los parametros basicos que regulan las propiedades finales a
impacto son el contenido y el tamafio de la segunda fase. Desde un punto de
vista comercial, las mas importantes son mezclas de iPP con polietileno (PE),
EPR, EPDM, y poliamida (PA).
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3.3 PROCESADO DE FILMS

El procesado de peliculas o films (denominacion aplicada a planchas de
menos de 200 um de espesor) se realiza basicamente mediante procesos de
extrusién, y representa un consumo considerable de PP, con un 12 % de film
biorientado (BOPP) y un 3 % de film no orientado. El resto del consumo de
PP se destina principalmente al moldeo por inyeccién (43%) y a la
produccién de fibras (34 %) [117]. Existen dos tipos basicos de procesos de
transformacion que llevan a un producto final en forma de film: extrusiéon
plana con calandrado, y extrusién-soplado.

3.3.1 Extrusién plana con calandrado

El proceso de extrusién permite una gran variedad de productos finales en
funcion de la boquilla y de las caracteristicas de los componentes del equipo
a la salida de la extrusora. Asi, por medio de una boquilla plana se obtienen
laminas, que pueden ser de un espesor reducido muy regular si se hacen
pasar por una calandra, y que pueden quedar orientadas (desde un punto de
vista molecular) si son estiradas durante el procesado.

3.3.1.1 Film no orientado

El proceso de rodillos frios (chill roll) se muestra en la Fig. 3.4, donde se
puede observar el recorrido del material. Inicialmente, el material fundido se
solidifica en el rodillo frio, al que se adhiere mediante una salida de aire y de
una caja de vacio. Segun la temperatura del rodillo (entre 10 y 30 °C) se
puede controlar la transparencia del film. La medicion del espesor garantiza
unas dimensiones constantes, y el tratamiento superficial prepara el film para
posibles procesos de estampacién, recubrimiento o laminacién.

Este proceso se aplica para obtener films de PP transparentes de alta
calidad, tanto con homopolimeros como con copolimeros, con aplicaciones
tan diversas como bolsas para productos textiles, hojas para albums
fotograficos, etc. Se suelen obtener espesores de 25 a 100 um, y hasta 2m
de anchura.
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Fig. 3.4. Esquema del proceso de rodillo frio. 1: Boquilla. 2: Rodillo frio. 3:
Salida de aire. 4: Caja de vacio. 5: Medicién del espesor. 6: Tratamiento de
superficie. 7: Bobinado (tomado de [117]).

3.3.1.2 Film orientado

El proceso de extrusion plana por el cual se obtiene film orientado, tanto en la
direccion de la maquina (MD) como en la direccion transversal (TD), se
esquematiza en la Fig. 3.5, donde se pueden ver las distintas operaciones
por las que pasa el film. Inicialmente, sale de la boquilla y es enfriado en el
rodillo frio (entre 20 y 40 °C). Posteriormente, se calienta hasta una
temperatura comprendida entre 125°C y 150 °C, y mediante un diferencial en
las velocidades de los rodillos se orienta en la direccion MD, y se enfria. En
este punto, el film entra en el horno (con una temperatura de 150°C a
170 °C), los lados del film se sujetan mediante unas pinzas que lo estiran en
la direccion TD, y posteriormente el film entra en una regidon con un aumento
de la temperatura ente 5y 15 °C para evitar la contraccién posterior.

El espesor de los films orientados suele ser de 5 a 50 um, y hasta 10 m de

anchura. La mayoria de aplicaciones se relacionan con el embalaje de
productos mediante contraccién del film por calor.
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Fig. 3.5. Esquema del equipo para extrusion plana de film orientado. 1:
Extrusora. 2: Boquilla plana. 3: Rodillos frios. 4. Rodillos calefactores, rodillos
lentos. 5: Estiramiento direccion MD. 6: Rodillos rapidos. 7: Estiramiento
direccion TD (en horno de aire caliente). 8: Acondicionamiento en calor. 9:
Enfriamiento. 10: Bobinado . 11: Corte (tomado de [117]).

3.3.2 Extrusion-soplado

El proceso de extrusion soplado de film se basa en disponer de una boquilla
con apertura anular, e introducir aire a presion en el interior de la “columna”
de material que sale por ella. Mediante este proceso se puede obtener tanto
film orientado como film no orientado, tal y como se describe a continuacion.

3.3.2.1 Film no orientado

El proceso, ilustrado en la Fig. 3.6, es mas simple que los descritos
anteriormente. El polimero fundido sale por la boquilla anular en direccion
vertical, y pasa por un anillo expulsor de aire que expande y enfria la burbuja.
Su temperatura se regula, ademas, mediante agua que es proyectada tanto
desde el interior como desde el exterior. Finalmente, el tubo de film es
conducido por un marco hasta unos rodillos que lo recogen para llevarlo al
bobinado y cortado final. Existe una version muy similar en la que se enfria la
burbuja con aire y no con agua, y donde la diferencia basica esta en que la
burbuja se estira hacia arriba en lugar de hacia abajo como en el proceso
descrito.
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Fig. 3.6. Esquema de extrusién-soplado de film enfriado por agua. 1: Entrada de
aire para el inflado de la burbuja. 2: Entrada de agua. 3: Boquilla anular. 4:
Anillo de aire enfriador. 5: Mandril de enfriamiento interno. 6: Anillo de
enfriamiento de agua. 7: Tubo o burbuja inflado. 8: Evacuador de agua. 9:
Marco conductor. 10: Rodillos recogedores (tomado de [117]).

3.3.2.2 Film orientado

En el proceso por soplado con orientacién, ilustrado en la Fig. 3.7, un tubo de
espesor grueso (hasta 1,5 mm) es extruido hacia abajo a través de una
boquilla anular, consiguiéndose la “primera” burbuja, que se enfria en un
bafio de agua. Posteriormente, se calienta hasta 140 — 160°C, y es
orientado en la direccion TD en la segunda burbuja mediante la inyeccién de
aire que la estira entre 6 y 7 veces su diametro, al mismo tiempo que se
estira en la direccion MD mediante los rodillos recogedores.
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Fig. 3.7. Esquema del proceso de soplado con orientacion. 1: Boquilla anular. 2:
Mandril de dimensionado. 3: Tubo no orientado. 4: Bafio de agua para
enfriamiento. 5: Horno de precalentamiento. 6: Rodillos recogedores lentos. 7:
Burbuja en proceso de orientacién. 8: Anillo de aire enfriador. 9: Rodillos
recogedores (rapidos). 10: Bohinas (tomado de [117]).
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3.4 MATERIALES DEL ESTUDIO

Para el presente estudio, se han seleccionado cinco materiales: dos
homopolimeros y tres copolimeros en bloque etileno-propileno (EPBC). El
objetivo de esta seleccion es disponer de materiales comerciales estandar
con una Vvariacibn progresiva de las caracteristicas morfolégicas
(determinadas basicamente por su contenido de etileno), para poder analizar
las variaciones de sus propiedades mecanicas y de fractura en funcion de
dicha morfologia minimizando la interaccion con otras variables.

3.4.1 Grados de PP estudiados

En la Tabla 3.1 se listan los distintos materiales estudiados, con algunas de
las caracteristicas basicas, algunas de ellas determinadas en el desarrollo de
este trabajo (Cg, MFI). En la Tabla 3.2, se indican las caracteristicas
principales de estos materiales, facilitadas por el fabricante. Se puede
observar que los dos homopolimeros estudiados (EX y HO) provienen de
suministradores distintos, mientras que los copolimeros C1, C2 y C3 son del
mismo fabricante que el homopolimero HO. Por esta razon, seran estos
tltimos materiales en los que compararemos las propiedades mecanicas y de
fractura para analizar la influencia del contenido de etileno.

Tabla 3.1. Caracteristicas basicas de los materiales estudiados seguin se han
determinado en este trabajo.

Referencia EX HO C1l C2 C3
Tipo material homo homo copo copo copo
Fabricante A B B B B
Contenido de etileno®

0 0 55 7,4 12

(% peso)
indice de fluidez?

. 9 55 54 7,8 8,4
(dg/min)
Espesores nominales 38, 100,

. 500, 1000, 38, 90,200 38,90,200 38,90,200 38,90, 200
estudiados (mm) 2000

! Determinado por IR (apartado 4.1.2); % Determinado por MFI (apartado 4.1.1)
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Tabla 3.2. Propiedades basicas de los materiales estudiados segun los catalogos del fabricante.

Referencia EX HO C1 C2 C3
Tipo de material homo homo copo copo copo
Fabricante A B B B B
Temperatura de fusion (°C) 161 163 163 163 163

Tension maxima (MPa)

v = 50mm/min i 35 26 21 1
Elongacion al maximo (%)
v = 50mm/min i 10 8 6 6
Mddulo de Young (MPa) i 1500 1250 1150 750
v = 1mm/min
Impacto Izod con entalla (J/m)
T = 23°C , - 3,5 6 45T -
Charpy con entalla (kJ/m®)
T = 230C i - 3,5 7 45T 65
Charpy con entalla (kJ/m®)
T =-20°C , - - 2,5 7 14
Charpy sin entalla (kJ/m°)
T = 2300 2 - 140 SR SR SR
Dureza bola (N/mm®)
132N/305 - 76 53 46 40
Indeformabilidad al calor (°C)
HDT(B) 85 73 80 68
indice Vicat VST (°C)
B/50 - 92 66 58 -
. Inyeccion en Inyeccion en .

Aplicaciones tipicas Film envase y gral., tapones gral._, tapones, Bobinas cgples, parachogu_es

P embalaje er,lvases ' menaje, muebles automovil automovil

oficina, cajas

SR = Sin rotura; T = rotura parcial
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3.4.2 Preparacion

Los materiales con espesores comprendidos entre 38 y 200um fueron
transformados por extrusion plana sin orientacion molecular (segun el
proceso descrito en la seccion 3.3.1.1). Mientras los films del material EX
fueron extruidos en una planta industrial, los demas materiales (HO, C1, C2 'y
C3) fueron procesados en un equipo de laboratorio en las instalaciones de
AIMPLAS (Paterna, Espafa) y del Centre Catala del Plastic (Terrassa,
Espafia).

3.4.2.1 Material EX

Si bien ya se ha comentado que las peliculas (38 y 100 um) de este material
fueron producidas por extrusion, cabe destacar que las planchas del material
EX (espesores de 0.5, 1 y 2 mm) fueron preparadas por el método de moldeo
por compresion. Este método consiste en situar la cantidad de granza
necesaria entre las planchas metalicas de un molde, con un marco del
espesor final deseado, y colocarlo un determinado tiempo bajo unas
condiciones de presion y temperatura establecidas. En el caso del material
EX, después de llevar el material a fusion en la prensa durante 1min a
185 °C, la presion fue gradualmente incrementada a 20, 50, 80 y 100 bar
durante etapa de 1min, con expulsibn de aire entre cada etapa.
Inmediatamente después, el molde se situdé entre planchas atemperadas con
agua a temperatura ambiente bajo una presion de 100 bar durante 3min
para su enfriamiento y solidificacion.

3.4.2.2 Materiales HO, C1,C2y C3

Los materiales HO, C1, C2 y C3 fueron transformados en films de espesores
comprendidos entre 38 y 200 um, mediante una extrusora con cabezal plano
y con calandra. Las condiciones de trabajo fueron las indicadas en la Tabla

3.3. El perfil de temperaturas en la extrusora (de la alimentaciéon hacia la
boquilla) fue el siguiente: 150/170/185/200/205/200/200/200 °C.
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Tabla 3.3. Condiciones de trabajo de la extrusora plana en las que se
prepararon los films de los materiales HO, C1, C2 y C3.

Espesor de film (nm) Vel. extrusion (rpm) Vel. estirado (u.a.)
38 33 8,4
100 43 4,5
200 60 3,2

Una vez obtenidos los films, y a fin de poder analizar el estudio de la
influencia del proceso de recocido, éstos fueron sometidos durante distintos
periodos de tiempo a una temperatura fija y controlada comprendida entre 80
y 150 °C &2 °C). El recocido se llevo a cabo en una estufa con circulacion
forzada para conseguir una temperatura homogénea en toda la camara. Los
films fueron colocados sin restriccion al encogimiento, aunque se observo
gue no hubo modificacion apreciable de dimensiones en ninguna direccion.
Este resultado es otro indicio de que no habia una orientacibn molecular
preferencial destacada en los films.
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Capitulo 4. METODOS EXPERIMENTALES

4.1 CARACTERIZACION FiSICO-QUIMICA

Los materiales estudiados fueron analizados mediante distintas técnicas de
caracterizacion fisico-quimica. En este apartado, se encuentra la informacion
acerca de los métodos experimentales siguientes: el ensayo del indice de
fluidez (MFI) para una primera aproximacion a las propiedades reolégicas del
material; la espectroscopia de infrarrojos para el analisis del Cg; la
Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC) y el Andlisis Dinamico Mecanico
(DMA) para estudiar las transiciones térmicas y mecanicas en un amplio
rango de temepratura; y la difraccibn de Rayos X para el estudio de la
estructura cristalina del material.

4.1.1 Determinacion del indice de fluidez

Se determiné el indice de fluidez gravimétrico de los materiales estudiados
segun la norma ASTM D1238 [136]. Se utiliz6 un plastbmetro CEAST a una
temperatura de 230°C y un peso de 2,160 kg. Se utiliz6 una boquilla
normalizada de 2,095 mm de diametro y 8 mm de longitud. Se tomaron un
minimo de 8 medidas en el intervalo de 10 min, que fueron promediados para
el calculo del indice de fluidez.

4.1.2 Analisis de la composicién por infrarrojos

Mediante la técnica de espectroscopia infrarroja (IR), se determin6 el
contenido de etileno (Cg) de los distintos copolimeros. Para ello, se
establecié una recta patrén a partir de los espectros de IR de mezclas de PP
y PE de alta densidad con composicién fija y conocida. La relacion entre los
picos caracteristicos de los dos polimeros en las mezclas, dato propio de
cada composicién, permitié, establecer la recta patrén. Posteriormente, para
los materiales C1, C2 y C3 se determind el contenido de etileno a partir de
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las relaciones entre los picos caracteristicos de los comonomeros de los
EPBC. El método se basa en la Ley de Lambert-Beer [137]:

A=eCt (4.1)

donde A es la intensidad de la radiacion absorbida, e es el coeficiente de
extincion, t el espesor de la muestra y C la concentracion de la muestra.

Los picos que se seleccionaron como referencia fueron los que se indican en
la Fig. 4.1. Tal y como se lista en la Tabla 4.1, se prepararon 7 mezclas con
las composiciones en peso (PP/PE) uniformemente distribuidas entre los
casos extremos 100/0 y 0/100, cuyos espectros se muestran en la Fig. 4.1.

Tabla 4.1. Composiciones de las mezclas utilizadas para la obtencién de la
recta patron.

D
=
(@)

Composicion (PP/PE)
100/0
92.47/7.53
85.87/14.13
81.81/18.19
74.78/25.22
70.16/29.84
0/100

\IGU'ILOOI\)I—‘B
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Fig. 4.1. Espectros de IR de un homopolimeros PP y HDPE, en los que se
sefialan los picos que fueron seleccionados como referencia para la
determinacion del contenido de etileno en los EPBC.

4.1.3 Analisis téermico por calorimetria diferencial de barrido

El estudio calorimétrico se realizd en un equipo DSC Perkin Elmer Pyris 1,
utilizando como purga gas nitrégeno con una pureza de 99.999%, y agua a
temperatura ambiente para la refrigeracién. La calibracién se realiz6 con
patrones de indio y plomo a las mismas velocidades de calentamiento que en
los ensayos realizados. Se encapsularon en aluminio aproximadamente 8 mg
del material que se queria estudiar (pesados con una balanza de 0,1 mg de
resolucion), y se calentaron a una velocidad de 10°C/min, en el rango de
40 °C a 200 °C.

El objetivo de este estudio fue el de investigar las formas cristalinas de los
distintos materiales, en particular la forma sm-PP, presente en los films
enfriados bruscamente, y su progresiva transformacion en o-PP con el
recocido. Para ello, se obtuvieron muestras a partir de la granza, cogiendo
virutas cortadas con un cuter, y también a partir de los films, apilando cortes
circulares hasta llegar a la masa deseada. Las muestras se prepararon a
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partir del film sin recocer, y recocido a distintas temperaturas, en regiones sin
deformar y también regiones deformadas procedentes de probetas de
fractura y de traccion.

Los correspondientes termogramas, representados con pico endotérmico
creciente, permitieron obtener las caracteristicas térmicas siguientes:

e Temperatura de fusién (Ty). Se calculé a partir del punto maximo de la
curva en la region del pico endotérmico principal. Corresponde a la fusion
de la fase a-PP.

e Temperatura de fusion de la fase sm-PP (T,°"). En aquellos
termogramas en los que aparece un pico endotérmico previo al pico
principal, se atribuyé a la fusién de la fase sm-PP, y se consideré T, ™
como la temperatura correspondiente a su maximo relativo.

4.1.4 Analisis dinamo-mecanico

El analisis térmico dinamo-mecanico proporciona informacion sobre el
comportamiento viscoelastico a diferentes temperaturas, y permite observar
las transiciones que llevan asociados cambios en la movilidad molecular,
como por ejemplo la transicion vitrea (Ty). Por un lado, se investigo el
comportamiento viscoelastico de los materiales con distintos contenidos de
etileno (en los materiales HO, C1, C2 y C3). Por otro lado, se aplico la técnica
con el homopolimero HO con la intencion de observar las diferencias entre el
material antes y después del recocido para estudiar el efecto del cambio de
fase sm-PP a o-PP. Estos materiales fueron sometidos al ensayo DMA
después de un proceso de recocido a 120°C durante 1h, para evitar la
aparicion de picos correspondientes a transciciones de la fase sm-PP que
pudieran solaparse a las sefiales correspondientes al etileno.

El estudio por DMA se llevé a cabo en un equipo TMA Instruments DMA
2980 del Centre for Advanced Materials Technology (CAMT, University of
Sydney, Australia). El rango de temperaturas que se abarcé fue de —100
hasta 150°C, a una velocidad de calentamiento de 3 °C/min. Las muestras
fueron estudiadas en la configuracién de traccion, con una frecuencia de
solicitacion de 1 Hz. Las dimensiones de las muestras fueron 5y 10 mm de
anchura y de longitud entre mordazas respectivamente.
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Se observd basicamente la evolucion con la temperatura de los parametros
siguientes:

e Modbdulo dinamico de almacenaje (E’). Es el mddulo de elasticidad,
relacionado con la energia almacenada ‘recuperable’ en la deformacion.

e Modulo dinamico de pérdidas (E’’). Es el mddulo de disipacion,
relacionado con la energia perdida ‘no recuperable’ en la deformacion.

e Factor de pérdidas (tand). El angulo d representa el desfase entre la
componente elastica y la de pérdidas, y se puede relacionar segun la
ecuaciéon tand = E'/E".

4.1.5 Difracciéon de rayos X

El estudio de la estructura cristalina predominante en el iPP, iniciado por
medio de DSC, fue completado por medio de Difraccién de rayos X (RX), que
permite distinguir muy claramente las diferentes formas cristalinas posibles
del material (ver Fig. 3.3).

Los espectros de difraccion de rayos X (WAXS) de los films del material HO
con las diferentes condiciones de recocido se obtuvieron mediante un
difractometro Siemens D-500 (Serveis Cientifico-Técnics de la UB), con una
radiacion K, del Cu de | = 1.54 A, monocromador secundario de grafito, un

rango angular de 2q de 1.5 a 50° un tamafio de paso de 0.05° y una
velocidad de 1°/min. Para minimizar la difraccién inducida por el aire se hizo
el vacio en la camara.

Se determind la cristalinidad calculando la relacion de areas entre la sefial de
la fase cristalina y la sefial total, aplicando el método de Weidinger y
Hermans, y el tamafio cristalino medio aproximado segun la ecuacién de
Scherrer [138]:

L =
Dcosq

(4.2)

donde L es el tamafio de cristal aparente en A, | la longitud de onda usada,

D la anchura a media altura de los picos en rad, y g el angulo de difraccion.
Para este calculo, se uso la reflexion de los planos (110).
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Se tomaron para el calculo aquellos picos con mayor intensidad para cada
una de las fases, considerando 2q = 14° para el a-PP, y 20 = 15° para el
sm-PP [129].
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4.2 CARACTERIZACION MECANICA Y DE FRACTURA

4.2.1 Ensayo de traccion

Se obtuvieron las curvas tensién-deformacion segun la norma ASTM D-638
[139], en una maquina universal de ensayos Adamel Lhomargy DY-34
equipada con células de carga de 100 N y de 10 kN, y dotada de un equipo
informatico de adquisicion y tratamiento de datos (Autotrac).

Se utilizaron probetas troqueladas “halterio” Tipo IV (mostradas en tamafio
1:1 en la Fig. 4.2, con los valores de Lp=33, L =115, D;=64,w.=6,
WO =19, RO =25, R;= 14 (dimensiones en mm), y Se ensayaron a traccion
(en la direccion de extrusion) a una temperatura de 23 °C (1 °C). Con el fin
de minimizar el error experimental, se midio el espesor para cada probeta en
la zona central (ver seccion 4.4.3) tomando la media de al menos 3 medidas.

En el caso de ensayos a diferentes temperaturas entre —40 y 70°C (£2°C),
exceptuando los realizados a 23 °C, estos fueron realizados en el CAMT
(Center for Advanced Materials and Technology, University of Sydney,
Australia) en una maquina universal de ensayos Instron 5567, equipada con
una célula de carga de 1000 N y una camara climética Eurotest regulada por
nitrogeno liquido y resistencias eléctricas.

‘ f
RO W, WO
A — 4
= |
t » &t
< L,—>
< D, >

< L, >

Fig. 4.2. Esquema y dimensiones de la probeta Tipo IV de la norma ASTM
[139]. Tamafio 1:1 (exceptuando el espesor).
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Se realizaron ensayos a distintas velocidades de desplazamiento (v) de las
mordazas: 2, 20, 100 y 1000 mm/min. La velocidad de deformacién se
obtiene a partir de la relacion:

e=— (4.3)
donde |y es la longitud inicial de la zona calibrada de la probeta (regién con
una misma anchura).

A partir de las curvas obtenidas, se obtuvieron los siguientes parametros:

e Moddulo de Young (E). Corresponde a la pendiente en la zona lineal de
las curvas.

e Tension de cedencia o resistencia a la traccion (Sy 0 Sma). Se
considero el valor de cedencia como el del primer maximo de tension de
la curva tension-deformacion ingenieril.

P,
S, =—— 4.4

donde A, es el area de la seccion transversal inicial de la probeta, y Py es
la carga maxima.

e Deformacion a la cedencia (ey). Es el porcentaje de alargamiento en el
punto de tension maxima, calculado segun:

(4.5)

4.2.2 Ensayo DDENT

Los ensayos de EWF se realizaron siguiendo béasicamente las
recomendaciones del protocolo del protocolo del ESIS [40, 41] con las
probetas del tipo DDENT. A fin de analizar con mayor detalle el método
experimental para la determinacion de los parametros de la fractura segun la
teoria EWF, se investigo la influencia de distintas variables como son las
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dimensiones de probeta (espesor, longitud y anchura), la velocidad y la
temperatura de ensayo y el efecto del recocido previo de las probetas.

4.2.2.1 Preparacion de las probetas

Con los materiales estudiados, se prepararon probetas DDENT, con las
dimensiones siguientes: Z =W = 60 mm, Z;= 90 mm (Fig. 4.3).

Pt 1

-

Zona de
Sujecion

Fig. 4.3. Esquema de la probeta DDENT.

Para cada serie, se prepararon un minimo de 24 probetas, con una longitud
de ligamento | comprendida entre 1 y 25 mm, con la distribucion presentada
en la Tabla 4.2. Se prepararon las entallas con tijeras o cuter, tratando de
mantener la maxima alineacion entre las dos entallas de cada probeta. Justo
antes de la realizacion de cada ensayo, se agudiz6 la entalla con una cuchilla
de afeitar y se midi6 la longitud de ligamento real mediante una lupa
binocular equipada con un micrometro (precision £1um).
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Tabla 4.2. Distribucion del nUmero de probetas para cada longitud de ligamento.

I (mm) N° probetas

ONO O WDNPEF

©
RPRRPRRPRRPRPRPEPNNMNNNNNNN

Total 25

4.2.2.2 Realizacion de los ensayos de EWF

Se realizaron los ensayos en la maquina universal de ensayos Adamel
Lhomargy descrita en el apartado anterior, equipada con una célula de carga
de 100 N y de 10 kN, a una temperatura de 23 °C (x1 °C). En general, la
velocidad de separacion de mordazas seleccionada fue de 2 mm/min,
exceptuando los ensayos realizados para estudiar el efecto de la velocidad,
en cuyo caso se aplicaron también velocidades de 20 y 100 mm/min. Se
registraron las curvas de carga-desplazamiento, determinandose el Trabajo
Total de Fractura (W) como el area bajo las curvas calculada por integracién
mediante el programa informéatico de control de la maquina de ensayos. En el
caso de ensayos a diferentes temperaturas, éstos fueron realizados en el
mismo equipo que para los ensayos de traccién, descrito en el apartado
4.2.1.

Una vez recogidos los datos, se representaron los valores de w en funcion

de | con el fin de calcular la regresion lineal para asi obtener los valores de we
y bw, (Ec. 2.19).
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4.2.2.3 Determinacion del factor de formab

Para la determinacion del parametro de forma b, se midio el tamafio de la
zona plastica (h) de cada probeta ensayada mediante la misma lupa
binocular descrita anteriormente, obteniéndose h como la suma del tamafio
medido en cada mitad de probeta (Fig. 4.4). Posteriormente, se representd h
frente a | para cada serie (Ec. 2.29).

Fig. 4.4. Esquema del procedimiento de determinaciéon del tamafio de la zona
plastica en una probeta DDENT después de fractura.

4.2.3 Ensayo de desgarro

Con el objetivo de investigar las posibilidades de aplicar la teoria EWF a
condiciones de fractura en modo Il (desgarro), se realizaron ensayos de
desgarro en la configuracion mostrada en la Fig. 2.17. Las dimensiones de
las probetas (Fig. 2.19-a) fueron una longitud total () de 90 mm (15 mm para
la sujecion), una anchura (W) de 30 mm, y una longitud de ligamento (I) de
40 mm. Sin embargo, al estudiar la influencia de |, esta dimension fue variada
entre 2 y 90 mm, y por lo tanto la longitud total también fue variable (la
longitud de los “brazos” se mantuvo constante en 50 mm.

Los ensayos fueron realizados en la misma maquina universal de ensayos
descrita anteriormente (Adamel), a 23 °C y a una velocidad de 50 mm/min.
Durante el ensayo se registraron la carga y el desplazamiento, y se calculé la
energia por integracion numérica de la curva carga-desplazamiento. El efecto
de la velocidad de desplazamiento de las mordazas fue investigado entre 1y
1000 mm/min.
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4.3 MICROSCOPIA ELECTRONICA DE BARRIDO (SEM)

Se empled la técnica de SEM para dos tipos de observacion:

e Aspecto de la superficie de fractura (Fig. 4.5-a) después del ensayo,
con el fin de observar fendbmenos relacionados directamente con la
creacion de dos nuevas superficies de fractura en la zona de proceso. En
la figura, se indican dos puntos que muestran las dos zonas que se
observaron: zona de la entalla, y zona central.

e Aspecto del interior del material (Fig. 4.5-b) después de aplicar una
deformacion, con el fin de observar fenbmenos relacionados con la
deformacién en la zona plastica.

|

(a) (b)

Fig. 4.5. Esquema de las superficies observadas por SEM en las probetas
DDENT después de ser ensayadas. Las flechas indican la direccién de
observacioén. (a) Observacion directa de las superficies de fractura mostrando
las dos zonas analizadas: entalla y central. (b) Esquema de la seccién que se
obtuvo para observar los micromecanismos de deformacion presentes en el
interior de la probeta.

Para el primer caso, la preparaciéon de las muestras consistié Unicamente en
su recubrimiento con una fina capa de oro de unos 10 um de espesor a fin de
conseguir una maxima conductividad. En el segundo caso, se prepararon las
muestras a observar mediante un corte transversal de la regién cuyo interior
se queria analizar por SEM. Posteriormente, se recubrié la seccién con oro
por el mismo procedimiento que se ha descrito para el primer tipo de
muestras.
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El estudio fractogréafico se realizé en un equipo JEOL JSM 6400, dotado con
un analizador Link Analytical LZ-5.
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4.4 OTRAS TECNICAS

4.4.1 Termografia infrarroja

La termografia infrarroja (IT) es una técnica que, aplicada a polimeros, por su
baja conductividad térmica, permite visualizar procesos de deformacion. La
informacion que se obtiene es un mapa de las temperaturas en la region
observada, y que puede relacionarse con los procesos de deformacion que
disipan energia en forma de calor. La técnica IT fue aplicada a ensayos de
EWF por primera vez por Karger-Kocsis [7] para observar la cedencia
completa del ligamento y el tamafio de la zona plastica en una probeta
DDENT.

El equipo utilizado fue una camara de IR de la marca Hugues, connectada a
un monitor y una videograbadora, del Institute fur Verbundwerkstoffe (IVW,
Kaiserlautern, Alemania). Asi, fue posible observar en tiempo real el
fenbmeno de cedencia y generacién de la zona plastica y establecer una
correlacion con la curva carga-desplazamiento, para obtener informacién
adicional acerca de estos fendmenos.

Esta camara puede detectar un rango de temperaturas entre —40°C vy
950 °C, con una precision de 0,01 °C, y una frecuencia de adquisicion de
30 Hz. La determinacion de la temperatura se basa en la férmula de la
emisién de un cuerpo gris (Ec. 4.6)

Q=6p kA (T1*T27 (4.6)

donde Q es el flujo total de calor, €5 es la emisividad (se considera 0,95 para

el PP), k es la constante de Stephan-Boltzman (5,67-10"? W/cmK), A es el
area observada, T; es la temperatura del objeto observado, y T, es la
temperatura ambiente.

4.4.2 Microscopia 6ptica

La técnica de microscopia Optica fue aplicada para la medicién de la longitud
de ligamento de las probetas DDENT, asi como para la observacién de las
probetas después de fractura, con el fin de medir el tamafio de la zona
plastica. Se utilizé una lupa binocular equipada con un micrometro acoplado
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a un soporte inferior mévil. Esta lupa también fue montada en un soporte
horizontal para permitir la observacion in-situ de la evolucion del ligamento
durante el ensayo de fractura de probetas DDENT, habiendo acoplado una
camara para la grabacion de las imagenes.

Con el fin de observar con detalle las zonas deformadas de las probetas
después de ensayarlas, se us6 también un microscopio equipado con luz
polarizada, con un objetivo de 20 aumentos.

4.4.3 Medicion del espesor de probeta

La medicion del espesor de las probetas fue realizada mediante un medidor
de espesor de capa por induccion magnética (Neurtek) de 1 um de precision,
con un rango de medicion entre 5 y 5000 um. Se tomaron las medidas
coloconado el film entre una placa metalica pulida y el sensor de medicion.
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Capitulo 5. RESULTADOS Y DISCUSION

5.1 CARACTERISTICAS FiSICO-QUIMICAS

En esta seccidon, se presentan los resultados obtenidos a partir de la
aplicacion de las técnicas de caracterizacion fisico-quimica presentadas en el
Capitulo 4. Se muestran datos relativos a las caracteristicas morfolégicas del
material (indice de fluidez, composicién, estructura cristalina, etc.), asi como
también en relacion con su comportamiento térmico (DSC) y viscoelastico
(DMA).

5.1.1 indice de Fluidez

Los resultados que se obtuvieron al hacer el ensayo de MFI se muestran en
la Tabla 5.1. Se observa una buena correlacion entre los resultados
determinados y los que el fabricante proporcion6. Uno de los objetivos
durante el proceso de seleccion de materiales para esta tesis fue el de
trabajar con grados que presentaran un MFI lo mas parecido posible, para
gue esta variable no interfiriera en los resultados. Como puede apreciarse en
los datos de la Tabla 5.1, si bien los datos de MFI proporcionados por el
fabricante B oscilaban entre 6 y 8 g/10min, los resultados experimentales son
ligeramente mas dispersos, con un valor minimo de 5,4 (material C1) y un
valor maximo de 8,4 (material C3).
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Tabla 5.1. Resultados de MFI obtenidos y comparacién con los valores
proporcionados por el suministrador del material.

Homopolimero  Homopolimero Copolimero Copolimero Copolimero
EX HO C1 C2 C3
MF (Qleln) 9,0+0.2 55+0.2 54+0.1 7,8+0.2 8,4+0.2
(experimental)
MF (dg/min) 9 6 6 75 8
(fabricante)
Fabricante A B B B B

5.1.2 Estudio de la composicion de los copolimeros

Enla Fig. 5.1 se pueden observar los espectros de IR registrados con los
EPBC estudiados. Mediante el procedimiento descrito en la seccién 4.1.2, se
obtienen los valores de contenido de etileno (Cg) indicados en la Tabla 5.2.
Se puede apreciar que el contenido de etileno, que como méaximo es del 12%
para el C3, corresponde a grados tipicamente comerciales tal y como se ha
descrito en la seccion 3.2.1. Ademéas, hay una buena progresion del Cg; y por
lo tanto es de esperar que las propiedades macroscoOpicas tengan una
variacion gradual.

Tabla 5.2. Contenido de etileno (en porcentaje en masa) de los distintos
materiales estudiados.

Homopolimeros Copolimeros EPBC
EX HO C1 C2 Cc3
——
Ca (%etileno) 4, 00 55+04 7,4+05 12,0409

(en masa)
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Fig. 5.1. Espectros de IR registrados con los copolimeros estudiados (la flecha
indica el doblete a 740-720 cm™ caracteristico del enlace -CH,-CHy-).
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5.1.3 Comportamiento viscoelastico

En este apartado, se presentan los resultados obtenidos a partir de la
aplicaciéon de la técnica de analisis dindmico mecanico (DMA). Se presenta
una primera parte dedicada a discutir el distinto comportamiento de los
copolimeros en funcion del Cg. La segunda parte muestra las diferencias de
los registros de DMA que se obtienen con un iPP recocido y uno sin recocer,
proceso que altera significativamente la estructura cristalina del material.

5131 Influencia del contenido de etileno

En la Fig. 5.2, se puede observar la variacion de tand en funcién de
temperatura para los materiales HO, C1, C2 y C3 (se estudian por DMA
después de haber sido recocidos durante 1 h a 120 °C). Quedan claramente
reflejadas las dos relajaciones asociadas a las transiciones vitreas (o también
llamada relajacion b) de las dos fases mayoritarias de bloques etilénicos y
propilénicos, con picos alrededor de —40°C (T,f) y 15°C (T4
respectivamente. Estos resultados coinciden con los encontrados por otros
autores con materiales muy similares [140].

También se puede observar que el area del pico correspondiente a la
transicion etilénica aumenta notablemente con el Cg, y que el area del pico
de la Tg,P disminuye ligeramente. Es importante destacar que las relaciones
de areas de los picos de TgE y TgP no son proporcionales a las del contenido
respectivo de etileno y propileno en el material. La explicacion reside en que
el pico unicamente revela la fase amorfa presente en el material. Este pico se
asocia con un incremento de movilidad de las moléculas que no forman parte
de la estructura cristalina, donde las moléculas estan fijadas y no ganan
movilidad hasta alcanzar la temperatura de fusion [140]. Por esta razon, es
I6gico concluir que, al presentar areas de envergadura similar con contenidos
muy diferentes de los dos comondmeros, la fase etilénica tiene una
proporcion de fase amorfa mucho mayor que la propilénica (para el C2, por
ejemplo, los picos son similares y en cambio el contenido es del 7.4 % de
etileno y del 92.6 % de propileno).
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Fig. 5.2. Evolucién de tan & en funcién de la temperatura para los materiales
HO, C1, C2y C3.

5.1.3.2 Influencia del recocido

La evolucion del modulo de almacenaje, E’, y del factor de pérdidas, tand,
para las muestras de film HO recocidas y no-recocidas pueden verse en la
Fig. 5.3. Se pueden observar algunas diferencias del médulo de almacenaje
y del factor de pérdidas entre la muestra de homopolimero no-recocida
(HONR) y la recocida a 120°C (HOR120), que reflejan su diferente
microestructura. La primera evidencia se observa en todo el rango de
temperaturas (desde —30 hasta 120 °C), en el que se aprecia un mayor valor
de E' para la muestra recocida. Como se vera posteriormente en las
secciones 5.1.4 y 5.2.4, la transformacion de fase sm-PP — «-PP inducida
por el recocido lleva al material a un estado de mayor rigidez mecéanica, que
justifica este valor mayor de E’ observado.

Por otro lado, se puede observar que en el momento en que la fase amorfa
del iPP adquiere movilidad molecular, cuando se supera la temperatura de
transicion vitrea (entre 0 y 20 °C), se acentlan notablemente las diferencias
tanto para E' como para tand entre las dos muestras.

A partir de los 60 °C, si bien los valores de E’ siguen siendo desiguales, el
valor de tand vuelve a coincidir para las dos muestras, hasta el rango 100-
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120 °C en que la muestra HOR120 presenta un valor inferior a la no-recocida.
Alrededor de los 120-130 °C, se puede observar que la muestra HOR120
sufre una transicién (ver la evolucion de E’), que estd probablemente muy
relacionada con las transiciones descritas en la seccion siguiente, en la que
se estudia la evolucion de los material por DSC.

Como conclusion, se puede considerar que el analisis dinAmico-mecanico
revela que existe una diferencia morfolégica marcada entre el material
homopolimero recocido y el no-recocido. En las secciones siguientes, se
observa esta misma diferencia mediante otras técnicas (DSC y WAXS), y se
concluye acerca de su morfologia cristalina.

2000 : . . . : 0,25
102
1500 | I
— 410,15
(‘U y
Q. o
= 1000 f 5
w . 0,1§
/
500 — HOR120
HONR 4 0,05
O 1 1 1 1 1 O
100 -50 0 50 100 150 200
T (°C)

Fig. 5.3. Evolucién del médulo dinamico de almacenaje ( E’) y del factor de

pérdidas ( tand) para una muestra recocida a 120 °C y uno sin recocer de film
HO.

5.1.4 Comportamiento térmico

A continuacion, se presentan los resultados derivados de los ensayos
térmicos de DSC. La primera seccion hace referencia al fenbmeno de
transformacion de fase inducida por recocido térmico del material. A
continuacion, se explora las diferencias de estructura cristalina entre el
material deformado y el no deformado, para estudiar las transformaciones de
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fase inducidas por deformacion plastica. Finalmente, se presentan los
resultados referentes a la influencia del proceso de transformacién sobre la
morfologia cristalina del material.

5.1.4.1 Transformacién de fase inducida por recocido

Los resultados de DSC se muestran en las Figs. 5.4, 55 y 5.6, que
corresponden al homopolimero HO y a los copolimeros Cl1 y C3
respectivamente (como ya se ha mencionado anteriormente, para este
estudio sobre la influencia del recocido no se consideré el material C2). En
cada una de las figuras, se han representado las curvas de calentamiento del
material sometido previamente a las diferentes temperaturas de recocido,
indicadas en el grafico (por ejemplo, R100 indica recocido a 100 °C). Se
puede observar a partir de las curvas obtenidas que existe una clara
evolucién de los registros con el incremento de Tg, en los tres materiales.

T T T T T T T T T T T
25 1

HO

10°C/min

Flujo de Calor (mW) - Endo —

40 60 80 100 120 140 160 180
T (°C)

Fig. 5.4. Curvas de calentamiento de DSC para el homopolimero HO sometido a
diferentes temperaturas de recocido.

103



Capitulo 5

25 —
} Cil
o 10°C/min
=
w 20
=
£
o 15
©
$)
S
° R120
S 10 R100
L R80
NR 1
) | ) | ) | ) | ) | ) | )
40 60 80 100 120 140 160 180
T (°C)

Fig. 5.5. Curvas de calentamiento de DSC para el copolimero C1 sometido a
diferentes temperaturas de recocido.

C3
10°C/min

= N
(&) o
T

Flujo de Calor (mW) - Endo —

Fig. 5.6. Curvas de calentamiento de DSC para el copolimero C3 sometido a
diferentes temperaturas de recocido.
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En el caso del HO (el méas sencillo de interpretar, ya que en los copolimeros
se afade la presencia de las sefales correspondientes al etileno),
representado en la Fig. 5.4, observamos que, antes de la endoterma principal
de fusion (T.), existe un pequefio pico endotérmico (T,>™). El valor de T, "
varia gradualmente con la temperatura de recocido, mientras que el pico de
fusién principal aparece siempre a T =163 °C, independientemente de la
historia térmica de la muestra.

El pre-pico de fusion (T,°™) esta situado a una temperatura alrededor de Tg
(ver Tabla 5.3) indicando que existe una fuerte relacion entre estas dos
temperaturas. Para la muestra no-recocida (NR), este pico es mas ancho y
aparece hacia los 60 °C, mientras que a medida que Tgr aumenta, éste sigue
una tendencia similar a la de Tg. Muy probablemente, este hecho va ligado a
un incremento del espesor de cristal [141].

Tal y como ya han afirmado numerosos investigadores [127, 129, 131, 141-
144], esta endoterma revela la presencia de una fase esméctica metaestable
(sm-PP), cuyas caracteristicas se describen en la seccién 3.1.2.1). Este
consumo energético se ha atribuido a la fusion de pequefios cristales
monoclinicos, que se habian formado previamente durante el proceso de
templado original.

En los trabajos citados, se concluye que, para las muestras recocidas, el
valor de T,°" depende basicamente de la temperatura del proceso de
recocido, aunque también de su duracién. En general, se ha visto que el
maximo efecto del recocido se alcanza a partir de 1 h de tratamiento térmico.
Por esta razon, este fue el tiempo de recocido (1 h) que se seleccion6 para el
presente trabajo después de distintos experimentos exploratorios que
confirmaron este hecho, y que se resumen en la Fig. 5.7. En esta figura, se
muestra como el efecto de esta transformacion de fase sobre las
propiedades de traccion se alcanza en menos de 30min para el HO (se
analiza con mas detalle esta cuestion en la seccion 5.2.4).
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Tabla 5.3. Influencia del recocido sobre las propiedades
microestructurales y mecénicas del material HO.

TR(C)  Tm " (%) Xc LA smx (MPa) E (MPa)
NR 60.5 0.36 24.7 20.32 1015
80 89.2 0.39 24.7 21.83 1039
100 98.5 0.43 92.3 24.66 1223
120 123.3 0.55 119.2 28.26 1565
130 130.3 0.58 119.2 29.46 1602
140 134.3 0.62 136.2 30.54 1644
150 147.9 0.65 159.9 33.36 1854
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Fig. 5.7. Evolucién de la tensién méaxima a traccion de films de HO en funcién
del tiempo de recocido (Tg = 120 °C).

Después de la primera endoterma, aparece un valle que corresponde a un
proceso exotérmico. Esta exoterma muestra la existencia de un fenémeno de
recristalizacion en una forma mas estable de PP de los cristales que
previamente se habian fundido hacia T,,°™. Si se observa la diferencia entre
el tamafio del valle exotérmico y del pico endotérmico de fusion (T.,), esta
explicacion puede parecer ilogica. No obstante, la diferencia entre el area de
los picos de recristalizacion y de fusién de los cristales monoclinicos a Tn,
llevé a Alberola et al. [145] a concluir que las microcristalitas menos estables
van fundiendo progresivamente mientras que, casi simultdneamente, nuevos
cristales van formandose, cada vez mas estables y de mayor tamafo. De
esta forma se compensa la energia disipada en los procesos endotérmico de
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fusibn y exotérmico de reordenacion, y se explica que los picos
correspondientes no presenten la misma area.

Analogamente, los copolimeros Cl1 y C3 presentan los picos
correspondientes a la fase sm-PP, también a una T,;" ~Tg (Fig. 5.5y 5.6). A
la sefial endotérmica de esta transicion se le afiade la presencia del pico de
fusion de las cristalitas formadas por secuencias de etileno a una
temperatura de 115-120°C, que es la temperatura de fusién habitual del PE.
Este pico es mas visible para el C3 que para el Cl1, al contener
aproximadamente el doble de etileno. Merece una especial atencién la
muestra C3R120, en la que se han solapado las sefiales de fusion del etileno
y de la fase sm-PP, dando lugar a la presencia de un pico especialmente
destacado en el diagrama de fusion.

Teniendo en cuenta estos resultados, se considera oportuno tomar T, "
como un valor indicativo simple y bastante fiable de la perfeccion cristalina
del material, y que, en gran medida, esta relacionada con el tamafio de cristal
y la cristalinidad [141].

5.1.4.2 Transformacién de fase inducida por deformacién plastica

Basandonos en un trabajo reciente [131], se ha observado que la transicion
sm-PP — o-PP no solo tiene lugar por activacién energética a nivel molecular
mediante un proceso de recocido, sino que también se puede inducir por
deformaciéon plastica. También es interesante resaltar que, en un reciente
trabajo, Karger-Kocsis [58] sugiri6 que un cambio de fase de un estado de
menor a mayor densidad, si ocurria durante el proceso de deformacién de un
material, podia ser responsable de un incremento de tenacidad, dando lugar
al fenbmeno conocido por Phase Transformation Toughening (PTT). En el
caso estudiado por este autor, la transicion ocurria por deformaciéon de un
estado hexagonal (B-PP), y menos denso, a un estado monoclinico (a-PP) de
mayor densidad y, efectivamente, se detectdé un incremento muy notable del
término de disipacion de energia plastica (bw,) en ensayos de fractura EWF.

En el caso del presente trabajo, también existe una transformacion de una

fase menos densa (sm-PP) a un estado mas compacto (a-PP), y por lo tanto
parece logico plantearse si también puede tener lugar un fenémeno de PTT.
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Fig. 5.8. Probetas de traccion y de fractura (DDENT) después de ser
ensayadas. Las muestras de DSC fueron tomadas en las regiones deformadas
gue se indican.
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Fig. 5.9. Curvas de calentamiento de DSC del HO para diferentes muestras con
condiciones de recocido y de deformacion indicadas, tomadas de las regiones
sefialadas en la Fig. 5.8

Se tomaron muestras del material HO de las partes deformadas de las
probetas de traccion y de fractura indicadas en la Fig. 5.8, algunas de las
cuales habian sido sometidas a recocido previamente. La parte deformada
de las probetas de traccién llegb a un nivel de deformacion (e) de
aproximadamente 300% (los ensayos fueron interrumpidos antes de la
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fractura). La zona deformada de las probetas de EWF después de fractura
alcanzo aproximadamente este mismo nivel de deformacion. Sin embargo,
para las probetas de EWF esta es una primera estimacién del valor de
deformacion, debido a que ésta no es homogénea en la region deformada.

En la Fig. 5.9 se observa como en el termograma de DSC, tanto de probetas
de traccién como de fractura, no se presenta la sefial correspondiente a la
fase sm-PP. Como puede verse, las curvas son muy similares para ambos
tipos de probetas, hayan sido sometidas o no a un recocido previo. Tal como
postulan Seguela et al. [131], esto indica que, en la escala de la plasticidad
microscopica, el trabajo mecanico llevado a cabo por las tension aplicada
reduce la barrera termodinamica entre los cristales metaestables (sm-PP) y
estables (a-PP). Asi, se favorece que las cadenas encuentren un estado de
menor energia potencial durante el proceso de deformacion. Ademas, a
grandes deformaciones se induce una fuerte orientacibn molecular que
mejora la cinética de reordenacion molecular en una forma mas densa y
estable.

Asimismo, se observa que, por deformacion, se produce un incremento de
Tm €n unos 5-6 °C, lo que sugiere que se induce un perfeccionamiento mas
importante de los cristales sm-PP que por recocido, debido probablemente a
la presencia de orientacion molecular que favorece el reordenacion y
empaguetamiento de las cadenas.

5.1.4.3 Influencia del proceso de transformacion

Es interesante estudiar por DSC el comportamiento térmico del material EX,
gue, como se ha presentado en el Capitulo 3, fue obtenido en forma de
diferentes espesores mediante 2 métodos de transformacién distintos:
extrusion plana (espesores delgados) y compresion (espesores mas
gruesos). Asi, los registros de DSC (Fig. 5.10) revelan que su microestructura
es claramente distinta. Para los films delgados, se detect6 la presencia de la
fase sm-PP, mientras que para los mas gruesos (obtenidos por compresion),
el estado cristalino es a-PP. La razon de ello es relativamente simple: en el
primer caso, el enfriamiento brusco es responsable de un proceso de temple,
gue fija las cadenas en una forma metaestable, mientras que, en el segundo,
el enfriamiento es mucho mas lento y permite una cristalizacion en

condiciones préximas al equilibrio, obteniéndose una fase ordenada del tipo
monoclinica.
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Fig. 5.10. Curvas de fusion de DSC del EX para muestras con diferentes
espesores de film (38 y 100 nm) y plancha (0,5, 1 y 2 mm).

5.1.5 Estructura cristalina

La medicion de la cristalinidad de las muestras se llevé a cabo Gnicamente a
partir de los resultados obtenidos a partir de los difractogramas de WAXS, ya
que a partir de los datos de DSC no fue posible. La razén de ello es que en el
mismo proceso de calentamiento inherente al registro de datos de DSC se
produce la transformacion de la fase sm-PP, modificandose la entalpia de
fusién (pico endotérmico principal) que ya no hace referencia a la muestra en
su estado original sino a la estructura resultante de la transformacion.
Ademas, la posibilidad de usar las areas de los picos endotérmicos y
exotérmicos previos como fusién y recristalizacion de la fase esméctica, se
ve impedida por la dificultad al escoger una linea base coherente.

Los espectros de WAXS se muestran en la Fig. 5.11, y corroboran los
resultados de DSC, al observarse una clara evolucion de la fase sm-PP hacia

la a-PP a medida que aumenta Tg. La estructura sm-PP (muestras NR y
R80) se caracteriza por un pico muy ancho centrado en 15°, mientras que la
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oa—PP (que empieza a aparecer hacia Tg = 100 °C) da, entre otros, un pico
muy intenso en 2q = 14°. Entre los casos extremos, se aprecia una serie de
difractogramas intermedios que revelan la naturaleza gradual de la transicién
con la temperatura. Los valores del tamafio de cristal (L) y de la cristalinidad
(Xc) calculados se muestran en la Tabla 5.3 en la que se observa un claro
incremento de ambos parametros con la Tg, particularmente a Tr > 80 °C.

(110) WAXS
iPP - HO

ﬁ (040)

\ (130)

Intensidad (u.a.)

2q (°)

Fig. 5.11. Registros de WAXS para los films de HO con diferentes condiciones
de recocido. Se indican los planos cristalinos relativos a los picos visibles.

5.1.6 Conclusioén

Se ha determinado el contenido de etileno de los EPBC, que es de 5.5, 7.4 y
12% de etileno (en peso) para los copolimeros C1, C2 y C3 respectivamente.

A partir de los datos de DMA, se ha podido observar que el homopolimero
presenta una transicion alrededor de 15 °C; en los EPBC aparece ademas un
pico alrededor de -40 °C. Ambas sefales corresponden a la transicion vitrea
de las fases propilénicas y etilénicas respectivamente.

En relacion con el efecto del recocido sobre las propiedades morfologicas de

los films de iPP y EPBC, se observa, mediante las técnicas de DSC, WAXS y
DMA, que la microestructura cristalina es muy sensible a la temperatura y al
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tiempo de recocido. Se ha detectado que la ordenacion de los cristales varia
de forma gradual con la Tg, siendo del tipo esméctica inicialmente (como
consecuencia del rapido enfriamiento asociado al proceso de
transformacion), y convirtiéndose progresivamente en monoclinica cuando la
Tr supera los 80 °C. Paralelamente, se ha observado en los materiales
estudiados que la deformacion plastica también puede producir una
transformacién cristalina de la fase esméctica, que se convierte en fase
monoclinica.

Se ha observado que existe una clara diferencia de estructura cristalina entre
los materiales que han sido obtenidos por distintos procesos de
transformacion. En el caso de los films (extrusion plana), la estructura
cristalina es del tipo esméctica, mientras que en el caso de las placas, ésta
es del tipo monoclinica.
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5.2 VARIABLES QUE INFLUYEN EN EL
COMPORTAMIENTO A TRACCION

En esta seccidn, se presentan los resultados obtenidos mediante ensayos de
traccion de los materiales que se han investigado. Se ha estudiado su
comportamiento enfatizando en el efecto de distintas variables, tanto relativas
al ensayo (velocidad de solicitacion, espesor de probeta, temperatura de
ensayo), como relativas al material (composicién quimica, recocido previo,
orientacion molecular).

5.2.1 Composicion (contenido de etileno)

Es evidente que el contenido de etileno es una variable clave en cuanto a las
propiedades tensiles de los films estudiados. En la Fig. 5.12 pueden
observarse los valores de los pardmetros de traccion estudiados (médulo de
Young, tension y alargamiento a la cedencia), medidos a la velocidad de
10 mm/min, para los materiales HO, C1, C2 y C3, bajo dos condiciones
distintas de acondicionamiento térmico: sin recocer (NR), y recocidos 1 h a
120°C (R120).

Se observa que, en condiciones NR, las diferencias entre los distintos
materiales son menores que en condiciones R120, para las que se aprecia
claramente que un incremento del Cg; produce una disminucion tanto del
modulo de elasticidad como de la tension de cedencia. Por otro lado, la
deformacién en el punto de cedencia Unicamente tiende a disminuir con el
Cgt en condiciones R120, mientras que es independiente del Cg; para las
muestras NR.

El efecto del recocido se discute mas ampliamente en la seccion 5.2.4, por lo
gue, en esta seccion, Unicamente se concluye que la influencia del Cg; es
importante en cuanto a las propiedades de traccion, produciendo una clara
disminucion de la rigidez del material a medida que este aumenta.
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Fig. 5.12. Evolucién de distintos pardmetros de traccién en funcién del Cg de

materiales HO, C1, C2 y C3: (a) E; (b) oy; (c) & (los simbolos llenos y vacios
hacen referencia a muestras recocidas 1h a 120°C, y no-recocidas,

respectivamente).



Resultados y Discusion

5.2.2 Velocidad de ensayo en el rango de velocidades estéaticas

El estudio de la influencia de la velocidad de ensayo se ha llevado a cabo
con el material EX, aunque se considera que las conclusiones de este
apartado son facilmente extrapolables al resto de materiales estudiados.

El iPP EX mostr6 el comportamiento viscoelastico tipico de los materiales
poliméricos, presentando una variacion de E y de s, con la velocidad como
se muestra en la Tabla 5.4. Se observa que la rigidez del material y su
resistencia mecanica aumentan claramente a medida que se incrementa la
velocidad de ensayo. Asimismo, la deformacion a la cedencia tiende a
disminuir con un incremento de la velocidad de ensayo.

Tabla 5.4. Dependencia de las propiedades de traccion con la velocidad para el
homopolimero EX.

v (mm/min) E (MPa) sy (MPa) e, (%)
2 616 19,98 9,28
20 689 23,92 7,69
100 700 27,25 7,87

5.2.3 Espesor de probeta

5.23.1 Material EX

Enla Tabla 5.5 se puede observar la dependencia de las propiedades de
traccion con el espesor de probeta para el material EX. Como ya ha sido
descrito en la seccién 5.1.4, los films y las planchas de este material tienen
una estructura cristalina diferente, de tipo sm-PP y a-PP respectivamente.
Este hecho se refleja en gran medida en las propiedades tensiles, ya que
puede observarse que el método de preparacién tiene una influencia mucho
mayor que el espesor en si mismo, al apreciarse un salto muy importante de
los valores de E y sy al pasar de 100 um (extrusion) a 500 um (compresion),
mientras que entre un mismo tipo de método de obtencién los valores son
mucho mas parecidos.
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Tabla 5.5. Dependencia de las propiedades de traccidn con el espesor para el
homopolimero EX.

t (mm) método obtencién E (MPa) sy (MPa)
38 extrusion plana 611 17,91
100 extrusion plana 616 19,98
500 moldeo compresion 949 27,05
1000 moldeo compresion 939 27,83
5.2.3.2 Materiales HO, C1, C2y C3

El efecto del espesor de probeta fue diferente para los materiales HO, C1, C2
y C3, en el rango estudiado (claramente inferior que el rango para el material
EX). Asi, se observa en la Tabla 5.6 que a medida que aumenta el espesor,
la tension de cedencia disminuye. También se puede comprobar que la
tension a la cedencia disminuye a medida que aumenta el Cg, en
concordancia con los datos del fabricante (Tabla 3.2).

Tabla 5.6. Resumen de los resultados de traccién (Gnicamente se muestra la
tension de cedencia) para los materiales HO, C1l, C2 y C3 con los tres
espesores estudiados.

] 40 mm 90 mm 200 mm
Material
sy (MPa) sy (MPa) sy (MPa)
HO 32,19 28,26 23,83
c1 26,49 22,42 20,76
C2 - 20,00 20,41
C3 - 18,41 -

5.2.4 Recocido

El efecto del recocido sobre las propiedades de traccion fue estudiado en los
materiales HO, C1 y C3, variando la temperatura de recocido entre 80 y
150°C. En este caso los ensayos se realizaron a una velocidad de
10 mm/min en vez de 2mm/min, a diferencia del resto de ensayos de
traccion en los que se estudiaban otras variables, a fin de reducir el tiempo
de ensayo debido al gran nimero de muestras a estudiar.
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Se realiz6 un estudio preliminar en el que se aplicaron tiempos de recocido
entre 30 min y 18 h, a una temperatura de 120 °C, y se determin6 que el
tiempo de 1h era suficiente para garantizar un efecto completo de las
variaciones de las propiedades mecanicas debido a que las transiciones
microstructurales tenian tiempo suficiente para llevarse a cabo (ver Fig. 5.7).
Ademés, y como ya ha sido comentado previamente, los resultados
presentados en la literatura van en la misma direccién, afirmando que la
transicién ocurre en un tiempo muy corto (siempre menos de una hora) [127,
130, 131].

La Fig. 5.13 ilustra la influencia del recocido sobre las curvas tension-
deformacion de los films de HO. Aunque no se muestran las figuras para los
copolimeros, se observaron variaciones similares, como puede deducirse de
los valores presentados en la Tabla 5.7. En esta tabla puede observarse
como los pardmetros mecanicos de modulo y tensién de cedencia aumentan
sensiblemente con un incremento de Tr en el rango 80-150°C. Este
resultado estd, sin lugar a dudas, intimamente relacionado con la evolucion
de la fase sm-PP comentada en los apartados anteriores, ya que es sabido
gue una mejora en la perfeccion de los cristales, en su empaquetamiento y
en su tamafo conlleva una mejora de las propiedades mecéanicas de traccién
[131, 142]. Basicamente, el menor valor de resistencia del material no-
recocido se puede atribuir a una menor cohesion molecular de la fase sm-PP
con respecto a la fase a-PP. Una prueba de la fuerte relacion entre la
modificacion de la fase sm-PP y el incremento de los parametros mecanicos
se ha podido observar en la Tabla 5.3. (Qque se encuentra en la seccion
5.1.4.1).
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Fig. 5.13. Evolucién de las curvas tension-deformaciéon para los films de HO
sometidos a procesos de recocido de 1h a las temperaturas indicadas en la
figura.
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Tabla 5.7. Evolucién de los parametros de traccion y de T,,°" con la temperatura
de recocido para los materiales HO, C1 y C3.

Tr(°C) s,(MPa) e, (%) E(MPa) T, (°C)

NR 20,32 6,06 1015 60,5
80 21,83 9,46 1039 89,2
100 24,66 10,21 1223 98,5
HO 120 28,26 11,19 1565 123,3
130 29,46 12,02 1602 130,3
140 30,54 11,68 1644 134,3
150 33,36 12,01 1854 147,9
NR 16,3 5,24 868 60,0
80 17,7 8,81 884 90,2
100 20,18 10,25 1101 99,5
C1 120 22,42 11,3 1275 120,7
130 23,86 11,76 1362 130,3
140 24,89 12,68 1424 136,3
150 25,55 11,14 1484 146,2
NR 16,59 5,96 844 60,0
80 16,43 7,64 841 91,17
100 17,53 7,63 885 102,1
c3 120 18,31 6,96 959 119,0
130 18,19 6,83 933 129,8
140 18,75 6,5 975 134,5
150 18,95 5,29 1079 146,1

Asimismo, se han representado las relaciones entre el médulo de Young y la
temperatura de fusién de la fase sm-PP, T,,°", para los tres materiales
estudiados (Fig. 5.14), asi como E y sy en funcion de la cristalinidad para el
HO (Fig. 5.15). Por un lado, existe una relacién altamente lineal entre los
pardmetros mecéanicos y los propios del material, indicando que,
efectivamente, la modificacion de la fase sm-PP estd intimamente
relacionada con la mejora de las propiedades mecénicas. Ello viene dado por
una mejora en la perfeccion de los cristales, asi como por un incremento de
la cristalinidad. Por otro lado, se observa como los valores de E y sy de los
tres materiales son relativamente similares en el estado templado, mientras
gue, a medida que se perfecciona la estructura cristalina, las diferencias
entre las propiedades tensiles de los diferentes materiales aumentan (ver
también Fig. 5.12). Este resultado puede indicar que el rol de la fase etilénica
es mas importante en presencia de un estado monoclinico, y que pierde
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importancia en el caso de un estado metaestable mas imperfecto desde un

punto de vista cristalino.

2000 T T T

1500 r

E (MPa)

1000 r

500 !
50 80 110 140
Tm sm (OC)

Fig. 5.14. Relacion entre el médulo de Young y la Temperatura de fusion de la
fase esméctica para los tres materiales estudiados.
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Fig. 5.15. Relacion ente las propiedades mecanicas (E y s;) y la cristalinidad
para el homopolimero HO.
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5.2.5 Temperatura de ensayo

En la Fig. 5.16, se puede observar la variacion de la tension de cedencia de
probetas de traccién de films de los distintos materiales con la temperatura
de ensayo (las probetas fueron recocidas 1h a 120 °C previamente). Se
puede notar una clara tendencia a la reduccion de la resistencia maxima a
medida que aumenta la temperatura, relacionada sin duda con una mayor
movilidad molecular a mayor T. El modulo de Young sigue una tendencia
muy similar. Si bien se suele considerar que las propiedades de traccion se
rigen basicamente por la fase cristalina a T > Ty, y por la fase amorfaa T < Ty
[146], y por lo tanto seria de esperar una posible transicion de
comportamiento alrededor de Ty, no se observa ningun cambio brusco
alrededor de la Ty del PP.

70 T T T T T T
60 - .
X HO
X
50 - mCl||
AC2
T 40 1 ® C3 |1
=3
= 30 A i

0 T T T T T T

-60 -40 -20 0 20 40 60 80
Temperatura (°C)

Fig. 5.16. Evolucion de la tension de cedencia de los materiales estudiados en
funcion de la temperatura de ensayo.

5.2.6 Orientacion molecular

Con la intencién de investigar en los films disponibles el grado de anisotropia
debido a la orientacion molecular, se procedio a la realizacion de ensayos de
traccion en las dos direcciones principales (MD y TD) con los materiales EX,
HO y C3 (se consideré a priori que los copolimeros Cl1 y C2 tendrian
condiciones de anisotropia similares, al tener el mismo proceso de
transformacion que el HO y el C3).
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En la Tabla 5.8, se listan los valores de tension de cedencia obtenidos para
los diferentes materiales, orientaciones y espesores. Se observa que, si bien
no hay ninguna orientacion predominante para el material EX, los materiales
HO y C3 presentan un cierto grado de orientacion preferencial en la direccion
MD. Se puede observar que, para un mayor Cg, la tendencia a la orientacion
es mayor. En cuanto al espesor, no parece afectar directamente, aunque si
se observa que el efecto del recocido, que hace aumentar la orientacion, es
mayor para los films mas delgados (de 38 um). Entre los materiales
recocidos, que son los que presentan mayor grado de orientacion, las
diferencias de los valores de traccion entre las direcciones MD y TD son,
como maximo, de un 21,6%, pero en la mayoria de los casos estan alrededor
del 10-15%.

Los materiales que se estudian con mas profundidad en las secciones
posteriores mediante la técnica EWF son los materiales HO, C1, C2 y C3, con
90 um de espesor y recocidos a 120 °C. Para estas condiciones, el material

HO presenta una diferencia de sy segun la orientacion de alrededor del 4%,
mientras que para el C3 es del 13%. Es de suponer que para los
copolimeros C1 y C2, el grado de orientacion estara entre el presentado para
los materiales HO y C3, al tener Cg; intermedio. Dada la poca orientacion
existente en estos films, no se ha considerado el efecto de la orientacién en
el estudio de las propiedades de fractura, habiéndose estudiado estos
materiales unicamente con probetas ensayadas en la direccion TD.
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Tabla 5.8. Tension de cedencia de los materiales EX, HO y C3 segun la
orientacion de la probeta bajo distintas condiciones de recocido y espesor de
film.

Material | v (mm/min) | t(mm) |Orientacion| s, (MPa) |Recocido
Ex 5 100 MD 19,98 NR
D 20,32
MD 20,78
38
D 20,29
MD 20,02
90 NR
D 18,38
MD 19,80
200
HO 10 D 19,53
MD 34,35
38
D 30,46
90 MP 30.70 R120
D 29,42
MD 29,68
200
D 29,75
MD 13,27
38
D 11,05
MD 17,33
90 NR
D 15,0
MD 17,88
200
c3 10 D 15,67
MD 19,46
38
D 16,01
MD 20,05
90 R120
D 17,72
MD 18,12
200
D 16,41

5.2.7 Conclusioén

Se ha observado que distintas variables pueden tener un efecto similar sobre
las propiedades de traccion. EI aumento de la rigidez y de la resistencia a
traccion puede ser consecuencia de un proceso de recocido de los films, de
un incremento de la velocidad de ensayo, o de la disminucién de la T de
ensayo.
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La influencia del espesor sobre las propiedades de traccion depende del
material. Mientras que para el material EX se detecta un aumento de la
rigidez y de la resistencia con el espesor, la tendencia se invierte para el
resto de materiales estudiados. Se observa que existe una fuerte
dependencia con el método de fabricaciéon, que se atribuye a la diferente
morfologia resultante.

El material EX no esté orientado, si bien los materiales HO y C3 si lo estan
ligeramente en la direccion MD.
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5.3 ESTUDIO PRELIMINAR DE LA TECNICA EWF

En el contexto en que se inicié este trabajo, se observo que si bien la técnica
EWF era emergente y varios grupos la estaban tratando de aplicar a
polimeros, todavia quedaban ciertas incertidumbres sobre el método y por lo
tanto existia la necesidad de realizar un trabajo previo de andlisis.

Uno de los objetivos planteados en este estudio fue el de establecer las
condiciones 6ptimas para la aplicacién del método EWF en films poliméricos.
Para ello, se realizaron una serie de estudios que hemos llamado
preliminares con la finalidad de determinar estas condiciones Optimas de
ensayo, entre los cuales se han investigado efectos tan distintos como
pueden ser las dimensiones ideales de probeta y la velocidad de ensayo
(Tabla 5.9), asi como también aspectos que hacen referencia al tratamiento
de los resultados obtenidos por EWF, como son la posibilidad de separar las
contribuciones de iniciacion y propagacion en la fractura, o la determinacion
del trabajo plastico especifico de fractura (v,). Asimismo, se investigo la
posibilidad de aplicar el método EWF en ensayos de desgarro (modo Il de
fractura).

Tabla 5.9. Combinacion de dimensiones de probeta (excluyendo el espesor) y
velocidades de ensayo estudiadas (material EX) ( es el espesor, Z la longitud
entre mordazas, W la anchura).

t (mm) Z (mm) W (mm) v (mm/min)
2
60 60 20
100
20
40
50
100 00 60 20
80
100
120
150
30
60 45 20
60
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5.3.1 Comportamiento de fractura de probetas DDENT

Enla Fig. 5.17, se representan los diferentes tipos de curvas registradas con
probetas de doble entalla de los materiales estudiados, y también la curva
obtenida con un LDPE. Este ultimo, se podria considerar de forma muy
simplificada como el caso extremo de un EPBC con 100% de etileno. En la
mayoria de casos que se han estudiado, la propagacion de la grieta ocurre
pasada la carga maxima y, aunque el momento exacto de su inicio puede
variar en funcion de la longitud de ligamento para una misma serie, es
posible afirmar que ha habido cedencia del ligamento previa a la propagacion
por haber superado el valor maximo de carga. En los homopolimeros (EX,
HO), la cedencia conlleva fenbmenos de estriccion localizada, mientras que
en los copolimeros (C1, C2, C3) se produce el fenémeno del
emblanquecimiento por tension, sin estriccion localizada. De esta forma,
tanto gracias a la estriccion como al emblanquecimiento resulta sencillo
distinguir el momento en que ha ocurrido la cedencia.

40
EWF
DDENT
HO 2 mm/min

30 +
<
o
ézo .
o

10

0 R

d (mm)

Fig. 5.17. Aspecto de las curvas carga-desplazamiento registradas en probetas
DDENT de distintos materiales estudiados. Se ha incluido una curva
correspondiente a polietileno como el caso extremo de Cg = 100%. Nota: todos
los materiales han sido recocidos a 120 °C (1 h), excepto el EX y el PE.
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El requisito que, segun la teoria EWF [2], exige cedencia completa del
ligamento antes del inicio de la propagacion, ha sido sujeto de controversias
en diferentes intentos de aplicar la técnica a polimeros. Mientras en
numerosos casos el requisito se cumplia y el método daba buenos
resultados, en otros trabajos se ha demostrado que si bien el requisito no se
satisfacia los resultados parecian igualmente validos y no habia razones
claras para descartar su aplicacion [53, 56, 71]. Es importante destacar que a
todo ello se afiade la dificultad para observar visualmente la cedencia, y por
ejemplo Karger-Kocsis et al. [7, 61] han recurrido, con éxito, al uso de
termografia infrarroja, si bien otras técnicas de microscopia Optica mas
sencillas (campo oscuro, luz polarizada, etc.) también pueden dar valiosa
informacion. En el caso del PP y de los EPBC, ésta condicion se cumple, y
por lo tanto no hay duda que las hipétesis de partida son aplicables para
estos materiales.

Tal y como puede verse en la Fig. 5.17, se observan dos casos extremos en
el comportamiento a fractura, la del PP y la del PE. Los copolimeros EPBC
presentan un comportamiento intermedio entre ambos. Por un lado, existe el
caso en el que no se observa visualmente la cedencia y la curva tiene una
forma sin cambios bruscos (PE). Por otro lado, para el PP homopolimero
ocurre el caso de la cedencia con estriccion donde, ademas, se produce una
caida brusca en la curva carga-desplazamiento (EX, HO en Fig. 5.17), que
indica sin ambigiedad que la cedencia ha ocurrido. Este cambio es aun mas
marcado para el caso del iPP sin recocer que para el recocido (ver material
EX y HO respectivamente en la Fig. 5.17). En el caso del iPP sin recocer, el
inicio de la propagacion viene claramente indicado en la curva carga-
desplazamiento por la caida brusca de carga.

En el caso del EX, se muestran en la Fig. 5.18-a las curvas obtenidas con
probetas DDENT con distintas longitudes de ligamento. Se puede observar
gue su forma es practicamente idéntica, resultado que indica que el proceso
de fractura es independiente de | en el rango presentado. Esta similitud entre
las curvas con distintas longitudes de ligamento es una garantia de que el
estado de tensiones es el mismo para todas ellas [61].

El area de ligamento fue observada durante el ensayo mediante un
microscopio adaptado a una cadmara de video. En la Fig. 5.18-b, se presenta
un esquema representativo de su evolucion. Inicialmente, se produce una
deformacion elastica (A), seguida por la generacion de dos zonas plasticas

127



Capitulo 5

lineales en ambos fondos de entalla que crecen en direcciones opuestas a
medida que la carga aumenta, debido a la gran concentracion de tensiones
gue se produce. Justo pasado el maximo de carga (B), las dos zonas
plasticas se encuentran, produciéndose la cedencia completa del ligamento y
el inicio de la estriccion que se forma en el interior de esta zona deformada.
Este fendmeno, que se produce casi de forma instantanea, lleva asociada
una caida de carga importante, hasta llegar a un minimo relativo. En este
punto (C), las grietas empiezan a propagarse en direcciones opuestas a
través de la zona del ligamento que previamente ya se ha deformado
plasticamente ©). A medida que éstas avanzan, se va estirando material
hacia la zona de la punta de la grieta, con el consecuente crecimiento de la
zona plastica (por el avance del limite de la estriccion en la direccion de la
traccion, ver Fig. 5.19), hasta que la probeta rompe finalmente (E).
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Fig. 5.18. (a) Curvas carga-desplazamiento obtenidas con probetas DDENT de

100 nm de espesor con diferentes longitudes de ligamento del material iPP EX.
(b) Esquema de la evolucion del area del ligamento durante el proceso de
fractura.

En el caso del iPP recocido (ver material HO en la Fig. 5.17), el fenbmeno de
cedencia y posterior propagacion no es tan subito y se produce en una fase
un poco mas larga. Sin embargo, existe también una inflexién en la curva que
coincide con el inicio de la propagacién de grieta.

En el caso de los copolimeros, se puede observar en la Fig. 5.17 (ver

materiales C1, C2 y C3) que la curva es mas suave comparada con el iPP, y
no existe un punto tan claro sobre la curva que indique el inicio de la
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propagacion. De hecho, se ha observado que la propagacién se inicia justo
pasado el maximo, antes de la inflexion observada en la curva que en el iPP
coincidia con el fin de la cedencia total del ligamento y el inicio de la
propagacion. En la seccion 5.4.2.2 se discute mas profundamente el proceso
de formacién de la zona plastica en los copolimeros, estudiado en un amplio
rango de temperaturas de ensayo (de -40 hasta 70 °C). Sin embargo, es
interesante destacar que, tal y como otros investigadores también han
afirmado [7], la zona plastica se desarrolla durante todo el proceso de
propagacién y crece en la vertical del fondo de grieta, tal y como se ha
esquematizado en la Fig. 5.19, y se puede ver en las micrografias que se
incluyen en esta figura.

longitud inicial
» de ligamento

|

Entalla inicial———p»

:

Cedencia del ligamento >

—

Formacion y crecimiento

delaOPz ——p

Fig. 5.19. Esquema de la formacién de la zona plastica durante el proceso de
fractura.
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5.3.1.1 Estudio de la evolucién de la zona plastica por termografia
infrarroja

Enla Fig. 5.20 se muestran las curvas carga-desplazamiento de probetas
DDENT de los materiales HO, C1, C2 y C3. Con una camara de infrarrojos se
tomaron imagenes de la zona del ligamento de estas probetas durante el
ensayo, en los instantes correspondientes a los puntos indicados en las
curvas registradas, que se muestran en las Fig. 5.21, 5.22, 5.23 y 5.24. La
distinta tonalidad de la imagen de IT refleja las diferentes temperaturas en la
superficie de la probeta, indicadas en la escala en la parte superior de la
imagen, asi como en los valores tomados en 5 puntos concretos de la
probeta.

Se puede observar que, en la zona plastica, se produce un aumento de
temperatura muy bien definido para los copolimeros, mientras que no ocurre
lo mismo para el homopolimero.
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Fig. 5.20. Curvas registradas durante la fractura de probetas DDENT del HO y
de los EPBC, en las que se indican los puntos en los que se tomaron las
imagenes de termografia infraroja mostradas en las Figs. 5.21-5.24.
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En el caso de los EPBC (Fig. 5.21-Fig. 5.23), en las zonas donde se produce
la maxima deformacion plastica, la temperatura se incrementa entre 1 y
1,5 °C respecto a la temperatura ambiente (la T, se mide en el punto 5 en la
mayoria de las imagenes), reflejando la pérdida de calor disipada por los
fendmenos de movilidad molecular que la deformacion lleva asociados.
Mediante este contraste de imagenes, se puede observar la formacién de la
zona plastica, y determinar en qué puntos se involucra una mayor cantidad
de energia en cada momento.

Por el contrario, el homopolimero no presenta este incremento de
temperatura, y por lo tanto resulta imposible distinguir la zona plastica que se
forma, tal y como se puede observar en la Fig. 5.24.

Una posible explicacibn de esta diferencia tan apreciable entre el
homopolimero y los copolimeros reside en el distinto mecanismo de
deformacion que presentan. Aunque a este tema se dedica integramente la
seccion 5.4.3 (ver mas adelante), se puede avanzar el hecho que los EPBC
se deforman mediante un proceso de cavitacién, que crea una gran cantidad
de microvacios en el material (Fig. 5.25). En cambio, el HO no presenta este
fendmeno, deformandose Unicamente por cedencia por cizalladura. La
existencia de estos huecos es esencial en cuanto a las imagenes registradas
por IT, ya que son elementos que almacenan parte de la energia calorifica
desprendida durante el proceso de transformacién. En el caso de la
inexistencia de estos vacios, y debido esencialmente al espesor reducido de
los films, la evacuacion del calor —por transmision- se realiza cuasi
instantaneamente y por lo tanto no se aprecia ningun incremento térmico
local.
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Fig. 5.21. Secuencia de imagenes tomadas con una camara de infrarojos
durante la fractura de una probeta DDENT del material C1 (las imagenes
corresponden a los puntos sefialados en la Fig. 5.20) .
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Fig. 5.22. Secuencia de imagenes tomadas con una camara de infrarojos
durante la fractura de una probeta DDENT del material C2 (las imagenes
corresponden a los puntos sefialados en la Fig. 5.20).
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Fig. 5.23. Secuencia de imagenes tomadas con una camara de infrarojos
durante la fractura de una probeta DDENT del material C3 (las imagenes
corresponden a los puntos sefialados en la Fig. 5.20).
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PROBEYE

. - __}
e r ] -t !‘ -‘ =y = 10
Mets )l ety vl S Y = | |5=i5] 2 mm
EUER T Shadie h s A

Fig. 5.24. Secuencia de imagenes tomadas con una camara de infrarojos
durante la fractura de una probeta DDENT del material HO (las imagenes
corresponden a los puntos sefialados en la Fig. 5.20).

Fig. 5.25. Micrografia tomada por SEM de un corte en secciéon de la zona
deformada de una probeta del material C3 ensayado a T = 0 °C.
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5.3.1.2 Estudio de la geometria de la zona plastica

Para la determinacion de w,, se calcula este valor a partir de bw, (obenido de
la regresion lineal del diagrama w-I), dividiéndolo entre b. Es, por lo tanto,
importante determinar b de forma precisa. Diferentes autores [61, 63, 64, 147]
siguen el método propuesto por el ESIS en su primer protocolo de EWF [40],
asimilando la forma de la zona plastica a una de las tres que se proponen en
el protocolo (ver Fig. 2.13). No obstante, se ha observado que en numerosas
ocasiones su forma es intermedia entre eliptica y romboidal [7, 52, 54, 60, 64],
y por ello se puede cometer un error importante al escoger una de las dos.
En las Fig. 5.26-a y Fig. 5.26-b, se ajusta un zona plastica representativa
obtenida con el material C1 mediante las geometrias propuestas por el
protocolo. Se observa que para el primer caso (elipse), la forma teérica no
puede ajustar la realidad en los extremos laterales de la OPZ, ya que
considera que existe continuidad en la pendiente en estos puntos, mientras
que en el caso real la forma acaba en punta. Para el caso del rombo, el
modelo falla en el ajuste de los extremos superiores e inferiores de la OPZ,
donde no aparece el angulo que el modelo tedrico presenta.

En este trabajo, y basandonos en la observacion visual, se propone una
nueva geometria para el ajuste de la OPZ, que se obtiene a partir de la
interseccién de dos parébolas y que reproduce mucho mejor la realidad para
los materiales estudiados en este trabajo. (Fig. 5.26-c). Para esta forma, se
calcula que k= 1.5 (Ec. 2.29), valor que resulta ser intermedio entre 1.27
(elipse) y 2 (diamante).

La aplicacion de esta forma de zona plastica permite obtener un valor de wj,
mas exacto, y por lo tanto mejora las posibilidades de discutir las
propiedades del material en términos de este parametro. Sin embargo, hay
que tener en cuenta tanto w, como b simultaneamente, ya que ambos
determinan conjuntamente la disipacién global de energia plastica, el primero
representando la densidad de ésta, y el segundo el tamafio de la zona donde
esta disipacién se produce. Por ello, y por la inexactitud del método indirecto
de determinacion de w, a través de b, ha sido comun en la literatura
considerar el producto bw, como un parametro de fractura de la técnica EWF.

Enla Fig. 5.27 se puede apreciar el aspecto de la zona plastica de probetas
DDENT de diferentes materiales (HO, C1, C2 y C3), cuya forma se puede
ajustar bastante bien a la de la forma parabdlica, mas que a las de elipse o
diamante.
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(a) elipse

(b) diamante

(c) parabdlica

e

Fig. 5.26. Ajuste de la zona plastica de una probeta de EPBC (C1) mediante
geometrias del tipo (a) elipse; (b) diamante o rombo; (c) parabdlica.
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Fig. 5.27. Microfotografias de la zona del ligamento de probetas DDENT
después de ser ensayadas a una temperatura de 50 °C. (a) HO; (b) C1; (c) C2;
(d) C3.

5.3.2 Variables geométricas de probeta

Se realiz6 un estudio en films de iPP para analizar la influencia de las
dimensiones de anchura (W), longitud entre mordazas (Z) y espesor (t) de la
probeta, con el fin de definir un rango de dimensiones Optimas para la
aplicacion del método, y comprobar los limites geométricos de su validez.

Con los films del iPP homopolimero EX, de 100 um de espesor, se
prepararon muestras con las dimensiones siguientes: anchura de W = 30, 45
y 60 mm, y longitudes comprendidas entre 20 y 150 mm, tal y como se indica
en la Tabla 5.9 (mostrada al principio de la seccién 5.3). Para el estudio del
espesor, se prepararon muestras de espesores comprendidos entre 38 um
y2 mm en el caso del material EX, y entre 40 um y 200 um para los
materiales HO, C1, C2 y C3.
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5.3.2.1 Anchurade laprobeta

Tal y como se ha descrito previamente en la seccion 2.3.2, la influencia de la
anchura (W) de la probeta DDENT va muy ligada al valor maximo de longitud
de ligamento. En la seccién 2.3.2, se describen las restricciones que se
suelen recomendar en cuanto a los limites minimo y maximo de anchura, asi
como su justificacion tedrica. Una de ellas hace referencia al criterio de
maxima longitud de ligamento (Ec. 2.25), que no debe sobrepasar el valor de
W/3, ni el tamafio de la zona plastica (2r,), y por lo tanto, si se fija el rango de
| (en este caso se fij6 entre 5 y 20 mm), condiciona el valor minimo de W. A
partir de los resultados experimentales que se presentan a continuacion, se
intento verificar la validez de estas restricciones.

Los resultados se muestran en la Fig. 5.28, donde los simbolos llenos
representan valores obtenidos en condiciones de tension plana, mientras que
los simbolos vacios son puntos correspondientes a un estado mixto de
tensiones. La distincion entre los puntos obtenidos en cada estado de
tensiones se ha llevado a cabo mediante la representacion del criterio de Hill
[89], definido en la seccion 2.3.2. Como ha sido descrito en recientes trabajos
[3, 9, 52, 71], el umbral minimo de longitudes de ligamento de la ecuacion
2.20 parece subestimar el valor real para films poliméricos, y es mas préximo
a la realidad el hacer uso del criterio de Hill. Sin embargo, en vez de coger el
valor exacto de | en el que spe Supera el valor de 1.15sy, en este trabajo se
ha considerado méas oportuno tomar el valor de transicion I* como la longitud
de ligamento a partir de la cual el valor de s, aumenta intensamente al
disminuir I, a la vez que se produce una caida de w frente a |, tal y como fue
sugerido por Wu et al. [9]. Esta transicién puede coincidir o no con el valor en

que Spet> 1.15sy.

En cuanto a la influencia de W, no se observa ningun efecto apreciable al
cambiar esta variable, como puede verse en la Fig. 5.28, exceptuando un
ligero aumento de we y una disminucion de bw, con un incremento de W, que
puede estar dentro del margen de error experimental. Si se comprueba el
limite de la ecuacién 2.25, en las muestras con menor anchura (W = 30 mm),
se puede ver que no existe ninguna transicion para longitudes de ligamento
superiores a I' = 10 mm. Esta longitud de ligamento corresponderia a W/3, y
deberia ser el valor limitante de |, debido a que la otra condicién de la
ecuacion 2.25, que es que la longitud de ligamento maxima sea inferior al
tamafio de la zona plastica, se cumple, ya que 2r, tiene un valor superior a 20
mm (ver Tabla 5.10) y por lo tanto no es limitante. Para las series de 45 y
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60 mm, la conclusién es también la misma (no ocurre ninguna transicion a
partir de 15 y 20 mm respectivamente), aunque la diferencia entre W/3 'y 2r,
es menos acusada. Estos resultados indican que el limite de W/3 paral” en la
ecuacion 2.25 puede ser demasiado restrictivo, tal y como otros autores
también han sugerido [3, 50, 52].
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Fig. 5.28. Representacion de (a) ws y (b) onet €n funcién de | para el material iPP
EX, a partir de ensayos EWF realizados con probetas con anchuras de 30, 45y

60 mm.

Tabla 5.10. ParAmetros EWF en funcidn de la anchura de probeta (W).

W (mm) we (kI/M°)  pw, (MI/m3)  W/3 (mm) 2rp
30 462+2.6 10.14+0.23 10 21.8
45 49.9+2.8  9.90+0.24 15 23.6
60 51.1+2.4  9.44+0.19 20 24.2
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5.3.2.2 Longitud de la probeta

En la Fig. 5.29, se han representado las curvas carga-desplazamiento
obtenidas con probetas DDENT de diferentes longitudes. Al variar la longitud
de las probetas, se observa un efecto sobre el aspecto de estas curvas, con
una disminucion de la pendiente inicial de la curva y un incremento de la
deformacion total a fractura. Se puede constatar que, con esta modificacién
de la forma de las curvas, la energia consumida hasta llegar al maximo de
carga es mayor para las probetas de mayor longitud, debido a que el
desplazamiento en el maximo es superior. Esto significa que, en la fase
inicial del ensayo, las probetas de mayor longitud almacenaron mayor
cantidad de energia, que fue liberada posteriormente para la propagacion de
la grieta. Dado que la fractura es ductil para todos los casos, es posible
afirmar que toda la energia se invierte en deformacién y fractura, y no se
consume en otras disipaciones energéticas como podrian ser la energia
cinética de las mitades de la probeta, la generacion de ondas sonoras, etc.,
gue pueden aparecer en el caso de rotura inestable. Sin embargo, a pesar de
esta variacion en el aspecto de las curvas, el valor total de energia
consumida (W) no se modifica ostensiblemente.

30
i iPP EX DDEN-T
25 1 Z/\ W =60mm, t =100um
[ v=20mm/min
20 1 [=9mm
Z=20,80,120,150mm
Z 15
—
10 +
5 -
0 T T T

Fig. 5.29. Efecto de la longitud de probeta sobre la forma de las curvas carga-
desplazamiento de probetas DDENT de iPP EX.
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Los resultados de w. y bw, en funcion de Z se representan en la Fig. 5.30,
donde se puede observar que los valores presentan una tendencia constante
en el rango de longitudes de probeta de 40 hasta 100 mm. En concordancia
con los resultados presentados en este trabajo, Hashemi [4, 52] y Chan et al.
[56] también observaron que no se aprecia ninguna variacion de los
parametros de fractura con Z, en un rango delimitado.
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Fig. 5.30. Variacion de los parametros we y fw, con la longitud de probeta.
Se sefiala el rango donde estos parametros no muestran dependencia de Z.

La variaciéon de los valores de Z fuera de este rango puede explicarse
mediante la observacién de las probetas durante el ensayo. Para Z = 20 mm,
las mordazas estan demasiado cerca del ligamento (ya no puede asumirse la
teoria desarrollada para una placa infinita) y pueden distorsionar el campo de
tensiones. Para Z > 100 mm, las probetas se ondulan (fenédmeno conocido
como buckling), tal y como puede verse en la Fig. 5.31, y se puede ver
modificada la distribucion de tensiones en la zona de ligamento, que
consecuentemente lleve a una variacion de los parametros de fractura. En un
trabajo reciente, Ching et al. [47] observaron una transicion ductil-fragil a
partir de una cierta longitud de probeta, atribuida a un incremento notable de
la energia elastica acumulada para las probetas largas, que se liberaba de
forma subita a partir de un valor umbral de Z.
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Fig. 5.31. Fotografia de una probeta DDENT con Z=100 mm sometida a
traccion que presenta el fenémeno de ondulacién o buckling.

5.3.2.3 Efecto del espesor de probeta

El estudio de la influencia del espesor de probeta sobre las propiedades de
fractura determinadas aplicando el método EWF se ha realizado para dos
casos concretos.

En el primer caso, se estudi6 el material EX con espesores de entre 38 y
2000 um. Tal y como se ha descrito en la seccion 3.4.2, este material fue
obtenido mediante dos métodos de preparaciéon distintos: los films de 38 y
100 um fueron preparados por extrusién plana, mientras que las planchas de
0.5, 1y 2 mm se obtuvieron mediante moldeo por compresién. El material no
fue sometido a ningun tratamiento térmico previo a los ensayos mecanicos.

En el segundo caso, se prepararon films de los materiales HO, C1, C2 y C3

por medio de extrusion plana, obteniendo tres espesores distintos de 40, 90 y
200 um. Estos materiales fueron recocidos durante 1 h a 120 °C.
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Material EX

Durante los ensayos de fractura, las probetas DDENT con un espesor inferior
a 2mm presentaron un comportamiento totalmente estable, obteniéndose
curvas carga-desplazamiento como las que se muestran en la Fig. 5.32
(debe hacerse notar que la carga ha sido normalizada por la seccion del
ligamento para poder obtener curvas comparables). En cambio, tal como se
aprecia en la figura, las probetas de espesor de 2mm mostraron un
comportamiento inestable.

Se puede observar que los niveles de tension alcanzados durante el ensayo
aumentaron a medida que el espesor era mayor, mientras que el nivel de
deformacion total presenté una tendencia inversa.

EX DDEN-T
v=2mm/min
[=10mm

30 1

L/t (MPa)

10 1

d (mm)

Fig. 5.32. Curvas de carga (normalizada por la seccion) frente al
desplazamiento obtenidas con probetas DDENT del material EX con diferentes
espesores de probeta.

En la Fig. 5.33-a, se ha representado la tension neta durante los ensayos con
las probetas DDENT en funcion de la longitud de ligamento, con el fin de
comprobar el estado de tensiones predominante. Se observa que la
transicion ocurre alrededor de 5-6 mm, aumentando claramente el valor de
tension al disminuir | para los espesores mas gruesos. Esta transicion es mas
marcada para las probetas de mayor espesor, y mas atenuada para las
probetas de film. Ademas, coincide con una caida de w frente a | para todas
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las series (Fig. 5.33-b). Obviamente, este valor de | es claramente
discrepante con la prediccion de (3-5)t propuesta por el ESIS [40], tal como
se observa también para el resto de materiales estudiados en esta tesis.

También se puede observar que la prediccién de Hill, de 1,15 veces la
tension de cedencia en tension plana [89], es bastante proxima a la realidad
para los espesores de film. Para los espesores de plancha, la tensién neta en
tensién plana se encuentra por debajo del valor predicho, siempre y cuando |
sea mayor de 5-6 mm.

En la Fig. 5.33-b, se puede observar la variacion de w frente a | para las
distintas series. Teniendo en cuenta los valores de | determinados mediante
la Fig. 5.33-a, y observando también el valor de | para el cual se aprecia una
transicion en la alineacién de los puntos (ver, por ejemplo, la serie de 38 um
en la Fig. 5.33-b), se calculan las regresiones lineales de los puntos en
tensioén plana.

El comportamiento inestable de las probetas de mayor espesor (2 mm) da
valores de w; claramente inferiores al del resto de las series, debido a su
fragilidad y, por lo tanto, su poca absorcion de energia por deformacion
plastica (estos puntos se han marcado con el simbolo *). Se observo que las
dos probetas de esta serie con menor longitud de ligamento presentaron una
fractura ductil, y en este caso, los valores de w fueron comparables con los
de las otras series (estos puntos se indican con el simbolo x).

Los pardmetros obtenidos a partir de las regresiones lineales se muestran en
la Tabla 5.11. Se obtiene una dependencia muy marcada de w, en funcion
del espesor. Aunque la dispersion de puntos en las planchas de mayor
espesor es elevada, la tendencia de un incremento de la tenacidad, we, a
medida que disminuye el espesor es clara. En cambio, la variacién del
término bw, es menos marcada.

Tabla 5.11. Pardmetros EWF en funcion del espesor de probeta para el material
EX.

t (mm) método obt.  we (kI/m?)  bw, (MI/m°) 2rp
38 extrusion 743+6.5  11.98+ 0.47 55.6
100 extrusion 53.5+4.0 10.16 + 0.37 32.4
500 compresion 41.8+8.5  10.87 + 0.69 21.3

1000 compresién 25.3+9.3 10.32+£ 0.74 12.0
2000 compresién - - -
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De hecho, es dificil atribuir la variacion de los parametros de fractura
Gnicamente a la variacion del espesor, ya que uno de los problemas en
cuanto al estudio de la influencia de esta variable es que es muy dificil
cambiar el espesor sin producir variaciones en la microestructura. Esto es
especialmente importante cuando hay que recurrir a métodos de
transformacion diferentes (como es el caso del este estudio con el material
EX). Como se ha demostrado en la seccién 5.1.4.3, la estructura cristalina es
distinta segun el método de obtencién, siendo del tipo sm-PP para los films
extruidos, y del tipo a-PP para las planchas moldeadas. También se ha visto
gue el porcentaje de cristalinidad aumenta con el espesor, ya que el
enfriamiento es mas lento para placas gruesas.

Por lo tanto, la dependencia de w. observada debe atribuirse a una variacion
conjunta de espesor y de estructura cristalina. No obstante, si se observa la
variaciébn entre espesores correspondientes a un mismo proceso de
obtencién (y por lo tanto con una microestructura similar, tal y como se ha
demostrado en la seccion 5.1.4.3), también se aprecia una tendencia clara de
disminucién de w. con un aumento de t (a pesar de que soélo se pueden
comparar dos espesores para cada proceso de obtencion).

Sin embargo, tal y como se presenta mas adelante en la seccion 5.4.1, la
influencia de la cristalinidad es similar a la del espesor, con una disminucion
de w, con un aumento de la cristalinidad, y por lo tanto ambos efectos estan
acoplados.

Para profundizar mas en el estudio, se realizaron observaciones
fractograficas por SEM. Una probeta DDENT de cada espesor fue observada
perpendicularmente a su superficie de fractura (exceptuando la de 38 um,
demasiado delgada para ser sujetada), tal y como se presenta en la Fig.
5.34. Las probetas tenian una longitud de ligamento inicial de
aproximadamente 5mm.

Si se observan lateralmente, se aprecia que las probetas ensayadas de 100,
500 y 1000 um presentan un aspecto similar (a diferencia de las de 2000 um,
gue casi no tienen zona deformada). No obstante, tal y como se puede
observar a mayores aumentos en la fractografia (Fig. 5.34), existe una
evolucion de la superficie de fractura muy significativa a medida que aumenta
el espesor. Se han definido tres tipos diferentes de superficie de fractura. La
primera es una zona muy deformada que presenta un fuerte estiramiento en
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la direccién de la traccién, llamada T (tearing). La segunda es una zona de
fractura estable pero con poca deformacion plastica, y en forma de cufa, y
gue se sitba entre los labios de la zona T, y la entalla inicial, denominada WS
(wedge-shaped). Finalmente, la tercera es una zona de propagacion
inestable, y que presenta una superficie pseudo-fragil con una importante
rugosidad, llamada PsB (pseudo-brittle).

Tal y como se puede observar, la proporcién relativa de zona WS frente a la
de T aumenta a medida que el espesor es mayor. Se puede apreciar que
mientras que la probeta de 100 um esta casi en su totalidad deformada por
estiramiento (zona T), las probeta de 500 y 1000 um, presentan una zona
WS considerable. En la probeta de 2000 um, se puede apreciar que la parte
inicial de la propagacion ocurre casi integramente en una region WS, aunque
hay muestras de formacion de zona T en los extremos laterales de la
probeta. Llegado un punto, se produce una transicion ductil-fragil y la
propagacion ocurre de forma inestable formando una zona PsB.

Es posible que las regiones T y WS correspondan aproximadamente a
condiciones de tension plana y de deformacién plana respectivamente.
Aunque el analisis de la Fig. 5.33-a muestra que la fractura se produce en
tensién plana, es posible que la componente de deformacion plana juegue un
papel mas importante para las probetas de mayor espesor, obteniéndose un
menor valor de tenacidad.

La transicion ductil-fragil que ocurre para t= 2000 um corresponde a un

comportamiento observado por otros investigadores en iPP, y que se conoce
como “inestabilidad ductil” [148].
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Fig. 5.34. Micrografia SEM de las superficies de fractura de probetas DDENT
del material EX con distintos espesores. Se definen tres tipos de superficies de
fractura: estirada (T), en forma de cufia (WS), y pseudo-fragil (PsB).

Materiales HO, C1, C2y C3

La influencia del espesor también ha sido investigada para los materiales HO,
C1, C2 y C3, todos ellos obtenidos por extrusion, y recocidos 1 h a 120 °C
antes de realizar los ensayos de fractura. Se exploré el rango de 40 hasta
200 pum.

Las probetas DDENT de estos materiales presentaron un comportamiento
duactil y estable, y se obtuvieron curvas como las que se pueden observar en
la Fig. 5.35. Sin embargo, las probetas de 40 um de los copolimeros mas
ricos en etileno (C2 y C3) no presentaron el tipo de propagacion habitual,
sufriendo un enromamiento muy importante sin que ocurriera la propagacion
de grieta. Este tipo de comportamiento también se describe en secciones
posteriores (5.4.1 y 5.4.2) para estos mismos materiales en estado no-
recocido, o bien en estado recocido pero ensayados a altas temperaturas.
Debido a este fendmeno, no se ha aplicado el método EWF para probetas de
este espesor (40 um) de los copolimeros C2 y C3. Las probetas de los
materiales HO y C1 presentaron propagacion de grieta, y por lo tanto se pudo
aplicar el método EWF. Sin embargo, si se observan con detalle las probetas
ensayadas, se puede detectar, en algunas de ellas, un cierto enromamiento
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en el fondo de la entalla inicial que consume una gran cantidad de energia.
Este fendmeno se discute mas adelante en esta seccion.

En la Fig. 5.35 se puede ver como el desplazamiento total aumenta
claramente a medida que se reduce el espesor, indicando que a medida que
t se reduce, la deformabilidad aumenta.

En cuanto a los niveles de tensibn maxima que se alcanzaron durante los
ensayos de EWF, se puede apreciar en la Fig. 5.36 que, para los materiales
menos ricos en etileno, las probetas con menor espesor presentan un valor
de set Superior a las mas gruesas. Esta tendencia se invierte a medida que
aumenta la ductilidad del material debida a un mayor Cg. Es interesante
recordar que en el caso del material EX, que no estaba recocido y que por lo
tanto presentaba también mayor ductilidad que el HO, la tendencia era similar
a la de los EPBC con mayor Cg;, es decir, a mayor espesor, mayor valor de
tensién maxima.
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También a partir de estos gréaficos (Fig. 5.36) se ha determinado el valor de ',
gue delimita la transicion de un estado de tension plana a un estado de modo
mixto. Se ha considerado que | se obtiene a partir de la regién donde la
variacion de s max con | se vuelve mas importante, lo que proporciona un valor
de I de aproximadamente 4-6 mm para la mayoria de las series, aunque en
algunas de ellas puede resultar un limite bastante arbitrario atendiendo
Unicamente a los diagramas s max-l. Para poder delimitar el rango de puntos
validos de una forma objetiva (aunque sin un fundamento teorico absoluto),
se ha considerado el valor de I'=5mm. Debe resaltarse, ademas, la gran
dispersion de valores obtenidos con los films de 40 um del material HO,
debido probablemente a un fenbmeno de enromamiento que se discute mas
adelante.

En la Fig.5.37, se observan los graficos de trabajo especifico de fractura (w)
frente a la longitud de ligamento (I), para los 4 materiales estudiados con los
distintos espesores. En general, se aprecian, para una determinada longitud
de ligamento, mayores valores de w para los espesores mas reducidos. Esta
tendencia se atenla a medida que aumenta el Cg, y para el copolimero mas
rico en etileno las series de 90 y 200 um de espesor se solapan casi
totalmente. También se muestran los puntos que se han considerado, segun
el criterio de Hill, en modo mixto, y, tal y como era de esperar, para todas las
series estos se sitlan por debajo de la recta de regresion calculada a partir
de los valores de tension plana.

Para el caso del HO con 40 um de espesor, se obtuvo una dispersion
bastante importante de los resultados, tal y como se puede ver en las 5.35 y
5.36, que obligd a realizar un numero de ensayos bastante mas elevado que
el inicialmente previsto. La observacion de las probetas después del ensayo
permitid concluir que, en algunas de ellas, se produjo un importante proceso
de enromamiento previo a la propagacion de grieta. Las consecuencias que
este fendmeno produce sobre el desarrollo de la fractura en las probetas
DDENT se pueden observar en la Fig. 5. 38, donde se muestran una probeta
gue ha presentado enromamiento y una que no lo ha presentado, aunque
ambas son de las mismas caracteristicas (material, espesor, longitud de
ligamento). En la Fig. 5. 38, se aprecia una diferencia substancial en cuanto
al aspecto final de la zona deformada de las probetas, presentando un mayor
alargamiento en aquella en la que se produce el enromamiento (el
enromamiento se observa en los extremos del ligamento o final de las zonas
entalladas como una zona redondeada).
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Fig. 5. 38. Fotografia de dos probetas DDENT del material HO después de ser
ensayadas, mostrando los dos tipos de propagacion obtenidas: con
enromamiento inicial (izquierda, se indican los puntos donde se observa el
fendmeno); sin enromamiento (derecha).

Las consecuencias del fenbmeno de enromamiento son también visibles
sobre el tipo de curva carga-desplazamiento que se obtienen con las
probetas DDENT, tal y como se puede ver en la Fig. 5.39. Existe una clara
tendencia a un mayor desplazamiento total a rotura cuando se produce el
enromamiento, lo que, en consecuencia, implica un consumo energético total
(Ws) considerablemente mayor.

Asimismo, si se toman en cuenta los distintos tipos de comportamiento a
fractura para la serie del HO con 40 um de espesor y se separan las probetas
gue presentan un enromamiento claro frente a las que no lo presentan (o de
forma muy reducida), se obtienen los diagramas w-I mostrados en la Fig.
5.40. En esta figura, se observa que el valor de w, obtenido con las probetas
enromadas (179 kJ/m?) es entre 2 y 3 veces superior al de las probetas no
enromadas (77 kJ/m?). Se recuerda que el valor obtenido con todas las
probetas juntas era, l6gicamente, intermedio entre estos dos (Fig. 5.37-a).
Por otro lado, la tendencia se invierte si se considera el término bw,, que es
menor cuando existe enromamiento.
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Tabla 5.12. Resumen de los pardmetros de fractura EWF obtenidos con los
diferentes espesores de probeta con los materiales HO, C1, C2 y C3.

Material 40 mm 90 mm 200 mMm
We bw, We bw, We bw,
kIm?)  Mam¥)  (KIMY) (Mam®) (kIM) (MIm?)
HO (115.5)* (25.2) 62.0 12.9 59.1 9.51
c1 60.5 21.8 43.8 13.4 51.69 9.06
c2 - - 55.9 15.3 42.6 12.0
C3 - - 37.8 9.12 36.4 8.95

! Valor obtenido a partir de todas las probetas ensayadas de HO (con y sin

enromamiento).
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Fig. 5.41. Grafico resumen de la evolucién de w, (a) y de pw, (b) en funcion del
espesor de probeta para los diferentes materiales.
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A partir de las regresiones lineales calculadas y mostradas en la Fig. 5.37, se
obtienen los valores de we y bw, listados en la Tabla 5.12. Como ya se ha
mencionado anteriormente, no se han podido obtener resultados de w. y de
bw, para los materiales C2 y C3 con 40 um. Para este mismo espesor, pero
con el material HO, es importante destacar que debido al fenbmeno de
enromamiento apreciado (aunque mucho menos importante que para el C2 y
el C3), los valores de los parametros de EWF que se listan en la tabla deben
ser considerados con cierta incertidumbre (en la tabla y en la figura se ha
tomado el valor obtenido con todos los puntos juntos). Si se observan los
resultados mostrados en esta tabla, que se han representado en la Fig. 5.42,
se puede concluir que existe una tendencia a la disminucion de w, con el
aumento del espesor de probeta en el rango de menores espesores (de 40 a
90 um), aunque, debido a las dificultades para aplicar el método EWF para
espesores de 40 um, es dificil concluir de forma categdrica sobre esta
tendencia. De forma mas clara, se puede concluir que en todo el rango de
espesores estudiados, el término de trabajo plastico, bw,, tiende a disminuir
con el incremento del espesor, de forma méas clara cuanto menor sea el
espesor. Este resultado concuerda con las observaciones realizadas con el
material EX, presentadas en la seccidn anterior.

Por lo tanto, comparando los resultados obtenidos tanto para el material EX
como para los materiales HO, C1, C2 y C3 con el grafico de tenacidad frente
al espesor asumido para la LEFM (Fig. 2.1), parece claro que ambos no se
pueden relacionar directamente, ya que, segun el grafico mencionado, los
resultados en tensidon plana deberian mostrar una tendencia inversa a la que
presentan en funcion del espesor de probeta. Lo que si concuerda con los
resultados obtenidos y esta establecido por la LEFM, es que, en tensién
plana, no existe un unico valor de tenacidad, a diferencia de lo que ocurre
para deformacion plana. Asimismo, debe considerarse que las tendencias del
grafico de la Fig. 2.1 han sido poco exploradas en el rango de valores de
espesor reducidos como los que se han analizado en el presente trabajo, y
aun menos para polimeros ductiles cuyo comportamiento a fractura no se
rige por la LEFM sino por la PYFM. Asi, se concluye que los resultados
pueden ser interesantes para continuar estudiando esta parte de la curva de
la tenacidad frente al espesor para la PYFM.

Comparando con resultados de la literatura obtenidos para otros materiales,
se puede ver que las tendencias dependen mucho del material. Ante todo, es
importante sefialar que existen muy pocos datos en la literatura de EWF
referentes a films con espesores tan bajos como los estudiados en el
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presente trabajo (<50 um) [56]. Para un film de PET con espesores del
mismo rango que los estudiados para el HO y EPBC, Maspoch et al. [71]
obtuvieron una tendencia relativamente similar, aunque si bien bw, disminuia
cont, we era independiente del espesor, tal y como se puede ver en la Fig.
5.42. Sin embargo, otros investigadores han encontrado tendencias bastante
distintas. Por ejemplo, con films de policarbonato (PC) en el rango de 175 a
520 um, Hashemi [3] observo un incremento de w. y una reduccion de bw,
con un aumento del espesor. Con films de PEEK en el rango de 100 a
265 um [51], presentd unos resultados en los que w, disminuia ligeramente y
bw, aumentaba muy claramente con un incremento del espesor. Este mismo
autor estudio también la influencia de esta variable con films de mezclas
PBT/PC en el rango 175-250 um [4], encontrando un ligero incremento de we
con t y un valor de bw, constante en este rango. En un rango mucho mas
amplio de espesor (de 0,54 hasta 6,05 mm), Karger-Kocsis encontré que,
para un PET amorfo, we era independiente del espesor y bw, aumentaba con
esta variable.

Todo ello indica la complejidad del estudio de la influencia del espesor que,
como se ha visto, puede interaccionar también con otras influencias de tipo
morfolégico de forma simultdnea a las que se atribuyen al estado de
tensiones. En este sentido, puede ser interesante profundizar en el estudio
de la influencia de esta variable, combinando los resultados de los ensayos
de fractura con la anélisis morfologico y fractografico del material.
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Fig. 5.42. Gréafico de ws frente a | para film de PET amorfo con diferentes

orientaciones (MD y TD) y espesores (indicados en nm en el gréfico) [71].

5.3.3 Efecto de la velocidad de ensayo en el rango estatico

La influencia de la velocidad de ensayo fue investigada en los films del iPP
EX de 100 um de espesor, con W=2Z=60 mm. En la Fig. 5.43 se puede
observar el efecto de la velocidad, que es coherente con lo que fue
observado para los ensayos de traccion (ver seccion 5.2.2). A medida que v
aumenta, la carga maxima y la pendiente inicial aumentan, y la elongacion
total se reduce.
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Fig. 5.43. Variacion de las curvas carga-desplazamiento con la velocidad de
ensayo para el homopolimero iPP EX.

En la Fig. 5.44-a, se muestran las representaciones para el célculo de los
parametros de fractura, donde los simbolos llenos representan valores de
energia obtenidos con ensayos realizados en condiciones de tension plana,
mientras que los simbolos vacios son puntos correspondientes a un estado
mixto de tensiones. La distincion entre los puntos obtenidos en cada estado
de tensiones se ha llevado a cabo mediante la aplicaci’6n del criterio de Hill
[89].
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Fig. 5.44. Representacion de (a) wy (b) S\t en funcion de | para el material
iPP EX, a partir de ensayos EWF realizados a las velocidades de 2, 20 y
100 mm/min.

Al representar spe frente a | (Fig. 5.44-b), se puede ver que el cambio de
estado de tensiones ocurre para una longitud de ligamento de | ~ 5-6 mm.
Las lineas de regresion de los puntos en tension plana permiten calcular los
valores de we y bw, que se indican en la Tabla 5.13. Se puede ver que
ambos parametros disminuyen con un incremento de v, indicando que el
material es ligeramente menos tenaz a mayores velocidades. Aunque este
resultado puede relacionarse con la naturaleza viscoelastica de los
polimeros, la diferencia es tan poco significativa que se concluye que el
rango de velocidades escogidas es demasiado reducido para poder
determinar su influencia sobre las propiedades de fractura (la diferencia
podria atribuirse al error experimental), y deberian explorarse los cambios
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producidos en un rango mayor de velocidades, por ejemplo alcanzando
velocidades de impacto.

Es interesante resaltar que la dependencia de las propiedades de fractura
con la velocidad es una caracteristica propia del material, ya que, por
ejemplo, en otros materiales poliméricos se ha observado una mayor
variacién con la velocidad en un rango muy similar al estudiado en este
trabajo. Por ejemplo, Karger-Kocsis y Czigany encontraron, para films de
PET, que we era independiente de la velocidad, mientras que bw, variaba
considerablemente en el rango 1-20 mm/min (aumentando con la velocidad
de ensayo) [7]. Otros investigadores han llegado a resultados similares a los
presentados en este trabajo, sin una variacion clara de w. y de bw, en los
rangos estudiados [47, 52, 53]. Muy recientemente, Ching et al. han aplicado
el método EWF en un rango muy amplio de velocidades (desde 1mm/min
hasta 3,7 m/s) para planchas de UHMWPE (polietiieno de masa molecular
ultra alta) [46]. Si bien la probeta que han usado es distinta para las
condiciones estaticas que para las de impacto, los resultados pueden dar una
buena indicacién del efecto de la velocidad, existiendo una clara disminucion

de we y una tendencia opuesta de bw, con el incremento de v.

Tabla 5.13. Parametros EWF en funcién de la velocidad de ensayo para el EX

(100 nm).
v (mm/min) W, (kJ/m?) bw, (MJ/m®)
2 53.4+3.9 10.16 + 0.37
20 51.1+24 9.44 +0.19
100 489+2.4 9.40 £ 0.20

5.3.4 Separacion de las contribuciones energéticas de fractura

En la Fig. 5.45, se esquematiza el método propuesto en este trabajo para la
separacién de la contribucion de los diferentes procesos de disipacién de
energia. Se dividio el trabajo total W en dos términos, W, y W, mediante una
recta paralela a la pendiente inicial de la curva, para sustraer la energia
elastica almacenada de la energia total invertida hasta el punto de inicio de la
propagacion, que en realidad se libera durante la fase de propagacion (la
fractura es estable hasta el final), siguiendo el método de particion propuesto
por Mai et al. [39]. Para comprobar que este tipo de particion refleja
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adecuadamente el comportamiento real, se verificd si el recorrido de las
curvas de descarga era paralelo a la pendiente inicial. En la Fig. 5.46 se
pueden ver los recorridos de las curvas de descarga que, efectivamente, en
su parte inicial, son paralelos a la curva (en su parte elastica), aunque por el
efecto de la naturaleza viscoelastica del polimero se pierde este paralelismo
a cargas bajas.

def. plastica fondo entalla

estriccion i o
I | estriccién ligamento
/ enromamiento-iniciacion
Wi
propagacion de grieta
W def. plastica zona exterior al
ligamento

3

inicio de
propagacion

Carga

Wi

WII

Desplazamiento

Fig. 5.45. Representacion esquematica de la separacion energética propuesta
en este trabajo para determinar las contribuciones de los distintos procesos
involucrados durante el proceso de fractura.
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Fig. 5.46. Curvas carga-desplazamiento obtenidas con un film de iPP HO en el
gue se presentan las curvas correspondientes a muestras que se han ensayado
hasta distintos puntos del proceso de fractura y posteriormente descargado
(carga y descarga a 2 mm/min).

Es importante destacar que en los trabajos mencionados de Karger-Kocsis
[60, 61, 66, 149], la separacién se hace mediante una linea vertical que por lo
tanto incluye la energia elastica almacenada en el término W, (Fig. 5.47). En
los trabajos citados, el autor a la primera parte le llama W, (de yielding) y W,
(de necking), ya que realiza la particibn en el maximo de la curva y por lo
tanto todavia no se ha producido la estriccion del ligamento. En el caso de
este trabajo, se ha considerado que el término W, incluye procesos
irreversibles de iniciacién tales como enromamiento, cedencia y estriccion
localizada, mientras que W, incluye energia invertida en propagacién de
grieta y estriccion generalizada. Se calculan w; y w; de forma analoga al
calculo de w (dividiendo los términos W, y W, por I-t), y se representan frente
al, para calcular la regresion lineal que mejor ajusta a los puntos, tanto en la
region de tensién plana como en la de modo mixto. Asi, se calculan para
cada serie tres regresiones lineales en tension plana y tres en modo mixto, y
para cada una de ellas se obtienen un término esencial y uno no-esencial.
Los superindices “I” y “ll” se han usado para denominar los parametros
obtenidos de los diagramas w—| y w;—l respectivamente. Adicionalmente, los
datos de modo mixto tienen un simbolo “m*.
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Fig. 5.47. Esquema de la particion energética realizada por Karger-Kocsis.
Tomado y adaptado de la referencia [61].

Este método de separacion de contribuciones energéticas fue aplicado al
material iPP (EX) con un espesor de 100 um, realizandose los ensayos a tres
velocidades distintas de separacion de mordazas (2, 20 y 100 mm/min) en
probetas de Z = 60 mm, y con longitudes distintas (40, 60, 80 y 120 mm) a
una velocidad de 20 mm/min. A continuaciéon se presentan los resultados
obtenidos.

5.3.4.1 Influencia de lalongitud de probeta

En la Fig. 5.48 se presentan los diagramas EWF obtenidos para una de las
series (Z=60mm, v=20mm/min), en la que se aprecian tendencias
altamente lineales. Se puede observar en la Tabla 5.14 que los valores en
tension plana son muy similares para los distintos valores de Z, exceptuando
el de 120 mm (probablemente influenciado por el fendmeno de ondulaciéon
descrito en la seccion 5.2.2), mientras que en los de modo mixto existe mas
dispersién. Sin embargo, esta dispersion es razonable teniendo en cuenta
gue el nimero de probetas de modo mixto es mucho menor que el de tension
plana. Se puede afirmar con bastante seguridad que los parametros de
iniciacion y de propagacion, al menos en tension plana, no dependen de Z en
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el rango 40-80 mm. Con los pocos puntos disponibles en modo mixto, es
dificil concluir que existe una dependencia de estos parametros con Z.

300
— we = 9,4416-1 + 51,115
—~ 2501 Z_—60mm | R? = 09937
c v=20mm/min /
g 200 +
- 150 + w, = 7,8671:| + 46,122
g. R? = 0,9933
= 100+
= - w, = 1,6041 + 4,5607
= 50 FT R? =0,9736
0 I I I I
0 5 10 15 20 25
| (mm)

Fig. 5.48. Representacion de w;, w, y w;, frente a | para la serie Z=60 mm y
v =20 mm/min del hompolimero iPP EX con t = 100 nm (Il w;-I; A: w-I; @: wy-l;
simbolos llenos y lineas continuas para tension plana, simbolos vacios y lineas
discontinuas para modo mixto).
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Tabla 5.14. Parametros EWF obtenidos variando Z, a v= 20 mm-min™, y variando v, con Z= 60mm (unidades: we [kJ/mz], Bwp [MJ/m3], Z [mm], v
[mm-min'l]). Se muestran el coeficiente de regresion (R) y los limites de confianza del 95% (entre paréntesis).

Estado de tensiones Global Iniciacién (1) Propagacién (I)
Z We pr R WeI bIWpI R We” b”WpII R
40 48.7(3.4) 9.77(0.29) 0995 | 4.57(1.41) 1.73(0.13) 0.972 445(2.8)  7.98(0.25)  0.994
60 51.1(2.4) 9.44(0.19) 0997 | 4.56(0.86) 1.60(0.07)  0.987 46.1(2.1)  7.87(0.17)  0.997
Tension 80 47.6(3.9) 9.63(0.32) 0994 | 4.22(0.85) 1.67(0.07) 0.993 435(3.3)  7.96(0.28)  0.993
120 51.7(2.6) 9.28(0.22) 0.997 | 6.07(0.24) 1.74(0.02)  0.999 47.0(1.8)  7.34(0.16)  0.998
plana v W bw, R A bw, R W bw, R
2 53.4(3.9) 10.16(0.37) 0.991 | 4.24(0.61) 1.60(0.06) 0.992 49.0(3.6)  8.58(0.34)  0.990
20 51.1(2.4) 9.44(0.19) 0.997 | 4.56(0.86) 1.60(0.07) 0.987 46.1(2.1)  7.87(0.17)  0.997
100 48.9(2.4)  9.40(0.20) 0.998 | 7.98(0.97) 1.51(0.08) 0.986 409 (2.1)  7.89(0.18)  0.997
7 Werm pr,m R We,ml b'Wp,mI R We,m” b"Wp,m" R
40 22.7(45) 14.63(1.15) 0.998 | 3.97(0.92) 1.70(0.23) 0.965 18.7(3.7) 12.93(0.93) 0.989
60 28.6(4.3) 12.61(1.01) 0.984 | 4.85(0.83) 1.53(0.19) 0.962 23.4(3.3) 11.20(0.77)  0.988
Modo 80 27.0(4.3) 1257(1.03) 0.987 | 7.24(2.17) 1.08(0.51) 0.722 19.8(3.0)  11.49(0.71)  0.992
_ 120 23.9(2.8) 13.30(0.67) 0.995 | 4.61(0.66) 1.87(0.16) 0.986 19.3(2.3)  11.43(0.54)  0.995
mixto \" Wem pr,m R We,mI bIWp'mI R We,mII b"Wp’m" R
2 205(7.7) 15.71(2.04) 00983 | 3.56(3.09) 1.56(0.81) 0.805 170(51) 14.15(1.34) 00991
20 28.6(4.3) 12.61(1.01) 0.984 | 4.85(0.83) 1.53(0.19) 0.962 23.4(3.3) 11.20(0.77)  0.988
100 21.7(41) 13.47(0.98) 0.989 | 6.44(1.30) 1.76(0.31) 0.942 15.3(3.2)  11.71(0.77)  0.991
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5.3.4.2 Influencia de la velocidad

El efecto de incrementar la velocidad se muestra en la Fig. 5.49. Para
preservar la claridad de la Figura, no se han representado los datos de modo
mixto, aunque se pueden ver los resultados en la Tabla 5.14. En esta tabla,
se puede observar que aunque los parametros globales de tensién plana (W,
bwy,) no se ven muy afectados por las variaciones de v (tal y como se ha
discutido en la Seccion 5.3.3), la particion energética revela que existe una
mayor dependencia con la velocidad de las contribuciones por separado de
iniciacién y propagacion. Mientras que w.' aumenta con v (hasta un 40 %),
we' disminuye (hasta un 11 %). Esto indica que, a medida que la velocidad
de deformacion aumenta, la contribucién para la energia disipada en la zona
de proceso (FPZ) es mayor para la iniciaciébn y menor para la propagacion.
No obstante, también podria atribuirse al error experimental en la particion de
la energia total. En cuanto al término plastico, bw, parece disminuir
ligeramente tanto en la iniciacibn como en la propagacién a medida que v

aumenta.
L (a) w,=49.0+8.581 ; w,=4.24+1.601
200 T (b) w,=46.1+7.871; w,=4.56+1.60!
[ (c) w,=40.9+7.891 ; w =7.98+1.511
<
€ 150 +
S L w=w, b
< I
= 100 4 Z =60mm
= ® (a) 2mm/min
= u Ebg 20 mm/min
A (c) 100 mm/min

Fig. 5.49. Representacion de w;, w;, y wy, frente a | para el hompolimero iPP EX

con t=100 nm a diferentes velocidades de ensayo (M: 2 mm/min; A:
20 mm/min; @: 100 mm/min).

170



Resultados y Discusion

5.3.4.3 Discusion

Es obvio que cuando se realiza la particién energética, la suma de we'y we"
tiene que ser igual a we, lo que se ha comprobado tanto en tensién plana
como en modo mixto. Lo mismo ocurre con el término plastico, bw, Asi, se
puede calcular que de los aproximadamente 50 kJ/m? del término global w
(tensién plana), un 9 % se consume durante la iniciacion, y el resto durante la
fase de propagacion. Para bw,, que tiene un valor de aproximadamente
9.5 MJ/m?3, 17 % de esta energia se invierte en la fase | y el resto en la fase
II. Se concluye que la fase Il (propagacién de grieta y estriccién generalizada
alrededor del ligamento) involucra mucha mas energia que la fase I. De
hecho, seria interesante tambien comparar los términos w, en lugar de los
productos bw,, debido a que no hay razon por la que los factores b' (factor de
forma de la zona en cedencia) y b (factor de forma de la zona en estriccién)
deban ser iguales al referirse a procesos distintos, aunque este aspecto no
se ha estudiado en el marco de este trabajo.

Por otro lado, es logico preguntarse porque las relaciones de w; y w; con |
deben que ser lineales. Siguiendo la teoria de Cotterell y Reddel [2], y
haciendo la suposicion de que la dependencia es lineal (al menos en tensién
plana), implicaria que we' y w" representan el trabajo especifico disipado
solamente en la FPZ, y w,'y w," en la OPZ. El andlisis de las contribuciones
energéticas de la fase Il es bastante simple: w." se asocia a la propagacion
de grieta, y Wp" a la creacion de la zona plastica en estriccidon. Sin embargo,
el andlisis en la fase | es mas dificil, ya que teniendo en cuenta que w, es la
disipacion durante la cedencia, estriccion localizada y enromamiento del
ligamento, cuéles de estos procesos disipativos de energia pueden atribuirse
a cada término? Se ha considerado que hay tres posibilidades:

1) que todo el trabajo se pueda relacionar con la zona FPZ;

2) que la cedencia se relacione con WpI y la estriccién con w",

3) que el modelo tome en consideracion todos los procesos de forma global,
y no se puede aplicar a W' tal y como se aplica a w;.

Respondiendo a la cuestion planteada, no todas las contribuciones de la fase
| pueden asociarse a la FPZ, ya que la pendiente de las regresiones w-I no
es despreciable (esta fue la suposicion realizada por otros autores
previamente [42, 50]), por lo tanto se debe descartar. A la vista de los
resultados obtenidos, es dificil optar categéricamente entre la segunda y la
tercera suposicion, ya que la alta linealidad de la dependencia de w con |
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parece sugerir desde un punto de vista empirico que el modelo es aplicable,
aunque no es posible afirmar con certeza absoluta que ésta sea la realidad.
Para abordar este problema, nos referiremos de ahora en adelante a los
distintos fendbmenos de cedencia, estriccion localizada y enromamiento como
“mecanismos de iniciacion”.

También es interesante analizar la influencia de la transicion de un estado de
tensién plana a uno de modo mixto sobre los diagramas de wy-l y wy-l
Cuando la longitud del ligamento se reduce, los valores de w caen por
debajo de la regresion lineal de tension plana para un valor de
aproximadamente 6 mm (ver simbolos O en la Fig. 5.48), indicando que las
condiciones de modo mixto prevalecen en el rango | <6 mm. Esto también
sucede para las series de w;-I (ver simbolos O en la Fig. 5.48). En cambio,
los datos de w; no parecen estar sujetos a esta transiciébn, como puede verse
claramente en la Fig. 5.50-a (se ha ampliado el eje para una mejor
apreciaciéon que en la Fig. 5.49). Esto sugiere que la energia consumida en
los procesos de disipacién energética de la fase | es independiente del
estado de tensiones. Este resultado es sorprendente, ya que el analisis
basado en la teoria de Hill [89] toma la tensidon maxima (que ocurre en la fase
I) como el criterio que indica el estado de tensiones del ligamento, como se
muestra en la Fig. 5.50-b, donde se puede apreciar que la tensién neta
maxima aumenta sensiblemente cuando prevalecen las condiciones de modo
mixto (esta observacion se refuerza con la caida de los puntos de w para
I< 6 mm (Fig. 5.48). Estas consideraciones llevan a la conclusién que,
aunque el estado de tensiones modifica la tensibn maxima, no alteran la
energia disipada en esta fase, lo que presenta un interés particular ya que we'
y b'wp' podrian caracterizar el material independientemente del estado de
tensiones.

Una cuestion sugerida por Karger-Kocsis et al. [61] es si la similitud que ellos
encontraron entre los valores de we'y We m (0 Wie Siguiendo la nomenclatura
clasica) era fortuita o no. Argumentaban que, a medida que el espesor
aumenta, las condiciones de deformacion plana prevalecen y por lo tanto el
trabajo de estriccion se reduce frente al de cedencia (el de propagacion
frente al de iniciacion segun la nomenclatura del presente trabajo). En el caso
de este trabajo, las condiciones que prevalecen son las de tension plana
debido al reducido espesor de los films (100 um), y se obtienen valores
claramente diferentes (we' ~4.5kd/m?, We m~25kJ/m?). No obstante,
pensamos que es dificil que el valor de w.  calculado de esta forma pueda
representar un valor de deformacién plana pura, ya que la ordenada en el

172



Resultados y Discusion

origen depende del nimero de puntos usados para la extrapolacion (la
tendencia no es lineal en este rango), de los valores de | de los datos
seleccionados y del valor de | en que la transicidbn ocurre. Ademas, debe
tenerse en cuenta que el error experimental aumenta de forma importante
cuando se trabaja con probetas con longitudes de ligamento pequefas.

En relacion con estas consideraciones, se valoran los resultados relativos a
We' como interesantes, y quizas deberia llevarse a cabo una exploracién mas
detallada, especialmente para determinar si el valor de w,' es similar al de Jj
en deformacién plana.

40
351  w,=16041 +45607 % (3
tension plana
— 30 4 ( p ) ? N
E 257
S~ A
2 204 w," = 1,5289 +4,8507
~ 15 (modo mixto)
= 10 +
5 Z=60mm
0 . . . v=20mm/min
0 5 10 15 20 25
| (mm)
40
35 | (b)
~ 30 [ 80’@00 o2 1.15¢;
D‘? s [T - gy o TO--Oge- - ———--
= modo tensién plana
~— 20 I mixto
(O]
c 15
(7))
10
5 | Z=60mm
v=20mm/min
0 1 1 1 1
0 5 10 15 20 25

| (mm)

Fig. 5.50. Variacion de w; frente a | para el iPP EX ¢ = 100 nm). @ (y lineas
continuas): tensién plana; O (y lineas discontinuas): modo mixto.

173



Capitulo 5

5.3.5 Aplicacién del EWF en modo de fractura de desgarro

Como introduccion a este subcapitulo, es importante resaltar que este
apartado presenta Unicamente una serie de resultados y métodos
preliminares, que en futuros trabajos deberian ser profundizados vy
contrastados. Sin embargo, el interés de los desarrollos que, paralelamente
al resto del estudio en modo |, se han realizado en el caso de modo Ill, han
suscitado la posibilidad de ser incluidos en esta tesis doctoral.

En este sentido, en esta seccion se presentan los resultados preliminares
gue hacen referencia a la aplicacion de los métodos propuestos en la seccion
2.3.8 para la configuracion de desgarro en probetas del tipo trouser, en los
materiales HO, C1 y C3. Se han investigado estos métodos estudiando el
efecto de cambiar distintas variables, como son la longitud de ligamento, el
espesor, la velocidad de ensayo y la restriccibn externa del tamafio de la
OPZ.

5.3.5.1 Comportamiento de desgarro

Durante los ensayos de desgarro, se observo el fondo de entalla mediante
una lupa binocular. Se puede afirmar que, aunque durante el ensayo la
geometria deberia ser teéricamente en modo lll, la fractura ocurre localmente
en un modo mucho mas proximo a modo |, debido basicamente a la
importante deformabilidad de la probeta en la zona alrededor del fondo de
entalla, tal y como se ilustra en la Fig. 5.51.

En la Fig. 5.52 se muestran las curvas carga-desplazamiento obtenidas a
50 mm/min con el material C1. Como se ha expuesto en la seccion 2.3.8, se
observa que la carga maxima, a partir de la cual se obtendria G, (ecuacion
2.36) depende de la longitud de ligamento, lo que llevaria a obtener distintos
valores de tenacidad en desgarro si se aplicara directamente el método
basado en la carga maxima, segun los valores de | escogidos.
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Fig. 5.51. Fotografias del fondo de entalla de una probeta de desgarro del
material C1 de 90 nm de espesor durante la aplicacion de la carga.

La cuestion de por qué la carga aumenta con el avance de la propagacion es
interesante pero no obvia, aunque esta claro que se puede relacionar con el
aspecto de la OPZ (Fig. 5.53), que presenta una geometria con una anchura
creciente con el avance de la propagacion. Esto sugiere que, a medida que
avanza el proceso de fractura, el tamafio de la OPZ es mayor, involucrando
una mayor cantidad de material deformado plasticamente y por lo tanto de
energia plastica, que va ligada a una mayor fuerza necesaria para continuar
la propagacion. Ciertamente, existe una clara relacion entre la carga y la
anchura de la OPZ (h), ya que cuando se alcanza un nivel estacionario de
carga (a partir de 1 =50-60 mm en la Fig. 5.52), se estabiliza el valor de h
(Fig. 5.53).
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Fig. 5.52. Curvas carga-desplazamiento obtenidas en configuracion de desgarro
para el material C1 a 50 mm/min (90 nm de espesor).
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Fig. 5.53. Fotografias de las probetas de desgarro después del ensayo del
material C1 correspondiente a la figura anterior, en las que se aprecia
claramente la OPZ debido al emblanquecimiento por tension.

5.3.5.2 Influencia de la longitud de ligamento

Se aplicé el método de la zona A (en el que se toma el rango de | en el que h
es variable, ver seccion 2.3.8.1) a los materiales HO, C1y C3 con t=90 um,
recocidos 1 h a 120°C.
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Para el material C1, las longitudes de ligamento estaban comprendidas entre
2 y 90 mm, aunque la mayoria tenian |< 40 mm, ya que era el rango en el
gue se habia observado en unos ensayos previos que podia aplicarse el
meétodo de la zona A. Para el material HO, | varié entre 2 y 40 mm, mientras
gue para el material C3, los valores oscilaron entre 2 y 22 mm. Para el
material C3, la razon para un rango de | tan reducido reside en que este
material presenta un comportamiento en que la carga se estabiliza muy
radpidamente (alrededor de 8 mm), y el modelo de la zona A no se puede
aplicar a ligamentos superiores.

150

(C1)y = 1.7708x + 49.997

=

o

o
1

(HO) y = 1.1788x + 43.814

Wi/lt (kJ/m2)

50 .
(C3)y=15458x +1419 | | eESVQ’;r .
Zona A
50 mm/min
0 T T T T
0 20 40 60 80 100

I (mm)

Fig. 5.54. Representacion de ws en funcidén de |, en configuracién de desgarro,

para los materiales HO (), C1 ( @) y C3 ( A) con 90 nm de espesor, recocidos
a 120 °C, y ensayados a una velocidad de 50 mm/min. Nota: las regresiones
lineales se han calculado Unicamente con los puntos llenos.

En la Fig. 5.54, se muestran los resultados obtenidos aplicando el modelo de
la zona A. Se observa que este gréafico es un reflejo del comportamiento a
desgarro de los distintos materiales, en el que se aprecia que el trabajo
especifico de fractura es variable en un rango de | limitado. A partir del limite
superior de este rango, el valor de w; se estabiliza debido a que corresponde
a la estabilizacion de la carga (la fractura ocurre en la zona B). También es
interesante observar que para pequefios valores de |, la tendencia lineal se
rompe, pudiéndose atribuir este resultado a los efectos de borde que ocurren
en el tramo inicial de la propagacion. Las regresiones lineales permiten
obtener los valores de we de 44, 50 y 15 kJ/m? (aunque este Ultimo valor con
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menos fiabilidad, debido al bajo nUmero de puntos que se pudieron obtener)
para los materiales HO, C1 y C3 respectivamente.

Los limites de | se tomaron en funcion de las siguientes consideraciones:

e la forma de la OPZ de las probetas después de ensayo, en el que se
observé cudl era el rango de | en el que la OPZ tenia forma triangular, y
para qué valor de | la anchura h se estabilizaba.

e elrango de | en el que los datos de w; varian linealmente con |.

Con estos criterios, los limites de | se tomaron entre 4 y 8mm para la
longitud minima (I'), y entre 35 y 40 para la longitud maxima (I"), exceptuando
el material C3. Para el C3, " fue de 8 mm.

Los resultados que se muestran en la Fig. 5.54 son relativamente préximos a
los calculados en modo | con el método EWF, exceptuando el material C3, en
el que se han encontrado valores mucho mas bajos en desgarro que con
probetas DDENT. Sin embargo, puede verse en la figura que el rango en el
que se puede aplicar el método de la zona A es muy limitado, ya que la
estabilizacion de la carga ocurre para ligamentos mas pequefios (8-10 mm)
en este material, comparado con los materiales HO y C1.

5.3.5.3 Influencia del espesor

La influencia del espesor se investigd unicamente con el material C1R120,
con espesores de 90 y 200 um. Los resultados se presentan en la Fig. 5.55,
donde se puede observar que el valor de w, es inferior para el espesor de
90 um, mientras que la pendiente es claramente superior para este espesor.
Este ultimo aspecto concuerda con las observaciones visuales de las
muestras ensayadas, que indican que las muestras de mayor espesor tienen
una anchura de la OPZ claramente inferior que en las mas delgadas.
Ademas, es muy interesante comparar estos resultados con los obtenidos
con probetas DDENT (Tabla 5.12), ya que la tendencia es muy similar. Para
probetas DDENT de este mismo material, también recocido a 120°C, we
también aumenta con el espesor, y también existe una clara disminucion de
la componente plastica. En el caso de probetas DDENT, los resultados de we
son alrededor de un 15% inferiores que los que se obtienen con probetas de
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desgarro, pasando de 43,8 a 51,7 kJ/m? al aumentar el espesor de 90 a
200 um. Esto refuerza la idea que el método EWF en probetas de desgarro
es valido y permite obtener propiedades comparables con las obtenidas con
otras geometrias.

150 5
(C1t90) y = 1.7708x +49.99
(0]
& 100 A 0
£
)
=
; 90 1 EWF
o Desgarro
Zona A
50 mm/min
O T T T T
0 20 40 60 80 100

[ (mm)

Fig. 5.55. Representacién de w; en funcién de |, en configuracion de desgarro,

para el material C1 con 90 ( @)y 200 ( A) nm de espesor, recocidos a 120 °C, y
ensayados a una velocidad de 50 mm/min. Nota: las regresiones lineales se han
calculado Unicamente con los puntos llenos.

5.3.5.4 Influencia de la velocidad de ensayo

En las Fig. 5.56 y Fig. 5.57, se muestra el efecto de la velocidad de ensayo
sobre las curvas carga-desplazamiento en configuracién de desgarro de los
materiales C1 y C3, respectivamente. Las velocidades variaron entre 1 y
1000 mm/min, y las probetas tenian una longitud de ligamento de 40 mm. Es
interesante observar que, a mayor velocidad, mas rapidamente se estabiliza
la carga maxima (a menores valores de propagacion). Asi, la zona A tiene
una contribucién importante en los ensayos a bajas velocidades, mientras
gue la fractura ocurre predominantemente en la zona B a velocidades mas
altas. La observacion de las muestras después de ensayo concuerda con
estas observaciones, tal y como se puede ver en la Fig. 5.58, donde se
observa claramente que a medida que aumenta v, ocurren dos fenbmenos
que estan intimamente relacionados. Por un lado, la reduccion de la anchura
h de la OPZ, y, por el otro, la mas rapida estabilizacion de la carga.
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Fig. 5.56. Curvas de carga (normalizada por el espesor)-desplazamiento en

configuracion de desgarro para el material CLIR120 ( t = 90 nrm) ensayado a
distintas velocidades (se indican en el grafico).

EWF
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| =40 mm
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Fig. 5.57. Curvas de carga (normalizada por el espesor)-desplazamiento en
configuracién de desgarro para el material C3R120 ( t = 90 nm) ensayado a
distintas velocidades.
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1 5 20 100 200 500 1000

Fig. 5.58. Aspecto de las probetas del material C1 correspondientes a la Fig.
5.56, en las que se indica la velocidad de ensayo (en mm/min).

La ya menciondada diferencia entre los materiales C1 y C3 sobre su
tendencia a llegar a la estabilizacibn se aprecia muy claramente si se
comparan las Fig. 5.56 y Fig. 5.57 (observar la diferencia de la escala del eje
vertical), donde se aprecia que el fendbmeno ocurre mucho antes para el
material mas rico en etileno, el C3. Para la longitud de ligamento de 40 mm,
el C3 presenta estabilizacién de carga a 5 mm/min, mientras que para el C1
no ocurre hasta 100 mm/min. Este resultado es una muestra de la
complejidad de establecer un ensayo de desgarro estandar que pueda ser
usado para una variedad amplia de materiales poliméricos.

En relacién con este resultado, otra cuestion interesante es la aplicacion del
modelo de la zona B (seccion 2.3.8) en condiciones de velocidad variable, ya
gue, como puede verse en la ecuacion 2.40, en este segundo modelo la
variable es h. Por lo tanto, si se obtienen diferentes valores de la energia
total de fractura con los correspondientes distintos valores de h, se puede
representar w; frente a h y obtener asi we y w,. No obstante, esto Unicamente
seria valido si we no variase con la velocidad en el rango estudiado. Aunque
esta hipdtesis es dificil de cumplir, es interesante realizar un estudio
partiendo de ella, teniendo en cuenta, también, que para un material similar
(iPP EX), se ha demostrado que we €s muy poco sensible a la velocidad en el
rango 2-100 mm/min (ver seccién 5.3.3). En las Fig. 5.59 y Fig. 5.60, se
pueden ver los graficos de ws frente a v para los materiales C1 y C3. Se
puede observar que la forma de ambas tendencias es sigmoidal, con, a altas
velocidades (menores valores de h), una tendencia asint6tica hacia 40-50
kd/m? para el C1, y hacia 20 kJ/m? para el C3. En el limite, se podria
considerar que el trabajo se disipa Unicamente en la FPZ, ya que el tamafio h
de la OPZ se reduciria a cero.
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Estos resultados concuerdan bien con el valor de w, calculado en la Fig. 5.54
para los mismos materiales. La razén por la cual no se representa el grafico
de w® frente a h se encuentra en la dificultad de medir de forma precisa el
valor real de h en las probetas ensayadas, aunque es obvio que, si se
desarrollara un método estricto para medir h, seria la forma mas exacta para
determinar w. en la zona B.

Asimismo, se ha calculado el valor de w® segin la ecuacién 2.41 a cada
velocidad, para los materiales C1 y C3. Se puede observar en la Fig. 5.61 la
evolucién de w® con v, donde se observa una tendencia similar a la de las
Fig. 559 y Fig. 5.60. Este resultado no debe sorprender, ya que,
conceptualmente, tienen que ser idénticos si la proporcion del proceso de
fractura que ocurre en la zona A es despreciable comparada con la que
ocurre en la zona B.

250
.-\“-
200 - “\.\
E 150 - .
2 N
= *
2 100 ~ EWF \\\
Desgarro (2N
-a_
50 1 | C1R120 e ¢
t=90um
0 . .
1 10 100 1000
v (mm/min)

Fig. 5.59. Evolucién de w; frente a la velocidad de ensayo para el material
C1R120, a partir de los resultados de los ensayos de desgarro.
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Fig. 5.60. Evolucion de w; frente a la velocidad de ensayo para el material
C3R120, a partir de los resultados de los ensayos de desgarro.
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Fig. 5.61. Evolucion de w; frente a la velocidad de ensayo para los material
C1R120 y C3R120, calculado a partir de la carga maxima de los ensayos de
desgarro.

Actualmente, se estad investigando en aplicar el método de la zona B
imponiendo a priori la anchura méaxima (o) que puede desarrollar la zona
plastica, mediante alguna modificacion de la probeta que restrinja su
anchura, tal como se muestra Fig. 5.62. Las investigaciones se han basado
en un trabajo de Wu et al. [150], en el que la restriccion se conseguia por

183



Capitulo 5

medio una banda adhesiva. En este sentido, el método todavia esta en una
fase de desarrollo experimental.

_’4_0.

\ banda

adhesiva

A

Fig. 5.62. Esquema de una probeta de desgarro con restriccion del tamafio de
la zona plastica.

5.3.5.5 Discusioén

En la Tabla 5.15, se muestra una comparacion de los valores de w, obtenidos
en probetas DDENT y de desgarro. Se observa que el orden de magnitud es
similar, aunque existen diferencias importantes, particularmente para el C3.
Aunque la diferencia de velocidad de ensayo es grande para las dos
configuraciones, cabe destacar que el parametro que debe compararse entre
ambas es la velocidad real de propagacion (da/dt). En el caso de ensayos en
modo | (DDENT), se ha observado que da/dt es del mismo orden de
magnitud que la velocidad de separacion de las mordazas, aunque depende
en gran medida de la ductilidad del material. En cambio, para la configuracion
de desgarro, da/dt es aproximadamente igual a 1/2-v. Por lo tanto, y teniendo
en cuenta que los primeros se realizaron a 2 mm/min, y los segundos a
50 mm/min, en los resultados de la tabla debe tenerse en cuenta que hay un
factor de aproximadamente un rango de magnitud en los valores de
velocidad de propagacion.
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Tabla 5.15. Comparacion de los valores de we obtenidos con probetas DDENT vy

con probetas de desgarro, de 90 nm de espesor.

(kd/m?) HO c1 C3
We (DDENT) 62.0 43.8 37.8
2mm/min ' ’ )
We (Desgarro) 43.81 50.0 (14.19)
50mm/min

Si bien los resultados mostrados en esta seccion hacen referencia a un
estudio inicial, y deben desarrollarse mas profundamente para poder ser
tomados como referencias validas, se han mostrado las amplias
posibilidades que puede tener una investigacion en este campo, asi como se
han desarrollado bases tedricas para aplicar el método EWF en esta
configuracion. Cabe destacar que, por su gran interés industrial, y por las
razones expuestas que demuestran la arbitrariedad de los valores que se
obtienen actualmente, seria recomendable una mejora del método de
desgarro respecto a como se aplica en la actualidad.

5.3.6 Conclusion

En este subcapitulo, se ha aplicado con éxito el método EWF a films, y se
han investigado distintos aspectos relativos a la técnica.

Se ha comprobado que los materiales estudiados cumplen con la hipotesis
de cedencia del ligamento previa a al propagacion, y que la zona plastica se
genera durante todo el proceso de fractura. La cedencia del ligamento
produce un incremento térmico local mayor en los copolimeros que en el
hompolimero, y no apreciable para este Ultimo, que se ha podido relacionar
con el mecanismo de deformacion que aparece en cada caso.

Se ha propuesto un nuevo modelo de zona plastica de forma parabdlica que

permite obtener el valor de b (y consiguientemente de w,) con mayor
exactitud que con los modelos propuestos en el protocolo del ESIS [40].

En cuanto a las variables geométricas de la probeta, no se ha apreciado
ningun efecto relevante de la anchura de la probeta en el rango 30-60 mm,
observandose que los limites de ligamento maximo propuestos por el ESIS
son muy conservadores. En cuanto al limite de la longitud de ligamento
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minima, se concluye que una aplicacion no estricta del criterio de Hill es el
método mas adecuado para la determinacion de este valor limite,
combinandola con la observacion de una caida en la tendencia de los puntos
w; - |. Para los materiales estudiados, se ha considerado el limite inferior de
5-6 mm, independientemente del espesor de la probeta, y el limite superior
recomendado por el protocolo, aunque se ha observado que este es
conservador.

Se ha observado que existe un rango de longitudes de probeta en que las
propiedades de EWF se mantienen constantes, concretamente entre 40 y
100 mm. Los limites vienen marcados por las alteraciones del campo de
tensiones.

En cuanto al espesor de probeta, se ha observado que existe una tendencia
a la disminucion de los parametros w. y bw, a medida que aumenta el
espesor, especialmente a espesores reducidos. Se ha visto también que es
dificil estudiar el efecto de esta variable en un rango amplio sin que se vean
afectadas otras caracteristicas mas propias del material (cristalinidad, etc.), o
el tipo de fractura. Para el material EX, aparece una transicion ductil-fragil
para espesores superiores a 1 mm. También es importante destacar que,
para espesores muy reducidos (por debajo de 50 um), pueden aparecer el
fendmeno de enromamiento que, debido al importante aumento de consumo
energético que lleva asociado, conduce a la obtencién de parametros de
fractura muy superiores a los que se obtienen cuando este fendbmeno no esta
presente. Para los materiales mas ductiles, el fenbmeno de enromamiento
impide completamente la propagacion de grieta y hace inaplicable el método
EWF.

La velocidad de ensayo, en el rango estudiado (de 2 a 100 mm/min), no
produce un cambio relevante sobre los parametros de EWF, si bien si que
altera la forma de las curvas carga-deformacién obtenidas con probetas
DDENT. En este sentido, se concluye que seria interesante realizar ensayos
con la misma geometria pero a velocidades de impacto.

Se ha conseguido, con éxito, separar las contribuciones energéticas de
fractura de iniciacion y propagacion. Para una buena particion de ambas
contribuciones, se ha considerado una separacion del area bajo la curva
mediante la recta paralela al rango elastico. También se ha observado que la
mayor disipacién energética se produce durante la fase de propagacion,
tanto en relaciébn con el término esencial, como para el plastico. Es
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interesante resaltar que el término esencial de iniciacién, w.' parece
independiente del estado de tensiones. Se ha observado que, en la fase de
iniciacion, el trabajo especifico de fractura depende de |, y por lo tanto existe
una cierta disipacion en forma de deformacion plastica durante esta fase.
Asimismo, por su independencia del estado de tensiones, el pardmetro we'
puede ser de un gran interés. Se propone hacer un estudio para compararlo
con el valor de Jy.

En cuanto al modo de fractura de desgarro, se han propuesto dos nuevos
método que hacen posible aplicar el método EWF a films, con el fin de
obtener parametros de caracterizacion de la fractura mas propios del material
gue los que en la actualidad se obtienen en configuracién de desgarro.

Se ha observado que el modo de fractura, que macroscépicamente
corresponderia a tipo Ill, a nivel microscopico es mas préximo al modo I. Se
han aplicado de forma exploratoria dos métodos distintos para el calculo de
los pardmetros de fractura, tanto en la region donde la anchura de la OPZ es
variable con |, como en la region donde se estabiliza, presentando resultados
coherentes entre si. Asimismo, se ha obserado que un incremento de la
velocidad produce una clara disminucion de la anchura de la zona plastica,
pudiéndose considerar que, en el limite, el tamafio de la OPZ es nulo y que
toda la energia se invierte en la FPZ en forma de w.

Si bien la velocidad de ensayo utilizando porbetas de desgarro y DDENT no

es directamente comparable, los resultados obtenidos son de un orden de
magnitud similar, aunque presentan algunas discrepancias entre ellos.
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5.4 ESTUDIO DE LA RELACION ENTRE ESTRUCTURA Y
COMPORTAMIENTO DE FRACTURA

En este subcapitulo, se presentan los resultados que hacen referencia al
estudio de la relacién entre distintas propiedades morfolégicas del material y
sus propiedades de fractura. En un primer apartado, se ha estudiado la
influencia de la variacion de la microestructura cristalina por medio del
recocido térmico. A continuacion se presenta el estudio del efecto del
contenido de etileno en los copolimeros en una amplio rango de
temperaturas (de -40 °C hasta 70 °C). Finalmente se muestra un estudio
sobre los mecanismos de deformacion dominantes, investigados
basicamente por medio de microscopia electrénica de barrido.

5.4.1 Efecto del recocido

La rotura de las probetas DDENT de los materiales HO, C1 y C3 en distintas
condiciones de recocido (NR, R120 y R140) fue ductil y estable, y mostro el
tipico comportamiento que ha sido descrito en la seccion 5.3.1. Las
variaciones de curvas carga-desplazamiento obtenidas con probetas DDENT
fueron similares a las variaciones que se obtenian en las curvas de traccién
con probetas halterio (Fig. 5.13), presentando unos mayores valores de
carga y menores deformaciones a medida que Tr es mas elevada. Sin
embargo, las muestras de la serie C3NR mostraron un comportamiento
diferente. En esta serie, la propagacion de la grieta fue irregular,
produciéndose inicialmente un enromamiento muy pronunciado, y a
continuacién iniciAndose la propagacion en una direccion de unos 60°
respecto al plano de las entallas iniciales. Esto dio lugar a un comportamiento
intermedio entre propagacion de grieta y traccién, y se llegaron a niveles de
deformaciéon mucho mas elevados que en los ensayos tipicos de fractura.

En la Fig. 5. 63, se pueden comparar dos probetas del material C3: una, sin
recocer que muestra una respuesta “irregular”, y, la otra, recocida a 120 °C
que presentod una fractura “normal” (igual que la recocida a 140 °C). Por estas
razones, la serie C3NR no pudo ser caracterizada aplicando la teoria EWF.
En otras secciones de este mismo trabajo (5.3.2.3 y 5.4.2.2), se presentan
resultados similares ocurridos con los copolimeros mas ricos en etileno con
los espesores mas delgados o a altas temperaturas de ensayo. Asimismo, en
un trabajo reciente, Karger-Kocsis [65] también discutié un fendmeno similar
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obtenido con un PP modificado con elastomero y con una morfologia de piel-
corazon (skin-core). En general, pues, el enromamiento ocurre para
condiciones de alta ductilidad (sm-PP, alta T, modificacion elastomérica,
espesor reducido etc.). En estos casos, es dificil la aplicacion del método
EWF al no ocurrir una propagacion de grieta perpendicular a la direccion de
traccion.

Fig. 5. 63. Fotografia de probetas DDENT del material C3 después de ensayo:
(a) no-recocido (NR); (b) recocido a 140 °C (R140).

En la Fig. 5.64 se presentan los diagramas w; — | que se obtuvieron, donde se
muestran las series NR, R120 y R140 de los tres materiales estudiados.
Unicamente se usaron los puntos con |>5mm para el célculo de las
regresiones lineales para garantizar condiciones de tension plana como ya se
ha discutido ampliamente en la secciéon 5.3. En la Fig. 5.65, se puede
observar como, efectivamente, existe una transicion alrededor de esta
longitud de ligamento para los diferentes materiales y condiciones de
recocido, especialmente para el HO y el C1. Como puede verse en la Fig.
5.64, por debajo de este umbral, los valores de trabajo son menores y caen
por debajo de las regresiones lineales, ya que en condiciones de modo mixto
la energia involucrada para la fractura es menor.
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Fig. 5.64. Diagrama del trabajo especifico de fractura frente a la longitud de
ligamento para los tres materiales estudiados (HO, C1 y C3) en distintas
condiciones de recocido: NR (M), R120 (@), R140 (A). Nota: los simbolos llenos
corresponden a condiciones de tensiébn plana, y los simbolos vacios a
condiciones de modo mixto.
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Fig. 5.65. Diagrama del tension neta maxima frente a la longitud de ligamento
para los tres materiales estudiados (HO, C1 y C3) en distintas condiciones de
recocido: NR (@), R120 (@), R140 (A). Nota: los simbolos llenos corresponden
a condiciones de tension plana, y los simbolos vacios a condiciones de modo

mixto.
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Se calcul6 el valor de b a partir de la altura de la OPZ, aplicando el modelo
parabolico presentado en la seccion 5.3.1.2, y asi se obtuvo el valor de w, de
forma indirecta. No obstante, la discusion y las comparaciones entre
materiales seran tratadas en términos de bw, al referirse al término plastico
por motivos de simplicidad, debido a que este producto tiene en cuenta la
energia plastica global disipada.

Tabla 5.16. Parametros de fractura segin la técnica EWF para los distintos
materiales y condiciones de recocido estudiados.

Tr (°C) Material ~ we (k3/m°)  bw, (kJ/m°) b w,, (kJ/m°)

HO 59.8 11.1 0.104 107.5

NR Cil 60.1 10.0 0.120 83.8
C3 - - - -

HO 62.1 12.9 0.066 196.8

R120 C1 43.8 13.4 0.117 114.7

C3 37.8 9.12 0.100 91.2

HO 47.5 15.5 0.069 225.4

R140 C1 37.8 12.8 0.161 79.5

C3 28.3 8.95 0.170 52.5

El analisis de los resultados de fractura, mostrados en la Tabla 5.16 y
resumidos en la Fig. 5.66, revelan que aunque se mostré que el proceso de
recocido tiene un efecto claro y gradual sobre las propiedades de traccién
(ver seccion 5.2.4), su influencia es mas compleja con respecto a las
propiedades de fractura. En una primera aproximacion, los resultados
muestran que el homopolimero (m) presenta en casi todos los casos mayores
valores de w. y de bw, que los copolimeros @, a). Esto indica que un
incremento del contenido de etileno del EPBC no necesariamente implica
una mejora en la tenacidad cuando estos materiales se ensayan a
temperatura ambiente y bajas velocidades de deformacion, en las que
prevalece la rotura ductil (en la seccion 5.4.2 se muestra que la tendencia se
invierte a bajas temperaturas).

Ademas, se puede observar en la Fig. 5.66 que los valores de fractura de los
materiales HO y C1 sin recocer (HONR, C1NR) son muy similares (como ya
se ha comentado, no hay datos de la serie C3NR), sugiriendo que en
presencia de fase sm-PP, la influencia de la fase etilénica es muy baja. Por
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otro lado, cuando el tratamiento térmico permite la activacion del proceso de
reordenacion molecular sm-PP — a-PP, los valores de los parametros de
fractura se separan para los diferentes materiales. Estas observaciones
concuerdan con las que ya fueron realizadas en referencia a las propiedades
de traccion (ver seccion 5.2.4).

Tomando en consideracién el material HO, se puede observar que, al
incrementarse Tg, We pasa por un maximo y vuelve a disminuir. Por el
contrario, para el mismo material, bw, tiende a aumentar considerablemte con
la Tr. Esto refleja la diferente naturaleza de los procesos cuantificados por
los dos parametros de fractura, asi como el hecho de que el proceso entero
de fractura en polimeros ductiles dificilmente puede ser caracterizado por un
solo parametro, como también ha sido sugerido en la literatura [151].
También puede observarse que, para los copolimeros, el término esencial
disminuye al aumentar Tg, y que el trabajo plastico sélo aumenta hasta
120 °C, y se estabiliza para temperaturas mayores.

80 20
We (trabajo esencial) I pr (trabajo plastico) .
60 15
NA O')/E\
£ 3
2 40 = 10 -
= ~ O——o0
(4] -\‘ g‘
= @
207 —— we-HO 5 —{— bwp-HO
—&— we-C1 —&— bwp-C1
—&— we-C3 —o— bwp-C3
0 T T 0 T T
NR 120 °C 140 °C NR 120 °C 140 °C
Temperatura de recocido Temperatura de recocido

Fig. 5.66. Evolucién de los parametros EWF con la temperatura de recocido
para los materiales HO, C1 y C3.

En resumen, lo que la Fig. 5.66 indica es que, como tendencia general, el
término we, asociado al proceso real de fractura, disminuye, mientras que el

término bw, aumenta, con un incremento de Tg, Yy, por lo tanto, con una
mejora de la perfeccion cristalina. Este resultado concuerda bastante bien
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con los de Mouzakis et al. [63], quienes encontraron que, para un PP

modificado con una fase elastomérica (ELPP), we disminuia y bw, aumentaba
cuando aumentaba la cristalinidad del polimero. Una posible explicacion de
este hecho fue dada recientemente por Karger-Kocsis [152], que defiende
gue la tenacidad depende de la cristalinidad por dos motivos (Fig. 5.67). Por
un lado, a medida que la perfeccion cristalina —cristalinidad, ordenacion
molecular, tamafio de las lamelas, etc.— aumenta, la tenacidad de los
cristales en si mismos aumenta porque la destruccién de su estructura
implica el consumo de una energia mayor; por el otro lado, un aumento de la
perfeccién cristalina puede conllevar una reduccion de las moléculas de
enlace tie molecules), que actuan como unidades transferidoras de carga
entre las diferentes zonas cristalinas. Asi, debe de existir un umbral de
cristalinidad, cuya superacion produce una reduccion de la tenacidad por una
falta de moléculas de enlace. Esta hipotesis puede tomarse como una
explicacién plausible del comportamiento de los materiales estudiados,
debido a que también se ha observado un cambio de un estado menos a
mas perfecto desde un punto de vista de la estructura cristalina. Ademas,
concuerda con las recientes observaciones de Alberola [153], quien afirma
qgue ocurre una clara pérdida del grado de entrecruzamiento (entanglement)
entre la fase amorfa y la fase cristalina cuando los films de iPP son
sometidos a un proceso de recocido.

Considerando este escenario, uno puede preguntarse por qué razén bw,
aumenta con la cristalinidad si el nimero de unidades de transferencia de
carga disminuye. Tal y como ya se ha comentado, los términos esencial y
plastico se refieren a fendmenos distintos. Por un lado, y de forma
simplificada, w. es la energia necesaria para la creacion de dos nuevas
superficies, y por lo tanto un trabajo realizado para la separacion fisica de
materiales. Por el otro lado, bw, incluye una suma de términos relacionados
con mecanismos de deformacion plastica que ocurren alrededor del camino
de fractura (pero fuera de él), y que pueden estar afectados de forma distinta
comparado con la tenacidad (w,) por un cambio en la estructura cristalina del
material. De hecho, y debido al constrefiimiento del material en cuyo interior
se produce la deformaciéon plastica, un incremento de la rigidez (por el
incremento de la cristalinidad y el consecuente aumento de las propiedades
mecanicas) puede ser el responsable del aumento del término plastico.
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Fig. 5.67. Predicciébn de la variacion de la tenacidad en funcion de la
cristalinidad, por Karger-Kocsis. Tomado y adaptado de la referencia [152].

Otra interesante consideracion en el caso estudiado se refiere a la existencia
de una transformacion de fase durante el proceso de deformacioén, tal y como
se ha descrito en la seccion 5.1.4.3. Recientemente [58], se demostré que la
fase b-PP sufre una transformacion b-PP — a-PP inducida por deformacion
mecanica durante los ensayos de fractura por encima de la T4 del material.
En relacion con las propiedades de fractura, los resultados indicaron que el
valor de we es muy similar para la fase b-PP y para laa-PP, mientras que el

término bw, era tres veces superior para el material en estdo b-PP
comparado con el a-PP. Segun los investigadores, la razon fundamental para
su justificacion era un incremento de la densidad durante la transformacion al
gue ya nos hemos referido anteriormente.

En el caso estudiado, también ocurren tanto un cambio de fase inducido por
deformacién, asi como un incremento de densidad al pasar de la fase sm-PP
ala a-PP (0,916 y 0,936 g/cm® respectivamente), y a priori se puede esperar

un resultado similar para la fase sm-PP que mencionado para la fase b-PP.
Sin embargo, no se detecté un mayor valor del término plastico para el
material menos denso, que, segun la explicacion anterior, deberia absorber
mayor cantidad de energia ya que esta, ademas de la energia de fractura,
incluiria la energia asociada a la transformacion de fase. Al contrario, se
observo un mayor valor del término w. y un valor de bw, menor. Este
resultado sugiere que el fendmeno de PTT no implica necesariamente un
aumento del trabajo plastico, sino que tal y como se obtiene en este trabajo,
puede conllevar un incremento del trabajo esencial.
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Existen algunas diferencias entre los casos que se han comparado, por
ejemplo que las fases sm-PP y a-PP no son dos estructuras cristalinas
diferentes como lo son las fases b-PP ya-PP, sino que, aunque es todavia
un tema controvertido, la fase esméctica es, de alguna manera, una forma
cristalina intermedia del iPP situada entre la estructura amorfa y la
monoclinica.

5.3.2 Influencia del contenido de etileno

5.3.2.1 Atemperatura ambiente

El comportamiento a traccion de probetas DDENT de los materiales HO, C1,
C2 y C3 a temepratura ambiente (T,) se puede observar en las Fig. 5.17 y
Fig. 5.20 (seccion 5.3.1). El efecto mas evidente que tiene el aumento del
contenido de etileno sobre las curvas carga-desplazamiento es el de producir
una disminucion de la carga maxima. También se observa un mayor
alargamiento a la rotura para los copolimeros que para el homopolimero.
Entre los EPBC, el C3 presenta un mayor alargamiento que el Cly el C2. A
partir de los datos de w , se obtienen los resultados presentados en la Fig.
5.68. En esta figura, se puede destacar que se obtiene un incremento de w. a
medida que Cg; es menor, tendencia que también se observa para el término
no esencial (aunque con alguna discrepancia para el material C1). Asi, el
resultado global que se puede extraer de este grafico es que, a T,, el material
mas tenaz es el HO, seguido por los copolimeros de menor a mayor
contenido de etileno.

El resultado presentado es interesante, pues inicialmente puede parecer
contradictorio con la justificacion del uso de los EPBC, que se suelen utilizar
para aplicaciones en las que se requiere un aumento de la tenacidad. Sin
embargo, la explicacion reside en que los EPBC presentan unas propiedades
de tenacidad mejores en aquellas condiciones en que los iPP homopolimeros
presentan un comportamiento fragil, ya sea a bajas temperaturas o a altas
velocidades de solicitacion. A T,, y con este espesor de probeta, la fractura
del HO es ductil y estable, y por lo tanto este material presenta mejores
resultados de tenacidad que los EPBC. En la seccién siguiente, se ensayan
estos mismos materiales a varias temperaturas, y se demuestra,
efectivamente, el interés de los EPBC en cuanto a su mayor tenacidad
respecto al iPP en condiciones de bajas temperaturas.
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Fig. 5.68. Diagrama del trabajo especifico de fractura frente a la longitud de
ligamento a Temperatura ambiente, para los materiales HO, C1, C2 y C3.

5.4.2.2 Atemperaturas de—-40a70°C

A continuacién, se presentan los resultados del estudio de EWF en el rango
de temperaturas de —40 °C a 70 °C. Se escogi6 este rango con el fin de
abarcar temperaturas por encima y por debajo de la temperatura de
transicion vitrea del polipropileno. Se pretende comparar la respuesta del
homopolimero con la de los copolimeros, especialmente a bajas T.

Comportamiento a fractura

Durante los ensayos de los distintos materiales estudiados (HO, C1, C2 y
C3), se observaron tres tipos distintos de fractura:

e parcialmente fragil
e ddctil
e estriccidon sin propagacion

En la Fig. 5.69, se muestra el aspecto de la zona del ligamento de una mitad
de probeta después del ensayo EWF, para cada material y temperatura de
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ensayo. La rotura parcialmente fragil Unicamente se observo en las probetas
del material HO ensayadas a —40°C, y en las probetas con mayores
longitudes de ligamento ensayadas a —20 °C. En estos casos, la curva de
carga-desplazamiento que se obtuvo sufri6 una caida brusca después del
maximo, tal y como puede verse en la Fig. 5.70-a. Este comportamiento hace
inaplicable el uso del método EWF para el tratamiento de los datos, debido a
gue uno de los requerimientos del método es que el ligamento esté
totalmente en cedencia antes que empiece la propagacion de grieta [2]. Se
comprueba que esta condicién no se verifica para este tipo de rotura. No
obstante, tampoco se puede aplicar la LEFM ya que los requisitos del
protocolo de la norma [13] no se verifican debido a que existe demasiada
plasticidad en la punta de la grieta antes de la fractura.

Para la mayoria de las probetas, la rotura fue estable y ductil, mostrando el
tipico comportamiento de films de polipropileno recocidos en una
configuracion DDENT, como el que ya ha sido descrito previamente con
detalle en la seccion 5.3.1, y que se muestra en las Fig. 5.70-a,b. Se observo
gue la propagacion de grieta se iniciaba después del maximo y con todo el
ligamento en cedencia completa, y por lo tanto fue posible aplicar el
procedimiento EWF. Se puede ver en la Fig. 5.70-a que a medida que
aumenta la temperatura, el nivel de carga disminuye mientras que la
elongacion total aumenta. Este efecto es muy similar al que tiene el
contenido de etileno sobre la forma de las curvas, como puede verse en la
Fig. 5.70-b, que muestra el comportamiento a —20 °C de los distintos
materiales.

El comportamiento estriccibn sin propagacion se caracteriz6 por un
enromamiento muy importante en el fondo de la entalla que impidié la
propagacion de grieta, rompiendo de forma analoga a una probeta de
traccion. Este caso ocurrié para los materiales C2 y C3 a 70 °C (Fig. 5.69), y
algunas probetas del material C3 a 50 °C. Obviamente, el uso de EWF fue
descartado para estas series. Es interesante hacer hincapié en el hecho que
un comportamiento muy similar ha sido descrito en este mismo trabajo para
el material C3 sin recocer ensayado a temperatura ambiente, en el que la
presencia de la fase sm-PP producia un efecto de enromamiento que
modificaba el proceso de fractura (descrito en la seccion 5.4.1), asi como
también por Mouzakis et al. en un ELPP (polipropileno elastomérico) [63].
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Fig. 5.69. Micrografias del ligamento de probetas de los distintos materiales
estudiados después de rotura para las diferentes temeperaturas de ensayo.
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Fig. 5.70. (a) Efecto de la temperatura de ensayo sobre las curvas carga-
desplazamiento de las probetas DDENT para el material HO. (b). Efecto del
contenido de etileno sobre las curvas carga-desplazamiento de las probetas
DDENT para los distintos materiales estudiados a —20 °C.

A partir de las conclusiones del estudio preliminar presentado en la seccion
5.3, se prepararon probetas con | >5 mm para garantizar que la fractura se
realizara en condiciones de tension plana. El criterio de Hill para el estado de
tensiones fue verificado para todos las series. En las Fig. 5.71.-a,b se
presentan los resultados, en los que se observa que en la mayoria de casos
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el criterio se cumple con bastante exactitud en el rango de —40°C hasta 25°C.
La mayoria de las series presentan un valor relativamente constante de Spet
frente a I, y muy cercano a la prediccion de 1,15s, del analisis de Hill,
exceptuando las series ensayadas a 50 y 70°C, en las que el valor
encontrado es superior a la prediccidén. Para estas temperaturas, el hecho de
gue este valor sea constante con distintas longitudes de ligamento indica que
el estado de tensiones es similar para todas las probetas de una serie, y por
lo tanto se pueden tomar todos los datos para el calculo de las regresiones.

201



Capitulo 5

202

100
I 1.156, EWF - DDENT
HO
80 2 mm/min
-40°C
70 FoTTTT T TSSO LT TTT ST To oo sosssopmss—s—m—oe
. -20°C
(U Fm—===== —. __________________________________
o 60 .I Eg¥F p¥m wm
\2-/ 50 F goc
- - e 4 e @ — ]
O S S
30 :--2-33(-:---Q-8Q-99--9'09-9-Q---o----o--'O' ________
500C K X oK XK X X X
20 b X_>_K ________ X EK.X____X__)% ________
70°C
10 e
(@)
0 1 1 1 1
0 5 10 15 20 25
| (mm)
60
EWF - DDENT
T =0°C
0T Ho 2 mm/min
________ '%'%‘-XZK‘X‘“““‘x““x'““““““
40
< C1l n
o -————————'——‘——'--I--I—I—I-i—-————.—!——. —————————
= c2 A4 A m= A
~ 30 f---------%%- A A Ak -—A-A-A-Agx -
g C3 22em .
S |mmmmmmmmmmm o —~008-0-gog-00 -5 O -5 -
(/)]
20
10
-------- 1.150,
(b)
0 1 1 1 1
0 5 10 15 20 25

Fig. 5.71. Diagrama de oy frente a | para la comprobacion del estado de
tensiones. (a) HO a diferentes temperaturas (+: 70°C, *: 50°C, #: 23°C, @: 0°C,
W -20°C, A: -40°C); (b) los cuatro materiales a 0°C [¢: HO, H: C1, A: C2 @:
C3]. Las lineas discontinuas indican el valor de 1,15c, para cada condicion,
obtenido a partir de ensayos de traccion.
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Estudio de la zona pléastica

Es interesante observar el aspecto de las zonas plasticas que se generan en
las probetas ensayadas de los distintos materiales a cada temperatura de
ensayo. Se puede observar en la Fig. 5.69, por ejemplo, que el nivel de
emblanquecimiento por tension es distinto segun la serie analizada. El
emblanquecimiento Unicamente se aprecia para los copolimeros, siendo mas
intenso a medida que el Cg; aumenta. Ademas, este fenomeno es muy visible
a temperaturas de ensayo bajas, pero existe un umbral de temperatura (23-
50°C) por encima del cual ya no se aprecia. Estas observaciones
concuerdan con las realizadas por Liu y Truss [154] en probetas de traccion
de iPP. Esta temperatura umbral, ademas, parece aumentar con el Cg;.

Para los copolimeros, el fendmeno de emblanquecimiento por tensién
permite observar otra interesante particularidad. A bajas T, se puede
distinguir una zona plastica doble, formada por un area grande y difusa, que
serd llamada DOPZ (diffuse outer plastic zone), y una zona mas intensa y
delimitada, en forma de “0jo” o parabdlica (descrita previamente en la seccion
5.3.1.2), llamada IOPZ (Intense outer plastic zone). Otros investigadores han
realizado observaciones similares [155-157]. En la Fig. 5.72. se muestra un
esquema del fendmeno de zona plastica “doble”, en el que se indican las
distintas zonas (FPZ o zona de proceso de fractura; IOPZ o zona plastica
exterior intensa; DOPZ o zona plastica exterior difusa). En la Fig. 5.73, se
muestran micrografias del fenbmeno de la zona plastica doble .

DOPZ

IOPZ

FPZ

Fig. 5.72. Esquema del fendmeno de zona pléastica “doble”, en el que se indican
las distintas zonas (FPZ o zona de proceso de fractura; IOPZ o zona plastica
exterior intensa; DOPZ o zona plastica exterior difusa).
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Fig. 5.73. Micrografias de probetas del material C3 después de fractura a —40
°C, con diferentes longitudes de ligamento, en las que se aprecia la zona
plastica doble.

De hecho, se ha podido comprobar que la formacién de dos zonas plasticas
diferentes se puede relacionar con las distintas fases del proceso de
deformacién y fractura de una probeta DDENT. La creacion de las zonas
DOPZ y I0OPZ se puede observar en la Fig. 5.74, donde se muestra una
secuencia de microfotografias tomadas en distintos puntos de la curva de
fractura de una probeta DDENT de material C1 a —40 °C. Para una mejor
observacién de la evolucion de la forma de las zonas IOPZ y DOPZ, la carga
fue relajada antes de tomar cada fotografia, lo que provoca que la apertura
de grieta es muy pequefa en todos los casos, y es dificil apreciar el avance
de la grieta.

Se puede observar que cuando la carga alcanza su nivel maximo (punto D),
la DOPZ ya se ha formado completamente, y no obstante, se ha consumido
una cantidad de energia no elastica minima (el maximo corresponde
aproximadamente al final del régimen elastico). Se observa también que la
formacion de la IOPZ tiene lugar durante el proceso de fractura entero, y no
Unicamente hasta la carga maxima. En realidad, la zona IOPZ se desarrolla
en el interior de la zona DOPZ, que se ha formado previamente, al mismo
tiempo que ocurre la propagacién (aunque es dificil de apreciar en la Fig.
5.74, la propagacion empieza después del maximo, alrededor del punto E).
En la Fig. 5.75, se presenta un esquema de la evolucion de la I0PZ,
adaptado de la Fig. 5.19, con la adicién del fenémeno de la OPZ doble. Se ha
hecho notar que el crecimiento de la IOPZ, que se debe a la deformacion de
una zona cada vez mayor, se produce en las regiones situadas en la vertical
del fondo de las entallas, y que va acercandose hacia el centro de la probeta
a medida que la grieta se propaga.
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Fig. 5.74. (a) Curva carga-desplazamiento de una probeta DDENT de material
ensayada a —40 °C. (b) Fotomicrografias del area de ligamento de la probeta
ensayada tomadas en las distintas fases indicadas en la Figura (a). Nota: la

carga fue relajada antes de la toma de cada imagen.
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Otra observacion que se ha realizado es que el tamafio de la DOPZ aumenta
al disminuir T. Un resultado similar, aunque en lugar de una disminucion de T
se producia por un incremento de la velocidad de ensayo, fue presentado
recientemente para un iPP modificado y ensayado a impacto con probetas
CT (compact-tension) [158]. Los autores sugirieron que, bajo condiciones de
baja movilidad molecular (velocidades de impacto o bajas T), los procesos de
deformacion se activan en un volumen significativamente mayor de la
muestra. Aunque seria interesante profundizar en este aspecto para entender
las razones de esta variacion, es razonable pensar que, desde un punto de
vista energético, su importancia es minima, ya que se ha visto que el trabajo
consumido en la creacion de la DOPZ es muy bajo.

En la Fig. 5.73 se puede observar que la forma de la DOPZ es independiente
de |, y que su tamafio esta directamente relacionado con | 2. Es interesante
también destacar que el limite de la IOPZ coincide con una reduccion de
espesor, que es mas acentuada para el HO que para los copolimeros (tal y
como se puede observar en la Fig. 5.76). Esto indica que la concentracién de
deformacion plastica es mucho mayor en la IOPZ que en la DOPZ (en el
caso que la DOPZ exista).
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longitud inicial
de ligamento

|
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entalla inicial

DOPZ totalmente
formada

Inicio de la formacion

Dﬁ de la IOPZ

Crecimiento de la IOPZ

Fig. 5.75. Esquema gque muestra la evolucidn de la formacion de la IOPZ en el
interior de la DOPZ.
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C1 23°C

Fig. 5.76. Micrografias de la seccion transversal obtenida en el limite de la IOPZ
para los materiales HO y C1 (derecha), en la regibn mostrada en la figura de la
izquierda. Se observa la reduccion de espesor en el limite de la IOPZ.

Determinacion de los parametros EWF

Al representar los diagramas de w frente a | de las series que mostraron
fractura estable (Fig. 5.77), se obtuvieron regresiones lineales muy buenas (a
excepcién del material HO a 50°C, para el que se observa una mayor
dispersion). A partir de estas regresiones, se calcularon los valores de we y
de bw,. Se puede apreciar una tendencia general en el sentido de un
incremento de los valores de w; con un aumento de la temperatura,
produciendo un aumento tanto de w, como de bw,. Sin embargo, esta
tendencia es mucho menos pronunciada a medida que aumenta el Cg,
observandose que las regresiones lineales tienden a coincidir en una sola
curva (ver Fig. 5.77-d). En este sentido, es interesante destacar que una
observacién muy parecida fue realizada en la parte dedicada al estudio de la
influencia del espesor (seccién 5.2.3). A medida que aumentaba el Cg, las
rectas para distintos espesores se confundian en una sola (Fig. 5.37), de la
misma forma que en el caso de la influencia de la temperatura. Por lo tanto,
tiene l6gica pensar que la presencia de etileno en los EPBC tiende a reducir
el efecto de aquellas variables que inciden sobre la deformabilidad del
sistema polimérico, con una aumento de la rigidez (al bajar la temperatura) o
del grado de constrefiimiento (al aumentar el espesor), probablemente
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mediante el efecto que tiene la segunda fase como reductor de la triaxialidad
en las tensiones.

En el diagrama correspondiente al HO (Fig. 5.77-a), los datos que se
muestran para la temperatura de —40 °C no fueron usados para el célculo de
los parametros de fractura, debido a que las muestras correspondientes
mostraron fractura inestable, si bien se ha considerado interesante marcarlos
en el mismo diagrama para fines comparativos.

Con respecto a la evaluacion de w,, se aplico el método sugerido en el
protocolo del ESIS de 1993 [40], considerando la geometria de forma
parabolica propuesta en este trabajo (ver seccidén 5.3.1.2). Asi, se calculé b,
a partir de la regresion lineal calculada en el diagrama h vs. |, tal como se
muestra en la Fig. 5.78 para el material HO.

Los resultados de la evolucion de we, b, bw, y w,, se muestran en la Fig.
5.79, asi como en la Tabla 5.17. Sin embargo, las tendencias mostradas en
la figura son Unicamente aproximaciones, y deben ser tomadas como tal. En
algunos casos, el error experimental puede ser importante, especialmente
para los valores de b y w,, que se han deducido indirectamente a partir de
las medidas de h (debe tenerse en cuenta que la medida de h ha sido, en
algunas series, bastante dificil). De ahi que la mayor parte de la discusion se
base en el producto bw, (hay que destacar que, en la literatura se ha
discutido preferentemente en base a bw, mas que en w).
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HO X
Determinacion de b X

h (mm)

25

I (mm)

Fig. 5.78. Diagrama de h frente a | determinados para diferentes temperaturas de

ensayo para la determinacion del factor de forma B (+: 70°C, *: 50°C, O: 23°C, @: 0°C,
W -20°C, A: -40°C).
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Tabla 5.17. Parametros EWF de los cuatro materiales estudiados (HO, C1, C2 y C3) en funcién de la temperatura de ensayo.

- HO C1 Cc2 C3

©C) We bw, b Wp We bw, b Wp We bw, b Wp We bw, b Wp
(IM*  (MIm 8 MIm?y) | (M%) (Mamd) © MIm% | (M) (Mam?) © MImY) | (MY (Mamd) 8 (Marm?)

70 70.3 10.5  0.088 119 34.0 9.90 0.106 93.4 - - - - - - - -
50 83.4 14.3  0.105 136 44.6 125  0.166 75.1 51.1 9.42 0.144 65.4 22.6 8.89 0.139 63.9
23 62.0 129  0.066 196 43.8 13.4  0.117 115 43.9 9.49 0.125 76.1 37.8 9.12 0.100 91.2

0 51.1 4.23 0.019 222 46.8 8.79 0.181 48.6 39.9 8.29 0.205 40.3 46.8 7.32 0.313 23.3
20 | 25.0 3.89 0.015 246 45.1 7.89 0.182 43.4 41.2 7.33 .0197 40.5 43.2 7.31 0.290 25.2
-40 - - - - 49.0 6.28 0.14 44.9 455 6.49 0.163 39.8 49.8 6.42 0.252 255
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Efecto de la temperatura sobre el término esencial

En relaciéon con el término esencial, en la Fig. 5.79-a, se puede observar que
We €S mas sensible a la temperatura de ensayo para el HO que para los
EPBC. Para el HO, w. aumenta muy bruscamente con T pasando por un
maximo hasta que el material pierde su cohesion estructural a partir de 50 °C.
En cambio, los EPBC presentan valores de w. similares (~45 kJ/m?) hasta
una temperatura umbral (T,). Esta T, , por encima de la cual we, empieza a
disminuir, parece existir en todos los materiales estudiados a excepcion del
C2 (posiblemente atribuido al error experimental). Se puede resaltar también
gue T, disminuye a medida que el Cg; aumenta (alrededor de 50-60 °C para
HOy C1, y 20-30 °C para el C3). Para T<TgP, W. es claramente superior para
los EPBC comparado con el HO.

Efecto de latemperatura sobre el término no-esencial

Si se analiza la influencia de la temperatura sobre el término no-esencial, se
puede observar en la Fig. 5.79-b que, para el HO, bw, aumenta muy
claramente con T, alcanzando un maximo hacia los 40 °C (de forma parecida
a los resultados de w,), y disminuyendo a partir de esta temperatura. Como
se ha comentado, no se dispone de datos para el HO a —40 °C, pero parece
I6gico estimar que este término tiende a cero a medida que T disminuye, ya
gue la zona plastica es casi inexistente a muy bajas T [44]. El incremento de
bw,, muy pronunciado para los datos del HO, se hace menos acentuado a
medida que aumenta el Cg;, aunque la forma de la tendencia se mantiene. De
igual modo que ocurre con el we, a bajas T los EPBC presentan mayores
valores de bw, que el HO.

A partir de los valores de b (Fig. 5.79-c), se calcula w,, mostrado en la Fig.
5.79-d. El material HO presenta valores de w, mas elevados que los EPBC en
todo el rango de temperaturas explorado, y, en general, este valor se reduce
a medida que aumenta el Cg.. Al aumentar T, w, disminuye de forma continua
para el HO. En cambio, los EPBC muestran una dependencia totalmente
diferente. Por un lado, existe un maximo que concuerda perfectamente con el
pico de tand (Fig. 5.2), relacionado con la TgP. Por otro lado, para T< 0°C, la
variacion de T no parece afectar el término w.
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La dependencia de la tenacidad a la fractura con la temperatura ha sido
tratado ampliamente en la literatura [12, 159-165]. Sims [160], vy
particularmente Williams y colaboradores [161-164, 166], han tratado el caso
de sistemas basados en PP, basicamente a velocidades de impacto. Gran
parte del trabajo se han centrado en la cuestidn sobre la correlacién entre los
mecanismos de absorcion de energia y los procesos de relajacién molecular
gue ocurren en el material. Otro tema de importante discusion ha sido el
papel del calentamiento adiabatico que se produce en la punta de la grieta
[164, 165], que también puede ser responsable de un incremento de la
tenacidad. No obstante, en el presente trabajo, esta segunda consideracion
se puede descartar, ya que, por el reducido espesor de los materiales
estudiados, y las bajas velocidades involucradas, no se permite una
acumulacién importante de calor. En este sentido, parece légico suponer que
una interesante explicacion pueda venir por las relaciones del
comportamiento a fractura con las relajaciones moleculares del material.
Ademas, para relacionar la estructura del material con el comportamiento a
fractura, deben considerarse las variaciones de los mecanismos de
deformacién del material con la T, como se vera en la seccién siguiente.

5.4.3 Mecanismos de deformacioén

En esta seccion, se presenta un estudio por SEM de los micromecanismos
de deformacion presentes en los materiales HO, C1, C2 y C3. Mediante esta
técnica de microscopia, se han observado las probetas de los ensayos
descritos en la seccién anterior, realizados en el rango de —40 °C a 70°C,
para estudiar la evolucién de los mecanismos de deformacion en funcién de
la temperatura de ensayo y del Cg;.

5.4.3.1 Fractografia

El estudio fractografico ha sido atil para entender los procesos de fractura
gue ocurren en una probeta DDENT. Inicialmente, cuando una probeta
entallada es ensayada (a bajas velocidades de deformacion), el ligamento
cede antes del inicio de la propagacion, fendmeno observable en los
copolimeros por el emblanquecimiento por tension. Esta pérdida de
transparencia se puede relacionar con los procesos de deformacién que
ocurren en el material, que contribuyen a la disipacién de energia, y llevan a
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una reduccion localizada del espesor de probeta en el area del ligamento, y
posteriormente, al inicio de la propagacion. Durante el avance de la grieta, el
material que ya ha cedido anteriormente continla deformandose,
particularmente en la zona de la punta de la grieta, hasta la fractura final. Asi,
el estudio fractografico (Fig. 4.5-a) puede dar informacion relativa al trabajo
de fractura superficial, asi como al trabajo de estriccion (por la posibilidad de
medir el espesor final). Como ejemplo, el aspecto de la zona de entalla
(definida en la secciéon 4.3.1), se puede comparar entre el HO ensayado a —
40°C (Fig. 5.80-a) y el C2 a 50°C (Fig. 5.80-b), donde se observa el
importante efecto combinado de la T y del Cg, que producen un aumento
considerable de la ductilidad y de la deformacion plastica.

Como podra verse, en cada una de las figuras que se muestran en esta
seccién, se ha incluido un recuadro con una micrografia del area de
ligamento correspondiente a la misma probeta observada por SEM, con una
flecha indicando el punto exacto examinado.

La presencia de labios de cizalla (shear-lips), que se puede observar en
todas las muestras ensayadas, es un reflejo del estado predominante de
tension plana en los films estudiados. Es particularmente interesante resaltar
que, en el estado menos favorable para tensién plana (material HO ensayado
a —40 °C), estos labios son claramente visibles (Fig. 5.80-a). También debe
hacerse notar que el estado predominante de tension plana es el
responsable del “desplazamiento” de la transicion de dactil-fragil del iPP
homopolimero a temperaturas inferiores de lo que es habitual con probetas
de mayor espesor, cuya fractura se produce en deformacién plana (alrededor
de 0-20°C para el homopolimero, y entre —80 y —20 °C para los EPBC,
segun su Cg [162, 167, 168]). A —40°C, el material HO muestra fractura
inestable y cuasi-fragil, con tres regiones diferentes con distintos regimenes
de fractura: una primera region bastante plana de propagacion estable (cerca
de la entalla), una regién rugosa de propagacion inestable, y finalmente una
region de fractura fragil e inestable (aunque esta regién no es visible en la
Fig. 5.80-a, en el recuadro insertado se pueden ver una importante area de
fractura fragil en la zona central, a partir de la cual se han propagado
diversas grietas).
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Fig. 5.80. Ejemplos de superficies de fractura observadas por SEM en dos
muestras diferentes: (@) HO ensayado a -40°C, presentando un
comportamiento inestable y distintas regiones de fractura; (b) C3 ensayado a
50 °C, presentando una fractura estable con gran ductilidad.

Influencia del contenido de etileno sobre la deformacion en la
superficie de fractura

En las Fig. 5.81 y Fig. 5.82, se muestra la superficie de fractura de la zona
central de probetas de los materiales estudiados ensayadas a 23°Cy a —
40 °C. Para una mejor comparacion, es importante tener en cuenta que en un
caso (23°C, Fig. 5.81), el HO present6 el mayor valor de tenacidad, mientras
gue en otro (-40°C, Fig. 5.82), el mismo material fue el menos tenaz.
También es interesante resaltar que, tal y como era de esperar, una de las
mayores diferencias entre las Fig. 5.81 y Fig. 5.82 (ver la micrografia del
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recuadro) es el tamafio de la region deformada y consecuentemente de la
deformacion total de fractura. En la Fig. 5.81, se muestra la region central de
los cuatro materiales deformados a 23 °C a una menor magnificacion que en
las imagenes precedentes (Fig. 5.80). Se puede observar que, mientras que
el HO presenta una superficie de fractura muy plana, su rugosidad aumenta
claramente con el incremento del Cg, indicando que la energia de fractura
disipada en la superficie aumenta con el Cg. Ademas, es interesante
destacar la reduccion del espesor, que pasa de un valor inicial de 90 um a
aproximadamente un tercio de este valor, ocurriendo para todos los
materiales, independientemente del Cg;.

La Fig. 5.82 muestra la zona central de los cuatro materiales ensayados a —
40 °C. En la Fig. 5.82-a, se puede ver que, en el HO y a esta temperatura (la
figura corresponde a la regién rugosa de la superficie de fractura mostrada
en la Fig. 5.80-a), existen indicios de deformacion plastica pero con un nivel
bajo, probablemente asociada a la formacién de crazing, fenbmeno que
también ha sido observado a T, para un iPP solicitado a altas velocidades de
deformacién [158]. Segun los autores del trabajo citado, la rugosidad
superficial se debe al resultado de propagaciones simultdneas de crazes
originadas en distintos planos de fractura. Debe tenerse en cuenta que, para
el HO ensayado a —40 °C, este tipo de superficie no es el mas importante en
cuanto a la proporcién del area de fractura, sino que predomina el tipo de
fractura totalmente fragil en el que, observada a los mismos aumentos, casi
no se aprecia plasticidad.

Asi, puede afirmarse que la fractura del HO a la temperatura mas baja
involucré una combinacion de mecanismos de disipacion de energia entre
crazing y cedencia por cizalladura, éste ultimo interviniendo basicamente
durante la formacion de los labios de cizalla, mostrados en la Fig. 5.80-a,
formados al inicio del ensayo.

Por otro lado, los EPBC, con fractura estable y ductil a cualquier temperatura,
muestran una superficie de fractura muy distinta, tal y como se puede ver en
las Fig. 5.81-b,c,d y Fig. 5.82-b,c,d. Comparando las micrografias de estas
dos figuras, se puede ver que, para Cg; bajos, el aspecto superficial de la
fractura es muy plano, mientras que a medida que el Cg, aumenta, el nivel de
deformacién plastica se incrementa muy claramente. Estos resultados
sugieren que el trabajo disipado en la regién circundante al recorrido de la
grieta es mayor para Cg; mas elevados.
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Fig. 5.81. Micrografias obtenidas por SEM de la superficie de fractura de la
region central para los cuatro materiales ensayados a 23 °C (la flecha en la
fotografia del recuadro muestra el punto correspondiente a la imagen de SEM).
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Fig. 5.82. Micrografias obtenidas por SEM de la superficie de fractura de la
regién central para los cuatro materiales ensayados a —40 °C (la flecha en la
fotografia del recuadro muestra el punto correspondiente a la imagen de SEM).

Influencia de la temperatura de ensayo sobre la deformacion en la
superficie de fractura

Con el objetivo de analizar el efecto de la temperatura, se muestra en las Fig.
5.83 y Fig. 5.84 el aspecto de las superficies de fractura de un mismo
material (C2) ensayado a distintas temperaturas, tomadas de la region
central y de la entalla respectivamente. Al observar estas imégenes, se
puede apreciar una notable evolucién en funcién tanto de T, como de la
region observada. En la Fig. 5.83, las microfotografias tomadas en la regién
central del material C2 revelan unas diferencias claras, siendo el nivel de
deformacion muy superior a medida que aumenta la temperatura. También
se observa una orientacion de la estructura deformada, que coincide con la
direccién de propagacién. Las imagenes tomadas del mismo material, pero
en la zona de entalla (Fig. 5.84), proporcionan el mismo tipo de informacién
gue las precedentes. Comparando ambas figuras, se puede observar que la
superficie de fractura presenta un mayor grado de cavitacion cerca de la
entalla que lejos de ella. Una posible explicacién puede residir en la mayor
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concentracién de tensiones existente durante el inicio de la propagacion en la
zona cercana a la entalla. También debe tenerse en cuenta que la velocidad
de propagacion es bastante mas lenta en la fase inicial de la fractura (zona
de entalla) que al final de ella (zona central), lo que puede provocar estas
diferencias en el tipo de fractura.

Comparando las Fig. 5.83 y Fig. 5.84 con las Fig. 5.81 y Fig. 5.82, se puede
concluir que aumentar la temperatura tiene un efecto similar a aumentar el
Cet. Todos los copolimeros presentaron deformacion plastica, con un
mecanismo de deformaciébn combinado entre cavitacion y cedencia por
cizalladura. Sin embargo, mientras que a bajas temperaturas las superficies
presentaron poca deformacion (Fig. 5.83-c y Fig. 5.84-c), a mayores
temperaturas el grado de deformacion aumentd fuertemente, presentando
una estructura cavitada y fibrilar muy clara, especialmente a 50 °C (Fig. 5.84-
a). La comparacion de las probetas fracturadas revela que el espesor final
(después de la estriccibn) depende de T, siendo inferior a mayores
temperaturas. Aunque no se puede observar directamente el espesor final en
las figuras mostradas, si que se puede relacionar con las fotografias de los
recuadros insertados, donde, a mayor temperatura, se aprecia una mayor
deformacion del ligamento.

El efecto en el homopolimero es distinto comparado con el de los
copolimeros, tal y como se ha discutido en la seccidon anterior, con
comportamiento ductil y estable pero con poca deformacién plastica visible
en la superficie de fractura para T >-20 °C, y con una transicion ductil-fragil
para T~ -20 °C.
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Fig. 5.83. Micrografias obtenidas por SEM de la superficie de fractura de la
regién central para el material C2 ensayado a tres temperaturas diferentes: (a)
23 °C; (b) =20 °C; (c) —40 °C (la flecha en la fotografia del recuadro muestra el
punto correspondiente a la imagen de SEM).

223



Capitulo 5

Fig. 5.84. Micrografias obtenidas por SEM de la superficie de fractura de la
region de la entalla para el material C2 ensayado a tres temperaturas diferentes:
(a) 50°C; (b) 0°C; (c) —40 °C (la flecha en la fotografia del recuadro muestra el
punto correspondiente a la imagen de SEM).
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5.4.3.2 Observaciones por SEM de las secciones de las zonas
deformadas

La observacién por SEM de las secciones tomadas en la zona deformada
(ver Fig. 4.5-b) es util para analizar las diferencias entre las dos regiones
distintas de la zona plastica, la IOPZ y la DOPZ. En la Fig. 5.85, se muestran
como ejemplo micrografias tomadas en secciones de los materiales C1 y C3
ensayados a 0 °C, tanto en la region IOPZ como en la DOPZ (el C2 presenta
un comportamiento intermedio). Tal y como se puede observar, en los
copolimeros, el emblanquecimiento por tensién es debido a la aparicion de
un gran namero de vacios en el interior del material, con un diametro de
alrededor de 1um. Probablemente, la secuencia de formacién de este
fendbmeno es el siguiente. Estos microvacios aparecen inicialmente en la
DOPZ, con una forma esférica fFig. 5.85-b,d). A medida que aumenta la
tensién —y la deformacion-, estos vacios esféricos se alargan en la direccion
de la tension, aumentando de tamafio, y coalesciendo con los vacios
vecinos. Probablemente, este Ultimo mecanismo se produce por cedencia por
cizalladura. El resultado final es un aumento del nivel de emblanquecimiento
debido a la mayor presencia de discontinuidades (vacios) en el material, y
que, macroscépicamente, forman la IOPZ (ver la secuencia de fotografias de
la Fig. 5.74-b). En la literatura, se ha tratado con profundidad este
mecanismo de deformacién en diferentes sistemas modificados con fase
elastomérica, identificandose el mecanismo combinado de cedencia por
cizalladura y cavitacion como el mecanismo de refuerzo [155-157]. Sin
embargo, todavia no estd claro cuél de los dos mecanismos es el mas
importante desde un punto de vista de disipacion energética.

A diferencia de los EPBC, el HO no presenta ningun tipo de cavitacion, lo que
indica que este mecanismo se asocia a la presencia de una segunda fase
(etilénica en el caso de los copolimeros estudiados). Asi, y a menos que esté
en un rango de T bajas en el que predomine el fenbmeno de crazing, el HO
deforma unicamente por el mecanismo de cedencia por cizalladura, y, al no
presentar cavitacion, no se observa emblanquecimiento por tension.
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Fig. 5.85. Micrografias obtenidas por SEM del interior del material de las muestras C1 y C3 ensayadas a 0°C. Las figuras (a) y (c)
corresponden a la IOPZ, mientras que las figuras (b) y (d) corresponden a la DOPZ (la flecha en la fotografia del recuadro muestra el punto
correspondiente a la imagen de SEM).
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Fig. 5.86. Micrografias obtenidas por SEM del interior del material en la IOPZ de
las muestras C2 ensayadas a (a) -40 °C; (b) 0°C, (c) 50 °C (la flecha en la
fotografia del recuadro muestra el punto correspondiente a la imagen de SEM).

228



Resultados y Discusion

Influencia de la temperatura sobre la deformacion interna del
material

En la Fig. 5.86, se puede observar la influencia de la temperatura en las
micrografias de las secciones del material C2, en las que se presenta el
aspecto en seccion de la probeta en la regiébn de IOPZ para tres
temperaturas diferentes. Se observa que, para los EPBC, a —40 °C, aparecen
algunos vacios esféricos (Fig. 5.86-a), que no estan deformados en ninguna
de las dos regiones (ni en la DOPZ ni tampoco en la IOPZ). A 0 °C (Fig. 5.86-
b), la imagen revela que los vacios inicialmente esféricos se han deformado
en la direccion de traccion, y comparando con la imagen anterior se puede
observar una mayor densidad de agujeros. A 50 °C (Fig. 5.86-c), el fenémeno
de cavitacion desaparece, concordando con el aspecto macroscépico de la
probeta deformada, que no presenta emblanquecimiento por tension.

Estos resultados se pueden explicar tal como sigue. Mientras las dos fases
presentes en el material estdn en un rango de T por encima de sus
respectivas temperaturas de transicion vitrea, es posible la deformacion
homogénea, y no ocurre separacion entre ambas fases durante la
deformacion. Este seria el caso de la Fig. 5.86-c (50 °C). En cambio, para —
40°C, la deformacion de la fase propilénica esta restringida, ya que la
temperatura de ensayo esta por debajo de su Ty (entre 0 y 20 °C), mientras
que la fase etilénica esta por encima de su Tg4. Asi, la diferencia entre las
capacidades de deformacion de ambas fases produce una deformacion
heterogénea que, como resultado, conlleva la formacion de vacios esféricos
en el material. A la temperatura de 0°C (Fig. 5.86-b), se presenta un caso
intermedio en el que, a pesar de que la deformacién es heterogénea (se
aprecia cavitacion), la matriz propilénica también alcanza un nivel importante
de deformacion, que puede observarse debido a que produce una clara
deformacién de los microvacios, que se alargan, y una importante reduccién
del espesor (se puede apreciar en la Fig. 5.86-b que el espesor pasa de las
90 um iniciales a las aproximadamente 40 um finales). Es interesante notar
gue, en el caso de —40 °C, la reduccion del espesor es casi despreciable.

También debe resaltarse que mediante la observacion de las secciones por
SEM, se ha denotado otra particularidad de los films estudiados. Tal y como
se puede observar en varias figuras (Fig. 5.85-b,d y Fig. 5.86-a,b), la
reparticion de los vacios no es homogénea en la seccién del film,
concentrandose mayoritariamente en una de las caras del film. Se considera
gue la razén de esta morfologia de deformacion asimétrica se puede
relacionar con el proceso de transformacion. Efectivamente, después de la
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extrusion, el proceso de enfriamiento por contacto que tiene lugar en el rodillo
frio (Fig. 3.4) empieza por una cara del film, produciendo una microestructura
resultante diferente entre sus dos caras debido al distinto gradiente de
temperatura y, por lo tanto, a su distinta velocidad de enfriamiento. Aunque
se ha considerado que esta heterogeneidad no afecta de forma significativa a
las conclusiones de este trabajo, se esta llevando a cabo una investigacion
complementaria para su confirmacion.

Influencia del contenido de etileno sobre la deformacién interna del
material

Una de las conclusiones evidentes sobre la influencia del Ce que ya ha sido
mencionada es la inexistencia de cavitacion -y por consiguiente de
emblanquecimiento por tensidon- en el homopolimero. Tal y como puede
verse en la Fig. 5.87, en la que se muestra la regiéon de la estriccidn, no se
observa la presencia de microvacios, lo que sugiere que el mecanismo de
cedencia por cizalladura debe ser el inico mecanismo presente en el caso de
fractura duactil del homopolimero. También es interesante resaltar que, tal y
como se observa en esta figura, el fendmeno de estriccion ocurre de forma
mucho mas localizada que en los EPBC, en los que la reduccién de espesor
€S Mas progresiva.

En cuanto a los copolimeros, el aumento del Cg; produce un claro incremento
de la densidad de microvacios Fig. 5.85), tanto en la DOPZ como en la
I0OPZ.

Fig. 5.87. Micrografia obtenida por SEM de una seccién de una muestra del
material HO ensayada a 0°C, en la que se muestra la zona de la estriccion
localizada (la flecha en la fotografia del recuadro muestra el punto
correspondiente a la imagen de SEM).
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5.4.3.3 Relaciones entre los parametros de fractura y las
observaciones por SEM

En las dos secciones precedentes, se han mostrado los resultados del
estudio fractografico. Sin embargo, el estudio mas interesante consiste en
relacionar estas observaciones con los resultados de los parametros de
fractura que caracterizan el material, calculados en la seccién 5.4.2, y
resumidos en la Fig. 5.79. En esta figura, se puede apreciar que, por un lado,
el homopolimero presenta unos parametros de fractura mucho mas sensibles
a cambios de temperatura que los EPBC, con menores valores que los
copolimeros para T < Ty, y el resultado opuesto para T > T,4. Por otro lado, la
transicion ductil-fragil que sufre el homopolimero no aparece para los EPBC
en el rango de temperaturas estudiado.

Si analizamos los resultados encontrados para el rango de temperaturas por
debajo de Ty, se ha mostrado en las secciones anteriores que el fenébmeno
de crazing aparece en el HO para T<-20°C, produciendo un
comportamiento fragil con un consumo de energia bajo (aunque no se
dispone de datos rigurosos por no haberse podido aplicar el método EWF a
—40 °C). La presencia de un pequefio contenido de etileno en el material es
responsable de la aparicibn de mecanismos que consumen importantes
cantidades de energia durante la deformacion, tales como cavitacion y
cedencia por cizalladura, debido a que la deformacion plastica puede
producirse en la fase etilénica, que esta a una T > T,~. Estos resultados son
coherentes con los parametros de fractura calculados (Fig. 5.79), que
presentaban valores bajos de w. y de bw, para el HO a T<0°C, en
comparacion con los EPBC. Como puede observarse, no hay una diferencia
substancial entre los valores de w, y de bw, de los distintos copolimeros, lo
gue indica que un incremento del Cg, y en consecuencia un incremento del
fenbmeno de cavitacion, tal y como se ha demostrado previamente, no
conlleva necesariamente a una mayor tenacidad. Es particularmente
interesante tomar en consideracion el caso del HO ensayado a —20 °C, ya
gue presenta una deformacion —muy reducida- por cedencia por cizalladura
(con la presencia de algunas crazes, aunque muy pocas), si bien la T de
ensayo esta por debajo de la Ty del iPP. Como consecuencia logica, se
puede observar que los parametros de fractura son particularmente
reducidos.

Si ahora nos centramos en los resultados para T superiores a 0°C, se
observa que w, es claramente superior para el HO comparado con los EPBC,
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mientras que la diferencia es mas gradual si tomamos en consideracion el
término bw,. Los materiales HO y C1 presentan valores similares de trabajo
plastico, y los materiales C2 y C3 tienen valores menores. En este rango de
T, la mayoria del trabajo se disipa mediante procesos de cedencia por
cizalladura, y se ha observado que el fenbmeno de cavitacion ya no ocurre
para T> T, (Fig. 5.86). En las mismas condiciones de T, el consumo
energético asociado al mecanismo de cedencia por cizalladura es menor en
un copolimero rico en etileno. Estos resultados concuerdan con los
calculados por Ferrer et al. [169] para un LDPE a T, de 90 um de espesor,
para el que se obtuvieron los valores de we = 24.3 kJ/m?2, y bw,=5,1 MJ/m?3,
ambos claramente inferiores a los de los EPBC estudiados en este trabajo.

También debe observarse que la hipétesis de que el término w. incluye
consumos de energia asociados a otros fendmenos aparte del de creacién
de dos nuevas superficies [60, 101] se refuerza por el hecho de que, a T
elevadas, el HO presenta mayores valores de w, que a bajas T, presentando
sin embargo una rugosidad superficial (que se podria asociar al trabajo de
creacion de superficie de fractura) mucho menor que los copolimeros (Fig.
5.81y Fig. 5.87). Asi, es bastante razonable incluir, en el término we, los
trabajos involucrados en la cedencia del ligamento y su posterior estriccion.
En este sentido, el incremento que sufre el término w, para el HO, y que no
ocurre para los EPBC (observar la evolucion de we en la Fig. 5.80-a), puede
atribuirse al incremento de la energia consumida en la cedencia y estriccion
del ligamento por el mecanismo de cedencia por cizalladura. Con respecto a
los copolimeros, aunque la apariencia de las superficies de fractura induce a
creer que a mayor T se disipa una mayor cantidad de energia en la superficie
creada (ver Fig. 5.83 y Fig. 5.84), el término W, no aumenta, sino que en
realidad es constante hasta 30°C y disminuye a partir de esta T. Este
resultado indica que la energia disipada relacionada con los procesos de
deformacion que ocurren en la FPZ distintos de la creacion de superficie de
fractura (cedencia y estriccion del ligamento) son los que realmente controlan
el valor de la tenacidad.

Otro resultado importante es la evolucion del trabajo plastico con T. Se puede
ver en la Fig. 5.80-b que, para todos los materiales, bw, aumenta a medida
gue T es mas elevada, pasando por un maximo alrededor de 40°C. La
evolucion de bw, se relaciona con la de los dos términos que incluye: por un
lado, el tamafio de la zona en la que esta energia se consume (basicamente
la IOPZ, como se ha demostrado en las secciones previas), y representada
por el factor de forma b; por el otro, la densidad del trabajo plastico o no-
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esencial especifico, wp. La dependencia de w, con la T, representada en la
Fig. 5.88-a (adaptada de la Fig. 5.79-c), es muy distinta para el
homopolimero que para los copolimeros. Para el HO, se observa una caida
de w, con T en todo el rango estudiado, mientras que para los EPBC existen
claramente dos regimenes distintos, aproximadamente delimitados por la TgP.

Por encima de T,", se observa una tendencia de w, similar entre los EPBC y
el HO, con una reduccion de w, con un incremento del Cg. Este ultimo
resultado concuerda con las observaciones realizadas por Ferrer et al. [169],
gue mostraban que para un grado de LDPE, el valor de los diferentes
parametros EWF es inferior a los del iPP, a T, (para una comparacion
simplificada, el caso del LDPE podria considerarse como el limite de un
EPBC con 100% de etileno). En cambio, por debajo de Tgp, se observa, para
los copolimeros, una caida de w, a medida que disminuye la temperatura.

Este resultado se puede relacionar con los resultados presentados
previamente sobre los mecanismos de deformacion. De igual forma que para
la variacion del término w,, se ha visto que existe un cambio de un
mecanismo a otro alrededor de T4, Gnicamente para los EPBC. A T< T,
ocurre el fenbmeno de cavitacion (conjuntamente con la cedencia por
cizalladura), mientras que a T>TgP, el mecanismo predominante es la
cedencia por cizalladura (sin cavitacién). Ademas, se puede observar que en
el caso del homopolimero en que no existe el fenbmeno de cavitacion, no se
produce ninguna transicion alrededor de la TgP.

También es interesante preguntarse como puede ser superior el término
global de disipacion de energia plastica, bw,, para los EPBC comparandolos
con el HO, ya que w, es muy superior para este ultimo. La razén fundamental
se encuentra en la dependencia del factor de forma de la zona plastica, b,
conla T (ver Fig. 5.88-b). Se puede observar que, especialmente a bajas T, b
es extremamente dependiente del Cg;, con valores claramente superiores
para los EPBC que para el HO. Cuando Unicamente ocurre el mecanismo de
cedencia por cizalladura (a T superiores), la diferencia entre los valores de b
de los distintos materiales es muy inferior.
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5.4.4 Conclusion

Se ha visto que con un incremento de la perfeccion cristalina producido por la
transformacién de sm-PP a a-PP por recocido, el término esencial aumenta y
el no esencial disminuye para los materiales estudiados. Se puede explicar el
fendbmeno en términos de pérdida de transferencia de tensién a medida que
se reduce el numero de moléculas de enlace debido al crecimiento de las
regiones cristalinas.

En relacion con el fendmeno de PTT, aunque se debiera profundizar en ello,
se ha observado que la transformacién de fase de sm-PP a «-PP que se
produce por deformacion tiene un efecto distinto al de la transformacién p-PP
en o-PP [58], conllevando un mayor valor de we y un menor valor de bw,

para el material menos denso (sm-PP) comparado con el mas denso (a-PP).

Los resultados del estudio de la relacion entre la estructura cristalina y las
propiedades de fractura refuerzan la idea propuesta por Karger-Kocsis [152]
de que al variar un parametro microestructural, es dificil aumentar
simultaneamente we y bw,.

El método EWF ha sido aplicado con éxito para la determinacién de las
propiedades de fractura de PP y EPBC en un amplio rango de temperaturas
y en condiciones de tensién plana. Se observo la existencia de limites de
aplicacion del método en los extremos del rango de temperaturas
investigadas. A bajas T, el homopolimero presenté un comportamiento fragil
(material HO para T<-20°C). A altas T, los materiales mas ductiles
presentaron el fenomeno de estriccién sin propagacion de grieta (materiales
C2 y C3 para T >50 °C). El material C1 es el unico material para el que el
método EWF es aplicable sin limitaciones de comportamiento en todo el
rango investigado.

Los resultados muestran que el homopolimero es mucho mas dependiente
de la T que los EPBC. En el rango de T estudiadas, se observan dos tipos de
comportamiento claros, delimitados por la temperatura de transicion vitrea
del PP. Por encima de TgPP, el HO presenta una mayor disipacion de energia
que los EPBC. En cambio, por debajo de TgPP, el HO presenta una transicion
dactil-fragil, que no muestran los EPBC debido a la presencia de etileno. En
este rango, los EPBC presentan mejores propiedades de fractura que el HO.
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Especialmente a bajas T, se observa que el mayor efecto de la presencia del
etileno es el incremento muy acentuado del tamafio de la zona plastica, que
aumenta con el Cg;.

A partir de las observaciones fractograficas en el caso de los materiales
estudiados, se concluye que existe una estrecha relacibn entre los
mecanismos de deformacién y la variacion de los parametros EWF. El
comportamiento fragil del homopolimero a T < -20°C, con un consumo bajo
de energia, se ha atribuido a la baja movilidad molecular que a la vez inhibe
la cedencia por cizalladura y favorece el mecanismo de crazing como el
mecanismo dominante.

El emblanquecimiento por deformacién, Unicamente visible para los EPBC a
T<T, se explica en términos de cavitacion como mecanismo de
deformacién. Este mecanismo Unicamente aparece en los polimeros
multifasicos (EPBC en este caso) cuando la capacidad de deformacién de las
dos fases presentes es distinta, por la diferencia entre sus temperaturas de
transicion vitrea con respecto a la T de ensayo. El fendmeno de cavitacion es
mas intenso a medida que aumenta el contenido de etileno, aunque esto no
implica un incremento de la tenacidad a la fractura.

En términos de trabajo disipado, la IOPZ es la zona mas importante (la
creacion de la DOPZ implica poca energia), y se relaciona con la
deformacién y coalescencia de los microvacios que inicialmente se crean en
la DOPZ por cavitacion, y con la deformacion de la matriz por cedencia por
cizalladura. Esta energia se disipa durante todo el proceso de fractura.

En la FPZ, los factores que controlan la tenacidad (w.) son los mecanismos
relacionados con la cedencia y la estriccion del ligamento, mas que la
creacion de las dos nuevas superficies de fractura.

La evolucion de w, se puede explicar en términos del mecanismo de
deformacion dominante. Para el homopolimero, w, aumenta con una
disminucion de la T hasta que el mecanismo de cedencia por cizalladura es
reemplazado por el de crazing. Para los copolimeros, la aparicion de la
cavitacion para T < 20°C produce una caida del término w,. Por encima de
20 °C, la tendencia de w, es similar a la del homopolimero, dado que el
mecanismo de deformacion es el mismo (cedencia por cizalladura). Se
concluye que el conjunto de trabajo plastico disipado globalmente,
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representado por bw,, depende en gran medida del tamafio de la IOPZ para
el rango de T bajas.

Se ha demostrado que es dificil caracterizar las propiedades de fractura de
los materiales ductiles con un solo parametro, porque existen numerosos
fendbmenos que ocurren simultaneamente durante la fractura. En este
sentido, la comparacion entre la tenacidad de distintos materiales utilizando
el método EWF deberia tener en cuenta tanto el término esencial como el no
esencial, incluyendo el factor de forma.
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Capitulo 6. CONCLUSIONES GENERALES

CONCLUSIONES

Las conclusiones de caracter mas concreto se han presentado al final de
cada subapartado del capitulo Resultados y Discusiones. A continuacion, se
listan las conclusiones de caracter general en términos relativos a la técnica,
a su sensibilidad y aplicabilidad, a los pardmetros de fractura que
proporciona, a las zonas de consumo de energia que ocurren en el proceso
de fractura, a los mecanismos de deformacion predominantes en los
materiales estudiados y, finalmente, a la seleccion de materiales aplicada a
los materiales que se han investigado.

1. Latécnica EWF es aplicable a films poliméricos ductiles, como los films
de polipropileno y copolimeros etileno-propileno, en condiciones de
tension plana, con probetas DDENT. Su aplicacion permite investigar el
comportamiento a fractura con espesores muy reducidos, a diferencia del
método de la Integral J.

2. La técnica EWF muestra una buena sensibilidad para el estudio de la
relacion entre la estructura y las propiedades de fractura. Se han podido
atribuir cambios de propiedades de fractura a variaciones de la
microestructura cristalina del material, de la temperatura de ensayo y del
contenido de etileno.

3. Para cada material a estudiar mediante la técnica EWF, es necesario
establecer un marco que defina los limites de aplicabilidad del método,
referentes a sus limitaciones geométricas (anchura, longitud, espesor de
probeta y longitudes de ligamento) y morfologicas (excesiva ductilidad o
fragilidad segun la fase cristalina, el contenido de etileno o la temperatura
de ensayo). Es necesario, ademas, establecer la metodologia de analisis
de resultados mas adecuada (determinacion de la geometria de la zona
plastica y separacion de los datos segun su estado de tensiones).
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4. En la cacterizacion de la fractura de un material por medio de EWF,
deben considerarse, como minimo, los parametros w. y bw,, ya que
representan procesos claramente distintos pero que ocurren siempre y de
forma simultanea durante la fractura de un polimero ductil, a diferencia de
materiales mas fragiles, caracterizables con un solo parametro. El
parametro we es la propiedad mas cercana al valor de tenacidad, y es
independiente de la geometria de ensayo. El producto bw, depende de la
geometria de la probeta, pero debe ser considerado para comparar
distintos materiales o modificaciones de un mismo material, ya que, en
general, representa la mayor cantidad de energia disipada en el proceso
de fractura. La determinacién de b, si bien permite obtener de forma
indirecta el valor de wj, es poco fiable y introduce importantes errores.

5. Se han observado claramente tres zonas de consumo de energia: FPZ
(zona de proceso de fractura), IOPZ (zona plastica intensa) y DOPZ (zona
plastica difusa). En la FPZ, los factores que controlan el trabajo esencial
(W) son los mecanismos relacionados con la cedencia y la estriccion del
ligamento mas que la creacion de las dos nuevas superficies de fractura.
La IOPZ, caracterizada por bw,, es la zona mas importante en términos
de trabajo disipado, mientras que la creacion de la FPZ implica un
consumo energético bajo y la DOPZ un consumo despreciable, en
comparacion el de la IOPZ.

6. Se han observado mediante SEM que los mecanismos de deformacion
presentes en los materiales estudiados son la cedencia por cizalladura, la
cavitacion y el crazing. El comportamiento fragil del homopolimeroa T < -
20°C, con un consumo bajo de energia, se ha atribuido a la baja
movilidad molecular que a la vez inhibe la cedencia por cizalladura y
favorece el crazing como el mecanismo de deformacion dominante. El
emblanquecimiento por deformacion, anicamente visible para los EPBC a
T<T, se explica en términos de mecanismo de deformacion por
cavitacion. La evolucion de w, con la temperatura se ha conseguido
explicar en términos del mecanismo de deformacion dominante en cada
caso.

7. La T,” marca una frontera en la seleccion del material. Para
aplicaciones en un rango de temperatura superiores a TgP, el
homopolimero HO presenta mejores propiedades desde un punto de vista
de comportamiento a la fractura. En cambio, para un rango que también
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abarque temperaturas inferiores a TgP, los EPBC, vy, entre ellos, el C1 (el
de menor contenido de etileno), presentan mejores propiedades de
fractura. Se observa que pequefias cantidades de etileno en los EPBC
eliminan la gran dependencia que presenta el homopolimero a la
temperatura, basicamente su transicion ductil-fragil.
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PROPUESTAS PARA FUTUROS TRABAJOS

Tal y como ha sido propuesto recientemente [21], se deberia orientar la
investigacion hacia el establecimiento de una teoria solida y general de la
mecanica de la fractura en condiciones de grandes deformaciones. A la vez,
el método EWF deberia evolucionar hasta concretarse en una metodologia
de ensayo apta tanto para estudios de investigacibn como también para su
aplicacion en el control de calidad sistematico. Para ello, los organismos de
normalizacion de ensayos deberan establecer una norma basada en los
resultados de las investigaciones llevadas a cabo en los ultimos afios.

En el ambito de investigacion, se puede aplicar el método EWF para la
determinacién de la interrelacion entre la estructura y las propiedades de
fractura de nuevos materiales en desarrollo tales como los polimeros
nanocomposites supertenaces o los metales nanocristalinos.

En cuanto a la aplicacion sistematica en control de calidad, podria usarse en
el sector industrial de laminas y peliculas poliméricas para la optimizacion de
las propiedades de desgarro de aplicaciones que trabajan bajo solicitaciones
mecanicas exigentes, tales como los films de invernaderos en la agricultura,
o bien en aquellas en las que la facilidad del desgarro es determinante, como
en los envases en que el film debe poder ser rasgado manualmente de forma
facil manteniendo las demas propiedades.

Como continuacion a las investigaciones realizadas en esta tesis, se
propone:

e Explorar el efecto del espesor de probeta en planchas obtenidas con un
mismo proceso de transformacién, con tal de analizar la relacién entre la

estructura, el método de transformacién, y las propiedades finales.

e Explorar la influencia de la velocidad de ensayo en un rango mas amplio
(hasta velocidades de impacto) en configuracion DDENT

e Aplicar los métodos de configuracion de desgarro propuestos en este
trabajo para la obtencion directa de we y de w,.
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e Buscar una explicacion a la aparicion del fenbmeno de enromamiento sin
propagacion en condiciones de alta ductilidad.

e Profundizar en la relacién entre los pardmetros EWF de iniciacion y la
Integral J en films

Estos aspectos se estan desarrollando o van a ser abordados en breve en el

marco del proyecto concedido por la CICYT (MAT 1112) al grupo de
investigacion.
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Anexo 1. PUBLICACIONES
INTERNACIONALES DERIVADAS DE ESTA
TESIS

“Fracture behaviour of polypropylene films at different temperatures:
fractography and deformation mechanisms”

D. Ferrer-Balas, M. L. Maspoch, Y.-W. Mai.

Polymer, en revision.

ABSTRACT

The fracture surfaces and the deformation micromechanisms of one PP
homopolymer and three ethylene-propylene block copolymers (EPBC) are
investigated by scanning electron microscopy (SEM). The results are compared to
the essential work of fracture (EWF) parameters, obtained in a previous work with
double edge notched samples (DDENT) of films fractured between —40 and 70°C.
The homopolymer presents shear-yielding while T>-20°C. At lower T, crazing
prevails. The EPBC present shear-yielding for T>0°C, while a combination of
cavitation and shear-yielding at lower T, which is responsible for stress-whitening.
Successful explanations of the variations of the essential and plastic specific work of

fracture with T and with the ethylene content (EC) are given in terms of the prevailing
deformation mechanisms.

“Fracture behaviour of polypropylene films at different temperatures:
assessment of the EWF parameters”

D. Ferrer-Balas, M. L. Maspoch, A.B. Martinez, E. Ching, R.K.Y. Li, Y.-W.
Mai.

Polymer, 42, 2665-2674 (2001).
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ABSTRACT

The fracture of films of one Polypropylene (PP) Homopolymer and three Ethylene-
Propylene (EPBC) Block Copolymers with different ethylene content (EC) at
temperatures around their glass transition (Ty) is investigated by means of the
Essential Work of Fracture (EWF) Method. The fracture behaviour is studied at low
speed (2 mm/min) for the different materials, in the range from -40 to +70°C. The
materials are tested in the form of extruded films of 90 um thickness, in a DENT
geometry, after being annealed 1h at 120°C. The homopolymer is found to be much
more temperature-sensitive than the EPBC with lower EWF values at T<Ty and an
opposite trend at T>Ty. The ductile-brittle transition of the homopolymer that occurs
below its Ty is suppressed for the EPBC in the temperature range studied. The
variations of the EWF fracture parameters with T are consistent with those of a
previous study in LDPE, and are explained in terms of molecular relaxation, ethylene
phase content, and changes in the yield and fracture stresses. Some limitations of
the EWF method are found with the more ductile materials, which show the necking
phenomenon with DENT specimens at the higher temperature studied.

3. “Influence of annealing on the microstructural, tensile and fracture
properties of polypropylene films”,

D. Ferrer-Balas, M. L. Maspoch, A. B. Martinez, O. O. Santana.

Polymer, 42, 1597-1605 (2001).

ABSTRACT

The influence of annealing temperature on the fracture properties of iPP films (one
homopolymer and two propylene-ethylene block copolymers) is presented. The
fracture behaviour is studied by means of the Essential Work of Fracture (EWF)
procedure, and is complemented by the study of the effect of the thermal treatment
on tensile properties and microstructure, using differential scanning calorimetry
(DSC) and wide-angle X-ray scattering (WAXS). It is shown that the initial metastable
phase of quenched iPP films, widely known as smectic, transforms gradually into the
monoclinic form as the annealing temperature is increased, resulting in an important
improvement of the tensile properties, whereas the fracture parameters have different
evolutions depending on the ethylene content. The reasons for a decrease in the
essential work term and an increase in the plastic term as the crystal perfection
grows are discussed on the basis of the microstructural changes of the crystalline
phase and the smectic-monoclinic strain-induced phase transformation.

4. “Essential work of fracture of PET films: influence of the thickness
and the orientation”

M. L Maspoch, V. Henault, D. Ferrer-Balas, J. I. Velasco, O. O. Santana.

Polymer Testing, 19, 559-565 (2000).

ABSTRACT
This paper presents the fracture behaviour of films of a bioriented poly(ethylene
terephthalate) (BOPET), that was studied by the Essential Work of Fracture (EWF)
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method. The influence of the specimen thickness and the molecular orientation was
investigated. The results show that this method is a useful alternative for studying
the plane-stress fracture of this material, obtaining that the specific essential work of
fracture is strongly affected by the orientation (W, was smaller in the direction of
extrusion (MD) than in the perpendicular one (TD)), but independent of the specimen
thickness in a range from 50 to 250 pum. On the other hand, the plastic work item is
sensitive to a variation of the thickness but does not depend on the orientation.

5. “Temperature dependence of the fracture behaviour of
polypropylene films”

D. Ferrer-Balas, M. LI. Maspoch, A. B. Martinez, E. Ching, R.K.Y. Li, Y.-
W. Mai.

Proceedings of European Congress on Fracture 13 (2000).

ABSTRACT

In this work, the fracture of films of one Polypropylene (PP) Homopolymer and three
Ethylene-Propylene (EPBC) Block Copolymers with different ethylene content (EC) at
temperatures around their Glass Transition (Tg) is investigated by means of the
Essential Work of Fracture (EWF) Method. The fracture behaviour is studied at low
speeds (2 mm/min) for the different materials, in the range from -40 to +70°C. The
materials are tested in form of extruded films of 90 pum thickness, in a DDENT
geometry, and annealed 1h at 120°C. The homopolymer is found to be much more
temperature sensitive than the EPBC, presenting lower EWF values at T<Tg and the
opposite trend at T>Tg. The ductile-brittle transition of the homopolymer that occurs
under its Tg is suppressed for the EPBC in the T range studied. The variations of the
EWF fracture parameters with T are consistent with those of a previous study in
LDPE, and are explained in terms of molecular relaxations, ethylene phase content,
and changes in the yield and fracture stresses. Some limitations of the EWF method
are found with the more ductile materials, which show the necking phenomena with
DDEN-T specimens at the higher T studied.

6. “On the essential work of fracture method: energy partitioning of the
fracture process of iPP films”

D. Ferrer-Balas, M. L. Maspoch, A. B. Martinez, O. O. Santana.

Polymer Bulletin 42, 101-108 (1999)

ABSTRACT

The fracture properties of an iPP are investigated by the EWF method. A separation
between crack initiation and propagation fracture parameters is done by splitting the
total energy of the load-displacement curves in two. The influence of the DDENT
specimen height and the test rate on these different parameters is studied, obtaining
that varying the height has no influence in the range 40 to 80mm, but changing the
crosshead speed (2 to 100mm/min) has an effect on the fracture parameters. It is
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interesting to note that the “Initiation Specific Essential Work” (wel) seems not to be
sensible to the stress-state transition.

7. Influence of Annealing on the Microstructural, Tensile and Fracture
Properties of iPP Films

D.Ferrer-Balas, M. LI. Maspoch, A. B. Martinez.

Proceedings of International Workshop on Fracture Mechanics and
Advanced Engineering Materials (1999)

ABSTRACT

The influence of annealing of iPP films (one homopolymer and two propylene-
ethylene block copolymers) at different temperatures on their fracture properties is
presented. The fracture behaviour is studied by means of the Essential Work of
Fracture (EWF) procedure, that is complemented with the study of the effect of the
thermal ageing on tensile properties, differential scanning calorimetry (DSC) melting
behaviour and wide-angle X-ray scattering (WAXS). It is shown that the initial
metastable phase of quenched iPP films, widely known as smectic, transforms
gradually in the monoclinic form as the annealing temperature is increased, resulting
in an important improvement of the tensile properties, whereas the fracture
parameters have different evolutions depending on the ethylene content.

8. “Effect of the specimen dimensions and the test speed on the
fracture toughness of iPP by the essential work of fracture (EWF)
method”

M. L. Maspoch, D. Ferrer, A. Gordillo, O. O. Santana, A. B. Martinez.

Journal of Applied Polymer Science, 73, 177-187 (1999).

ABSTRACT

The fracture parameters of an isotactic polypropylene are studied by the essential
work of fracture method. The influence of the specimen length, width and thickness
and the effect of the test speed are investigated. Results show that this method is
very useful for studying the plane-stress fracture of this kind of materials in form of
films and sheets. Varying the width (30 to 60mm) and the test speed (2 to
100mm/min) has no relevant influence, whereas the results are only length
independent in a range from 40 to 100mm. The influence of the thickness is very
high, obtaining an important decrease of the specific essential work as the thickness
is increased in a range from 38 to 2500um. This result is justified with the fracture
surfaces obtained, observed by SEM, in which an evolution of the fracture behavior is
seen in function of the thickness (38, 100, 500, 1000, 2500 um).
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“The essential work of fracture of polyolefinic films”

M. L. Maspoch, D. Ferrer, O. O. Santana, J. |. Velasco
Proceedings of European Congress on Fracture 12, 1423-1428 (1998)

ABSTRACT

Fracture behaviour of different thickness polypropylene films and sheets was studied
using the Essential Work of Fracture (EWF) method following the ESIS protocol, as
an alternative to LEFM and EPFM, which are not suitable for the characterisation od
ductile films. The specidic essential work of fracture, w, and the plastic work of
fracture, Pw,, were determined. The w, value was considered as a toughness
measurement, independent of the sample geometry. The influence of the thickness, t,
and the rate of loading, v, on w; and Bwp, was studied on polypropylene (PP) films
and sheets with a Deep Double Edge Notched Tension geometry.
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anodozacion” — 1996. Duracién: 1 mes
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