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Prefacio 

La presente tesis doctoral se ha realizado en el marco de los proyectos coordinados 

MAT2013-47898-C2-1-R y MAT2013-47898-C2-2-R sobre nanocompuestos 

poliméricos jerárquicos multifuncionales basados en grafeno y su estudio por 

nanoindentación y nanoDMA.  

La coordinación de este proyecto ha sido llevada a cabo por la Dra. Araceli Flores 

del Instituto de Estructura de la Materia (IEM), en colaboración con el grupo de la Prof. 

Marián Gómez-Fatou del Instituto de Ciencia y Tecnología de Polímeros (ICTP), ambos 

del Consejo Superior de Investigaciones Científicas (CSIC). 

En este contexto, el grupo del ICTP-CSIC ha sido el encargado de la modificación 

química del refuerzo, preparación de los materiales compuestos y su caracterización 

térmica y eléctrica, principalmente. Un aspecto de vital importancia para el desarrollo 

de nuevos materiales basados en matrices poliméricas reforzadas con grafeno es la 

adecuada dispersión del nanorrefuerzo, y es de sobra conocido que las propiedades 

finales de los nanocompuestos son extremadamente dependientes de esto. Todos los 

nanocompuestos estudiados en esta tesis doctoral son el resultado de una minuciosa 

consideración de diversas estrategias para la incorporación de grafeno, que abarca desde 

la funcionalización a la mezcla de grafeno con cadenas que poseen una similitud 

química con la matriz. El punto de partida de esta memoria se corresponde con la última 

etapa del procesado de estos materiales, que comprende el conformado final para formar 

películas. En el IEM, se ha colaborado en el procesado y prensado de los materiales, y 

se ha abordado el estudio de las propiedades mecánicas por nanoindentación y su 

correlación con la nanoestructura, a partir de técnicas basadas en difracción de rayos X 

y de microscopía de fuerzas atómicas (ñatomic force microscopyò, AFM). 

Este proyecto surge del interés en desarrollar materiales multifuncionales con 

propiedades mecánicas, eléctricas y térmicas avanzadas. En primer lugar, se han 

abordado los cambios que un nanorrefuerzo de base carbonácea (grafeno) induce en la 

estructura y las propiedades de matrices poliméricas de muy diversa naturaleza. Se han 

considerado matrices termoplásticas, ampliamente implantadas en el mercado, como 

son el polipropileno isotáctico (iPP) y la poli(éter-éter-cetona) (PEEK), un polímero de 

altas prestaciones. Las aplicaciones finales de estos materiales están orientadas a la 
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industria del transporte y aeroespacial. Asimismo, también se ha considerado la 

incorporación de grafeno a una matriz elastomérica, el copolímero en bloque de 

poli(estireno-b-etileno-co-butileno-b-estireno) (SEBS), para potenciales aplicaciones en 

el campo de la electromecánica. Parte de los estudios sobre propiedades mecánicas de 

estos últimos nanocompuestos se han llevado a cabo en las instalaciones del grupo de 

Química Física I del Profesor Holger Schönherr, de la Universidad de Siegen 

(Alemania), gracias al programa de movilidad predoctoral (beca EEBB-I-16-10848). 

La presente tesis se ha complementado con el estudio de sistemas jerárquicos 

complejos. Se ha introducido el tema abordando la investigación de las propiedades 

mecánicas locales de materiales jerárquicos autoensamblados de P(3HB-co-3HV) o 

poli(3-hidroxibutirato-co-3-hidroxivalerato). Este trabajo se ha realizado en 

colaboración con el grupo de Biofísica de Sistemas Macromoleculares del 

Departamento de Física Macromolecular del IEM.  

Finalmente, las matrices termoplásticas reforzadas con grafeno se han utilizado para 

generar sistemas jerárquicos, en los que las láminas poliméricas se alternan con tejido 

de fibras de carbono. Este tipo de sistemas están concebidos para formar parte de 

componentes estructurales de vehículos terrestres, embarcaciones y aeronaves, ya que 

poseen excelentes propiedades mecánicas específicas. Las interfases entre las fibras de 

carbono y el polímero representan un aspecto crítico de estos sistemas multiescalares y 

su caracterización y optimización ha supuesto uno de los retos principales de esta 

investigación. Es aquí donde la técnica de nanoindentación cobra especial relevancia. 

Como nota marginal, se debe señalar que en esta memoria se ha utilizado el sistema 

anglosajón de separación de decimales con el uso del punto decimal. 
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1.  Introducción y motivación 

Hablar de Ciencia de Materiales es hablar de todo aquello que nos rodea. Los 

avances en este campo han marcado la historia hasta tal punto, que las edades del 

hombre se han definido en base al desarrollo y uso de los materiales (Edad de Piedra, 

del Bronce, del Hierroé). De manera especial, los materiales poliméricos de origen 

natural como el algodón o la seda han ocupado un lugar destacado en nuestra sociedad, 

incluso antes de la irrupción de los polímeros sintéticos a mediados del siglo XIX. 

La diferencia principal entre los materiales poliméricos y cualquier otro material es 

la gran longitud de la cadena molecular. Las macromoléculas poliméricas pueden estar 

formadas por miles, o incluso millones de unidades monoméricas, asociadas entre sí 

mediante enlaces covalentes. La interacción entre las cadenas adyacentes se produce a 

través de fuerzas de Van der Waals, y en determinadas ocasiones, a través de puentes de 

hidrógeno o grupos polares. La composición del monómero, así como las interacciones 

que surgen entre las cadenas, condicionan en gran medida las propiedades de estos 

materiales.  

1.1 Materiales poliméricos: conceptos generales 

La cadena molecular de un polímero puede estar compuesta por un único tipo de 

unidad monomérica (homopolímero) o por dos o más tipos de unidades repetitivas 

(copolímeros). El homopolímero más sencillo, en cuanto a su estructura química, es el 

polietileno (PE), que está formado por cadenas de carbonos saturadas por hidrógenos. A 

pesar de ello, la variación del peso molecular o la inclusión de cadenas más cortas en 

forma de ramas, entre otros muchos factores, pueden modificar de forma drástica las 

propiedades del material. La enorme versatilidad en la arquitectura de un material 

polimérico puede dar lugar no sólo a cadenas lineales, sino a todo tipo de estructuras 

ramificadas, por ejemplo: copolímeros de injerto con una o más clases de bloques 

poliméricos unidos a la cadena principal en forma de cadenas laterales; cadenas lineales 

con una distribución estadística de ramas de corta longitud; polímeros en estrella; 

polímeros formando redes tridimensionales; etc. 
1
. 
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La tacticidad es un ejemplo más de las variables que pueden afectar a la estructura y 

propiedades de un polímero. En polímeros estereorregulares, los grupos sustituyentes 

pueden acoplarse de diversas formas, bien en la misma posición (isotáctico), en 

posiciones alternas (sindiotáctico) o al azar (atáctico), respecto al centro quiral de la 

cadena principal. Por regla general, los polímeros isotácticos y sindiotácticos presentan 

un alto grado de orden que favorece la aparición de regiones cristalinas. Por el contrario, 

un material polimérico atáctico suele presentar un estado amorfo. 

En cuanto a los copolímeros, estos se pueden clasificar según la alternancia de sus 

distintos monómeros en la cadena molecular. Así, puede tratarse de un copolímero 

alternante, cuando dos unidades monoméricas siguen un orden alterno en la cadena, o al 

azar, si la distribución de los monómeros no sigue ninguna secuencia aparente. Los 

copolímeros en bloque tienen lugar cuando los monómeros de un mismo tipo se 

encuentran agrupados en segmentos. Dependiendo del número de secuencias, se puede 

hablar de copolímeros dibloque, tribloque o, en general, multibloque. 

Otra forma de agrupar distintos materiales poliméricos es teniendo en cuenta su 

comportamiento térmico. Los polímeros termoplásticos son aquellos que se reblandecen 

al aumentar su temperatura, pudiendo fluir, y se endurecen nuevamente al enfriarse. Por 

el contrario, los polímeros termoestables sufren reacciones químicas cuando se les 

somete a calor y presión, dando lugar a estructuras reticulares estables.  

Debido al gran tamaño de las moléculas poliméricas, las fuerzas de cohesión que las 

unen juegan un papel determinante, y existe una relación entre éstas y el estado de 

agregación. Típicamente, fuerzas intermoleculares de cohesión mayores de 5 kcal/mol 

están asociadas al estado cristalino, y por debajo de este valor, las cadenas no presentan 

orden. Sin embargo, hay excepciones a este umbral debido, por ejemplo, a la 

regularidad estructural a lo largo de la cadena (como es el caso de PE), o a la presencia 

de puentes de hidrógeno 
2
. 

En un polímero amorfo, las cadenas se encuentran desordenadas, enredadas entre sí, 

dando lugar a una conformación en ovillo (figura 1.1a). En un polímero semicristalino, 

conviven regiones amorfas y regiones cristalinas. Los cristales poliméricos, llamados 

lamelas o laminillas, se generan a partir del empaquetamiento de segmentos de cadenas 

moleculares que forman una red con orden tridimensional (figura 1.1b). Típicamente, 

las laminillas cristalinas están conectadas a través de regiones amorfas, y distintos 
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segmentos de la misma cadena pueden formar parte de un mismo cristal o de varios de 

ellos. Para los polímeros más flexibles, existen plegamientos regulares en la superficie 

de los cristales laminares que permiten a las cadenas plegarse sobre sí mismas para 

volver a entrar en registro cristalino. Además, en las regiones amorfas entre laminillas 

pueden encontrarse finales de cadena, segmentos interconectantes, etc. Como ejemplo, 

en la figura 1.1c se muestra una imagen de microscopía electrónica de una muestra de 

polietileno donde pueden verse diversos apilamientos de laminillas cristalinas con 

distinta orientación y rodeadas de regiones amorfas.  

 

Figura 1.1 (a) Conformación en ovillo. (b) Apilamiento de cristales separados por regiones amorfas 

para un polímero semicristalino. (c) Imagen de microscopía electrónica de una muestra de 

polietileno. La barra de escala representa 1 µm.  

 

Una de las morfologías más características de polímeros cristalizados a partir del 

estado fundido, en ausencia de orientaciones o cizallas significativas, son las esferulitas 

(figura 1.2), estructuras esféricas con un tamaño variable típicamente entre unos cientos 

de nanómetros hasta centenares de micras 
3
. En una esferulita, los apilamientos de 

laminillas crecen en la dirección del radio esferulítico desde el centro al exterior, y 

pueden curvarse y retorcerse mediante el fen·meno conocido como ñlamellar twistingò
 

4
. 
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Figura 1.2 Micrografía  óptica de varias esferulitas de poli(3-hidroxibutirato -co-3-hidroxivalerato), 

P(3HB-co-3HV), obtenidas desde el fundido a Tc = 65 ºC durante 10 minutos.  

 

Al ir aumentando la temperatura de un polímero desde el estado sólido, el material se 

ve sometido a una serie de transiciones térmicas. Una de ellas está relacionada con la 

temperatura de transición vítrea, Tg, que indica el punto por encima del cual las cadenas 

que forman parte de las regiones amorfas tienen movilidad segmental. Por debajo de la 

Tg, los polímeros amorfos son materiales rígidos y frágiles, mientras que, por encima, 

son flexibles, tenaces y deformables. La temperatura de transición vítrea es una 

transición isofásica, es decir, no se produce una transición entre dos fases. Otra 

temperatura relevante en los polímeros semicristalinos es la temperatura de fusión, Tm, 

que sí supone un cambio entre dos fases, desde un empaquetamiento estable 

tridimensional del cristal polimérico, a un estado líquido desordenado que puede fluir 

macroscópicamente.  

1.2 Materiales compuestos de matriz polimérica 

Los intentos por mejorar las propiedades de los materiales poliméricos han sido 

constantes desde que a mediados del siglo XX se expandiera el uso de polímeros 

reforzados por fibras 
5
. Se denomina compuesto polimérico a aquel material multifase 

constituido por dos o más componentes, en los cuales el polímero forma la fase 

continua. En estos materiales se persigue aprovechar las propiedades de interés de cada 

uno de sus componentes como, por ejemplo, las buenas propiedades mecánicas 

específicas de los polímeros, o las ventajosas propiedades térmicas y eléctricas del 

refuerzo. Las fibras más frecuentemente utilizadas en un principio fueron las fibras 
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naturales (algodón, lino, cáñamo, celulosa, etc.) 
6
 y posteriormente se fueron 

incorporando fibras sintéticas como las de carbono, vidrio o boro 
5,7

. 

El desarrollo de los nanocompuestos poliméricos no llegó hasta las últimas décadas 

del siglo pasado, cuando, sin mencionar algunos estudios pioneros que no tuvieron 

repercusión, fueron los trabajos de los laboratorios centrales de Investigación y 

Desarrollo de la compañía Toyota (Toyota Central R&D Labs) los que demostraron la 

enorme mejora de propiedades que se obtenía al mezclar de forma homogénea pequeñas 

proporciones de un refuerzo de dimensiones nanométricas, específicamente silicatos 

estratificados, en una matriz de poliamida. Los materiales así obtenidos fueron 

inicialmente denominados compuestos híbridos o moleculares 
8,9

. La diferencia 

principal entre un nanocompuesto y un compuesto convencional es la alta relación entre 

la superficie y el volumen de la fase dispersada en la matriz; es decir, el área de la 

interfase entre la matriz y el refuerzo es mucho mayor a la encontrada en los materiales 

compuestos clásicos, lo que se traduce en que una pequeña cantidad de refuerzo pueda 

tener un efecto macroscópico considerable 
10

.  

El interés de la industria y la comunidad científica por los materiales 

nanocompuestos de base polimérica se ha reflejado en un aumento exponencial del 

número de estudios sobre estos materiales en los últimos veinte años. Así frente a los 

cerca de cien art²culos publicados en 1997 conteniendo el t®rmino ñnanocompuestos 

polim®ricosò, se ha pasado a m§s de once mil art²culos anuales en la actualidad (datos 

obtenidos de la ñWeb of Scienceò).  

La naturaleza del refuerzo en nanocompuestos poliméricos es muy diversa, pudiendo 

hacerse una primera distinción entre nanorrefuerzos inorgánicos y orgánicos. Los 

primeros agrupan principalmente a nanopartículas estratificadas, como los ya 

mencionados silicatos, y a otras de forma esférica que pueden ser de tipo metálico, de 

óxidos metálicos o semiconductores 
11,12

. En cuanto a los nanorrefuerzos orgánicos, son 

los que últimamente han despertado las mayores expectativas y, entre ellos, destacan el 

negro de carbono 
13,14

, los fullerenos 
15

, los nanocristales de celulosa 
16,17

, los 

nanodiamantes 
18,19

, los nanotubos de carbono 
10,20

 y el grafeno 
21,22

.  

El grafeno es un material multifuncional, capaz de combinar propiedades únicas 

como conductividades térmicas del orden de 5000 W/mK, alta movilidad eléctrica a 

temperatura ambiente, así como unas propiedades mecánicas y eléctricas específicas 
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sobresalientes 
23,24

. Desde los años 90, no ha parado de crecer el número de estudios 

referentes a este material bidimensional. En este caso, se ha pasado de menos de cien 

artículos anuales, que mencionaban el grafeno en 1987, a más de treinta y tres mil en el 

2017. Es importante mencionar que el término grafeno se utiliza de forma general para 

denominar refuerzos que suelen tener más de una única capa de átomos de carbono y, en 

muchas ocasiones, incluyen grupos funcionales en su superficie, como es el caso del 

óxido de grafeno (GO) y óxido de grafeno reducido (RGO) 
25

.  

Las excepcionales propiedades del grafeno ofrecen la oportunidad de mejorar la 

respuesta mecánica, eléctrica, térmica, retardante de llama y de barrera de gases de una 

matriz polimérica, como recogen multitud de trabajos y revisiones sobre este tema 

21,24,26-30
. La figura 1.3 refleja el espectacular incremento del número de artículos que 

mencionan simultáneamente los términos ñpolymer compositeò y ñgrapheneò. A pesar 

de las expectativas, la inclusión de grafeno como nanocarga en un polímero supone un 

reto para los investigadores, dada la facilidad de aglomeración del refuerzo y, por tanto, 

uno de los objetivos prioritarios es garantizar su buena dispersión en la matriz.  

Mejorar la dispersión del grafeno y reforzar su interacción con la matriz son aspectos 

claves para optimizar las propiedades de los nanocompuestos. Se ha demostrado que la 

simple mezcla física promueve incrementos en las propiedades de forma muy limitada 

31
, por lo que es necesario buscar rutas alternativas. Por ejemplo, el uso de una 

disolución acuosa de óxido de grafeno ha resultado muy útil para mejorar la dispersión 

del refuerzo en matrices hidrofílicas, tales como el polialcohol vinílico o PVA 
32

. La 

polimerización in situ de monómeros se ha utilizado también con éxito en algunos de 

los polímeros más comunes en la industria, como el poliestireno 
33

 o el politereftalato de 

etileno 
28,34

. Por otra parte, se ha constatado que para obtener dispersiones estables de 

grafeno y controlar la microestructura de los nanocompuestos, resulta muy conveniente 

lograr una funcionalización covalente entre el grafeno y las cadenas poliméricas de la 

matriz, pero dependiendo de la naturaleza de esta última, no es siempre factible un 

acople directo del refuerzo con el polímero. Una reciente posible alternativa es la 

modificación de la superficie del refuerzo con cadenas de bajo peso molecular similares 

a las de la matriz, haciéndolo más compatible a través de una mayor densidad de 

interacciones de van der Waals. Este procedimiento ha permitido mejorar la dispersión 

de nanocargas carbonáceas, como los nanotubos de carbono 
35

 o el grafeno 
28,36,37

, con 
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excelentes resultados, por lo que la influencia de esta alternativa en las propiedades de 

los materiales va a ser objeto de estudio preferente en esta tesis doctoral.  

 

Figura 1.3 Número de artículos aparecidos en la Web of Science buscando simultáneamente los 

términos "polymer composite" y "graphene".   

 

Los materiales reforzados multiescalarmente (también llamados jerárquicos) suponen 

un reto adicional, ya que están diseñados para combinar las propiedades del 

nanocompuesto polimérico con los de otro refuerzo a una escala superior, lo que 

expande su rango de aplicaciones 
28

. Los investigados en esta tesis doctoral están 

constituidos por láminas alternas de tejido de fibras de carbono y una matriz polimérica 

termoplástica, que a su vez incorpora una cierta proporción de grafeno. Los compuestos 

poliméricos reforzados con fibras son de gran utilidad en industrias como la 

aeroespacial por su ligereza, combinada con su resistencia química y al medio ambiente. 

Ello les hace ser especialmente idóneos para componentes estructurales. Sin embargo, 

los materiales laminados presentan un nuevo desafío: la interfase entre el polímero y las 

fibras. Durante la aplicación de un esfuerzo, es importante que las tensiones entre la 

matriz polimérica y las fibras se transfieran de forma adecuada, puesto que de no ser así, 

podrían generarse grietas en la unión interfacial polímero/fibra, que deriven en el fallo 

del material 
38

. Existe, por tanto, un especial interés en desarrollar compuestos 

jerárquicos en los que la inclusión de una nanocarga carbonácea en una matriz 
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polimérica termoplástica pueda modificar favorablemente las interfases de un material 

multilaminar. En la presente memoria, se ha recurrido a la nanoindentación como 

técnica capaz de medir las propiedades mecánicas de materiales poliméricos con gran 

resolución espacial y así evaluar en qué medida el grafeno es capaz de variar las 

propiedades de las interfases entre polímeros termoplásticos y tejido de fibras de 

carbono 
35

. 

1.3 Estudio de la nanoestructura de polímeros por difracción 

de rayos X 

Mediante dispersión o difracción de rayos X, es posible diferenciar estados 

ordenados y desordenados, la fracción de material de cada estado, la celdilla cristalina 

característica de las regiones ordenadas y el tamaño de cristal. Se suele entender por 

difracción a un subconjunto de la dispersión en el que tienen lugar interferencias 

constructivas debidas a la ordenación presente en el material.  

El fenómeno principal que se produce a raíz de la interacción entre los rayos X y los 

electrones presentes en cualquier material (ya sea un polímero o cualquier otro) es la 

dispersión elástica, es decir, se produce un cambio de dirección entre el haz incidente y 

el dispersado, pero la energía de ambos haces permanece constante (o casi constante) y 

también la longitud de onda ɚ. La ley fundamental que relaciona el módulo del vector de 

dispersión ήᴆ con ɚ y el ángulo de dispersión ɗ es la denominada ley de Bragg: 

ή
τ“ 

‗
 ίὩὲ—                                                         ρȢρ 

El vector de dispersión se define como: 

ήᴆ Ὧᴆ  ɀ Ὧᴆ                                                    (1.2)  

donde ki = kf =  2p/ɚ son los módulos de los vectores de onda inicial y dispersado y 2ɗ es 

el ángulo que forman entre ellos 
1
.  

Como ya se ha mencionado en el apartado 1.1 de esta introducción, en un polímero 

semicristalino coexisten regiones amorfas (desordenadas) y regiones cristalinas 

(ordenadas). En estos últimos dominios, las distancias características, d, entre planos 

cristalográficos de la celdilla unidad (definidos por sus índices de Miller (hkl)) suelen 
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ser del orden de unos pocos Angstrom (Å) y producen máximos característicos de 

intensidad en los diagramas de difracción.  

La ley de Bragg puede ahora escribirse como: 

ὲ‗ ς Ὠ ίὩὲ—                                                    (1.3)  

Por esta razón, y para ɚ = 0.154 nm (Cu KŬ), los ángulos en los que aparecen los 

máximos de intensidad asociados a esas distancias están típicamente entre 5 y 35º (2q). 

El valor angular 2q = 5º suele admitirse como la frontera entre los experimentos de 

dispersión o difracción a ángulos pequeños y grandes.  

En un experimento de WAXD (difracción de rayos X a ángulos grandes), la 

intensidad difractada por un polímero semicristalino tiene tres componentes (cristalina, 

amorfa y fondo continuo). Si el material es isotrópico (las laminillas están orientadas en 

todas las direcciones del espacio), la intensidad dispersada es independiente del ángulo 

de incidencia y el diagrama resultante muestra una serie de máximos concéntricos de 

intensidad, correspondientes a cada uno de los planos cristalográficos, como ocurre con 

el diagrama de difracción de un polipropileno isotáctico (iPP) mostrado en la figura 

1.4a. En el caso de polímeros amorfos o poco cristalinos, el diagrama se compone de 

una corona circular muy ancha, representativa del halo amorfo, a la que pueden 

superponerse picos cristalinos de poca intensidad. Éste es el caso del policloruro de 

vinilo (PVC), cuyo diagrama de difracción y perfil de intensidad se muestran en la 

figura 1.4c y 1.4d. 

Para materiales isotrópicos (como los que se han usado de ejemplo en la figura 1.4), 

la variación de la intensidad siguiendo un mismo máximo de difracción, i.e., variando el 

ángulo acimutal, es constante. Por otra parte, la representación de la intensidad a lo 

largo del ángulo de difracción 2ɗ (figura 1.4b y d) puede realizarse integrando la 

intensidad en todo el rango acimutal para cada ángulo 2ɗ; de esta forma, se consigue 

una optimización de la relación señal/ruido. 
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Figura 1.4 Diagramas de difracción de una muestra de iPP (a) y de PVC (c). A la derecha (b y d), 

intensidad integrada a lo largo de todo el ángulo acimutal en función del ángulo de difracción, 2ɗ, 

para cada uno de los diagramas. 

 

En la figura 1.4b, la intensidad difractada por la fase cristalina viene señalada por los 

máximos de difracción en color azul, mientras que la dispersada por las regiones 

amorfas se representa por el halo rojo. La separación del perfil de intensidad en los 

distintos picos cristalinos y el halo amorfo suele realizarse con programas informáticos 

específicamente diseñados para este cometido. La fase cristalina puede ajustarse a un 

conjunto de funciones, normalmente gaussianas, lorentzianas o combinaciones de 

ambas; mientras que los halos amorfos, mucho más anchos y frecuentemente 

asimétricos, requieren de un tratamiento particular. La cristalinidad de un polímero 

puede calcularse con la siguiente expresión: 

ὢ
Ὅ

Ὅ Ὅ
                                                       ρȢτ 

donde Ic e Ia representan las intensidades integradas de los picos cristalinos y del halo 

amorfo, respectivamente. Además de la cristalinidad, es posible determinar el tamaño 

mínimo lateral de coherencia cristalina en dirección perpendicular a los planos (hkl), 

Dhkl, siguiendo la ecuación de Scherrer 
39

: 
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Ὀ
‗

‍ ὧέί —
                                                 ρȢυ 

donde ɓ es la anchura del pico a mitad de altura correspondiente al plano (hkl). De 

acuerdo con esta expresión, cuanto menor sea la anchura de un pico, mayores serán las 

dimensiones del cristal.  

La mayor parte de los diagramas de difracción WAXD presentados en esta tesis han 

sido realizados mediante un generador de ánodo rotatorio. La intensidad proporcionada 

por esta fuente permite obtener diagramas de difracción con una relación señal/ruido 

óptima para tiempos de acumulación de 20 minutos. Sin embargo, cuando el objetivo 

del estudio de rayos X es el seguimiento en tiempo real de cambios estructurales en el 

polímero, estos tiempos de acumulación han de reducirse a pocos segundos, por lo que 

se debe recurrir a una fuente de radiación más intensa: la luz sincrotrón. 

Además, la radiación sincrotrón resulta especialmente útil para la medida de la 

dispersión de rayos X a ángulos bajos (SAXS), donde se obtiene información sobre 

espaciados del orden de decenas de nanómetros. La recogida de datos en ese rango 

angular requiere que la distancia entre la muestra y el detector sea muy larga (varios 

metros) y que esté optimizada la colimación del haz. La intensidad dispersada 

disminuye con el cuadrado de la distancia y también cuanto menor es el área iluminada 

de la muestra; por tanto, resulta idóneo el enorme brillo y la gran resolución a ángulos 

muy pequeños de un haz de una fuente de luz sincrotrón.  

De manera general, en un experimento de SAXS se detectan diferencias de densidad 

electrónica entre distintas regiones y se puede determinar la distancia promedio entre 

dos regiones con la misma densidad. Por ejemplo, se obtiene información sobre el 

espaciado promedio entre laminillas cristalinas separadas por regiones amorfas en un 

polímero semicristalino, o sobre la distancia entre bloques homólogos en un copolímero 

en bloque.  

1.4 Indentación en polímeros. Aspectos básicos de los 

procesos de deformación  

 Uno de los aspectos fundamentales de esta tesis es el estudio de las propiedades 

mecánicas de materiales poliméricos mediante indentación instrumentada. La 
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indentación es una técnica basada en el análisis de la deformación local que provoca un 

indentador al aplicar una carga sobre una superficie. De manera específica, en la 

indentación instrumentada, o simplemente nanoindentación, se monitoriza la 

penetración de un indentador en la superficie de un material durante el periodo de 

aumento de carga (curva señalada con la flecha roja de la figura 1.5) y la etapa de 

descarga (flecha verde de la figura 1.5). A pesar de que, de forma general, se conoce a 

esta técnica como nanoindentación, el tamaño de las huellas que se realizan puede llegar 

a la escala de las micras.  

 

Figura 1.5 Curva típica de carga aplicada frente a deformación producida en un experimento de 

nanoindentación. En rojo se señala la curva de carga y en verde la curva de descarga. La 

deformación plástica (hp), la deformación final, hf, y la deformación total, ht, también están 

indicadas en la figura. 

 

Los microdurímetros tradicionales, basados en el método de medida óptico, han 

venido utilizando generalmente indentadores con geometría Vickers (figura 1.6a) para 

la determinación de propiedades mecánicas. Los indentadores Vickers se caracterizan 

por una punta de diamante con forma de pirámide de base cuadrada formando ángulos 

de 136º entre caras no adyacentes.  

A medida que los instrumentos fueron capaces de realizar indentaciones cada vez 

menores, mediante el uso de la indentación instrumentada, se hizo necesario utilizar 

indentadores con puntas más afiladas. Debido a ello, los indentadores Vickers fueron 

reemplazados por puntas Berkovich, en forma de pirámide con base triangular (figura 

1.6b), en las que resulta más fácil la convergencia de sus tres caras en el vértice común. 
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Sin embargo, existen determinadas ocasiones en las cuales es conveniente utilizar 

geometrías diferentes a la Berkovich, como pueden ser los indentadores cilíndricos de 

base plana. A lo largo de este capítulo se presentan algunos de estos casos. 

  

 

Figura 1.6 Geometría de una punta Vickers (a) y Berkovich (b). 

 

1.4.1 Método cuasi-estático  

La medida de las propiedades mecánicas mediante el uso de microdurímetros ópticos 

está muy limitada por la imposibilidad de definir el tamaño de la huella cuando se 

producen indentaciones muy pequeñas 
40

. Éste es el caso de determinadas aplicaciones, 

como recubrimientos o películas delgadas, donde el tamaño de la huella puede ser de 

unos pocos nanómetros. El desarrollo de la técnica de indentación instrumentada 

permitió abordar estos problemas, pero la interpretación rigurosa de sus resultados 

mediante un método estándar no se realizó hasta el análisis de Doerner y Nix (D&N) en 

1986 
40

. 

1.4.1.1 Análisis de Doerner y Nix 

El modelo D&N está basado en los estudios previos de Sneddon sobre la 

deformación que sufre un material elástico e isotrópico 
41

 producida por un indentador 

cilíndrico plano. D&N propusieron una metodología para analizar la curva de descarga 

con un indentador, Berkovich o Vickers, y poder extraer tanto la dureza como el módulo 

elástico de una muestra. En la figura 1.7 se muestra la secuencia de un experimento de 

indentación: i) Primer contacto entre el indentador y la muestra, ii) deformación de la 

muestra a carga máxima y iii) indentación residual una vez retirada la carga. 
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Figura 1.7 Esquema de las 3 etapas de un experimento de indentación: primer contacto con la 

superficie (a), a carga máxima (b) y una vez retirada la carga (c).  En la imagen quedan señalados 

el desplazamiento elástico, hs, y el desplazamiento plástico, hp. 

 

D&N observaron que, para una mayoría de materiales, las curvas de carga-

desplazamiento presentan una parte lineal en el inicio de la curva de descarga (figura 

1.5). Este comportamiento lineal está asociado a un área de contacto constante entre el 

indentador y la muestra. El análisis propone que el desplazamiento plástico, hp, que es la 

profundidad de deformación en la que indentador y muestra permanecen en contacto, 

puede extraerse a partir de la intersección de la tangente de la curva de descarga con el 

eje de abscisas en el punto de carga máxima. El desplazamiento plástico en el inicio de 

la descarga equivaldría en este modelo simplificado al desplazamiento total, ht, menos 

el desplazamiento elástico (figura 1.5).  

La dureza, H, se deriva a partir de hp, recordando su definición: 

Ὄ
ὖ

ὃ
                                                                 ρȢφ 

donde P es la carga máxima aplicada y Ac el área de contacto proyectada sobre la 

superficie inicial de la muestra. Para un indentador Berkovich o Vickers: 

ὃ ςτȢυὬ                                                           ρȢχ 

Por otra parte, también se pueden calcular las propiedades elásticas asumiendo el 

análisis de Sneddon, citado anteriormente 
40

. Según éste, la pendiente de la curva, 

dP/dh, o rigidez de contacto, S, se expresa como:  

Ὓ
Ὠὖ

ὨὬ
ς
ὃ

“

ϳ

Ὁ   ςὬ
ςτȢυ

“

ϳ

Ὁ                        ρȢψ 

donde Er es el módulo elástico reducido. 
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El módulo elástico del material objeto de estudio, E, está relacionado con el módulo 

reducido según:  

ρ

Ὁ

ρ ’

Ὁ

ρ ’

Ὁ
                                               ρȢω 

donde ɜ es el coeficiente de Poisson de la muestra y, ɜ0 y E0, el coeficiente de Poisson y 

el módulo elástico para el indentador. El indentador es normalmente de diamante, con 

un módulo varios órdenes de magnitud mayor que el de los materiales poliméricos, por 

lo que el segundo término de (1.9) puede considerarse despreciable.  

El módulo elástico se calcula por tanto como: 

Ὁ  Ὁ ρ  ’  
ρ

ςὬ
  
Ὠὖ

ὨὬ
 
“

ςτȢυ

ϳ

ρ  ’                ρȢρπ 

donde tanto hp como la pendiente dP/dh son resultados experimentales. 

1.4.1.2 Análisis de Oliver y Pharr 

Oliver y Pharr (O&P) 
42

 demostraron que la aproximación de D&N (área de contacto 

y dP/dh constantes en el tramo superior de la curva de descarga) sólo es cierta en el caso 

de un indentador cilíndrico plano, por lo que si se aplica para un indentador piramidal, 

cuya curva de descarga no es lineal, el valor de S obtenido depende de la porción de 

curva seleccionada para realizar el ajuste. 

Los experimentos de indentación que O&P realizaron en diferentes materiales les 

permitieron proponer una expresión analítica que describe la variación de P durante la 

curva de descarga: 

ὖ  ὃ Ὤ Ὤ                                                         ρȢρρ 

donde A y m son constantes que dependen del material. El análisis se basa en el ajuste 

de esta ecuación a los datos experimentales para determinar los parámetros A, m y hf. 

Una vez hecho esto, la derivación analítica de esta expresión para el punto de carga 

máxima permite la obtención del valor de la rigidez de contacto S = dP/dh.  

Además, para calcular el módulo de elasticidad reducido Er se introduce en (1.8) un 

coeficiente de corrección ɓ que depende del tipo de indentador usado 
42

: 

 Ὓ ς‍
ὃ

“

ϳ

Ὁ                                                      ρȢρς 
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Ese factor es innecesario en el caso de usar una punta plana (ɓ = 1), pero por 

ejemplo, en el caso de un indentador Berkovich, ɓ = 1.0226 
42

. Se ha propuesto, como 

una buena opción, un valor aproximado de 1.05 para la mayoría de materiales y tipos de 

indentadores axisimétricos. 

A diferencia de D&N, O&P argumentaron que la profundidad de contacto entre el 

indentador y la muestra, hc, no puede calcularse a partir del punto de corte de la 

tangente de dP/dh a Pmax (figura 1.5) 
43

, sino que viene dado por:  

Ὤ Ὤ Ὤ                                                           ρȢρσ  

siendo hs el desplazamiento puramente elástico debido al hundimiento de la superficie. 

Utilizando argumentos de mecánica de contacto elástico se llega a que para un 

indentador con forma paraboloide: 

Ὤ Ὤ πȢχυ
ὖ

Ὓ
                                                   ρȢρτ  

En el caso de puntas cónicas ese factor adopta el valor de 0.72.  

El paso siguiente es determinar el área de contacto entre el indentador y la muestra. 

Suponiendo un ensayo ideal con una geometría Berkovich perfecta, la expresión sería 

similar a la (1.7) substituyendo hp por hc: 

ὃ Ὤ ςτȢυὬ                                                           ρȢρυ 

En este punto, cabe señalar que el análisis puso de manifiesto que un hundimiento 

excesivo de la superficie del material alrededor de la huella (conocido como ñsink-inò, 

figuras 1.7b y 1.8b) o un apilamiento en los bordes (o ñpile-upò, figura 1.8c) pueden 

producir imprecisiones en el cálculo del área de contacto. Peque¶os efectos de ñsink-inò 

vienen considerados impl²citamente en el modelo, mientras que los de ñpile-upò pueden 

despreciarse siempre que hf/ht < 0.7 
43,44

. 

 

Figura 1.8 Representación esquemática de la periferia de una huella normal (a), una huella con 

ñsink-inò (b) y una huella con ñpile-upò (c). 
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El modelo de O&P refinan aún más el análisis respecto al de D&N añadiendo a la 

discusi·n la influencia de la deflexi·n instrumental (ñframe complianceò) y el §rea real 

de contacto para pequeñas penetraciones del indentador. Para calibrar ambos efectos se 

deben realizar medidas en un material de referencia con un módulo elástico constante y 

que no presente apilamiento en el borde de las huellas. 

La forma de modelizar tanto la deflexión instrumental como la de la muestra es 

considerar que ambos elementos son dos muelles en serie: 

ὅ ὅ ὅ                                                           ρȢρφ  

donde C es la deflexión total medida, Cs la de la muestra y Cf la instrumental. Dado que 

la deflexión de la muestra durante un contacto elástico viene determinada por la inversa 

de la rigidez de contacto, S, podemos combinar las ecuaciones 1.12 y 1.16 de la 

siguiente forma: 

ὅ
ρ

Ὓ

ρ

ς‍Ὁ

“

ὃ

ϳ

ὅ                                        ρȢρχ 

Realizando varias indentaciones de gran tamaño sobre un material de referencia de 

módulo constante, es posible establecer una relación lineal de C frente a Ac
-1/2

, de cuya 

intersección con el eje de ordenadas se obtiene una medida directa de Cf, y de la 

pendiente, el valor de Er. Medidas adicionales, esta vez empleando indentaciones de 

pequeño tamaño, permiten detectar desviaciones sobre la dependencia lineal de C  vs. 

Ac
-1/2

, debidas a imperfecciones en la forma del indentador (por ejemplo: el 

embotamiento de la punta).  

Se debe, a continuación, asumir una expresión para el área de contacto del tipo: 

ὃ Ὤ ςτȢυὬ ὅὬ ὅὬ
Ⱦ
ὅὬ

Ⱦ
Ễ               ρȢρψ 

en la que el primer término hace referencia a un indentador con geometría Berkovich 

perfecta y el resto de términos son correcciones que describen las peculiaridades del 

indentador real.  

Una vez llegados a este punto, es necesario implementar un método iterativo que 

converja hacia valores de las constantes Ci (i = 1,2,3é) que optimicen la representaci·n 

lineal de (1.17). Con ello se obtienen los valores de calibración de la deflexión 
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instrumental Cf y del área de contacto efectiva Ac(hc) que propician la determinación de 

las propiedades mecánicas de los materiales objetos de estudio. 

Para finalizar, hay que señalar que en determinados contextos surge la necesidad de 

recurrir a otras técnicas de medida de las propiedades mecánicas superficiales con una 

mayor resolución espacial o con una sensibilidad optimizada para detectar la superficie 

de materiales blandos, como es el caso de la microscopía de fuerzas atómicas. Como 

contrapartida, la técnica de nanoindentación por microscopía de fuerzas atómicas 

(ñatomic force microscopyò, AFM) es mucho más laboriosa, ya que es más susceptible 

de sufrir errores instrumentales y de calibración 
12,45

. En indentación instrumentada, la 

calibración del área de la punta del indentador es un protocolo maduro, totalmente 

integrado en el entorno del instrumento. Además, la gran durabilidad de este tipo de 

indentadores evita la necesidad de recurrir a re-calibraciones continuas, como ocurre 

con las puntas de los AFM, que se consumen con facilidad 
46

. Algo similar ocurre con la 

calibración de la constante del muelle en las puntas de AFM; a pesar de que existen 

varios métodos para determinar su valor 
46,47

, ninguno de ellos es óptimo, y es necesario 

proceder a su calibración cada vez que se utiliza una punta diferente. Todos estos 

aspectos sugieren que es preferible la medida de las propiedades mecánicas de los 

materiales poliméricos a través de la nanoindentación, siempre que el material no sea 

excesivamente viscoso o se necesite una resolución espacial superior a la proporcionada 

por el instrumento.  

1.4.2 Método dinámico  

Todas las ecuaciones anteriormente propuestas sólo son válidas de forma rigurosa 

cuando las propiedades del material no dependen del tiempo 
42

. Los polímeros 

presentan, en general, un comportamiento viscoelástico y viscoplástico. Es decir, 

expresan propiedades viscosas, dependientes del tiempo, que varían con parámetros 

como la frecuencia y la velocidad de deformación de la fuerza aplicada. Por este 

motivo, en general, no cumplen con la premisa de comportamiento puramente elástico 

para el punto inicial de descarga, y es muy frecuente la aparici·n de una ñnarizò al 

inicio de la curva de descarga (figura 1.9). Este fenómeno es debido a la fluencia del 

material y, aunque es menos acusado a velocidades de descarga elevadas y en 

combinación con periodos de carga constante antes de la descarga 
48

, introduce errores 

muy significativos en el cálculo de S mediante O&P.  
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Figura 1.9 Curva de carga y descarga en función de la penetración para una muestra polimérica. 

Aparici·n de la ñnarizò caracter²stica en el inicio de la descarga señalada con una flecha. 

 

En las últimas décadas se han realizado grandes esfuerzos para desarrollar un método 

que consiga salvar estas dificultades y que proporcione información válida sobre 

propiedades mecánicas de polímeros dependientes del tiempo. Una de las soluciones 

más extendidas es el método de medida continua de la rigidez o CSM
®
 (ñcontinuous 

stiffness measurementò). 

 

 

Figura 1.10 Modelo esquemático del cabezal de un indentador. 

 

La figura 1.10 muestra un modelo esquemático del cabezal de un indentador. Un 

experimento de nanoindentación típico comprende la aproximación del indentador a la 

superficie de la muestra, el contacto entre ambos y la aplicación gradual de una carga 

sobre el material hasta alcanzar una carga máxima o una penetración máxima. A 
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continuación, esta fuerza máxima aplicada se mantiene constante durante un periodo de 

tiempo antes de ser retirada. En último lugar, cuando se llega a aproximadamente un 

10% de la carga máxima, la carga aplicada se mantiene constante para evaluar la deriva 

térmica del material. La figura 1.11 muestra la curva característica, carga frente al 

tiempo, durante el experimento de nanoindentación descrito.  

 

Figura 1.11 Curva de carga frente al tiempo durante un experimento de nanoindentación. 

El método CSM posibilita la determinación de la rigidez de contacto S del material 

de forma continua, en función de la penetración, gracias a la superposición de una 

pequeña oscilación de amplitud constante sobre la carga semi-estática que se incrementa 

de forma progresiva en el primer tramo de la figura 1.11. Esta pequeña carga oscilatoria 

tiene una amplitud, z0, de unos pocos nanómetros, una frecuencia ɤ y una amplitud de 

la fuerza aplicada, F0. 

La hipótesis básica de este método es que el indentador, diseñado para tener libertad 

de movimiento sólo en el eje vertical z, se comporta como un oscilador armónico simple 

49,50
 (figura 1.12).  

 

Figura 1.12 Esquema representativo de un oscilador armónico simple como modelo de un 

indentador. 
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Un oscilador armónico simple se compone de un muelle de rigidez K, una masa m y 

un amortiguador cuyo coeficiente de amortiguación es D. Si el sistema está siendo 

excitado por una fuerza: 

Ὂ ὸ  ὊὩ                                                  (ρ.19) 

La respuesta en el desplazamiento z es del tipo: 

ᾀ ὸ  ᾀὩ                                              (ρ.20) 

donde ʟ  es el ángulo de desfase entre la fuerza aplicada y la respuesta del sistema.   

La ecuación diferencial del movimiento del modelo de indentador de la figura 1.12 

es: 

άᾀὸ Ὀᾀὸ ὑᾀὸ Ὂὸ                                       (ρ.21) 

Derivando dos veces la ecuación 1.20 y substituyendo, junto con 1.19, en 1.21 
50

 y 

considerando su parte real después de aplicar la fórmula de Euler, se llega a la siguiente 

expresión:  

ᾀ

Ὂ

ρ

ὑ ά‫ Ὀ‫
                                         ρȢςς 

Los valores de Di y Ki pueden calcularse a través de una adecuada calibración. Por 

regla general, estos datos son proporcionados por el fabricante cuando se realiza la 

calibración inicial del instrumento 
49,50

. 

Ahora tomando en consideración tanto el indentador como el contacto 

indentador/muestra, el esquema de la figura 1.12 evoluciona al de la 1.13. 

 

 

Figura 1.13 Esquema representativo del contacto entre el indentador y la muestra. 
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En este nuevo modelo, es necesario tener en cuenta la masa de la muestra, ms, y la 

masa del indentador, mi, aunque ésta última es despreciable respecto de la primera. 

Siguiendo un desarrollo similar al descrito anteriormente y tomando la componente real 

de la expresión resultante, es posible obtener la expresión para la rigidez de contacto 

como 
50

: 

ὑ  Ὓ
ρ

Ὂ
ᾀὧέί‰ὑ ά‫

ρ

ὑ
                                 ρȢςσ   

Se puede comprobar que todas las variables que intervienen en esta ecuación son 

constantes o datos conocidos, a excepción del ángulo de desfase, a partir del cual es 

posible obtener una medida de S de manera continua. Estos valores de S se introducen 

en la ecuación 1.14 para obtener hc y de ahí calcular el área de contacto mediante 1.18. 

De la misma forma, utilizando la componente imaginaria, queda definido el producto 

entre el coeficiente de amortiguación, Ds, y la frecuencia, ɤ, como: 

‫Ὀ
Ὂ

ᾀ
ίὭὲ‰ ‫Ὀ                                           ρȢςτ 

Finalmente, S y ɤDs , pueden relacionarse con el módulo de almacenamiento, Ὁᴂ, y 

de pérdida, Ὁᴂᴂ, respectivamente, a través de la ecuación 1.12, y asumiendo una 

correspondencia elástica-viscoelástica del material investigado 
49

: 

Ὁ
Ѝ“ Ὓ

ς‍ ὃ
 ρ  ’                                              ρȢςυ 

Ὁ
Ѝ“ Ὀ‫

ς‍ ὃ
 ρ  ’                                               ρȢςφ 

El módulo complejo Ὁᶻse define como: 

Ὁᶻ Ὁ ὭὉᴂᴂ                                               (ρ.27) 

Ὁda idea de la capacidad del material para almacenar energía, mientras que Ὁᴂᴂ 

representa su capacidad para disiparla.  

El factor de pérdida, tan ‰, queda definido como la razón entre el módulo de pérdida 

y de almacenamiento y se expresa como: 
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ὸὥὲ ‰
Ὁ

Ὁ

Ὀ‫ 

Ὓ
                                                ρȢςψ 

1.4.3 Influencia de la velocidad de deformación  

Estudios anteriores han señalado que la dureza de un material depende de la 

velocidad de deformación utilizada 
51

. Lucas et al. pusieron de manifiesto que una 

aplicación lineal de la carga durante un experimento de nanoindentación produce una 

disminución progresiva de la velocidad de deformación durante el ciclo de carga y, por 

tanto, la medida de la dureza no es constante con la penetración.  

El método para conseguir realizar experimentos de nanoindentación a velocidad de 

deformación constante se puede deducir a partir de la definición de dureza H (1.6). 

Derivando esta expresión en función del tiempo y considerando que el área ὃ  ὅ Ὤ , 

siendo C una constante, se obtiene: 

Ὠὖ

Ὠὸ
ὅ ςὬ

ὨὬ 

Ὠὸ
Ὄ  

ὨὌ 

Ὠὸ
 Ὤ                               ρȢςω 

Si H no debe variar, su derivada en función del tiempo se anula, con lo que el 

segundo término de 1.29 se puede despreciar e introduciendo la definición inicial de H 

(1.6), se concluye que:  

Ὤ 
~  
ὖ
                                                                     ρȢσπ 

donde   = dh/dt y  = dP/dt. Ahora bien, el primer término de 1.30 se puede identificar,  

como la velocidad de deformación en indentación ‐  = de/dt. Es decir; 

‐ ~ 
Ὤ 
                                                                     ρȢσρ 

Así pues, de 1.30 y 1.31 se concluye que la velocidad de deformación ‐  constante 

equivale a controlar la carga P, de modo que su velocidad de aplicación sea 

proporcional a su valor en cada punto 
44,50

, lo cual se traduce en una aplicación de la 

carga de manera exponencial con el tiempo (figura 1.11). 



32 

 

1.5 Correlación de las propiedades mecánicas y la 

nanoestructura 

Las propiedades mecánicas de los polímeros vienen determinadas por su 

nanoestructura, de ahí, que un pequeño cambio en ella, se traduzca en una variación 

significativa en su comportamiento mecánico. Las observaciones experimentales han 

permitido establecer relaciones empíricas entre las propiedades mecánicas de los 

materiales, como la dureza, y parámetros estructurales, como la cristalinidad y el 

tamaño de cristal. Por ejemplo, para la dureza de un polímero semicristalino, se ha 

podido inferir la siguiente ley aditiva 
52,53

: 

Ὄ Ὄὢ Ὄ ρ ὢ                                                 ρȢσς 

donde Xc representa la cristalinidad de la muestra y Hc y Ha la dureza promedio de las 

fases cristalina y amorfa, respectivamente. Además, se ha propuesto que el módulo 

puede seguir una tendencia similar 
54

. Asimismo, la dureza de las regiones cristalinas 

depende del grosor de los cristales, lc, de acuerdo a la siguiente expresión 
52

: 

Ὄ
Ὄ

ρ
ὦ
ὰ

                                                                 ρȢσσ 

En esta ecuación, Ὄ  es la dureza de un cristal infinito y b es un parámetro 

relacionado con la energía libre de la superficie del cristal, ůe, y la energía requerida 

para deformarlo plásticamente, ȹh, a través de un gran número de planos de cizalla (b = 

2ůe/ȹh). Ὄ  está muy vinculado con la densidad de empaquetamiento de las cadenas en 

el cristal y representa el límite superior de dureza que podría alcanzar dicho material. 

Por tanto, Ὄ  determina en gran medida el rango de valores que puede mostrar un 

compuesto, como señalan algunos trabajos 
53

.  

Se han propuesto otras leyes aditivas para acotar de forma aproximada las 

propiedades mecánicas de materiales compuestos poliméricos. La ley de mezclas Voigt-

Reuss 
55

 establece los límites superiores e inferiores del módulo de un material 

compuesto. El modelo de Voigt (ecuación 1.34) asume un comportamiento puramente 

elástico para una deformación constante usando un modelo paralelo, mientras que Reuss 

desarrolla un modelo en serie para carga constante (ecuación 1.35): 
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Ὁ ὺὉ ὺὉ                                                        ρȢστ 

Ὁ ὺὉ ὺὉ                                                     ρȢσυ 

donde ɡ representa la fracci·n volum®trica de cada uno de los componentes y los 

subíndices c, m y r hacen referencia al material compuesto, la matriz y el refuerzo, 

respectivamente. Estas mismas expresiones pueden utilizarse para materiales 

viscoelásticos como los polímeros utilizando los componentes complejos del módulo 
12

.  

1.6 Objetivos 

Esta tesis aborda el estudio de compuestos poliméricos basados en grafeno. Las 

matrices poliméricas que se proponen tiene carácter termoplástico: iPP y una poli(éter-

éter-cetona) (PEEK), y elastomérico: el copolímero en bloque de poli(estireno-b-

etileno-co-butileno-b-estireno) (SEBS). El nanorrefuerzo consiste en grafeno, 

modificado a través de estrategias específicas para conseguir una dispersión adecuada 

en la matriz. Todos los materiales tienen niveles de conductividad significativos para 

pequeñas concentraciones de grafeno, y la combinación de estas propiedades con unas 

buenas prestaciones mecánicas expandiría enormemente sus aplicaciones en áreas de la 

aeronáutica, la automoción y la electromecánica.  

Por tanto, el objetivo general de esta tesis doctoral es el estudio de las propiedades 

mecánicas de materiales compuestos poliméricos basados en grafeno y su relación con 

la nanoestructura. Para ello, es de especial relevancia el uso de la técnica de  

nanoindentación. En determinadas ocasiones, cuando los materiales a estudiar sean 

excesivamente blandos o la resolución espacial del nanodurímetro insuficiente, se 

contemplará utilizar la técnica de microscopía de fuerzas atómicas como 

nanoindentador.  Para el estudio de la nanoestructura, se propone emplear difracción de 

rayos X, utilizando fuentes de radiación a nivel de laboratorio en los experimentos a 

ángulos grandes (WAXD), y recurriendo a fuentes de radiación sincrotrón para 

experimentos de SAXS en tiempo real a diferentes temperaturas. 

En este contexto, los objetivos específicos iniciales de este trabajo se plantearon en 

los siguientes términos: 

1. Estudio de las propiedades mecánicas (módulo de indentación y dureza) de 

matrices poliméricas de iPP y PEEK reforzadas con grafeno, y su correlación con la 
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nanoestructura. En especial, se presente evaluar la importancia de la modificación de 

grafeno. Por un lado, se analizarán los cambios en las propiedades mecánicas en función 

de la penetración del indentador en la superficie de las muestras y se relacionará con los 

estudios morfológicos sobre la distribución homogénea de la carga a través del espesor 

del material. Para penetraciones mayores (del orden de las pocas micras), se examinará 

la mejora mecánica debida a la gradual incorporación del grafeno. El estudio por rayos 

X de estos materiales permitirá conocer si estos incrementos en las propiedades 

mecánicas se deben al refuerzo propio de la carga o a los cambios en la nanoestructura 

de la matriz.  

2. Para compuestos jerárquicos multilaminares, que alternan tejido de fibra de 

carbono con las películas de iPP y PEEK reforzadas con grafeno, se propone el 

mapeado de las propiedades cuasi-estáticas locales. Se realizará un barrido en la sección 

transversal de las muestras con objeto de identificar las propiedades de cada 

componente y, lo que es más importante, de las propiedades de sus interfaces e 

interfases. Finalmente, se buscará establecer una relación entre estos resultados y el 

estudio de la nanoestructura de la matriz polimérica. 

3. Para un material jerárquico autoensamblado como el P(3HB-co-3HV), se plantea 

el estudio de las propiedades mecánicas locales (módulo de indentación y dureza) de 

esferulitas bandeadas. La nanoindentación se propone como una técnica idónea para 

resolver espacialmente las propiedades mecánicas de las crestas y valles de las que se 

compone este material. El estudio incluye la correspondencia entre los resultados de 

nanoindentación y la morfología determinada mediante microscopía óptica y AFM.  

4. Aplicación de un procedimiento novedoso para extraer los valores del módulo de 

almacenamiento y de pérdida para materiales blandos. Se espera que los copolímeros en 

bloque de SEBS reforzados con grafeno presenten un marcado carácter viscoelástico y 

valores pequeños de módulo de indentación (E < 1 GPa). Por este motivo, los 

experimentos de nanoindentación requerirán una aproximación específica, investigando 

la variación de Eô y Eôô en función de la frecuencia. Adicionalmente, se propondrá la 

medida de propiedades mecánicas a nivel local en función del contenido en grafeno con 

el uso de AFM. El estudio de la nanoestructura del SEBS y sus nanocompuestos se 

llevará a cabo con SAXS y AFM, analizando los posibles cambios en el tamaño y 

morfología de los dominios en función del contenido y el tipo de grafeno.  
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2.  Materiales 

2.1 Polímeros naturales: P(3HB-co-3HV) 

Los homopolímeros poli(hidroxibutirato), P(3HB), y poli(hidroxivalerato), P(3HV), 

así como el copolímero al azar P(3HB-co-3HV), son poliésteres de origen natural, 

obtenidos a partir de determinados microorganismos, que destacan por su 

biodegradabilidad y biocompatibilidad 
56-58

. El homopolímero P(3HB) tiene el 

inconveniente de sufrir un rápido proceso de envejecimiento físico que limita sus 

aplicaciones 
59

. En cambio, el copolímero con polihidroxivalerato, P(3HB-co-3HV), es 

capaz de mantener su estabilidad mecánica  durante un periodo más largo, en 

condiciones normales de almacenamiento 
60

. 

El P(3HB-co-3HV) puede cristalizar formando esferulitas bandeadas en un amplio 

rango de temperaturas (desde temperatura ambiente hasta 150 ºC aproximadamente). 

Un ejemplo de este tipo de esferulitas se muestra en la figura 2.1. El radio de las 

esferulitas va desde unas pocas hasta unas decenas de micras. Los procesos de 

cristalización, así como la morfología y la estructura cristalina de este copolímero han 

sido ampliamente estudiados en la literatura 
56,57

.  

 

 

Figura 2.1 Micrografía  óptica de una muestra de P(3HB-co-3HV) cristalizada a Tc = 65 °C durante 

120 min. 



36 

 

 

El material empleado en esta tesis contiene un 12 mol% de HV y fue suministrado 

por Sigma Aldrich (Ref. 403121). En la figura 2.2 se puede ver la unidad monomérica 

de este biopolímero. La temperatura de fusión del material, Tm, fue determinada 

mediante calorimetría diferencial de barrido y resultó ser de 155 °C.  

 

Figura 2.2 Unidad monomérica del P(3HB-co-3HV). 

 

Las muestras investigadas se prepararon fundiendo, en primer lugar, el polvo de 

partida durante dos minutos entre dos portamuestras de vidrio a 175 °C, a la vez que se 

ejercía una ligera presión. A continuación, las muestras se cristalizaron durante 2 horas 

en una placa de calentamiento Mettler Toledo a dos temperaturas, Tc = 60 y 65 °C, 

comprendidas entre la temperatura de transición vítrea, Tg, y Tm. El espesor final de las 

películas obtenidas osciló entre 8 y 150 µm.  

2.2 Grafeno 

El grafeno es una sustancia compuesta por átomos de carbono dispuestos en una 

estructura hexagonal plana formando láminas de espesor atómico. Los átomos de 

carbono se unen a sus vecinos a través de enlaces covalentes con una hibridación de tipo 

sp
2
. La estructura de este material, en forma de panal de abejas, es de sobra conocida y 

le confiere unas características extraordinarias, tales como propiedades mecánicas muy 

elevadas o conductividades eléctricas y térmicas sobresalientes 
21

. En la figura 2.3 se 

puede ver una representación artística de una lámina de grafeno. 
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Figura 2.3 Representación artística de una lámina de grafeno compuesta por átomos de carbono en 

una estructura hexagonal.  

 

Existe una gran diversidad de procedimientos para la obtención de grafeno como, por 

ejemplo, el tratamiento térmico del carburo de silicio, la exfoliación de grafito en fase 

líquida, la deposición química en fase de vapor (CVD) o la reducción del óxido de 

grafeno. La elección de un sistema de obtención u otro viene determinada por las 

aplicaciones finales del grafeno. Por ejemplo, el CVD es un método conveniente cuando 

se busca conseguir grafeno de calidad y pureza, que compense su alto coste y bajos 

rendimientos. Por el contrario, la reducción del óxido de grafeno es un proceso 

fácilmente escalable, con buenos rendimientos y costes moderados, pero la calidad del 

material producido no siempre puede satisfacer los requerimientos de ciertas 

aplicaciones 
23

.  

El grafeno puede combinarse con otros materiales a modo de refuerzo, mejorando de 

esta manera las propiedades mecánicas, térmicas y eléctricas de la matriz que lo 

contiene 
21

. En los compuestos reforzados con grafeno, el término grafeno en sentido 

amplio suele referirse a un apilamiento de como máximo 10 láminas de un material 

bidimensional (2D), que puede integrar varias formas modificadas de grafeno (G) como 

GO y RGO 
25

.  

Los materiales compuestos que incluyen grafeno no siempre necesitan un refuerzo de 

gran pureza o que esté constituido por láminas individuales exfoliadas. De hecho, varios 

estudios han demostrado que la inclusión de apilamientos de varias láminas de grafeno 

o de grafito da lugar a refuerzos muy significativos 
61

, con la condición de que estas 

láminas o cúmulo de láminas tengan unas dimensiones laterales mayores de 10 µm 
62

. 
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El grafeno comercial que suele usarse como nanorrefuerzo de matrices poliméricas 

se obtiene comúnmente a partir del óxido de grafeno reducido térmicamente. En esta 

tesis doctoral, se ha contado con dos tipos diferentes de grafenos comerciales. El 

grafeno usado para los nanocompuestos con SEBS fue suministrado por Angstron 

Materials (Ref: N002-PDR), que refiere un número medio de 3 capas, un espesor 

inferior a 1 nm y un contenido en ox²geno Ò 2.5% en peso, con unas dimensiones 

laterales mínimas de 10 µm.  

Para elaborar los nanocompuestos con matrices termoplásticas se utilizó grafeno de 

la compañía Avanzare Nanotechnology (Ref: av-40-1-2,5), con las siguientes 

características: dimensiones laterales, 22 ± 5 µm ³ 9 ± 2 µm, número de láminas, 1 o 2, 

y contenido en ox²geno, Ò 2.5% en peso. La figura 2.4 es una imagen de microscopía 

electr·nica de barrido (ñscanning electron microscopyò, SEM) de una muestra de 

grafeno pulverulento.  

 

 

Figura 2.4 Imágenes SEM a dos escalas distintas de una muestra de grafeno pulverulento 

depositado sobre un portamuestras utilizando cinta adhesiva de carbono.  

 

2.3 Materiales compuestos de matriz termoplástica y grafeno 

Se han estudiado dos series de materiales compuestos con grafeno utilizando como 

matriz polimérica termoplástica el iPP y la PEEK. Estos materiales compuestos fueron 

preparados por el grupo de la Prof. Marián Gómez Fatou del ICTP-CSIC.  
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2.3.1 Matriz de iPP  

El iPP suministrado por Repsol (España) presenta un 95% de isotacticidad y un peso 

molecular promedio, medido por viscosidad, de 179.000 g/mol. La polidispersidad, 

Mw/Mn, es 4.77. La unidad monomérica de este polímero puede verse en la figura 2.5. 

 

Figura 2.5 Unidad monomérica del polipropileno. 

  

Con el fin de mejorar la dispersión del nanorrefuerzo en iPP, el grafeno fue 

modificado a través de una acilación de Friedel-Crafts con anhídrido maleico (Sigma 

Aldrich) 
37,63

. El objetivo fue anclar covalentemente cadenas cortas de polipropileno 

(PP) de bajo peso molecular, que poseen un grupo anhídrido maleico en un extremo, a 

la superficie del grafeno. Ello supone aumentar la afinidad química entre la matriz y el 

refuerzo modificado. En la figura 2.6 puede verse un esquema del grafeno modificado 

químicamente, que está compuesto por un 77 % en peso de grafeno y ha sido 

denominado G-PP. A partir de esta nomenclatura, los nanocompuestos reforzados con 

G-PP han sido nombrados G-PP/iPP. 

 

 

Figura 2.6 Representación esquemática de cadenas de bajo peso molecular de polipropileno 

ancladas a la superficie del grafeno. 

 

Con objeto de establecer una comparación, el iPP también fue reforzado con grafeno 

comercial sin ningún tipo de modificación (G/iPP). En la tabla 2.1 se recoge un resumen 

de todos los materiales poliméricos con matriz de iPP que se han investigado.  
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Tabla 2.1 Denominación de las muestras de iPP con grafeno.  

 

Muestra 
Contenido de grafeno* 

 (% peso)
 

Contenido de grafeno 

(% vol.) 

iPP - - 

G/iPP1 2.2 0.9 

G/iPP2 3.9 1.6 

G/iPP3 4.6 1.9 

G/iPP4 6.1 2.6 

G-PP/iPP1 2.0 0.8 

G-PP/iPP2 3.6 1.5 

G-PP/iPP3 4.6 1.9 

*Medido por TGA como residuo después de calentar hasta 800 ºC. 

 

Para el proceso de preparación de un nanocompuesto, el refuerzo, bien el grafeno 

original, G, o el grafeno modificado, G-PP, se mezcla con el polímero iPP en dos 

etapas: la primera, en disolución y la segunda, por extrusión a 210 ºC durante 5 minutos. 

El material que se obtuvo del proceso de extrusión puede verse en la figura 2.7a. Este 

material fue posteriormente prensado en caliente para preparar las películas de 

nanocompuestos con un espesor de 0.5 mm (figura 2.7b).  

 

 

Figura 2.7 (a) Aspecto del polímero iPP con grafeno a la salida de la extrusora antes de ser 

prensado. (b) Lámina de 8 × 8 cm
2
 y 0.5 mm de espesor de iPP con grafeno después de ser 

prensada. 

 

2.3.2 Matriz de PEEK 

El PEEK utilizado tiene un peso molecular promedio de 40.000 g/mol y fue 

suministrado por Victrex pcl, Gran Bretaña. La figura 2.8a representa la unidad 

monomérica de este compuesto.  
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Figura 2.8 Unidades monoméricas del PEEK (a), PEI (b) y PEES (c). 

 

En primer lugar, el polímero de partida fue reforzado con grafeno comercial 

(Avanzare Nanotechnology) para tener un nanocompuesto de referencia. Además, se 

exploraron otras rutas para mejorar la dispersión del grafeno en el polímero mediante la 

mezcla de la carga con agentes compatibilizantes afines al PEEK y solubles a 

disolventes orgánicos 
64

: 

¶ GsPEEK: Resultado de la mezcla de grafeno y PEEK sulfonado parcialmente.  

¶ GPEI: Dispersión de grafeno en poli(éter-imida) (PEI) (figura 2.8b).  

¶ GPEES: Dispersión en poli(éter-éter-sulfona) (PEES) (figura 2.8c). En la figura 

2.9 puede verse, como ejemplo, un esquema representativo de la interacción del 

PEES con el grafeno. 

Las mezclas de grafeno con sPEEK, PEI y PEES tienen aproximadamente un 50% en 

peso de grafeno y un 50% en peso de polímero. Las proporciones exactas y 

nomenclatura de estas mezclas (llamadas en adelante ñrefuerzosò) se presentan en la 

tabla 2.2. Cada una de estos refuerzos se incorporó al PEEK en diferentes proporciones, 

y el contenido final de grafeno en cada nanocompuesto queda reflejado en la tabla 2.2. 

Este contenido en grafeno sólo considera el porcentaje de grafeno del material, sin tener 

en cuenta el polímero con el que constituye el refuerzo (sPEEK, GPEI o GPEES). En la 

denominación de cada nanocompuesto, se ha indicado entre paréntesis el volumen de 

grafeno. Por ejemplo, la muestra con un 1.2% en volumen de grafeno con un refuerzo 
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tipo GPEI sería: PEEK/GPEI(1%). En total se han estudiado 16 nanocompuestos, 

además del PEEK inicial.  

 

Figura 2.9 Esquema representativo que ejemplifica la posible interacción de grupos de PEES con el 

grafeno. 

 

Tabla 2.2 Denominación y composición de los refuerzos con grafeno y de los nanocompuestos con 

matriz de PEEK obtenidos a partir de ellos. El contenido en grafeno de cada nanocompuesto se 

determinó en base a la composición del refuerzo y su proporción en el nanocompuesto.  

  

Refuerzo 

Composición del 

refuerzo* 
Muestra 

Contenido 

en grafeno 

(% vol.) 

Contenido 

en grafeno 

(% peso) 
Polímero 

(% peso) 

Grafeno 

(% peso) 

- - - PEEK - - 

G - 100 

PEEK/G(1%) 1.2 2 

PEEK/G(2%) 1.8 3 

PEEK/G(2.4%) 2.4 4 

PEEK/G(3%) 3.1 5 

GPEI 55 45 

PEEK/GPEI(1%) 1.2 2 

PEEK/GPEI(2%) 1.8 3 

PEEK/GPEI(2.4%) 2.4 4 

PEEK/GPEI(3%) 3.1 5 

GPEES 46 54 

PEEK/GPEES(1%) 1.2 2 

PEEK/GPEES(2%) 1.8 3 

PEEK/GPEES(2.4%) 2.4 4 

PEEK/GPEES(3%) 3.1 5 

GsPEEK 55 45 

PEEK/GsPEEK(1%) 1.2 2 

PEEK/GsPEEK(2%) 1.8 3 

PEEK/GsPEEK(2.4%) 2.4 4 

PEEK/GsPEEK(3%) 3.1 5 
*Medido por TGA como residuo después de calentar hasta 800 ºC. 

 

Para la obtención de los materiales en forma de película, las mezclas de PEEK a 

diferentes concentraciones fueron extruidas a temperaturas cercanas a los 400 ºC. A 
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continuación, las muestras se prensaron utilizando un equipamiento para alta 

temperatura y presión disponible en la Fundación para la Investigación, Desarrollo y 

Aplicación de Materiales Compuestos (FIDAMC) del Grupo AIRBUS. 

2.3.3 Materiales jerárquicos con fibra de carbono  

 

 

Figura 2.10 (a) Disposición inicial de tres láminas de iPP alternando con dos láminas de tejido de 

fibras de carbono antes de ser prensados. (b) Esquema representativo de la distribución del 

polímero y del tejido de fibra s de carbono en un laminado. (c) Resultado final del proceso de 

prensado. 

 

Los materiales jerárquicos con fibra de carbono (CF) están compuestos por una 

alternancia de láminas de polímero y de tejido de fibras de carbono. Para la preparación 

de estos laminados es necesario preparar, en primer lugar, las láminas de polímero, iPP 

o PEEK (reforzado con grafeno o sin reforzar), como se ha descrito en los dos apartados 

anteriores (2.3.1 y 2.3.2). Las fibras de carbono tienen un diámetro aproximado de 7 mm 

y están agrupadas en haces que se entrecruzan perpendicularmente. 

En la figura 2.10a pueden verse las láminas de PP y CF antes de ser prensadas. La 

sección lateral de un laminado de PP posee tres láminas de PP y dos de CF (figura 

2.10b) y el resultado final tras el prensado se ilustra en la figura 2.10c. Sus dimensiones 

aproximadas son de 8 x 8 cm
2
 y un espesor de 0.8 mm. 
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Por otro lado, la preparación de los laminados de PEEK y CF sigue un esquema 

similar, pero en este caso, los laminados están formados por 10 láminas de polímero y 9 

de fibra de carbono dispuestas de manera alterna. Cada uno de estos laminados tiene 

unas dimensiones aproximadas de 4 × 4 cm
2
 y un espesor de 2 mm. El prensado de los 

laminados de PEEK se realizó en las instalaciones de FIDAMC. 

2.4 Materiales compuestos de matriz elastomérica y grafeno  

El copolímero en bloque SEBS es un elastómero termoplástico y su unidad 

monomérica puede verse en la figura 2.11. El polímero de partida fue suministrado por 

Dynasol (Madrid, España) y contiene un 30 % en peso de bloques de estireno. El peso 

molecular promedio, Mw = 85.000 g/mol, y el índice de polidispersidad Mw/Mn = 1.45 

fueron determinados por cromatografía por permeación en gel (GPC). El SEBS se 

caracteriza por tener una fase estirénica formada por dominios rígidos (Tg å 100 ÜC) y 

una fase etilénica (etileno y butileno) viscosa (Tg < 0 ºC) 
65,66

. Ambas fases están 

segregadas creando una morfología interconectada de cilindros,  esferas, láminas, etc., 

que depende de la proporción de las fases y de las condiciones de preparación 
66

. La 

figura 2.12 muestra una imagen de microscopía electrónica de transmisión 

(ñtransmission electron microscopyò, TEM) para el SEBS empleado en esta tesis 

doctoral, donde aparece una morfología de cilindros de estireno (en negro) rodeada de 

fase etilénica (en tonos blancos). Puede apreciarse que la distancia entre cilindros es del 

orden de unas pocas decenas de nanómetros. 

 

Figura 2.11 Unidad monomérica del SEBS. 
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Figura 2.12 Imagen TEM de una muestra de SEBS. La escala representa 200 nm. 

 

Al igual que en los materiales anteriores, a fin de conseguir una óptima dispersión 

del grafeno en el polímero, la superficie del grafeno fue modificada. En este caso, se 

utilizaron reacciones ñclickò 
36

 para funcionalizar el grafeno por dos rutas diferentes.  

Por un lado, se añadieron cadenas de polietileno de bajo peso molecular (PE) a la 

superficie del grafeno, creando un refuerzo que se denominó GPE 
65

. El contenido en 

grafeno, medido por TGA, de este compuesto es del 82% en peso. Se incluye un 

esquema representativo de esta modificación en la figura 2.13a.  

Por otro lado, el poliestireno (PS) se unió a la superficie del grafeno, creando un 

producto con un 50% en peso de grafeno, denominado GPS 
67

. El esquema 

representativo de esta modificación se incluye en la figura 2.13b.  

 

 

Figura 2.13 Esquema representativo de la modificación del grafeno con cadenas de bajo peso 

molecular de: (a) polietileno y (b) de poliestireno. 
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Con estas dos modificaciones se ha pretendido mejorar la interacción del refuerzo 

con la parte etilénica y estirénica del polímero, respectivamente. En total, se han 

estudiado ocho nanocompuestos diferentes, que están reseñados en la tabla 2.3.  

Los nanocompuestos se prepararon mezclando cantidades apropiadas de SEBS y 

grafeno modificado, GPE o GPS, en orto-dicloro-benceno (o-DCB). A partir de estas 

mezclas, se obtuvieron películas con un espesor promedio de å 500 Õm por evaporaci·n 

en vacío. Para los estudios por AFM (imagen y nanoindentación), fue necesario crear 

películas delgadas de un espesor de aproximadamente 8 µm mediante depósito por 

goteo (ñdrop castingò) a partir de soluciones muy diluidas en o-DCB 
65,67

. 

 

Tabla 2.3 Denominación, tipo de refuerzo y contenido en grafeno para los nanocompuestos de 

SEBS. 

Muestra Refuerzo 

Contenido en 

grafeno 

(% peso) 

Contenido en 

grafeno 

(% vol.) 

SEBS - - - 

03gpeSEBS GPE 0.8 0.3 

04gpeSEBS GPE 1.0 0.4 

1gpeSEBS GPE 1.6 0.7 

2gpeSEBS GPE 4.2 1.8 

05gpsSEBS GPS 1.1 0.5 

1gpsSEBS GPS 1.8 0.8 

2gpsSEBS GPS 3.5 1.5 
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3.  Métodos 

3.1 Indentación instrumentada  

3.1.1 Características específicas del nanodurímetro G200  

Los experimentos de indentación instrumentada se han realizado con un 

nanodurímetro G200 (Keysight Tech., EE.UU.) (figura 3.1a). Este equipo dispone de 

dos cabezales con diferentes resoluciones. El cabezal XP es el estándar del instrumento 

y puede realizar medidas con fuerzas del orden de los mN. Este cabezal se ha utilizado 

tanto con una punta Berkovich, como con una cilíndrica plana. El otro cabezal 

disponible se denomina DCM (ñdynamic contact moduleò) y sólo se ha utilizado con 

una punta Berkovich. El DCM puede aplicar fuerzas del orden de los µN, con una gran 

resolución, que alcanza los nN en fuerza y las milésimas de nm en desplazamiento (0.2 

picómetros). 

 

Figura 3.1 (a) Imagen del nanodurímetro G200 y (b) esquema de sus componentes. 

 

El nanodurímetro G200 se caracteriza por controlar la fuerza aplicada por medio de 

un sistema de activación electromagnético (figura 3.1b). Esto le proporciona una 

excelente precisión sobre la fuerza debido a la relación lineal existente entre la 

intensidad que recorre la bobina y la fuerza producida. Asimismo, se garantiza un rango 

de desplazamientos grande por la estabilidad que tiene el imán permanente a lo largo de 
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una distancia apreciable. Las dos ballestas o flejes que fijan la columna de indentación 

aseguran la estabilidad y la máxima rigidez lateral de modo que el conjunto solo tenga 

desplazamientos en el eje vertical z y pueda comportarse como un oscilador armónico 

simple. Por último, el medidor de capacitancia es el encargado de medir los 

desplazamientos producidos con una gran precisión. 

3.1.2 Selección de la geometría del indentador   

La selección adecuada de la geometría del indentador es uno de los factores claves en 

un experimento de nanoindentación. Como ya se ha expuesto en la introducción 

(apartado 1.4), las medidas tradicionales de microdureza utilizaban puntas Vickers, 

pirámides regulares de base cuadrangular. Sin embargo, la necesidad de realizar 

indentaciones cada vez más pequeñas favoreció el uso de geometrías Berkovich con 

base triangular.  

En un indentador Berkovich, cada una de las caras forma un ángulo de 65.3º con la 

proyección ortogonal desde el vértice a la base (figura 3.2a), mientras que existe un 

ángulo de 120º entre cada una de las aristas de una cara (figura 3.2b). La relación entre 

el lado del triángulo, l, que surge de proyectar el área de contacto sobre la superficie 

inicial de la muestra, y h es: l = 7.53 h. La geometría afilada de este indentador favorece 

las deformaciones plásticas en la superficie de una muestra, tiene una buena resolución 

espacial y proporciona una medida precisa del módulo y la dureza. Sin embargo, resulta 

necesario realizar una calibración del área de contacto entre el indentador y el material. 

 

 

Figura 3.2 Características de la geometría Berkovich. 

 

La punta Berkovich se ha utilizado en esta tesis para la medida de propiedades 

mecánicas de nanocompuestos de matriz termoplástica (iPP y PEEK) y sus laminados 
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con CF. Además, esta geometría se ha empleado para los materiales jerárquicos de 

P(3HB-co-3HV).  

Para los polímeros elastoméricos de SEBS y sus nanocompuestos con grafeno, se ha 

preferido utilizar una punta cilíndrica de base plana. La ventaja de utilizar un indentador 

plano es que se reduce significativamente la imprecisión en el cálculo del área de 

contacto, ya que ésta permanece constante. Además, esta geometría está especialmente 

recomendada para materiales blandos (E  < 1 GPa), ya que el éxito del experimento no 

está condicionado por la determinación del punto de inicial de contacto indentador-

muestra. Otro punto favorable es que el comportamiento mecánico se mantiene dentro 

del régimen de viscoelasticidad lineal para deformaciones mayores que en el caso de 

indentadores de punta afilada 
49

. Como inconveniente, estos indentadores suelen tener 

diámetros en el rango de las decenas de micras, por lo que su resolución espacial es muy 

reducida. 

3.1.3 Indentador Berkovich:  calibración de l área de la punta  

Los experimentos llevados a cabo utilizando el método dinámico (CSM) con la punta 

Berkovich del cabezal XP se programaron habitualmente con una amplitud de 

oscilación de 2 nm y a una frecuencia de 45 Hz. Con el cabezal DCM, la frecuencia de 

oscilación utilizada fue de 75 Hz con una amplitud de 1 nm.  

En la figura 3.3 pueden verse varias huellas realizadas con este último cabezal en una 

muestra de policarbonato. Con ambos cabezales, la velocidad de deformación utilizada 

durante el ciclo de carga fue de 0.05 s
-1

. 

 

Figura 3.3 Huellas de 2 µm de profundidad con el cabezal DCM en una muestra de policarbonato. 
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La calibración del área de la punta y de los parámetros instrumentales del 

nanodurímetro se realiza simultáneamente, para cada una de las puntas utilizadas, 

siguiendo la metodología propuesta por O&P aplicada al método CSM. El material de 

referencia para la calibración del área de la punta suele ser sílice fundida. Esta 

calibración se hace especialmente necesaria cuando las indentaciones son muy 

pequeñas, y los efectos debidos a una punta roma son significativos. La elección de la 

sílice fundida como material de calibración se debe a que este material no sufre ñpile-

upò 
42

 y sus propiedades mecánicas (E y H) no dependen de la penetración.  

Algunos estudios han sugerido que es conveniente realizar la calibración en un 

material con una rigidez similar a aquél objeto de estudio 
68

. Esta recomendación se 

basa en el hecho de que la mecánica del contacto entre el indentador y la muestra puede 

ser diferente para materiales con distinta relación E/H. Sin embargo, resulta complicado 

encontrar materiales poliméricos de referencia con propiedades mecánicas uniformes en 

las primeras decenas o centenas de nanómetros, donde la calibración del área de la 

punta del indentador cobra especial relevancia. Además, se ha demostrado que 

calibrando la misma punta de un indentador en diversos materiales poliméricos, se 

obtienen resultados muy diferentes sobre la geometría aparente de la punta. Ello parece 

indicar que los distintos polímeros interaccionan de forma diversa con el mismo 

indentador, produciendo valores aparentes de defecto de punta (ñapparent value of tip 

defectò) completamente dispares 
12,69

. Finalmente, también hay que tener en cuenta que 

en la detección de la superficie de los materiales poliméricos se introducen errores 

mayores que en materiales más duros, y no es posible corregir las posibles expansiones 

o contracciones térmicas producidas durante la medida. Por estas razones, en esta tesis 

se ha decidido realizar siempre la calibración del área del indentador empleando sílice 

fundida y con una frecuencia mínima de 4 meses. 

Un ejemplo de calibración para una punta Berkovich ha dado como resultado una 

deflexión instrumental de 679742 N/m y un área de la punta definida por la siguiente 

ecuación de cuatro términos: 

ὃ Ὤ ςτȢρωὬ ψυχȢψὬ τσυψȢτὬ
Ⱦ
τπρψȢςὬ

Ⱦ
               σȢρ 

Por otra parte, la rigidez del fleje que soporta la columna de medida, Ks, se ha 

calibrado cada dos meses a través de un método implementado en el ñsoftwareò del 
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equipo denominado ATM (ñautomatic test motionò) con el indentador operando 

libremente, es decir, sin contacto con ninguna muestra. 

El estado de limpieza de la superficie del indentador es también un factor de especial 

importancia. Para comprobarlo, se realizan indentaciones en una muestra de 

policarbonato muy pulida, donde la impresión de la huella puede verse de manera 

nítida. La limpieza de la punta se debe realizar al menos una vez al mes y se repite 

siempre que sea necesario. En la figura 3.4 se incluye una imagen de una huella con el 

indentador sucio (figura 3.4a) y otra huella después de la limpieza de la punta con un 

bastoncillo de algodón y alcohol isopropílico (figura 3.4b).  

 

 

Figura 3.4 Imagen óptica de una huella antes (a) y después (b) de limpiar la punta. 

 

Las posibles expansiones térmicas producidas, tanto en el material como en el 

equipo, pueden provocar variaciones en el desplazamiento durante un ensayo de 

indentación que no se corresponden con una respuesta genuina del material. Este efecto 

se suele cuantificar introduciendo una etapa final del experimento en la que se mantiene 

la carga constante, aproximadamente a un 10% de la carga máxima, como puede verse 

en la figura 3.5 
12

. Sin embargo, este procedimiento no puede aplicarse a materiales 

poliméricos puesto que sus propiedades viscoelásticas contribuyen también, mediante 

procesos de fluencia o relajación, a las variaciones en la penetración durante el periodo 

de carga y no exclusivamente a derivas térmicas. Así pues, la forma de minimizar la 

deriva térmica en materiales poliméricos es dejar que el material llegue a un equilibrio 

térmico antes de comenzar el experimento y elegir tiempos de ensayo cortos 
12

.  
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Figura 3.5 Curva característica de carga frente a penetración.  

 

3.1.4 Indentador cilíndrico plano  

El área de un indentador cilíndrico de base plana viene proporcionada por el 

fabricante a partir de medidas ópticas (figura 3.6). Como puede verse en la figura, la 

talla del diamante no produce una sección circular perfecta. 

 

Figura 3.6 Huella producida con el indentador cilíndrico plano y sus medidas calibradas. 

 

Un indentador de base plana, en principio, no modifica su área de contacto con la 

muestra en función de la penetración. Sin embargo, para que haya un contacto total 

desde los primeros instantes del ensayo, se debe cuidar el paralelismo entre la base del 

indentador y la superficie del material, además de minimizar la rugosidad de la muestra. 

Otra condición para obtener medidas significativas del módulo elástico de 

almacenamiento y de pérdida es que las deformaciones se mantengan dentro del 

régimen de viscoelasticidad lineal 
49

.  
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3.1.4.1 Determinación del contacto con la superficie de una muestra 

 

Figura 3.7 Variación de la rigidez armónica de contacto y de la penetración en el material (figura 

insertada) en función del tiempo durante un experimento con un indentador cilíndrico plano.  

 

En un experimento típico, existen una serie de etapas que se describen a 

continuación, y que pueden seguirse a través de los cambios de la posición del 

indentador, h, y de la rigidez armónica de contacto S, en función del tiempo (figura 3.7): 

I. El indentador se acerca a la muestra con una velocidad determinada antes del 

contacto.  

 

 

Figura 3.8 (a) Representación esquemática de un indentador plano con su base formando un 

pequeño ángulo Ŭ con respecto a la superficie inclinada de la muestra en el momento del primer 

contacto. (b) Una vez realizada la pre-compresión y (c) durante la medida de propiedades 

mecánicas. 
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II.  Se produce el primer contacto entre la punta y el material, con lo cual S aumenta 

significativamente por encima de cero. En la figura 3.8a se muestra un ejemplo 

de este primer contacto cuando entre la base del indentador y el plano de la 

superficie de la muestra hay un pequeño ángulo a. El contacto será total cuando 

S alcance un valor constante con la penetración 
49

.  

III.  La penetración en la muestra continúa hasta alcanzar un desplazamiento de ñpre-

compresi·nò (figura 3.8b). La profundidad de pre-compresión debe ser superior 

a la suma del desplazamiento necesario para hacer contacto total (alrededor de 5 

µm) más la amplitud de oscilación que se aplica sobre la muestra. Se debe cuidar 

que la pre-compresión fijada no sea demasiado elevada, para no perder la 

condición de viscoelasticidad lineal 
70

. La figura 3.9 muestra la variación de S en 

función de h desde el punto de contacto inicial, para muestras de diferentes 

propiedades mecánicas: PE con densidades diferentes (PE1 y PE2), PP y SEBS. 

Se puede observar que, en todos los casos, S aumenta rápidamente al comienzo 

del experimento (conforme el área de contacto va aumentando) y se estabiliza a 

h º 5 µm (una vez que se establece un contacto pleno entre la base del 

indentador y la superficie de la muestra); a excepción del SEBS, que lo hace a 

10 µm. Variando el ángulo de contacto para una misma muestra, se puede 

observar (figura 3.9), que una inclinación de hasta ±5º no repercute 

significativamente en la profundidad a la que S alcanza un valor constante 

(siempre h < 10 µm). 

 

 

Figura 3.9 Variación de la rigidez armónica de contacto S con la penetración h, para una pre-

compresión de 20 µm y diferentes ángulos de inclinación de las muestras: ǒ SEBS y ǒ PE1 con a = 

0ę, ǒ PE1 -2ę, ǒ PE1 +5ę, ǒ PE2 0ę, ǒ PE2 +5ę, ǒ PP 0ę y ǒ PP +5ę. 
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IV.  Cuando se alcanza la profundidad de pre-compresión fijada, h aumenta 

constantemente en función del tiempo debido a efectos de fluencia (ver figura 

insertada en la figura 3.7). La siguiente etapa del experimento no comienza hasta 

que este efecto no se reduce y el aumento de h no sobrepasa un valor 

especificado (normalmente, entre 0.05 nm/s y 0.2 nm/s). Durante este intervalo, 

la posición inicial se intenta mantener constante.  

V. Una vez que los efectos de fluencia se han disipado significativamente, la punta 

empieza a vibrar a las diferentes frecuencias marcadas y con una amplitud de 

oscilación fija (figura 3.8c). El experimento comienza con la frecuencia más 

alta. 

VI.  En la misma posición, se realizan las medidas a las frecuencias inferiores 

elegidas.  

A modo de ejemplo, en la figura 3.10 puede verse la imagen óptica de la huella que 

se obtiene con el indentador de base plana en varios materiales, una vez retirada la 

carga. En el caso del SEBS (figura 3.10a), el material sufre una gran recuperación 

viscoelástica, y resulta complicado distinguir la silueta de la huella, por lo que se ha 

señalado con una flecha.  

 

Figura 3.10 Imagen óptica de una huella producida con un indentador de base plana en: (a) SEBS, 

(b) PP y (c) PE1. 

 

3.1.4.2 Régimen de viscoelasticidad lineal 

Se ha adoptado el criterio de que una medida está dentro del régimen viscoelasticidad 

lineal mientras que una variación en la amplitud oscilatoria no produzca cambios en los 

valores de Eô y Eôô obtenidos 
49

. En la figura 3.11 se presentan los resultados recogidos 

en muestras de SEBS utilizando una penetración de pre-compresión de 10 µm a 

diferentes amplitudes de oscilación.  
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Figura 3.11 Estudio de la variación: (a) del módulo de almacenamiento Eô y (b) del factor de 

pérdida tan f  (b) en función de la frecuencia en una muestra de SEBS para varias amplitudes de 

oscilación: ǒ 20 nm, ǒ 50 nm, ǒ 100 nm, ǒ 150 nm, ǒ 200 nm, ǒ 350 nm, ǒ 500 nm y ǒ 700 nm. 

 

La figura 3.11a indica que los valores de Eô obtenidos con amplitudes de oscilación 

iguales o inferiores a 150 nm se encuentran dentro del error experimental y por tanto 

cumplen la condición de viscoelasticidad lineal. Por su parte, el factor de pérdida tan f 

(figura 3.11b) sugiere emplear una amplitud de oscilación no superior a 200 nm.  

De acuerdo a los resultados de las figuras 3.9 y 3.11, la medida de las variaciones del 

módulo de almacenamiento y de pérdida en las muestras de SEBS se ha realizado con 

una pre-compresión de 10 µm y una amplitud de oscilación de 50 nm.  

3.1.5 Preparación de las muestras para nanoind entación  

Resulta obvio que cuanto más pequeñas sean las huellas que se realizan en la 

superficie de un material, sea más crítica la rugosidad de esa misma superficie. Es, pues, 

especialmente necesario adoptar un procedimiento para mejorar la calidad de la 

superficie de las muestras para experimentos de nanoindentación.  
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Figura 3.12 (a) Colocación del polímero verticalmente con la ayuda de una pinza de plástico. (b) 

Muestras introducidas en el molde y (c) embebidas en resina epoxi antes del cortado y el pulido. (d) 

Microtomo Leica utilizado para cortar las muestras. (e) Pulidora automática Buehler. (f) Resultado 

final de dos muestras cortadas y pulidas. 

 

El procedimiento se inicia con el embebido de la muestra en un molde con resina 

epoxi. Para ello, una pequeña porción del polímero o nanocompuesto es colocada en 

una pinza de plástico que actúa de soporte (figura 3.12a). Esta pinza se introduce en un 

molde (figura 3.12b) que se rellena con resina epoxi de curado a temperatura ambiente: 

EpoFix (Struers, Dinamarca) o EpoCold (Metkon, Turquía). El resultado final después 

del curado de la resina puede verse en la figura 3.12c. A continuación, es necesario 

cortar las primeras capas de resina hasta exponer la superficie de la muestra. Este 

proceso se realiza con un microtomo Leica (figura 3.12d).  

El siguiente paso es el pulido de la superficie. Las condiciones óptimas de pulido se 

determinaron en base a la bibliografía disponible sobre el pulido de poliolefinas 
71,72

 y a 

partir de la experiencia adquirida. Para tal fin, se utilizó una pulidora automática 

(Buehler, EE.UU.) (figura 3.12e), trabajando a 150 revoluciones por minuto y 

ejerciendo una fuerza sobre las muestras de 50 N. Se usó agua a temperatura ambiente 

como refrigeración y papel de lija de carburo de silicio (Buehler, EE.UU.). La secuencia 

para el proceso de lijado fue la siguiente: papel de lija de grado P1200 durante 4 min, 

P1500 durante 4.5 min, P2500 durante 5 min y P400 durante 5 min. El acabado final de 
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la superficie se hizo con un paño (Microcloth de Buehler, EE.UU.) empapado en una 

solución de alúmina con partículas de un tamaño medio de 0.3 µm (Buehler, EE.UU., y 

Metkon, Turquía). El resultado del pulido puede verse en la figura 3.12f. 

La figura 3.13 pone de manifiesto los cambios de módulo de almacenamiento Eô 

frente a penetración que se producen en una muestra de PP con grafeno a medida que se 

suceden los diferentes pasos de pulido. Cada uno de los perfiles de Eô frente a h 

representa el promedio de 6 experimentos de indentación realizados en localizaciones 

alejadas entre sí. Se puede observar que, en todos los casos, Eô desciende acusadamente 

desde el inicio del contacto hasta h º 20 nm. Esto es debido a que, a penetraciones tan 

pequeñas, la calibración del área de la punta resulta muy crítica (el radio de la punta del 

indentador Berkovich es del orden de 20 nm) y, además, los resultados pueden estar 

afectados por la rugosidad de la superficie.  

 

 

Figura 3.13 Variación de E'  en función de la penetración para una muestra de PP con grafeno en 

cada una de sus etapas de preparación: sólo cortada, pulida con papel de lija P1200 y después del 

pulido con P1500, P2500 y P4000. 

 

La rugosidad típica de las superficies preparadas mediante este proceso de pulido 

tiene una influencia despreciable sobre huellas con una profundidad mayor de 20 nm. 

Como ejemplo, la figura 3.14a muestra la rugosidad de la superficie de una muestra de 

G-PP/iPP3, medida mediante perfilometría óptica. Es de señalar que esta muestra 

contiene una cantidad de grafeno elevada, por lo que se espera que tenga una rugosidad 

relativamente alta. Las variaciones en la superficie de la muestra a lo largo de la línea 

roja pueden verse en la figura 3.14b.  
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Figura 3.14 (a) Perfil de rugosidad de una región de 36 × 36 µm
2 
de un nanocompuesto de iPP. La 

escala de colores se sitúa a la derecha de la figura. (b) Variación de la topografía de la superficie a 

lo largo de la línea roja de la figura a.  

 

3.2 Difracción de rayos X a ángulos grandes (WAXD) 

Los experimentos de difracción de rayos X a ángulos grandes o WAXD (ñwide angle 

X-ray diffractionò) se realizaron en el Departamento de Cristalografía y Biología 

Estructural del Instituto de Química Física Rocasolano (IQFR-CSIC). Para tal fin, se 

empleó un generador de rayos X de ánodo rotatorio Micro Star (Bruker, Alemania) que 

puede verse en la figura 3.15a. Las medidas fueron efectuadas a temperatura ambiente y 

con una potencia aparente del generador de 5kW (50kV y 100 mA). Un detector 

bidimensional plano Mar345, de tipo placa de registro digital de imagen (ñdigital image 

plateò), con un diámetro de 3450 mm y un tamaño de pixel de 100 ³ 100 µm
2
 fue 

utilizado para recoger la intensidad difractada. El montaje de muestra y detector puede 

verse en las figuras 3.15b y 3.15c.  
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Figura 3.15 (a) Generador de ánodo rotatorio del Departamento de Cristalografía y Biología 

Estructural del Instituto de Química Física Rocasolano (IQFR-CSIC). (b) Montaje de una muestra 

para su medida por rayos X. El atenuador del haz primario o ñbeam stopò se sit¼a entre la muestra 

y el detector; éste último se puede ver al fondo derecha de la imagen. (c) Muestra de grafeno/PP 

montada en un portamuestras para su medida por WAXD. El soporte de metal es magnético y se 

ajusta al montaje de la figura b. 

 

La longitud de onda de la radiación fue de ɚ = 0.1542 nm (Cu KŬ) y la distancia entre 

la muestra y el detector de 220 mm. Las muestras fueron iluminadas durante 20 minutos 

para obtener cada una de las imágenes. La intensidad, en las mismas condiciones 

anteriormente descritas y en ausencia de muestra, fue recogida como imagen en blanco.  

Todas las muestras fueron medidas tanto paralelamente al haz incidente (figura 

3.16a), como de forma perpendicular al haz (figura 3.16b). Ambas imágenes 

complementarias ofrecen información sobre los posibles estados de orientación 

presentes en el material.  
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Figura 3.16 Geometría de un experimento WAX D con la muestra  en paralelo (a) o en 

perpendicular (b) al haz incidente. 

 

Las imágenes WAXD bidimensionales fueron analizadas por medio del software 

Fit2D® 
73

. De los perfiles de difracción así generados y mediante el programa PeakFit® 

v4.12 (SeaSolve Software Inc.), se substrajo una línea base lineal y, a continuación, se 

procedió a realizar la desconvolución de la intensidad en sus respectivos máximos de 

difracción asociados al empaquetamiento cristalino y a las regiones amorfas. El perfil de 

la intensidad difractada por el halo amorfo fue simulado empleando un ancho pico 

asimétrico y las reflexiones cristalinas se ajustaron a una función Pearson VII.  

El cálculo de la cristalinidad, Xc, se realizó de acuerdo a la expresión (1.4) y el 

tamaño mínimo lateral de coherencia cristalina, en dirección perpendicular a los planos 

(hkl), utilizando la ecuación (1.5) de Scherrer 
39

. 

3.2.1 Análisis estructural para los compuestos de iPP  

En la figura 3.17a se puede observar una imagen de difracción 2D para una muestra 

de iPP a temperatura ambiente. La franja blanca en el ecuador de la imagen corresponde 

a la absorción debida a la lámina metálica de sujeci·n del ñbeam stopò. Para todas las 

muestras de iPP y sus nanocompuestos se obtuvieron anillos de difracción isotrópicos 

situados a ángulos 2q característicos de la fase Ŭ del material 
74

. En la figura 3.17b 

puede verse la variación de intensidad a lo largo del ángulo acimutal para los tres 

primeros máximos de difracción de la figura 3.17a. Se define la proyección a lo largo 

del ángulo acimutal de una reflexión a la integración de la intensidad a lo largo de una 

estrecha corona circular (de unos pocos pixels) que engloba el área del máximo de 

difracción, en función de ese mismo ángulo acimutal (de 0 a 360 grados). Las pequeñas 

variaciones de intensidad encontradas en función del ángulo acimutal son compatibles 

con un material isotrópico. 
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Se llevaron a cabo medidas de difracción también en el material polimérico de los 

laminados. Las capas más externas de polímero, así como la central, se separaron del 

tejido de fibras de carbono para evitar una atenuación excesiva de la intensidad por la 

alta absorbancia de las fibras. Estas muestras se midieron en paralelo y perpendicular al 

haz incidente y, en todos los casos, se obtuvieron anillos isotrópicos característicos de la 

fase Ŭ, adem§s de una peque¶a contribuci·n de la fase ɔ.  

En la figura 3.17c se representa el perfil obtenido a partir de una imagen en blanco y 

de una muestra de iPP. El blanco es substraído de la muestra y el resultado se corrige 

mediante una línea base lineal para poder realizar la desconvolución de la intensidad en 

sus distintas contribuciones (figura 3.17d). La contribución del halo amorfo en el iPP y 

en sus nanocompuestos presenta dos máximos a 2q  = 14 y 20º.  

 

 

Figura 3.17 (a) Imagen de difracción para una muestra de iPP a temperatura ambiente. (b) 

Variación de intensidad en función del ángulo acimutal para los tres primeros máximos de 

difracción en la figura a. (c) Intensidad integrada a lo largo del acimut frente al ángulo de 

difracción 2ɗ para una muestra de iPP. En azul se ha representado esta misma integración para el 

espectro del blanco. (d) Desconvolución de la curva de intensidad frente al ángulo de difracción de 

iPP, una vez sustraído el blanco de la figura c y corregida la línea base. 
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3.2.2 Estudio de la anisotropía en los compuestos de PEEK 

Para los nanocompuestos con PEEK se siguieron los mismos procedimientos 

descritos para el iPP en el apartado anterior, con las muestras en perpendicular y en 

paralelo al haz incidente. En primer lugar, se estudió la variación de intensidad a lo 

largo del ángulo acimutal para los tres primeros máximos de difracción de las dos 

proyecciones (paralela y perpendicular), observándose pequeñas anisotropías, que 

podrían estar asociadas a orientaciones preferenciales en el material. Estas anisotropías 

eran poco significativas en las medidas en perpendicular y mucho más importantes en 

paralelo. Por esta razón, la integración de las imágenes no se realizó en todo el ángulo 

acimutal, sino en un sector angular de 10º de la proyección en perpendicular, tal y como 

se indica en la figura 3.18a. Para obtener datos comparables entre las muestras, esta 

ventana se hizo coincidir con el ángulo acimutal donde la intensidad de difracción era 

menor. Debido a la presencia de cierta orientación, no se puede hablar de un grado de 

cristalinidad en sentido estricto, pero sí de un índice cristalino que permita analizar la 

proporción de material cristalino y amorfo en todos los nanocompuestos. 

 

 

Figura 3.18 (a) Imagen de difracción 2D de una muestra de PEEK a temperatura ambiente y con su 

plano perpendicular al haz incidente. Con un triángulo se representa, de manera esquemática, la 

región con ángulo acimutal entre 35 y 45° donde se realizó la integración 1D de la figura b. (b) 

Desconvolución de la curva de intensidad integrada frente al ángulo de difracción para una 

muestra de PEEK. 

 

La desconvolución de las curvas de intensidad integrada, para obtener el índice 

cristalino, se realizó asignando una curva asimétrica con un máximo a 2q = 19º para el 

halo amorfo (figura 3.18b).  
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3.3 Difracción de rayos X a ángulos pequeños (SAXS) 

mediante luz sincrotrón: estudio de los nanocompuestos de 

SEBS 

Los estudios de difracción de rayos X a ángulos pequeños o SAXS (ñsmall angle X-

ray scatteringò) en las muestras de SEBS se realizaron en las instalaciones del 

sincrotrón ALBA, en la línea de difracción no cristalina (ñNon-crystalline diffraction 

beamlineò BL11-NCD). Las dimensiones de la celdilla cristalográfica que describe el 

empaquetamiento regular que forman los cilindros de estireno en las muestras de SEBS 

se encuentran en el rango de las decenas de nanómetros, lo cual implica la necesidad de 

utilizar la técnica de SAXS, que en este caso particular podría perfectamente haberse 

denominado: SAXD (ñsmall angle X-ray diffractionò). 

El haz de luz de la línea BL11-NCD tiene unas dimensiones de 200 × 250 a 135 × 

1200 ɛm
2
 en el plano de la muestra y se trabajó con una longitud de onda de ɚ = 0.0999 

nm. Se utilizó una muestra patrón de behenato de plata para determinar la distancia 

entre el detector y la muestra, siendo el resultado de D = 6350 mm. El detector usado 

fue un Pilatus 1M (Dectris, Suiza) de tipo píxel híbrido funcionando en modo de conteo 

de fotones individuales y un tamaño de pixel de 172 ³ 172 µm
2
. 

Se utilizó una platina termostatizada Linkam, modelo THMS600 para realizar los 

experimentos a temperatura controlada. La tapa de la platina estaba provista de una 

ventana con una lámina ultradelgada de mica que permitía aislar térmicamente el 

interior de la célula de temperatura (figura 3.19a). Para mejorar el contacto térmico 

entre la muestra y el núcleo termostatizado de la platina, las muestras se envolvieron en 

papel de aluminio. Para los experimentos a temperatura ambiente, la tapa de la platina 

se retiró para evitar las posibles contribuciones de la mica y la atenuación del haz. 
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Figura 3.19 (a) Platina termostatizada Linkam para medidas a temperatura controlada. 

Portamuestras diseñados para experimentos de difracción con el plano de la muestra en paralelo 

(b) y en perpendicular (c) al haz incidente. 

 

La platina termostatizada fue calibrada con una serie de patrones de temperaturas de 

fusión conocidas entre 50 y 240 ºC. Con ellos se estableció una recta de calibrado que 

relacionaba la temperatura en el interior de la célula y la temperatura mostrada en el 

controlador del aparato. 

Se utilizaron dos tipos de portamuestras especialmente diseñados para las medidas, 

como se indica en las figuras 3.19b (medidas con el plano de muestra en paralelo al haz 

incidente) y 3.19c (medidas en perpendicular al haz). En el centro de cada 

portamuestras, se haya una apertura circular de 4 mm de diámetro que permite el paso 

del haz.  

La figura 3.20 muestra el interior de la cabina experimental de la línea BL11-NCD, 

donde se sitúa el tubo de vacío que separa la muestra y el detector (a) y el montaje 

experimental en las inmediaciones de la muestra (b).  
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Figura 3.20 Interior de la cabina experimental de la línea BL11-NCD del sincrotrón ALBA. (a) 

Tubo de vacío entre la muestra y el detector. (b) Montaje de la muestra en la línea. 

 

Como ilustración, la figura 3.21 muestra el diagrama SAXS a temperatura ambiente 

de una muestra de SEBS situada perpendicularmente (a) o en paralelo (b) al haz 

incidente. El análisis de los datos recogidos en el sincrotrón fue realizado con el 

programa Fit2D® 
73

. Se ha comprobado que los máximos discretos de SAXS no son 

totalmente circulares, sino que se aproximan a una forma elíptica. Por esa razón se ha 

estudiado la excentricidad de las muestras de acuerdo a la siguiente expresión: 

‚ ρ
ὦ

ὥ
                                            σȢς 

donde b y a son el semieje menor y mayor de la elipse. 
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Figura 3.21 Diagrama SAXS 2D para una lámina de SEBS a temperatura ambiente colocada con su 

plano en perpendicular (a) o en paralelo (b) al haz incidente. 

 

A partir de los diagramas 2D con la muestra en perpendicular, se obtuvieron perfiles 

de intensidad, I, dependientes del vector de onda, q (q = 4ˊ sin ɗ/ɚ) integrando en 

pequeños sectores angulares del acimut para q mínimo y máximo. La figura 3.22a 

muestra una de estas integraciones, antes de haber restado la contribución del blanco. A 

este perfil 1D de I frente a q se le aplicó el factor de corrección de Lorentz 

(multiplicando I por q
2
) y se le substrajo la línea base (figura 3.22b). La desconvolución 

del perfil obtenido se realizó con el programa PeakFit® utilizando funciones de tipo 

Pearson VII.  

 

Figura 3.22 (a) Representación de la intensidad integrada I  en un pequeño sector acimutal en 

función del vector de ondas q para una muestra de SEBS a temperatura ambiente. (b) 

Desconvolución del perfil corregido por Lorentz  I·q
2
 vs. q, una vez sustraída la línea base. 

3.4 Microscopía de fuerzas atómicas (AFM) 

La figura 3.23 muestra el esquema de los instrumentos y las puntas utilizados en las 

medidas de AFM, dependiendo del tipo de muestra y del objetivo planteado.  
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Figura 3.23 Esquema general del uso de los AFM para las muestras de SEBS y P(3HB-co-3HV). 

Cada punta empleada queda descrita por su modelo y la rigidez de su fleje. 

 

3.4.1 Topografía de P(3HB-co-3HV) 

El analizador micro-t®rmico ÕTAÊ 2990 (TA Instruments, Inc., New Castle, 

EE.UU.) fue utilizado para caracterizar la topografía de las esferulitas de P(3HV-co-

3HB). Las muestras analizadas se prepararon sobre un portamuestras de vidrio, tal y 

como se describe en la sección 2.1.  

Este instrumento pertenece al Grupo de Biofísica de Sistemas Moleculares del 

Instituto de Estructura de la Materia (IEM-CSIC). La calibración del AFM se llevó a 

cabo con una cuadrícula de óxido de silicio, de espesor conocido, sobre silicio 

(Topometrix). Estas cuadrículas, con un patrón regular en su superficie, se utilizan para 

comprobar que las dimensiones laterales y la profundidad medidas por el AFM son 

correctas. El ajuste del haz a su llegada al fotodetector fue calibrado manualmente para 

maximizar la intensidad del láser.   

Las medidas se realizaron en modo de contacto a -2 nA para optimizar la relación 

señal/ruido. El voltaje fijado en el piezoeléctrico de este instrumento fue de 50 V. Se 

utilizó una punta con terminación tipo V de nitruro de silicio con una longitud de 200 

µm y una constante de muelle de 0.032 N/m.  
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El tamaño de las imágenes obtenidas varió entre 20 × 20 y 100 × 100 µm
2
, por lo que 

la velocidad de barrido osciló entre 20 y 100 µm/s. El análisis de las imágenes 

topográficas se llevó a cabo con la ayuda del programa µTALab 1.01, que permite 

corregir la inclinación de las muestras y realizar perfiles de la variación de la altura a lo 

largo de una línea recta trazada en una imagen topográfica.  

3.4.2 Topografía de los nanocompuestos de SEBS y grafeno  

Las muestras de nanocompuestos de SEBS se caracterizaron empleando dos equipos 

de AFM, disponibles en las instalaciones del Departamento de Física Química de la 

Universidad de Siegen (Alemania). En ambos casos, se utilizaron puntas del tipo 

AC160TS (Olympus, Japón), con una constante de muelle de 26 N/m, una frecuencia de 

resonancia de 300 ± 100 kHz y un radio de punta aproximado de 7 nm. Las medidas se 

realizaron en condiciones ambientales controladas.  

Fue necesaria la preparación de películas delgadas ad hoc, dado que se pudo 

constatar que para espesores de 500 µm, tales como los de las películas investigadas 

mediante SAXS, la topografía de la superficie no se observaba adecuadamente. Las 

películas delgadas de SEBS se prepararon disolviendo una pequeña cantidad del 

material en ortodiclorobenceno (o-DCB) para conseguir una disolución de un 0.3% en 

peso. La disolución se agitó en caliente (50ºC) hasta la completa disolución del 

polímero. Una gota de estas disoluciones se depositó sobre un portamuestras y el 

disolvente se dejó evaporar sobre una placa calefactora a 50ºC hasta conseguir 

espesores inferiores a 5 µm.  

3.4.2.1 Imágenes de AFM de alta resolución  

El AFM Multimode IIIa (Bruker, EE.UU.) permite obtener imágenes de alta calidad 

de áreas muy pequeñas de la muestra gracias a la gran estabilización aportada por la 

plataforma anti-vibración donde se sitúa el instrumento y operando en modo de contacto 

intermitente (ñtappingò). Para estas medidas, se utilizó un voltaje entre 0.5 y 0.8 V y la 

ganancia integral de retroalimentación se fijó en 0.3. El voltaje indica la fuerza de la 

interacción entre la punta y la muestra, mientras que la ganancia integral es una medida 

de la rapidez de respuesta del AFM a los cambios en la topografía. Una ganancia muy 

baja puede provocar que el AFM responda de manera muy lenta, haciendo visibles las 

características ñcolasò detr§s de la medida en el sentido contrario a la dirección del 
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escáner. Sin embargo, una ganancia muy elevada puede introducir excitaciones de alta 

frecuencia irreales.  

La mayor parte de las imágenes obtenidas con este AFM tienen un tamaño de 200 × 

200 nm
2
, aunque también se realizaron, de manera puntual, imágenes de hasta 2 × 2 

µm
2
. La frecuencia de barrido osciló entre 0.8 y 1 Hz y se recogieron imágenes con 256 

× 256 y 512 × 512 pixels
2
. El tratamiento de las imágenes obtenidas con este AFM se 

realizó con el programa WSxM con el que fue posible nivelar las imágenes para 

eliminar la inclinación de la muestra.  

3.4.2.2 Nanoindentación mediante AFM  

El AFM MFP-3D Bio (Asylum Research, EE.UU.) está situado en una cabina 

estanca que lo aísla térmicamente del exterior, sin embargo, la estabilización anti-

vibración de este instrumento no está tan optimizada como en el caso anterior. Por ese 

motivo, las imágenes de topografía obtenidas con este AFM sólo tienen buena 

resolución cuando su tamaño lateral es igual o superior a 1 µm. Por otra parte, permite 

realizar medidas de las propiedades mecánicas por indentación, por lo que este 

instrumento se utiliz· en modo ñtappingò para tomar im§genes preliminares de las 

regiones de interés, sobre las que posteriormente se llevaron a cabo experimentos de 

nanoindentación.  

La frecuencia de muestreo utilizada fue de 1 Hz, y el voltaje se fijó entre 900 y 930 

mV, con una ganancia integral de 30. La resolución de las medidas varió entre 512 

pixels × 512 pixels y 2024 pixels × 2024 pixels. El tratamiento de las imágenes 

obtenidas con este AFM se llevó a cabo con el software MFP3D en Igor Pro v6.37.  

Así mismo, algunas de las imágenes fueron analizadas para determinar la distancia 

promedio entre los cilindros de SEBS (parte estirénica del compuesto). Para tal fin, se 

efectuaron transformadas rápidas de Fourier en 2D (2D-FFT) utilizando el programa 

WSxM 
75

. La figura 3.24a muestra un ejemplo de imagen de fase obtenida con este 

AFM y su respectiva 2D-FFT (3.24b). 
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Figura 3.24 (a) Imagen de fase de AFM de una muestra de SEBS a temperatura ambiente. (b) 2D-

FFT de la imagen a. 

 

3.4.3 Estudio de las propiedades mecánicas de los nanocompuestos de SEBS y 

grafeno  a la nanoescala 

El equipo de AFM MFP-3D Bio se utilizó para estudiar mecánicamente las muestras 

de SEBS y sus nanocompuestos a alta resolución. Esta caracterización no es posible en 

el equipo de indentación instrumentada de nuestro laboratorio por dos razones 

importantes. En primer lugar, el nanodurímetro G200 no posee la resolución espacial 

necesaria para determinar de forma individualizada las propiedades mecánicas de los 

cilindros de estireno, separados por regiones etilénicas, que tienen dimensiones típicas 

de unas pocas decenas de nanómetros. Ni siquiera acoplando un indentador de punta 

afilada (Berkovich) sería posible lograrlo. Por otra parte, existe una segunda dificultad, 

que reside en la determinación precisa del punto de contacto inicial del indentador con 

la superficie del polímero, ya que el SEBS es un material muy blando (Eô << 1 GPa). 

El radio de la punta para las medidas de propiedades mecánicas se caracterizó con 

una muestra de calibrado NioProbe® (Mikromasch, Alemania), que posee en su 

superficie numerosos obstáculos de tamaño menor a la propia punta. Como 

consecuencia, en la imagen topográfica obtenida se generan multitud de artefactos 

(figura 3.25a y 3.25b) que se analizaron con el programa SPIP 3D (Image Metrology, 

Dinamarca). Este programa tiene la capacidad de promediar la topografía de todos los 

artefactos en cada uno de los obstáculos, y generar a partir de ellos un perfil 2D y una 

imagen 3D de la punta, de donde se extrae su radio y rango de validez. La constante del 

muelle se calibró de una forma aproximada al inicio de los experimentos utilizando el 



72 

 

procedimiento GetReal®, que incorpora el propio software, basado en el método de 

Sader 
76

. Al finalizar los experimentos, la sensibilidad y la constante del muelle se 

calibraron con mayor precisión realizando al menos 40 indentaciones sobre una 

superficie rígida, por ejemplo, un portamuestras de vidrio, que no se espera vaya a sufrir 

ninguna deformación. 

 

Figura 3.25 Representación esquemática de la medida de la topografía que realiza una punta 

cuando encuentra un obstáculo de dimensiones similares o menores a la propia punta (a) y el 

artefacto generado (b). 

 

Para la determinación de las propiedades mecánicas, la muestra fue introducida en 

una cabina aislada durante varias horas hasta lograr la estabilización térmica del 

sistema. Inmediatamente después de medir los mapas de fuerza, y con la misma punta, 

se obtuvo la imagen de fase de la zona investigada. De esta forma se intenta minimizar 

la deriva térmica y optimizar la concordancia entre ambos mapas.   

A fin de encontrar las condiciones óptimas para la resolución de las propiedades 

mecánicas del SEBS, se utilizaron dos puntas diferentes.  

3.4.3.1 Punta MLCT  

En primer lugar, se utilizó una sonda MLCT con 6 micropalancas (ñcantileverò) de 

nitruro de silicio (Bruker, EE.UU.), que contienen respectivas puntas, también de 

nitruro de silicio (de la A, a la F). Para las medidas de propiedades mecánicas, se utilizó 

la punta E (figura 3.26a) con una frecuencia de resonancia de 38 ± 12 Hz, un radio entre 

20 y 30 nm y una constante del muelle de aproximadamente 0.1 N/m, que permite 

optimizar la relación fuerza/deformación en las medidas. En la figura 3.26b se incluye, 

como ejemplo representativo, una de las puntas. 

Con la punta MLCT E se realizaron mapas de 70 × 70 indentaciones en áreas de 250 

× 250 nm
2
. La frecuencia de adquisición de datos se fijó  en 1 Hz y la típica fuerza 
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máxima aplicada en cada una de las curvas fue de 5 nN. Esto produjo penetraciones en 

la superficie de los materiales en torno a 12 nm, es decir, menores del radio de la punta.  

 

Figura 3.26 (a) Puntas disponibles en la sonda MLCT , de la B (micropalanca rectangular) a la F 

(micropalanca triangular) . Está señalada la punta E, utilizada para la realización de las medidas de 

AFM . (b) A modo de ejemplo, imagen de una de las puntas. Imágenes tomadas de 

https://www.brukerafmprobes.com/p-3444-mlct.aspx 

 

3.4.3.2 Punta NSC36 

El segundo tipo de sonda utilizada fue NSC36 tipless Cr-Au (MikroMasch, 

Bulgaria). El recubrimiento de cromo y oro en la parte posterior de las micropalancas 

mejora la reflexión del láser y optimiza la señal recibida, a pesar de tener una constante 

de muelle superior a las micropalancas anteriores. Además, el radio nominal de estas 

puntas es ligeramente menor, por lo que disminuye la adhesión entre la punta y la 

muestra durante la medida 
77

. 

Las medidas de propiedades mecánicas se realizaron con la micropalanca B (figura 

3.27a y b), que posee una constante de muelle de aproximadamente 2 N/m, un radio de 

punta entre 12 y 20 nm y una frecuencia de resonancia típica de 130 Hz (que puede 

variar entre 45 y 240 Hz).  

 

Figura 3.27 (a) Imagen y (b) representación esquemática de las tres micropalancas que componen 

la sonda NSC36 tipless Cr-Au. 

 

https://www.brukerafmprobes.com/p-3444-mlct.aspx
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Con la punta NSC36 se registraron mapas de propiedades mecánicas de 70 × 70 

indentaciones en áreas de 200 × 200 y 250 × 250 nm
2
. La velocidad de adquisición de 

datos se estableció en 1 Hz, mientras que la fuerza máxima típica que se aplicó en cada 

una de las curvas era de aproximadamente 3 nN. Con estas características, se producían 

indentaciones con penetraciones del orden de los 10 nm.  

3.4.3.3 Modelo mecánico 

El análisis de los datos de fuerza frente a desplazamiento se llevó a cabo con ayuda 

del programa MFP3D en Igor Pro v6.37. Para ello, se eligió un modelo mecánico que 

describiera adecuadamente el contacto entre la punta y la muestra. La teoría de Hertz 

considera que el tanto el indentador como la muestra son dos esferas que se deforman 

de manera puramente elástica al entrar en contacto. No tiene en cuenta ni la posible 

interpenetración entre ellas, ni la influencia de fuerzas externas tales como las fuerzas 

de adhesión 
78

. Dado que, en el caso de un experimento de indentación por AFM, el 

extremo de la punta se aproxima a una esfera rígida, existen estudios previos que 

sugieren que el modelo de Hertz puede aplicarse cuando la razón entre la fuerza de 

adhesión y la fuerza neta total, Pa/P << 1 
79

. En los ensayos realizados con la punta 

MLCT, este cociente osciló entre 0.1 y 1, mientras que con la NSC36, Pa/P º 0.5. Es 

decir, con ambos indentadores, las fuerzas de adhesión no se pueden despreciar y, por 

tanto, el modelo de Hertz no es aplicable. 

Los modelos mecánicos más ampliamente empleados para describir el contacto 

mecánico entre la punta de un AFM y un material elástico, teniendo en cuenta las 

fuerzas de adhesión, son el modelo JKR (Johnson, Kendall y Roberts) 
80

 y el modelo 

DMT (Derjaguin, Muller y Toporov) 
81

. JKR considera que las fuerzas de adhesión son 

de corto alcance y se tienen en cuanta sólo dentro del área de contacto, mientras que 

DMT tiene en cuenta estas fuerzas únicamente en la periferia del contacto 
78

. La 

elección de un modelo u otro puede realizarse en base al parámetro adimensional de 

Tabor µ, que define la razón entre las deformaciones asociadas a la adhesión frente a 

aquéllas puramente elásticas. Cuando µ > 5, se aplica el modelo JKR y cuando µ < 0.1, 

se utiliza DMT 
79,82,83

. Teniendo en cuenta las curvas de fuerza-deformación resultantes 

con las puntas utilizadas durante estos experimentos, y las propiedades mecánicas del 

SEBS y sus nanocompuestos, se obtuvieron en todos los casos valores del parámetro de 

Tabor µ >19, por lo que el modelo JKR es el más apropiado para analizar las medidas. 
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En un experimento, se va acercando la punta del AFM hasta que hace contacto con la 

superficie de la muestra y luego se hace el camino inverso, mientras se registra de forma 

continua la deflexión, d, en la micropalanca y el desplazamiento piezoeléctrico z. De la 

deflexión, suponiendo que es pequeña y conocida la constante elástica de la 

micropalanca, se calcula la fuerza P aplicando ley de Hooke. Con ello se puede llegar a 

construir un diagrama de fuerza frente a desplazamiento, tanto durante un ciclo de carga 

como de descarga (figura 3.28). Muy cerca de la superficie, la punta salta hacia ella 

cuando el gradiente de la fuerza de interacción excede a la constante elástica de la 

micropalanca. A partir del punto de contacto inicial, el indentador penetra la muestra y 

puede dar lugar a una deformación elástica y plástica. La fuerza aplicada aumenta hasta 

un valor máximo, donde se invierte el desplazamiento y empieza el ciclo de descarga. 

Al final del ciclo tiene lugar una brusca separaci·n (ñpull-offò) donde la constante 

elástica se sobrepone a la fuerza de interacción 
84

.   

 

 

Figura 3.28 Diagrama esquemático fuerza-desplazamiento en un experimento de AFM donde 

interviene la fuerza de adhesión. 

 

El modelo JKR, al tener en cuenta la adhesión, incorpora tanto tensiones de tracción 

como de compresión. Así, al entrar en contacto las dos esferas elásticas, el radio de 

contacto, a, se ve modificado con respecto a la teoría de Hertz y se puede expresar como 

80,85
: 
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ὥ
Ὑ

ὑ
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donde R y K son, respectivamente, el radio y la constante elástica normalizados de las 

dos esferas, P es la fuerza aplicada y g es la energía interfacial. 

También se puede derivar la distancia entre la punta y la muestra o profundidad de 

deformación, D = z - d, que de acuerdo al modelo JKR adopta la siguiente forma: 

Ὀ  
ὥ

Ὑ
 ρ  

ς

σ
 
ὥ

ὥ
                                                 σȢτ 

siendo a0 el radio de contacto para P = 0. 

A partir de las ecuaciones 3.3 y 3.4 se podría en principio calcular el módulo elástico 

reducido y la fuerza de adhesión de un material, sin embargo, en la práctica no suele ser 

posible porque es difícil conocer el radio de contacto con precisión. Se debe recurrir a 

realizar un ajuste de los datos experimentales siguiendo diferentes métodos 
86

, que 

suelen venir implementados en el software instrumental. 

 

Figura 3.29 Curvas de fuerza frente a desplazamiento para una muestra de SEBS con grafeno con 

una punta MLCT E (a) y NSC36 (b). Con una línea roja se representa la curva de carga y con una 

línea azul la curva de descarga. La línea gris discontinua es el ajuste del modelo JKR. 



77 

 

Por último, es necesario aclarar que el análisis de los datos de P-h, se ha efectuado 

sólo en las curvas de carga. Estudios anteriores han demostrado que la curva de 

descarga no se ajusta al modelo JKR debido a varios factores, como la rigidez 

introducida por la micropalanca o los largos periodos de contacto punta-muestra 
87

, que 

en ambos casos provocan una desviación de la curva obtenida respecto al modelo 

predicho por JKR. 

En la figura 3.29 se incluyen a modo de ejemplo las curvas típicas carga-descarga 

registradas en este AFM con la punta MLCT E (a) y NSC36 B (b) en una muestra de 

SEBS con grafeno. Con una línea roja se representa la curva de carga y con una azul la 

curva de descarga. El ajuste del modelo JKR se representa con una línea discontinua 

gris que reproduce fielmente la curva de carga.  
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4.  Estructura y propiedades mecánicas 
de nanocompuestos con matrices 
termoplásticas y grafeno 

El interés de la ciencia y la industria por conseguir materiales cada vez más ligeros, 

pero igualmente resistentes, ha sido continuo. A esta tendencia se suma además la 

necesidad de lograr materiales multifuncionales capaces de aglutinar propiedades de 

diferente naturaleza, como la conductividad eléctrica o térmica. Los materiales 

poliméricos compuestos con un refuerzo de tipo carbonáceo han demostrado ser una 

alternativa muy atractiva para estos desafíos, incorporando propiedades difíciles de 

conseguir con refuerzos convencionales 
88-90

. Estos mismos estudios señalan, sin 

embargo, que el rendimiento de un material compuesto es muy dependiente de la 

interacción entre la matriz y el polímero. Aspectos como el grado de dispersión y la 

naturaleza de esta interacción son determinantes en la optimización de las propiedades 

del material, de ahí que una gran parte de los estudios dedicados a este tema se hayan 

centrado precisamente en buscar opciones viables que garanticen una buena dispersión 

del refuerzo en la matriz polimérica 
10,12,26,27

.  

En la década de los 90, se popularizó el uso de nanotubos de carbono (CNT) a modo 

de refuerzo a partir del trabajo de Iijima 
91

. Los CNT son un nanomaterial carbonáceo 

de una sola dimensión con propiedades mecánicas sobresalientes (su módulo de Young 

alcanza valores de hasta 1.2 TPa) y con baja densidad (1.8 g/cm
3
) 

92
. Los materiales 

poliméricos pueden reforzarse con dos tipos diferentes de CNT: aquéllos que incorporan 

una sola lámina de grafito enrollada a modo de cilindro, denominados nanotubos de 

carbono de pared simple, o los que incluyen más de dos cilindros coaxiales enrollados 

unos sobre otros (pared múltiple). Las grandes fuerzas de van der Waals que actúan 

entre los nanotubos provocan que éstos tengan una enorme tendencia a la aglomeración, 

al mismo tiempo que su amplia superficie provoca un aumento notable en la viscosidad 

de la matriz donde se añaden. Además, el carácter inerte del material dificulta su 

adhesión con la matriz 
93

, impidiendo una transferencia óptima de tensiones entre 

ambos. En la bibliografía pueden encontrarse multitud de trabajos en los que se trata el 
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modo de resolver estos problemas 
12

, como puede ser el uso de la ultrasonicación 
88

 o la 

modificación química 
94

 para mejorar la dispersión del refuerzo en la matriz. 

A pesar de las prometedoras propiedades de los CNT, estos materiales se enfrentan a 

tres grandes problemas: tienden a aglomerarse durante el procesado, resulta complicado 

controlar su diámetro y la forma en la que la lámina de átomos se enrolla y, por último, 

su alto coste. Esto ha provocado que en los últimos años gran parte de la atención 

recibida por los refuerzos carbonáceos se haya centrado en el grafeno, un material capaz 

de ofrecer propiedades mecánicas y eléctricas que compiten con las encontradas en los 

nanotubos de carbono, como por ejemplo, un módulo aproximado de 1 TPa para una 

sola capa de átomos de carbono 
95

, pero que resulta más barato de producir y no 

requiere un control exhaustivo de su helicidad. En 2006, Nicholas A. Kotov escribía lo 

siguiente en su artículo publicado en la revista Nature 
96

 ñCuando las fibras de carbono 

simplemente no funcionan, pero los nanotubos son demasiado caros, ¿dónde puede ir a 

buscar un científico, consciente de los costes, un compuesto conductor práctico? La 

respuesta podría estar en el grafenoò.  

Durante esta última década, se han empleado diversas estrategias orientadas a la 

incorporación de pequeñas cantidades de grafeno a matrices poliméricas, tal y como ya 

se ha mencionado en el capítulo 1, poniéndose de manifiesto el enorme potencial de este 

refuerzo para la mejora de las propiedades físicas del polímero, y dando lugar a 

nanocompuestos multifuncionales que resultan muy competitivos respecto a los de CNT 

22,26-29
. El desarrollo de materiales flexibles basados en grafeno crece día a día, y surgen 

nuevos nanocompuestos con una adecuada combinación de propiedades mecánicas, 

térmicas, de resistencia a la degradación química, eléctricas, de barrera, ópticas, etc. 

Como consecuencia, las aplicaciones se expanden y abarcan campos muy diversos 

como la industria fotovoltaica, la biomedicina, la electrónica, la electromecánica, la 

electroquímica, la optoelectrónica, etc. 
22,28

.  

En esta tesis doctoral se aborda el estudio de las propiedades mecánicas y la 

nanoestructura de nanocompuestos poliméricos basados en matrices termoplásticas y 

grafeno, concebidos para aplicaciones en la industria del transporte. Se han investigado 

dos tipos de matrices: iPP, que es una poliolefina ampliamente implantada en el 

mercado y con un coste de producción bajo; y PEEK, que es un poliéster de altas 

prestaciones, con un coste significativamente más alto e ideado para aplicaciones mucho 
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más específicas. La incorporación de grafeno a estas matrices tiene como meta ampliar 

el abanico de sus funciones, ya que podrían utilizarse como sensores en componentes de 

automóviles (iPP) o aeronaves (PEEK). Además, en el siguiente capítulo se estudia una 

segunda etapa, en la que estos nanocompuestos se integran junto con tejido de fibra de 

carbono en sistemas multilaminares, lo que introduce un refuerzo añadido que los hace 

idóneos como componentes estructurales. 

Los nanocompuestos de iPP y PEEK investigados fueron preparados por el grupo del 

ICTP-CSIC y suministrados en forma de películas. La dispersión de grafeno en las 

mismas fue optimizada a través de estrategias ad hoc que se describen en los apartados 

siguientes. Es importante destacar que, tanto el origen de los componentes 

(homopolímeros y grafeno), como las rutas de incorporación del grafeno y las 

condiciones de procesado de los nanocompuestos, se eligieron para que el ciclo 

completo de preparación de los nanocompuestos resultara escalable industrialmente.  

El objetivo de este capítulo es estudiar en profundidad los cambios producidos en la 

nanoestructura de las matrices termoplásticas por la presencia del grafeno y sus posibles 

consecuencias en las propiedades mecánicas. Para ello, se ha empleado la técnica de 

indentación instrumentada a escala micrométrica, es decir, el tamaño de las 

indentaciones se aproxima a unas pocas micras. De esta forma, se ha obtenido 

información sobre el refuerzo global del material con la incorporación del grafeno, así 

como del estado de agregación de este último. Estudios previos han demostrado que la 

técnica de indentación instrumentada es de gran utilidad para evaluar el incremento 

mecánico que resulta de la incorporación de un nanorrefuerzo de tipo grafeno a una 

matriz termoplástica 
12,32,97-99

 o termoestable 
12,100,101

. Por ejemplo, en polipropileno, se 

han detectado aumentos muy considerables de las propiedades mecánicas (de hasta  º 

300 % de dureza) al añadir una pequeña cantidad de óxido de grafeno 
98

. En materiales 

con mayor rigidez molecular, como el politereftalato de etileno (PET), se han podido 

determinar los incrementos mecánicos y el cambio en la fluencia del sustrato al 

recubrirlo con una película de grafeno 
97

. Otro caso interesante es el de las matrices 

hidrofílicas como el alcohol polivinílico, donde la indentación instrumentada ha servido 

para poner de manifiesto que el mecanismo de refuerzo del grafeno (y del óxido de 

grafeno) está basado en un cambio de afinidad a la humedad ambiental 
99

. Finalmente, 

cabe también destacar la capacidad de esta técnica para ahondar en el mecanismo de 

refuerzo de cargas carbonáceas. En concreto, para nanocompuestos de iPP se ha podido 
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separar el incremento mecánico debido a las propiedades intrínsecas del refuerzo, de 

aquél que surge como consecuencia de las modificaciones en la estructura de la matriz 

12,102
. 

Por tanto, en este capítulo se ofrece un estudio de las propiedades mecánicas, 

mediante indentación instrumentada, de una serie de nanocompuestos de iPP y PEEK, 

en función del tipo y contenido de grafeno, con referencia a la nanoestructura. Además, 

para algunas de estas series, se discutirá el mecanismo de refuerzo del grafeno, en base 

a una comparación entre los datos de indentación, y aquéllos derivados de experimentos 

macroscópicos de tracción. 

4.1 Nanocompuestos de iPP reforzado con grafeno 

La incorporación de grafeno a PP suscita un gran interés, especialmente debido a que 

las poliolefinas son fácilmente procesables, moldeables y reciclables 
103-105

. De esta 

manera, se han podido generar materiales con propiedades semiconductoras y de 

transporte óptico/fotónico excelentes, además de aumentar sus propiedades mecánicas 

de manera considerable 
22,104-106

. Sin embargo, las rutas que se han propuesto hasta la 

fecha para la incorporación eficiente del grafeno en la matriz involucran reacciones de 

varios pasos, difícilmente escalables, o utilizan derivados del grafeno que no inducen 

conductividad eléctrica, como el óxido de grafeno.  

Como ya se ha mencionado repetidamente en esta tesis doctoral, el primer factor 

clave que determina las propiedades finales de un nanocompuesto es la adecuada 

dispersión del refuerzo. Para tal fin, el acoplamiento directo del grafeno a las cadenas de 

la matriz es, potencialmente, la estrategia más efectiva, pero su baja reactividad con iPP 

(y también con PEEK, la segunda matriz termoplástica considerada en este capítulo) 

obliga a considerar otras estrategias. Cabe destacar los resultados obtenidos utilizando la 

polimerización in-situ 
107,108

, la mezcla en el fundido 
98,104

 y la unión covalente de un 

derivado comercial del PP a la superficie del grafeno 
105,109,110

. Siguiendo este último 

acercamiento, en el laboratorio del ICTP-CSIC se utilizó la acilación de Friedel-Crafts 

para obtener un nanorrefuerzo basado en grafeno unido covalentemente a cadenas de 

bajo peso molecular de PP 
37

. Los nanocompuestos preparados con pequeñas cantidades 

de grafeno, modificado y sin modificar, presentaron conductividades eléctricas muy 

parecidas, en torno a º 0.1 - 0.2 S/m para un contenido de grafeno del 2 % vol 
63

. Hay 
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que tener en cuenta que la modificación química de la superficie del grafeno disminuye 

en un 50% la conductividad eléctrica del refuerzo antes de ser incorporado a la matriz. 

Las micrografías obtenidas por TEM y SEM confirmaron que la modificación química 

del grafeno mejora significativamente la dispersión del refuerzo en la matriz polimérica, 

como puede observarse en la figura 4.1. Además, se encontraron diferencias importantes 

en cuanto a la estabilización térmica de los nanocompuestos, siendo mucho mejor en 

aquellos materiales que incorporaban grafeno funcionalizado y especialmente para 

mayores contenidos en grafeno 
63

.  

 

Figura 4.1 Micrografía TEM de las muestras de G-PP/iPP3 (a) y G/iPP2 (b). La barra de escala 

representa, en ambos casos, 500 nm.   

 

A continuación, se pretenden analizar los cambios en el módulo de almacenamiento, 

la dureza y la nanoestructura que se producen por la inclusión de grafeno modificado. 

Para ello se van a caracterizar, por un lado, muestras de iPP sin ningún tipo de refuerzo 

y, por otro lado, materiales con matriz de iPP con grafeno comercial (G/iPP) y grafeno 

modificado químicamente (G-PP/iPP) en diferentes concentraciones.  

4.1.1 Estudio de la influencia del grafeno en las propiedades mecánicas  

En las figuras 4.2a y 4.2b se muestran los cambios en el módulo de almacenamiento 

y la dureza, respectivamente, en función de la penetración para las muestras con grafeno 

comercial, y en las figuras 4.2c y 4.2d para las muestras con grafeno modificado 

químicamente. En todos los casos se ha utilizado una barra de error para señalar la 

desviación estándar, que surge al analizar un mínimo de 10 indentaciones en cada uno 

de los materiales en diferentes localizaciones. 
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Resulta llamativo, en primer lugar, el aumento de las propiedades mecánicas que 

experimentan estas muestras para penetraciones inferiores a 500 nm. Este incremento 

suele asociarse a los errores que se producen en el calibrado de la punta cuando no se 

toman en consideración las interacciones punta-muestra a penetraciones tan pequeñas 

12,49
.  

Para h > 0.5 µm, los datos recogidos de módulo de almacenamiento y dureza 

permanecen constantes con la penetración, lo que sugiere una distribución homogénea 

del refuerzo y de la morfología de la matriz a lo largo del espesor y de la superficie de la 

muestra.  

 

Figura 4.2 Variación del módulo de almacenamiento y la dureza en función de la penetración para 

los nanocompuestos con grafeno comercial (a y b) y con grafeno modificado (c y d). La 

denominación de las muestras aparece descrita en la tabla 2.1. 

 

En la figura 4.3a se representa el módulo de almacenamiento a h = 2 µm en función 

del contenido en grafeno para las muestras con grafeno comercial (círculos negros) y 

modificado químicamente (círculos blancos). Una comparación similar se realiza para la 

dureza en la figura 4.3b. La tabla 4.1 recoge los datos de la figura 4.3, junto con el 

incremento que experimentan estas propiedades respecto al polímero de partida iPP.  
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A través de este análisis es posible ver de manera clara que tanto el módulo de 

almacenamiento como la dureza aumentan con el contenido en grafeno hasta alcanzar 

incrementos que pueden llegar al º 50%, para contenidos de grafeno de 2% vol. A partir 

de esta concentración, el módulo de almacenamiento y la dureza se estabilizan, 

probablemente por la aglomeración del grafeno a concentraciones tan elevadas. Hay que 

señalar que no se observa ninguna diferencia significativa entre las propiedades de los 

nanocompuestos que incluyen grafeno modificado químicamente, respecto al comercial. 

 

Figura 4.3 (a) Módulo de almacenamiento y (b) dureza, para h = 2 µm, en función del contenido en 

grafeno, para las muestras con grafeno modificado (círculos blancos) y grafeno sin modificar 

(círculos negros). 

 

Tabla 4.1 Propiedades mecánicas (h = 2 µm), incluyendo desviación estándar, para iPP y sus 

nanocompuestos. Las dos últimas columnas hacen referencia a la mejora relativa en las 

propiedades mecánicas respecto al iPP, siendo DEô = (Eô  ï EôiPP)/EôiPP y DH = (H  ï H iPP)/H iPP. 

Muestra 

Contenido en 

grafeno  

(% vol.) 

Eô 

[GPa]
 

H  

[MPa]  
DEô DH 

iPP - 2.37 ° 0.06 127 ° 4   

G/iPP1 0.9 2.92 ° 0.08 149 ° 8 0.23 0.17 

G/iPP2 1.6 3.21 ° 0.07 165 ° 6 0.35 0.30 

G/iPP3 1.9 3.55 ° 0.07 174 ° 8 0.50 0.37 

G/iPP4 2.6 3.27 ° 0.13 165 ° 7 0.38 0.30 

G-PP/iPP1 0.8 2.90 ° 0.07 155 ° 4 0.22 0.22 

G-PP/iPP2 1.5 3.2 ° 0.1 169 ° 6 0.35 0.33 

G-PP/iPP3 1.9 3.29 ° 0.13 172 ° 10 0.39 0.35 
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4.1.1.1 Diferencias y similitudes entre indentación instrumentada y ensayos de 

tracción: el papel de la modificación del grafeno 

La figura 4.4 muestra los incrementos del módulo de almacenamiento medidos por 

nanoindentación y los del módulo elástico (módulo de Young) medido por ensayos de 

tracción, para las muestras con grafeno comercial (símbolos cerrados) y grafeno 

modificado químicamente (símbolos abiertos). Los datos del módulo de Young fueron 

obtenidos a partir de una caracterización previa de estas mismas muestras, llevada a 

cabo por el grupo del ICTP-CSIC 
63

. En primer lugar, hay que mencionar que, a pesar 

de que la geometría, el principio de medida y la escala del volumen deformado, entre 

otros factores, son muy distintos en los experimentos de tracción y de nanoindentación 

12
, los valores absolutos de DE y las tendencias en función del contenido y tipo de 

grafeno son bastante parecidos.  

  La figura 4.4 muestra que a medida que se hace mayor el contenido en grafeno, va 

aumentando el módulo elástico hasta alcanzar un incremento relativo máximo del º 

80% por tracción (º 50% para indentación), para un º 2% vol. A partir de este 

contenido en refuerzo, las mejoras en el módulo se mantienen constantes.  

Asimismo, se puede comprobar que, para nanocompuestos con grafeno comercial y 

bajos contenidos en grafeno, los valores de DE son muy similares por ambas técnicas. 

Sin embargo, para estos mismos materiales y para contenidos más altos de grafeno, DE 

en tracción es mayor. Además, es muy llamativo que, para los nanocompuestos con 

grafeno modificado químicamente, DE sea siempre mayor en tracción, siendo la 

diferencia con indentación mayor cuanto más alto es el contenido de grafeno. Para 

poder explicar estos resultados, es necesario recordar que el modo de aplicación de la 

carga es distinto en cada una de estas técnicas, como lo es el campo de deformación 

resultante. Para la nanoindentación, las tensiones generadas debajo del indentador se 

extienden radialmente desde el punto inicial de contacto y el volumen de deformación 

aumenta continuamente a lo largo del experimento. Por el contrario, en los 

experimentos en tracción, la carga se aplica de manera uniaxial y el volumen deformado 

es constante. Por tanto, cabe esperar que en los experimentos de tracción, las láminas de 

grafeno se orienten preferentemente en planos cuya normal sea perpendicular a la 

dirección de carga, lo que debe incrementar el efecto reforzante en esa dirección. Esto 
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explicaría la observación de que los incrementos mecánicos en tracción se separan 

progresivamente de los de nanoindentación cuanto mayor es el contenido en grafeno. 

 

Figura 4.4 Comparación de los incrementos relativos de módulo obtenidos por experimentos de 

tracción para grafeno comercial Â y grafeno modificado Ã, y por nanoindentación para grafeno 

comercial ̧  y grafeno modificado ¹, en función del contenido en grafeno. 

 

  Por otro lado, el hecho de que DE sea significativamente mayor por tracción que por 

indentación para el caso de grafeno modificado puede explicarse en base a la mejor 

dispersión del refuerzo en la matriz polimérica, lo que facilitaría la orientación de las 

láminas de grafeno a lo largo del eje de carga. Además, las cadenas de bajo peso 

molecular de PP ancladas a la superficie del grafeno pueden interaccionar con las 

cadenas de la propia matriz polimérica, creando entrecruzamientos físicos que 

facilitarían la orientación del refuerzo a lo largo del eje uniaxial.  

4.1.2 Cambios estructurales con la incorporación del refuerzo y su efecto 

sobre las propiedades mecánicas  

Los cambios en la nanoestructura de iPP con la incorporación de grafeno se 

investigaron mediante WAXD. La tabla 4.2 incluye los valores de la cristalinidad, así 

como del tamaño mínimo de coherencia cristalina perpendicular a los planos (110), para 

iPP y varios nanocompuestos. La posición de los máximos de difracción está de acuerdo 

con la fase Ŭ del iPP, descrita por una celdilla monoclínica 
111

. 
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Tabla 4.2 Cristalinidad, Xc, y tamaño mínimo lateral de coherencia cristalina perpendicular a los 

planos (110), D110, para iPP y varios nanocompuestos.  

Muestra Xc 
D110 

[nm]  

iPP 0.58 19.9 

G/iPP1 0.57 15.5 

G/iPP2 0.57 15.5 

G/iPP4 0.56 15.5 

G-PP/iPP3 0.57 15.5 

 

La tabla 4.2 parece indicar que la incorporación de grafeno en el material no supone 

ninguna diferencia significativa en la cristalinidad de las muestras, aunque sí un ligero 

descenso en el tamaño de cristal. Para poder cuantificar el efecto de la disminución del 

tamaño de cristal de los nanocompuestos sobre las propiedades mecánicas, se 

prepararon muestras adicionales de iPP en unas condiciones de cristalización 

controladas, que posteriormente fueron analizadas por WAXD y nanoindentación. La 

tabla 4.3 incluye las características de estas nuevas muestras: una de ellas, fundida y 

enfriada rápidamente empleando nitrógeno líquido; una segunda, fundida y enfriada en 

condiciones ambientales, y una última muestra cristalizada a Tc = 132 ºC desde el 

fundido.  

Tabla 4.3 Cristalinidad,  Xc, tamaño mínimo lateral, D110, módulo de almacenamiento, E´, y 

dureza, H, para tres muestras de iPP cristalizadas bajo condiciones controladas.  

Muestra Xc 
D110 

[nm]  

E´ 

[GPa] 

H 

[MPa]  

Cristalizada en N2 líquido 0.40 14.2 1.67 ± 0.09 72 ± 9 

Cristalizada en condiciones 

ambientales 
0.52 16.8 2.00 ± 0.06 97 ± 6 

Tc = 132 ºC 0.59 19.9 2.14 ± 0.04 115 ± 6 

 

En la figura 4.5 se utilizan los datos recogidos en la tabla 4.3 de muestras de iPP puro 

con objeto de evaluar la relación entre las propiedades mecánicas y la cristalinidad, 

utilizando el mismo código de colores.  Además, se ha incluido con un símbolo rojo la 

muestra de iPP puro detallada en la tabla 4.2, cristalizada lentamente dentro de la prensa 

donde se prepararon todos los nanocompuestos y que presenta el mismo tamaño de 

cristal promedio que la muestra Tc = 132 ºC. Se puede observar que H y E´ tienen una 

tendencia similar en función de la cristalinidad de las muestras, por lo que el análisis 

que se detalla a continuación se va a centrar exclusivamente en la dureza. 
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Figura 4.5 (a) Dureza y (b) módulo de almacenamiento en función de la cristalinidad de iPP, de los 

nanocompuestos con grafeno comercial (ǒ) y con grafeno modificado qu²micamente (ƺ); iPP 

cristalizado desde el fundido: a Tc = 132 ºC y lentamente dentro de la prensa (ƶ), durante el 

enfriamiento en condiciones ambientales (ƶ) y enfriado con la ayuda de N2 líquido (ƶ). En la 

figura (a) se indica el tamaño de cristal, D110, asociado a cada una de las muestras. 

 

De acuerdo a lo presentado en la introducción (ecuación 1.32), la dureza puede 

considerarse una propiedad aditiva respecto a la dureza de las regiones cristalinas, Hc, y 

amorfas, Ha, que contribuyen en función de la fracción de material de cada fase 
53

. Dado 

que la temperatura de transición vítrea de iPP se encuentra por encima de la temperatura 

ambiental, a la que se han realizado los experimentos, se puede considerar que Ha å 0 

102
. En consecuencia, la expresión de la dureza queda reducida a: 

Ὄ ὢ  Ὄ                                                  (4.1) 

Por tanto, los datos de H y Xc de las muestras de iPP de la figura 4.5 deberían poder 

ajustarse mediante una regresión lineal que pase por el origen (representada por una 

línea recta discontinua) según la ecuación 4.1. Nótese que, en esta representación, H = 0 

para Xc = 0 y H = Hc para Xc = 1. Es de destacar que la desviación de los datos 

experimentales de iPP sobre la línea recta se encuentra dentro del error, y esto sugiere 

que el tamaño de cristal no influye en las propiedades mecánicas dentro del intervalo 

considerado (14 nm <  D110 < 20 nm). Según esto, se puede calcular un valor de Hc 

común para todas las muestras de iPP, a partir de la extrapolación de la recta de 

regresión lineal para Xc = 1, dando como resultado Hc º 200 MPa. 
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La figura 4.5 también muestra que los datos de los nanocompuestos se desvían 

claramente de la recta de regresión lineal antes descrita para el iPP. Dado que el tamaño 

de cristal en los nanocompuestos es del mismo orden que los considerados para el iPP, 

puede inferirse que los incrementos mecánicos al incorporar grafeno no vienen 

afectados por cambios en la nanoestructura de la matriz.  

En este punto, hay que resaltar la utilidad de la técnica de indentación para el análisis 

del mecanismo de refuerzo del grafeno en la matriz de iPP. Mediante indentación, se 

puede separar la contribución mecánica asociada a cambios estructurales de la matriz de 

las mejoras asociadas a las propiedades intrínsecas del grafeno (incluyendo la 

interacción con la matriz). Esto supone una gran ventaja frente a otro tipo de 

experimentos mecánicos, como los de tracción, en los que la orientación del refuerzo a 

lo largo de la dirección axial produce un incremento adicional.  

4.2 Nanocompuestos de PEEK y grafeno 

El PEEK es un polímero termoplástico semicristalino con muy buenas propiedades 

mecánicas y de gran interés para la industria aeroespacial por su excelente estabilidad 

térmica, su carácter químico inerte y su durabilidad 
112,113

. El paso definitivo para poder 

utilizar este material en numerosos componentes de las aeronaves pasa por conferirle 

conductividad eléctrica, ya que, como la mayoría de los polímeros, el PEEK es un 

aislante eléctrico.  

En la bibliografía, pueden encontrarse varios trabajos en los que se han desarrollado 

nanocompuestos de PEEK con refuerzos de tipo grafeno (en muchas ocasiones, óxido 

de grafeno), obteniéndose una mejora de las propiedades mecánicas 
112,114

, térmicas 
114

 y 

tribológicas 
115,116

, mientras que en muy pocos casos se han reportado mejoras en la 

conductividad eléctrica 
117,118

. En estos dos últimos estudios, los nanocompuestos con 

buena conductividad eléctrica (por encima de 10
-3

 S/m) presentan, en contraposición, un 

deterioro de las propiedades mecánicas, por lo que su aplicación práctica queda 

limitada. 

Los materiales de PEEK y grafeno investigados en esta memoria se han preparado 

usando una estrategia distinta a la de los nanocompuestos de iPP, ya que no existe una 

ruta química que permita unir covalentemente cadenas de naturaleza similar a PEEK a 
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la superficie de las láminas de grafeno. Por tanto, en este caso, se utilizó una mezcla 

previa de grafeno con polímeros de naturaleza semejante a PEEK (compatibilizantes). 

La denominación de la serie de nanocompuestos puede verse en la tabla 2.2. Esta 

estrategia de incorporación del nanorrefuerzo se ha probado con éxito en el desarrollo 

de nanocompuestos de PEEK y nanotubos de carbono 
119

. De esta manera, a través del 

compatibilizante se pretende inducir una interacción adecuada entre el grafeno y la 

matriz, que permita una buena dispersión del refuerzo. En efecto, la figura 4.6 muestra 

la imagen TEM de la muestra PEEK/GsPEEK(2%), donde se aprecia una distribución 

homogénea de las láminas de grafeno. 

 

Figura 4.6 Imagen TEM de la muestra PEEK/GsPEEK(2%). La escala representa 500 nm.  

 

Los diversos nanocompuestos de PEEK y grafeno se prepararon eligiendo distintos 

compatibilizantes solubles en disolventes orgánicos para facilitar una primera mezcla en 

disolución de PEEK con el grafeno. Los detalles sobre la preparación de los 

nanocompuestos pueden verse en el capítulo 2. Las medidas de la conductividad 

eléctrica en los nanocompuestos, realizadas por el grupo del ICTP-CSIC, mostraron un 

umbral de percolación del 2% en peso de grafeno, y una conductividad en torno a 10
-2
 

S/cm para los materiales que incorporaban grafeno modificado tipo GPEI y GsPEEK 
64

.  

En este apartado, se estudian las propiedades mecánicas y la estructura de varias 

series de nanocompuestos de PEEK y grafeno, que difieren en el tipo de 

compatibilizante elegido (ver tabla 2.2). 
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4.2.1 Propiedades mecánicas mediante indentación : importancia de la 

dirección de aplicación de la fuerza  

Dado que los diagramas WAXD de las muestras de PEEK y sus nanocompuestos, 

sugerían ciertas orientaciones moleculares de tipo local, tal y como se ha avanzado en el 

apartado 3.2.2, el estudio sobre las propiedades mecánicas se ha llevado a cabo 

aplicando la fuerza en paralelo y en perpendicular a las superficies basales de las 

muestras (figura 4.7). Para cada una de estas disposiciones, la preparación de las 

muestras se ha realizado de forma diferente. En la figura 4.7a, las muestras aparecen 

embebidas y la superficie ha sido pulida, mientras que en las medidas en perpendicular 

(figura 4.7b), las muestras se han pegado directamente en un soporte de vidrio. 

 

Figura 4.7 Fotografía de las muestras de los nanocompuestos de PEEK y representación 

esquemática de las disposiciones (a) en paralelo a la aplicación de la carga (muestras embebidas) y 

(b) en perpendicular (muestras pegadas). 

 

Las medidas en la disposición paralela se realizaron en todos los nanocompuestos de 

PEEK, eligiendo localizaciones alejadas entre sí, de manera que fueran representativas 

de toda la superficie de cada muestra. Los resultados mostrados corresponden al 

promedio de al menos 25 huellas en cada uno de los materiales. En la figura 4.8 se 

muestra, a modo de ejemplo, las variaciones de Eô y H en función del desplazamiento 

del indentador, para las muestras con refuerzo tipo GPEI y GsPEEK. Las barras de error 

indican la desviación estándar de las medidas. 
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Figura 4.8  Variación del módulo de almacenamiento y la dureza en función de la penetración para 

las muestras con refuerzo tipo GPEI (a y b) y GsPEEK (c y d), en disposición paralela. 

 

Los datos de propiedades mecánicas recogidos para h inferior a º 400 nm no se 

tienen en cuenta en la discusión, por la misma razón que la ya planteada para los 

resultados análogos de iPP (figura 4.2). Para las muestras de PEEK, y a diferencia de las 

de iPP, sólo es posible realizar indentaciones con penetraciones inferiores a 1.7 µm. El 

PEEK es un material de altas prestaciones y, para las condiciones de preparación 

empleadas, adquiere una dureza H = 300 ï 400 MPa, frente a iPP, con H å 100 MPa. El 

cabezal de alta resolución DCM, utilizado para la medida de las propiedades mecánicas, 

permite la aplicación de una fuerza máxima de 20 mN, por lo que la profundidad de la 

huella está limitada en el caso del PEEK. De cualquier forma, el intervalo de 

penetraciones es suficiente para apreciar que los valores de Eô y H son constantes con la 

penetración para h > 400 nm y esto, junto con la observación de que el error estadístico 

es pequeño, sugiere una homogeneidad en la dispersión del refuerzo, así como en la 

nanoestructura de la matriz, en toda la muestra.  

De acuerdo a la preparación de los materiales descrita en el apartado 3.1.5, en cada 

molde de epoxi se embeben un máximo de 5 muestras. En el caso de los 

nanocompuestos de PEEK, cada molde contiene una muestra de PEEK, que sirve de 



94 

 

referencia, y otras cuatro de nanocompuestos. Por tanto, el PEEK se midió en distintos 

moldes y los resultados de la figura 4.8 reflejan el promedio de todas las huellas 

realizadas (en torno a 60 huellas). El pequeño error estadístico obtenido es un claro 

indicativo de la homogeneidad del material, la calidad de la superficie después del 

proceso de pulido y la pequeña dispersión del método de medida. Además, los 

nanocompuestos con grafeno presentan una desviación estándar muy similar a la 

obtenida en PEEK, lo que reafirma que la distribución del nanorrefuerzo a través del 

espesor del material es también homogénea.  

 

Figura 4.9  (a) Eô y (b) H (h = 1.5 µm) en función del contenido en grafeno (% vol.) para los 

nanocompuestos de PEEK/grafeno, en la disposición paralela. 

 

La figura 4.9 y la tabla 4.4 resumen las variaciones del módulo y la dureza para una 

penetración fija de 1.5 µm en todas las muestras con matriz polimérica de PEEK. De 

forma clara puede observarse que los nanocompuestos con un refuerzo del tipo GsPEEK 

presentan los datos de Eô y H más elevados, lo que podría ser una ventaja en el uso de 

este material en aplicaciones estructurales. Sin embargo, hay que destacar que las 

desviaciones estándar sobre los valores medios son relativamente altas para 

PEEK/GsPEEK con contenidos elevados de grafeno (2.4 y 3% vol.). Este resultado 

puede deberse a una cierta agregación del refuerzo, tal y como sugieren las micrografías 

de SEM y TEM, donde pueden observarse algunos apilamientos de grafeno conectando  

regiones en las que se encuentra totalmente exfoliado 
64

.  
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Asimismo, la figura 4.9 muestra que las propiedades mecánicas aumentan con la 

concentración de grafeno, para todos los tipos de refuerzos, especialmente en el caso del 

módulo de almacenamiento. Es interesante observar que la rapidez a la que los valores 

de Eô y H aumentan es significativamente mayor para altos contenidos de grafeno 

respecto a los pequeños. Más adelante, en el apartado 4.2.3, se discute este 

comportamiento en base a los resultados estructurales mediante WAXD.  

Tabla 4.4 Propiedades mecánicas para las muestras de PEEK y sus nanocompuestos, con la 

disposición paralela (h = 1.5 µm) y perpendicular (h =  1.2 µm). 

  VERTICAL  HORIZONTAL  

 Tipo de refuerzo  
E'   

[GPa] 

H 

[MPa]  

E'   

[GPa] 

H  

[MPa]  

- PEEK 5.0 ± 0.1 380 ± 20 5.4 ± 0.1 460 ± 10 

G 

PEEK/G(1%) 5.2 ± 0.2 370 ± 20 4.8 ± 0.2 360 ± 30 

PEEK/G(2%) 5.5 ± 0.1 400 ± 10 5.3 ± 0.2 390 ± 30 

PEEK/G(2.4%) 5.7 ± 0.2 390 ± 10 5.6 ± 0.2 410 ± 50 

PEEK/G(3%) 6.0 ± 0.2 400 ± 20 5.7 ± 0.2 420 ± 10 

GPEI 

PEEK/GPEI(1%) 5.4 ± 0.1 380 ± 20 5.4 ± 0.1 410 ± 20 

PEEK/GPEI(2%) 5.4 ± 0.2 380 ± 20 5.4 ± 0.2 400 ± 30 

PEEK/GPEI(2.4%) 5.7 ± 0.2 380 ± 20 5.9 ± 0.2 380 ± 30 

PEEK/GPEI(3%) 6.1 ± 0.2 400 ± 20 6.1 ± 0.2 410 ± 50 

GPEES 

PEEK/GPEES(1%) 5.3 ± 0.1 380 ± 10 5.1 ± 0.2 400 ± 20 

PEEK/GPEES(2%) 5.7 ± 0.1 390 ± 20 5.7 ± 0.3 400 ± 30 

PEEK/GPEES(2.4%) 5.7 ± 0.2 390 ± 20 5.7 ± 0.3 420 ± 40 

PEEK/GPEES(3%) 5.8 ± 0.1 390 ± 20 6.1 ± 0.2 460 ± 20 

GsPEEK 

PEEK/GsPEEK(1%) 5.4 ± 0.2 370 ± 20 5.3 ± 0.2 360 ± 30 

PEEK/GsPEEK(2%) 5.8 ± 0.2 390 ± 20 5.7 ± 0.3 420 ± 40 

PEEK/GsPEEK(2.4%) 6.1 ± 0.3 410 ± 30 5.6 ± 0.3 410 ± 40 

PEEK/GsPEEK(3%) 6.4 ± 0.3 430 ± 20 5.6 ± 0.3 410 ± 30 

 

El estudio de las propiedades mecánicas se completó con la medida de Eô y H 

situando las muestras pegadas al soporte, lo que se ha denominado disposición 

perpendicular (ver esquema de la figura 4.7). En esta disposición, no se pudo optimizar 

la rugosidad de las superficies ya que resultó una tarea imposible situar el plano de las 

muestras perfectamente paralelo al de la máquina de pulido. La figura 4.10 muestra las 

imágenes de microscopía óptica (MO) de las superficies de las muestras de PEEK y un 

nanocompuesto, pegadas en horizontal (a y b), y embebidas y pulidas en vertical (c y d). 

Puede observarse que, para el caso horizontal, las superficies presentan más 

irregularidades y menos uniformidad.  
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Figura 4.10 Imagen óptica de la superficie de las muestras de (a) PEEK y (b) G/PEEK(2.4%), 

pegadas en horizontal; (c) PEEK y (d) GsPEEK/PEEK(2.4%), embebidas y pulidas en vertical. 

 

La figura 4.11 muestra, a modo de ejemplo, los valores de Eô y H en función de la 

penetración del indentador para los nanocompuestos reforzados con grafeno (a y b) y 

con GPEES (c y d). Las muestras fueron pegadas en horizontal, es decir, con la 

dirección de aplicación de la carga perpendicular respecto al plano de las películas. En 

primer lugar, hay que destacar que las propiedades mecánicas se estabilizan a valores de 

h superiores a los obtenidos en las muestras medidas en paralelo (figura 4.8), como era 

de esperar. Además, la desviación estándar (barras de error) también es superior para las 

muestras pegadas que para las embebidas. Estos resultados parecen estar relacionados 

con la rugosidad de la superficie, mayor para el caso perpendicular. 
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Figura 4.11 Variación del módulo de almacenamiento y la dureza con la penetración para los 

nanocompuestos de PEEK reforzados con grafeno (a y b) y GPEES (c y d) medidos en horizontal. 

 

 

Figura 4.12 Eô y H (h = 1.2 µm) en función del contenido en grafeno (% vol.) para los 

nanocompuestos de grafeno/PEEK medidos en perpendicular. 

 

La tabla 4.4 recoge los datos de módulo y dureza para todos los nanocompuestos de 

PEEK en la disposición perpendicular (h = 1.2 µm). Se puede corroborar que la 

desviación estándar es, en muchos casos, superior a la disposición paralela. De forma 
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análoga a la figura 4.9, en la figura 4.12 se ha representado la variación del módulo y de 

la dureza en función del contenido en grafeno para el PEEK y todos los 

nanocompuestos medidos en perpendicular (muestras pegadas). Es posible observar que 

el error de las medidas en perpendicular es mayor que en las muestras en paralelo, como 

ya apuntaba la figura 4.11, especialmente en el caso de la dureza, por lo que resulta 

complicado discernir un claro comportamiento con el contenido de grafeno. Sin 

embargo, puede apreciarse que la tendencia resulta similar a la encontrada en la figura 

4.9, en cuanto a que una pequeña cantidad inicial de grafeno produce un efecto 

reforzante mucho menos importante que al incorporar cantidades adicionales.  

 

Figura 4.13 Comparación de los valores de Eô medidos en paralelo (h = 1.2 µm) (muestras 

embebidas) y perpendicular (h = 1.5 µm) (muestras pegadas).  

 

La figura 4.13 muestra la comparación entre los valores del módulo recogidos en 

perpendicular y en paralelo. En general, teniendo en cuenta las barras de error, los datos 

se ajustan a la recta descrita por Eôperp = Eôparal, aunque hay algún valor que se desvía 

significativamente. Por ejemplo, los nanocompuestos con mayor contenido en grafeno 

tipo GsPEEK (PEEK/GsPEEK 2.4% y 3%) y el de menor contenido en grafeno sin 

modificar (PEEK/G 1%) muestran propiedades mecánicas superiores cuando la 

aplicación de la carga se realiza de forma paralela a la superficie de prensado. Por el 

contrario, el PEEK presenta un valor más alto de Eô cuando la aplicación de la carga es 
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perpendicular a la lámina. Estos resultados se discutirán más abajo, a la luz de los datos 

estructurales.  

4.2.2 Influencia del grafeno en la orientación local de la matriz y efecto sobre 

las propiedades mecánicas  

Siguiendo el procedimiento descrito en el capítulo 3, se han analizado las imágenes 

WAXD de PEEK y algunos de sus nanocompuestos, en perpendicular y en paralelo al 

haz incidente, para determinar las posibles orientaciones preferenciales de los cristales. 

Además, para el caso perpendicular, se ha calculado el índice cristalino de las muestras. 

En la figura 4.14 se presentan las imágenes de difracción de una muestra de PEEK, 

obtenidas en ambas direcciones (a y c), así como la variación de la intensidad a lo largo 

del ángulo acimutal, para los tres máximos de difracción de mayor intensidad (b y d). 

La figura 4.14b muestra pequeñas variaciones de intensidad y pueden apreciarse dos 

máximos acimutales con una anchura considerable, que sugieren una ligera orientación 

preferencial. En la figura 4.14c, puede observarse una clara reducción de intensidad 

cerca del ecuador, que está asociada a la absorbancia de la propia muestra, y que 

concuerda con la reducción de intensidad a 0 y 180º que se detecta en los perfiles de 

intensidad de la figura 4.14d. Esta disminución acusada de intensidad dificulta el 

análisis de las posibles orientaciones preferenciales de los cristales laminares en la 

muestra. A pesar de ello, es posible apreciar, en primer lugar, la presencia de dos 

máximos acimutales para la reflexión (200) a º 90º y 270º, como queda señalado por la 

flecha roja. Los perfiles de las reflexiones (110) y (111) no muestran la presencia de 

máximos acimutales con tanta claridad, pero se puede intuir que la (111) presenta cuatro 

máximos. Hay que destacar que este mismo análisis se ha repetido en distintas 

localizaciones de la película de PEEK, y se ha encontrado que la posición de los 

máximos acimutales es muy similar en el caso de la disposición paralela, pero existen 

diferencias significativas para el caso perpendicular, lo que resalta el carácter local de la 

orientación cristalina. 
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Figura 4.14 Imágenes de difracción de una muestra de PEEK y variación de intensidad en función 

del ángulo acimutal para los tres máximos de difracción de mayor intensidad medidos en 

perpendicular (a y b) y en paralelo a la dirección del haz (c y d). 

 

 

 

Figura 4.15 (a) Unidad monomérica del PEEK. (b) Celdilla unidad del PEEK. (c) Proyección de la 

celdilla unidad del PEEK a lo largo del eje c. Figura tomada de S. Kumar et al. 
120

.  
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Con objeto de discutir las posibles orientaciones cristalinas en la película de PEEK, 

es necesario introducir su estructura cristalográfica 
120,121

. La figura 4.15 muestra dos 

proyecciones de la celdilla ortorrómbica de PEEK y puede apreciarse el 

empaquetamiento de las cadenas dentro de la celdilla unidad. La unidad monomérica se 

ha incluido por conveniencia. A partir de los diagramas de WAXS, se han podido 

determinar valores de a = 7.8 Å, b = 5.9 Å y c = 9.9 Å, muy similares a los consultados 

en la bibliografía 
121-123

. 

Atendiendo a la posición de los máximos acimutales de la figura 4.14d, el eje a 

quedaría perpendicular al sustrato, y los ejes b y c contenidos en el mismo, es decir, con 

la dirección de la cadena molecular en el plano de la película. Además, se ha observado 

que la intensidad correspondiente al plano (200) disminuye considerablemente en el 

experimento en perpendicular, reforzando la sugerencia de que los cristales se orientan 

de forma preferente con el eje a perpendicular al sustrato.  

De forma similar al PEEK, los diagramas 2D WAXD de algunos nanocompuestos 

representativos de cada serie se analizaron para determinar la influencia del grafeno 

sobre las orientaciones preferenciales de los cristales laminares. A modo de ejemplo, la 

figura 4.16 muestra el perfil de intensidad a lo largo del ángulo azimutal para la muestra 

PEEK/G(1%), en la disposición paralela y perpendicular al haz incidente. Se observa 

claramente que las variaciones de intensidad para el caso perpendicular no son 

significativas, y esto sugiere que la incorporación de grafeno (figura 4.16a) introduce 

ciertas distorsiones que interfieren en el desarrollo de orientaciones moleculares locales.   

 

Figura 4.16 Cambios en la intensidad frente al ángulo acimutal para las tres reflexiones más 

intensas de una muestra PEEK/G(1%) medidas en perpendicular (a) y en paralelo (b) a la dirección 

del haz. 
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Por otra parte, para el caso paralelo, se pueden observar máximos acimutales bien 

definidos, y que son compatibles con las posiciones encontradas en las muestras de 

PEEK. La reflexión (200) presenta, nuevamente, dos máximos a º 90º y 270º, mientras 

que se intuyen cuatro máximos para la (111) y la (110), en esta última mucho mejor 

definidos a 45º, 135º, 225º y 315º. Para el resto de nanocompuestos, los perfiles 

acimutales muestran máximos de intensidad en las mismas posiciones, pero cabe 

destacar que sólo para las muestras PEEK/GsPEEK (2.4%) y PEEK/GsPEEK (3%), los 

máximos están tan bien definidos como los mostrados en la figura 4.16b para PEEK/G 

(1% vol.). Una orientación preferente del eje c en el plano de la superficie de la película 

es igualmente compatible con estos máximos de intensidad.  

 

Figura 4.17 Perfil de intensidad frente al ángulo de difracción para: (a) la serie GsPEEK; (b) todos 

los nanocompuestos de PEEK con 2.4% vol. de grafeno; (c) PEEK. Todas las muestras fueron 

colocadas en disposición perpendicular al haz incidente. En (c) puede observarse la desconvolución 

de la intensidad integrada en  los máximos cristalinos y el halo amorfo. 

 

Los diagramas 2D WAXD en la disposición perpendicular fueron analizados para 

derivar perfiles de intensidad integrada frente al ángulo de difracción, tal y como se 

describe en el apartado 3.2.2. En la figura 4.17 se muestran estos perfiles para el PEEK 

puro, la serie con GsPEEK (figura 4.17a), y todos los nanocompuestos con una 
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concentración de grafeno de 2.4% vol. (figura 4.17b). Es interesante comprobar que la 

introducción de grafeno produce una disminución de la intensidad del máximo (200), en 

relación a la del resto de reflexiones. Cuanto mayor es la cantidad de grafeno, menor es 

la intensidad relativa de la (200). Parece que el grafeno facilita la orientación de las 

cadenas de PEEK en el plano de las películas, por lo que la señal del plano (200) es 

menos intensa en la medida en perpendicular de las muestras que incluyen el refuerzo.  

La desconvolución de los perfiles de intensidad en máximos cristalinos y halo 

amorfo (ver figura 4.17c) fueron utilizados para determinar el índice de cristalinidad. La 

tabla 4.5 muestra el valor del índice cristalino, en función del contenido de grafeno, para 

el PEEK y los nanocompuestos con grafeno tipo GsPEEK. El resto de muestras siguen 

una tendencia similar: después de incorporar una pequeña cantidad de grafeno (1% 

vol.), sea cual sea el tipo de refuerzo, el índice cristalino disminuye hasta valores que 

permanecen inalterables para concentraciones mayores de grafeno (º 0.33). Sin 

embargo, hay que señalar que el índice cristalino puede estar afectado por la presencia 

de orientaciones preferenciales de los cristales laminares. Por tanto, se decidió comparar 

estos valores con los obtenidos mediante calorimetría diferencial de barrido (DSC) 
64

. 

 

Tabla 4.5. Índice cristalino determinado por WAXS y cristalinidad por DSC de la muestra de 

PEEK y los nanocompuestos con grafeno tipo GsPEEK.  

Muestra 
Índice cristalino 

(WAXS) 

Cristalinidad   

(DSC) 

PEEK 0.37 0.37 

PEEK/GsPEEK(1%) 0.34 0.35 

PEEK/GsPEEK(2%) 0.34 0.34 

PEEK/GsPEEK(2.4%) 0.34 0.38 

PEEK/GsPEEK(3%) 0.33 0.38 

 

A partir de los datos mostrados en la tabla 4.5 se puede observar que los valores del 

índice cristalino, mediante rayos X, y del grado de cristalinidad, mediante DSC, 

coinciden para el caso de PEEK puro. Para los nanocompuestos, ambos valores resultan 

muy próximos y sólo se desvían significativamente para los nanocompuestos con alto 

contenido de grafeno. 
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4.2.3 Correlación de la nanoestructura con las propiedades mecánicas  

Se ha podido constatar que el valor de Eô en paralelo a la dirección de la carga 

(muestras embebidas), Eôparal, coincide con el encontrado en la dirección perpendicular 

(muestras pegadas), Eôperp, dentro del error estadístico, para todos los nanocompuestos 

de PEEK, excepto cuatro casos: PEEK puro, y tres nanocompuestos, PEEK/G(1% vol.), 

PEEK/GsPEEK(2.4% vol.) y PEEK/GsPEEK(3% vol.). Para PEEK, Eôparal < Eôperp,  

mientras que para los tres nanocompuestos, Eôparal > Eôperp. Este resultado puede 

relacionarse con el grado de orientación preferencial de cada material. En el apartado 

4.2.2, se sugirió la presencia de una cierta orientación de los cristales laminares, para 

todos los nanocompuestos, que quedaba descrita por el eje a de la celdilla unidad 

ortorrómbica perpendicular al plano de la película, y la dirección molecular contenida 

en el mismo. Según los resultados de la figura 4.17, el PEEK es el material con una 

mayor intensidad relativa de la reflexión (200). Además, el análisis de la intensidad 

acimutal de las reflexiones (111), (110) y (200) (figuras 4.14 y 4.16), indica que los 

máximos de intensidad están mejor definidos en los nanocompuestos respecto a PEEK, 

siendo especialmente relevante esta diferencia para PEEK/G(1% vol.), 

PEEK/GsPEEK(2.4% vol.) y PEEK/GsPEEK(3% vol.). Estos resultados sugieren que la 

orientación preferencial de los cristales laminares está principalmente desarrollada para 

estos tres nanocompuestos y explicaría que sus propiedades mecánicas en paralelo 

(dirección de aplicación de la carga contenida en el plano donde descansa el eje 

molecular) fueran más elevadas que en perpendicular.  

En cuanto a la variación de Eô y H con la incorporación de grafeno, se han podido 

observar incrementos para todas las series, de forma más clara para las medidas en 

paralelo (figura 4.9), ya que el método de preparación de las muestras permite reducir la 

rugosidad de las superficies. Además, se ha podido constatar que este aumento no es 

lineal con el contenido de grafeno, sino progresivo: hasta un º 1% vol. de grafeno, el 

incremento de Eô es moderado, al tiempo que el de H es despreciable; para 

concentraciones de grafeno superiores, Eô y H aumentan a un ritmo que tiende a ser 

creciente. Es muy llamativo que la cristalinidad también presente una variación con el 

contenido de grafeno muy distinta por debajo y por encima de 1% vol. (ver tabla 4.5).  
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Figura 4.18 Eô y H (h = 1.5 µm) en función de la cristalinidad medida por DSC para los 

nanocompuestos de grafeno/PEEK medidos en perpendicular. 

 

La figura 4.18 muestra la variación de Eô y H en función del grado de cristalinidad, 

medido mediante DSC 
64

. Se han elegido los datos de cristalinidad por calorimetría, 

frente al índice cristalino determinado por rayos X, debido a que estos últimos parecen 

desviarse de la cristalinidad volumétrica cuando la orientación de los cristales laminares 

es significativa, como es el caso de PEEK/GsPEEK(2.4% vol.) y PEEK/GsPEEK(3% 

vol.), tal y como se ha comentado con anterioridad (ver tabla 4.5). La figura 4.18 

muestra una tendencia general de Eô y H a aumentar con el grado de cristalinidad y, por 

tanto, sugiere que las propiedades mecánicas de los nanocompuestos están 

correlacionadas con la nanoestructura de la matriz de PEEK. Por otro lado, puede 

observarse con claridad que los valores de Eô y H para el PEEK puro (símbolos 

abiertos) son significativamente inferiores que los de los nanocompuestos con un grado 

de cristalinidad similar. Por tanto, este resultado indica que el grafeno actúa eficazmente 

de refuerzo sobre la matriz de PEEK. Puede inferirse que las propiedades mecánicas de 

los nanocompuestos de PEEK resultan del compendio de varios factores: por un lado, 

de la nanoestructura de la matriz; por otro, del refuerzo de grafeno. Esto explicaría el 

comportamiento de Eô y H con el contenido de grafeno observado en la figura 4.9. Para 

pequeños contenidos (1% vol. de grafeno), los incrementos mecánicos son muy 

limitados debido a un descenso brusco de la cristalinidad. Para contenidos superiores, la 

cristalinidad tiene a recuperar los valores encontrados en el material puro, y se observan 

incrementos importantes que se pueden asociar a las propiedades intrínsecas del 

refuerzo y a una buena interacción con la matriz. 
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4.3 Conclusiones 

Se ha podido constatar que la nanoestructura de las matrices de iPP y de PEEK se 

modifica de forma muy diferente con la inclusión del grafeno, y esto se traduce en 

diferencias importantes en cuanto al efecto del refuerzo en las propiedades mecánicas.  

Las muestras de iPP estudiadas se pueden asociar a un material isotrópico y, 

además, esta característica se mantiene después de introducir el grafeno. Respecto a la 

cristalinidad, se han encontrado valores prácticamente inalterables al añadir el refuerzo, 

ya sea modificado o no, mientras que el tamaño de cristal disminuye ligeramente, º 

20% respecto a los valores del iPP puro. El análisis de los cambios en las propiedades 

mecánicas en relación a la nanoestructura (cristalinidad y tamaño de cristal) mostró que 

los incrementos de Eô y H con la incorporación de grafeno se deben principalmente a las 

elevadas propiedades mecánicas del refuerzo, y a su adecuada dispersión en la matriz. 

Se ha podido demostrar que los pequeños cambios en la nanoestructura de la matriz no 

influyen significativamente en las propiedades mecánicas. Además, se ha determinado 

que la modificación del grafeno no producía diferencias relevantes en la nanoestructura 

o en las propiedades mecánicas medidas por nanoindentación. Por otro lado, la 

caracterización mecánica por tracción ha resaltado la capacidad del grafeno modificado 

para orientarse a lo largo del eje de carga, entrecruzándose físicamente con las cadenas 

de la matriz y mejorando las propiedades en la dirección de aplicación de la fuerza. Es 

importante resaltar que la combinación de las técnicas de indentación instrumentada y 

tracción permite obtener una visión completa sobre mecanismo de refuerzo del grafeno 

en esta serie de nanocompuestos.  

En el caso del PEEK y sus nanocompuestos, por el contrario, se ha mostrado que la 

aparición de orientaciones preferenciales de los cristales laminares resulta un factor 

determinante para las propiedades mecánicas. Los estudios de WAXS muestran que las 

cadenas moleculares tienden a situarse con su eje molecular paralelo al sustrato de 

prensado. Este resultado se puede asociar a la mayor rigidez molecular de PEEK, y a su 

menor viscosidad frente a iPP. Se ha podido observar que los nanocompuestos con una 

orientación más desarrollada son aquéllos que presentan mejores propiedades mecánicas 

paralelas al sustrato. Éste es el caso de la serie con el refuerzo de tipo GsPEEK, que, por 

otra parte, contiene el compatibilizante con mayor similitud química con PEEK, lo que 
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podría contribuir a un incremento adicional de las propiedades mecánicas a través de 

una mejor interacción entre el refuerzo y la matriz.  

A diferencia de los nanocompuestos de iPP, la cristalinidad de PEEK desciende 

significativamente al incorporar una pequeña proporción de grafeno, para luego 

permanecer prácticamente constante con cantidades adicionales de refuerzo. Este 

comportamiento tiene consecuencias en las propiedades mecánicas y se observa un 

incremento mecánico muy limitado coincidiendo con el descenso brusco de 

cristalinidad. Para cantidades superiores de grafeno, Eô y H aumentan a un ritmo 

creciente, y cantidades pequeñas de grafeno de 3 % vol. llegan a producir incrementos 

mecánicos del º 30 %.  

  



109 

 

5.  Aplicación de la nanoindentación al 
estudio de materiales jerárquicos: 
experimentos a la nanoescala 

Desde un punto de vista estructural, se entiende como material jerárquico a aquel 

material que contiene elementos estructurales que a su vez tienen su propia estructura 

124,125
. En la Naturaleza se pueden encontrar multitud de ejemplos de sistemas con 

distintos órdenes jerárquicos: huesos, tendones, fibras de bambú, conchas de moluscos, 

etc. Todos ellos, gracias a los distintos niveles en los que están ensamblados, consiguen 

las prestaciones requeridas para realizar sus funciones. De la observación de estos 

ejemplos, el ser humano ha ido aprendiendo pautas para crear materiales con 

propiedades mejoradas. 

En materiales poliméricos es fácil distinguir diversos órdenes jerárquicos aún sin 

haber recurrido a la adición de elementos foráneos. Así, en un polímero semicristalino 

se pueden encontrar estructuras micrométricas como las esferulitas, que a su vez están 

compuestas por laminillas cristalinas de dimensiones del orden de decenas de 

nanómetros, las cuales contienen cadenas moleculares que nuevamente presentan una 

estructura ordenada a nivel de décimas de nanómetro.  

Por otra parte, en un material compuesto se puede combinar la complejidad 

estructural de la matriz polimérica con uno o más materiales de refuerzo, que pueden 

también poseer distintas escalas jerárquicas, típicamente micro y nanométricas. El 

refuerzo puede estar constituido por fibras, partículas o materiales bidimensionales de 

muy diversa composición. 

En este capítulo se va a comenzar estudiando el copolímero P(3HB-co-3HV) 

(apartado 2.1) mediante técnicas de nanoindentación dinámica para intentar resolver 

espacialmente las propiedades mecánicas locales asociadas a su estructura jerárquica 

autoensamblada a través del proceso cinético de cristalización. La cristalización de un 

polímero desde su estado fundido suele ocurrir por medio de la nucleación y 

crecimiento de esferulitas. A continuación, se aborda la investigación de materiales 

compuestos jerárquicos constituidos por una serie de láminas de matriz polimérica (PP 

o PEEK) reforzada con grafeno a escala nanoscópica, alternando con láminas de tejido 
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de fibras de carbono, que representa un refuerzo a una escala superior (el diámetro de 

las fibras es de unas pocas micras) (ver apartado 2.3.3). 

La nanoindentación se ha convertido en una herramienta recurrente para la medida 

de propiedades mecánicas a pequeña escala 
126

. Esta técnica resulta especialmente 

ventajosa para el estudio de materiales jerárquicos en los que coexisten dominios 

morfológicos y estructurales a distintas escalas, debido a su capacidad para caracterizar 

volúmenes muy pequeños sin requerir una complicada preparación de la muestra. 

Cuando las heterogeneidades del material son de un tamaño significativamente menor 

que la huella producida por el indentador, la técnica de indentación nos proporcionará 

un promedio de las propiedades del volumen deformado. Por el contrario, si estas 

heterogeneidades son mucho más grandes que la propia huella, se puede llegar a 

precisar su disposición espacial y sus propiedades mecánicas características.  

En la bibliografía pueden encontrarse multitud de trabajos en los que la 

nanoindentación ha resultado de gran utilidad en la caracterización mecánica de 

sistemas jerárquicos 
127-132

. Su aplicación en el área de los biomateriales, donde la 

organización jerárquica se manifiesta con mucha frecuencia, se ha extendido con gran 

rapidez y ha demostrado ser una herramienta muy potente para la caracterización de las 

propiedades mecánicas de los componentes individuales 
127-130

. Un ejemplo típico es el 

tejido óseo, donde se ha puesto de manifiesto que la nanoindentación permite 

diferenciar el tejido trabecular del cortical, y en este último, los osteones de las 

laminillas intersticiales 
128-130

. Asimismo, para polímeros sintéticos y usando 

nanoindentaci·n por AFM, se han identificado localizaciones con distinto ñm·dulo 

relativoò (el valor exacto del m·dulo no se facilit· debido a cuestiones de calibraci·n) 

en una esferulita bandeada 
131

. Finalmente, cabe también destacar los estudios llevados a 

cabo en sistemas poliméricos reforzados jerárquicamente 
132

. Como se menciona más 

adelante, la técnica de nanoindentación se utilizó, en esta ocasión, para mapear las 

propiedades mecánicas de la región fronteriza entre el polímero termoestable y el 

refuerzo microescalar (fibra de sílice a la que se le han unido nanotubos de carbono), 

con objeto de identificar las propiedades características de las interfases. 
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5.1 Materiales jerárquicos autoensamblados 

Los materiales jerárquicos autoensamblados de P3HB-co-3HV estudiados en esta 

tesis doctoral se caracterizan por cristalizar en forma de esferulitas bandeadas en un 

amplio rango de condiciones y temperaturas 
56,57

. Como ejemplo, la figura 5.1 muestra 

una esferulita bandeada cristalizada a 60 ºC. El mecanismo de formación y la estructura 

interna de una esferulita bandeada sigue siendo, hoy en día, objeto de estudio y 

controversia, desde que Keller 
133

 propusiera en 1959 un modelo en el que los paquetes 

de laminillas giraban sobre sí mismos desde el centro de la esferulita a la periferia, con 

una periodicidad que definía la distancia entre bandas. Keith y Padden 
134

 profundizaron 

en el mecanismo de formación del bandeado esferulítico y propusieron que la rotación 

de los apilamientos de laminillas sobre sí mismos se generaba a partir de tensiones en 

las superficies basales opuestas de los cristales laminares. Años más tarde, Schultz y 

Kinloch 
135

 aportaron una nueva visión, describiendo las esferulitas bandeadas como el 

resultado de grandes dislocaciones que daban lugar a un cambio en la dirección de los 

cristales. Bassett y Hodge 
136

, ya en la década de los 70, y basados en observaciones de 

microscopía electrónica, propusieron que el entrecruzamiento de laminillas con distinta 

orientación determinaba la formación del bandeado. Años más tarde, el desarrollo 

tecnológico en las líneas de difracción de rayos X de los sincrotrones de última 

generación facilitó la resolución espacial de la estructura cristalográfica en distintos 

puntos de una esferulita de poli(3-hidroxibutirato) o PHB, lo que permitió confirmar la 

concordancia entre el bandeado observado por microscopía óptica polarizada y la 

distancia entre diagramas de WAXS similares 
137,138

. Aún más, se pudo constatar que 

existe una rotación regular de la celdilla unidad del PHB a lo largo del radio 
138,139

. Por 

otra parte, las medidas en tiempo real de AFM en copolímeros al azar de PHB y 3-

hidroxihexanoato vinieron a demostrar el giro continuo de una laminilla en el frente de 

cristalización 
140

. Una de las últimas evidencias encontradas en la bibliografía 

corresponde a estudios de microespectroscopía infrarroja de polarización sobre 

esferulitas de PHB, en los que se ha podido relacionar una oscilación periódica de la 

intensidad de determinadas bandas con variaciones de la orientación de las cadenas, lo 

que sugiere, nuevamente, la rotación de las lamelas a lo largo de la dirección radial 

141,142
. 
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Desde entonces, se han propuesto un gran número de modelos para describir la 

formación del bandeado esferulítico 
143,144

. En general, existen dos corrientes 

diferenciadas, una que apoya el giro gradual y regular de las laminillas en la dirección 

del radio esferulítico, y aquélla que propone discontinuidad en la orientación a lo largo 

del bandeado como consecuencia del entrecruzamiento de laminillas. 

Recientemente, la controversia se ha avivado con la aparición de nuevos estudios de 

SEM y de varios trabajos de revisión sobre el tema 
143,145

.  Woo et al. 
145,146

 han 

mostrado imágenes de SEM sobre mezclas de poli(óxido de etileno) (PEO) con ácido 

poliláctico (PLA) y de P3HB-co-3HV con poli(vinil acetato) en las que es posible 

comprobar que las laminillas se disponen en una orientación principal para formar un 

tipo de banda, y las bandas adyacentes aparecen como ramas laterales. Estos mismos 

autores han conseguido crear esferulitas bandeadas de poli(adipato-1,6-hexametileno) a 

través de la alternancia de anillos de birrefringencia positiva y negativa usando 

cristalización por pasos 
147

. De esta manera, pudieron demostrar que el giro de las 

laminillas sobre sí mismas no era la única disposición capaz de formar un bandeado 

esferulítico. Por otro lado, el trabajo de revisión de Crist y Schultz 
143

 recoge estudios, 

basados en técnicas microscópicas, que muestran una rotación continua de las laminillas 

en una variedad de materiales. Son especialmente relevantes las imágenes de TEM 
148

, 

que muestran el giro helicoidal de un paquete individual de laminillas, y de AFM 
140,149

, 

donde puede observarse la rotación uniforme de los cristales laminares a lo largo de la 

dirección radial, en dos disposiciones diferentes: en los valles, las laminillas se sitúan 

planas, paralelas al sustrato, mientras que en las crestas, se posicionan de canto. 

La técnica de nanoindentación ofrece la oportunidad de abordar la controversia arriba 

expuesta desde una nueva perspectiva. Por una parte, permite la resolución espacial de 

las propiedades mecánicas, y es de esperar que revele diferencias morfológicas o 

estructurales en distintas localizaciones de una esferulita. Por otra parte, la 

nanoindentación ha demostrado que puede distinguir entre regiones con diferentes 

orientaciones en una laminilla polimérica 
150

. El objetivo del estudio que a continuación 

se presenta es aplicar la nanoindentación al estudio de las propiedades mecánicas de 

esferulitas de P3HB-co-3HV, con objeto de contribuir al entendimiento actual sobre el 

ordenamiento de cristales laminares en esferulitas bandeadas poliméricas. Los 

resultados de nanoindentación se completarán con observaciones de microscopía óptica 

y AFM, y se pretende establecer una correspondencia entre las periodicidades 
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encontradas por las diversas técnicas. Finalmente, se incluye, asimismo, una discusión 

sobre una serie de aspectos críticos que pueden introducir imprecisiones en la 

determinación de las propiedades mecánicas de estos sistemas por nanoindentación.  

5.1.1 Propiedades mecánicas locales en una esferulita bandeada de P3HB -co-

3HV 

La esferulita de P3HB-co-3HV de la figura 5.1 presenta un espaciado entre bandas 

adyacentes que oscila entre 6 y 8 µm, lo que supone una distancia idónea para su 

estudio mediante nanoindentación, ya que una buena calibración del instrumento 

permite determinar las propiedades mecánicas con una resolución de décimas de micra. 

El P3HB-co-3HV, de naturaleza frágil, tiende a formar grietas, localizadas, en muchas 

ocasiones, en el centro de las esferulitas, como puede observarse en la figura 5.1.  

5.1.1.1 Propiedades mecánicas locales a lo largo de la morfología bandeada 

En primer lugar, se realizó un estudio sobre los cambios de las propiedades 

mecánicas a lo largo de una línea recta que atraviesa el bandeado esferulítico, tal y 

como aparece señalado en la figura 5.1. Se realizaron 120 indentaciones separadas por 1 

µm y de una profundidad aproximada de 100 nm. Las huellas residuales no se pueden 

observar mediante MO debido a su pequeño tamaño, y las que aparecen en la figura 5.1 

(arriba-izquierda y abajo-derecha), corresponden a indentaciones de dimensiones muy 

superiores que se realizaron a posteriori con objeto de localizar el punto inicial y final 

del experimento.  

 

 

Figura 5.1 Imagen de MO de la morfología de bandas de una esferulita de P3HB-co-3HV. A lo 

largo de la línea negra, se realizaron 120 indentaciones, separadas por 1 µm y con una profundidad 

aproximada de 100 nm. Los círculos identifican dos grietas cercanas al centro de la esferulita. 
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Figura 5.2 Módulo de almacenamiento en función del desplazamiento del indentador para las 10 

primeras indentaciones de la línea mostrada en la figura 5.1.  

 

En la figura 5.2 se representa la variación de Eô en función de la penetración para las 

10 primeras indentaciones en la línea de la figura 5.1 (comenzando por arriba a la 

izquierda). Como ya se ha mencionado en ocasiones anteriores, los valores de Eô a 

penetraciones h < 20 nm no se toman en cuenta porque están afectados por: las 

imprecisiones en la calibración del área de la punta a pequeñas penetraciones, la 

transición del modo de deformación de esfera a pirámide, etc. 
12

 Para h > 20 nm, se 

puede observar que el módulo es constante con la penetración y, por tanto, constituye 

una medida representativa de las propiedades mecánicas de cada localización. 

Asimismo, puede observarse que el valor de Eô para h = 100 nm oscila en el intervalo º 

3 - 4 GPa. Dado que la diferencia entre el valor mínimo y máximo del intervalo es 

significativa, se procedió a estudiar, de forma detallada, las variaciones en las 

propiedades mecánicas en función de la localización en la esferulita. 

En la figura 5.3a se han representado las variaciones de Eô, a una penetración 

constante de h = 100 nm, en función de la distancia a la primera indentación de la línea 

recta en la figura 5.1. Los valores más pequeños del módulo, rodeados por dos círculos, 

corresponden a indentaciones realizadas sobre dos grietas indicadas en la figura 5.1. 

Para el resto de valores de Eô, puede apreciarse una secuencia de picos y valles con una 

periodicidad aproximada de 6 - 7 µm. Los símbolos negros representan las 

indentaciones realizadas en el centro de bandas oscuras en la figura 5.1. Por tanto, los 

valores de Eô más elevados están asociados a las bandas oscuras, mientras que los 
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valores más pequeños se corresponden con las bandas más claras. Los valores promedio 

de las crestas y valles mecánicos son Eô = 3.8 ° 0.2 GPa y 3.1 ° 0.1 GPa, 

respectivamente. 

 

Figura 5.3 Representación de (a) Eô y (b) S, para h = 100 nm en función de la distancia, d, al punto 

inicial de la línea que se muestra en la figura 5.1. Los círculos representan la localización de las 

grietas. 

 

Es posible extraer varias conclusiones a partir de la figura 5.3: (i) el bandeado 

observado por MO y la periodicidad con la que varían las propiedades mecánicas 

coinciden; (ii) los valores de Eô experimentan una modulación continua, en lugar de 

cambiar de forma abrupta; (iii) las bandas oscuras de la imagen de MO tienen asociadas 

los valores de Eô más altos, mientras que las claras presentan los valores de Eô más 

pequeños.  

En este punto, resulta necesario recordar que las propiedades mecánicas en cada 

localización responden al promedio de todo un volumen de deformación debajo del 

indentador, sujeto al campo de esfuerzos que se extiende radialmente desde el punto 
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inicial de contacto punta-muestra. Por tanto, se podría cuestionar si la variación gradual 

observada para Eô desde los valores máximos a los mínimos es genuina, o surge como 

consecuencia del alcance del campo de deformación. Sin embargo, el análisis del 

módulo en función de la penetración, mostrado en la figura 5.2, viene a demostrar que 

esta propiedad es constante desde h å 30 nm hasta h å 100 nm y, por tanto, representa 

un valor característico de cada localización, lo que refuerza la hipótesis de la variación 

continua de las propiedades mecánicas.  

Otra cuestión importante relativa a este estudio se aborda en la figura 5.3b. Los 

cálculos llevados a cabo para extraer los datos de Eô y H requieren una estimación del 

área de contacto entre la punta y la muestra. Esta estimación se realiza a partir de una 

calibración en un material de referencia (sílice), como se detalla en el apartado de 

Métodos de esta tesis. Se ha sugerido que la interacción entre la punta de diamante y 

una superficie rígida como la sílice podría no ser adecuada para calibrar el contacto de 

la punta con una superficie polimérica, más blanda, por lo que algunos autores 

recomiendan realizar esta calibración con un material polimérico 
68,69

. Una forma de 

describir el contacto punta-muestra de forma más adecuada se basa en la consideración 

de un ñdefecto aparente de puntaò 
69

, aunque se ha demostrado que este parámetro 

depende en gran medida del polímero utilizado 
151

. Por tanto, incluso en el caso de 

utilizar un polímero como material de referencia para la calibración, permanece cierta 

incertidumbre en el cálculo de Eô y H. Como posible solución, se ha decido representar 

las variaciones en la rigidez de contacto (figura 5.3b), ya que se trata de una magnitud 

independiente del área de contacto 
42,49,50,102

. La comparación entre las figuras 5.3a y b 

pone de manifiesto que el comportamiento de ambas propiedades a lo largo del radio 

esferulítico es muy similar, siguiendo una modulación continua de las propiedades 

mecánicas, de los picos a los valles.  

5.1.1.2 Mapeado de las propiedades mecánicas de una esferulita 

Los resultados encontrados sobre las variaciones mecánicas a lo largo de una línea en 

una esferulita bandeada estimularon una exploración más detallada de dicho 

comportamiento. Con ese fin, se realizó un mapeado de las propiedades mecánicas de 

diversas esferulitas de P3HB-co-3HV, usando una malla de 21 × 21 indentaciones, con 

una penetración aproximada de 100 nm y separadas entre sí por 1 µm. Con cada mapa, 

se cubrió un área total de 20 × 20 µm
2
.  
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En la figura 5.4a se muestra la imagen óptica de un cuadrante de una esferulita, 

donde se observan varias bandas oscuras y claras. Los valores del módulo de 

almacenamiento para cada posición X e Y se representan en la figura 5.4b siguiendo el 

código de colores de la derecha. En las figuras 5.4c y 5.4d se han representado la 

interpolación de los datos de H y Eô, respectivamente, siguiendo el código de colores 

situado en la parte inferior de la imagen (en GPa). Puede observarse que las regiones 

azul oscuro (Eô y H mayores) se identifican con las bandas más oscuras de la imagen 

óptica. De forma similar, las regiones naranjas y amarillas (Eô y H más pequeños) 

definen las bandas más claras.  

 

Figura 5.4 (a) Imagen óptica del cuadrante de una esferulita donde se ha realizado un experimento 

de 21 × 21 indentaciones separadas por 1 µm. (b) Valor absoluto de E´ en cada punto específico X e 

Y (h = 100nm). El código de colores aparece a la derecha de la imagen. (c) Mapas de contorno por 

interpolación de los valores de la dureza y (d) el módulo de almacenamiento. El código de colores, 

en GPa, se representa en la parte inferior. 

 

Por otra parte, la figura 5.4b sugiere que Eô y H varían gradualmente de una banda a 

la adyacente. Esto puede observarse claramente en todos los mapas: las transiciones de 

las regiones azul oscuro a las naranjas se realizan de manera paulatina, pasando por 

zonas de color amarillo, verde y azul claro, asociadas a valores intermedios. 

Experimentos análogos en otras regiones del bandeado esferulítico dieron resultados 

muy similares. Como ejemplo, la figura 5.5 muestra los resultados sobre una zona de 

encuentro (ñimpingementò) entre dos esferulitas. De nuevo, es posible observar con 
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claridad cómo existe una variación continua de propiedades mecánicas de las crestas a 

los valles, formando un bandeado muy similar al de la imagen topográfica.  

 

Figura 5.5 (a) Imagen óptica de la colisión entre dos esferulitas. (b) Mapa del módulo de 

almacenamiento (valores interpolados) para la zona seleccionada. Misma escala que en la figura 

5.4. 

 

5.1.1.3 Correspondencia entre AFM, microscopía óptica y nanoindentación 

Finalmente, se seleccionaron dos regiones de una esferulita para realizar un análisis 

combinado de MO, AFM y nanoindentación, como se muestra en la figura 5.6. En la 

parte central se muestran las imágenes de MO (arriba) y de AFM (abajo) en las que 

aparecen remarcadas las dos regiones de estudio, cada una de ellas de 20 × 20 µm
2
. A la 

izquierda y derecha de estas imágenes, aparecen los resultados de nanoindentación, que 

incluyen los mapas de valores de Eô interpolados (h = 100 nm,  21 x 21 indentaciones), 

así como la morfología por MO y AFM, y un perfil de la variación de la topografía a lo 

largo de las líneas marcadas en azul y rojo en las imágenes de AFM. En estos perfiles se 

observa con claridad una oscilación regular de la topografía con una periodicidad de 4.5 

µm y una altura pico-valle de aproximadamente 30 ï 40 nm. Esta periodicidad encaja 

por completo con las distancias observadas mediante MO. Además, los picos y valles 

observados por AFM están asociados a regiones claras y oscuras, respectivamente, de la 

imagen óptica.  

La figura 5.6 muestra que los mapas de propiedades mecánicas reproduce con 

exactitud la morfología de bandas de la esferulita, mostrando la misma regularidad que 

la encontrada por ambas microscopías. Estudios previos de indentación sobre películas 

de PE de muy alto peso molecular demostraron que la dureza, medida con un 

microdurímetro convencional, era dependiente de la orientación de las cadenas respecto 
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a la dirección de aplicación de la carga 
150

. Por tanto, cabe esperar que las zonas con 

mejores propiedades mecánicas (valles morfológicos) se correspondan con regiones 

donde las laminillas estén apoyadas en sus superficies basales (representadas 

esquemáticamente en la figura 5.7a), mientras que las más lábiles (crestas según AFM) 

se asociarían con laminillas cristalinas dispuestas preferentemente de canto (figura 

5.7b).  

 

Figura 5.6 Centro de una esferulita de P3HB-co-3HV cristalizada a 65 ºC. En la parte central: 

imagen de MO (arriba) y de AFM (abajo), donde se señalan las dos regiones de estudio. A la 

derecha e izquierda de la parte central, de arriba abajo: mapa de Eô, ampliación de la imagen de 

MO, topografía por AFM  y perfil topográfico a lo largo de las líneas indicadas en la imagen de 

AFM. La escala del mapa de Eô se sitúa arriba a la izquierda, en GPa. 

 

En resumen, los resultados arriba mostrados sugieren que las propiedades mecánicas 

en los valles son un 30% superiores a las encontrados en las crestas, y esto es 

compatible con la presencia de laminillas cristalinas dispuestas con su superficie basal 

paralela al sustrato en los primeros, frente a la disposición perpendicular en las 

segundas. Aún más importante, los resultados de nanoindentación sugieren que existe 

todo un rango de valores intermedios de Eô y H, entre los de los valles y las crestas, y 

esto apoya el modelo de giro continuo de las laminillas a lo largo del radio esferulítico.   






































































































































































