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Prefacio

Mis primeros pasos en la investigacion me llevaron a estudiar metabolitos
secundarios y péptidos. Desde entonces, mi fascinacion no ha dejado de crecer,
especialmente por la capacidad de ciertas moléculas para organizarse de forma
espontanea en estructuras jerarquizadas que, a primera vista, parecen imposibles de
concebir. Esta maravilla de la naturaleza reveld el poder de lo invisible y me animé a

profundizar en el comportamiento de los materiales.

Sin embargo, alcanzar este doctorado no ha sido sencillo. La distancia con mis
seres queridos, sumada a presupuestos de investigacién inestables y politicas
cambiantes, puso a prueba mi determinaciéon en multiples ocasiones. Ademas, la
pandemia de COVID-19 y la mudanza de los laboratorios de mi grupo de investigacién
prolongaron mi estancia mdas de lo previsto. Aun asi, cada obstdculo encontré su
contrapeso en el apoyo constante de mi familia, mis amigos y mis directores de tesis,

guienes me sostuvieron con su afecto y compromiso.

El resultado de esta investigacion ofrece una contribucién para comprender y
modular estructuras cristalinas 1D dentro de matrices poliméricas, empleando
copolimeros de baja polidispersidad como modelo. Pero este logro va mas alla de lo
académico. Como mujer proveniente de un entorno sociocultural donde aun persisten
rasgos machistas, culminar un doctorado reviste un profundo significado, es un
testimonio de empoderamiento para miy, espero, para otras mujeres que deseen seguir

un camino similar.

Una experiencia transformadora durante mi formacion fue un curso sobre

seleccion de materiales. Alli descubri que, de la misma manera que los materiales



ductiles pueden deformarse sin romperse, las personas también podemos adaptarnos y
resistir ante la presién constante. A la par, la llamada “fatiga de los materiales” me
ensefid que los esfuerzos repetidos, sin descanso, terminan por agotar cualquier
sistema. Comprender este paralelismo me motivé a cultivar la flexibilidad y el equilibrio

necesarios para no fracturarme en el camino.

He comprobado que el doctorado es mas una prueba de resistencia que de
velocidad y que mi principal contrincante siempre fui yo misma. Al final, la busqueda de
mis propios limites me impulsé a superarlos. Anhelo que esta tesis, con sus hallazgos y
reflexiones, sea de utilidad para futuros proyectos y, sobre todo, que inspire a otras
personas a creer en su capacidad de forjarse, reformarse y resistir, tal como lo hacen los

mejores materiales.



Resumen

La creciente demanda de materiales poliméricos funcionales con propiedades
ajustables ha impulsado la investigacion de copolimeros de bloque semicristalinos
capaces de autoensamblarse en nanoestructuras bien definidas. Esta tesis describe la
sintesis, caracterizacion y estudio de estructuras unidimensionales (1D) basadas en
poliestireno-bloque-poli(6xido de etileno) (PS-b-PEQ), con distintas masas molares y

bajos indices de polidispersidad, incorporadas en diversas matrices de poliestireno (PS).

La metodologia adoptd un enfoque termodindmico-cinético que permitio
determinar cémo la masa molar del copolimero y las condiciones de almacenamiento
influyen en la morfologia final. Esto posibilitéd inducir una transicion controlada desde
estructuras discoidales hasta nanoestructuras 1D con longitudes entre 297 nm y mas de
10.000 nm, dependiendo de los parametros de procesamiento. La caracterizacion
exhaustiva mediante microscopia electrénica de transmisiéon (TEM), calorimetria
diferencial de barrido (DSC), analisis termogravimétrico (TGA), ensayos dinamico-
mecanicos (DMA) y medidas del angulo de contacto permitioé correlacionar la morfologia

con las propiedades de los materiales.

Los resultados demostraron que tanto la masa molar como la proporcién de PS
son factores criticos para la estabilidad y dimensiones de las nanoestructuras 1D
formadas. La adicion de divinilbenceno (DVB) a la matriz de PS preservd estas
morfologias a temperaturas superiores a la Tg del PS y aumento significativamente la
estabilidad térmica. Los analisis TGA revelaron que el copolimero de mayor masa molar

retrasa el inicio de la degradacion, mientras que el de menor masa molar, al presentar



dominios cristalinos mas extensos, alcanza mayor resistencia térmica inicial, aunque con

un residuo final reducido.

La presencia de nanoestructuras 1D modifica propiedades como el médulo de
almacenamiento y la humectabilidad, ofreciendo posibilidades de ajuste para
aplicaciones especificas. Este estudio demuestra que el control simultdneo de la
termodindmica de separacién de fases, la cinética de cristalizacidon y la densidad de
entrecruzamiento constituye un método eficaz para diseifiar materiales con propiedades
térmicas, mecdnicas y superficiales ajustables, con potencial aplicabilidad en

recubrimientos, membranas y dispositivos de liberacién controlada.

Palabras clave: Copolimeros de bloque, Autoensamblado, Estructuras unidimensionales

(1D), Poliestireno-bloque-poli(oxido de etileno) (PS-b-PEQ).



Abstract

The increasing demand for functional polymeric materials with tunable
properties has prompted research into semicrystalline block copolymers capable of self-
assembling into well-defined nanostructures. This thesis details the synthesis,
characterization, and study of one-dimensional (1D) structures based on polystyrene-
block-poly(ethylene oxide) (PS-b-PEQ), with varying molar masses and low

polydispersity indices, incorporated into various polystyrene (PS) matrices.

The methodology employed a thermodynamic-kinetic approach that enabled the
determination of how the copolymer molar mass and storage conditions influence the
final morphology. This facilitated the induction of a controlled transition from discoidal
structures to 1D nanostructures with lengths ranging from 297 nm to over 10.000 nm,
depending on the processing parameters. Comprehensive characterization using
transmission electron microscopy (TEM), differential scanning calorimetry (DSC),
thermogravimetric analysis (TGA), dynamic-mechanical analysis (DMA), and contact
angle measurements allowed the correlation between morphology and material

properties.

The results demonstrated that both molar mass and PS proportion are critical
factors for the stability and dimensions of the formed 1D nanostructures. The addition
of divinylbenzene (DVB) to the PS matrix preserved these morphologies at temperatures
above the glass transition temperature (Tg) of PS and significantly enhanced thermal
stability. TGA analyses revealed that the higher molar mass copolymer delays the onset

of degradation, whereas the lower molar mass copolymer, exhibiting more extensive



crystalline domains, achieves greater initial thermal resistance, although with a reduced

final residue.

The presence of 1D nanostructures has been demonstrated to modify properties
such as storage modulus and wettability, offering tunability for specific applications. This
study shows that simultaneous control of phase separation thermodynamics,
crystallization kinetics, and crosslinking density constitutes an effective method for
designing materials with adjustable thermal, mechanical, and surface properties, with

potential applicability in coatings, membranes, and controlled release devices.

Keywords: Block copolymers, Self-assembly, One-dimensional (1D) nanostructures,

Polystyrene-block-poly(ethylene oxide) (PS-b-PEQ).

vi
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1.1. Introduccidn

La capacidad de manipular la materia &tomo por 4tomo ya no es una visién
futurista, sino una realidad que estd redefiniendo el conocimiento en la ciencia de
materiales. En la iconica conferencia “There’s Plenty of Room at the Bottom” (1959),
Richard Feynman planted una vision revolucionaria sobre la posibilidad de controlar la
materia a escalas atdmicas y moleculares [1]. Su propuesta no se limitaba a miniaturizar
dispositivos ya existentes, sino a construir objetos completamente nuevos, &tomo por

atomo, abriendo un vasto horizonte de posibilidades.

Feynman imagind almacenar informacién en espacios diminutos, fabricar
maquinas moleculares capaces de trabajar con precisién atémica y disefar materiales
con propiedades personalizadas. Este discurso, aunque especulativo en su momento,
anticipd conceptos que décadas después se convertirian en pilares fundamentales de la
nanociencia y nanotecnologia. Fue una invitacién a explorar un territorio inexplorado,
mirar “hacia abajo” —a la escala mas pequeiia— donde las leyes de la fisica ofrecen una

inmensa diversidad de oportunidades.

El desarrollo de metodologias basadas en la sintesis quimica y técnicas avanzadas
de caracterizacion permitié explorar y manipular la materia a nivel nanométrico. La
sintesis de nanoestructuras de tamafo y forma controlados (tridngulos, cubos, tubos,
alambres, varillas, fibras, etc.), su autoensamblado, sus propiedades y sus posibles
aplicaciones son objeto de rigurosas investigaciones, haciendo realidad la visién de

Feynman en el contexto de materiales [2].
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1.2. Nanociencia y nanotecnologia

Se han publicado numerosas resefas y libros de texto sobre la nanociencia y la
nanotecnologia, los cuales respaldan su posicién como areas cientificas y tecnoldgicas
de vanguardia en el siglo XXI. Este reconocimiento se fundamenta en los avances
logrados en investigaciones tanto fundamentales como aplicadas durante las ultimas
décadas [3-9]. Las propiedades fisicas Unicas de estos nuevos materiales se explican por
sus caracteristicas estructurales, que ocupan un estado intermedio entre los dtomos

individuales y los materiales macroscoépicos [10].

1.2.1. Contexto histdrico y cientifico

Sus raices histéricas se remontan a practicas antiguas, como el uso de
nanoparticulas metalicas en los vidrios de las catedrales goticas, en las pinturas y
esmaltes renacentistas [11,12]. Estos ejemplos muestran como las propiedades épticas
y estructurales de los materiales fueron manipuladas inadvertidamente a nivel
nanométrico. Ademas, los experimentos de Michael Faraday con nanoparticulas de oro
en el siglo XIX sentaron las bases cientificas para comprender las propiedades Unicas de
los materiales a escala nanométrica [13,14]. Por ejemplo, la Copa de Lycurgus (siglo IV
d.C.) demuestra cdmo nanoparticulas metalicas pueden influir en las propiedades

Opticas de los materiales [15] .

Asimismo, la naturaleza ha sido una fuente inagotable de inspiracién para el
disefio de materiales funcionales. Las alas de mariposas Morpho generan colores
estructurales mediante nanoarquitecturas que manipulan la luz [16], mientras que las

hojas de loto presentan superficies nanoscépicas superhidrofébicas que facilitan la
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eliminacion de contaminantes [17]. Estos ejemplos ilustran cdmo los sistemas bioldgicos

emplean estrategias nanométricas con alta eficiencia.

El autoensamblado molecular, un proceso clave en la organizacion jerarquica de
sistemas bioldgicos, se destaca por su capacidad para disponer moléculas en
nanoestructuras estables mediante interacciones no covalentes. Ejemplos como las
hélices alfa del ADN, las estructuras cristalinas de proteinas y las fibrillas de coldgeno
(diametros entre 5 y 500 nm) evidencian el alto nivel de complejidad y orden alcanzable

a estas dimensiones [18].

1.2.2. Principios fundamentales de la nanoescala

Los nanomateriales presentan propiedades Unicas que emergen al reducir sus
dimensiones a la escala nanométrica, comprendida entre 1 — 100. A medida que las
dimensiones de los materiales se reducen dentro de esta escala, sus propiedades
Opticas, mecanicas, térmicas y electrénicas cambian significativamente. Estas se
conocen como Propiedades de Escala (Size Dependent Properties). Por ejemplo, el efecto
de confinamiento cuantico en nanoparticulas altera sus propiedades O&pticas,
permitiendo la sintonizacidén de colores segun el tamafio de las particulas. Asimismo, la
conductividad térmica y eléctrica puede variar debido a la dispersidn de electrones y

fotones, lo que impacta el rendimiento en aplicaciones electrénicas y fotdnicas.

Al disminuir el tamafio del objeto, la proporcion de atomos en la superficie
respecto al volumen aumenta drasticamente, lo que influye en la reactividad quimica y
en fendmenos como la adsorcién y la catdlisis. Esta caracteristica es particularmente
relevante en catalizadores heterogéneos y en materiales para almacenamiento de

energia.
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A su vez, las interfaces entre diferentes materiales, como el nucleo y la corona en
nanoparticulas o las interfaces en nanocompuestos, desempefian un papel crucial en
determinar las propiedades globales del sistema. Estas interacciones afectan
directamente propiedades mecanicas, térmicas y Opticas, siendo clave en aplicaciones

avanzadas como membranas y dispositivos electrénicos.

Para comprender y categorizar la diversidad de los nanomateriales, se pueden
clasificar en funcion de sus dimensiones caracteristicas. Esta clasificacion se basa en el
numero de dimensiones restringidas al rango nanométrico (<100 nm), permitiendo una
comprension mas clara de sus propiedades fisicas y quimicas uUnicas [19,20]. Como se

ilustra en la Figura 1.1, los nanomateriales se dividen en cuatro categorias principales:

oD 1D

Todas las dimensiones (x, y, z) en nanoescala Dos dimensiones (X, y) en nanoescala,
otra dimension no (L)

N S <
5550 Dz =~
NONT I T L X
d <100 nm
2D 3D
Una dimension (d) en nanoescala, Sin dimensiones en nanoescala

otras dos dimensiones (L,, L) no

Figura 1.1. Clasificacion de los nanomateriales segun sus dimensiones.

Imagen adaptada de [20].
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Cero dimensiones (0-D): Incluyen nanoparticulas que son esencialmente
esféricas o de formas irregulares. Estas estructuras tienen aplicaciones prdcticas en
catdlisis, donde la alta relacion superficie-volumen mejora la eficiencia, y en medicina,
como agentes de contraste para imdgenes o sistemas de liberacién controlada de

farmacos.

Unidimensionales (1-D): Comprenden nanohilos, nanovarillas, nanocintas,
nanotubos y nanofibras. Estas estructuras destacan en dispositivos electrénicos vy
sensores debido a su alta relacion de aspecto, que mejora la conductividad eléctrica y
térmica. También son esenciales en membranas de filtracion y sistemas de

almacenamiento de energia.

Bidimensionales (2-D): Como capas delgadas y peliculas, son utiles en
recubrimientos dpticos y eléctricos. Por ejemplo, los materiales 2D como el grafeno
presentan propiedades mecdnicas excepcionales y una alta conductividad, lo que los

hace ideales para electrénica flexible y baterias avanzadas.

Tridimensionales (3-D): Comprenden estructuras volumétricas autoensambladas
o aglomerados que ofrecen propiedades mecanicas avanzadas y aplicaciones en
andamios para ingenieria de tejidos, almacenamiento de hidrégeno y recubrimientos

protectores.

1.2.3. Polimeros en la nanotecnologia

La nanotecnologia integra conocimientos histéricos, biolégicos y tecnoldgicos
para crear materiales innovadores y sostenibles. Entre estos, los nanocompuestos

poliméricos han emergido como una solucién clave, disefiados y controlados a escalas
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inferiores al micrometro. El ejemplo mas claro de un polimero nanocompuesto esta
representado por una dispersidon de nanoobjetos en una matriz polimérica. Sin embargo,
lograr una dispersion uniforme en matrices poliméricas sigue siendo un desafio critico,
ya que la agregacién de nanoobjetos puede comprometer las propiedades deseadas del
material final. Otro aspecto fundamental es la compatibilidad interfacial, que determina
codmo interactlan las nanoobjetos con la matriz polimérica, afectando propiedades
mecanicas, térmicas y opticas. Abordar estos problemas es crucial para garantizar el
rendimiento 6ptimo de los nanocompuestos en aplicaciones avanzadas. Las
propiedades finales de estos materiales no dependen Unicamente de su composicién

quimica, sino también de su arquitectura molecular y organizacién jerarquica [21-23].

La ciencia de polimeros ha experimentado un crecimiento notable desde
mediados del siglo XX, impulsada por la necesidad de materiales ligeros, versatiles y
resistentes. Con la irrupcién de la nanotecnologia, los nanocompuestos poliméricos se
han convertido en una estrategia central para modular propiedades mecdnicas, dpticas,
eléctricas y térmicas a escalas nanométricas [24—-26]. Este avance ha dado lugar a
materiales adaptados a campos tan diversos como la biomedicina, la electrénica flexible,

la liberacion controlada de farmacos y las membranas inteligentes [27-29].

A pesar de su éxito, persisten desafios importantes en la producciéon de
nanocompuestos poliméricos. Como se menciond anteriormente, la dispersién
uniforme de nanoparticulas en matrices poliméricas y la compatibilidad interfacial son
areas activas de investigacién que buscan garantizar propiedades dptimas en

aplicaciones industriales.
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1.3. Nanoestructuras 1D

1.3.1. Propiedades y aplicaciones

Las nanoestructuras de morfologia 1D —como nanocintas y nanofibras—
destacan por su alta relacion de aspecto, rigidez, propiedades mecanicas singulares y
caracteristicas de transporte Unicas [30—35]. Estas propiedades hacen de las estructuras
1D candidatos atractivos para aplicaciones avanzadas. En membranas para purificacion
de agua, las nanofibras permiten una filtracién eficiente y selectiva gracias a su alta
relacion de superficie a volumen y su porosidad controlada, lo que mejora la retencién
de contaminantes y el flujo de agua. En sensores biomédicos, estas estructuras ofrecen
alta sensibilidad y especificidad para la deteccidon de biomoléculas como proteinas y
ADN, facilitando diagndsticos rapidos y precisos. En dispositivos de almacenamiento de
energia, como baterias de iones de litio, las nanofibras actian como conductores
eficaces de electrones e iones, mejorando la capacidad y la estabilidad del ciclo de carga

y descarga.

1.3.2. Fabricacion de estructuras 1D

Actualmente, la fabricacion de nanoestructuras 1D en entornos de laboratorio se
lleva a cabo mediante técnicas nanolitograficas avanzadas, como la escritura con haces
de electrones o iones focalizados, la creacién de patrones con sondas proximales, y la
litografia de rayos X o ultravioleta extrema [36—38]. Estas metodologias ofrecen un
control excepcionalmente preciso sobre las dimensiones y geometrias de las
nanoestructuras, lo que las hace ideales para aplicaciones especializadas, como

dispositivos microelectréonicos y sistemas de alta precision. Sin embargo, la
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implementacion practica de estas técnicas a escala industrial enfrenta limitaciones
importantes, incluidas los elevados costos, la baja velocidad de produccién y la

complejidad técnica inherente.

En contraste, los métodos no convencionales basados en la sintesis quimica
emergen como una alternativa altamente prometedora. Estos enfoques permiten la
generacion de una amplia diversidad de materiales con propiedades personalizables,
gracias a su escalabilidad intrinseca, costos reducidos y flexibilidad en las condiciones de
procesamiento. Ademads, estos métodos aprovechan principios como el
autoensamblado molecular, que facilita la formacion espontdnea de nanoestructuras 1D
con alta uniformidad y precision. Estas caracteristicas posicionan a los métodos
guimicos como una solucidn practica y versatil para satisfacer las demandas crecientes

de materiales nanoestructurados en aplicaciones industriales.

La formacion de nanoestructuras 1D estd profundamente relacionada con el
proceso de cristalizacién. Este proceso comprende dos etapas principales: la nucleacién
y el crecimiento. Durante la nucleacion, los bloques de construccidon moleculares, como
cadenas poliméricas, iones o moléculas pequefias, alcanzan una concentracién critica
que les permite agregarse en nucleos estables. Estos nucleos, a su vez, actian como
puntos de inicio para el crecimiento controlado, donde los mondémeros o unidades
adicionales se incorporan progresivamente en la red cristalina, haciendo crecer la

estructura en una direccion preferencial.

Controlar con precisidn este proceso es un desafio significativo, particularmente
en la sintesis de polimeros nanoestructurados. Para obtener cristales con una

morfologia uniforme y una composicion homogénea, es fundamental regular el

10
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suministro de bloques de construccion, garantizando su integraciéon ordenada en la red
cristalina. Ademads, el desarrollo de estructuras cristalinas perfectas requiere un
equilibrio dinamico y reversible entre las unidades estructurales en la superficie sélida y
las presentes en una fase fluida, ya sea vapor, solucién o fundido. Este equilibrio facilita
la alineacidn precisa de las cadenas poliméricas o moléculas, promoviendo un orden
estructural a largo alcance en la matriz cristalina. El disefio de métodos sintéticos para
nanoestructuras 1D requiere abordar simultdneamente el control de parametros
criticos como las dimensiones, la morfologia y la monodispersidad. Diversos métodos
guimicos han sido desarrollados o revisados recientemente para proporcionar enfoques

bottom-up que permitan un control mas refinado sobre estos parametros.

La Figura 1.2 ilustra varias estrategias sintéticas empleadas en la formacién de
nanoestructuras 1D. Estas incluyen el aprovechamiento de la anisotropia cristalografica
intrinseca de un sélido para dirigir el crecimiento unidimensional (Figura 1.2(a)), la
introduccion de una interfaz liquido-solido que reduzca la simetria de una semilla (Figura
1.2(b)), y el uso de plantillas con morfologias 1D para guiar la formacién de las

estructuras (Figura 1.2(c)).

Adicionalmente, se han utilizado estrategias como el control de Ila
sobresaturacién para modificar el habito de crecimiento de una semilla, el empleo de
reactivos de recubrimiento para regular cinéticamente las tasas de crecimiento de
distintas facetas (Figura 1.2(d)), el autoensamblado de nanoestructuras 0D que se
organizan en arreglos 1D (Figura. 1.2(e)), y la reduccién de tamafio de microestructuras
1D para obtener equivalentes a escala nanométrica (Figura 1.2(f)). Aunque estas

estrategias han ampliado considerablemente las posibilidades de sintesis de

11
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nanoestructuras 1D, aun existen desafios importantes. Aspectos como la
reproducibilidad, la uniformidad y pureza del producto, el escalado eficiente y la
rentabilidad econdmica, asi como los mecanismos subyacentes de algunos métodos,
requieren investigaciones adicionales y optimizacidn para alcanzar su maximo potencial

[39].

""

v Y
,‘_

Figura 1.2. Estrategias sintéticas para la formacidon de nanoestructuras
1D. Las aproximaciones incluyen: (a) crecimiento basado en |la
anisotropia cristalografica de un sdélido; (b) reduccién de simetria
mediante una interfaz liquido-soélido; (c) uso de plantillas con
morfologias 1D; (d) control cinético de tasas de crecimiento con
reactivos de recubrimiento; (e) autoensamblado de nanoestructuras OD
para formar arreglos 1D; y (f) reduccion de tamano de microestructuras

1D. Imagen adaptada de [39].

12
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1.3.3. Mecanismos para la formacién de estructuras 1D
en matrices poliméricas

El desarrollo de nanofibras poliméricas marcé un punto de inflexion en la ciencia
de materiales, demostrando cdmo el confinamiento dimensional y la reduccién de
tamafio al rango mesoscépico pueden influir significativamente en las propiedades
fisicas de los polimeros [40]. Estos avances han coincidido con la creciente necesidad de
superar las limitaciones inherentes a la miniaturizacion de materiales tradicionales,
como el silicio, en sectores clave como la industria de semiconductores. Esto ha
impulsado la busqueda de nuevos enfoques y materiales que ofrezcan alternativas

viables y sostenibles.

Desde entonces, la sintesis de estructuras poliméricas 1D, como nanotubos,
nanohilos y nanovarillas, ha crecido rapidamente gracias al desarrollo de métodos
sintéticos innovadores que permiten un control preciso sobre las dimensiones,
morfologias y propiedades funcionales de estas estructuras. Entre los métodos mas
destacados se encuentran el electrospinning y co-electrospinning [41,42], que se basan
en la aplicacion de fuerzas electrostaticas para estirar soluciones o fundidos poliméricos,
lo que permite la produccion de nanofibras con control sobre su diametro y morfologia.
También estan los métodos basados en membranas [43], que emplean plantillas porosas
para dirigir el crecimiento de estructuras tubulares o fibrilares, y la técnica TUFT (Tubes
by Fiber Templates) [44,45], que utiliza plantillas fibrosas para fabricar nanotubos con
precision dimensional. La polimerizaciéon electroquimica dirige la formacién de
estructuras 1D dentro de plantillas, controlando el tamafio y la morfologia durante el
crecimiento [46,47]. Finalmente, las rutas quimicas y de autoensamblado aprovechan

13
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interacciones supramoleculares y principios termodindmicos para generar estructuras

1D con alto grado de orden y uniformidad [48-50].

Entre estas rutas, el autoensamblado molecular ha emergido como una
estrategia particularmente prometedora para la sintesis de estructuras poliméricas 1D.
Este enfoque utiliza las propiedades intrinsecas de los bloques constituyentes, como la
afinidad quimica y las interacciones débiles (por ejemplo, fuerzas de van der Waals,
enlaces de hidrégeno vy cristalizacidn), para guiar la formacion espontdanea de
estructuras unidimensionales. Las ventajas del autoensamblado incluyen su
escalabilidad, versatilidad en el disefio molecular y capacidad para producir
nanoestructuras con propiedades altamente especificas, adaptadas a aplicaciones

avanzadas.

El avance en la sintesis de nanoestructuras 1D ha sido impulsado por el desarrollo
de enfoques que combinan principios de autoensamblado y técnicas quimicas
avanzadas. La integracién de copolimeros de bloque (BCP) como modificadores dentro
de este marco ha permitido un control mas preciso sobre la morfologia y organizacién
de los dominios, facilitando la generacion de polimeros nanoestructurados con
propiedades especificas. Este enfoque no solo amplia las posibilidades en el disefio de
materiales funcionales, sino que también establece una base conceptual para entender
como los principios termodindmicos y cinéticos pueden guiar la formacion de

nanoestructuras 1D.

14
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1.3.3.1. Copolimeros de bloque

Como se muestra en la Figura 1.3, cuando se combinan diferentes mondmeros
en una misma cadena, se obtienen copolimeros, que pueden presentar distintas
distribuciones: aleatorias, gradientes, alternantes, en injerto o en bloque. La versatilidad
guimica de los monémeros y las condiciones de polimerizacién dan lugar a una variedad

casi infinita de arquitecturas moleculares.

Alez;\toria Ramificada Bloque Alternada Gradiente

Figura 1.3. Esquema de copolimeros AB, segun las diferentes
distribuciones que adopten los mondmeros que los conforman. Imagen

adaptada de [51].

Entre los distintos copolimeros, los copolimeros de bloque (BCP, por sus siglas en
inglés) representan una clase fascinante de materiales poliméricos heterogéneos desde
su primera preparacion exitosa mediante polimerizacion anidnica viviente en la década
de 1950 [52]. Su capacidad para autoensamblarse en diversas morfologias, tanto en
estado sélido como en solucidn, ha sido el foco de numerosos estudios. Esta cualidad de
autoensamblado deriva del hecho de que dos o mds unidades monoméricas
quimicamente distintas e inmiscibles estdn unidas covalentemente en secuencias

discretas (bloques) a lo largo de la misma cadena polimérica.

15
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La incompatibilidad entre estos bloques induce generalmente una separacion de
fases intramolecular espontdnea. Desde el punto de vista termodindmico, una entalpia
de mezcla desfavorable y una baja entropia de mezcla obligan a los bloques a segregarse
en regiones bien definidas. No obstante, la unidon covalente entre ellos impide su
separacion completa, limitando la segregacion a la nanoescala [53]. En otras palabras,
el autoensamblado de los BCP es un proceso de autoorganizacion impulsado por
interacciones fisicas (como interacciones hidrofébicas, van der Waals, m-m,
electrostdticas, y enlaces de hidrégeno), que conduce a la formacién de agregados

supramoleculares estables.

El comportamiento de fases de un copolimero de dos bloques Ay B o dibloque
estd determinado por varios parametros, incluyendo la fraccion volumétrica relativa de
los bloques, el grado de polimerizacion total, definido comoN = N, + Ny (donde Ny4
y Ny son los grados de polimerizaciéon de los bloques A y B, respectivamente), y el
pardmetro de interacciéon Flory-Huggins (xas), que determina el grado de

incompatibilidad entre los bloques Ay B.

El grado de segregacidon estd parametrizado por el valor de la fraccién
volumétrica f, condicionado por el producto xN, que es inversamente proporcional a la
temperatura. Cuando este producto es igual o menor a un valor critico, el sistema es
regido por efectos entrépicos, resultando en una fase desordenada. En contraste, si este
producto supera el valor critico, el sistema es dominado por el término entalpico,

causando una transicion orden-desorden.
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1.3.3.2. Autoensamblado en bulk

Cuando estas fases se ordenan, forman nanoestructuras organizadas con
periodicidad entre 1y 100 nm. Este fendmeno se ilustra claramente en la Figura 1.4, que
ofrece ejemplos de las distintas estructuras ordenadas que pueden formarse bajo
diferentes condiciones termodinamicas. La fracciéon volumétrica estd asociada a la
longitud relativa de los bloques y determina la morfologia resultante. También, se
observa como los copolimeros dibloque con segmentos de volumen comparable
presentan una morfologia lamelar. Aumentar el grado de asimetria composicional

conduce a las fases giroide, cilindrica y, por ultimo, esférica.

La morfologia resultante no solo es una curiosidad académica; tiene
implicaciones practicas inmediatas. Por ejemplo, la fase lamelar puede actuar como una
barrera selectiva, Util en membranas para separacion de gases o liquidos. Las fases
cilindricas o esféricas pueden emplearse en aplicaciones fotdnicas, donde el
espaciamiento nanométrico repetitivo modula la interaccion con la luz. Ademas, el
control de morfologia es esencial en el desarrollo de plantillas (templates) para la
nanofabricacidon dirigida, posibilitando la deposicién localizada de nanoparticulas

metalicas o ceramicas en patrones ordenados.
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Figura 1.4. Diagrama de fases y morfologias autoensambladas de un

copolimero dibloque, en funcién de la composicion vy la

incompatibilidad (xN). Imagen adaptada de [24].

El autoensamblado en un BCP con todos sus bloques amorfos estd impulsado por
una competencia entre contribuciones entalpicas, la energia interfacial entre los
bloques, y contribuciones entrdpicas debido al estiramiento de cadenas. En contraste,
en un BCP con uno de sus bloques capaz de cristalizar, el autoensamblado estd
controlado por la competencia entre la incompatibilidad de los bloques y la fuerza
impulsora de la cristalizacidon [54]. Por lo tanto, el tipo de estructura resultante (lamelas,
cilindros, esferas, u otras estructuras mas complejas) y su tamaino pueden controlarse
de manera precisa modificando la composicidn relativa, la secuencia, la compatibilidad
entre los bloques o la arquitectura del copolimero, como ocurre en los BCP amorfos,

pero también ajustando las condiciones de cristalizacién.
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Es conveniente aclarar una posible ambigliedad de términos comunmente
observada en la literatura en lo que se refiere al estudio de la separacién de fases en
BCP. Normalmente, se emplea el término “microseparacidon” para distinguir areas
separadas de unos pocos nandmetros en lugar de hablar de “nanoseparacidon”, mientras
gue es comun referirse a una “macroseparacion” para tamafios cercanos al micrémetro
o0 mayores. En este trabajo de Tesis, los términos “macro” y “microseparacion” tendran

el significado generalmente utilizado en la literatura.

1.3.3.3. Autoensamblado en solucidon

Cuando un BCP estd compuesto por un bloque hidrofilico y otro hidrofébico, se
le atribuye una naturaleza anfifilica. Si un BCP anfifilico se dispersa en un solvente
selectivo, es decir, un solvente que disuelve a uno de los bloques, pero no al otro, el BCP
se autoensambla formando una estructura micelar. En estas micelas, el blogue soluble
se orienta hacia el exterior formando la corona, que interactia favorablemente con el
solvente, mientras que el bloque insoluble se agrupa en el nucleo de la micela para
minimizar su exposicion al solvente [55]. Como se representa en la Figura 1.5, los BCP
tienden a autoorganizarse en diversas morfologias micelares como esferas, cilindros,
plateletas, vesiculas y otras formas mas complejas [24]. Los factores que influyen en el
tipo de micela formada incluyen la composicién, la longitud de cada bloque, la
temperatura, la concentracién del BCP y la relacién entre los pardmetros de interaccién

bloque-solvente y bloque-bloque [24,56].
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Figura 1.5. Esquema del autoensamblado de BCP en solucidén en

diferentes morfologias. Imagen adaptada de [57].

La formacion de micelas de BCP termodinamicamente estables con diversas
morfologias se rige por tres factores principales que contribuyen a la energia libre del
sistema: el grado de estiramiento de los bloques que constituyen el nucleo, la tensién
interfacial entre el nucleo de la micela y el disolvente exterior, y las interacciones
repulsivas entre las cadenas que forman la corona. Por lo tanto, las morfologias pueden
ser controladas mediante la modificacidn de factores que afecten a cualquiera de estas
tres contribuciones, tales como variaciones en la composicidn y concentracion del
copolimero, la naturaleza del solvente, o la presencia de aditivos como iones u

homopolimeros.

La longitud relativa de los bloques es un factor determinante en la morfologia
desarrollada. La Figura 1.6 muestra el conocido mecanismo de cono-columna para las
transiciones morfoldgicas. Cuando un BCP dibloque es altamente asimétrico, es decir, la
fraccion volumétrica del bloque insoluble (f4), es pequefia, los bloques A prefieren
agregarse en microdominios esféricos, dejando que los bloques B los rodeen como
"coronas' Figura 1.6(a). Esta forma proporciona al sistema el drea interfacial mds bajay
una mayor entropia configuracional en relacién con otras morfologias, por lo que es

energéticamente favorable.
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A medida que f, aumenta a una temperatura fija, la fraccion de volumen de las
coronas (o la fraccidon de volumen efectiva del bloque B, fz) disminuye y se forman
interfaces menos curvadas, las cadenas poliméricas tienen que adoptar nuevas
disposiciones para reducir su estiramiento, lo que conduce a una transicion morfoldgica

de esferas a cilindros y a laminillas como en las Figura 1.7 (b) vy (c).

A 4

fa

Figura 1.6. Esquema de los posibles arreglos de cadenas poliméricas en
diferentes morfologias de un BCP dibloque AB en solucién cambiando
de esfera (a), a cilindro (b), y a lamela (c),a medida que la fraccién en
volumen (fA) del bloque insoluble A (negro) se incrementa hasta 0,5. La
curva punteada en cada morfologia representa una parte de la interfase

entre los dominios Ay B. Imagen adaptada de [24].

La temperatura también es un factor importante, a temperaturas mas altas
aumentan la movilidad de las cadenas poliméricas, facilitando la reconfiguracién

estructural y afectando el tamafio y la estabilidad de las micelas.

El efecto de la concentracion de copolimero en la morfologia de los agregados
micelares puede explicarse por la dependencia del nimero de agregacion (Nagg, el
numero medio de cadenas de polimero en un agregado) con respecto a la concentracién
de copolimero. Para entenderlo se puede recurrir a la Ecuacion 1.1 procedente de la

teoria de micelas de tensioactivos de moléculas pequenas.
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¢ 1.1
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donde C representa la concentracién de copolimero en la solucién, mientras que
CMC se refiere a la concentracién critica de micelizacidon. La CMC es una propiedad
caracteristica que depende de la naturaleza del sistema surfactante-solvente y de
factores como la temperatura. Aunque la CMC no depende directamente de la
concentracion del surfactante, ya que, por definicién, es una concentracién critica por
encima de la cual los surfactantes comienzan a autoensamblarse en micelas, puede

verse influenciada por la interaccidn entre los bloques hidrofébicos y el solvente (x).

Al aumentar el contenido de un solvente que no es afin al bloque que forma el
nucleo micelar, se incrementa el pardametro . Este aumento reduce la CMC debido a Ia
menor solubilidad del bloque, lo que favorece la formacion de micelas y eleva el valor
de Nagg. En consecuencia, bajo condiciones en las que el bloque es menos compatible
con el solvente, se requiere una menor concentracion de BCP para iniciar el

autoensamblado, permitiendo ajustar la estabilidad y la morfologia de las micelas.

La sintesis de nanoestructuras a partir de BCPs es representativa del enfoque
bottom-up, donde la complejidad estructural emerge del orden molecular, sin necesidad
de metodologias costosas a escalas nanométricas. Este contraste con los métodos top-
down (como la litografia electrénica, el fresado iénico focalizado o la ablaciéon laser),
permite la autoorganizacion simultdnea de millones de nanodominios idénticos,

reduciendo costos y tiempo.

22



Capitulo 1 Introducciéon general

1.3.3.4. Autoensamblado dirigido por cristalizacién (CDSA)

En la década de los 2000, se demostrd el papel clave de la cristalizacion del nucleo
en la formacion de morfologias micelares 1D o 2D a través de estudios comparativos de
autoensamblado en solucion de BCPs con bloques cristalizables de
poli(ferrocenildimetilsilano) (PFS) [58] y BCP relacionados con bloques amorfos
formadores de nucleos [59]. Manners y Winnik et al., han estudiado el autoensamblado
de BCP basados en PFS [60—62]como bloques cristalizables formadores de nucleos que
dieron lugar a micelas cilindricas tipo fibras. En la Figura 1.7 se esquematiza el primer
informe que hizo este grupo sobre el crecimiento de estas micelas preexistentes tras la
adicién de BCP. Los autores demostraron que las caras cristalinas expuestas en cada
extremo del nucleo de la micela permanecen vivientes y, por lo tanto, estan disponibles
para la posterior cristalizacién del polimero, mediante un proceso de crecimiento
epitaxial, estableciendo asi la nocién de autoensamblado dirigido por cristalizacién

(CDSA) [63].

ééf:q
— —

Inicio del ; g
creciente aottaiial Continuacion del
itaxi ) ;
I. e p crecimiento epitaxial
bidireccional

Cristalito PFS

bidireccional

Crecimiento de
micela cilindrica

Micela cilindrica
monodispersa

Figura 1.7. Obtencion de micelas cilindricas mediante crecimiento
epitaxial bidireccional a partir de pequenos cristalitos en forma de tallo
como iniciadores para el CDSA de copolimeros en bloque PFS con un

blogue cristalizable formador de nudcleo. Imagen adaptada de [64].
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El proceso de CDSA implica varias etapas clave: inicialmente, el bloque soluble se
disuelve en el solvente selectivo, mientras que el bloque cristalizable forma pequefios
nucleos cristalinos. A medida que avanza la cristalizacién, estos nucleos actian como
centros de nucleacidn que promueven el crecimiento de estructuras mas grandes y
ordenadas. La morfologia final de las nanoestructuras depende de factores como la
velocidad de cristalizacion, la concentracion del copolimero, la temperatura y la
naturaleza del solvente selectivo. Por ejemplo, una cristalizacion lenta favorece la
formacidon de estructuras mas ordenadas y de mayor tamafio, mientras que una

cristalizacién rapida puede resultar en estructuras mas pequefias y menos ordenadas.

El CDSA tipicamente produce nanoestructuras alargadas, como nanocintas o
plateletas con secciones transversales planas, asi como fibras y cilindros con secciones
circulares. Se ha postulado que la morfologia desarrollada estd determinada por la
competencia entre la cristalizacion del nudcleo, que favorece el crecimiento de
estructuras tipo placa extendida, y el estiramiento de la corona, que limita la expansién

de las plateletas [65].

Qiu et al. informaron la obtenciéon de una variedad de nanoestructuras bien
definidas en solucién utilizando copolimeros dibloque como el poli(ferroceno
dimetilsilano)-b-poli(2-vinilpiridina) (PFS-b-P2VP) vy poli(ferroceno dimetilsilano)-b-
poli(dimetilsiloxano) (PFS-b-PDMS) [66,67]. En la Figura 1.8(lzq.) se revela que, a partir
de una solucién de cilindros con un nucleo PFS y una corona PDMS, al afladir unimeros

PFS-b-P2VP, las micelas crecen en las dos direcciones
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Figura 1.8. Formacién de comicela cilindrica a través de CDSA vivo. (1zq.)
Comicela formada por la adicion de unimeros PFS-b-P2VP a una
solucion de micelas cilindricas de PFS-b-PDMS. (Der) Comicela formada
con una secuencia inversa, adicién de unimeros PFS-b-PDMS a una
solucién de micelas cilindricas de PFS-b-P2VP. Imagen adaptada de

[68].

Resulta interesante que dicha estrategia también pudo usarse en negativo como
se presenta en la Figura 1.8(Der). Demostraron que es posible controlar el crecimiento
y la longitud final mediante la adicion adicional de copolimero de bloque, ya que los
extremos de estas estructuras cristalinas permanecen vivos, permitiendo el crecimiento

epitaxial, y bidireccional, del nucleo micelar.

1.3.3.5. Autoensamblado de BCP dentro de matrices poliméricas

El concepto de autoensamblado de BCP en solventes organicos no reactivos ha
sido exitosamente extendido para la preparacién de materiales poliméricos
nanoestructurados empleando mondmeros reactivos [69]. En este enfoque, los

precursores de la matriz polimérica actian como solventes selectivos para uno de los
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bloques del BCP, promoviendo la formacion de nanoestructuras micelares antes de la
reaccion de curado [26]. Estas nanoestructuras son posteriormente estabilizadas por la
reaccion de polimerizacién, lo que fija la morfologia en el material final. Esta

metodologia se conoce como autoensamblado inicial.

Para que esta estrategia sea efectiva, es fundamental que uno de los bloques del
BCP sea inmiscible con el solvente reactivo inicial, mientras que el otro bloque sea
miscible y permanezca en esa condicién durante todo el proceso de curado. De este
modo, se evita la macroseparacion de fases y se garantiza la estabilidad de las

nanoestructuras dentro de la matriz [70].

Bajo ciertas condiciones, la morfologia de las nanoestructuras puede evolucionar
durante el curado debido a cambios en la compatibilidad termodindmica entre el bloque
soluble y la matriz [26]. Esta flexibilidad permite ajustar las propiedades finales del
material, lo que ha llevado a la formacion de diversas morfologias, incluyendo

nanoestructuras esféricas, cilindricas y tipo gusano [70].

Cuando ambos bloques del BCP son solubles en los precursores de reaccion,
surge otro mecanismo conocido como microseparacion de fases inducida por
polimerizacién (RIMPS, por sus siglas en inglés). RIMPS aprovecha el cambio de
solubilidad o miscibilidad de uno de los bloques durante la reaccién de polimerizacién
mientras el otro permanece soluble, induciendo la formacidn in situ de nanodominios
segregados dentro de la matriz polimérica. Esta perspectiva integra la sintesis del
polimero y la formaciéon de la nanoestructura in situ, reduciendo pasos de

procesamiento y evitando aglomeraciones posteriores.
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Este control preciso permite no solo optimizar las propiedades de los materiales,
sino también explorar aplicaciones innovadoras en matrices poliméricas, donde el CDSA
y estrategias complementarias, como el autoensamblado inicial (Al) y la polimerizaciéon

inducida por reaccién (RIMPS), se integran para generar nanoestructuras funcionales.

El objetivo general de este plan de tesis es elucidar las condiciones de sintesis y
procesamiento que permitan integrar dominios cristalinos 1D en matrices poliméricas

por medio del autoensamblado de copolimeros de bloque anfifilicos.

1.4. Objetivos de la tesis

1.4.1. Objetivo general

Elucidar la influencia de las condiciones de sintesis y procesamiento en la
morfologia y las propiedades finales de los materiales nanoestructurados obtenidos por
medio del autoensamblado de copolimeros de bloque anfifilicos en una matrices

poliméricas.
1.4.2. Objetivos especificos

1. Determinar la relacion entre los diferentes parametros estructurales del
copolimero de bloque seleccionado (naturaleza quimica, peso molecular, relaciéon de

bloques y grado de cristalinidad) y la morfologia final desarrollada.

2. Comprender el efecto de las condiciones de sintesis sobre el proceso de

autoensamblado de copolimeros de bloque semicristalinos.
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3. Establecer protocolos generales de sintesis de dispersiones micelares de
copolimeros de bloque semicristalinos en matrices poliméricas basadas en poliestireno

(PS).

4. Determinar la relacion entre la morfologia obtenida y las propiedades finales

de los materiales desarrollados.

1.5. Relevancia en el contexto actual

El contexto cientifico-tecnoldgico actual exige materiales cada vez mas
adaptables y multifuncionales. La exploracién profunda de la sintesis, caracterizaciéon y
modulacion de las propiedades de BCPs en estrategias como RIMPS, Al y CDSA, no solo
contribuye a la comprensién fundamental de la nanoestructuracion polimérica, sino que
también sienta las bases para aplicaciones concretas. Los resultados derivados de estas
investigaciones pueden tener impacto en areas muy disimiles, como el desarrollo de
materiales avanzados para electrénica organica [71] vy, la obtencién de materiales con

mejores propiedades mecdnicas en diferentes sistemas [72].

En este sentido, la investigacién no se limita a la simple correlacién entre
estructura y propiedad, sino que aspira a la capacidad de disefiar materiales “a la carta”,
ajustando parametros estructurales con precision nanométrica para satisfacer
requerimientos funcionales especificos. De esta forma, el presente trabajo se coloca en
la interseccién entre la ciencia de polimeros, la nanotecnologia y la ingenieria de
materiales avanzados, aportando conocimientos valiosos para la siguiente generacion

de materiales inteligentes.
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1.6. Estructura del documento

La presente tesis, se ha disefiado para ofrecer al lector una vision integral del
tema. Tras esta introduccién general, se presentaran los fundamentos tedricos y
experimentales que justifican la eleccidn de los materiales y las metodologias empleadas
en la sintesis y caracterizacidon. Luego se mostrardn los resultados obtenidos y su

discusion, asi como las conclusiones y perspectivas futuras.

El propdsito central es entender cdmo la modulacion de las condiciones de
sintesis y autoensamblado en sistemas basados en copolimeros dibloque del tipo
poliestireno-bloque-poli 6xido de etileno (PS-b-PEO) puede conducir a nanoestructuras
1D a medida, dispersas en matrices poliméricas. Asimismo, se busca explorar el
potencial de mecanismos como RIMPS, Al y CDSA para generar materiales innovadores,
sentando las bases para su posterior aplicacién industrial. Asi, este trabajo aspira a
contribuir a la ciencia fundamental de los polimeros y, a la vez, a la ingenieria de
materiales, aportando capacidad para enfrentar los retos tecnolégicos del presente y

del futuro.
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2.1. Introduccion

En este capitulo, se justifica la metodologia seleccionada para la sintesis de los
nanomateriales 1D a partir del autoensamblado de copolimeros en bloque (BCP),
compuestos de poliestireno (PS) y poli(dxido de etileno) (PEO), en una matriz obtenida
por fotopolimerizacién de estireno (St). La seleccidon adecuada de la metodologia y los
reactivos es fundamental para el éxito en la preparacién de estos materiales. El enfoque
se basa en la sintesis in situ, donde se aprovechan mecanismos complementarios, tales

como:

1. Microseparacion de fases inducida por reaccion (RIMPS).

2. Autoensamblado promovido por cristalizacién (CDSA).

Estos mecanismos permiten explotar las caracteristicas fisicoquimicas de los BCP,
tales como la naturaleza quimica de los bloques, su peso molecular, la relacién entre las
longitudes de los bloques y sus pardmetros de interaccién. Estas propiedades conducen
a la formacién de estructuras autoensambladas con arquitecturas definidas. Para
optimizar las condiciones de sintesis y obtener las morfologias deseadas, es esencial
comprender la evoluciéon termodinamica del sistema reactivo en funcion de la
temperatura y la concentracién. Con este fin, se han construido diagramas de fases
binarios y ternarios que describen el comportamiento fasico del sistema. La informacién
obtenida a partir de estos diagramas es crucial para determinar las condiciones

experimentales dptimas y comprender los procesos involucrados en la sintesis.

En las secciones siguientes, se profundiza en los fundamentos tedricos que

respaldan la eleccion de los mecanismos de sintesis, se justifica la seleccién del sistema
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polimérico PS-b-PEO y se destacan las ventajas del uso de la fotopolimerizacién.
Asimismo, se examinan en detalle los diagramas de fase, resaltando las ventajas de

nuestro enfoque bottom-up.

2.2. Justificacion de los mecanismos de sintesis

En esta Tesis, nos enfocamos en dos mecanismos complementarios: RIMPS y
CDSA. La combinacién de estos mecanismos proporciona un control preciso sobre la

morfologia y las propiedades finales del polimero.

2.2.1. Microseparacion de fases inducida por reaccion

(RIMPS)

RIMPS es un mecanismo que permite obtener nanoestructuras controladas in
situ durante la polimerizacidon de la matriz. Para este mecanismo, se emplea un BCP
cuyos bloques son solubles en los mondmeros reactivos antes de la reaccion. Sin
embargo, uno de los bloques se separa en fases durante la polimerizacién, mientras que
el otro permanece disuelto, estabilizando la nanoestructura generada a través del
autoensamblado del BCP. Este proceso permite aprovechar la separacién de fases para

controlar la estructura a nivel nanométrico, con diversas ventajas:

Control morfoldgico preciso. RIMPS permite obtener nanoestructuras con

morfologia controlada mediante la seleccién adecuada de las condiciones de reaccién

[1].

Dispersion homogénea de nanoestructuras. A diferencia de los métodos post-
sintesis, RIMPS proporciona una distribucién mas uniforme de las nanoestructuras,

evitando la agregacion comun en métodos convencionales [2].
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Control termodindmico y cinético. dependiendo del control (cinético o
termodindmico) que rija el autoensamblado, se pueden obtener arquitecturas muy
variadas. Por ejemplo, ajustando la temperatura de reaccidn y la concentracidon de
iniciador, se controla la velocidad de polimerizacién y, con ello, la evolucién de la
morfologia [3]. El estudio de los diagramas de fase binarios y ternarios asociados a los
bloques poliméricos y mondmeros utilizados es crucial para identificar las regiones de
inmiscibilidad durante la polimerizacion, lo que permite seleccionar las condiciones de

sintesis.

2.2.2. Autoensamblado dirigido por cristalizacion (CDSA)

Si el bloque insoluble es capaz de cristalizar durante el proceso de
autoensamblado, se puede producir un crecimiento epitaxial conocido como
Autoensamblado Dirigido por Cristalizacion. Este mecanismo es una herramienta
poderosa para generar nanoestructuras elongadas, como cilindros, cintasy fibras. CDSA
complementa a RIMPS al favorecer la formacidn de estructuras altamente anisotrdpicas,
especialmente en sistemas como PS-b-PEO, donde el bloque PEO tiende a cristalizar

facilmente.

2.2.3. Sinergia entre RIMPS y CDSA

La combinacion de RIMPS y CDSA ofrece un enfoque sinérgico para el control de

la nanoestructura, con varias ventajas:

Control multinivel. Mientras RIMPS controla la separacién de fases a escala
nanométrica, CDSA afade control molecular. Esto permite ajustar la morfologia en

multiples escalas [4].
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Versatilidad en el disefio de materiales. La sinergia entre RIMPS y CDSA permite
adaptar la sintesis para obtener estructuras amorfas o cristalinas, modificando el medio
reactivo o la arquitectura de los bloques. Esta versatilidad es crucial para el desarrollo
de nanocompuestos adaptables a diversas aplicaciones, desde materiales ligeros con

alta resistencia mecanica hasta compuestos con propiedades conductoras especificas

[3].

Mejora de las propiedades interfaciales. Esta combinacidn favorece la formacién
de interfaces robustas entre las nanoestructuras y la matriz polimérica, mejorando las

propiedades mecdanicas del nanocompuesto [5].

Impacto ambiental y sostenibilidad. Al minimizar procesos post-sintesis y permitir
el control preciso de la estructura del nanocompuesto, RIMPS y CDSA reducen el
consumo energético y la generacién de residuos. Esto es particularmente importante en

el contexto actual de desarrollo de materiales sostenibles y de bajo impacto ambiental

[1].

2.3. Eleccion del sistema polimérico

2.3.1. Justificaciéon del uso del copolimero PS-b-PEO

Los BCP permiten el autoensamblado controlado de bloques poliméricos, lo que
facilita la formacion de nanoestructuras con propiedades especificas. Al seleccionar
cuidadosamente los bloques constituyentes y sus proporciones, es posible dirigir la

formacion de estructuras 1D.
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2.3.1.1. Bloque PEO

Es fundamental que uno de los bloques del copolimero sea semicristalino, como
es el caso del bloque PEO en PS-b-PEO, ya que esto es esencial para la formacién de
estructuras elongadas a través del mecanismo de CDSA. El PEO se destaca como una
opcidn excepcional, particularmente por su comportamiento cristalino en comparacién
con otros polimeros semicristalinos. EI PEO es un polimero hidrofilico con una estructura
molecular lineal y flexible, lo que le permite cristalizar rapidamente a temperaturas

relativamente bajas, alrededor de 40°C.

Esta rapidez en la cristalizacion se debe a que las interacciones intermoleculares
en el PEO son principalmente de tipo Van der Waals, facilitando un empaquetamiento
eficiente de las cadenas en la fase cristalina a diferencia de otros polimeros
semicristalinos, cuyas interacciones moleculares suelen ser mas complejas. Por ejemplo,
en comparacion con la policaprolactona, que tiene una temperatura de fusién similar,

el PEO cristaliza a mayor velocidad bajo condiciones similares de subenfriamiento.

Ademas, frente a polimeros como el polipropileno, que también cristaliza
rapidamente, el PEO ofrece la ventaja de cristalizar a temperaturas mas bajas, lo que
simplifica su procesamiento y aplicacion. El empleo de PEO no solo acelera los tiempos
de produccidn, sino que también reduce el consumo de energia, gracias a su capacidad

para cristalizar a bajas temperaturas.

2.3.1.2. Bloque PS

En un BCP, la combinacién de un bloque semicristalino con un bloque amorfo
ofrece una serie de ventajas que lo convierten en una estructura atractiva para el disefio
de materiales avanzados. Mientras que el bloque semicristalino aporta propiedades
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como alta rigidez, resistencia mecanica y estabilidad, el bloque amorfo mantiene una
mayor movilidad y flexibilidad en la matriz, lo que facilita tanto el procesamiento como

la manipulacidn del material.

Dentro de las opciones disponibles para el bloque amorfo, el PS se destaca como
una opcion interesante, principalmente por su alto contraste quimico con el bloque PEO.
El PEO, con una constante dieléctrica mads alta, es mas polar y afin al agua, mientras que
el PS, con una constante dieléctrica mas baja, es menos polary, por lo tanto, hidrofébico.
Esta diferencia en polaridad es fundamental para la formacién de estructuras en el
copolimero en bloque PS-b-PEO, impulsando la separacion de microfases. Las

diferencias en sus propiedades ofrecen varias ventajas:

Control morfoldgico. Las diferencias en constante dieléctrica y parametro de
solubilidad permiten un control preciso de la morfologia del sistema, facilitando la

formacion de estructuras bien definidas [6].

Versatilidad funcional. La combinacién de un polimero hidrofébico (PS) con uno

hidrofilico (PEO) permite crear materiales con regiones de diferente funcionalidad [7].

Propiedades ajustables. Al variar las proporciones de PS y PEOQ, y la longitud de
los bloques en el copolimero, se puede ajustar la morfologia de las estructuras en el

material final [8].

Estabilizacion de nanoestructuras. Las diferencias en polaridad y solubilidad
pueden ser explotadas para estabilizar las nanoestructuras en fases, permitiendo un

control preciso sobre la distribucidn de estas en el nanocompuesto[9].
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Se planteé el estudio de formulaciones de PS-b-PEO, con un aumento progresivo
en la masa molar y diferentes relaciones de volumen entre los bloques PS y PEO, para
comprender cdmo estas variaciones influyen en el autoensamblado y la morfologia de
las nanoestructuras. El aumento progresivo de la masa molar de PS-b-PEO abarca desde
L-BCP (Mn = 39*10% g/mol), pasando por M-BCP (Mn = 95,5*10% g/mol), hasta H-BCP
(Mn = 136*10% g/mol). Estas formulaciones también tienen diferentes relaciones de
volumen entre los bloques. Tanto L-BCP como H-BCP tienen una relaciéon de volumen

PS:PEO de 3:1, mientras que M-BCP tiene una relacion de volumen PS:PEO de 2:1.

Al comparar L-BCP y H-BCP, que comparten la misma relacidon de volumen, pero
difieren en masa molar, se puede observar cémo un mayor peso molecular afecta la
morfologia y las propiedades del material. Esta estrategia permite un analisis detallado
de cdmo el peso molecular y la proporcién entre los bloques influyen en la estructura y
funcionalidad del material. En contraste, M-BCP, con una relacién de volumen PS:PEO
de 2:1, ofrece una perspectiva diferente, permitiendo observar cdbmo una proporcién

distinta a 3:1 afecta la estabilidad de las nanoestructuras.

2.3.2. Sintesis de la matriz polimérica

Para dispersar las nanoestructuras micelares de nucleo cristalino de PEO, de
caracter polar, es fundamental utilizar una matriz no polar que sea compatible con el
bloque PS. En la bibliografia, es comun encontrar ejemplos en los que los BCP se
dispersan en matrices poliméricas con estructuras quimicas diferentes a las de los
blogues del copolimero. Sin embargo, en este estudio se ha adoptado un enfoque
diferente: dispersar las micelas de PS-b-PEO en una matriz de PS. Este enfoque permite

explorar nuevas posibilidades en la formacidon de nanoestructuras, aprovechando la
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compatibilidad entre el bloque PS y la matriz de PS para optimizar las propiedades del

material final.

Como se menciond anteriormente, el objetivo es lograr la dispersidon de micelas
1D de nucleo PEOQ, estabilizadas por los bloques de PS, en una matriz de PS. Para tal fin,
se descarté el uso de una matriz preformada de homopolimero de PS, optando en su
lugar por un mecanismo que involucra la polimerizacién in situ del mondmero de St en
presencia del BCP. Se selecciond temperatura ambiente para llevar a cabo la
polimerizacién por dos razones: por un lado, a esa temperatura el copolimero PS-b-PEO
se disuelve completamente en St, como se demostrara en las secciones siguientes,
condicidn indispensable para que ocurra RIMPS. Por otro lado, esa temperatura se
encuentra por debajo de la temperatura de fusién del bloque PEO, condicién necesaria

para que ocurra la elongacién por CDSA.

La ausencia de solventes adicionales y la simplicidad del proceso contribuyen ala
eficiencia y reproducibilidad del método, lo que lo convierte en una opcién preferente
para la sintesis de nanocompuestos. Por estas razones, la polimerizacion radicalaria del
mondmero St brinda un entorno mas controlado para la implementacién conjunta de
RIMPS y CDSA. Ademas, el St presenta una gran versatilidad, ya que puede entrecruzarse

con la adicién de un agente como el divinilbenceno.
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2.4. Evaluacion de la polimerizacion

2.4.1. Mecanismo de fotopolimerizacidn radicalaria del
estireno

El mecanismo seleccionado para llevar a cabo la polimerizacidon a temperatura
ambiente del estireno fue la fotopolimerizacién por radicales libres. El proceso utiliza la
luz visible como fuente de energia para iniciar la reaccion de polimerizacién. La
canforquinona (CQ), un fotoiniciador comun, se emplea junto con un coiniciador, el etil
2-dimetil amino benzoato (EDMAB), para generar radicales libres cuando se exponen a

la luz visible, especificamente en la zona del azul.

La fotopolimerizacidn del St ocurre a través de un mecanismo en cadena que se
puede dividir en tres etapas principales: iniciacion, propagacion y terminacién. Cada una
de estas etapas juega un papel crucial en la formacién y las propiedades del polimero
resultante. Entender estas reacciones es fundamental para controlar y optimizar el
proceso de polimerizacién, asi como para predecir y ajustar las caracteristicas del

producto final.

Cuando la mezcla de CQ y EDMAB es irradiada con luz visible, la CQ se excita
desde su estado fundamental a su estado singlete como lo explica la reaccién I. En el
estado singlete excitado (1CQ*), la canforquinona sufre entrecruzamiento de sistemas
(ISC) a un estado triplete excitado (3CQ*), como indica la reaccién Il. En el estado 3CQ*,
la canforquinona actla como un aceptor de electrones y puede ser reducida por el
EDMAB, que actua como un donor de electrones. Este proceso genera radicales libres a
partir del EDMAB, especificamente un radical a-amino (R*) y un radical cetilo (CQH™),
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como lo indica la reaccidn lll. Se ha demostrado que mientras los radicales cetilo sufren
reacciones de dimerizacion y abstracciéon de hidrégeno[10], los R* son altamente
reactivos y pueden iniciar la polimerizacion del St al atacar el doble enlace del
mondmero, formando un nuevo radical y propagando la reaccién en cadena, como lo
ensefa la etapa IV. Aqui, R-St™* representa el radical de St que puede reaccionar con
otras moléculas de St, continuando la polimerizacidon. El proceso completo de
generacion de radicales libres y posterior polimerizacion puede resumirse en las
siguientes etapas:
Iniciacion:
hv
cQ - 1CQ* |
Isc
CQ*—3CQ* [
3CQ* + EDMAB - CQH* + R* M

R* + St > R-St* v

La propagacién ocurre cuando el radical formado reacciona con mas mondmeros,
aumentando la longitud de la cadena.

Propagacion:
(R-St)*, + St > (R-St)* ., v

La terminacidon puede darse por recombinacion de dos radicales (VI) o por

desproporcion, donde un radical transfiere un hidrégeno a otro (VII).

Terminacion:
(R-St)*, + (R-S5t)", — (R-St) VI

n+m

(R-St)*, + (R-5t)", = (R-St),+(R-St)p, il

Es importante destacar que, en ausencia de iniciacidon (es decir, sin luz o sin
iniciador/coiniciador), la terminacién por recombinacion de radicales libres residuales

ocurre rapidamente, deteniendo virtualmente la reaccién. Esto sucede porque, sin la
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generacién continua de nuevos radicales, los existentes se combinan entre si, llevando

la polimerizacién a un cese completo.

2.4.2. Evaluacion cuantitativa de la polimerizacidon: masa
molar y conversion

La cinética de fotopolimerizacion del estireno fue estudiada mediante
cromatografia de exclusion por tamaio (SEC, por sus siglas en inglés). El SEC es una
técnica analitica que separa moléculas en solucién basandose en su tamafo
hidrodindmico. Las moléculas de mayor tamafo eluyen primero a través de una columna
porosa, mientras que las mas pequefias eluyen después, permitiendo asi determinar la

distribucién de pesos moleculares en una muestra polimérica.

En la Figura 2.3, se presentan los cromatogramas de SEC normalizados en
intensidad frente al volumen de elucién (en mL) para muestras irradiadas durante
diferentes intervalos de tiempo: 0, 1, 4, 6, 40, 66 y 110 horas. Se observa que, a medida
gue aumenta el tiempo de irradiacion, hay una disminucién progresiva en la altura del
pico atribuido al mondmero de estireno, localizado en un volumen de elucién de 23,5
mL. Esta disminucién indica un consumo de estireno debido a su conversidon en

poliestireno.

Simultdneamente, aparece un nuevo pico a menores voliumenes de elucién,
correspondiente al poliestireno formado, lo que confirma el crecimiento de las cadenas
poliméricas con el tiempo. En particular, el cromatograma correspondiente a 110 horas
deirradiacion indica un pico predominante a menor volumen de elucién. A partir de este

cromatograma, se determind la masa molar promedio en nimero (Mn) del poliestireno
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formado, obteniéndose un valor de 1180 g/mol. Este peso molecular sugiere la
formacién de polimeros de baja masa molar, acorde con las condiciones de

fotopolimerizacion empleadas.

VR=23,5mL
3]
=
N
=
€
o
o
-
S 0h
§ Th
) / 4 h
£ /\ 6 h
. /\ 40
e /\ 66 h
| 110.h
Mn=1180 g/mol
1 v I ¥ 1 N 1 ! I ! 1
16 18 20 22 24 26

Volumen de elucién (mL)

Figura 2.3. Cromatogramas SEC normalizados de muestras de estireno

irradiadas a diferentes tiempos.

Utilizando las alturas de los picos correspondientes al estireno en los
cromatogramas, se construyd una curva de conversion de estireno en funcién del
tiempo de irradiacién, representada en la Figura 2.4. Los puntos rosas en la grafica
representan los valores experimentales de conversién, mientras que la linea negra sirve
como guia visual para facilitar la interpretacién de la tendencia. La curva revela que la
conversion del estireno aumenta lentamente con el tiempo de irradiacién, alcanzando

un 85% de conversiéon después de 110 horas.
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Figura 2.4. Curva de conversion de St en funcidén del tiempo de

irradiacion.

2.5. Modelo de Flory-Huggins

Antes de comenzar el trabajo experimental, se utilizard el modelo de F-H aplicado
al sistema ternario (St-PS-PEQ) para predecir el comportamiento de fases del
homopolimero PEO durante la polimerizacién de St a temperatura ambiente (20°C). El
objetivo es obtener una aproximacién al comportamiento del bloque PEO del PS-b-PEO
durante la polimerizacion de St, mediante el estudio del comportamiento de fases del
correspondiente  homopolimero. Esto permitiria anticipar la viabilidad de la
nanoestructuracion del BCP a través de RIMPS, primer paso hacia las nanoestructuras
1D. Cabe destacar que es fundamental que durante este proceso no ocurra la
segregacion del bloque PS en la matriz en crecimiento, ya que esto podria inducir una

macroseparacion de fases, comprometiendo la estructura deseada.
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Como es bien sabido, para modelar un sistema ternario es necesario comenzar
por el andlisis de los sistemas binarios correspondientes, con el fin de evaluar los tres

pardmetros de interaccion binarios que regiran el comportamiento de las fases.

2.5.1. Perspectiva teorica

El modelo de F-H es una teoria termodinamica desarrollada para describir el
comportamiento de mezclas de polimeros. Esta teoria resulta particularmente util para
comprender la miscibilidad y las transiciones de fase en sistemas poliméricos. En un
sistema binario compuesto por un polimero monodisperso y un solvente, el modelo de
F-H proporciona una expresion para la energia libre de Gibbs de mezcla, lo cual es

esencial para predecir el comportamiento de fases del sistema.

La Figura 2.5 y la ecuacidn 2.1 ilustran la teoria de celdas de F-H, que modela las
mezclas poliméricas como un conjunto de celdas o regiones de volumen definido, en las
cuales se distribuyen las cadenas poliméricas. En una mezcla de polimero y solvente, se
asume que el volumen de estas celdas es equivalente al de las moléculas del solvente.
Todas las celdas estdn ocupadas por moléculas de solvente o por segmentos de
polimero, lo que define el sistema de estudio. Este modelo permite analizar el
comportamiento de las interacciones entre las cadenas de polimero y las moléculas del
solvente, crucial para predecir la miscibilidad y la separacién de fases en sistemas

poliméricos.

La Figura 2.5 destaca cémo se distribuyen los segmentos de polimero y las
moléculas de solvente en el espacio disponible, lo que influye directamente en la energia

libre de mezcla y en la estabilidad del sistema.
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No =M1 171N, 51

Donde 7, es el numero total de celdas, 17; es el niumero total de moléculas de
solvente, 17, es el niUmero total de moléculas de polimeroy r es la razén entre el volumen

de polimero, v; y el volumen del solvente, v,.
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Figura 2.5. Representacién de la teoria de celdas de F-H en mezclas
poliméricas, mostrando la distribucion de segmentos de polimero y
moléculas de solvente en celdas de volumen definido. o = moléculas de

solvente, e = segmentos del polimero.

2.5.1.1. Contribucidn entalpica y entrdpica

La teoria de F-H considera tanto la contribucién entdlpica (energia de mezcla)
como la contribucién entrdpica asociada con la mezcla de polimeros. La energia de
mezcla refleja las interacciones entre las cadenas poliméricas, mientras que la entropia
de mezcla estd relacionada con los grados de libertad de las cadenas en la mezcla. La
teoria proporciona una expresion para la energia libre de Gibbs de mezcla, que se utiliza
para predecir la miscibilidad, la formacion de fases y las transiciones de fase en sistemas

poliméricos.

Es importante sefalar que este modelo no permite predecir a priori el valor del

parametro de interaccidn (x). Por lo tanto, el valor de x se obtiene ajustando la teoria a
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los datos experimentales para describir correctamente las interacciones entre los

componentes de la mezcla.
2.5.2. Modelo de F-H para un sistema binario (polimero
monodisperso-solvente)

2.5.2.1. Energia libre de Gibbs de mezcla

Para un sistema binario compuesto por un polimero monodisperso y un solvente,
la energia libre de Gibbs de mezcla por mol de celdas se puede expresar en funcién de
los moles del sistema. A continuacién, se muestra la ecuacidon (2.2) escrita
exclusivamente en funcion de la fraccién volumétrica del polimero (¢,); para ello se

tomad en cuenta que la fraccion volumétrica del solvente se define como ¢ =1 - ¢2:

S = r1¢2 In(1 — ¢,) +(f—221n b2+ x(1— P2l 22

Donde R es la constante universal de los gases, T es la temperatura absoluta, ¢,
es la fraccién volumétrica del polimero, x es el pardmetro de interaccién F-H y M es igual

al numero total de moles de celdas:

M = Nyry + N,r, 2.3
Aqui, N; y N; son los nimeros de moles, y r; y r, son sus volimenes molares

relativos al de la celda unidad, definidos como:

r = 2.4

ESIS

Donde i =10 2, V;,V, son los volumenes molares de las especies moleculares
del solvente y del polimero, respectivamente, y V,. es el volumen de la celda unidad,

generalmente considerado como el volumen molar del solvente.
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2.5.2.2. Parametro de interaccion

El pardmetro de interaccion F-H (x) describe la energia de interaccién entre dos
componentes del sistema. Este pardmetro es crucial para determinar la miscibilidad de
la mezcla y depende de la naturaleza quimica de los componentes, asi como de la

temperatura. Generalmente, se expresa como:

B

donde Ay B son constantes.

Las constantes A y B son parametros empiricos que se obtienen ajustando datos
experimentales de miscibilidad o solubilidad. El término A representa la contribucién
entalpica independiente de la temperatura, mientras que B estd asociado con las

interacciones especificas entre los componentes y su variacién con la temperatura.

2.5.2.3. Potenciales quimicos

Los potenciales quimicos de los componentes en la mezcla se derivan de la

energia libre de Gibbs de mezcla:

Apy = (%\Iim) 2.6
1 7pT,N,

Ap, = <5§1€m> 2.7
2 /pT,N,

2.5.2.4. Condiciones de equilibrio

El equilibrio de fases en un sistema binario se alcanza cuando los potenciales
guimicos de cada componente son iguales en ambas fases. Esto se puede expresar

como:
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Auf = A,uf 2.8
Apg = Auf 2.9
Donde a y 8 expresan las dos fases en equilibrio.
Reemplazando los potenciales quimicos en las condiciones de equilibrio se

obtienen las siguientes expresiones:

Au b1 P2

R—T1=1+1n(|)1_7"1<z+g>+7"1)(¢% 210
Au, b1 b2 2
ﬁ—1+ln¢2_r2(;+g>+r2)(¢1 2.11

2.5.2.5. Curva binodal

Las ecuaciones 2.8 y 2.9 permiten resolver el sistema de ecuaciones de equilibrio

de fases en las condiciones del punto de nube:

1n((';—20;+¢f—¢%+:—i(¢%—¢f)
2 212
s -e2-(1-9f)]=0
ln11_—¢i+¢>‘2" —¢F +r—1(¢f —¢?)+T1X[¢3‘— f]:o 2.13
_¢2 1)

Los datos del modelo son los puntos de nube medidos experimentalmente, que
establecen las condiciones de temperatura y composicidon de equilibrio (¢,4, T). Las
incognitas del sistema son: ¢,z y x. El primer paso del cdlculo es la obtencion del
pardmetro de interaccién y para cada uno de los datos experimentales. Luego, al
representar y en funcién de %, se obtienen los parametros A y B de la ecuacién 2.5.
Finalmente, se reemplaza la expresion obtenida para y en las ecuaciones 2.12y 2.13. A
continuacion, se procede al calculo de ¢,, y ¢,p5 (curva binodal) en funcion de la

temperatura, lo que determina la curva binodal del sistema, la cual define las

composiciones de las fases que coexisten en equilibrio.
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2.5.2.6. Curva espinodal y punto critico

La expresion de y(T) obtenida también permite calcular la curva espinodal del
sistema, la cual marca el limite de estabilidad termodindmica de la solucion homogénea
y el punto critico. La forma explicita que se obtiene para la curva espinodal de una
mezcla formada por un polimero monodisperso y un solvente, con un pardmetro de

interaccion dependiente solo de la temperatura, es la siguiente:

1 N 1
n(l—¢y) 1,

—2x=0 2.14

En el punto critico, las propiedades del sistema son Unicas y no se pueden

distinguir dos fases. La composicidn del punto critico esta dada por:

5 T
El parametro de interaccién critico es:
2
Y _1n+n 2.16
2\ Vi

Luego, reemplazando el valor de y. en la ecuacién 2.5, se obtiene la temperatura

critica.

2.5.3. Modelo de F-H para un sistema ternario
monodisperso

Las ecuaciones desarrolladas en el tratamiento termodinamico para
sistemas binarios, formados por un solvente monomérico y un polimero
monodisperso, pueden ser generalizadas a un sistema ternario constituido por un

solvente monomérico (1), un polimero monodisperso (2) y otro polimero
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monodisperso (3). Los tres parametros de interaccion binarios (x12, X13 Y X23) seran
considerados independientes de la composicién y dependientes solo de la
temperatura, de acuerdo con la ecuacién 2.5.

La expresion derivada de la teoria de celdas de F-H para la energia libre de

Gibbs de mezcla adimensional, por mol de sitios de red, esta dada por la siguiente

ecuacion:
AG™ ¢, 0P ®3
MRT Z Ing, + Eln ¢, + Z Ings +x1,P102 + X13P10P3 + X239 2.17

Donde el nimero de moles totales de sitios de red en el sistema M, esta dado

por,
M=N1T1+N2T2+N3T'3 2.18
2.5.3.1. Potenciales quimicos y condiciones de equilibrio

A partir de la expresidon para AGm se obtienen las expresiones para los

potenciales quimicos del solvente (1), del polimero (2), y del polimero (3).

% =1+In¢; —nrF

RT o 2.19
+ 11 [X1202(1 — @1) + x13P3(1 — P1) — x23P2¢3]

Ap,

ﬁ— 1+11’1(]’)2—T'2F 920
+ 12 X23P3(1 — @2) + X121 (1 — ¢2) — 1391 P3]

A

—=1+1 — 1 F

RT +ings - 2.21

+ 13[x23P2(1 — ¢3) + x1301(1 — P3) — X1201 5]
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Donde la variable F es un término auxiliar introducido para simplificar las
expresiones de los potenciales quimicos de los componentes en una mezcla ternaria

(solvente + dos polimeros). Esta definida en la ecuacién 2.22.

_ b1 P2 P3 2.22

A partir de las expresiones para los potenciales quimicos de cada una de las
especies del sistema, se pueden plantear las condiciones termodindmicas de equilibrio
de fases; esto es, la igualacion de los potenciales quimicos de cada una de las especies
moleculares en ambas fases, a temperatura y presién constantes. A continuacion, se

presentan las condiciones de equilibrio de fases a T y P constantes:

B

Apf = Apy 2.23
Apg = Auf 2.24
Aug = Apf 2.25

Remplazando las ecuaciones para los potenciales quimicos, 2.19, 2.20, y 2.21 en
las condiciones de equilibrio de fases, se obtiene:
o — G+ x12 [¢f(1_¢f)_¢g(1—¢f)]
+ s |05 (1 - ¢F) — 0% (1 — 0]

2.26
— xoa(0f 0L 5 9§ ) = 0
0, =G+ x12 [be(l_d)f)_(bf(l_ ‘zx)]
+ 25 |05 (1 - 9) — 05 (1 - 09)] .

— xis(¢ 0f o 0§ ) = 0

59



Capitulo 2 Justificacién de la metodologia

03 — G + x23 [‘Pf(l _be) —¢§1(1—¢§‘)]
+ s [0F (1 ¢F) — o8 (1 - 09)] 2.28
— xi2(¢P0f B 05 ) = 0
Donde G es la diferencia entre los valores del término F en cada fase. Refleja

cdmo varia la contribucién entropia/volumen relativo por tamafio de segmento entre

las dos fases que coexisten.

B a
by Ou 0B be by 2.29
o T, T3 no o I3

G=FF —F*= (
01, 02, Y 03, representan los factores de separacion de los componentes del

sistema.

B B B
g ef el a1 of
Gl_rllncpgl 02_r21n¢‘2" 03—r31n¢g

2.30
La resolucion del sistema de ecuaciones 2.26-2.28 permite calcular el diagrama
de fases ternario del sistema propuesto, si se conocen las expresiones para los
parametros de interaccion binarios (X2, X13 Y Xz23) determinadas a partir del andlisis de los
sistemas binarios respectivos. El calculo permite obtener los valores de ¢,,, 0;, y 0,

para una composicion ¢, fijada. Finalmente, estos resultados permiten construir la

curva de puntos de nube (¢;1,Y ¢2,) @ temperatura y presion constantes.

2.6. Construccion de los diagramas de fases

2.6.1. Diagrama de fases binario

Se midieron las curvas experimentales de puntos de nube para los sistemas
binarios PS/St y PEQ/St, a partir de la determinacion de las temperaturas de separacidn
de fases de homopolimeros comerciales monodispersos disueltos en St. Los puntos de

nube se determinaron utilizando un microscopio éptico de transmisidon (TOM), equipado
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con una platina calefactora, y aplicando rampas de enfriamiento controlado a una

velocidad de 5°C/min (velocidades mas bajas proporcionan resultados similares).

Las curvas de puntos de nube, medidas experimentalmente para ambos sistemas
binarios, fueron analizadas utilizando el modelo de celdas de F-H. Los datos
experimentales se analizaron empleando pardmetros de interaccién x dependientes
Unicamente de la temperatura. En todos los calculos, se adopté como volumen de
referencia para la celda unidad (Vr) el valor de 116,8 cm3/mol, correspondiente al
volumen molar del mondmero St. En este estudio, el St se consider6 como el
componente 1, el PS como el componente 2 y PEO como el componente 3. Como se
revela en la Tabla 2.1, se analizaron dos tipos de PS con diferentes pesos moleculares

para evaluar su influencia en las curvas de separacién de fases.

Tabla 2.1 Volumenes molares relativos promedios, densidad y masa de

cada uno de los componentes utilizados en el estudio.

Parametros St (1) PS(2) PS(2) PEO (3)
r 1 172,6 1,8 x 103 9,8
Densidad (g/mL) 0,906 1,05 1,5 1,13
Mn (g/mol) 104 20800 217000 13000

Los valores de densidad (20 °C) y Mn fueron tomados del fabricante.

2.6.1.1. St-PS

La miscibilidad del PS en St se evalué mediante la determinacién experimental
del diagrama de fases para el sistema binario PS/St, utilizando mezclas que cubren un
rango de 2,5 a 17,5% p/p del homopolimero. En la Figura 2.6(a), se observa una
micrografia MOT de la mezcla compuesta por un 20% p/p de PS (20,8k) en St a 40°C. A
esta temperatura, la muestra se presenta completamente homogénea, sin indicios de

separacion de fases ni formacién de dominios micrométricos. Esta homogeneidad
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sugiere una miscibilidad completa entre el PSy el St a temperaturas mas altas, lo que es
consistente con el comportamiento de sistemas con diagramas de fases tipo UCST
(upper critical solution temperature), donde la solubilidad de los componentes es mayor
a temperaturas elevadas. La imagen refleja una mezcla transparente y estable, en la cual

los segmentos de PS estan completamente solubilizados en el solvente.

2

I o e
Figura 2.6. Micrografia MOT de una mezcla de 20% p/p de PS (20,8k) en

St a a) 40°C, b) -30°C. Tomadas a 10x.

En la Figura 2.6(b), al enfriar la mezcla de PS (20,8 k) en St hasta -30 °C, se observa
claramente la separacién de fases, evidenciada por la aparicién de dominios
micrométricos de aproximadamente 2-3 um de didmetro. Estos dominios corresponden
a agregados de PS que, al reducir la temperatura, dejan de ser solubles en el St y se
agrupan, formando una fase rica en PS. Este fendmeno esta directamente relacionado
con la disminucién de la solubilidad del PS en St a bajas temperaturas, lo que provoca la
transicién de una solucién homogénea a una mezcla turbia con microdominios
separados. La turbidez observada es un indicativo visual de la separacién de fases, que
puede ser monitoreada mediante MOT. En la Figura 2.7, se resumen los puntos de nube
obtenidos experimentalmente mediante rampas de enfriamiento controlado a partir de

mezclas homogéneas, correspondientes a los sistemas binarios St-PS (28k) y St-PS
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(217k). Como se observa, a la temperatura elegida para la fotopolimerizacién (20°C), el

PS es miscible en el mondmero St.

Ambos sistemas presentan diagramas de fases del tipo UCST. Se nota que, al
aumentar el peso molecular del PS, es decir, al incrementar el valor de r, la curva de
puntos de nube se desplaza ligeramente hacia temperaturas mas altas, lo que reduce la
miscibilidad del sistema debido a una menor contribucién entrépica al AG™. Al
comparar los diagramas de fases medidos, se observa que las regiones de inmiscibilidad
dentro de las envolventes de los puntos de nube experimentales son muy similares en
ambos sistemas. Esto indica que la miscibilidad del sistema St-PS es poco afectada por

el peso molecular dentro del rango estudiado.
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Figura 2.7. Diagrama de fases para los sistemas binarios St-PS (20,8K) y
St-PS (217k), obtenidos mediante rampas de enfriamiento controlado.
Los circulos rellenos corresponden a los puntos de nube

experimentales, y las Iineas rellenas a las curvas binodales calculadas.
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Al graficar el pardmetro x, calculado aplicando el modelo de F-H, frente a la
inversa de las temperaturas de los puntos de nube medidos, se obtuvieron los
parametros A y B. En todos los sistemas se observé una buena correlacidn lineal, con
valores de R? entre 0,7 y 1. En la Tabla 2.2 se presentan los valores obtenidos para las
constantes Ay B de la ecuacién 2.5, que describe el parametro de interaccion x binario

para los diferentes sistemas St-PS.

Tabla 2.2. Constantes Ay B de los parametros de interaccidon binarios

para los sistemas St-PS.

Sistema binario A B
St-PS (20,8K) -3,825 1044,5
St-PS (217K) -1,5509 563,07

La Figura 2.8 presenta la gréfica de x frente a la inversa de la temperatura (1/T)
para los sistemas St-PS (20,8K) y St-PS (217K), donde se puede observar claramente la

tendencia lineal y la relacion entre los datos experimentales y el modelo tedrico

aplicado.
0,600 0,59
(a) ., (b)
e 0,58 -
0,595 £ o
S 0,57 e
5 - "./
0,590 - 0,56 - P
= i = - .
eh 0554 ® -
0,585 - a2 -
-~ 0544 -~
0580 g
0,53 ®
0,575 0,52 T T T
o T T T T
0,00376  0,00378 000380 000382  0,00384 0,00372 0,00374 000376 0,00378
T YT

Figura 2.8. Graficas del parametro de interaccién x frente a la inversa de
la temperatura (1/T) obtenida mediante el modelo de F-H. (a) Para el

sistema St-PS (20,8K), (b) Para el sistema St-PS (217K).
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Las ecuaciones obtenidas para los parametros de interaccion x:, en los distintos
sistemas se utilizaron para resolver el sistema de ecuaciones de equilibrio de fases (2.12
y 2.13) y calcular las curvas de puntos de nube para cada sistema, representadas por las

lineas continuas en la Figura 2.7.

2.6.1.2. St-PEO

La miscibilidad del PEO en el mondmero St se evalué mediante la determinacion
experimental del diagrama de fases para el sistema binario PEO/St. Se utilizd un
homopolimero de PEO monodisperso (ver Tabla 2.1). Para ello, se prepararon mezclas

con concentraciones que abarcan un rango del 2,5 al 12,5% p/p del homopolimero.

La Figura 2.9 presenta imagenes de microscopia éptica obtenidas para una
mezcla con 12,5% p/p de PEO/estireno (PEQ/St).Las micrografias fueron capturadas
tanto por encima (Figura 2.10(a)) como por debajo (Figura 2.10(b)) de la curva binodal.
A 30°C, la mezcla se observa homogénea (Figura 2.10(a)), mientras que a 5°C se produce
una separacion de fases (Figura 2.10(b)). Tras la separacidén, es posible observar la
cristalizacién de la fase rica en PEO, lo cual se evidencia por el brillo de los dominios

cuando se observa bajo polarizacién cruzada.
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Figura 2.9. Microscopia 6ptica de una mezcla con 12,5% p/p de PEO en
St. (@) Microscopia 6ptica de transmision (MOT) a 30°C, mostrando una
mezcla homogénea por encima de la curva binodal. (b) Microscopia
Optica de luz polarizada (PLOM) a 5°C, evidenciando la separacion de

fases y la cristalizacién de |la fase rica en PEO.

En la Figura 2.10 se presentan los puntos de nube obtenidos
experimentalmente para el sistema binario St-PEO. Al igual que en el sistema St-
PS, se obtuvo un diagrama de fases del tipo UCST, lo que indica que la miscibilidad
entre PEO y St disminuye a medida que desciende la temperatura. Este
comportamiento es tipico de sistemas donde la solubilidad se ve afectada
principalmente por interacciones termodinamicas entre los componentes. Un
punto para destacar es que, a la temperatura elegida para la fotopolimerizacion
(20°C), el PEO es completamente miscible, cumpliendo uno de los requisitos

indispensables para la nanoestructuracién por RIMPS.
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Figura 2.10. Diagrama de fases para el sistema binario St-PEO, obtenido
mediante rampas de enfriamiento controlado. Los circulos rellenos
corresponden a los puntos de nube experimentales, y la linea rellena a

la curva binodal calculada.

Al graficar el pardametro x, calculado aplicando el modelo de F-H, frente a la
inversa de las temperaturas de los puntos de nube medidos, se obtuvieron los
parametros A y B, los cuales se detallan en la Tabla 2.3. Para todos los sistemas se
observé una buena correlacién lineal, con valores de R? entre 0,7 y 1, lo que sugiere que

el modelo de F-H describe correctamente las interacciones entre los componentes.

Tabla 2.3. Parametros Ay B del modelo de F-H calculados para el sistema

binario St-PEO.

Sistema binario A B

St-PEO -1,242 522,33

La Figura 2.11 indica la representacion del parametro x frente a 1/T para el
sistema binario St-PEO, destacando la relacidn lineal y la dependencia del parametro de
interaccion con la temperatura.
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Figura 2.11. Grafica del pardmetro de interaccién x frente a la inversa de
la temperatura (1/T) para el sistema binario St-PEO, utilizando el modelo

de F-H.

Las ecuaciones obtenidas para el parametro de interaccién ys3 se utilizaron para
resolver el sistema de ecuaciones de equilibrio de fases (2.12 y 2.12) y calcular la curva
de puntos de nube, que estdn representadas como lineas rellenas en la Figura 2.10. Estas
curvas permiten una visualizacién clara de los limites de miscibilidad en funcidn de la

temperatura y la concentracion de los componentes.

Ademas, los diagramas de fases binarios se completaron calculando la
composicion y temperatura del punto critico, utilizando las ecuaciones 2.15 y 2.16, lo
que proporciona una caracterizacion mdas completa del sistema y facilita la identificacién

de las condiciones en las que ocurre la separacién de fases.
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2.6.2. Diagrama de fases ternario

Recordemos que el objetivo de esta seccién es predecir el comportamiento de
fases de un homopolimero PEO durante la polimerizacion de St a 20°C, como primera
aproximacion al comportamiento del copolimero PS-b-PEO. Si bien esta aproximacion
no permite extraer conclusiones definitivas sobre la transicidon de fase de la mezcla PS-
b-PEQ/St, debido a que la teoria de Flory-Huggins no considera la penalizacidn entrépica
por la conectividad de los bloques ni el efecto de arrastre del bloque de PS, sigue siendo
una herramienta util para analizar el comportamiento de desmezcla del bloque de PEO.

Un diagrama ternario es una representaciéon grafica de la composicion de un
sistema de tres componentes a presion y temperatura constantes. Cada vértice del
triangulo equilatero representa un componente puro. Los lados del tridngulo indican la
fraccidn porcentual entre los componentes binarios correspondientes. Cualquier punto
dentro del tridangulo representa la composicidon global del sistema, y la suma de las
fracciones de los tres componentes siempre es igual a 1.[11] La Figura 2.12 es un
esquema que ilustra un diagrama ternario. El esquema incluye una trayectoria paralela
al lado opuesto al vértice de A, lo que indica que la fraccidn de A se mantiene constante
a lo largo de dicha trayectoria, mientras que las fracciones de By C varian, como en los

puntos rellenos a, b, y c.
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Figura 2.12. Esquema general de un diagrama ternario del sistema.

En la seccidn 2.6.1, se construyeron dos curvas binodales: una para el sistema St-
PS y otra para el sistema St-PEO. Las ecuaciones desarrolladas en este tratamiento
termodindmico se pueden generalizar a un sistema reactivo constituido por St
(componente 1), PS (componente 2) y PEO (componente 3), representado como un
sistema ternario de componentes de peso molecular definido. Si bien la polimerizacién
radicalaria del estireno no permite un control estricto sobre la longitud de las cadenas
—lo que da lugar a una distribucion polidispersa de pesos moleculares—, para efectos
del modelado termodindmico se asume una simplificacién habitual en la que se
considera un valor medio representativo para el PS, permitiendo describir a los tres
componentes como si fueran monodispersos. Esta aproximacién facilita los calculos y
permite analizar el sistema como si todos los componentes tuvieran un Unico peso

molecular caracteristico.
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Teniendo esto en cuenta, la reaccion de polimerizacion del St puede
representarse en el diagrama de fases ternario como una trayectoria en la que la
fraccién de PEO se mantiene constante. Inicialmente, el sistema esta compuesto por St
y PEO, sin presencia de PS, representado por un punto sobre el eje binario PEO/St. A
medida que avanza la polimerizacion, la concentracion de St disminuye mientras que la
de PS aumenta, manteniendo constante la cantidad de PEO.

En la Figura 2.13, esta trayectoria se ilustra como una linea paralela al lado
opuesto al vértice de PEO, indicando que la fraccién de PEO permanece fija. Esta
representacion es clave para predecir cémo evolucionan las fases durante la
polimerizacién del estireno en presencia de PEO, y como las caracteristicas de las fases
resultantes estan influenciadas por la polimerizacion de PS, manteniendo constante la
proporcién de PEO en el sistema.

Considerando la expresidn derivada de la teoria de celdas de F-H para la energia
libre de Gibbs de mezcla adimensional por mol de sitios de red (ecuacién 2.17), y
asumiendo el volumen de referencia Vr como el volumen molar del estireno (Vr = 114,8
cm3/mol), se establecié que r; = 1 para el St, r, = 9,79 para el PS monodisperso, y rs =
100,22 para el PEO monodisperso con una masa molar de 13,000 g/mol. Es importante
aclarar que, para el valor de la masa molar del PS (r;), se consideré el peso molecular del
estireno fotopolimerizado en masa a 20 °C, determinado mediante GPC en la seccién
2.4.2.

En este caso, los pardmetros X2 ¥ X13 fueron ajustados experimentalmente para
reflejar las interacciones entre el St-PS y St-PEO, mientras que X3, que describe la
interaccion entre PS y PEO, fue obtenido de la literatura [12]. Dado que estos

parametros dependen Unicamente de la temperatura segun lo establecido en la
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ecuacion 2.6, se puede predecir el comportamiento termodindmico del sistema en
diversas condiciones, facilitando la construccidon de diagramas de fases precisos y la

identificacion de los limites de miscibilidad.

Tabla 2.3 Parametros de interaccidon binarios a 293K.

Sistema binario X Xe
St-PS 0,4897 0,8706
St-PEO 0,5106 0,6048
PS-PEO 0,3993 0,0879

El andlisis del sistema ternario se realizara a 20 °C (293 K), que corresponde a la
temperatura seleccionada para la fotopolimerizacién radicalaria del St. Es bien sabido
gue, a una temperatura dada, las mezclas cuyo valor del parametro X se encuentre por
debajo del xc seran homogéneas, mientras que aquellas cuyo valor de x esté por encima
del xc estaran separadas en fases. A partir de la comparacién de cada parametro x con
el valor critico xc correspondiente a 293 K (ver Tabla 2.3), se determind que, en el
diagrama de fases ternario a 293 K, debe existir una regién de equilibrio liquido-liquido

gue se origina en el binario PS-PEO.

Con la informacidn de los pardmetros de interaccion binarios ¥, se desarrollaron
las ecuaciones de equilibrio de fases (2.19-2.21) para obtener un sistema de tres
ecuaciones con cuatro variables incégnitas, que se resolvid fijando una de las
composiciones globales independientes (dla, $2a, 1B, o $2B). De esta manera, se
calcularon las composiciones de las dos fases en equilibrio. En la Figura 2.13 se presenta

el diagrama de fases ternario calculado para el sistema St-PS-PEO a 293 K.
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Figura 2.13. Diagrama de fase del sistema ternario St-PS-PEO a 25°C: las
lineas rellenas a las curvas binodales calculadas, la linea punteada

corresponde a la trayectoria de la mezcla testigo.

Se considerd una mezcla de referencia con 2,5% p/p de PEO homopolimero en
St, la cual contiene la misma cantidad de PEO que una mezcla con 10% p/p de BCP. El
diagrama de fases predice que esta mezcla es inicialmente homogénea (Punto a).
Haciendo una analogia con el sistema modificado con el copolimero, el bloque PEO es
inicialmente soluble en St. Siguiendo la trayectoria de reaccion, representada por la linea
gris punteada, se observa el cruce con la curva binodal en el Punto B. Este punto, que
representa el inicio de la separacién de fases del PEO durante la reaccion, se alcanza a
una conversion de St del 16%, determinada a partir de la relacidn entre los segmentos
aby ac. Finalmente, es importante sefialar que el diagrama de fases predice que,
cuando el St alcance la conversién completa (Punto c), el sistema se encontrara

completamente separado en fases. Esto indica que la termodindmica favorece la
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separacion de fases del bloque PEO en el sistema compuesto por PS-b-PEO en una

mezcla reactiva de St.

2.7. Conclusiones

En este capitulo, se ha justificado el uso de la metodologia aplicada para la
sintesis y analisis de nanoestructuras basadas en PS-b-PEO a través de un enfoque
combinado de termodindmica y cinética. El modelo de F-H fue central para predecir la
miscibilidad y la separacién de fases en los sistemas binarios y ternarios, proporcionando

una base sdlida para la seleccidn de las condiciones experimentales.

Se construyeron diagramas de fases binarios para los sistemas St-PS y St-PEO, los
cuales siguen un comportamiento tipo UCST, y se determinaron los puntos de nube
experimentales que permitieron ajustar los parametros de interaccion x. Esta
informacidn fue clave para determinar la miscibilidad inicial del BCP en el mondmero St
a la temperatura de la polimerizacion. Al extender el analisis a un sistema ternario, el
diagrama de fases calculado para el sistema St-PS-PEO a 293K predijo la separacién de
fases del homopolimero PEO durante la polimerizaciéon del estireno. Este hallazgo
justifica el uso de una estrategia de fotopolimerizacién en presencia del copolimero en
bloque (PS-b-PEQ), ya que las condiciones termodinamicas predicen la formacién de

fases segregadas.

La cinética de la fotopolimerizacion también fue integrada en el analisis,
garantizando que las condiciones necesarias para la separacién de fases se mantengan
durante el crecimiento del material. Este enfoque metodoldgico asegura el control sobre
la morfologia final del sistema, justificando su aplicacion en la formacién de nanocintas

o nanofibras, las cuales pueden ser optimizadas en funcién de sus aplicaciones.
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En resumen, la metodologia presentada, basada en un andlisis termodindmico y
cinético, ha sido justificada como un enfoque eficaz para disefiar y controlar la
formacién de nanoestructuras a partir de copolimeros en bloque en sistemas reactivos
de estireno. Los diagramas de fases, junto con la cinética de fotopolimerizacion,
permiten predecir con precision las condiciones en las que se obtendran materiales con
propiedades especificas, reafirmando la validez de la metodologia propuesta para la

fabricacion de materiales funcionales.
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3.1. Introducciodn

En la década de 1990, varios estudios sobre el autoensamblado de BCP en
solucion reportaron la formacién de plaquetas 2D (estructura bidimensional) y micelas
tipo fibra 1D (unidimensional). Todos estos casos comparten un bloque formador del
nucleo micelar semicristalino. Esto se debe a que la energia adicional involucrada en el
proceso de cristalizacion del nucleo induce un comportamiento de agregacién
particular, lo que da lugar a una gran diversidad de morfologias [1,2]. En este contexto,
el bloque soluble interactua favorablemente con el solvente, mientras que el bloque
cristalizable se autoorganiza en un nucleo cristalino. La cristalizacién compite con la
separacion de fases durante el proceso de autoensamblado [3]. Cuando predominan las
fuerzas de empaquetamiento cristalino, se desencadena una transformacion

morfoldgica hacia una nueva estructura.

3.1.1. CDSA en solventes reactivos

Si el solvente selectivo es también reactivo, pueden ocurrir dos mecanismos,
dependiendo de la miscibilidad del bloque no afin con el solvente, tanto antes como
después de su polimerizacion. La Figura 3.1 esquematiza el primero de los mecanismos
que ocurre cuando el bloque cristalizable es inmiscible en el solvente reactivo y, por lo
tanto, separa en fases antes de la polimerizacién, es decir, se produce un
autoensamblado inicial (Al). En este caso, el proceso de CDSA sucede en la preparacién
de la mezclainicial, previo al curado. La funcidn del solvente reaccionante serd conservar
la nanoestructura existente. Se han utilizado diversas arquitecturas de BCP para obtener

nanoestructuras ordenadas o desordenadas mediante esta estrategia[4—6].
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PEO-b-PA6

Figura 3.1. Autoensamblado inducido por cristalizacion (CDSA) de
copolimeros dibloque PEO-b-PAG6 ((poli-e-caprolactama) en medio

acuoso y/o precursores epoxidicos. Figura adaptada de [7].

En el mecanismo alternativo, ambos bloques se disuelven completamente en el
solvente reactivo y el bloque no afin separa en fases durante la polimerizacion,
generando nanoestructuras autoensambladas [8]. En otras palabras, ocurre una
separacion de microfases inducida por reaccidon, RIMPS (por sus siglas en inglés
Reaction-Induced Microphase Separation). Cuando se obtienen nanoestructuras a
través de esta aproximacién, la morfologia resultante esta determinada por una
competencia entre la polimerizacidén y la cinética de separacién de microfases. Esta
caracteristica es relevante porque la arquitectura desarrollada se puede controlar con

precision ajustando las condiciones de polimerizacién.

La Figura 3.2 ilustra la formacién de micelas mediante RIMPS, donde se aprecia
como emergen dominios micelares (nanométricos) a partir de una mezcla inicial
homogénea de un BCP anfifilico en el solvente reactivo. En contraste, la misma Figura
3.2 presenta su analogo a macroescala, RIPS (Reaction Induced Phase Separation), en el
qgue una mezcla homogénea de un modificador (termoplastico, elastémero, etc.) en
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precursores de reaccion da lugar a un sistema heterogéneo con dominios

micrométricos.

RIMPS RIPS
Microseparacién en Macroseparacion en
fases fases

Sistema inicialmente
homogéneo

A
\ 4

Figura 3.2. Separaciéon de fases en un sistema inicialmente homogéneo.
En RIMPS, el sistema permanece homogéneo mientras se forman y
acoplan micelas. Después del curado, las estructuras se fijan
permanentemente. En RIPS, los componentes se segregan, resultando

en la macroseparacion en macrofases.

Si los bloques que forman el BCP son amorfos, entonces se obtienen agregados
micelares en forma de esferas, gusanos, bicapas lamelares y vesiculas [9,10]. Lo mismo
ocurre con bloques semicristalinos, como el PEO, cuando éstos se mantienen miscibles
durante toda la reaccidon. Sin embargo, cuando el bloque semicristalino es inmiscible, es

decir el que forma el niucleo micelar, entonces puede activarse el mecanismo CDSA, lo
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que daria lugar a estructuras de alta relacidn de aspecto. El uso de BCP semicristalinos
permite, tras la adecuada seleccidon de las condiciones de sintesis, que la estructura
interna del material se organice en micelas largas que quedan fijas al finalizar el curado,

sin que ocurra una separacion de fases a nivel macroscépico.

Durante la sintesis de polimeros nanoestructurados a partir de un BCP
cristalizable, la nanoestructura generada podria sufrir una transformaciéon morfoldgica
a una nueva estructura mediante CDSA, independientemente del mecanismo de
micelizacidn (Al o RIMPS). Para que ocurra esta transformacion morfolégica, se deben
cumplir dos requisitos: (i) la cristalizacion del nucleo micelar, que promueve el
crecimiento epitaxial, y (ii) movilidad en el medio circundante al momento de la
cristalizacién, para permitir la difusidon de las especies necesarias para el crecimiento

micelar [11,12].

Cuando la polimerizaciéon se lleva a cabo a temperaturas superiores a la
temperatura de fusion del bloque inmiscible, la cristalizacidon ocurre durante la etapa
final de enfriamiento. Guo et al. analizaron este fenémeno utilizando PE-b-PEO (Mn =
1400; 50% en peso de PEO) disperso en una matriz basada en diglicidil éter de bisfenol
A (DGEBA) [13]. En este sistema el PE es totalmente insoluble en la matriz mientras que
el PEO es soluble. El proceso de curado se realizd en etapas, incrementando la
temperatura de 120°C a 180°C, superando asi la temperatura de fusidén del PE, que es
aproximadamente 100°C. Para contenidos de hasta el 30% en peso de BCP, se observé
la presencia de micelas esféricas con nucleo de PE durante todo el curado. Una vez
completa la reaccién, durante la etapa de enfriamiento posterior, se produjo la

cristalizacién del PE dentro de estas micelas esféricas. Dado que la vitrificacién de la
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matriz ocurrié antes de la cristalizacién, las nanoestructuras generadas a altas
temperaturas quedaron fijas, lo que resultd en una cristalizacion confinada dentro de

dominios rigidos mediante nucleacion homogénea.

Sin embargo, cuando la temperatura de transicion vitrea (Tg) de la matriz es
inferior a la temperatura de cristalizacion del blogue inmiscible, se genera un intervalo
de temperatura en el que CDSA puede ocurrir [14,15]. En este caso, la matriz conserva
cierto grado de movilidad durante la cristalizacién del PE, permitiendo la reorganizaciéon
de los dominios micelares. La magnitud de esta ventana térmica, definida por la
diferencia entre la temperatura de cristalizacion del PE (Tc,PE) y la Tg de la matriz,

determina la posibilidad de transformacidon morfolégica.

Un ejemplo concreto de esta influencia se observd en el sistema PE-b-PEO
disperso en una matriz epoxi curada térmicamente a 120°C [15]. En este caso, la Tg del
epoxi fue de 58°C, mientras que la cristalizacion del PE ocurrid a 65°C, resultando en una
estrecha ventana térmica de aproximadamente 7°C. Debido a esta movilidad limitada,
el proceso de CDSA solo permitid la reorganizacion de micelas cilindricas en estructuras
aplanadas tipo disco con un espesor de 6,7 nm y un didmetro de 23,1 nm, sin una

elongacion significativa.

En contraste, cuando la polimerizacion se realizé a temperatura ambiente
mediante fotocurado, la Tg del epoxi sin curar fue de -36°C, mientras que la cristalizacién
del PE ocurrié a 102°C, generando una ventana térmica mucho mds amplia de 138°C.
Esta mayor movilidad permitié que las micelas evolucionaran hacia estructuras
altamente anisotropicas, dando lugar a la formaciéon de nanocintas de micrones de

longitud, estabilizadas dentro de la matriz epoxi. En este caso, la CDSA se produjo sin
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restricciones significativas, lo que facilité el crecimiento de las micelas en estructuras de

alta relacion de aspecto antes de que la matriz se vitrificara.

Estos ejemplos demuestran que la movilidad de la matriz durante la cristalizacion
del bloque inmiscible es un factor determinante en la morfologia final de los materiales
nanoestructurados. Mientras que una ventana térmica estrecha limita la reorganizacién
a estructuras ligeramente aplanadas, una ventana térmica amplia permite la formacién
de nanocintas en el orden de los micrones, proporcionando un mecanismo de control
preciso sobre la nanoestructura final. El tamafio de esta brecha térmica indica el grado
de movilidad de la matriz y, en consecuencia, define el impacto del proceso CDSA en la
morfologia que se desarrolla durante el enfriamiento. Este aspecto sera discutido en

esta tesis.

En la Figura 3.3 se esquematizan los escenarios de las estructuras obtenidas
segun la relacion entre la temperatura de transicion vitrea (Tg) de matriz y la

temperatura de cristalizacién (Tc) del bloque cristalizable.
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g matriz > TC nucleo g matriz
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Acoplamiento de micelas

Cristalizacion confinada ‘ CDSA

Figura 3.3. Influencia de la Tg de la matriz en la morfologia de la
cristalizacion alcanzada. (a) Cuando la Tg>Tc, la vitrificaciéon tiene lugar
antes que la cristalizacién de las micelas, resultando en cristalizacién
confinada (b) Cuando la Tg<Tc, se genera una brecha de temperatura

gue permite que el mecanismo CDSA tenga lugar.

Rojo et al. exploraron un enfoque similar en el cual se utilizé la fotopolimerizacion
asistida como estrategia para inducir el autoensamblado de estructuras
nanoestructuradas en una matriz de poliestireno [11]. En su estudio, la microseparacién
en fases del blogue inmiscible ocurrid en las primeras etapas de polimerizacion, y la
cristalizacién del nudcleo semicristalino generd una transformacion morfoldgica
impulsada por la cristalizaciéon, influenciada por la movilidad de la matriz durante el

proceso de curado.
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Siguiendo esta linea, en el presente estudio, el monémero de estireno (St) se
fotopolimerizé lentamente a temperatura ambiente. En este enfoque, la temperatura
de polimerizacién fue mas baja que la temperatura de cristalizaciéon del bloque
inmiscible. Bajo estas condiciones, se necesitaron cuatro dias de irradiacion para
alcanzar la conversion de vitrificacién (o = 0,88). La microseparacién en fases de los
bloques de PCL ocurrié después de solo 15 minutos de irradiacion (a=0,12), dando lugar

a la formacidn inicial de nanobarras con nucleo de PCL amorfo.

Dado que el PCL tiene una moderada tendencia a cristalizar, su cristalizacién
ocurrié después de 42 horas de irradiacién (a = 0,80). En este punto, la cristalizacién del
nucleo de PCL desencadend una transicion morfolégica, transformando las nanobarras
en discos, seguido del acoplamiento extremo a extremo de estos discos cristalinos. Asi,
el crecimiento de las nanoestructuras se produjo dentro de la ventana de conversién
comprendida entre 0,80 y 0,88, que coincidid con la meseta de vitrificacidon de la curva
de conversién-tiempo. Debido a la baja movilidad de la matriz a un grado de conversién
tan avanzado, solo unas pocas plaguetas lograron acoplarse para formar estructuras en
forma de cinta. Como resultado, se obtuvo una coexistencia de nanocintas alargadas
(entre 300 nm y 2 um de longitud) junto con una poblacién abundante de discos cortos

de aproximadamente 60 nm de longitud.

Estos resultados destacan el papel esencial de la movilidad de la matriz en el
momento de la cristalizacidén del bloque inmiscible. Cuando la cristalizacion ocurre cerca
de la vitrificacidn, las restricciones difusionales impuestas por la matriz altamente
polimerizada inhiben el crecimiento de las micelas, resultando en una distribucién de

tamafio bimodal compuesta por nanocintas y discos. Este estudio ilustra un caso en el
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que el alargamiento inducido por cristalizacion fue controlado cinéticamente, en
concordancia con los hallazgos reportados por Rojo et al. sobre la influencia del entorno

polimérico en la morfogénesis de estructuras autoensambladas.

En esta tesis se estudia la preparacién de nanoestructuras 1D basadas en PEO,
generadas in situ en una matriz de poliestireno mediante la combinacién de los
mecanismos RIMPS y CDSA. La estrategia se basa en aprovechar las propiedades de
autoensamblado y cristalizacién del bloque PEO dentro de un copolimero dibloque, con
el objetivo de obtener estructuras bien definidas cuyo crecimiento ocurra dentro de la

matriz y permanezcan estabilizadas tras la polimerizacion.

3.2. Resultados

3.2.1. Caracterizaciéon térmica y morfoldgica de L-BCP

El copolimero utilizado en este capitulo, L-BCP, tiene una relacidn volumétrica
entre PSy PEO de 3:1, siendo la fraccion en volumen de la fase PEO de 0,24. De acuerdo
con el diagrama de fases reportado en la literatura para BCPs del tipo PS-b-PEQ, para el
L-BCP puro se espera una morfologia autoensamblada con una disposiciéon hexagonal de
cilindros de PEO en una matriz de PS. Para caracterizar el comportamiento térmico de
L-BCP, se realizaron analisis de DSC (Calorimetria Diferencial de Barrido) con velocidades
de calentamiento y enfriamiento de 10 °C/min en una muestra previamente
acondicionada. El acondicionamiento consistid en calentar la muestra a 150 °C durante
5 minutos, enfriarla hasta temperatura ambiente, y almacenarla a esa temperatura

durante una semana.
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La Figura 3.4 presenta los tres termogramas consecutivos: un barrido de
calentamiento desde TA hasta 150°C, seguido de un enfriamiento hasta -60 °C y un
calentamiento subsiguiente hasta 150°C. El primer barrido de calentamiento muestra
un pico endotérmico con un minimo a 51,5°C, correspondiente a la fusidn de los cristales
de PEO. El calor de fusidn calculado fue de 87,2 J/g. Tomando como referencia un valor
de 196,6 J/g para el calor de fusion de los cristales de PEO, se obtuvo un porcentaje de
cristalinidad del 44,3% para el PEO. También se observd, aunque de manera menos

pronunciada, la Tg de los bloques de PS cerca de los 90°C.

Durante el siguiente barrido de enfriamiento desde 150°C, la matriz de PS pasé
de un estado viscoso a un estado vitreo cerca de los 90°C. Posteriormente, se registraron
tres eventos exotérmicos bien definidos a 28,5°C, -24,7°C y -45,3°C. Este
comportamiento se atribuye a la cristalizacidon fraccionada de los bloques de PEO,
causada por el confinamiento en nanodominios cilindricos dentro de una matriz vitrea
de PS. Segun la literatura, el pico de cristalizacién a 28,5°C corresponde a nucleacién
heterogénea, mientras que el pico centrado a -24,7°C se asocia con nucleacién
superficial en la interfaz entre las fases PEO y PS. El ultimo pico, situado a -45,3°C,
corresponde a cristales formados por nucleacién homogénea en microdominios de PEO

libres de heterogeneidades.
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Figura 3.4. Termogramas consecutivos para L-BCP ordenado. Las flechas

rojas indican el sentido del barrido de temperatura.

El siguiente escaneo de calentamiento desde -60°C indica el pico de fusidn
correspondiente al PEO previamente cristalizado, con un minimo a 53,3°C. En este caso,
el calor de fusién fue de 131,2 J/g, lo que resulté en un 66,7% de cristalinidad para el
PEO. El aumento en la fraccidn cristalina se debié al mayor subenfriamiento logrado en
el escaneo de enfriamiento hasta -60 °C, en comparacion con el recocido a temperatura
ambiente utilizado durante el acondicionamiento de la muestra. Esto permitié que

ocurrieran la cristalizacidn inducida por superficie y por nucleacién homogénea.

Como se presenta en la Figura 8.6, la temperatura de fusién de un homopolimero
de PEO con una masa molar similar a la del PEO en el L-BCP es de 63°C. El homopolimero
de PEO es conocido por su capacidad de cristalizar de forma eficiente, lo que da lugar a
la formacion de cristales bien definidos y relativamente grandes, debido a la alta

movilidad de sus cadenas y su capacidad para organizarse en una estructura lamelar
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ordenada. La cristalizacidon del PEO generalmente ocurre al enfriarse desde el estado
fundido, iniciando a temperaturas cercanas a los 40-50°C y alcanzando una alta fraccidn
cristalina debido a su naturaleza semicristalina. Sin embargo, cuando este mismo bloque
esta confinado en la estructura del L-BCP, la cristalizacién se ve restringida por la
presencia del bloque PS y el confinamiento espacial, lo que explica la disminucién en la

temperatura de fusion observada (53,5°C; Figura 3.4).

En sistemas poliméricos confinados, como los BCPs, la separacion en fases a
escala nanométrica de sus segmentos resulta en la formacién de estructuras ordenadas
confinadas, alterando sus propiedades térmicas como la temperatura de fusién. El PEO
puede organizarse en estructuras ordenadas (cristalinas) dentro de un medio amorfo.
Bajo confinamiento, la cristalinidad puede verse reducida, junto con una depresién del

punto de fusion.

El PS actia como un componente amorfo dentro del BCP, y su Tg es un parametro
gue define la movilidad de las cadenas poliméricas. En el caso de la cristalizacion del
PEO, el confinamiento impuesto por el PS, que tiene una Tg superior a la temperatura
de cristalizacion del PEO, restringe la movilidad de las cadenas y afecta directamente la
temperatura a la cual ocurre la cristalizacién, resultando en una depresién del punto de

fusion.

Este efecto de confinamiento, conocido como el efecto Gibbs-Thomson, describe
como la temperatura de fusion de un material cristalino disminuye a medida que el
tamafio de las particulas o dominios cristalinos disminuye. Esto ocurre porque los
cristales mas pequefios tienen una mayor proporcién de atomos en la superficie en

comparacion con el volumen total, lo que aumenta la energia superficial y, en

90



Capitulo 3 Influencia del bloque insoluble, PEO

consecuencia, reduce la temperatura a la cual los cristales se funden. En el contexto de
polimeros confinados, como en las micelas de un copolimero en bloque, este efecto
explica por qué los nanocristales de PEO en el nucleo de las micelas exhiben una
temperatura de fusidon mas baja que la de un homopolimero de PEO en bulk. Este efecto
se puede describir matematicamente mediante la relacidn de Gibbs-Thomson (Ecuacidn
3.1), que establece cdmo la temperatura de fusidon de un material cambia en funcion del

tamafio de las particulas o del confinamiento espacial.

Z*y*V*H
—) 3.1

T, (H) = Ty (H = 0) * (1 -

Donde H esigual a1/ R (R = radio del nanodominio del cilindro), Tf (H =0) es la
temperatura de fusion global, y es la tension interfacial, V es el volumen molar de una
unidad de repeticidn cristalizable y, H es la entalpia de fusiéon por mol de PEO con 100%
de cristalinidad. Estimamos la temperatura de fusion del PEO en el BCP (bajo
confinamiento) usando H = 0,123 nm™ (R = 8,1 nm, valor sacado de literatura para el
mismo copolimero [16]), y =43 m)J / m?2 [17], AH = 196,6 ) / gry V = 0,89 cm?3 / gr. El
factor de confinamiento (calculo entre paréntesis) da 0,952, lo que da como resultado

una Tf = 319,85 K (46,85°C), ligeramente inferior al valor medido experimentalmente.

Este cdlculo revela que existe un marcado efecto de confinamiento en Tf.

3.2.2. Cinética de fotopolimerizaciéon de St

Consideremos ahora una mezcla reactiva inicial preparada disolviendo L-BCP en
mondmero estireno (St). Para poder activar los mecanismos RIMPS y CDSA durante la
polimerizacién de St, la temperatura de reaccidn debe establecerse por debajo de la

temperatura de fusion del bloque PEO para inducir su cristalizacidn. Por lo tanto, una
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mezcla con 10% p/p de L-BCP en St se fotocurd a 20°C empleando irradiacién con luz
visible. Para ello, el mondémero St se activé mediante la adicién de CQ (2% p/p) y EDMAB
(2% p/p), que inician la polimerizacién por radicales libre. Este proceso implica la
generacion de radicales libres a través de una serie de reacciones fotoquimicas y redox.

La explicacion del mecanismo de reaccién puede leerse en el capitulo 2, seccion 2.4.1.
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Figura 3.5. Conversion de grupos viniloy Tg de la matriz en funcion del
tiempo de irradiacion a temperatura ambiente para la mezcla que

contiene 10% p/p de L-BCP. La linea negra se dibuja para guiar el ojo.

La conversidon del mondmero St a temperatura ambiente en presencia del L-BCP,
se siguié mediante espectroscopia de infrarrojo cercano (NIR), a través de la altura de
la banda correspondiente al primer sobretono de los grupos vinilo a 6134 cm™. La Figura
3.5 representa la curva de conversidn en funcion del tiempo. Como puede observarse,
la fotopolimerizacién de St a temperatura ambiente se desarrolla muy lentamente.
Fueron necesarios cuatro dias de irradiacidon para alcanzar una meseta de conversién

cercana a 0,89, donde la reaccién se detuvo debido a la vitrificaciéon. Adema3s, se realizé
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una estimacion de la evolucién de la temperatura de transicidon vitrea de la matriz

durante la polimerizacién del estireno mediante la Ecuacién 3.2 [18].

3.2

[Tg—TgO _ Ax
Tgoo —Tg0l [1—(1-2).x]

Enla Ecuacion 3.2, T g, (=30 °C) corresponde a la temperatura de transicion vitrea
de la mezcla reactiva inicial, mientras que Tg. (72°C) es la Tg de la matriz
completamente curada a conversién completa, como se ilustra en la Figura 3.6. El
parametro A (0,158) representa la relacién de cambio en el calor especifico de la
transicion vitrea para la matriz totalmente polimerizada y la muestra inicial, y y es la
conversion instantanea. Cabe resaltar que la Tg maxima obtenida mediante fotocurado
a temperatura ambiente es aproximadamente 40°C, ya que la reaccidén se detiene

debido a la vitrificacion.
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Figura 3.6. Barrido de calentamiento de la mezcla que contiene 10% p/p

de L-BCP completamente curada.
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Para registrar el aumento de temperatura durante la irradiacion, se utilizé una
camara termografica, la cual permitid registrar de manera continua la temperatura de
la muestra, como se ilustra en la Figura 3.7. Al inicio de la irradiacién, se registré una
temperatura minima de 25°C, correspondiente a la temperatura ambiente inicial. A
medida que avanzd el proceso, se observé un incremento gradual de la temperatura,

alcanzando un maximo de 29,6°C después de 30 minutos.

No obstante, la temperatura promedio durante la reacciéon se mantuvo cercana
alatemperatura ambiente, permaneciendo al menos 20°C por debajo de la temperatura
de fusion del bloque PEO en el L-BCP (51,5°C). Esto sugiere un control eficiente del

proceso de irradiacidon y una adecuada disipacién del calor generado en el sistema.

60
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Figura 3.7. Registro de la temperatura durante la irradiacion utilizando

camara termografica.
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3.2.3. Estudio de la separacién en fases del bloque
inmiscible

En el Capitulo 2, se construyeron curvas binodales para los sistemas St-PS y St-
PEO, y se derivaron ecuaciones termodindmicas que permitieron predecir el
comportamiento de un sistema ternario compuesto por St, PS y PEO. El andlisis
comparativo de los parametros x en relacién con su valor critico a 293 K condujo a la
conclusién que en el diagrama de fases ternario a esta temperatura existe una regién de
equilibrio liquido-liquido, que se origina en el sistema binario PS-PEQ. Se concluyd que
una mezcla de referencia con 2,5% p/p de PEO en St, inicialmente homogénea, inicia la
separacion de fases al alcanzar una conversion de 16% de St. Teniendo en cuenta estos
resultados se abordd el estudio experimental de la separacién en fases del bloque de
poli(6xido de etileno) (PEO) durante la polimerizaciéon de St, comenzando por el caso
mas simple: la separacion en fases del PEO homopolimero.

Se preparé una mezcla de referencia que consistié en 2,5% p/p de PEO
homopolimero en St. Esta mezcla tiene un contenido de PEO equivalente al que contiene
una mezcla con 10% p/p de L-BCP. Para ello, se realizé una fotopolimerizacion a
temperatura ambiente utilizando el sistema iniciado por luz con canforquinona y etil-4-

dimetil amino benzoato (CQ-EDMAB).

En la Figura 3.8 (a) se observa que la mezcla es inicialmente amarilla (debido a |a
CQ) y transparente, indicando que el PEO es miscible en St a temperatura ambiente.
Luego, la mezcla se irradié para determinar el tiempo de separacién de fases.
Aproximadamente a las dos horas de irradiacidn se observé opacidad en la mezcla, como

se indica en la Figura 3.8 (b).
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Figura 3.8. Fotos de la mezcla de referencia con un 2,5% p/p de
homopolimero PEO en St: (1zg.) Mezcla inicialmente transparente (color
amarillo debido a la CQ) sin irradiar; (Der.) mezcla opaca tras 2 horas de

irradiacion.

Experimentalmente, la separacion en fases ocurrié después de 2 horas de
irradiacion, que corresponde a una conversion de St de 14% segun la curva cinética de
la Figura 3.5. El estudio termodindmico predijo que la separaciéon en fases ocurriria
cuando se alcanzara una conversion del 16% de St. Este resultado evidencia que el
estudio termodinamico de la mezcla de referencia describe adecuadamente el
fendmeno de separacién en fases de una mezcla conteniendo 2,5% de PEO en solvente
reactivo St. La concordancia entre los resultados experimentales y las predicciones
tedricas confirma que el PEO homopolimero separa en fases bajo las condiciones

estudiadas, siguiendo una trayectoria predecible en el diagrama ternario St-PS-PEO.

3.2.4. Micelizacion

Se ha determinado que el PEO es inicialmente soluble en el mondmero St, pero
se separa en fases a medida que avanza la polimerizacién a temperatura ambiente. Esto
permite inferir que la nanoestructuracion del BCP ocurre durante la polimerizacion

mediante el mecanismo RIMPS.
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3.2.4.1. Andlisis térmico mediante DSC

Se realizaron mediciones de DSC en muestras reactivas que contenian 10% p/p
de L-BCP durante las primeras 6 horas de reaccion, con la intencién de capturar el inicio
del proceso de microseparacion de fases. Se observa en la Figura 3.9 que en la muestra
no irradiada (indicada como 0 min), no se registran eventos térmicos en el rango de
temperatura explorado, lo cual es consistente con una muestra inicialmente
homogénea. El barrido de calentamiento correspondiente a una muestra irradiada
durante 90 minutos a temperatura ambiente presenta la presencia de un pico

endotérmico con un minimo a 15°C.

Dado que la temperatura de transicion vitrea de la matriz, después de 90
minutos de irradiacidn, es inferior a -20°C como se ve en la Figura 3.9, la aparicién de
este pico endotérmico puede atribuirse a la fusion de los cristalitos de PEO presentes
en el nucleo de las micelas recién formadas. Esto evidencia que la microseparacién de
fases de los bloques PEO se alinea perfectamente con el resultado obtenido para la

muestra de referencia, es decir el homopolimero PEO.
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Figura 3.9. Barridos de calentamiento realizados entre 10 y 40°C a 10
°C/min, mostrando la evolucién de la microseparacion de fases del
bloque PEO en el material con 10% p/p de L-BCP durante las primeras 6

horas de irradiaciéon a temperatura ambiente.

En el siguiente barrido de calentamiento, después de 180 minutos de irradiacién,
se observa una transicidon endotérmica con dos minimos a 15,8°C y 18°C. El pico con un
minimo a 15,8°C corresponde al observado previamente en el escaneo a los 90 minutos,
aunque ligeramente desplazado a una temperatura mas alta debido a la segregacion
parcial del mondmero reactivo (St). El pico con un minimo a 18°C también corresponde
a la fusién de PEO, pero se refiere a cristales de mayor tamaio, como se deduce de la
temperatura de fusién mds alta. Este mismo comportamiento, con la aparicién de dos

minimos, se observo en las muestras irradiadas durante 270 y 330 minutos.
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3.2.4.2. Caracterizacion estructural mediante dispersiéon de
rayos X a angulos pequefos (SAXS)

En el contexto de la micelizacion de L-BCP, SAXS fue fundamental para confirmar
la formacidn de micelas y analizar cémo varian sus caracteristicas estructurales durante
la polimerizacién del mondmero St. Esta técnica complementa los resultados de DSC,
proporcionando una visidn mdas completa de la estructura de las micelas. En este
estudio, se realizaron mediciones de SAXS en una muestra con 10% p/p de L-BCP, antes
y después de 2 horas de irradiacion a temperatura ambiente, con el objetivo de
identificar y analizar la formaciéon y evolucién de micelas y sus caracteristicas

morfoldgicas.

En la Figura 3.10 se observa que, en el espectro de la mezcla inicial (t = 0 min),
no hay sefiales caracteristicas de dispersion de rayos X, lo que indica la ausencia de
objetos con dimensiones en la escala nanométrica. Esto es consistente con una mezcla
inicial homogénea. La curva de SAXS adquirida después de 2 horas de irradiacién exhibe
la presencia de un pequefio pico de dispersidn, asignado a la formacién de micelas con

un nucleo de PEO y una corona de PS.
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Figura 3.10. Perfiles de SAXS in situ obtenidos durante la
fotopolimerizacién a temperatura ambiente de la muestra con 10% p/p
de L-BCP. Interior: Ajuste de los datos SAXS en el rango de ¢

comprendido entre 0,05y 0,2 nm~'.

La curva de SAXS se analizé utilizando el software SASfit en la regidon de 0,05 a
0,2 nm~Y(Figura 3.10) Para eliminar la contribucién de la matriz, se resté la curva de
dispersion de la mezcla inicial (t =0 min). Los datos se modelaron asumiendo la
presencia de una distribucién monodispersa de objetos planos (micelas en forma de
disco) con un didmetro medio de 40,3 nm y un espesor de 21,6 nm. Como se seiiala en
la Figura 3.10. (Interior), se logré un muy buen ajuste de los datos de SAXS. Este
resultado proporciona informacién significativa sobre el proceso de micelizacion, ya
que indica que, una vez que tuvo lugar la microseparacién en fases, los nucleos de PEO
cristalizaron rdpidamente, provocando el aplanamiento de los dominios y dando lugar
a micelas en forma de disco estabilizadas por los bloques solubles de PS que forman Ila

corona.
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El andlisis de SAXS permitid caracterizar con precisién la morfologia de las
micelas iniciales formadas en la muestra con L-BCP. Los resultados indican que, tras 2
horas de fotoirradiacion, se forman micelas con un ndcleo de PEO cristalizado y una
corona de PS, adoptando una morfologia de disco. Este comportamiento sugiere que la
cristalizacién rapida del PEO induce el aplanamiento de los dominios, resultando en
micelas estables y bien definidas. La informacidn obtenida proporciona una
comprensién detallada de los mecanismos de formacién y evolucién de micelas a nivel

nanoscopico.

A partir del espesor lamelar de los discos obtenido por SAXS (t=21,6 nm), se
calculé el factor de confinamiento en las micelas formadas durante las primeras 6 horas
de irradiacién a partir de la Ecuacién 3.1, usando H = 0,046 nm™~! (1/t) . Esto da un
factor de correccién igual a 0,982, que se utilizé para estimar la temperatura de fusién
en bulk Ts(H = 0) a partir de los valores de Tf correspondientes al primer pico

endotérmico de la Figura 3.9. Los valores estimados se enumeran en la Tabla 3.1.

Tabla 3.1. Valores estimados de T¢(H=0), aplicando la Ecuacidon 3.1. para
la muestra que contiene 10% en peso de L-BCP en funcién del tiempo
de fotoirradiacion a TA, ¢:1 y xc indican, respectivamente, la fraccion
volumeétrica del blogue PEO en la mezcla y la fracciéon cristalina del PEO

determinada por analisis DSC.

Tiempo de Irradiacién (min) Ti(H=0), K b1 Xc

90 293,4 1,703 0

180 294,2 1,708 0,12
270 294,8 1,710 0,18
330 295,3 1,714 0,19
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Se observa que los valores estimados de Ty(H = 0) estan todavia muy por
debajo de la temperatura de fusion del homopolimero PEO (336K, ver Figura 8.6.). Estos
resultados sugieren que la depresién del punto de fusidén tiene una contribuciéon
termodinamica adicional al confinamiento (efecto Gibbs-Thomson), relacionada con las
interacciones polimero-disolvente. Esta contribucién adicional surge la presencia de
mondmero St restante en el ndcleo micelar, debido a la desmezcla incompleta de los
bloques de PEO en las primeras etapas de su microseparacion de fases. Dicho
comportamiento se puede explicar en el marco de la Ecuacién desarrollada por Flory et
al.[19], que describe la depresién de la temperatura de fusiéon de un polimero en

mezclas polimero-disolvente:

1 1 R B

- = e 2 3.3
= *Q K%
Tr TP puxVixdH, 7' pyxAH, xTp 71

Donde Tf vy Tfo son las temperaturas de fusidon en solucidon y en masa,
respectivamente; AH,, refiere al calor de fusidon por gramo de polimero cristalino; p,,
refiere a la densidad del polimero; B es la densidad de energia cohesiva; y ¢,y
V, refieren a la fraccion en volumen y al volumen molar del disolvente,
respectivamente. Cuando se aplicé la Ecuacion 3.3. a los valores de Tfo enumerados en
la Tabla 3.1. (de 90 a 330 minutos de fotoirradiacion), se obtuvieron valores de ¢,
cercanos a la unidad. Dentro de las incertidumbres en los valores asumidos para algunos
de los parametros, estos resultados permiten inferir la presencia de una alta
concentracion de mondmero St en el ndcleo micelar durante las primeras etapas de

cristalizacion.

Aunque inicialmente la concentracion de mondmeros St en el nucleo micelar

(PEO) es elevada, esta disminuye progresivamente a medida que avanza la
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polimerizacién. Este comportamiento se evidencia por un incremento en la temperatura
de fusidn con el aumento del tiempo de irradiacién, indicando una mejora en la calidad
cristalina como resultado de la segregacion del disolvente, tal como se explicé mas

arriba.

La Figura 3.11 ilustra detalladamente este proceso en tres etapas clave,
demostrando la transiciéon desde una alta concentracion inicial de mondémeros en el
nucleo micelar hasta su distribucién equilibrada en la matriz polimérica final. Este
esquema proporciona una comprensién visual clara del flujo continuo de mondmeros
St, desde el nucleo de las micelas hacia la matriz, durante la polimerizacién inducida por

fotoirradiacion en sistemas micelares.

PS matriz

St monomero

PEO nuacleo

PS corona

POLIMERIZACION

Figura 3.11. Esquematizacién del flujo de mondmeros St durante la

polimerizacion en un sistema micelar.

3.2.4.3. Célculo de fraccidn cristalina (X;)

X es un parametro clave en el estudio de sistemas poliméricos, especialmente
en el contexto de la micelizacion del L-BCP. La cristalizacién parcial del bloque PEO
dentro de las micelas puede influir en la capacidad de estas para mantener su formay
resistir cambios térmicos o mecanicos. Un valor alto de X generalmente indica que la

micela tiene una estructura interna mas ordenada y estable, lo que mejora su resistencia
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térmica y durabilidad. En contraste, un valor bajo de X, podria resultar en micelas
menos estables, con nucleos mds susceptibles a deformaciones bajo estrés o

fluctuaciones de temperatura.

Ademas, X esta estrechamente relacionado con el proceso de micelizacion, ya
que la cristalizacion del blogue semicristalino PEO puede impulsar y estabilizar la
formacién de micelas. Comprender esta relacion es fundamental para entender cémo la
microestructura de las micelas evoluciona durante la polimerizaciéon y cémo estas
estructuras contribuyen a las propiedades globales del material. La X se calculd

utilizando la Ecuacion 3.4, a partir de los datos obtenidos por DSC.

AH;

- J 3.4
AH]9 * W

Xc

Donde X, es la fraccidn cristalina, Aers el calor de fusion medido de la muestra
(en J/g), extraido del termograma de DSC, AH}) es el calor de fusion estandar del PEO
(196,6 J/g ) [20] y w es la fraccion en peso del PEO en la muestra. En la Tabla 3.1 se
presentan los valores de X calculados aplicando la Ecuacion 3.4. Se observo que estos
valores aumentan con el tiempo de irradiacion dentro de la ventana de tiempo

estudiada. Ademas, se puede obtener mas informacion mediante un analisis de Avrami.

3.3.3.4. Analisis mediante el método de Avrami

El método de Avrami es una herramienta matematica ampliamente utilizada
para describir la cinética de cristalizacién en materiales poliméricos. Desarrollado por
Melvin Avrami en la década de 1930, este método permite modelar el crecimiento de
cristales en funcién del tiempo, proporcionando informacién valiosa sobre los

mecanismos de nucleaciéon y crecimiento de las fases cristalinas en diferentes
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dimensiones. El modelo de Avrami se basa en la Ecuacién 3.5. que relaciona la fraccidn

cristalina desarrollada con el tiempo de cristalizacién:

1—Xc =exp(—K *t") 3.5

Donde X es la fraccidn cristalina en el tiempo t, k es una constante relacionada
con la velocidad de nucleacién y crecimiento de los cristales, y n es el exponente de
Avrami. Muller et al. [21]propusieron que el valor de n puede considerarse como la
suma de dos contribuciones: la nucleacion (instantdnea n=0 o esporadica n=1) y la
geometria del crecimiento de los nucleos. Segun la geometria de crecimiento, el
exponente de Avrami (n) varia de 1 a 4: (n= 1) se asocia a una estructura 1D, (n=2) a
una estructura 2D, y (n=3) o (n=4) a una estructura tridimensional (3D) [22]. Tomando
logaritmos en ambos lados de la Ecuacion 3.6, la Ecuacidn de Avrami se puede reescribir

de la siguiente manera:
In[—InQ-X,(t)]=InK+n=Int 3.6

En la Figura 3.12 se presenta un grafico de Avrami basado en la Ecuacion 3.6,
correspondiente a las primeras etapas de cristalizacion de los bloques de PEO. Los datos
de X se obtuvieron de los barridos de calentamiento durante la separacidn de fases del
blogue PEO por irradiacion, Figura 3.12. De este grafico se obtiene una linea recta. A
partir de la pendiente del ajuste lineal, se determindé un n = 0,98. Este valor puede
sugerir un proceso de nucleacidon esporadica confinada a un pequeio volumen
cristalizable que restringe el crecimiento de los cristales, o bien una nucleacién

instantanea con crecimiento 1D [23].
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Figura 3.12. Representacion logaritmica de Avrami derivado de los datos
de DSC adquiridos para el material con 10% p/p de L-BCP

fotopolimerizado para diferentes tiempos a temperatura ambiente.

También se podria considerar una transicién entre ambos mecanismos, donde al
inicio de la polimerizacién ocurre la cristalizacion en microdominios discretos y aislados,
mientras que, a medida que avanza la polimerizacién, estos dominios comienzan a
crecer unidireccionalmente, dando lugar a los primeros estadios de elongacién epitaxial
[24]. El analisis de Avrami ofrece, por tanto, una comprensién detallada de los procesos

cinéticos que gobiernan la formacidn y evolucidén de estas nanoestructuras.
3.2.5. Formacidén de los nanocristales 1D de PEO

mediante CDSA

La caracterizacién de la microestructura de la matriz de PS modificada con L-BCP
es de gran importancia para comprender los cambios morfoldgicos y térmicos inducidos
por la polimerizacién y la posterior cristalizacion de los bloques de PEO. En la Figura

3.13(a) se observa la mezcla con 10% de L-BCP irradiada hasta la microseparacion de
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fases; en la mezcla incolora y translicida se aprecia un reflejo azulado, generalmente
atribuido a la presencia de micelas. En la Figura 3.13(b) se observa el material
polimerizado obtenido después de 90 horas de irradiacidén. La opacidad del material
podria deberse a la dispersion de la luz causada por la presencia de nanoestructuras

largas, que dispersan la luz visible.

Figura 3.13. Mezcla con 10% p/p de L-BCP. (Izg.) Mezcla irradiada por 2
horas hasta micelizacién. (Der.) Polimero nanoestructurado resultado

de 90 horas de irradiacidn.

En la Figura 3.14 se ve una micrografia electrénica de barrido, SEM del material
completamente curado soportado en una cinta de carbén. La muestra tiene una

conformacion cilindrica de 2 mm x 30 mm dada por el capilar que lo contenia.

Figura 3.14. Imagen SEM de la muestra con 10% p/p de L-BCP

completamente fotocurada a temperatura ambiente.
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3.2.5.1. Microestructura

Una vez polimerizada la matriz de PS, el material fue -caracterizado
térmicamente. En la Figura 3.15, se observa el barrido de calentamiento con la Tg de la
matriz de PS a 42°C. Seguidamente, se aprecia una transicion endotérmica con un
minimo en 55,2°C, atribuida a la fusidon de los cristales de PEO. El aumento de la Tf del
bloque PEO al pasar de una estructura de cilindros hexagonales en el BCP puro (51,5°C)
a micelas de nucleo cristalino (55,2°C) obedece a una mayor movilidad del medio en el

momento en que ocurre la cristalizacion.
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Figura 3.15. Barrido de calentamiento del material fotocurado

conteniendo 10% p/p L-BCP.

Las micelas de nucleo cristalino se forman a conversiones muy bajas donde queda
mucho solvente aun sin reaccionar. Ese medio favorece la formacién de cristales de
mayor tamafio y mejor orden, ya que se reduce el efecto de confinamiento ejercido por
las paredes rigidas del bloque PS, como ocurre en los cilindros hexagonales del BCP puro.

Como el PEO cristaliza de manera mas estable, requiere mayor energia térmica para
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fundirse, que resulta en una Tf mas alta en las micelas de nucleo cristalino que en los

cilindros hexagonales del copolimero de bloque puro.

La Figura 3.16 presenta una imagen de microscopia electrénica de transmision,
TEM correspondiente a una muestra completamente fotocurada a temperatura
ambiente. Antes de la observacién con TEM, la muestra fue tefiida con RuO4 para

mejorar el contraste entre las fases. El RuO, tifie preferentemente el bloque PEO.

Figura 3.16. Imagen de TEM de la muestra con 10% p/p BCP
completamente fotocurada a temperatura ambiente, mostrando una
baja concentracion de micelas alargadas con una alta relacion de

aspecto y longitudes superiores a 10 um.

En ella, se observa la presencia de una baja concentracidn de micelas con una
relacion de aspecto muy alta, con longitudes medias que superan los 10 um. A partir de
una imagen con mayor magnificacién (Figura 3.17), el espesor de las micelas se puede
estimar en aproximadamente 10 nm. Ademas, en la misma imagen, se puede ver que

las micelas alargadas tienden a apilarse entre si.
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100 nm

Figura 3.17. Imagen de TEM con mayor magnificacién de la muestra
fotocurada, donde se estima un espesor de micelas de

aproximadamente 10 nm y se observa su tendencia a apilarse entre si.

La muestra fotocurada conteniendo 10% p/p de BCP se sometié a mediciones
WAXS. El patrén WAXS registrado se compara con el obtenido para la matriz de PS pura
en la Figura 3.18. Como se puede observar, la muestra fotopolimerizada con 10% p/p de
BCP exhibe un halo amorfo centrado en q = 13,8 nm™', atribuido a la matriz de PS, y
reflexiones correspondientes al PEO en g = 13,52 y 16,33 nm™. Estos picos se asignan a
las reflexiones cristalograficas de los planos indexados como (120) y (032 + 112) de la
celda unitaria monoclinica de los cristales de PEO [22]. Estos resultados indican que los
bloques de PEO en los nucleos micelares cristalizaron durante la fotopolimerizacién de
St, adoptando la misma estructura cristalina que comidnmente se observa en PEO en

estado bulk.
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Figura 3.18. Patrones WAXS registrados para la muestra fotocurada con

10% p/p de L-BCP (rosa) y la matriz de PS pura (gris).

Para obtener informaciéon adicional sobre la forma de estas nanoestructuras, se
registrd un perfil SAXS en la muestra fotocurada, curva gris en la Figura 3.18. La
magnitud de la pendiente en la regidon de bajo g* (régimen de Guinier) fue de -2. El
régimen de Guinier corresponde a la region del perfil SAXS que proporciona informacién
sobre el tamafo y la forma general de las particulas a bajas magnitudes de g*. Una
pendiente de -2 sugiere estructuras planas o lamelares [25]. Ademas, el perfil de
dispersion muestra un maximo principal de correlacion espacial en g* =0,125 nm™"y un
maximo secundario en 2g*= 0,25 nm™. Esta secuencia es caracteristica de una
estructura lamelar de objetos planos con una distancia media entre nanoobjetos de 50,2
nm (2mt / g*). De la combinacién de los resultados de TEM y SAXS, se concluye que las
nanoestructuras alargadas son micelas en forma de cinta que se organizan en un

empaguetamiento cara a cara, formando arreglos lamelares con un periodo promedio
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de 50,2 nm. Esta interpretacién concuerda con la distancia interlamelar medida a partir

de la imagen TEM mostrada en la Figura 3.17.

100000 -
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Figura 3.19. Perfil SAXS de la muestra fotocurada, mostrando una
disposicion lamelar con una distancia media entre nanoobjetos de 50,2

Nnm, consistente con micelas en forma de cinta organizadas cara a cara.

Para obtener informacién complementaria, se analizé la curva SAXS utilizando el
paquete de software SASfit en la regidn de g entre 0,04y 0,3 nm™, donde la contribucion
de la matriz neta resulté ser insignificante. El factor de forma se modeld con el algoritmo
HomogeneousXS, asumiendo la contribucion de objetos planos largos (longitud L > 1 um
y espesor h = 6,8 nm). Este algoritmo se utiliza para modelar la dispersiéon de rayos X de
objetos que tienen una forma homogénea y bien definida, en este caso, objetos planos

largos como las micelas en forma de cinta.

Ademas, para explicar los maximos observados en el perfil SAXS, se anadié un
factor de estructura lamelar mediante un modelo paracristalino. Este modelo asume

qgue los nanoobjetos estan dispuestos en capas ordenadas, con cierta variacion en la
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distancia de apilamiento entre ellas. En este caso, la separacién promedio de
apilamiento fue de 48 nm. El modelo paracristalino es Gtil para describir sistemas en los
gue existe orden a largo alcance, con cierta imperfeccién o desorden en la estructura,
lo que es comun en materiales poliméricos y sistemas autoensamblados. Como puede
observarse, los parametros optimizados durante el ajuste concuerdan bien con las
caracteristicas estructurales obtenidas mediante el andlisis de imagenes TEM. Este
ajuste permitié un buen modelado de la curva SAXS, como se revela en la curva rosa de

la Figura 3.19.

La caracterizacion de la matriz de PS modificada con L-BCP y el estudio de la
micelizacién mediante técnicas como DSC, TEM, WAXS y SAXS han revelado detalles
significativos sobre su microestructura y propiedades térmicas. La Figura 3.20
esquematiza la formacién y el cambio en la morfologia. Inicialmente, la mezcla con 10%
de L-BCP es homogénea, como se ensefa en la Figura 3.20(a). Tras 90 minutos de
irradiacion, se generan nanodominios cristalinos de PEO en la matriz de PS, producto de
la microseparacién de fases del L-BCP, seguida de una rapida cristalizacion de los nucleos
de PEO, lo que conduce a la formacién de micelas semicristalinas en forma de disco
(micelas primarias), Figura 3.20(b). El alargamiento de las micelas primarias, provocado
por la cristalizacion, fue detectado por DSC durante las primeras horas de irradiacién,
como se observa en la Figura 3.20(c). La ventana de tiempo entre el inicio de la
cristalizacién y la vitrificacion de la matriz fue lo suficientemente larga como para que
las plaquetas se acoplaran a una nanocinta en crecimiento, representado en la Figura

3.20(d).
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Como resultado de este proceso, se obtuvo una poblacién compuesta
exclusivamente por nanoestructuras alargadas tras la fotopolimerizacion de la matriz de

PS, como se observa en la Figura 3.20(e).

Figura 3.20. Esquema de la evoluciéon morfoldgica de la matriz de PS

modificada con 10% p/p de L-BCP durante la fotopolimerizacion: (a)
mezcla homogénea inicial (t=0 min), (b) formacidén de micelas primarias
semicristalinas (t= 180min, (c) acoplamiento de las micelas (t=270 min),
(d) formacién de las nanocintas (t=330 min), (e) apilamiento de

nanocintas.

3.2.5.2. Efecto de la temperatura

La temperatura puede tener un efecto critico en la estabilidad estructural de las
nanoestructuras en forma de cinta, influyendo asi en el desempefio del material.
Estudios sobre el comportamiento de cristalizacion en nanofibras electrohiladas,
compuestas por mezclas inmiscibles de PS/PEO (donde el componente PEO forma

dominios fibrilares alargados dentro de una matriz de PS), han mostrado que, al
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exponerse a temperaturas superiores a la Tg del PS, los dominios alargados de PEO se
fragmentan en gotitas nanométricas. Este fendmeno, conocido como inestabilidad de
Rayleigh-Plateau, ocurre cuando los cilindros o filamentos liquidos se descomponen en
gotas debido a la minimizacién de la energia libre de superficie [26,27]. Este cambio se
manifiesta en un cambio en el mecanismo de nucleacion; mientras que inicialmente la
cristalizacién ocurria a través de nucleacidn heterogénea, después del recocido se
detectd un proceso de cristalizacion fraccionada, caracterizado por la aparicién de una

exoterma asociada a la nucleacién homogénea [28].

El primer experimento tuvo como objetivo determinar si la muestra conserva su
morfologia al ser calentada a una temperatura superior tanto a la fusién de los nucleos
de PEO como a la transicidn vitrea de la matriz. Para ello, la muestra fue expuesta a
150 °C durante 5 minutos bajo una atmodsfera de N, seco, y luego se dejo enfriar
libremente a temperatura ambiente. Posteriormente, se almacend durante un mes

antes de su caracterizacion térmica.

La caracterizacion se realizd mediante un analisis DSC, que consistio en un
barrido de calentamiento desde temperatura ambiente hasta 150°C, seguido por un
barrido de enfriamiento hasta -50°C. Ambos barridos se llevaron a cabo a una velocidad

de 10 °C/min. Los termogramas obtenidos se presentan en la Figura 3.21.

Durante el barrido de calentamiento desde temperatura ambiente, se detectd
una Unica transicidon térmica a 72°C, correspondiente a la transicidn vitrea de la matriz,
gue aumento respecto al valor inicial de 42°C obtenido tras la fotoirradiacion, debido al
poscurado térmico que sufrié la muestra durante el tratamiento a 150°C. En el mismo

termograma, la ausencia de un pico de fusién indica que el PEO no cristalizo durante el
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enfriamiento desde los 150°C. En el subsiguiente barrido de enfriamiento, se observo la
transicion vitrea de la matriz de PS cerca de 83°C, seguida de la cristalizacién de PEO a -

41°C.

T

Tg=72°C

Tc=-41°C

Flujo de calor, mW, endo
(=

-60 -40 -20 O 20 40 60 80 100 120
Temperatura, °C

Figura 3.21. Andlisis DSC de una muestra con 10% p/p de L-BCP curada
después de un tratamiento a 150 °C durante 5 minutos para fundir los
cristales de PEO, seguido por un almacenamiento a 20°C durante un

mes.

Esta temperatura de cristalizacién, extremadamente baja, es indicativa de un
proceso de nucleacién homogénea, lo que explica la ausencia de un evento de fusidn
durante el barrido de calentamiento previo. Generalmente, la nucleacion homogénea
ocurre cuando los nanodominios estan libres de impurezas y la cristalizacion solo puede
proceder con un gran sobreenfriamiento. Este resultado sugiere que el PEO esta
confinado en pequefios dominios en lugar de formar nanoestructuras alargadas. Tras el
tratamiento térmico, se examind la muestra por microscopia electrénica de transmision,

resultando en la imagen mostrada en la Figura 3.22.
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Figura 3.22. Micrografia TEM de la muestra con 10% p/p L-BCP
fotocurada después de un borrado de memoria térmico y posterior

almacenamiento a 20°C por 30 dias.

En ella, se revela la presencia de dominios esféricos con un tamafo medio de 125
nm, que estan dispersos de manera homogénea en la matriz de PS. Esta morfologia
concuerda con los resultados del analisis de DSC y confirma que las nanoestructuras en
forma de cinta se fragmentaron en gotitas debido a la inestabilidad de Rayleigh-Plateau,
provocada por el calentamiento a 150°C. Vale la pena sefalar que la coalescencia entre
dominios fundidos de PEO adyacentes tiende a ocurrir de manera espontanea para
reducir la energia interfacial, aumentando asi el tamafio de los dominios, un fenémeno
conocido como maduracidon de Ostwald. Durante este proceso, los dominios mas
pequeiios tienden a disolverse y el material que los compone se transfiere a dominios
mas grandes, lo que reduce la energia total del sistema al minimizar el area superficial
expuesta. Este fendmeno es particularmente importante en sistemas donde los
dominios se encuentran en fase liquida o amorfa.
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Por lo tanto, el tamafo final de los dominios de PEO se determina por la
competencia entre dos procesos: la inestabilidad de Plateau-Rayleigh y la coalescencia
de los dominios resultantes, impulsada por la maduracidon de Ostwald. Cuando se
observa algun grado de coalescencia, es comuln encontrar tanto nucleaciones
homogéneas como heterogéneas. En nuestro estudio, dado que solo se detectd
nucleacion homogénea, podemos concluir que la coalescencia fue minima, debido a las
restricciones difusionales impuestas por la matriz polimerizada. Este fendmeno se
refleja en la micrografia mostrada en la Figura 3.22, donde se observa una distribucion

estrecha del tamafio de los dominios esféricos.

Se diseid una segunda prueba de DSC para evaluar la temperatura maxima a la
cual las nanoestructuras alargadas de PEO pueden resistir sin fragmentarse en gotas. Es
relevante recordar, como se indica en la Figura 3.15, que la Tg de la matriz fotocurada
es de 42°C, similar a la temperatura de fusion de los bloques de PEO, Tf = 55°C. Por lo
tanto, la fusion del PEO ocurre paralelamente con un cierto grado de ablandamiento de

la matriz.

Para lograr la fusidon del PEO con un minimo ablandamiento de la matriz, la
muestra, sin ningln tratamiento previo, se sometidé a un barrido de calentamiento desde
temperatura ambiente hasta 70°C, seguido por un barrido de enfriamiento hasta -50°C.
Ambas exploraciones se realizaron a una velocidad de 10 °C/min, como se evidencia en
la Figura 3.23. Durante el barrido de calentamiento, se observd la fusidon de los cristales

de PEO como una transiciéon endotérmica con un pico a 55°C.
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Figura 3.23. Barrido de calentamiento DSC hasta 70°C y barrido de
enfriamiento subsiguiente para una muestra fotocurada gque contiene

10% p/p de L-BCP.

Es notable que durante el barrido de enfriamiento se identificaron tres eventos
exotérmicos bien definidos, demostrando un proceso de cristalizacién fraccionada de
los bloques de PEO. El pico a 36,2°C se atribuye a la cristalizacién inducida por nucleacién
heterogénea; el pico a -23,4°C, a nucleacidn superficial; y el ultimo pico, a -40,8°C, a
cristales formados por nucleacién homogénea. La aparicién de estos eventos de
cristalizacién fraccionada son resultados significativos: por un lado, la exoterma a 36,2°C
confirma que las micelas alargadas sobrevivieron el calentamiento hasta 70°C. Por otro
lado, la presencia de nucleacion homogénea indica una ruptura parcial de algunos

dominios, debido al ablandamiento parcial de la matriz.

Los resultados obtenidos demuestran que la morfologia en forma de cinta se
mantiene siempre que la temperatura de calentamiento permanezca por debajo de la

Tg de la matriz. Sin embargo, si el material se calienta por encima de esta temperatura,
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el ablandamiento de la matriz facilita la ruptura de las nanocintas de PEO fundidas,
debido a la inestabilidad de Plateau-Rayleigh, llevando a la formaciéon de numerosas
gotas esféricas. Por lo tanto, los resultados presentados aqui permiten establecer la
temperatura limite superior a la que estos materiales pueden utilizarse conservando la

integridad estructural de las micelas alargadas.

3.3. Conclusiones

En este capitulo, se mostré cdmo se generaron nanocristales 1D dispersos en una
matriz de PS mediante la separacidon de microfases inducida por la reacciéon de un
copolimero en bloque de PS-b-PEO, seguida de una rdpida cristalizacién de los nucleos
de PEO. Bajo condiciones de fotopolimerizacion a temperatura ambiente, la desmezcla
y cristalizacién de los bloques de PEO se produjo después de los primeros 90 minutos de
irradiacién, lo que resultd en la formacion de micelas semicristalinas en forma de disco
(micelas primarias). El alargamiento de estas micelas, provocado por la cristalizacién, se
detectd a partir de los 180 minutos de irradiacién, es decir, desde las primeras etapas

de la polimerizacién.

La ventana de tiempo entre el inicio de la cristalizacion y la vitrificacién de la
matriz fue lo suficientemente extensa como para permitir que las micelas discéticas se
ensamblaran en nanocintas en crecimiento. Como resultado, se obtuvo una poblacién
compuesta exclusivamente por nanoestructuras alargadas tras la fotopolimerizacion de
la matriz de PS. Se demostrd que estas nanoestructuras en forma de cinta se conservan
siempre que la temperatura de calentamiento permanezca por debajo de la Tg de la
matriz. Sin embargo, si el material se calienta por encima de dicha temperatura, el

ablandamiento de la matriz permite la ruptura de las nanocintas fundidas de PEO debido
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a lainestabilidad de Plateau-Rayleigh, lo que provoca la pérdida de la morfologia de alta
relacion de aspecto, con la consiguiente formacién de gotas esféricas. Este fendmeno

podria afectar significativamente las propiedades finales del material.

Los resultados de este estudio abren la puerta a nuevas investigaciones sobre el
control morfoldgico en sistemas de copolimeros de bloque para aplicaciones en
dispositivos electrénicos, membranas y otros materiales funcionales. La capacidad de
manipular la morfologia a escala nanométrica y la estabilidad térmica de las nanocintas
podria tener un impacto significativo en la optimizacion de las propiedades mecdnicas,

Opticas y de transporte de estos materiales.
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4.1. Introduccidn

En el capitulo 3 se describié como L-BCP puede superar las limitaciones impuestas
por la cinética de polimerizacion durante el autoensamblado. En este sistema, el
copolimero se disolvid en mondmero de estireno y se fotocurd a temperatura ambiente,
es decir, por debajo de la temperatura de cristalizacion del PEO. Esta estrategia
promovid el crecimiento epitaxial al permitir que la separacién de microfases y la
cristalizacién ocurrieran de manera concomitante en etapas tempranas de la
polimerizacién, ampliando de forma significativa la ventana de conversion disponible
para el crecimiento de las micelas. Como resultado, se obtuvo una poblacidn
homogénea de nanocintas unidimensionales largas, lo que demuestra que el sistema PS-
b-PEO puede superar las restricciones difusionales impuestas por la cinética de

polimerizacién y favorecer la formacién de estructuras bien definidas.

Sin embargo, el estudio se enfocé exclusivamente en el L-BCP, cuyo peso
molecular total es de 39*10% g/mol y presenta una relacién volumétrica PS:PEO de 3:1.
Esto plantea el interrogante de cudl sera el efecto de la microestructura del copolimero

en el proceso de formacién de nanoestructuras 1D.

Un estudio realizado por Xu et al. investigd la cristalizacion de dos copolimeros
en bloque de oxietileno/oxibutileno (EmBn) de distinta masa molar (E76B38 y E155B76)
a partir de micelas formadas en polioxibutileno (amorfo) [1]. Las micelas consistian en
nucleos de polioxietileno (0PEO) estabilizadas por coronas de polioxibutileno, dispersas
en homopolimero de oxibutileno. En las mezclas, el nucleo de las micelas cristaliza de
manera individual, siguiendo una cinética de cristalizacién de primer orden y un

mecanismo de nucleacion homogénea. El andlisis por SAXS revelé que la cristalizacién
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de nucleo micelar induce una deformacion en las micelas, la cual depende en gran
medida de la microestructura del copolimero. En el caso del copolimero mds corto,
E76B38, se observd una mayor deformacién inducida por la cristalizacidn, lo que llevo a
la coalescencia y elongacidon de las micelas tras la cristalizacion. En cambio, para el
copolimero mas largo, E155B76, las micelas mostraron poca deformacion, y la
morfologia de las micelas se mantuvo tras la cristalizacién. Esta diferencia en el
comportamiento es explicada por una compleja interaccion entre factores

termodindamicos y cinéticos [2].

4.1.1. Consideraciones termodinamicas

El comportamiento de cristalizacién de los copolimeros en bloque puede
explicarse en términos de la energia libre total del sistema. Esta energia esta
influenciada por tres contribuciones principales: (i) la entalpia de fusion del bloque
cristalino, (ii) la energia libre interfacial generada en las interfaces entre los dominios
cristalinos y las fases amorfas, y (iii) la entropia conformacional asociada al bloque
amorfo [3,4]. La interaccidon de estos factores determina de manera compleja la
estabilidad y la morfologia final de las estructuras autoensambladas [5]. Este andlisis
termodindmico permite comprender como las propiedades intrinsecas de los bloques
afectan tanto la cristalizacién como el autoensamblado en sistemas de copolimeros en

bloque.

La morfologia adquirida por el BCP resulta de un equilibrio dindmico entre estas
tres contribuciones, las cuales interactian para alcanzar la configuracion mas estable

desde el punto de vista termodinamico:
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(i) Energia de empaquetamiento cristalino y sinergia nucleacidn-crecimiento:
los bloques cristalinos, como el PEO, maximizan su empaquetamiento para minimizar la
energia libre del sistema. Esto implica la nucleacidn de pequeiias estructuras cristalinas
gue, mediante un acoplamiento extremo a extremo, se integran para formar unidades
mayores, reflejando la tendencia global del sistema a alcanzar un minimo energético

mediante un empaquetamiento eficiente.

(i) Energia libre interfacial: esta contribucién surge en las interfaces entre los
bloques cristalinos de PEO y los bloques amorfos de poliestireno (PS). Su magnitud esta
directamente relacionada con el tamafio del copolimero en bloque: los copolimeros de
menor masa molar tienden a formar micelas mas pequefas, que presentan una mayor
energia libre interfacial debido a su mayor superficie especifica. Para reducir esta
energia interfacial, estas micelas pequefas suelen agregarse después de la cristalizacion,

favoreciendo la formacién de estructuras mas grandes y estables.

(iii) Entropia conformacional del bloque amorfo: la longitud del bloque amorfo,
como el PS, afecta significativamente su contribucion entrdpica. Para maximizar su
entropia, el bloque amorfo adopta preferentemente una conformacién enrollada en
lugar de una extendida. Sin embargo, cuando la longitud del bloque amorfo es corta, su
contribucion a la energia libre total disminuye, permitiendo que las micelas
experimenten deformaciones significativas sin un aumento considerable en la energia

del sistema.

En conjunto, estas interacciones reflejan un equilibrio termodinamico delicado.
Por un lado, las fuerzas de empaquetamiento cristalino favorecen la formacion de

estructuras altamente ordenadas, mientras que, por otro lado, la deformacion de la
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corona amorfa y las tensiones interfaciales pueden limitar el crecimiento de las
estructuras. De acuerdo con la termodinamica, existe un conjunto Unico de parametros
de cristalizacién que lleva al sistema a un minimo de energia libre, definiendo asi la

morfologia, estabilidad y funcionalidad de las nanoestructuras formadas.

4.1.2. Consideraciones cinéticas

Las consideraciones cinéticas involucran dos tipos de restricciones. Las impuestas
por el avance de la polimerizacidn y aquellas asociadas al copolimero en bloque. El grado
de avance de la polimerizacidon al momento de la cristalizacion determinara la ventana
de tiempo disponible para el crecimiento impulsado por el mecanismo CDSA. Por lo
tanto, el éxito o fracaso de obtener estructuras 1D estara fuertemente influenciado por
esta ventana de tiempo (o conversién). Cuanto mayor sea, mas probabilidades de un

crecimiento exitoso. Esto se considerd exhaustivamente en el capitulo anterior.

Sin embargo, también existen restricciones difusionales impuestas por el
copolimero. Bajo las mismas condiciones de polimerizacidon, copolimeros de igual
naturaleza quimica pero diferentes masas molares conducen a distintas morfologias.
Leonardi et al. demostraron que el tamano del BCP, en este caso un PS-b-PEO, influye
significativamente en la nanoestructuracidn alcanzada cuando se los dispersa en una
matriz epoxi. Mientras un BCP de menor masa molar permitié la formacién de dominios
ordenados de cilindros empaquetados hexagonalmente, un BCP con una masa molar
tres veces mayor no logrd estructurarse de manera similar debido a las limitaciones
difusionales impuestas por las micelas mas grandes generadas durante la polimerizacién

[6]. En resumen, los blogues mdas cortos, al poseer mayor movilidad, facilitan la
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superacién de las restricciones cinéticas, favoreciendo morfologias que se aproximan

mejor al equilibrio termodinamico.

Por otro lado, las restricciones cinéticas impuestas por el avance de la
polimerizacién y los parametros estructurales del propio copolimero condicionan la
evolucion de las morfologias. En las siguientes secciones, se describird en detalle la
metodologia empleada para la sintesis y caracterizacion de los materiales. Asimismo, se
presentardn los resultados experimentales obtenidos y se analizara cémo los
pardmetros estructurales del copolimero y las condiciones de sintesis influyen en la
morfologia final de los nanocristales. Finalmente, se discutirdn las implicaciones de estos
hallazgos y se propondrdn direcciones para futuras investigaciones en el campo de los

materiales poliméricos nanoestructurados.

4.2. Resultados

Con el objetivo de analizar la influencia de la masa molar y la composicién del
BCP en la morfologia desarrollada, se seleccionaron tres copolimeros de idéntica
naturaleza quimica, compuestos por un bloque de PEO semicristalino y un bloque de PS
amorfo. Sin embargo, estos difieren en su masa molar total y en la relacidon volumétrica
entre los bloques. Las formulaciones seleccionadas presentan un aumento progresivo
en la masa molar, desde L-BCP (Mn=39*103 g/mol), pasando por M-BCP (Mn= 95,5*103
g/mol), hasta H-BCP (Mn= 136 *103% g/mol). En términos de proporciones volumétricas,
L-BCP y H-BCP comparten una relacidon entre PS y PEO de 3:1, mientras que M-BCP

presenta una relacion de 2:1 entre estos bloques.

Para caracterizar el comportamiento térmico de los BCPs, se llevaron a cabo

barridos de DSC a una tasa de 10 °C/min. Las muestras fueron previamente sometidas a
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un calentamiento hasta 150°C y luego enfriadas libremente hasta la temperatura
ambiente. La Figura 8.6 presenta los termogramas obtenidos en los barridos de

calentamiento realizados entre 0°Cy 100°C.

Los termogramas revelan un pico endotérmico, correspondiente a la fusion de
los cristales de PEO, seguido de la Tg del bloque PS, apenas perceptible alrededor de
90°C, medida en el inicio de la transicidn. Bajo este protocolo de acondicionamiento, se
observa claramente que la temperatura de fusion del bloque PEO aumenta con la masa

molar del copolimero.

En el caso del L-BCP, cuya masa molar del bloque PEO es de 11*10° g/mol, la
temperatura de fusién, medida en el minimo del pico endotérmico, se encuentra en
51,5°C. En contraste, tanto en el M-BCP como en el H-BCP, con masas molares de bloque
PEO de 37*10% g/mol y 34*10° g/mol, respectivamente, la temperatura de fusién

alcanza un valor similar de 64,8°C.

4.2.1. Influencia de la masa molar del BCP

La mezcla reactiva que contenia un 10%p/p de L-BCP (Mn = 39*10° g/mol) en
mondmero de St fue fotocurada de manera continua a temperatura ambiente,
siguiendo el protocolo de sintesis reportado en el capitulo 8. Brevemente, el L-BCP se
disolvié en mondémero de St al 10%p/p y se sometid a fotocurado durante 96 horas a
20°C mediante irradiacién con luz visible. Para activar la polimerizacion, se afiadido CQ

(2% p/p) junto con EDMAB (2% p/p).

Durante la polimerizacion, el bloque de PEO se separd en microfases, mientras

gue el bloque de PS permanecid miscible en la matriz polimérica. La Figura 4.1 muestra
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una micrografia TEM de la muestra fotocurada. Como se observa en la micrografia, la
muestra fotocurada presenta nanocristales 1D de PEO, con una longitud promedio

superior a 10 micrones.

Figura 4.1. Imagen de TEM de la muestra fotocurada con 10% p/p de L-
BCP. El espécimen seccionado fue tenido con RuO4 antes de la

observacion por TEM.

Recordemos que las micelas cristalinas primarias se agregan mediante
cristalizacién epitaxial, a través del acoplamiento extremo a extremo y este
acoplamiento ocurre exclusivamente entre los extremos de dos micelas cristalinas, y no
entre el lateral de una micela y el extremo de otra, debido a la necesidad de alineacién
de los planos cristalinos. Por lo tanto, la probabilidad de acoplamiento extremo a
extremo disminuye conforme el solvente polimeriza, lo que reduce significativamente
la movilidad de las micelas. Sin embargo, en la mezcla con un 10% p/p de L-BCP, las

fuerzas de cristalizacién fueron lo suficientemente fuertes como para inducir el
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autoensamblado en nanocristales 1D durante la fotopolimerizacion del estireno a

temperatura ambiente.

Para estudiar el efecto del aumento en la masa molar del BCP, se aplicé el mismo
protocolo de sintesis (manteniendo constantes todos los parametros), a una muestra
con un 10% p/p de H-BCP. El H-BCP conserva la misma relacidn volumétrica entre los
blogues (3:1) que el L-BCP, pero incrementa la masa molar total de 39*10% a 136*103
g/mol. En principio, debido a la similitud entre ambos sistemas, se esperaba un
comportamiento analogo. Por lo tanto, se preparé una mezcla que contenia un 10% p/p
de H-BCP en estireno. Esta mezcla reactiva inicial era homogénea, lo que significa que
ambos bloques de H-BCP (PEO y PS) eran miscibles con el mondmero de estireno a
temperatura ambiente. La mezcla se fotocurd continuamente durante 96 horas a

temperatura ambiente.

La Figura 4.2 presenta un barrido de calentamiento desde 0°C hasta 100°C,
realizado a una velocidad de 10 °C/min sobre la muestra fotocurada resultante. El
termograma muestra la Tg de la matriz de PS a 47°C (medida en el inicio de la transicién).
Superpuesta con la Tg, se observa claramente una transicion endotérmica con un
minimo a 60,4°C. La aparicién de este pico endotérmico, correspondiente a la fusion de
los cristales de PEO, confirma que la nanoestructuracién tuvo lugar durante la
polimerizacién mediante la separacidn de los bloques de PEO. Este proceso condujo a la
formacién de nanocristales de PEO estabilizados por la corona de PS, dispersos en la
matriz de PS. Cabe destacar que la posicién del pico de fusién es casi coincidente con la
del PEO en el H-BCP puro (64,8°C), lo que indica que practicamente todo el monémero

de estireno fue expulsado de los dominios de PEO durante la fotopolimerizacidn.
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Figura 4.2. Barrido de calentamiento en DSC a 10 °C/min de la muestra

fotocurada con 10% p/p de H-BCP.

Para verificar la presencia (o ausencia) de nanoestructuras alargadas, se
caracterizé la morfologia del material resultante mediante TEM y SAXS. La Figura 4.3

muestra las micrografias de TEM tomada a dos ampliaciones diferentes de la muestra

fotocurada.

La Figura 4.3(a), cuya barra de escala es de 500 nm, muestra una morfologia sin
rasgos caracteristicos, mientras que la Figura 4.3(b), cuya barra de escala es de 100 nm,
muestra la presencia de pequefios objetos oscuros. Esto es una evidencia sélida de la

ausencia de nanoestructuras alargadas.
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Figura 4.3. Imagenes de TEM de la muestra fotocurada con 10% p/p de

H-BCP: (a) menor ampliacion(b) mayor ampliacion.

Para extraer mas informacion sobre la morfologia de los objetos, se realizdé una
medicion de SAXS de la muestra fotocurada como se observa en la Figura 4.4. La
magnitud de la pendiente en la regidn de bajo g (régimen de Guinier) esta relacionada
con la dimensionalidad del objeto [7]. En este caso, la pendiente es cercana a -2, lo que
se correlaciona con la presencia de nano-objetos planos [8]. El ajuste de las curvas SAXS,
realizado utilizando el software SASfit, considerd la presencia de una distribucién
monodispersa de objetos planos (micelas en forma de disco) con un didmetro promedio

D=55,0 nm y un espesor h=12,8 nm.

Los resultados experimentales indican que el H-BCP se autoensambla en cristales
cortos con morfologia discoidal durante la fotopolimerizacion del estireno, mientras que
el L-BCP genera nanocristales 1D. Esta diferencia en el comportamiento de
autoensamblado puede atribuirse principalmente a la variacidon en la masa molar total
de los copolimeros y, en particular, a la longitud del bloque estabilizador de PS. En el H-
BCP, el bloque de PS mas largo introduce restricciones cinéticas y entalpicas adicionales
gue limitan el alargamiento de las estructuras, favoreciendo la formacidn de cristales

cortos. Por el contrario, el blogue estabilizador mas corto del L-BCP permite una mayor
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movilidad y menor impedimento para el crecimiento extremo a extremo, promoviendo

asi la formacién de nanocristales 1D.
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Figura 4.4. Ajuste del diagrama de SAXS obtenido para la muestra

fotocurada con 10% p/p de H-BCP.

En el caso del H-BCP, su mayor masa molar conduce a la formacién de micelas
iniciales de mayor tamafio que, en comparacion con las del L-BCP, son mas estables
desde el punto de vista termodinamico debido a una menor energia interfacial. Sin
embargo, esta estabilidad no parece ser suficiente para explicar la inhibicidn del
crecimiento epitaxial inducido por cristalizacién. Es probable que los efectos difusivos
asociados al bloque estabilizador de PS, que en el H-BCP es tres veces mas largo que en

el L-BCP, desempefiien un papel crucial en este proceso.

Un bloque soluble mas largo ejerce un mayor efecto de arrastre sobre las micelas,
limitando el movimiento necesario de los nanocristales para el acoplamiento extremo a
extremo. Este fendmeno se ve acentuado por el hecho de que el crecimiento micelar

debe ocurrir durante la fotopolimerizacion del estireno, en una matriz cuya viscosidad
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aumenta progresivamente debido al incremento de la Tg conforme avanza la reaccion.
En este contexto, las restricciones cinéticas se convierten nuevamente en un factor

determinante que limita la elongacion de las nanoestructuras.

Ademas, deben considerarse aspectos termodinamicos asociados con la longitud
del bloque soluble en el H-BCP [1,2,9,10]. Un blogue corona mas largo tiene una mayor
contribucién a la energia libre total. Para maximizar la entropia conformacional, el
bloque amorfo tiende a adoptar una conformacion enrollada en lugar de una extendida.
Sin embargo, cuando las micelas se agregan, se produce el estiramiento de los bloques
amorfos a expensas de un incremento la energia libre, lo que limita el crecimiento
inducido por la cristalizacion. Ademas, un bloque corona mas largo también cubre la
interfaz lateral en el extremo del cristal, obstaculizando la agregacién de extremo a
extremo. Como resultado, aunque el autoensamblado se produce en una etapa
temprana de la fotopolimerizacién, el crecimiento micelar mediante acoplamiento

extremo a extremo queda inhibido.

En consecuencia, la masa molar del BCP juega un papel crucial en el proceso de
formacion de las nanoestructuras 1D. Las variaciones en la masa molar impactan tanto
en los aspectos cinéticos como en los termodinamicos, afectando significativamente la

movilidad y la capacidad de las micelas para agregarse.
4.2.2. Alternativas para impulsar el crecimiento de
nanocristales 1D

El crecimiento de nanocristales 1D enfrenta desafios significativos cuando se

trata de sistemas con restricciones cinéticas y difusionales. En este contexto, la
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capacidad para optimizar la morfologia final de los nanocristales depende tanto de la
reduccion de las barreras impuestas por el avance de la polimerizacion como de las
limitaciones estructurales del copolimero en bloque. Esta seccion explora dos
estrategias fundamentales para promover la formacién y el crecimiento de nanocristales
1D: ajustar la longitud del bloque estabilizador y minimizar las restricciones difusionales

durante el proceso de polimerizacién.

Por un lado, (i) reducir la longitud del bloque estabilizador de PS es una estrategia
efectiva para disminuir el efecto de arrastre que los bloques largos de PS ejercen sobre
las micelas durante su transporte en la matriz. Este efecto, caracteristico de cadenas
largas amorfas, surge de las interacciones entre las moléculas de la matriz y el bloque
corona, las cuales dificultan el movimiento de las micelas. Acortar la longitud del bloque
PS reduce estas restricciones cinéticas, mejora la movilidad de las micelas y facilita su
acoplamiento extremo a extremo dentro de los limites temporales impuestos por el

avance de la polimerizacion.

Sin embargo, esta estrategia tiene implicaciones termodindmicas significativas.
Los bloques largos de PS contribuyen de manera critica a la estabilizacién coloidal de las
micelas al generar una repulsidn estérica que previene el colapso o la agregaciéon no
deseada. Una reduccion en la longitud del bloque estabilizador disminuye esta
capacidad de estabilizacidn, lo que puede comprometer la integridad estructural de las

micelas, especialmente en sistemas con alta densidad de dominios cristalinos.

Por otro lado, (ii) reducir las restricciones difusionales impuestas por el avance
de la polimerizacién constituye una estrategia clave para contrarrestar el efecto de

arrastre ejercido por los bloques largos de PS. Esta propuesta implica detener
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temporalmente la fotopolimerizacién y almacenar la muestra en la oscuridad. Este paso
permite que las micelas, estabilizadas por los bloques largos de PS, dispongan del tiempo
necesario para reorganizarse y crecer sin las restricciones impuestas por el continuo
aumento en la viscosidad de la matriz durante la polimerizacién. Ambas estrategias se

desarrollaran en las subsecciones siguientes.

4.2.2.1. Reduccidén de la longitud del bloque estabilizador de PS

Para evaluar el efecto de un bloque estabilizador de PS mas corto, se reemplazd
el H-BCP por el M-BCP, el cual mantiene una longitud comparable del bloque de PEO
(37*103 g/mol frente a 34*10% g/mol en H-BCP) pero reduce significativamente la
longitud del bloque de PS (de 102*10% a 58,5*10° g/mol en M-BCP). Este cambio
también implica una variacion en la relaciéon volumétrica entre los bloques: mientras

que en el H-BCP la relacion PS es de 3:1, en el M-BCP es de 2:1.

Una mezcla reactiva que contenia un 10% p/p de M-BCP fue fotocurada
continuamente durante 96 horas a temperatura ambiente. La Figura 4.5 muestra una
imagen de MOT de la muestra fotocurada. En la imagen, se observa claramente la
presencia de dominios esféricos de aproximadamente 100 micrones de diametro. La
aparicion de estos dominios micrométricos es una fuerte evidencia de separacién de

fases macroscopica.
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Figura 4.5. Imagen de MOT de una muestra fotocurada con 10% p/p de

M-BCP.

Como es bien sabido, la estabilidad de las micelas depende del bloque que forma
la corona. En este caso, las cadenas de PS del M-BCP son demasiado cortas para
estabilizar eficazmente los bloques de PEO inmiscibles. Como resultado, la mezcla, que
inicialmente era homogénea al comienzo de la fotopolimerizacion a temperatura
ambiente, se volvié inestable tras la separacion de los bloques de PEO de la matriz. Esta
inestabilidad condujo a la formacién de una fase rica en M-BCP, que se separd en forma
de dominios esféricos micrométricos, impidiendo asi la formacidon de micelas y, por lo

tanto, la nanoestructuracion deseada.

En resumen, existe una proporcion critica de volumen entre los bloques que debe
cumplirse para garantizar la nanoestructuracién; de lo contrario, ocurre una separacién
de fases macroscépica. Esta proporcion critica depende de la formulacién del sistema.

Por ejemplo, el polietileno-b-6xido de polietileno (PE-b-PEO) con una relacién 1:1 entre
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los blogues forma nanocintas cristalinas de PE en una matriz epoxi [11-13]. En esa
situacién, un bloque de PEO miscible con una fraccidn volumétrica similar al bloque
inmiscible de PE fue suficiente para estabilizar las micelas cristalinas formadas. De
manera analoga, el poliestireno-b-policaprolactona (PS-b-PCL) con una relacién 2:1
entre los bloques (estrictamente 1,8:1) forma nanocintas cristalinas de PCL en una

matriz de poliestireno [14].

En este caso, un bloque miscible con casi el doble de volumen que el bloque
inmiscible logré estabilizar las micelas cristalinas desarrolladas. Existen mdas ejemplos en
la literatura que muestran diferentes proporciones de estabilidad segun la formulacién
empleada [15,16]. En el caso que nos ocupa, hemos demostrado que la proporcién
bloque miscible/bloque inmiscible necesaria para evitar la inestabilidad y la separacion

de fases macroscoépica es 3:1.

4.2.2.2. Reduccidon de las restricciones difusionales impuestas

por el avance de la polimerizacidn

La formacién de nanocristales primarios en forma de disco, estabilizados por
largas coronas, constituye el primer paso hacia la generacidon de nanoestructuras 1D. La
segunda etapa implica el acoplamiento extremo a extremo de los nanocristales
primarios. Esta etapa requiere el movimiento de los nanocristales ya formados dentro
de la matriz. Sin embargo, se observd que, bajo condiciones de irradiacidon continua, este
crecimiento no ocurrié debido al efecto de anclaje ejercido por los largos brushes

estabilizadores de PS.

Para contrarrestar este efecto de arrastre, una estrategia efectiva es minimizar
las restricciones difusionales impuestas por el avance de la polimerizacion. En el caso de
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la fotopolimerizacidn radical, la reaccidn solo progresa bajo irradiacién [17]. Cuando la
irradiacion se detiene, la polimerizacion se interrumpe instantaneamente. Esta
caracteristica permitié detener la reacciéon simplemente cesando la irradiacidn,
mantener las muestras en la oscuridad durante el tiempo deseado sin alterar el grado

de conversion, y luego reanudar la reaccién reiniciando la irradiacién.

Con base en este principio, se incorpord un paso de tratamiento térmico durante
la reaccidon, deteniendo la irradiacion y almacenando las muestras en la oscuridad
durante distintos periodos de tiempo a temperatura ambiente. Esta pausa en la
polimerizacién proporcioné a los nanocristales una ventana de tiempo en un medio no

reactivo para facilitar su crecimiento.

El momento 6ptimo para detener la irradiacién no es trivial. El punto mas
conveniente es justo después de que ocurre la microseparacién de fases del PEO,
momento en el cual los nanocristales ya estan formados y la matriz aln presenta una
alta movilidad, lo que favorece el transporte difusional. Sin embargo, dado que los
nanocristales cortos de PEO no dispersan la luz visible, la microseparacion de fases no

es detectable a simple vista.

Para asegurar la microseparacion de fases del bloque de PEO antes de detener la
irradiacién, se utilizd una referencia: una mezcla reactiva de estireno que contenia un
2,5% p/p de un homopolimero de PEO, equivalente a la cantidad de bloque de PEO
presente en la muestra con un 10% p/p de H-BCP. Esta mezcla de referencia,
inicialmente transparente, se volvié opaca al producirse la separacién de macrofases.
Tanto la muestra con un 10% p/p de H-BCP como la referencia se colocaron una al lado

de la otra y se irradiaron simultdaneamente. Una vez que la referencia se volvidé opaca
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(aproximadamente después de 4 horas), se detuvo la irradiacion. De esta manera, se
garantizo que la microseparacién de fases del PEO habia ocurrido antes de proceder con

el tratamiento térmico.

A continuacion, la muestra se almacend en la oscuridad durante un tiempo
determinado y luego se fotocurd hasta que la reaccidn se detuvo por vitrificacion de la
matriz (96 horas). Este procedimiento se repitié en diferentes muestras, cada una
almacenada durante distintos periodos de tiempo: 3, 7 y 28 dias. La Figura 4.6 revela
micrografias TEM de las muestras fotocuradas después de 0, 3, 7 y 28 dias de
tratamiento térmico a temperatura ambiente. Las Figuras 4.6(a) y (b) correspondientes
a las muestras con 0 y 3 dias de tratamiento revelan exclusivamente pequeiios objetos

oscuros, correspondientes a plateletas o discos cortos.

En contraste, la micrografia correspondiente a 7 dias de tratamiento térmico
presenta largas nanoestructuras, como se puede ver en la Figura 4.6(c). La longitud
promedio (Ln ) de estas nanoestructuras 1D fue obtenida a partir del analisis de mas de
100 micelas (para asegurar la representatividad estadistica), utilizando el software
Imagel), dando un valor de Ln=1,5 um y un indice de polidispersidad (IP) =2. Las
nanoestructuras continuaron creciendo mas alld de la primera semana de tratamiento
térmico, como se aprecia en la Figura 4.6(d), correspondiente a la muestra almacenada
durante 28 dias (nétese que la barra de escala es ahora de 500 nm). Con Ln= 3,6 umy

un IP=1,2.
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Figura 4.6. Imédgenes de TEM de materiales fotocurados con 10% p/p de
H-BCP después de diferentes tiempos de tratamiento térmico a

temperatura ambiente: (a) O, (b) 3 dias, (c) 7y (b) 28 dias.

Se ha demostrado que el crecimiento por acoplamiento extremo a extremo de
micelas cristalinas sigue la misma cinética que una polimerizacidon por condensacién
[15]. En este caso, la longitud de las micelas deberia aumentar linealmente con el tiempo
de crecimiento. El andlisis de las imagenes de TEM mostré que al inicio del tratamiento
térmico Ln=38,6 nmy IP=1,1.; 1,5 um después de 7 dias y 3,6 um después de 28 dias.
Estos resultados indican una relacién directa entre la longitud micelar y el tiempo de
crecimiento, lo que respalda el hecho de que el crecimiento ocurre mediante un

mecanismo de acoplamiento extremo a extremo.

145



Capitulo 4 Influencia de la estructura del copolimero y las condiciones de sintesis

La posicidon del pico de cristalizacidon de las muestras fotocuradas (después del
tratamiento térmico) se analizd6 mediante DSC. La ubicacién de este pico estd
estrechamente relacionada con el modo de cristalizacién, que a su vez depende de la
morfologia desarrollada. La nucleacién homogénea, asociada con la cristalizacién
confinada dentro de micelas cortas, requiere grandes subenfriamientos. En cambio, la
nucleacidn heterogénea, vinculada con la cristalizacién no confinada en dominios
relativamente grandes, aparece en posiciones que coinciden con la cristalizacién en

bulk, alrededor de 40°C, como se observa en la Figura 8.6.

Con base en esto, las muestras fotocuradas se sometieron a barridos de
enfriamiento en DSC desde el estado fundido, para detectar el pico de cristalizacién del
PEO. Como se indicé en el capitulo 3, el caracter termoplastico de la matriz de PS implica
que la morfologia desarrollada se mantendrd siempre que la temperatura de
calentamiento esté por debajo de la Tg de la matriz. Por el contrario, si la muestra se
calienta por encima de la Tg, el ablandamiento de la matriz permite que las nanocintas
de PEO fundido se fragmenten en nanodominios esféricos debido a la inestabilidad de

Plateau-Rayleigh.

Dado que la Tg de la matriz fotocurada es de 47°C, la fusién del PEO
inevitablemente estara acompafiada por cierto grado de ablandamiento de la matriz.
Para minimizar este efecto, la muestra se calenté solo hasta 70°C. La Figura 4.7 muestra
los barridos de enfriamiento DSC de las muestras almacenadas a temperatura ambiente

durante distintos periodos de tiempo, como se indica en cada curva.

Se observo que, en las muestras almacenadas durante 0, 1 y 5 dias aparecieron

dos picos de cristalizacion a grandes subenfriamientos (por debajo de -30°C). En este
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rango de temperaturas, la cristalizacion del PEO se asocia con nucleacion homogénea
[18,19]. El doble pico sugiere una distribucion no homogénea en el tamafio de los
dominios cristalinos. En resumen, los resultados confirman que durante los primeros 5
dias de tratamiento térmico, la cristalizacion ocurri6 en nanocristales cortos

individuales, sin heterogeneidad.

Después de 7 dias de tratamiento térmico, los picos exotérmicos de cristalizaciéon
se fusionaron en un solo pico, que aparecié aproximadamente a 40°C, coincidiendo con
el valor de la cristalizacién en bulk. La misma temperatura de cristalizacidn se obtuvo en
la muestra almacenada durante 28 dias. El desplazamiento hacia temperaturas mas altas
sugiere la transicion de discos a nanocristales 1D, que tuvo lugar durante el tratamiento

térmico a temperatura ambiente.

Los termogramas obtenidos confirman que se formaron estructuras 1D mas
grandes por agregacién de nanocristales cortos individuales durante el tratamiento
térmico. Estos resultados estan en perfecta concordancia con las conclusiones obtenidas

del andlisis de las micrografias de TEM.
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Figura 4.7. Barrido de enfriamiento en DSC a 10 °C/min de la muestra
fotocurada con 10% p/p de H-BCP recocida durante diferentes tiempos

a RT.

La Figura 4.8 presenta los diagramas de SAXS de muestras fotocuradas con 10%
p/p de H-BCP, obtenidas tras diferentes tiempos de tratamiento térmico a temperatura
ambiente. Las curvas de SAXS se analizaron utilizando el software SASfit en la regiéon de
0,08 a 0,4 nm™. El ajuste de las curvas correspondientes a los tiempos de 0, 1y 5 dias a
temperatura ambiente asumid la presencia de una distribucion monodispersa de

objetos planos en forma de disco, con un didametro promedio D = 55,0 nm.

Aunque todas las curvas se modelaron con el mismo diametro promedio, el
ajuste mas preciso requirid aumentar el espesor de los discos a medida que progresaba
el tratamiento térmico: desde h =12,8 nm al inicio (0 dias), hasta h=18,4 nm (1 dia)y h
= 26,1 nm (5 dias). La curva correspondiente a los 28 dias de tratamiento se modeld
considerando la presencia de objetos planos muy largos, es decir, con dimensiones

laterales infinitas, y un espesor de h = 23,2 nm. Esta evolucion en los parametros sugiere
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una transicion hacia una estructura en cinta de tipo 1D, consistente con la morfologia
esperada para nanocristales alargados. El modelado de las curvas de SAXS con estos
parametros resultd satisfactorio, como se observa en la Figura 4.8, donde las curvas

ajustadas se muestran en color rojo.

La dispersion a valores altos de g estd dominada por la distancia caracteristica
mas pequeia del objeto, que en este caso corresponde al espesor de las
nanoestructuras. Como se puede apreciar en la Figura 4.8, la disminucién en la
intensidad de dispersion en la regidon de altos valores de g se desplaza hacia valores mas

bajos a medida que aumenta el tiempo de tratamiento térmico.

Esto es consecuencia del engrosamiento progresivo de las [dminas que ocurre
durante el tratamiento térmico. Kovacs et al. informaron un aumento en el espesor
lamelar del PEO en bulk debido a una reduccién en el nimero de pliegues por molécula
con el incremento del tiempo a temperatura constante de cristalizacion [20]. En el
presente caso, el aumento en el espesor sugiere que el PEO cristaliza en una

configuracion mas extendida a medida que aumenta el tiempo de tratamiento térmico.
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Figura 4.8. Ajuste de los datos de SAXS para las muestras fotocuradas
con 10% p/p de H-BCP obtenidas después de 0O, 1, 5 y 28 dias a
temperatura ambiente. Las curvas se desplazaron verticalmente para

mayor claridad.

Las cadenas de PEO pueden caracterizarse mediante el parametro de
plegamiento (v), que corresponde al nimero de pliegues en una cadena individual. En
la literatura se describen dos modelos de plegamiento de las cadenas de PEO [21]. El
primero considera que cada cadena de PEO se pliega después de atravesar todo el
espesor de la capa cristalina (d). Este modelo representa cristales de PEO de una sola
capa con espirales de PS injertadas en ambas superficies de plegado, como se muestra

en la Figura 4.9.
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Figura 4.9. Seccidn transversal esquematica de una lamela cristalina en
espiral que presenta un nudcleo cristalino plegado (azul) de espesor hy
una corona soluble (negro) y la superficie lateral (violeta). En este caso
el nucleo consiste en una capa cristalina de un solo pliegue. Para
simplificar solo se muestran los bloques de |la corona de la parte

superior.

El segundo modelo asume que cada cadena de PEO se pliega después de
atravesar la mitad del espesor de la capa cristalina, formando cristales de dos capas,
siempre que las cadenas de PS estén injertadas en una sola de las superficies de
plegamiento. Cualquiera de estos dos modelos puede utilizarse para calcular v. Existe
una diferencia de "2" entre ellos. En este caso, se selecciond el primer modelo para
realizar los célculos utilizando la ecuacién 4.1 donde m = 15,95 g A~ es el peso por

unidad de longitud de una cadena de PEO cristalizada, y d es el espesor lamelar [2].

_ (Mnpgo) 4.1
m* dpgg

El pardmetro de plegamiento de los nanocristales de PEO se calculé asumiendo
que el espesor de la ldmina cristalina es igual al espesor de la nanoestructura (h),
extraido del ajuste de SAXS. La Tabla 4.1 recopila los valores de v en funcidn del tiempo

de tratamiento térmico a temperatura ambiente. Como puede observarse, el
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plegamiento de las cadenas de PEO disminuye durante los primeros dias de tratamiento
térmico, lo que provoca un engrosamiento lamelar.
Tabla 4.1. Espesor de las l|dminas cristalinas (h), parametro de

plegamiento (v) y superficie ocupada por cadena de PS (S) en funcion

del tiempo de tratamiento térmico a temperatura ambiente.

Tiempo de tratamiento térmico (dias) h (nm) v S (nm?)
0 12,8 2,7 0,45
1 18,4 1,9 0,52
5 26,1 1,4 0,62
28 23,2 1,5 0,58

Este engrosamiento tiene dos implicaciones opuestas. Por un lado, Ia
sobrepoblacion en la interfaz de pliegue: la disminucion de v provoca una
sobrepoblaciéon de los brushes de PS en la interfaz de pliegue, provocando su
estiramiento. Esto se evidencia también en el valor de la superficie ocupada por cada
cadena de PS (S). La ecuacién 4.2 se utilizd para calcular S, donde N, es el nimero de
Avogadro, ppgo €s la densidad de los cristales de PEO (1,2 g cm™3), y h es el espesor
lamelar. El factor 2 proviene del hecho de que cada cristal lamelar tiene dos superficies
plegadas. Como se observa en la tabla 4.1 a medida que disminuye v aumenta S,
demostrando que las cadenas de PS estdan mas estiradas a medida que evoluciona el

engrosamiento, lo que tiende a detener la agregacion.

2 * Mnpgo 4.2

S=——"-—-—
Ny * ppgo * h

Por el otro lado, la desproteccién en la interfaz lateral: a medida que el espesor

aumenta, la interfaz lateral en el borde del cristal queda menos cubierta por los brushes
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de PS. Esta "desproteccién” facilita el acoplamiento extremo a extremo entre diferentes

nanocristales, promoviendo el crecimiento de estructuras mas grandes.

En la Figura 4.10 se evidencia que, durante los primeros 5 dias de tratamiento
térmico, ocurre un engrosamiento lamelar en los nucleos cristalinos de PEO (linea roja).

Este proceso reduce la interferencia de los largos cepillos de PS en la interfaz lateral de

los cristales.
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Figura 4.10. Efecto del tiempo de tratamiento térmico a temperatura
ambiente en la Ln (negro), h (rojo) y v (azul) de las nanoestructuras 1D

obtenidas con H-BCP.

Al despejar esta interfaz, se facilita el alineamiento de los planos cristalinos entre
diferentes micelas, lo que desencadena la agregacion mediante acoplamiento extremo
a extremo. Una vez iniciado este mecanismo, la agregaciéon continia de manera
sostenida durante el periodo estudiado (28 dias). Este comportamiento se refleja en el

incremento de Ln, como se muestra en la linea negra.

4.2.2.3. Cambio en la fuerza impulsora de la cristalizacidn

Hasta ahora, se ha observado que, una vez que los bloques de PEO se desmezclan

de la matriz durante los primeros cinco dias de tratamiento térmico a temperatura

153



Capitulo 4 Influencia de la estructura del copolimero y las condiciones de sintesis

ambiente, las lamelas cristalinas de PEO se reorganizan en una conformacidén mads
extendida (menos plegada) y, posteriormente, crecen longitudinalmente para dar lugar
a nanocristales 1D. La cristalizacidon del PEO se ve influenciada por la temperatura a la
cual se lleva a cabo el proceso. Los cambios de temperatura afectan de manera opuesta
tanto al subenfriamiento como a la movilidad de la matriz. Un mayor subenfriamiento
favorece la cristalizacidn, pero al mismo tiempo reduce la movilidad de la matriz,

desfavoreciendo los procesos difusivos y, por lo tanto, el crecimiento epitaxial.

Para evaluar este efecto antagdnico, las muestras se sometieron a un paso no
reactivo en la oscuridad, a diferentes temperaturas que denominaremos T, siempre
por debajo de la temperatura de fusion del bloque de PEO para permitir su cristalizacién.
Las temperaturas seleccionadas fueron: 35, 20, 5y -15°C. En consecuencia, las muestras
fueron irradiadas a temperatura ambiente hasta que se produjo la separacion de fases
en la referencia (homopolimero de PEO) y luego se almacenaron en camaras
acondicionadas a las mencionadas temperaturas. Finalmente, después de una semana
de almacenamiento, las muestras se fotopolimerizaron a temperatura ambiente hasta

la vitrificacion.

La diferencia entre la temperatura de cristalizacidon del PEO y la temperatura del
paso no reactivo (Tc- Trr) es el subenfriamiento al que estd sometida la muestra. Por
otro lado, la diferencia entre la temperatura del paso no reactivo y la temperatura de
transicion vitrea de la matriz (Ttr - Tg) proporciona una medida de la movilidad del medio
durante el proceso de crecimiento [12]. La Figura 4.11 resume ambos intervalos de
temperatura en funcién de Tr1. Los calculos se realizaron tomando como referencia la

temperatura de cristalizacion en bulk del homopolimero de PEO, Tc = 40°C que aparece
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en la Figura 8.6 y la temperatura de transicion vitrea de la matriz a la conversién

correspondiente a la microseparacién de fases de PEO con 150 min de fotoirradiacién

equivalente a una Tg de la matriz =-27°C (Figura 3.5). también se observa que a medida

qgue Trr aumenta, también lo hace la movilidad de la matriz, pero el subenfriamiento

disminuye, y lo contrario sucede cuando Tt disminuye. Existe una temperatura de cruce

cuando ambos efectos estan equilibrados (T = 6,4°C).
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Figura 4.11. Movilidad de la matriz y subenfriamiento en funcién de la

temperatura del paso no reactivo.

La Figura 4.12 muestra micrografias de TEM de las muestras fotocuradas, que se

almacenaron a diferentes temperaturas durante 7 dias. Cada imagen muestra una

morfologia muy diferente, lo que demuestra que la temperatura del paso no reactivo

tiene un marcado efecto sobre el rendimiento del proceso de CDSA.
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La Figura 4.12(a) muestra la micrografia de una muestra almacenada a 35 °C,
donde se observa exclusivamente la presencia de pequefios objetos oscuros. A esta
temperatura de tratamiento térmico (T+r = 35°C), la tasa de nucleacién es baja debido al
escaso subenfriamiento (T¢ -Trr = 5°C). Este bajo subenfriamiento limita la fuerza
impulsora para la cristalizacion, lo que probablemente aumenta el tiempo de induccién
necesario para el crecimiento por cristalizacion. En consecuencia, las micelas no se

alargaron significativamente durante los 7 dias de almacenamiento.

Por el contrario, la Figura 4.12(b) presenta una dispersién de nanocintas 1D en la
muestra almacenada a temperatura ambiente con Ln= 1,5 um. Una morfologia 1D
analoga se observa en la muestra almacenada a 5 °C, como se muestra en la Figura
4.12(c). Estas condiciones parecen proporcionar un equilibrio adecuado entre
subenfriamiento y movilidad de la matriz, favoreciendo el crecimiento de las micelas en

nanocintas 1D bien definidas.

En contraste, la Figura 4.12(d) revela la formacion de dominios irregulares de
tamafio micrométrico, lo que indica una separacion de macrofases del H-BCP en la
matriz. Este fendmeno refleja la importancia de la estabilidad micelar, que es un factor
crucial en el proceso de nanoestructuracion. En este caso, la separacién de macrofases
se atribuye a la desmezcla del largo bloque amorfo de PS de la matriz cuando la muestra
fue enfriada a -15°C. La estabilidad de las micelas esta determinada por la miscibilidad
del bloque estabilizador de PS en el solvente reactivo (St), como se describid

previamente.
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Figura 4.12. Imédgenes de TEM de materiales fotocurados con 10% p/p de
H-BCP después de 7 dias de almacenamiento a: (a) 35, (b) 20, (c) 5y (d)
-15°C.

La separacion de macrofases observada a -15°C concuerda con lo predicho en el
diagrama de fases de la mezcla binaria PS/St mostrado en la Figura 2.7, el cual indica
que, a 258 K (-15°C), una mezcla con una fraccion volumétrica del 7,5% v/v (©=0,0092)
de PS se encuentra separada en fases. Esto confirma que las condiciones de
enfriamiento pueden desestabilizar las micelas, interrumpiendo el proceso de
nanoestructuracién y generando dominios de mayor tamaio y morfologia irregular. De
los cuatro casos analizados solamente dos condujeron a nanoestructuras 1D. La muestra
almacenada a temperatura ambiente presentd una Ln=1,5 um y IP=2. En la Figura
4.13(a) se muestra su micrografia, acompafiada del histograma de tamafios

correspondiente.
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4.13. Micrografias de TEM y distribucién de tamafos de nanocintas
obtenidas tras 7 dias de almacenamiento: (a) a temperatura ambiente y

(b) a 5°C.

En este caso, el subenfriamiento proporciond una fuerza impulsora moderada
para la cristalizacién, suficiente para activar el mecanismo CDSA y permitir el
crecimiento de nanocristales durante un periodo de siete dias. Este equilibrio entre
subenfriamiento y movilidad permitié la formacidn de nanocintas con una mayor

longitud.

Por otro lado, la muestra almacenada a 5°C presentd nanocintas con una Ln=297
nm vy IP=1,1. Estas nanocintas son notablemente mas cortas y con una distribucion mas
monodispersa con aquellas obtenidas a temperatura ambiente, tal como se muestra en

la Figura 4.13(b). Ademds, el nimero de nanocintas por unidad de area fue
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notablemente mayor. Esto se explica porque un subenfriamiento mas alto (Tc-Trr= 35°C)
incremento la fuerza impulsora para la cristalizacion, lo que resulté en una mayor tasa
de nucleacién y un crecimiento acelerado de los cristales. Esta alta tasa de nucleacién
favorecio la formacién de un mayor nimero de micelas, pero con una longitud promedio

mas corta debido a la limitada movilidad del medio en estas condiciones.

En este caso, los efectos opuestos del subenfriamiento y la movilidad de la matriz
estuvieron mejor equilibrados, como se muestra en la Figura 4.11. Este balance es
crucial para comprender cdmo las condiciones de almacenamiento influyen en la
morfologia final de los nanocristales, destacando que un subenfriamiento elevado
puede favorecer la nucleacidn en detrimento del crecimiento prolongado de las

nanocintas.

Dado que tanto la fuerza impulsora de la cristalizacién como la movilidad de Ia
matriz dependen de la temperatura, esta puede ser utilizada para regular la fuerza

relativa de estos dos efectos y, por lo tanto, la densidad y longitud de los nanocristales.

4.3. Conclusiones

En este capitulo, se sintetizaron nanocristales de PEO in situ en una matriz de
poliestireno mediante la microseparacién de fases inducida por reaccién de un
copolimero en bloque del tipo PS-b-PEO. Los resultados demostraron que la morfologia
de los nanocristales esta fuertemente influenciada tanto por la masa molar del BCP

como por la relacién de volumen entre los bloques.

Bajo un protocolo continuo de fotopolimerizacién del mondmero de St, se

observé un comportamiento diferenciado en funciéon del tamafio del copolimero.
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Mientras que el BCP mas corto (L-BCP) se autoensamblé en nanocristales 1D en forma
de cinta, como se mostro en el capitulo 4, el BCP intermedio (M-BCP) experimenté una
separacion de macrofases y el BCP mas largo (H-BCP) formd nanocristales cortos en
forma de disco. Estas diferencias morfoldgicas se atribuyen principalmente a la longitud
del blogue corona, que afecta tanto la estabilidad como la movilidad de las micelas

durante la fotopolimerizacién.

En el caso del H-BCP, la longitud excesiva del bloque PS ejerce un efecto de
arrastre que inhibe el crecimiento de las micelas mediante el acoplamiento extremo a
extremo, limitando asi la formacién de estructuras alargadas. Por otro lado, el bloque
corona del M-BCP resulté insuficiente para estabilizar las micelas tras la segregacién del

PEO de la matriz, lo que desencadend la separacion de macrofases.

Se demostré que es posible promover el crecimiento hacia nanoestructuras 1D en el H-
BCP mediante la introduccién de un tratamiento térmico no reactivo entre etapas de
fotopolimerizacién. Como se esquematiza en la Figura 4.14, durante los primeros dias
de este tratamiento térmico, se produce un engrosamiento lamelar del nucleo cristalino
de PEO mientras la longitud de las micelas permanece constante. Este engrosamiento
libera los bordes laterales de las nanocintas, despejando las cadenas de PS y facilitando
el crecimiento por acoplamiento extremo a extremo. La alineacidn resultante entre los
planos cristalinos de diferentes micelas favorece su integracién, dando lugar a un

crecimiento longitudinal sostenido.

Ademas, se modificé la fuerza impulsora de la cristalizaciéon ajustando la
temperatura durante el paso térmico no reactivo. Un mayor subenfriamiento aceleré la

nucleacion y el crecimiento cristalino, lo que condujo a una distribucion mas uniforme
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en el tamaino de los nanocristales, aunque con una longitud menor. Estos hallazgos
subrayan la importancia del equilibrio entre cinética y termodinamica en la obtencién

de morfologias controladas.
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Figura 4.14. Representacion esquematica de la influencia del

tratamiento térmico en la obtencién del material con 10% H-BCP en PS.

En resumen, este estudio evidencia cdmo la masa molar y la relacién de volumen
entre bloques influyen significativamente en la morfologia final de los nanocristales.
Adicionalmente, destaca la capacidad de controlar la estructura de los nanocompuestos
mediante ajustes precisos en las condiciones de sintesis, tales como el protocolo de
fotopolimerizaciéon y los tratamientos térmicos intermedios. Estos resultados
proporcionan una plataforma para desarrollar materiales funcionales avanzados con
propiedades mecanicas optimizadas y mejoras en el transporte de moléculas, abriendo

nuevas oportunidades para aplicaciones en areas diversas.
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5.1. Introduccidén

Este capitulo presenta una estrategia innovadora para mejorar la estabilidad
térmica de nanoestructuras 1D incorporadas en matrices poliméricas. Las
nanoestructuras 1D, como los nanocristales de PEO, son de gran interés debido a sus
propiedades Unicas y potenciales aplicaciones tecnoldgicas. Sin embargo, su integracién
en matrices poliméricas presenta desafios significativos, especialmente en lo que
respecta a su estabilidad térmica. Las matrices poliméricas convencionales, como el PS,
pueden ablandarse o deformarse a temperaturas elevadas, lo que afecta la integridad

de las nanoestructuras embebidas.

En capitulos anteriores, se describidé un protocolo para generar nanocristales 1D
de PEO dentro de una matriz de PS mediante el autoensamblado de copolimeros en
bloque de PS-b-PEO. Este método se basa en la disolucién completa del copolimero en
el mondmero de estireno y la formacién de nanocristales 1D a través de crecimiento
inducido por cristalizacion durante la fotopolimerizacion. Aunque efectivo para obtener
nanoestructuras bien definidas, este enfoque presenta limitaciones en cuanto a la

estabilidad térmica de las nanoestructuras resultantes.

5.1.1. Inestabilidad de Plateau-Rayleigh en nanocristales

de PEO

Al superar la Tg de la matriz de PS, los nanocristales de PEO en estado fundido
tienden a fragmentarse en nanogotas debido a la inestabilidad de Plateau-Rayleigh. Este
fendmeno se debe a que, a temperaturas elevadas, las fuerzas capilares superan la

tension superficial que mantiene la forma larga del nanoobjeto, provocando su
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desintegracion en gotas para minimizar la energia superficial [1]. La Figura 5.1 ilustra

este proceso.

(a) (b) () ~—
e f‘\_.n\/_‘ . e

Calentamiento

Figura 5.1. Esquema del proceso de fragmentacidn por inestabilidad de
Plateau-Rayleigh durante el calentamiento de un material
termoplastico compuesto con estructuras cristalinas. (a) Estadio inicial
(T< Tf, Tg): estructura cristalina sin movilidad de la matriz (b) Estadio
intermedio (Tf < T < Tg), la estructura cristalina se funde formando un
filamento liquido. (c) (Tf, Tg < T) fragmentacién del filamento en gotas

para minimizar la energia superficial.

5.1.2. Estrategias para mejorar la estabilidad térmica

Para abordar este desafio, se han explorado diferentes estrategias, como el uso
de matrices con mayor Tg o la reduccién de la movilidad de la matriz polimérica. Estudios
previos han demostrado que la estabilidad de las fibras cristalinas de PEO depende
significativamente de las propiedades de la matriz. Por ejemplo, al recubrir fibras de
PEO/PS con un polimero de alta Tg, como el poliestireno de 4-terbutilo (Tg = 143°C), se
puede controlar de manera mas efectiva la fragmentacién inducida por Rayleigh [2]. Sin
embargo, estas estrategias pueden no ser suficientes para aplicaciones que requieren

una estabilidad térmica aun mayor.
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5.1.3. Uso de matrices entrecruzadas para la estabilidad
estructural

El uso de matrices termorrigidas en materiales compuestos ha demostrado
estabilizar estructuras internas, como fibras y nanoestructuras, frente a variaciones
térmicas y mecanicas. Las matrices termorrigidas, como las resinas epoxi y fendlicas,
tras el proceso de curado, forman redes tridimensionales altamente rigidas. Estas redes
no solo mejoran la resistencia del material, sino que también aseguran la estabilidad

estructural de las fibras embebidas, incluso bajo condiciones de cargas extremas.

Por ejemplo, en compuestos hibridos de resina epoxi reforzados con fibras de
carbono vy vidrio, la matriz epoxi estabiliza las fibras al distribuir de forma efectiva las
cargas aplicadas, lo que previene la separacién de las fibras bajo esfuerzos mecdnicos
[3]. Asimismo, la resina fendlica ha demostrado ser un excelente estabilizador térmico
para compuestos reforzados con fibras naturales [4]. Estas matrices resisten la
degradacion térmica a temperaturas elevadas, lo que mantiene la integridad de las

fibras y previene su descomposicion bajo condiciones extremas[5].

Otro aspecto importante es la influencia de la densidad de entrecruzamiento en
las propiedades de los compuestos [6]. A medida que se incrementa el grado de
entrecruzamiento, se obtiene una red polimérica mas rigida, lo que restringe el
movimiento de las fibras internas y mejora la cohesién estructural del material. Esto es
particularmente beneficioso en aplicaciones donde los materiales compuestos se
someten a cargas ciclicas o dindmicas, ya que la alta densidad de entrecruzamiento evita
el desplazamiento de las fibras internas, garantizando asi una mayor durabilidad y

resistencia [7].
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Ademas, estudios sobre el procesamiento de compuestos termorrigidos
reforzados con fibras de alto rendimiento resaltan la importancia de una adecuada
distribucién de la matriz y la impregnacién completa de las fibras [8]. Una impregnacién
deficiente puede crear puntos débiles en el material, lo que comprometeria su
estabilidad general [9]. De esta forma, el uso de matrices termorrigidas adecuadamente
procesadas asegura que las estructuras internas, como nanoestructuras 1D o fibras,

mantengan su integridad y estabilidad en entornos exigentes.

5.1.4. Autoensamblado inicial para la formacidon de
nanoestructuras

Para evitar la macroseparacion de fases en sistemas basados en mezclas de L-BCP
y precursores de reaccion, se destacé la importancia de que uno de los bloques del L-
BCP permanezca miscible con la matriz durante la reaccidon de polimerizacién. Se
estudiaron dos mecanismos principales para la formacidn de nanoestructuras,
dependiendo de la miscibilidad del bloque no afin con la matriz antes y después de la

polimerizacién: autoensamblado inicial (Al) y RIMPS.

En el primero de estos mecanismos, las nanofases autoensambladas ya estan
presentes antes del inicio de la polimerizacién de la matriz; por lo tanto, el proceso de
polimerizacién fija esas nanoestructuras preformadas [10]. En el segundo mecanismo,
ambos bloques del L-BCP son inicialmente miscibles con el solvente reactivo, pero
durante la polimerizacion, uno de los bloques se separa en fases mientras que el otro

permanece miscible hasta que se alcanza una alta conversion[11].
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Por lo tanto, Al es un mecanismo para la formacién de micelas en sistemas
poliméricos, donde uno de los bloques del copolimero es inmiscible con los precursores
de la reaccion, mientras que el otro es soluble en ellos. Esta diferencia de solubilidad
provoca que las cadenas del bloque inmiscible se agrupen y formen nucleos micelares,
rodeados por una corona de cadenas solubles. A diferencia del enfoque de RIMPS, en Al
las micelas se autoensamblan antes de la polimerizacion, quedando atrapadas en la

matriz una vez que esta se entrecruza o se polimeriza.

Existen numerosos ejemplos en la literatura que describen la preparacién de
materiales nanoestructurados mediante autoensamblado inicial (Al). En algunos casos,
el bloque que forma el nucleo de la estructura corresponde a un polimero amorfo, sin
capacidad de cristalizar, como el poli(isopreno) [12]. En otros casos, el bloque nuclear
es capaz de cristalizar, como ocurre con un copolimero en bloque (BCP) del tipo
poli(etileno)-bloque-poli(éxido de etileno) (PE-b-PEO) en una matriz de éter diglicidilico

de bisfenol A (DGEBA) [13].

En este sistema, la formacién de microdominios bien definidos se debe a la
inmiscibilidad del bloque de PE con los precursores de la reaccién, como el monédmero
DGEBA [14]. Esta autoorganizacién estructural ocurre antes de la polimerizacidn,
permitiendo que las nanoestructuras resultantes se integren en la matriz reticulada,

garantizando una estabilidad morfoldgica a largo plazo.
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5.1.5. Desarrollo de matrices entrecruzadas con
divinilbenceno

En este capitulo se propone el uso de divinilbenceno (DVB) como agente
entrecruzante para la matriz de PS que contiene las nanoestructuras 1D de PEO. El DVB
es un mondmero con dos enlaces vinilicos (tetrafuncional) que puede copolimerizarse
con el estireno, formando enlaces entrecruzados entre las cadenas de PSy creando una
red polimérica tridimensional. La presencia de estos enlaces entrecruzados aumenta la
Tg vy la rigidez de la matriz, limitando la movilidad de los filamentos liquidos de PEO y
previniendo su fragmentacién. La Figura 5.2 ilustra la estrategia propuesta para
estabilizar térmicamente los nanocristales 1D de PEO mediante la introduccién de
puntos de entrecruzamiento en la matriz de PS.

¥

PEO cristalino PEO fundido

Figura 5.2. Estrategia para estabilizar térmicamente nanocristales 1D de
PEO en una matriz de PS anadiendo puntos de entrecruzamiento

(circulos verdes).

El objetivo principal de este capitulo es investigar la eficacia del
entrecruzamiento de la matriz de PS con DVB para mejorar la estabilidad térmica de las
nanoestructuras 1D de PEO. Se busca demostrar que esta estrategia puede impedir la

fragmentacion de los nanocristales a temperaturas superiores a la Tg de la matriz,
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manteniendo su integridad estructural y ampliando su potencial de aplicaciéon en

contextos que requieren materiales con alta resistencia térmica.

En las secciones siguientes, se presentaran los resultados obtenidos de las
matrices entrecruzadas preparadas y la incorporacion de las nanoestructuras de PEO,
incluyendo andlisis morfoldgicos y térmicos que evidencian la mejora en la estabilidad
térmica. Finalmente, se discutirdn las implicancias y se concluira sobre la viabilidad de
esta estrategia para el desarrollo de nanocompuestos con propiedades mejoradas. Al
implementar esta estrategia, se espera que los resultados demuestren una mejora
significativa en la estabilidad térmica de las nanoestructuras 1D de PEO en matrices de

PS entrecruzadas con DVB.

5.2. Resultados

El BCP seleccionado para estudiar el reemplazo de la matriz es el L-BCP,
compuesto por un bloque semicristalino de PEO con una masa molar de 11*10%g/mol,
unido a un blogue amorfo de PS con una masa molar de 28*103g/mol. En conjunto, este
BCP tiene una masa molar promedio en niumero (Mn) de 39*103 g/mol y una fraccién
masica de PEO de 0,282. Ademads, el L-BCP se caracteriza por ser practicamente

monodisperso, con un IP=1,1.

En capitulos anteriores, se presentd el uso de un mecanismo que involucraba la
fotopolimerizacién in situ del mondmero de St en presencia del L-BCP. Inicialmente, la
mezcla reactiva era homogénea, lo que indicaba que ambos bloques del L-BCP (PEO y
PS) eran miscibles con el mondmero St. La nanoestructuracion tuvo lugar durante la

polimerizacién mediante la separacién de fases del bloque PEO, mientras que el bloque
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PS permanecia miscible. La cristalizacién del PEO ocurre simultdaneamente con la

polimerizacién del St.

A medida que la matriz se polimerizaba a bajas temperaturas (por debajo del
punto de fusién del PEO), este proceso condujo a la formacion de micelas cristalinas con
un nucleo de PEO estabilizado por las cadenas de PS. Estas micelas cristalinas primarias
se agregaron mediante un acoplamiento de extremo a extremo, mecanismo descrito en
el Capitulo 3. Esto resultd en una poblacidén de nanocristales 1D dispersos en una matriz
de PS. Las dimensiones cuantitativas de estas nanocintas, con longitudes promedio

superiores a 10 um y espesores de aproximadamente 10 nm, se presentan en el Capitulo

5.2.1.Enfoque RIMPS

El primer intento consistié en replicar este procedimiento, reemplazando una
fraccion del mondémero St por un entrecruzante para prevenir inestabilidades térmicas
en el material final. Se exploré la incorporacién de puntos de entrecruzamiento dentro
de una matriz de PS obtenida mediante fotocurado, eligiendo DVB como agente de
entrecruzamiento a una concentracion del 5% p/p respecto al St. Para inducir la
cristalizacién durante el fotocurado, la temperatura de reaccidn se establecid a
temperatura ambiente (20°C), por debajo de la fusién del bloque PEO a 51,5°C, como se

observa en la Figura 8.9.

Después de incorporar los fotoiniciadores (CQ, 2%p/p; y EDMAB, 2%p/p), la
mezcla se monitored mediante FT-IR durante la irradiacion con luz visible, utilizando una
fuente con una intensidad de 46,34 mW/cm?. Es importante aclarar que, bajo esta

intensidad de irradiacion, la temperatura de la muestra nunca supera los 20°C. El
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mecanismo de reaccién es descrito en el capitulo 8. Como se puede observar en la Figura
5.3, la fotopolimerizacidn de St/DVB (5%) procede lentamente a temperatura ambiente.
Se requirieron mas de 30 horas de irradiacién continua para alcanzar una meseta de

conversion cercana a 0,80, donde la reaccién se detuvo por vitrificacion.

100

80 ~

60 -

40 -

Conversion, %

20 -

0 10 20 30 40 50
Tiempo, h

Figura 5.3. Cinética de la fotopolimerizacion de St/DVB (5%) a

temperatura ambiente.

Para evaluar el desarrollo de un polimero entrecruzado, se realizé un analisis
reoldgico en una muestra que fue fotocurada a temperatura ambiente durante 40 horas.
La Figura 5.4 ilustra la evoluciéon del médulo de almacenamiento (G'), el médulo de
pérdida (G'") y tan & en funcién de la temperatura. Se observa una Unica transicion
térmica correspondiente a la transicion vitrea de la matriz cerca de 60°C (maximo de tan
6). La presencia de un plateau en estado gomoso en G' después de la transicidn vitrea

confirma la existencia de puntos de entrecruzamiento.

El mecanismo RIMPS reportado para la formacion de nanocristales 1D en

matrices termopldsticas comienza con el desmezclado y la cristalizacién del bloque de
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PEO debido al avance de la polimerizacién, seguido de la agregacidon de nanocristales
mediante cristalizacion epitaxial a través del acoplamiento de extremo a extremo. Al
considerar el cambio de este mecanismo a una matriz entrecruzada, surge un nuevo

parametro: la gelacion.

2,0

=

(=]

o

o
1

Mdédulo de Almacenamiento, G' (Pa)
Médulo de Pérdida, G" (Pa)

0,01 ¥ T — 1 4 T T T T T v T
-20 0 20 40 60 80 100
Temperatura, °C

Figura 5.4. Analisis reolégico del polimero entrecruzado: evolucién de

G', G"y tan 6 en funcidn de la temperatura.

La gelacién corresponde al punto de formacion de una red polimérica
macroscopica, donde el peso molecular promedio en peso tiende a infinito, es decir,
cuando Mw—>e=. En este punto, la movilidad a escala local todavia es posible, aunque se
restringe a medida que la conversién avanza hacia valores significativamente mas altos.
Sin embargo, la difusién de micelas, necesaria para el acoplamiento de extremo a
extremo, involucra movimientos que van mas alla de la escala local, donde el gel podria

interferir.
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En este contexto, para que los cristales puedan crecer, debe existir un intervalo
de tiempo suficiente entre la separacion de fases del bloque de PEO y la gelacién de la
matriz. Si estos dos eventos ocurren demasiado cerca en el tiempo, el gel formado
restringird los movimientos necesarios para que las micelas se acoplen correctamente,

impidiendo la elongacién de las estructuras 1D.

Para evaluar estos procesos y establecer los limites temporales, se midieron los
tiempos a los cuales ocurren ambos procesos. Estas mediciones son fundamentales para
identificar si la separacion de fases ocurre lo suficientemente temprano como para
permitir la formacion de nanocristales antes de que la gelacién limite la difusion de las

micelas.

La microseparacion de fases del bloque de PEO conduce a nanocristales cortos
gue no dispersan la luz visible. Por lo tanto, la microseparacién de microfases no pudo
ser detectada a simple vista. Para ello, se utiliz6 una muestra reactiva de St/DVB (5%)
que contenia 2,5% p/p de PEO-H, que representa la misma cantidad del bloque de PEO
en la muestra con 10% p/p de L-BCP, como referencia. Esta mezcla de referencia era
inicialmente transparente, se volvido opaca después de 90 minutos de irradiaciéon a

temperatura ambiente debido a la separacién macroscépica de fases de PEO-H.

Es importante sefalar que este tiempo coincide estrechamente con el tiempo de
separacion de fases de PEO-H en la matriz termoplastica (sin DVB). Se puede asumir
razonablemente que este tiempo aproxima el tiempo requerido para que el bloque de

PEO del L-BCP experimente microseparacion de fases dentro de la mezcla St/DVB (5%).
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El tiempo de gelacién a temperatura ambiente se determind utilizando la prueba
de inversion del vial, que es un método regularmente utilizado para obtener una buena
aproximacién del punto de gelacion [1]. El experimento se realizé utilizando una mezcla
de St/DVB (5%) contenida en un vial, con irradiacion continua desde el lado inferior
utilizando luz visible. Se obtuvo un tiempo de 150 minutos necesarios para que el gel se

adhiera a la base del vial al invertirlo.

Segun la curva cinética de la Figura 5.3, en términos de conversién, representa
aproximadamente un 15% de avance de la reaccidn, lo cual estd cerca de los valores
reportados de fraccidon de gel para la polimerizacion por radicales libres de sistemas que
contienen mondmeros multifuncionales, los cuales suelen estar por debajo de 0,30 [15].
Mayores concentraciones de agente de entrecruzamiento resultdé en menores
conversiones de gel, reduciendo gradualmente la brecha con la separacién de fases

hasta que se superpusieron al 10% p/p de DVB.

Los resultados experimentales revelan que el bloque de PEO se desmezcla de Ia
matriz a los 90 minutos de polimerizacion, mientras que la matriz St/DVB (5%) gela
después de 150 minutos. Esto da un intervalo de tiempo de 70 minutos para que
proceda el crecimiento. Dado que el mismo sistema sin DVB tomdé mas de 330 minutos
de irradiacién después de la separacion de fases para alcanzar estructuras alargadas,
como se mostré en la Figura 3.9, se espera que el L-BCP pueda formar micelas, sin
crecimiento en un intervalo de tiempo tan estrecho. Para probar esta idea, una muestra
que contenia 10% p/p de L-BCP en St/DVB (5%) fue expuesta a irradiacion continua de

luz visible hasta la vitrificacion.
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La Figura 5.4 revela una imagen de TEM de la muestra fotocurada. Para mejorar
el contraste de fase, todas las muestras vistas por TEM fueron tefiidas con vapores de
RuQg4, que tifien preferencialmente la fase de PEO [16]. En consecuencia, los dominios
blancos corresponden a la matriz de PS, mientras que los dominios mas oscuros indican
regiones ricas en L-BCP. Como se observa, la morfologia de la muestra comprende una
fase continua de PS blanca interrumpida por dominios irregulares de tamano
micrométrico en tonos oscuros. La formacién de esta morfologia inesperada parece
resultar de la segregacién de una fase rica en L-BCP de la matriz en crecimiento, llevando

a una separacién macroscopica de fases.

Figura 5.4. Imagen de TEM de la muestra fotocurada St/DVB (5%) con

10% p/p L-BCP.

Para investigar si este evento fue impulsado por el corto intervalo de tiempo
entre el desmezclado del PEO y la gelacidn, se detuvo la irradiacidon inmediatamente

después de la microseparacién de fases del PEO (90 minutos de irradiacion). La muestra
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fue luego almacenada en oscuridad durante siete dias a temperatura ambiente. Las
caracteristicas de la fotopolimerizacion por radicales permitieron este protocolo, ya que
la reaccion solo procede bajo irradiacion. La pausa en la polimerizacion proporcioné una
ventana de tiempo dentro de un medio no reactivo para estabilizar la estructura micelar
y facilitar el crecimiento epitaxial inducido por la cristalizacién. Después de la pausa, se

reanudd la irradiacién hasta que la reaccién fue detenida por vitrificacion.

En la Figura 5.5 se observa la micrografia obtenida por TEM. Una vez mas, se
detectd una macroseparacion de fases, confirmando la inestabilidad de la solucién

micelar bajo las condiciones de gelacion impuestas por el entrecruzamiento.

Figura 5.5. Imagen de TEM de la muestra fotocurada de St/DVB (5%) con

10% p/p L-BCP almacenada por 7 dias a temperatura ambiente.

Cuando el bloque PEO se desmezcla de la matriz polimérica, el anclaje
proporcionado por los bloques PS adquiere una importancia fundamental para

garantizar la estabilidad de la solucién micelar inicial. Este anclaje actia como un
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soporte estructural que estabiliza las micelas formadas por los bloques de PEO,
permitiendo que mantengan su integridad durante el proceso de autoensamblado y

subsecuente formacion de nanocristales.

Inicialmente los bloques de PS estan disueltos en el solvente reactivo, lo que les
permite mantener una interaccién dindmica y flexible con los bloques de PEO, es decir,
estado de brush humedo. Sin embargo, durante el curado, los bloques de PS son
parcialmente expulsados, adoptando una configuracién mas contraida, de ahi el término
brush seco. Este fendmeno se denomina transicién de brush himedo a brush seco como

se esquematiza en la Figura 5.6.

DVB— @

PS—>

PEQ =——>

Figura 5.6. Ilustracion de la transicion de brush hiumedo a brush seco

durante el curado de una mezcla de St/DVB (5%) con 10% p/p L-BCP.

En algunos sistemas poliméricos, la expulsién de los brush himedos hacia una
configuracion de brush seco se restringe a una escala local. En estos casos, la red
polimérica en crecimiento impide que los bloques de PS se desplacen significativamente,
lo que preserva el orden nanoscépico de las micelas, sin perturbar la estructura general
de la nanoestructura. Este comportamiento ha sido reportado en estudios previos [10],
donde la estabilidad de las micelas a nanoescala se mantiene incluso después de la

transicion de los brush himedos a brush secos.
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Sin embargo, se observé un comportamiento diferente. La expulsion de los
bloques de PS no se limitdé a una escala local, sino que tuvo un impacto mas amplio,
desestabilizando la solucidon micelar y conduciendo a una macroseparacion de fases.
Esta desestabilizacidn ocurre porque la rdpida formacién de la red entrecruzada impide
que las micelas mantengan su cohesion estructural, resultando en la agregacién y
separacion visible de las fases poliméricas. La falta de anclaje efectivo de los bloques de
PS en esta situacién provoca que las micelas no puedan soportar las tensiones internas
generadas durante el curado, lo que finalmente lleva a la desintegracién de las

nanoestructuras formadas.

La produccion de nanocristales de PEO 1D dentro de una matriz entrecruzada
St/DVB (5%) utilizando una combinacién de las metodologias RIMPS y CDSA no fue
alcanzable debido a la macroseparacion de fases del L-BCP. En consecuencia, se disefid
una nueva estrategia basada en la miscibilidad del bloque de PEO en el mondmero de

St.

En la seccién 2.6.1 del Capitulo 2, se investigd la miscibilidad del PEO en St
mediante la determinacién del diagrama de fases para el sistema binario PEO-
Homopolimero/St. Se prepararon mezclas con concentraciones de 2,5 a 12,5% p/p
utilizando un homopolimero monodisperso de PEO con un peso molecular similar al del
bloque de PEO del L-BCP. Los puntos de nube se determinaron experimentalmente
mediante microscopia Optica de transmisidn, revelando un comportamiento de
temperatura de solucion critica superior (UCST, por sus siglas en inglés). EIl modelado
termodinamico basado en la teoria de Flory-Huggins permitié establecer la curva

binodal, que delimita las regiones de homogeneidad y separacién de fases. Las

182



Capitulo 5 Nanocristales 1D de PEO en matrices termorrigidas de PS

micrografias MOT mostraron que las mezclas por encima de la curva binodal son
homogéneas, mientras que las mezclas por debajo presentan separacion de fases y
cristalizacidn de la fase rica en PEO-H. Una mezcla representativa del bloque de PEO en
un sistema de copolimero en bloque, es decir con 2,55% p/p de PEO homopolimero,
mostré homogeneidad a temperatura ambiente, pero sufrid separacion de fases al
enfriarse. Trabajar a temperaturas que se encuentren por debajo de la curva binodal
podria ser una opcion para la formacién de nanocristales 1D mediante la combinacién
de los mecanismos de autoensamblado inicial (Al) y CDSA. Este enfoque, donde la
nanoestructura se autoensambla previo al curado, ofrece una alternativa eficaz para
evitar la macroseparacién de fases observada en el método RIMPS, promoviendo la

estabilidad de las nanoestructuras a nanoescala.

5.2.2.Estrategia de autoensamblado inicial

Teniendo en cuenta la Figura 2.10 (diagrama de fases binario St-PEQO) y haciendo
una analogia al sistema con el copolimero, se puede asumir que, si la mezcla inicial con
10% p/p de L-BCP se enfria hasta 5°C antes de la fotopolimerizacidn, deberia producirse
la microseparacion de fases de los bloques de PEO. Este enfriamiento provocaria la
micelizacidn del L-BCP en la mezcla inicial, con los bloques de PEO formando el nucleo
de las micelas, estabilizados por los brushes de PS. La posterior cristalizacién del nucleo
de PEO induciria el acoplamiento de extremo a extremo entre micelas en el solvente
reactivo, conduciendo a la formacion de micelas largas. Finalmente, la
fotopolimerizacién del solvente resultaria en nanoestructuras 1D dispersas en una

matriz de PS entrecruzada.
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En este caso, el papel de la fotopolimerizacién se limita a transformar el solvente
reactivo en una matriz termorrigida, preservando las caracteristicas de las
nanoestructuras cristalinas preformadas. Para que esto ocurra, la fotopolimerizacién
debe realizarse a una temperatura por debajo de la temperatura binodal, al menos hasta
gue ocurra la gelacién. De lo contrario, la miscibilidad de la muestra debido al aumento

de la temperatura destruiria las micelas cristalinas preformadas.

5.2.3. Entrecruzamiento con DVB

Dado que esta estrategia no presenta limitaciones relacionadas con el tiempo de
gelacion (no se necesita un intervalo de tiempo para permitir que ocurra la separacién
de fases), se decidié cambiar el solvente reactivo a DVB puro (100%) para obtener la
mayor densidad de entrecruzamiento posible. De esta manera, se emplea la condicién
de gelacion mas extrema para validar la estrategia. Si resulta efectiva, posteriormente
se podra reducir la cantidad de entrecruzante. Para ello, se asumid que el cambio de St
a DVB tiene un efecto minimo en el comportamiento termodinamico del sistema, y las

conclusiones extraidas de la Figura 2.10 siguen siendo validas.

Después de incorporar los fotoiniciadores (CQ, 2% p/p y EDMAB, 2% p/p) en DVB
puro, la mezcla fue monitoreada mediante FTIR durante irradiacién continua con luz
visible a 5°C, utilizando una fuente de luz de 46,34 mW/cm?. La conversion de los grupos
vinilo durante la irradiacién continua a 5°C para DVB (100%) se muestra en la Figura 5.7,
donde se observa una rapida progresién de la fotopolimerizacion. La forma de la curva
muestra un periodo de aceleracion marcado después de 1 hora, alcanzando una
conversion de vitrificacion (60%) en solo tres horas. Comparado con la curva cinética

correspondiente a la matriz St/DVB (5%) fotopolimerizada a 20°C, DVB (100%) muestra
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una velocidad de reaccién mucho mads rapida, incluso al considerar el factor de dos
esperado estadisticamente para el mondmero di-vinilo frente al mono-vinilo. Esto
podria explicarse en términos del efecto Trommsdorff, asociado con la reduccién en la
velocidad de las etapas de terminacidon causadas por el atrapamiento de radicales

poliméricos en el sistema entrecruzado.
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Figura 5.7. Conversién de grupos vinilo en funcién del tiempo de

irradiacion a 5°C para DVB (100%).

El efecto Trommsdorff, también conocido como efecto gel o autoaceleracién, es
un fendmeno observado en las polimerizaciones por radicales libres que se caracteriza
por un incremento abrupto en la velocidad de polimerizacién después de alcanzar una
cierta conversién monomérica. Este efecto es particularmente notable en sistemas
altamente viscosos o cuando se forma una red entrecruzada, como en el caso de la
polimerizacién de DVB puro (100%) a bajas temperaturas . Ademas, factores como la
concentracion del mondmero, la temperatura y la concentracidon de fotoiniciadores
influyen en la manifestacidn del efecto Trommsdorff. En el contexto de este estudio, la

alta densidad de entrecruzamiento obtenida al utilizar DVB puro intensifica este efecto,
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ya que la red polimérica en formacion limita ain mas la movilidad de los radicales. Esto,
no solo acelera la polimerizacidn, sino también, impone restricciones difusionales que
requieren tiempos prolongados de poscurado térmico para alcanzar una conversién

final adecuada.

En la Figura 5.8, se observa que la conversién de los grupos vinilo aumenta con
el tiempo de poscurado y es mads eficiente a temperaturas mas elevadas. A 80°C, la
conversion incrementa lentamente, reflejando las limitaciones difusionales
significativas a esa temperatura. Al aumentar la temperatura a 120°C, se logra una
mayor conversion en menos tiempo, aunque todavia es insuficiente. Es a 150°C donde
se alcanza la conversion mas elevada, llegando al 85,5% después de aproximadamente
550 horas de poscurado. Mayores temperaturas provocan la degradacion de la muestra.
El sistema no llega a conversién completa por la alta densidad de entrecruzamiento que

provoca el atrapamiento de radicales, restringiendo la polimerizacién.
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Figura 5.8. Conversion de grupos vinilo de DVB durante el poscurado a

diferentes temperaturas ( 80°C, 120°C y 150°QC).
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5.2.4. Matriz termorrigida nanoestructurada

Para preparar la matriz termorrigida nanoestructurada, se utilizé una muestra
que contenia 10% p/p de L-BCP en DVB puro (100%). La muestra fue enfriada a 5°C y
almacenada a esta temperatura durante 5 dias para asegurar la micelizacién vy
elongacion de las micelas. Tras este periodo, la muestra exhibié un comportamiento de
gel fisico, atribuible a la presencia de nanoestructuras cristalinas que percolaban la

solucion, como se muestra en la Figura 5.9.

Posteriormente, la muestra fue fotopolimerizada a 5°C, y luego almacenada a
temperatura ambiente. La Figura 5.10 presenta un barrido de calentamiento por DSC de
la muestra fotocurada resultante, realizado desde 0°C hasta 120°C a una velocidad de
10°C/min. El termograma muestra un pico de transicion endotérmica a 43,5°C,
correspondiente a la fusion de los cristales de PEO. Este pico confirma que la
nanoestructuracion tuvo lugar a 5 °C mediante la separacién de fases de los bloques de
PEO. Se puede inferir que la Tg de la matriz queda superpuesta con el pico de fusién de

los cristales de PEO.

Figura 5.9. Comportamiento gel de la muestra con 10%p/p de L-BCP en

DVB después de 5 dias a 5°C.
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Es importante notar que la posiciéon del pico de fusiéon estd desplazada en
comparacion con el PEO en el copolimero en bloque puro (51,5°C). Este desplazamiento
probablemente se debe a la presencia de mondmero residual dentro de los dominios de
PEO, lo que puede interferir con la formacion y estabilidad de los cristales. Este hallazgo
sugiere que, aunque la nanoestructuracion fue exitosa a través de la separacion de fases,
existen factores adicionales que afectan las propiedades térmicas de los cristales

formados.
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Figura 5.10.Barrido de calentamiento por DSC de la muestra de DVB con

10% p/p L-BCP fotocurada a 5°C.

La Figura 5.11 muestra una imagen de TEM de la muestra curada resultante,
donde se observan claramente nano-objetos oscuros distribuidos uniformemente en la
muestra. Estos objetos corresponden a micelas con nucleos cristalinos de PEO formados
mediante el autoensamblado del L-BCP. La Figura 5.12 de la misma muestra, con mayor

magnificacion, revela micelas 1D con longitudes promedio cercanas a 1 umy espesores
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entre 10 y 20 nm, coexistiendo con micelas cortas de longitud promedio de 40 nm vy

espesores similares.

Figura 5.11. Imagen TEM de la muestra curada de DVB con 10% p/p de L-

BCP.

El mecanismo para la formacién de nanocristales 1D inicia con la micelizacién del L-BCP,
seguida por la cristalizacion del nucleo de PEO dentro de micelas cortas y la posterior
agregacion mediante cristalizacion epitaxial por acoplamiento de extremo a extremo.
Este acoplamiento es altamente selectivo, ya que solo ocurre entre los extremos de
micelas cristalinas que se alinean correctamente, lo que limita la integracién completa
de todas las micelas en estructuras 1D. Por esta razén, las micelas cortas que aparecen
en la Figuras 5.11 y 5.12 pueden considerarse como la poblacidn residual que no se
incorpord a las micelas elongadas, ya que la desalineacién de los planos cristalinos

reduce las posibilidades de acoplamiento exitoso.
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Figura 5.12. Imagen TEM con mayor magnificaciéon de la muestra curada

de DVB con 10% p/p de L-BCP.

Un punto crucial observado en las imagenes TEM es que la expulsidon de los
brushes de PS por la red polimérica en desarrollo fue detenida. De no haberse frenado
este proceso, se habria producido una macroseparacién de fases en lugar de una
microseparacion. Esto puede asociarse con la presencia de nanoestructuras en estado
de gel antes del curado completo. El estado de gel actué como una barrera fisica que
mantuvo los brushes de PS segregados localmente, impidiendo una separacién de fases

a gran escala que hubiera desestabilizado las nanoestructuras formadas.

La observacion de micelas 1D elongadas coexistiendo con micelas cortas y la
detencion de la expulsién de los brushes de PS demuestran que la combinacion de Al
con el estado de gel para la formacidén y estabilizacion de nanoestructuras 1D en
matrices entrecruzadas fue una estrategia efectiva. Estos hallazgos resaltan la

importancia de controlar las condiciones de micelizacidn y curado, ya que estas influyen
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directamente en la estructura final y en la estabilidad de las nanoestructuras. El enfoque
presentado ofrece un camino prometedor para disefiar materiales poliméricos
avanzados con propiedades especificas, donde la estabilidad térmica y la integridad

estructural son esenciales.

5.2.5. Impacto de la temperatura sobre la morfologia 1D

Para determinar si la matriz termorigida de PS es capaz de conservar la
morfologia de los nanocristales 1D al ser calentada a una temperatura por encima de su
transicion vitrea, la muestra fue sometida a un tratamiento térmico a 150°C durante 10
minutos en una estufa. Después de este tratamiento, el grado de conversién de la
muestra permanecio sin cambios (0,6, segun las mediciones realizadas por FTIR). Esta
conversion invariable era esperable de acuerdo con las restricciones difusionales
asociadas con el elevado grado de entrecruzamiento, como se explicé anteriormente.
La Figura 5.13 muestra una imagen TEM del material después del tratamiento térmico.
Se observa la presencia de micelas 1D coexistiendo con micelas cortas, lo que indica que
la morfologia se mantiene gracias a la estabilizacidon proporcionada por los puntos de

entrecruzamiento en la matriz.
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Figura 5.13. Imagen TEM de la muestra fotocurada de DVB con L-BCP al

10% p/p después de calentar a 150°C durante 10 minutos.

En el capitulo 3 se presentan micrografias TEM de una matriz termoplastica de
PS antes (Figura 3.16) y después (Figura 3.22) del tratamiento térmico a 150°C donde se
presenta el escenario no deseado. La comparacidon entre ambas imdgenes muestra
claramente que los nanocristales largos se destruyen tras el calentamiento,
transformdndose en una poblacién de dominios esféricos con un tamafo promedio de
125 nm. Esta transformacion se explica por la fragmentacion de los nanocristales largos
de PEO fundidos, causada por la inestabilidad de Plateau-Rayleigh [17]. Este problema
fue evitado al introducir puntos de entrecruzamiento en la matriz, los cuales fijan las
nanoestructuras, impidiendo los cambios morfoldgicos que ocurren en matrices

termoplasticas.

El potencial del material resultante, logrado al superar la barrera térmica
impuesta por la inestabilidad de Plateau-Rayleigh, demuestra que la combinacion de los

enfoques de autoensamblado inicial y CDSA es una estrategia efectiva para producir
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nanocristales 1D de PEO dentro de una matriz termorrigida de DVB. La versatilidad del
mecanismo de autoensamblado inicial sugiere que se obtendran resultados similares en
sistemas basados en la mezcla St/DVB, permitiendo modificar la densidad de
entrecruzamiento de la matriz y, en consecuencia, adaptar las propiedades mecanicas

del material a las demandas especificas de la aplicacion.

5.3. Conclusiones

Este estudio adaptd exitosamente el protocolo comprobado para desarrollar
nanoestructuras 1D de PEO en una matriz termoplastica de PS a una matriz termorrigida,
como una forma de superar las inestabilidades térmicas. Para lograr esto, se reemplazd
el 5% p/p del mondmero de St por DVB, resultando en una matriz entrecruzada
mediante fotopolimerizacién a temperatura ambiente. Se disolvié un 10% p/p de
copolimero en bloque PS-b-PEO en la nueva mezcla de mondmeros, y se inicid la
polimerizacién. Sin embargo, en este nuevo sistema no se produjeron los nanocristales
1D deseados. En su lugar, se produjo una macroseparacién de fases del PS-b-PEO debido
a un anclaje insuficiente de los bloques de PS, que no pudieron mantener la estabilidad
micelar durante el fotocurado. Evidentemente, el mecanismo de RIMPS combinado con

CDSA, que habia sido exitoso previamente, no era adecuado para este nuevo sistema.

Para abordar este problema, desarrollamos un enfoque alternativo basado en el
andlisis del sistema binario PEO-H/St y la ubicacion de la curva binodal. En la Figura 5.14
se describe este enfoque. Se empled el autoensamblado inicial, donde las
nanoestructuras forman una solucion gelificada antes del curado, evitando la

segregacion de los brushes de PS.
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En consecuencia, observamos la coexistencia de micelas 1D de alta relaciéon de
aspecto junto con micelas mas cortas. Al calentar esta muestra a 150°C durante 10
minutos, la morfologia permanecié estable, demostrando la efectividad de la

estabilizacién por entrecruzamiento.
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Figura 5.14. Esquema ilustrativo del efecto protector de la matriz

entrecruzada sobre las nanoestructuras 1D.

Nuestros hallazgos demuestran que la combinacién del autoensamblado inicial
con CDSA genera con éxito nanocristales 1D de PEO dentro de una matriz termorrigida.
La incorporacidn de entrecruzamientos preservd la morfologia nanoestructurada
después del tratamiento térmico, ampliando asi el potencial tecnoldgico del material al
superar las limitaciones térmicas impuestas por la inestabilidad de Plateau-Rayleigh.
Este avance permite el camino para futuras aplicaciones de nanocristales 1D de PEO en

matrices termorrigidas, destacando su potencial para desarrollos tecnolégicos futuros.
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Capitulo 6 Propiedades finales de los materiales

6.1. Introduccidn

En este capitulo se abordan las propiedades finales de los materiales
desarrollados, enfocandose en el analisis de las propiedades mecanicas mediante el
analisis mecanico dinamico (DMA), la evaluacién de la estabilidad térmica mediante el
andlisis termogravimétrico (TGA) y la medida cuantitativa de la humectabilidad de la
superficie mediante un gonidmetro para caracterizar el angulo de contacto estatico, que
aporta informacion sobre la energia superficial y la humectabilidad de la muestra. Estos
estudios permiten comprender el comportamiento global de los materiales y evaluar su
potencial para aplicaciones que requieren estabilidad mecdanica, una respuesta térmica

adecuada y control en las propiedades superficiales.

La incorporacion de estructuras con alta relacién de aspecto en matrices
poliméricas confiere al material propiedades avanzadas, tales como mejoras en la
conductividad térmica y eléctrica, y en la resistencia mecanica [1-3]. Aunque estos
nanocompuestos son prometedores para aplicaciones en envases, recubrimientos y
sistemas de proteccion, su desempefio mecanico depende en gran medida de la efectiva
transferencia de carga a través de la interfaz entre la matriz polimérica y las inclusiones.
En este sentido, es crucial minimizar la desviacién global de la tensién en el dominio
interfasico, de modo que ambos componentes, matriz e inclusiones, soporten tensiones

de forma equilibrada [1].

Cuando las inclusiones no se integran adecuadamente a la matriz (por ejemplo,
en ausencia de un tratamiento fisicoquimico), se produce un desequilibrio en la
distribucién de tensiones que puede limitar la capacidad del compuesto para soportar

cargas, pese a las excelentes propiedades intrinsecas de las inclusiones [2]. La
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incorporaciéon de unidades de injerto o tensioactivos, que favorecen la miscibilidad
quimica y la adhesion en la interfaz, actia como un amortiguador, reduciendo la

transmisidn directa de cargas y mejorando la respuesta mecanica del sistema [3].

En la metodologia bottom-up desarrollada, los bloques PS actian como un
recubrimiento sobre el nucleo de PEO, lo cual facilita la transferencia de tensiones y
cargas, minimizando discrepancias en la distribuciéon de esfuerzos. Esta integracién
intima permite obtener compuestos con un comportamiento mecanico éptimo sin
recurrir a tratamientos fisicoquimicos o a la adicién de compatibilizantes externos,

medidas que suelen ser imprescindibles en los métodos top-down.

Por otro lado, la caracterizacién térmica y la evaluacién de la humectabilidad
permiten determinar la viabilidad de los materiales en diversas aplicaciones. El TGA
proporciona informacion critica sobre la estabilidad térmica y la resistencia a la
degradacion, permitiendo establecer rangos operativos seguros y condiciones de

procesamiento.

El DMA, por su parte, ofrece una vision detallada de las propiedades
viscoelasticas, identificando transiciones térmicas (por ejemplo, la Tg) y evaluando la
respuesta del material ante cargas ciclicas o fluctuantes. Asimismo, la medicion del
angulo de contacto se constituye como una herramienta para evaluar la humectabilidad
y la energia superficial, parametros directamente relacionados con la funcionalidad en

recubrimientos y superficies.

La integraciéon de estas técnicas experimentales posibilita correlacionar la
morfologia, la calidad de la interfaz y las propiedades finales (térmicas, mecdnicas y de
humectabilidad), lo que permite establecer pautas de disefio que optimicen el
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desempefiio global del material. Esta sinergia resulta fundamental para el desarrollo de
compuestos que, mediante una correcta dispersion y adhesion de las estructuras, logren
un equilibrio éptimo entre rigidez y tenacidad, asegurando mayor durabilidad vy

funcionalidad en aplicaciones avanzadas.

6.2. Resultados

Los ensayos de propiedades se realizaron sobre materiales representativos,
seleccionados por su morfologia, y organizados en familias segun la matriz base, con el
objetivo de correlacionar estructura y desempefio. La primera familia consiste en la
matriz PS y los materiales obtenidos con H-BCP y L-BCP en PS. En la Figura 6.1 se

presentan las fotos de los materiales obtenidos de base PS.

=2

Figura 6.1. Materiales de la familia PS. De izquierda a derecha: PS, H-PS-

sinTT, H-PS-5°C, H-PS-20°C y L-PS.

La segunda familia consiste en la matriz 100% DVB y el material obtenido con
copolimero L-BCP en 100% DVB. En la Figura 6.2 se presentan las fotos de la matrizy L-

DVB.
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Figura 6.2. Materiales de |la familia DVB. (Izg.) 100% DVB y (Der) L-DVB.

6.2.1. Analisis termogravimétrico (TGA)

En un andlisis TGA, la interpretacion de la temperatura de inicio de degradacion
depende de la naturaleza de los procesos de pérdida de masa en diferentes rangos de
temperatura. Se ha establecido que a temperaturas bajas a moderadas (T<150°C), las
pérdidas de masa pueden atribuirse a la eliminacion de componentes volatiles, como
agua adsorbida, disolventes residuales de bajo peso molecular y desorciéon de gases
atrapados en la matriz polimérica. En el rango de 150 a 250°C, las pérdidas pueden estar
asociadas a la eliminacidn de aditivos de bajo peso molecular, plastificantes, agua de

cristalizacién y productos iniciales de descomposicion.

Debido a que estas pérdidas no corresponden necesariamente a la degradacion
térmica de la estructura polimérica principal, para este estudio se ha optado por
considerar la temperatura de inicio de degradacion (Tini) de la transicidon principal. Este
criterio permite una mejor comparacion entre las distintas muestras y una identificaciéon
mas precisa del inicio de los procesos de descomposicion térmica del material
polimérico principal, excluyendo contribuciones menores de componentes volatiles o

aditivos.

Se presentan los ensayos TGA en atmdsfera de aire, se analizan la temperatura

de inicio de degradacién (Tini), la aparicion de uno o varios picos principales de
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descomposicién (Tmax), la forma en que se extiende la degradacién hasta temperaturas
mas elevadas (Tfinal) y la porcién de material que permanece tras el calentamiento y la

oxidacion en aire (%R), reflejando asi la formacién de productos carbonosos.

6.2.1.1. PS entrecruzado con DVB

En el capitulo 5 se demostré que la combinacién de los enfoques de Al y CDSA es
una estrategia efectiva para producir nanocristales 1D de PEO dentro de una matriz
termorrigida de DVB. La versatilidad del mecanismo Al, sugiere que se obtendrian
resultados similares empleando distintas proporciones de DVB. Esto permitiria
modificar la densidad de entrecruzamiento de la matriz y, en consecuencia, adaptar las
propiedades mecanicas del material a las demandas especificas de la aplicacion. Por
esto, ademas de las matrices modificadas con el copolimero, se caracterizaron matrices

puras sintetizadas empleando diferentes contenidos de DVB.

En la Figura 6.3 se presentan los ensayos TGA de PS con distintas cantidades de
DVB reflejando diferente grado de entrecruzamiento. La Tabla 6.1 incluye los

parametros mds importantes.
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Figura 6.3. Curvas TGA de PS y mezclas crecientes de DVB en atmodsfera

de aire, mostrando el efecto de entrecruzante en la estabilidad térmica.

Tabla 6.1. Parametros caracteristicos de la degradacion térmica en

atmosfera de aire para PSy mezclas crecientes de DVB.

Material Tini(°C) Tmax (°C) Tfinal (°C) %R (700°C)
PS 342 387 413 1,65
5% DVB 382 141; 432; 549 443 0,5
10% DVB 386 161; 420; 557 443 0,5
50% DVB 392,4; 548 427; 568 448; 594 0,9
100% DVB 406; 529 442; 556 453; 583 2

El analisis termogravimétrico revela que la introduccién de DVB en la matriz de

PS modifica significativamente su estabilidad térmica, aumentando la Tini y extendiendo
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la Tfinal. Ademas, con el aumento del entrecruzamiento, el perfil de degradacién
evoluciona de un solo evento en el PS puro a multiples etapas térmicas en sistemas con

mayor contenido de DVB.

En el PS puro, la degradacién inicia a 342°C, alcanza su maxima velocidad (Tmax)
a 387°C, y finaliza a 413°C, con un residuo de 1,65% a 700°C. Cuando se introduce bajas
cantidades de DVB (5% y 10%), la Tini aumenta significativamente: pasa de 342°C a
382°C(+11,7%) en el sistema con 5% DVB y a 386°C (+12,9%) en el sistema con 10% DVB.
Este aumento en la estabilidad térmica inicial puede atribuirse a la presencia de regiones
entrecruzadas, que retrasan la volatilizacién de los segmentos mas maviles del polimero.
Sin embargo, el evento principal de degradacidn sigue ocurriendo en el rango de 420-
432°C, similar al PS puro, mientras que la Tfinal se extiende hasta 443°C, lo que
representa un incremento del 7,3% respecto al PS (413°C). La reduccién del residuo a
700°Cde 1,65% a 0,5% (-69,7%) sugiere que el entrecruzamiento facilita una combustién

mas completa en atmdsfera oxidante.

A medida que el contenido de DVB aumenta, los materiales exhiben una
degradacion mas compleja. En el sistema 50% DVB, la curva DTG muestra una transicion
de un solo evento a dos picos principales, con Tmax en 427°Cy 568°C. La Tini aumenta
a 392,4°C (+14,7%) respecto al PS, lo que sugiere la presencia de una fraccion ain mas
estable antes de la degradacion. Sin embargo, la segunda transicidon en 568°C indica la
presencia de regiones altamente entrecruzadas, que requieren temperaturas mas
elevadas para su descomposicidon. De manera similar, la Tfinal aparece en dos etapas:
448°C (+8,5%) y 594°C (+43,8%), lo que refleja que la degradacién se prolonga hasta

rangos térmicos mucho mas altos en comparacion con el PS.

205



Capitulo 6 Propiedades finales de los materiales

En el caso extremo de 100% DVB, el material se convierte en una red
completamente entrecruzada. La Tini (406°C) se encuentra 18,7% por encima del valor
del PS (342°C), lo que confirma que el entrecruzamiento retrasa la degradacion inicial.
El evento principal de degradacién ocurre en dos etapas, con picos en 442°Cy 556°C, y
temperaturas finales que superan 453°C y 583°C, lo que representa un incremento del
9,7-41,1% respecto a los 413°C del PS. El residuo final aumenta a 2%, un 21,% mas que

el PS, lo que indica una mayor resistencia a la volatilizacién completa.

El porcentaje de residuo a 700°C sigue una tendencia creciente con el contenido
de DVB, reflejando el efecto del entrecruzamiento en la estabilidad térmica del material.
En los sistemas con menor cantidad de DVB (5% y 10%), el residuo es minimo, lo que
indica una degradacidn mas eficiente y completa en aire. En contraste, en 100% DVB, el
residuo es significativamente mayor, lo que sugiere que el entrecruzamiento favorece
la formacion de estructuras carbonosas mas resistentes a la combustion térmica. Estos
resultados confirman que la densidad de entrecruzamiento es un factor clave en la
estabilidad térmica del sistema, afectando tanto la temperatura de degradacién como

la volatilizacién de los productos térmicos.

6.2.1.2. Familia de muestras con matriz PS

A continuacion, se presentan los resultados de TGA para las muestras de matriz
PS modificadas con un 10% de H-BCP y 10% de L-BCP, y los BCP puros. En la Tabla 6.2 se
resumen las caracteristicas relevantes de PS, H-PS-sinTT, H-PS-5°C, H-PS-20°C y L-PS,
donde se evidencia cdmo las nanoestructuras de PEO (discos o fibras de distintas

longitudes) influyen en la cinética de degradacion del poliestireno. Se incluyé también
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el comportamiento de H-BCP puro para comparar sus valores de temperatura de inicio

(Tini) y maxima velocidad de degradacion (Tmax), asi como el residuo final a 700°C (%R).

Tabla 6.2. Caracteristicas principales de las muestras con matriz PS

modificadas con H-BCP y L-BCP ensayadas en DMA.

Muestra Tratamiento / Condicién Morfologia PEO
PS Sin BCPs No aplica
H-PS-sinTT Sin tratamiento Discos
H-PS-5°C Almacenada a5 °C Estructuras 1D, Ln=297 nm
H-PS-20°C Almacenada a 20 °C Estructuras 1D, Ln=1546 nm
L-PS Sin almacenamiento (<Mn que H-BCP) Estructuras 1D, >10000 nm

En la Figura 6.4 se muestran las curvas TGA correspondientes, donde se aprecia
el desplazamiento en las temperaturas de degradacion de los sistemas que contienen
PEO en relacion con el PS puro. Los pardmetros medidos en atmdsfera de aire (Tini,
Tmax, Tfinal y %R) se presentan en la Tabla 6.3, la cual permite observar con claridad las

diferencias entre el PS puro, las muestras modificadas y el H-BCP por separado.
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Figura 6.4. Curvas TGA de materiales con estructuras obtenidas con H-

BCP. Se comparan PS, H-PS-sinTT, H-PS-5°C y H-PS-20°C.

Tabla 6.3. Pardmetros de degradacién (Tini, Tmax, Tfinal y %R a 700°C)

en atmodsfera de aire para la familia de muestras PS.

Material Tini (°C) Tmax (°C) T final (°C) %R (700°C)
PS 342 387 413 1,65
H-PS-sinTT 375,6 403 427 2,1
H-PS-5°C 359 398 415 1
H-PS-20°C 361 400 417 2,7
L-PS 376,5 405 422 0,8
H-BCP 347,7 384 403 0,5
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Los resultados ponen de manifiesto que la morfologia inicial de PEO (discos en H-
PS-sinTT o estructuras 1D de diversas longitudes en H-PS-5°C y H-PS-20°C) condiciona la
manera en que el copolimero se funde y se redistribuye al alcanzar temperaturas
cercanas a los 55°C, momento en que el PEO pierde su orden cristalino y se segrega
como gotitas. Esta transformacidon es importante porque modifica el tamano y la
distribucion de los dominios de PEO fundido en la matriz de PS, lo cual a su vez afecta la
difusidon de oxigeno y, en consecuencia, la cinética de oxidacion del poliestireno. En el
PS puro se observa un Tini de 342°C y un Tmax de 387°C. El H-BCP puro, por su parte,
exhibe un Tini de 347,7°C y un Tmax de 384°C, valores cercanos a los del PS, con un
residuo final (%R) muy bajo (0,5%) que indica una degradacidén casi total sin la proteccién

de la matriz polimérica mayoritaria.

En las muestras con matriz PS, el efecto de las nanoestructuras es evidente. H-
PS-sinTT, que presenta discos de PEO muy cortos y bien distribuidos, muestra un
incremento notable tanto en Tini (375,6°C) como en Tmax (403°C) con respecto al PS, lo
gue se asocia a una barrera mas efectiva a la difusién de oxigeno cuando el PEO se funde
y genera numerosos microdominios. Esta condicién promueve también una mayor
cantidad de char (material residual carbonizado) al final del proceso de combustién
(2,1%). Por el contrario, H-PS-5 °C (Tini de 359°C y Tmax de 398°C) y H-PS-20°C (Tini de
361°Cy Tmax de 400°C) poseen fibras mas largas que, al fundirse, dan lugar a dominios
de mayor tamafio, lo cual favorece la penetracion de oxigeno y propicia un inicio de
degradacion mas temprano que en H-PS-sinTT. No obstante, en el caso de H-PS-20°C, la
generacion de dominios alin mas extensos durante la etapa final parece incrementar la
formacién de char, elevandola hasta 2,7%, un valor superior al 1% de H-PS-5°C. Este

comportamiento ilustra cdmo no solo la temperatura de inicio y la maxima velocidad de
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degradacion son significativas, sino también el tipo de residuos carbonosos que se

forman al final del proceso.

En conjunto, los datos de la Tabla 6.3 y las curvas de la Figura 6.4 evidencian que,
aungue la fusién del PEO ocurre a temperaturas bastante inferiores a aquellas donde se
produce la degradacion del PS, la morfologia original de los cristales de PEO deja una
“huella” en la distribucién de las gotitas fundidas, condicionando la difusién de oxigeno
y el modo en que avanza la combustion. La comparacion con H-BCP puro (Tini cercano
a 348 °C, Tmax de 384°C y residuo de 0,5%) refuerza la idea de que el copolimero en si
no es responsable directo de la estabilidad térmica adicional, sino su disposicion como
fase minoritaria dentro de la matriz PS, que puede actuar como una barrera a la
oxidaciéon cuando los dominios fundidos son pequefios y numerosos. En sintesis,
controlar la forma y el tamafio de las nanoestructuras de PEO antes de su fusion resulta
esencial para ajustar la resistencia térmica de la matriz de PS, lo que se traduce en

diferencias significativas en Tini, Tmax y en el porcentaje de char final.

Cuando se considera el L-PS, cuyos dominios de PEO son de mayor tamano y alta
cristalinidad, se observan efectos todavia mds pronunciados en las etapas iniciales de la
descomposicién térmica. Las curvas TGA presentadas en la Figura 6.5 ilustran el

comportamiento del material L-PS en comparaciéon con el PS y L-BCP.
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Figura 6.5. Curvas TGA de material con estructuras obtenidas con L-BCP.

Tal como se presenta en la Tabla 6.4, el valor de Tini para L-PS (376,5°C) excede
el del PS puro (342°C) en aproximadamente 34°C. Este aumento sustancial pone de
manifiesto que la presencia de dominios de PEO voluminosos y ordenados retrasa la
difusion de oxigeno en las primeras fases de la degradacién. Aunque el PEO se funde
alrededor de 50-55°C y se segrega en forma de gotas a temperaturas cercanas a 100°C,
la forma en que estos dominios se reacomodan en la matriz de PS dificulta el contacto
directo del oxigeno con el polimero, alargando el intervalo previo al inicio de la oxidacién

significativa.
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Tabla 6.4. Parametros de degradacion (Tini, Tmax, Tfinal y %R a 700 °C)

en atmodsfera de aire el material con estructuras obtenidas con L-BCP.

Material Tini (°C) Tmax (°C) T final (°C) %R (700°C)
PS 342 387 413 1,65
L-PS 376,5 405 422 0,8
L-BCP 373 401 421 1,05

La tendencia se mantiene al analizar la Tmax de L-PS (405 °C), la cual supera en
un 5% la del PS puro (387°C). Este desplazamiento hacia temperaturas mas altas
confirma que, hasta llegar a un punto critico, la degradacién esta parcialmente
bloqueada por la accidn protectora de la fase PEO, que limita la formacidn de radicales
libres y dificulta la propagacién de la llama en los primeros estadios. Una vez superado
ese umbral, la matriz de PS entra en una fase de descomposicidon mas activa, alcanzando

su maxima velocidad de degradacion a mayor temperatura que en el sistema sin BCPs.

En consonancia con ese retardo en el inicio y el pico maximo de descomposicion,
la Tabla 6.4 muestra que la degradacion de L-PS finaliza cerca de 422°C, lo que implica
un ligero incremento (alrededor de 2 %) respecto al PS puro (413°C). Este retraso se
interpreta como resultado de la barrera inicial mas robusta que proveen los dominios
de PEO; una vez rebasada, la combustidn avanza, de forma algo mas extendida en el
rango de temperaturas. Aun asi, el residuo final de L-PS (0,8%) es considerablemente
menor que el de PS (1,65%), lo que indica que la degradacidn se vuelve mas uniformey
eficiente en la formacién de compuestos volatiles cuando el PEO deja de ejercer su
efecto protector. La elevada cristalinidad y la gran extension de PEO en este sistema
favorecen un “atraso” de la degradacidén, al desencadenarse finalmente, facilitan la

oxidacioén total y reducen la formacién de char.

212



Capitulo 6 Propiedades finales de los materiales

En la Figura 6.5, se aprecia claramente como L-PS desplaza hacia temperaturas
mas elevadas las curvas de pérdida de masa respecto al PS puro, confirmando la
relevancia del bloqueo inicial al oxigeno. El efecto es similar al obtenido en L-BCP puro
(este ultimo con Tini de 373°C, Tmax de 401°C y residuo de 1,05%), donde el contenido

relativo de PEO es significativamente mayor.

En conclusidn, la presencia de PEO con alta cristalinidad y gran tamafo, aportada
por el L-BCP, retrasa de manera significativa el inicio de la degradacién del PS (elevando
Tini y Tmax), también conduce a una descomposicion mas completa una vez que se
rompe dicha barrera, dejando un residuo notablemente menor al final del proceso. Este
comportamiento difiere del observado tanto en el PS puro como en las mezclas con H-
BCP, donde las caracteristicas de la fase PEO (dimensiones y dispersion de los dominios)
dan lugar a distintas combinaciones de estabilidad térmica y formacién de char. De esta
forma, el control de la morfologia inicial de PEO—ya sean dominios discretos pequefios
o estructuras continuas de gran tamafio—se revela como un factor importante para
modular la resistencia a la oxidacién y los productos finales de combustién en materiales

basados en PS.

6.2.1.3. Familia de muestras con matriz DVB

En la Figura 6.6, se muestran las curvas TGA correspondientes a la muestra L-DVB

y 100% DVB. En la Tabla 6.5 se presentan los parametros térmicos mas relevantes.
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Temperatura, °C
100 200 300 400 500 600 700

° 100
A 80
m -
GEJ 60— 100% DVB
S {— L-DVB
© 40 -
e ]
T 20
) .
(a1
O_

0,00
|_
O
S~
&
© 0,01-

100 200 300 400 500 600 700
Temperatura, °C

Figura 6.6. Curvas TGA de DVB y L-DVB en atmodsfera de aire, donde se
destaca la influencia del copolimero en la estabilidad térmica de la

matriz de DVB.

En L-DVB, la Tini es de 200,6°C, considerablemente menor que en la matriz de
DVB (338,5°C). Esta diferencia sugiere que la incorporacion de un 10% de L-BCP podria
estar diluyendo la concentracidn efectiva del entrecruzante, reduciendo la densidad de

enlaces cruzados y facilitando la degradacién a temperaturas mas bajas.
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Tabla 6.5. Parametros de degradacion (T5%, Tmax, Tfinaly % de residuo

a 700 °C) en atmosfera de aire para la familia de muestras DVB.

Material Tini (°C) Tmax (°C) T final (°C) %R (700°C)
L-DVB 200,6 381; 543 422; 578 0
100% DVB 406; 529 442; 556 453; 583 2

Los perfiles TGA evidencian etapas multiples de degradaciéon. En L-DVB, se
observan picos a 381°Cy 543°C, en contraste con 442°Cy 556°C en DVB sin estructuras,
lo que sugiere que al disminuir la densidad de entrecruzamiento se facilita la oxidacién.
Ademas, la degradacién final en L-DVB (422-578°C) ocurre a temperaturas mas bajas
gue en DVB (hasta 583°C), indicando que la formacién de microambientes, debida a
fases discretas de L-BCP, influye en la resistencia térmica. Finalmente, el residuo a 700°C
es nulo en L-DVB frente a un 2% en DVB, evidenciando una combustion mas eficiente,
probablemente por la mayor susceptibilidad a oxidarse del PEO. En conjunto, la dilucién
del entrecruzante y la generacién de microambientes modifican la degradacion y

estabilidad térmica de L-PS.

6.2.2. Andlisis mecanico dindmico (DMA)

Se presentan los resultados de DMA realizados en los distintos materiales
basados en PS y en una matriz de PS entrecruzado con DVB, tanto en su forma pura

como en sistemas modificados con BCPs.

Para facilitar la interpretacién de los datos de DMA, es conveniente organizar las
explicaciones en funcién de cédmo cada pardametro refleja las transiciones y el
comportamiento del material. En primer lugar, la curva de Probe Position (PP) vs

Temperatura (T) proporciona una vision macroscopica del ablandamiento del sistema.
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A medida que la temperatura aumenta, se observa un incremento en el desplazamiento
de la sonda, lo que indica una mayor deformacién global y la pérdida de rigidez
estructural conforme el material transita de un estado vitreo a uno viscoso o gomoso.
Esta pérdida de rigidez se evidencia de manera complementaria en la curva de médulo
de almacenamiento (E') vs T, donde la Tg se identifica en el punto en que ocurre una
marcada disminucidn en el valor de E'. Este parametro refleja las propiedades mecanicas
globales del material, indicando el momento en que se pierde la capacidad para

mantener una estructura rigida.

En segundo lugar, la curva de tan & vs T define la Tg como el maximo del pico de
la tangente delta. Este valor marca el punto de mayor amortiguamiento interno vy
maxima disipacién de energia, siendo especialmente sensible a la movilidad molecular.
Por ello, tan & resulta muy util para detectar transiciones locales o secundarias
(relajaciones) y para evidenciar el equilibrio entre el comportamiento viscoso y eldstico

del sistema.

Finalmente, la curva de E” vs T, que representa el mddulo de pérdida, ofrece
informacién sobre la energia que se disipa en forma de calor debido a la friccidn interna
y a los movimientos moleculares. Un pico en esta curva se asocia con la activacion
maxima de los procesos de relajacion, coincidiendo a menudo con la transicion de la
fase vitrea a la fase gomosa, lo que complementa la informacion proporcionada por las

demas curvas.

6.2.2.1. Matrices

En la Figura 6.7, se muestran los perfiles de médulo de almacenamiento (E’),

modulo de pérdida (E"”), desplazamiento de la sonda (probe position) y tan & en funcién
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de la temperatura para cada matriz. En la tabla 6.6 se muestran los resultados y su
interpretacion en cuanto a la participacién del entrecruzamiento. Las tres matrices
estudiadas son: PS puro (gris), PS con 50% de divinilbenceno (cian) y PS con 100% de

divinilbenceno (morado).
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Figura 6.7. Relacion entre el mdédulo de almacenamiento, el mdédulo de
pérdida, tan 8§ y el desplazamiento de la sonda en funcién de la
temperatura. (a) Curvas de moédulo de almacenamiento, E', (b) Curvas
de modulo de perdida, E'", (c) Probe position y (d) Factor de disipacidn
tan § en funcién de la temperatura para los distintas matrices: PS (gris),

50% DVB (cian) y 100% DVB (morado).

Todas las matrices poliméricas fueron obtenidas por fotopolimerizacién: el PS a
temperatura ambiente y las composiciones con 50% y 100% de DVB a 5°C. En el PS
fotopolimerizado se observa una transicion vitrea muy extendida, pues el inicio de la
caida en E’ se situa alrededor de 26°C y el maximo de tan 6 aparece hacia 46°C, lo que
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implica una diferencia de 20°C que pone en evidencia la amplitud de la transicién,
atribuible al caracter oligomérico de las cadenas (Mn de ~1000) y a la posible presencia
de mondmero residual. Al examinar la Figura 6.7(a) y la Tabla 6.6, se advierte un
aumento progresivo de la rigidez y de la estabilidad mecdnico-térmica a medida que se
eleva el contenido de DVB: el PS puro registra un E’' de 882,6 MPa a 25°C, pero pierde
toda consistencia a 60 °C (“x”), mientras que con 50% de DVB aun retiene 500 MPa a esa

temperatura, y con 100% de DVB llega a 970,88 MPa.

Tabla 6.6. Parametros derivados de DMA para PS, 50% DVB y 100% DVB.

Muestra E'a25°C E'a60°C Cambio Deflexiona70°C PicodeE", T°picoE" Tgtand

(MPa) (MPa) PP (°C) (mm) (MPa) (°C) (°C)
PS 882,6 X 51,2 -5,1 264,46 33,4 46
50% DVB 992,62 500 54 0,0214 189,59 54,61 67,72
100% DVB 1124,3 970,88 X 0,007 X X X

Del mismo modo, la deflexién a 70°C pasa de —5,1 mm en el PS puro a tan solo
0,0214 mm con 50% de DVB y 0,007 mm con 100%, evidenciando una matriz cada vez
mas rigida y resistente al calor. Dichos efectos se correlacionan con la evolucién de los
pardmetros dindmico-mecanicos: el PS exhibe un cambio brusco de pendiente en la
curva de probe position en torno a 51,2°C, un pico de E” en 33°C y un maximo de tan 6
en 46°C; en el 50% de DVB, los valores se desplazan y la magnitud de los picos se atenua
(pico de E” a 54,61°C y mdaximo de tan 6 a 67,72°C); por ultimo, 100%DVB no muestra
picos bien definidos, porque la regién de transicién se vuelve difusa en una red
altamente entrecruzada. Segun Chatoff et al., esta respuesta resulta tipica en materiales
muy entrecruzados, donde la regién de transicidon se vuelve extensa y los picos de E' o
tan 6 quedan tan atenuados que no son adecuados para identificar la Tg de manera
precisa [4].
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En consecuencia, el paso de un PS fotopolimerizado a composiciones con mayor
DVB pone de manifiesto cémo la creciente densidad de entrecruzamiento eleva la
rigidez, retrasa y ensancha la regidn de transicion y reduce la deflexiéon, dando como
resultado una matriz polimérica cada vez mas estable frente a temperaturas elevadas y

cargas mecanicas.

6.2.2.2. Familia de muestras con matriz PS

El poliestireno (gris) se emplea como referencia para comprender cémo distintas
morfologias —discos de PEO y estructuras 1D de diferente longitud— alteran la
organizacidén estructural y, en consecuencia, el comportamiento mecdnico del material.
En la Figura 6.8 se ilustran los perfiles de E’, E”, probe position y tan & para las
formulaciones PS (gris), H-PS-sinTT (azul), H-PS-5 °C (verde), H-PS-20 °C (rosa) y L-PS
(naranja). La Tabla 6.6 recoge los valores de E' a 25 °C y 60 °C junto con observaciones

sobre la participacién de la fase PEO.

Moddulo de almacenamiento (E')

En cuanto a E’, se aprecia a 25°C un aumento marcado al introducir estructuras
1D de H-BCP (alto peso molecular), recubiertas con PS de alto peso molecular (102
kmol/g). En la Figura 6.8(a) y Tabla 6.7, se observa que el PS puro exhibe un E' de
882,6 MPa, mientras que H-PS-5°C y H-PS-20°C llegan a 1302,3 MPa y 1223,8 MPa,

respectivamente, lo que evidencia la funcion reforzante de dichas estructuras.

219



Capitulo 6 Propiedades finales de los materiales

Temperatura,’C Temperatura,®C
-20 -10 o 10 zo 30 40 50 60 70 80 90 -20 10 o 10 20 30 40 50 60 7o 80 90

h pos W"\ FO =
1000 4 mm;\ - i o, ., ., L E
L ..O ® . ) | f
© | LI R
% ° 0‘ ° F - ° et 'E
1004{® PS ° .‘, . . - e .13 3
-~ [ ]
i ® H-PS-sinTT o % i i a
o %° o B ° -4 o
® H-PS-5°C 0.0. . o‘. S . . _8
® H-PS-20°C R " - S t5 2
10534 Lps E I [ e
- L L6
_ . -2,0
(c) - o (d) .
&% ot e : ° r % °
1o @ o o
\'.l Q.Mo..".'.'..::‘w...‘ .. B o:. -15
& el i - A g |
(] [ ]
S sy, o 0 S R o s
S e v | R e R
- .o .' ‘.~ : - '. ..o. ° 0,5
% .o. .. .:. R /)
F o® ° L
% M—“
T T T T T T T T T T 0[0

-20-10 0 10 20 30 40 50 60 70 8 90 -20-10 O 10 20 30 40 50 60 70 80 90

Temperatura,’C Temperatura, °C

Figura 6.8. Relacién entre el médulo de almacenamiento, el mdédulo de
pérdida, tan &6 y el desplazamiento de la sonda en funcién de la
temperatura. (a) Curvas de mddulo E', (b) Curvas de modulo E'", (c) Probe
positiony (d) Factor de disipacidn tan § para los distintos materiales con
matriz PS: PS (gris), H-PS-sinTT (azul), H-PS-5°C (verde), H-PS-20 °C

(rosa) y L-PS (naranja).

Por el contrario, L-PS presenta el valor mas bajo (824,86 MPa), reflejando un
posible efecto plastificante asociado con sus estructuras mas largas y el recubrimiento
mas corto. A 60°C, H-PS-5°C se mantiene en 581,56 MPa, mientras H-PS-20°C desciende
a 48,13 MPa, lo que revela que, pese a su elevada rigidez inicial, H-PS-20°C pierde
estabilidad térmica en mayor medida. H-PS-sinTT, por su parte, alcanza 66,25 MPa,
situdndose en un punto intermedio que sugiere una contribucién moderada de los

discos de PEO.
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Tabla 6.7. Parametros derivados de DMA para la familia de muestras con

matriz PS.
Muestra E'a 25°C Observaciones
(MPa)
PS 882,6 Matriz
H-PS-sinTT 1113 Aumento, inclusion de discos de PEO en la matriz
H-PS-5 °C 1302,3 Mayor estabilidad térmica, contribucion de estructuras 1D cortas.
H-PS-20 °C 1223,8 Mavyor rigidez a bajas temperaturas y pérdida de estabilidad
térmica.
L-PS 824,86 Reduccion marcada, probablemente por el efecto plastificante de

estructuras muy largas.

Probe position

En estos perfiles se refleja la deformacion global bajo carga y temperatura. Segln

la Figura 6.8(b) y la tabla 6.8, el PS muestra la mayor deformacién a 70 °C (-5,1 mm),

indicando su limitada resistencia mecdnica a altas temperaturas. Las formulaciones con

estructuras 1D recubiertas por H-BCP, sobre todo H-PS-5°C (—0,31 mm), exhiben una

deformaciéon significativamente menor, denotando su gran rigidez. H-PS-20°C (-

5,04 mm) combina alta rigidez a bajas temperaturas con una drastica pérdida de

estabilidad térmica en la region de 70°C, mientras que L-PS (-5 mm) muestra un

comportamiento intermedio, probablemente relacionado con su recubrimiento mas

cortoy la disposicién de sus cadenas. H-PS-sinTT (1,45 mm) revela menor deformacién

gue el PS puro, poniendo en evidencia un refuerzo moderado por la inclusién de discos

de PEO.
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Tabla 6.8. Parametros derivados de DMA para la familia de muestras con

matriz PS.
Muestra Cambio de Deflexion a 70°C Observaciones
pendiente (°C) (mm)
PS 51,2 -5,1 Baja resistencia a 70 °C.
H-PS-sinTT 66,68 -1,45 Mayor rigidez y menor deformacién que PS.
H-PS-5 °C 79,53 -0,31 Maximo refuerzo y minima deformacion a 70 °C.
H-PS-20 °C 61,32 -5,04 Mejoria leve en rigidez y alta deformacion a
70 °C.
L-PS 53,66 -5,06 Ligero incremento en temperatura de

ablandamiento y gran deformacion final.

Moddulo de pérdida (E'")

En lo concerniente a E”, el PS puro exhibe un pico caracteristico (264,46 MPa) a
33,4°C, reflejando la relajacion principal de la matriz. Segun la Figura 6.8(c) y la tabla 6.9,
H-PS-sinTT (291,37 MPa, 46,52°C) desplaza ligeramente este pico a temperaturas mas
elevadas, debido a cierta restriccién impuesta por los discos de PEO. H-PS-5°C (313 MPa,
58,7°C) presenta el pico de E" mas alto y a la mayor temperatura, prueba de la fuerte
limitaciéon de la movilidad molecular que generan sus estructuras 1D cortas. Por el
contrario, H-PS-20°C (199 MPa, 45,7°C) y L-PS (199 MPa, 46,82°C) muestran picos menos
marcados a temperaturas mas bajas, lo que sugiere un comportamiento mecanico
menos estable térmicamente, sea por el mayor tamafio de las estructuras (H-PS-20°C) o

por una menor cohesién interfacial (L-PS).
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Tabla 6.9. Parametros derivados de DMA para la familia de muestras con

matriz PS.
Muestra Pico E" Temperatura del Observaciones
(MPa) pico E" (°C)
PS 264,46 33,4 PS puro, transicién vitrea bien definida con alta
disipacion de energia.
H-PS-sinTT 291,37 46,52 Desplazamiento del pico de E", sugiriendo
restriccion parcial de movilidad por discos de PEO.
H-PS-5 °C 313 58,7 Mayor E" y desplazamiento a mayor temperatura,
indicando fuerte restriccién de movilidad por
estructuras 1D cortas.
H-PS-20 °C 199 45,7 Menor disipacién de energia y transicién menos
marcada, sugiriendo mayor cohesidn estructural.
L-PS 199 46,82 Disipacion heterogénea debido al apilamiento de

estructuras largas, con menor cohesion interfacial.

Factor de amortiguamiento (tan 6)

Tan & permite ubicar la Tg de la fraccion mayoritaria de PS. En la Figura 6.8(d) y
Tabla 6.10, se observa que el maximo de tan § aparece a 46°C para el PS. Mientras que
en H-PS-sinTT se desplaza a 55°C, lo cual revela una movilidad ligeramente restringida
por la presencia de discos de PEO, H-PS-5°C alcanza 70°C, confirmando la fuerte
reduccion de movilidad segmental en la matriz. H-PS-20°C muestra un pico de tan & mas
difuso, lo que apunta a una respuesta mecdnica compleja y con menor disipacién
concentrada en un rango preciso. L-PS retoma un maximo cercano a 46°C, aunque con
una forma de pico mas heterogénea, reflejando zonas con elevada cristalizaciéon de PEO

y otras practicamente libres de dichos dominios.
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Tabla 6.10. Parametros derivados de DMA para la familia de muestras

con matriz PS.

Muestra Tgtan & (°C) Observaciones
PS 46 Maxima movilidad segmental en la zona de Tg, caracteristico del PS
puro.
H-PS-sinTT 55 Desplazamiento de Tg tan 6 debido a la restriccidon parcial de

movilidad impuesta por los discos de PEO.
H-PS-5 °C 70 Aumento notable de Tg tan §, indicando una movilidad altamente
restringida debido a la presencia de estructuras 1D cortas.
H-PS-20 °C 55 Menor movilidad segmental con una transicion menos definida, lo
que sugiere una mayor cohesion estructural pero menor estabilidad
térmica.
L-PS 46 Restriccion parcial de la movilidad segmental debido al apilamiento

de estructuras largas, con una disipacién heterogénea de energia.

Cuando la cristalinidad en la fase PEO aumenta, se eleva la Tg del sistema vy la
relajacién se amplia, desplazando el pico de pérdida a temperaturas mayores y
dificultando la asignaciéon de un valor uUnico de Tg, conforme a lo expuesto por
Takayanagi et al [5]. En estos materiales, la coexistencia de zonas cristalinas y amorfas
implica que las cadenas de PS vean restringido su movimiento, de modo que el

comportamiento mecanico-dindmico resulta mas complejo.

En conjunto, se confirma que la morfologia inducida por la fase PEO ejerce un
efecto directo en la capacidad de almacenar y disipar energia mecdnica. Las estructuras
1D recubiertas con H-BCP pueden reforzar significativamente la matriz PS y desplazar la
transicidn vitrea hacia temperaturas mas altas, mientras que fases excesivamente largas
(como en L-PS) o con menor cohesion (H-PS-20°C) no mantienen la misma estabilidad
termo mecanica. Asimismo, la disipacion de energia (E” y tan 8) sufre modificaciones
notables segun el grado de cristalinidad, ya que los dominios cristalinos de PEO

restringen la movilidad polimérica y ensanchan la regidn de transiciéon. Por tanto, ajustar
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la longitud y la continuidad de la fase PEO, asi como su cristalinidad, resulta clave para

modular la respuesta mecdnico-dinamica de las mezclas PS-BCP.

6.2.2.3. Familia de muestras con matriz de DVB

La Figura 6.9 muestra el comportamiento de E' y tan 6 en funcién de la
temperatura para dos materiales: 100% DVB y L-DVB, las cuales difieren
fundamentalmente en su densidad de entrecruzamiento y en la segregacion de fases.
Estos hallazgos, complementados por los datos de la Tabla 6.11, ponen de manifiesto

las diferencias esenciales entre 100% DVB y L-DVB.
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Figura 6.9. Relacion entre el moédulo de almacenamiento, el moédulo de
pérdida, tan 8§ y el desplazamiento de la sonda en funcién de la
temperatura. (a) Curvas de mdédulo E', (b) Curvas de mdédulo E', (c) Probe
position y (d) Factor de disipacion tan 6§ 100% DVB (magenta) y L-DVB

(verde).
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Tabla 6.11. Parametros derivados de DMA para L-DVB y 100% DVB.

Muestra E'a25°C E'a60°C Deflexion a70°C PicodeE'", T°picoE" Tgtand

(MPa) (MPa) (mm) (MPa) (°C) (°C)
L-DVB 864,54 499,4 0,0003 96,12 67,4 74,85
100% DVB 1124,3 970,88 0,007 X X X

A diferencia del 100% DVB, en el cual la alta densidad de entrecruzamiento hace
practicamente inobservable la transicion vitrea en el rango de temperaturas medido, L-
DVB presenta una relajacion mas definida, como lo demuestran su pico de E” cercano a
67,4°C y el maximo de tan & hacia 74,85°C. Esto indica que, si bien L-DVB conserva una
rigidez notable (por ejemplo, un E’' de 499,4 MPa a 60°C y una deflexion de tan solo
0,003 mm a 70°C), la presencia de estructuras largas y discos —obtenidas a partir del gel
fisico inicial— genera zonas con algo de movilidad molecular, lo que permite detectar
un pico de disipacién de energia. En cambio, el 100% DVB, al carecer de esas regiones
menos entrecruzadas, mantiene un modulo mas elevado y estable sin mostrar un pico
claro de E”, evidenciando una red tan densa que la relajacion principal queda desplazada
o muy diluida. De esta manera, las diferencias entre uno y otro material se originan tanto
en la densidad de entrecruzamiento como en la morfologia segregada que surge del

autoensamblado en L-DVB.

6.2.3. Angulo de contacto

Las mediciones de dngulo de contacto se realizaron en condiciones ambientales
controladas (30°C y 55% de humedad relativa). Para ello, los sustratos se limpiaron
previamente con etanol y se dejaron estabilizar en atmdsfera durante 30 minutos antes
de comenzar el ensayo. A continuacion, se depositaron gotas de 5 pL de agua ultrapura

(resistividad de 18,2 MQ-cm a 25°C) con ayuda de una micropipeta automatica. Una vez
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puesta la gota, se esperaron 30 segundos para garantizar que la misma alcanzara el
equilibrio antes de capturar la imagen con una cdmara de alta resolucién acoplada a un
sistema dptico bajo iluminaciéon uniforme. El dngulo de contacto se determind por
analisis digital, tomando el promedio de ambos lados de la gota con su correspondiente

desviacion estandar, a partir de al menos diez repeticiones.

Cabe recordar que, en cada sistema, la masa del bloque PS difiere: en L-BCP, el
bloque PS ronda los 28k, mientras que en H-BCP alcanza los 102k. Dicho bloque de PS se
dispone alrededor de las estructuras cristalinas de PEO, afectando la accesibilidad de
estos dominios hidrofilicos a la interfase aire-sélido y, por tanto, influyendo en el angulo
de contacto. En la Figura 6.10 se observa la relacion entre el angulo de contacto y el tipo
de muestra, donde se aprecia como la incorporacidn del bloque PS y la morfologia del

PEO afectan la humectabilidad de la superficie.

100

95 -

90 -

Angulo de contacto,’

e

Muestra

Figura 6.10. Relacion entre el angulo de contacto y el tipo de material.
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En la Tabla 6.12 se presenta un resumen comparativo que incluye las muestras,
sus angulos de contacto medidos y la interpretacidn correspondiente. Por ejemplo, las
superficies formadas por matrices puras de PS y DVB exhiben angulos de contacto de
84,87° y 83,21°, respectivamente, confirmando su caracter hidrofdbico intrinseco. Sin
embargo, al introducir estructuras derivadas de BCPs, la superficie se modifica no solo
por la presencia de dominios de PEO, sino también por la accién del bloque PS que, al
rodear dichos dominios cristalinos, actla como barrera, reduciendo la exposicién del
componente hidrofilico.

Tabla 6.12. Resultados del angulo de contacto y analisis interpretativo

de cada muestra.

Muestra Angulo de Interpretacion

contacto (°)

PS 84,87 Superficie hidrofébica sin dominios de PEO
DVB 83,21 Similar a PS; ligera variacidn por entrecruzamiento
H-PS-sinTT 75,66 Mayor exposicion de PEO; influencia del bloque PS largo
H-PS-5°C 85,64 Estructuras ordenadas y compactas; menor accesibilidad del PEO
H-PS-20°C 89,14 Estructuras cristalinas mas largas; mayor cobertura del bloque PSy

menor exposicion de PEO
L-PS 76,69 Extensas estructuras de PEO con mayor accesibilidad; bloque PS corto,
menos restrictivo
L-DVB 75,12 Comportamiento similar a L-PS; el entrecruzamiento de DVB no altera

significativamente la accesibilidad de PEO

El efecto del peso molecular es especialmente notable en los sistemas con H-BCP
(PS de 102*103 g/mol), donde se forma una envoltura mas robusta alrededor de los
cristales de PEO, limitando la interaccidon con la gota. Sin embargo, en estas mismas
muestras aparece un gran numero de estructuras pequeias y bordes expuestos (“sitios

desprotegidos”), lo que facilita en ciertas zonas la presencia de PEO en la superficie y
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contrarresta, en parte, el efecto protector del bloque PS. Como consecuencia, el angulo

de contacto puede variar segun la proporcién de dichos sitios accesibles.

En las muestras con H-BCP, la formacién de nanocintas de PEO relativamente
cortas (a 5°C y 20°C) con un recubrimiento de PS de alto peso molecular favorece
angulos de contacto mas elevados (85,64° y 89,14°, respectivamente), puesto que el PEO
gueda menos accesible al medio. Sin embargo, en H-PS-sinTT, la presencia de discos de
PEO brinda una mayor exposiciéon de los nucleos de PEO, presentando una marcada

disminucién en el angulo de contacto (75,66°).

La Figura 6.11 muestra la gota sobre la superficie de H-PS-20°C. En
contraposicién, las formulaciones con L-BCP generan estructuras mucho mas largas —
superiores a 10000 nm—, atribuibles a una mayor movilidad del PEO durante el proceso
de elongacion micelar. Dado que el bloque PS presenta menor masa (28K) y, por ende,
resulta menos restrictivo, la superficie exhibe una mayor exposicién del PEO, reflejada

en un angulo de contacto menor (75,12°). En la Figura 6.11 se ilustra la gota sobre L-PS.

Figura 6.11 Influencia de la exposicion del PEO. Comparacion de angulos

de contacto en H-PS-20°C y L-PS.
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6.3 Conclusiones

El analisis TGA evidencia que tanto la estructura de la matriz (termorrigida o
termoplastica) como la inclusién de nanoestructuras de BCPs ejercen una influencia
determinante en la degradacion térmica. En las matrices entrecruzadas, la elevada
densidad de entrecruzamiento incrementa la estabilidad térmica, elevando las
temperaturas de degradacion y promoviendo la formacién de char en comparacion con

las matrices termoplasticas.

Por otra parte, la incorporacién de BCPs permite modular el comportamiento
térmico en funcidn de la morfologia de la fase PEO. En los sistemas con H-BCP, donde se
generan dominios de PEO pequefios o intermedios, se observa un retraso en el inicio de
la degradacion y, en algunos casos, un incremento del residuo final. En contraste, el
sistema con L-BCP, que forma dominios de mayor extensién, retrasa todavia mas el
comienzo de la degradacién, y promueve una combustion mds completa, dejando un
residuo considerablemente menor. Estos resultados evidencian que, a través del control
de la red polimérica (densidad de entrecruzamiento) y la disposicién de la fase PEO
(definida por el tipo de morfologia y BCP), es posible adaptar la estabilidad térmica vy la

trayectoria de degradaciéon de manera especifica para cada aplicacion.

Asimismo, los ensayos DMA confirman que tanto la morfologia de las estructuras
1D como la densidad de entrecruzamiento son determinantes para la respuesta termo-
mecanica de las muestras. Por un lado, las nanocintas formadas por el autoensamblado
de BCPs pueden funcionar como refuerzos eficaces, aumentando considerablemente el
modulo E' y desplazando la Tg hacia temperaturas mayores, tal como se aprecia en H-

PS-5°C y L-DVB, cuyos picos bien definidos de E” y tan 6 demuestran la presencia de
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regiones con movilidad molecular apreciable. Por otro lado, en materiales con una
densidad de entrecruzamiento muy elevada, como el 100 % DVB, la rigidez de la red
impide identificar con claridad los picos de E” o tan §, puesto que la movilidad segmental
se ve fuertemente restringida. En este sentido, la clave para regular el equilibrio entre
rigidez y disipacién de energia radica en ajustar la longitud, continuidad y disposicion de
las nanocintas (las cuales modifican la microestructura y aportan refuerzo), junto con la
cantidad de DVB, que determina el grado de amplitud o restriccion de la region de

transicion vitrea y, por ende, la estabilidad mecanico-térmica global.

Finalmente, tanto la masa total del BCP como la del bloque PS resultan esenciales
para determinar la morfologia de los dominios de PEO vy, por lo tanto, la humectabilidad
superficial. Las diferencias observadas entre las matrices puras y aquellas modificadas
con PS-b-PEO se deben, en parte, a la envoltura de PS que recubre los cristales de PEO
y regula su accesibilidad. Ademas, en los materiales con H-BCP, la proliferacién de
estructuras pequefias y bordes (sitios sin recubrimiento de PS) puede influir de forma
notable en los valores de dngulo de contacto. Este estudio pone de relieve laimportancia
de controlar la composicién y la arquitectura morfoldgica de los BCP para desarrollar
superficies con propiedades de mojabilidad especificas, abriendo nuevas posibilidades

en el disefio de recubrimientos funcionales.
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7.1. Recapitulacion de objetivos

En esta seccion se integran los hallazgos experimentales y tedricos,
relacionandolos con los objetivos de la Tesis: 1. Determinar la relacién entre los
diferentes parametros estructurales del copolimero de bloque seleccionado (naturaleza
quimica, peso molecular, relacién de bloques y grado de cristalinidad) y la morfologia
final desarrollada. 2. Comprender el efecto de las condiciones de sintesis sobre el
proceso de autoensamblado de copolimeros de bloque semicristalinos. 3. Establecer
protocolos generales de sintesis de dispersiones micelares de copolimeros de bloque
semicristalinos en matrices poliméricas basada en poli(estireno) (PS). 4. Determinar la
relacion entre la morfologia obtenida y las propiedades finales de los materiales

desarrollados.

Alo largo de los capitulos, se abordé la preparacion de nanoestructuras basadas
en PS-b-PEO mediante un enfoque combinado de termodindmica y cinética. El uso del
modelo de Flory-Huggins (F-H) y la construccion de diagramas de fases (binarios y
ternarios) permitié predecir la miscibilidad y la separacién de fases, mientras que la
fotopolimerizacién fue esencial para “congelar” la morfologia deseada en la escala
nanométrica. Esta metodologia posibilitd la formacién de estructuras 1D de PEO
dispersas en matrices de poliestireno, con especial atencidn en el control de la cinética

de cristalizacion y la estabilidad térmica de las nanoestructuras resultantes.

7.2. Principales hallazgos

En esta investigacion se validé la importancia de integrar el analisis

termodinamico (a partir del modelo F-H y la construccién de diagramas de fases) con el
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control cinético (fotopolimerizacién) para dirigir la formacién de nanoestructuras en
matrices poliméricas. Se determind que los sistemas St-PS y St-PEO siguen un
comportamiento UCST, evidenciando la posibilidad de predecir la desmezcla del
homopolimero PEO durante la polimerizacién del estireno. Este hecho, combinado con
una cinética de fotopolimerizacién cuidadosamente controlada, permitié conservar la
morfologia deseada antes de la vitrificacién de la matriz, cumpliendo asi parte de los
objetivos 1 y 2. Asimismo, se mostré que la ventana de tiempo necesaria para el
crecimiento y ensamblado de micelas discéticas en nanocintas puede ajustarse

mediante la variacién de los tiempos de irradiacién y la temperatura de polimerizacién.

Termodindmica, cinética y validez de la metodologia propuesta. Se construyeron
diagramas de fases binarios (St-PS y St-PEQ) y ternarios (St-PS-PEQ), lo que permitio
identificar las zonas de miscibilidad e inmiscibilidad, y con ello, predecir la separacién de
fases y la consiguiente cristalizacién del PEO. El uso simultdneo de la cinética de
fotopolimerizacién garantizé que dichas condiciones de desmezcla se mantuvieran el
tiempo suficiente para que las micelas discdticas, formadas en las primeras etapas,
crecieran hasta convertirse en nanocintas. Asi, quedd justificado que la metodologia
basada en la integracién de estas dos perspectivas (termodinamica y cinética) es eficaz

para el disefio de nanoestructuras con propiedades especificas.

Formacidn de nanocristales 1D en matrices termopldsticas: influencia de la masa
molary la relacion de bloques. Los ensayos realizados en distintos copolimeros PS-b-PEO
(L-BCP, M-BCP, H-BCP) mostraron una clara dependencia entre la masa molar, la
longitud del blogue corona, la estabilidad micelary, por ende, la morfologia final. Con el

L-BCP, se favorecié el acoplamiento extremo a extremo de micelas para originar
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nanocintas de alta relacién de aspecto, mientras que el M-BCP derivd en
macroseparacién de fases y el H-BCP produjo micelas discoidales cortas. No obstante,
un tratamiento térmico intermedio permitié promover la coalescencia de micelas en el
H-BCP, generando cintas de mayor longitud. Esto refuerza el objetivo 1, al demostrar
como los pardmetros estructurales del BCP (especialmente la masa molar y la
proporcién de blogues) influyen en la morfologia; asi como el objetivo 2, al evidenciar la

importancia de las condiciones de sintesis y postratamiento térmico.

Matrices termorrigidas y superacion de inestabilidades térmicas. Para evitar la
ruptura de las nanocintas por encima de la Tg de la matriz termoplastica de PS, se disefié
un protocolo que incluyé la sustitucién, parcial o total, de estireno por divinilbenceno
con el fin de crear una matriz entrecruzada. El sistema inicial RIMPS + CDSA fracasé en
estabilizar las micelas 1D, mostrando macroseparacion de fases. Por ello, se implementd
un protocolo de autoensamblado inicial que generd una solucién gelificada antes del
curado. De esta forma, la matriz entrecruzada pudo preservar la morfologia 1D incluso
tras un calentamiento a 150°C, extendiendo considerablemente el rango de
aplicabilidad del material. Este logro, confirma la validez de los protocolos de sintesis
adaptados a diferentes matrices (objetivo 3) y la relevancia de la manipulacion cinética

para regular la formacidn de nanoestructuras termorrigidas.

Propiedades térmicas, mecdnicas y de superficie asociadas a la morfologia
(objetivo 4). Los resultados de TGA evidenciaron que la densidad de entrecruzamiento
de la matriz y la distribucidn de la fase PEO influyen directamente en la resistencia a la
degradacion térmica. Mientras que las redes termorrigidas retrasan la degradacién y

promueven un residuo mayor, las matrices termopldsticas presentan menor estabilidad.
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La presencia de BCPs, y en particular de nanocintas de PEO, actua en algunos casos como
barrera adicional al inicio de la degradacion, aunque el grado de subenfriamiento y la

disposicion morfoldgica pueden modificar la formacién del residuo final.

Por otro lado, los ensayos de DMA confirmaron la funcién de las estructuras 1D
como refuerzos, incrementando el médulo de almacenamiento y desplazando la Tg
aparente, siempre y cuando la red no sea tan rigida como para anular la movilidad
segmental. Finalmente, en cuanto a la humectabilidad superficial, el tamafio de los
dominios de PEO vy la longitud del bloque PS determinan el grado de recubrimiento de
las nanocintas, modulando el angulo de contacto y evidenciando la posibilidad de

disefiar recubrimientos funcionales con propiedades superficiales especificas.

La metodologia desarrollada (analisis de fases y cinética de fotopolimerizacion)
demostré su efectividad para obtener estructuras 1D de PEO en matrices de PS, tanto
termoplasticas como termorrigidas. El factor clave para la formacion de estructuras 1D
fue la relacién de volimenes y la masa molar de cada bloque, lo que definid la
estabilidad de las micelas semicristalinas al crecer durante la polimerizacion. Ademas, el
uso de DVB para introducir enlaces entrecruzados en la matriz permitié superar la
inestabilidad térmica observada por encima de la Tg de la matriz de PS, garantizando la
conservacién de la morfologia de alta relacién de aspecto en un rango mas amplio de
temperaturas. A su vez, se establecieron protocolos generales que integran fotocurado,
autoensamblado y postratamientos térmicos, susceptibles de ser adaptados a otros

copolimeros de bloque semicristalinos.
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7.3. Perspectivas de investigacion

La presente investigacidn sienta las bases para profundizar en multiples lineas de
trabajo, tanto desde la comprensién fundamental de la cristalizaciéon y el
autoensamblado de copolimeros semicristalinos como desde la ampliaciéon de sus

aplicaciones tecnoldgicas. A continuacidn, se describen algunas de estas perspectivas:

Caracterizacion avanzada in situ. El uso de técnicas de dispersion de rayos X con
radiacidn sincrotron (SAXS/WAXS) durante la fotopolimerizacién permitiria capturar la
dindmica temprana de segregacién vy cristalizacion de la fase PEO, ofreciendo
informacidn crucial sobre la nucleaciéon de micelas y los mecanismos de acoplamiento

extremo a extremo que conducen a las estructuras 1D.

La criomicroscopia electrénica de transmision (Cryo-TEM) resultaria igualmente
valiosa para visualizar las nanoestructuras en condiciones cercanas al estado nativo,
minimizando los artefactos causados por la desecacién a temperatura ambiente vy

proporcionando datos mas precisos sobre la distribucion y la morfologia de las micelas.

Exploracion de otras formulaciones. La incorporacién de nanoparticulas o
moléculas activas en la fase PEO (agentes antimicrobianos, iones conductores o
moléculas fluorescentes) abriria la puerta a nuevas funcionalidades, como conduccién
idnica, respuesta a estimulos ambientales o liberacion controlada de sustancias, lo que
incrementaria el potencial de estos materiales en sectores como biomedicina o

electronica.

Evaluacion de propiedades mecdnicas. Mas alld del analisis mediante DMA, la

realizacion de ensayos de traccién permitiria caracterizar en mayor detalle la resistencia
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y ductilidad global de los nanocompuestos, informacion de gran utilidad para

aplicaciones que requieran cierto nivel de carga o deformacion.

Ensayos de envejecimiento acelerado. La exposiciéon controlada a luz UV,
humedad y variaciones ciclicas de temperatura es esencial para determinar la
estabilidad a largo plazo de las nanoestructuras, asi como la resistencia de la matriz
frente a la degradacion oxidativa o fotoinducida. Llevar a cabo ensayos en camaras
climdticas con condiciones controladas de irradiacion y humedad permitiria estimar la
vida util de los materiales y su desempeiio en escenarios de uso real (envases,

recubrimientos exteriores, componentes electrdénicos, etc.).

Aplicacion como recubrimientos avanzados. Hasta ahora, el estudio se ha
enfocado principalmente en formulaciones en bulk. Sin embargo, la elaboracién de
peliculas delgadas (por ejemplo, mediante spin-coating o rociado) representa una
oportunidad para investigar la orientacion de las nanocintas sobre diferentes sustratos
y analizar su posible utilizacién como barreras selectivas o recubrimientos funcionales.
Comprender el proceso de fotocurado en pelicula delgada resultaria determinante para
optimizar la microestructuray garantizar las propiedades de barrera, estabilidad térmica

y resistencia mecdnica necesarias en aplicaciones industriales.

En conjunto, todas estas lineas de investigacion constituyen oportunidades claras
para trasladar el conocimiento generado a soluciones concretas en el ambito de la
ciencia de polimeros y materiales compuestos. Con ello, se incrementaria el potencial
aplicado de los copolimeros semicristalinos PS-b-PEO, permitiendo el desarrollo de
membranas, recubrimientos y dispositivos con propiedades avanzadas y mayor robustez

frente a condiciones extremas o de larga duracién.
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7.4. Conclusion

Los resultados obtenidos validan la estrategia de combinar el modelo de Flory-
Huggins con el control cinético de la fotopolimerizacion y tratamientos térmicos para
disefiar la morfologia de copolimeros semicristalinos PS-b-PEO a escala nanométrica.
Dicha metodologia permitié generar nanoestructuras de alta relacién de aspecto en
matrices termoplasticas y termorrigidas, superando las limitaciones térmicas propias de
la matriz de PS. De este modo, se cumple el objetivo principal de dilucidar la influencia
de las condiciones de sintesis y procesamiento sobre la morfologia y las propiedades
finales, aportando un panorama amplio sobre la manipulacion de fases, la estabilidad
térmica y las posibles aplicaciones de estos materiales avanzados. La versatilidad de los
protocolos propuestos, asi como la identificacion de limitaciones y retos futuros, sientan
una base sélida para continuar explorando la ingenieria de polimeros nanoestructurados
orientada a campos tan diversos como el envasado inteligente, la electrénica flexible o

la industria de recubrimientos.
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8.1. Materiales

8.1.1. Solventes

Se emplearon diversos solventes en el desarrollo de este estudio para satisfacer
diferentes necesidades experimentales, como se ilustra en la Figura 8.1. En primer lugar,
se utilizod el acetonitrilo. Se empled para disolver los fotoiniciadores en los estudios
cinéticos de descomposicién debido a su baja viscosidad y alta polaridad, lo que facilita
una mejor solubilidad de los compuestos y permite obtener mediciones mas precisas en
los analisis espectroscdpicos. Ademas, su transparencia en la regién UV-Vis lo hace ideal
para la determinacién de la velocidad de descomposicién de los fotoiniciadores.
Finalmente, el tetrahidrofurano (THF) se utilizé como eluyente en la preparacion de la
fase movil para los analisis de cromatografia de exclusién por tamafo (SEC). El THF fue
seleccionado por su capacidad para disolver una amplia gama de polimeros y su
compatibilidad con las columnas empleadas, lo que garantiza un analisis preciso de la
distribucién de pesos moleculares en las muestras de polimeros sintetizados durante

este estudio.

(a) @) (b)——=N
Figura 8.1. Solventes usados. (a) Tetrahidrofurano. (b) Acetonitrilo.
8.1.2. Mondmeros formadores de las matrices

El mondmero estireno (St) es un compuesto vinilico con una funcionalidad de
dos, que actia como solvente reactivo para la formacién de la matriz polimérica. La

polimerizacién del estireno ocurre cuando las moléculas de St se enlazan entre si,
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formando largas cadenas de poliestireno, tal como se indica en la Figura 8.2. Esta
reacciéon puede iniciarse de manera espontdnea en presencia de factores como la luz o
el calor. Para prevenir una polimerizacién no deseada durante el almacenamiento, se
utiliza hidroquinona como agente inhibidor de radicales libres, evitando asi la formacién

prematura de polimero.

En los estudios de cinética de polimerizacidn por radicales libres llevados a cabo
en esta investigacion, se destilé previamente el estireno bajo vacio para eliminar la
hidroquinona y permitir que la reaccién ocurra de forma controlada. La matriz
termoplastica de PS fue obtenida mediante un proceso de fotopolimerizacidon en masa,
seleccionado por su simplicidad y eficacia, ya que no requiere el uso de solventes y
proporciona un mayor control sobre las condiciones de polimerizacién. El monédmero St,
una vez destilado, fue envasado en frascos ambar, sellados y almacenados protegidos

de la luz a 5°C para prevenir su polimerizacién.

\? hv MM[CHz— CH}W
n

Figura 8.2.Esquema de la fotopolimerizacion del St para formar la matriz

de poliestireno.

Por otro lado, el monémero divinilbenceno (DVB) es un compuesto vinilico con
una funcionalidad de cuatro, que se utiliza como agente entrecruzante en las mezclas
con estireno. El DVB comercialmente disponible consiste en una mezcla con una
proporciéon aproximada de 2:1 de los isémeros meta (m-DVB) y para (p-DVB), como se

muestra en las Figuras 8.3 (a) y (b).
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Durante la sintesis, el 0-DVB tiende a transformarse en naftaleno, lo que explica
su escasa presencia en las mezclas comerciales. Ademas, esta mezcla contiene los
isomeros correspondientes del dietilbenceno, representados en las Figuras 8.3 (c), (d) y

(e). Los isdbmeros m-DVB y p-DVB son los predominantes en la composicién comercial

= =
(a) [ é (© (d) (e) E

Figura 8.3. Isbmeros presentes en el DVB comercial. (a) m-DVB. (b) p-

[1].

DVB. (c) 1,2-dietilbenceno. (d) 1,3-dietilbenceno. (e) 1,4-dietilbenceno.

El DVB se utilizd6 como agente entrecruzante en las formulaciones con St para la
preparacion de redes poliméricas, asi como en sistemas de DVB puro para obtener un

mayor grado de entrecruzamiento.

8.1.3. Homopolimeros

Se emplearon homopolimeros de PS adquiridos de Polymer Source™, con indices
de polidispersidad (IP) entre 1,05 y 1,07, y una secuencia ascendente de masa molar
promedio en nimero (Mn) con valores de 1000, 20800, 83500 y 217000 g/mol. La

estructura general del PS se muestra en la Figura 8.4.

M{CHZ— CH}W"
n

Figura 8.4. Estructura quimica del poliestireno, PS.
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Adicionalmente, se utilizé el homopolimero poli(6xido de etileno) (PEO), también
adquirido de Polymer Source™, cuya estructura se presenta en la Figura 8.5. El PEO
utilizado tiene una Mn de 13000 g/mol y un IP de 1,10. Este material se empled para
estimar el tiempo de separacidon de fases del PEO durante la fotopolimerizacién del
estireno, asi como para evaluar el comportamiento termodinamico de mezclas binarias
no reactivas de St/PEO, con concentraciones en un rango del 2,5% al 12,5% p/p de PEO.

'WWV‘{CHZ—CHz—O}WV

m

Figura 8.5. Estructura quimica del poli(oxido de etileno), PEO.

En la Figura 8.6 se presentan los resultados de tres barridos térmicos realizados
a una muestra de PEO, con una velocidad de 10°C/min. Las transiciones térmicas
detectadas mediante calorimetria diferencial de barrido (DSC) fueron las siguientes: en

el primer barrido de calentamiento, se observé una temperatura de fusién (Tf) de 63°C

[2].
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Figura 8.6. Termograma DSC con barridos a 10 °C/min del homopolimero

PEO. Las flechas rojas indica la direccién del barrido térmico.

Posteriormente, durante el barrido de enfriamiento, se registré una transicién

exotérmica atribuida a la cristalizacién del material, con una temperatura de 40,8°C. En

el segundo barrido de calentamiento, se detecté nuevamente una Tf de 64,5°C,

correspondiente a los cristales formados durante el enfriamiento previo.

Como analisis complementario del PEO, se identificaron los picos caracteristicos

de su fase cristalina mediante la técnica de difraccion de rayos X (DRX). Se realizd un

barrido en 20 en el rango de 5° a 45°. En la Figura 8.7, se observan dos picos dominantes

en las posiciones de 26 cercanas a 19° y 23°, los cuales se atribuyen a las reflexiones de

los planos cristalograficos (120) y (112/032), respectivamente[3].
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Figura 8.7. Difractograma del homopolimero PEO.

8.1.4. Copolimeros
8.1.4.1. Copolimeros en bloque anfifilicos

Se emplearon tres copolimeros en bloque del tipo poli(estireno-bloque-6xido de
etileno) (PS-b-PEO) adquiridos de Polymer Source™. Estos copolimeros estan
compuestos por un bloque semicristalino de PEO enlazado covalentemente a un bloque

amorfo de PS. La estructura general de estos copolimeros se muestra en la Figura 8.8.

wwECHZ— CHiL b CHZ—CHZ—O}-W
n

m

Figura 8.8. Estructura quimica del poli(estireno-bloque-é6xido de

etileno), PS-b-PEO.

Las formulaciones seleccionadas presentan un aumento progresivo en la masa

molar, comenzando con L-BCP (Mn = 43000 g/mol), seguido de M-BCP (Mn = 90000
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g/mol) vy, finalmente, H-BCP. Estas formulaciones también difieren en la relacién de
volumenes entre los bloques constituyentes. Tanto L-BCP como H-BCP tienen una
relacion de volumen PS de 3:1, mientras que M-BCP presenta una relacion de volumen

PS de 2:1.

En la Tabla 8.1 se detalla la nomenclatura utilizada para los copolimeros en
bloque (BCPs), junto con la informacién proporcionada por el fabricante: masa molar,
porcentaje en peso del bloque de PEO en el BCP (PEO/BCP), IP, asi como los eventos
térmicos mas relevantes, tales como la temperatura de transicion vitrea (Tg), la
temperatura de fusion (Tf) y la temperatura de cristalizacion (Tc).

Tabla 8.1 Longitud de bloques, polidispersidad y transiciones térmicas

relevantes de los BCPs.

Copolimeros en bloque

Denominacién M, *10>  M,/M, Muestra# PEO/BCP T T, "0 T EO T PEO

PS-b-PEO (IP) (%) (cc)mid (°c)mid (°C) (°C)
L-BCP 28-b-11 11 P13140-SEO 28,2 98 -45 52 29
M-BCP 58,5-b-37 1,15 P11319-SEO 38,7 107 -65 63 43
H-BCP 102-b-34 1,18 P8157-SEO 25 101 - 60 -30

Datos provistos por el fabricante Polymer Source™; analisis térmico realizado a 20 °C/min; mid: punto
medio del cambio de pendiente del flujo de calor.

El comportamiento térmico de los BCPs se caracterizé mediante ensayos de DSC
a una velocidad de calentamiento de 10 °C/min. Las muestras se sometieron a un
pretratamiento que consistidé en un calentamiento previo a 150°C, seguido de un
enfriamiento hasta alcanzar la temperatura ambiente. En la Figura 8.9 se presentan los
termogramas correspondientes a los barridos de calentamiento en el rango de 0°C a

100°C. En todos los casos, se observd un pico endotérmico asociado a la fusion de los
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cristales del bloque PEO, seguido de la temperatura de transicion vitrea (Tg) del bloque

PS, la cual es apenas visible cerca de 90°C en los registros iniciales.

Los resultados térmicos obtenidos coincidieron con los datos reportados por el
fabricante (Tabla 8.1), aunque se observaron diferencias en los valores debido al uso de
distintas velocidades de barrido y metodologias para la determinacion de las

temperaturas a las cuales tienen lugar las transiciones (onset vs. midpoint).

0
L-BCP Tg PS
l N
o 10- '
T M-BCP T;PEO=515°C
Q
: N/
= 20+
5 +
S H-BCP T¢ PEO = 65 °C
9301
o |
5
(W
40 i
_ T¢PEO = 65 °C
0 20 40 60 80 100 120

Temperatura (°C)

Figura 8.9. Barrido en calentamiento a 10 °C/min de L-BCP, M-BCP y H-

BCP.

Siguiendo el mismo protocolo de acondicionamiento, se observé claramente que
la temperatura de fusidn del bloque PEO aumenta con la masa molar. En el caso del L-
BCP, con una masa molar del bloque PEO de 11*103 g/mol la temperatura de fusién
(determinada en el minimo del pico endotérmico) fue de 51,5°C. Por otro lado, en los
copolimeros M-BCP y H-BCP, con masas molares de 37*103 g/mol y 34*103 g/mol,

respectivamente, la temperatura de fusion fue similar, alcanzando 64,8°C en ambos
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casos. Estos resultados permitieron seleccionar una temperatura de reaccidon dptima
que favoreciera tanto la cristalizacién como el crecimiento de las nanoestructuras con

nucleo de PEO, optimizando asi las propiedades morfoldgicas deseadas.

Como andlisis complementario del bloque PEO en los BCPs, se realizé la
identificacion de los picos cristalinos caracteristicos utilizando la técnica de DRX. El
analisis se llevd a cabo mediante un barrido en un rango de 26 que abarcé desde 5°
hasta 45°. En la Figura 8.10, se observan dos picos dominantes en las posiciones de 26
cercanas a 19° y 23° los cuales se atribuyen a las reflexiones de los planos

cristalograficos (120) y (112/032) del PEO, respectivamente.

(120) (112)+(032)

A
@ L-BCP N
ore
-
o L
-E )T' u"ﬁ
S | M-BCP
= TR M

W%}M‘k M&"\H
5 1'0 15 20 25 30 35 40 45

Angulo de difraccién, 20, °

Figura 8.10. Difractogramas de los BCPs basados en PEO.

8.1.4.2. Copolimeros al azar

Se prepararon tres formulaciones distintas de copolimeros al azar de PS
entrecruzado con DVB, utilizando concentracionesde 2 %, 5%y 10 % de DVB en estireno
St. En la Figura 8.11 se presenta un esquema de la red entrecruzada que se forma como

resultado de la reaccion entre St y DVB.
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Figura 8.11. Obtencidén de una matriz de PS entrecruzada con DVB.

8.1.5. Iniciadores

Se evaluaron diversos iniciadores para la fotopolimerizaciéon del St, cuyas
estructuras se muestran en la Figura 8.12. Entre los iniciadores estudiados se incluyé la
canforquinona (CQ), adquirida de Sigma-Aldrich con una pureza del 97 %. La CQ es un
sélido de color amarillo con un punto de fusidon de 197°C y una masa molar de 166,22
g/mol. Se utilizé debido a su capacidad para generar radicales bajo irradiacidn con luz

visible, lo que facilita la iniciacion de la polimerizacién.

(a) O (b) : Q

Figura 8.12. Fotoiniciadores. (a) Canforquinona, CQ, (b) Perdoxido de

benzoilo, BPO y (c) B -Dimetoxi-2-fenilacetofenona, DMPA.

Adicionalmente, se evalud el perdxido de benzoilo (BPO), también adquirido de
Sigma-Aldrich. El BPO es un sélido cristalino blanco, inodoro e insipido, con una masa
molar de 242,23 g/mol. Este compuesto es un iniciador radicalario que produce radicales

libres al calentarse, por lo que es ampliamente utilizado en polimerizaciones térmicas.
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Por ultimo, se consideré el uso de B-Dimetoxi-2-fenilacetofenona (DMPA), suministrada
por Sigma-Aldrich con una pureza del 99%. Este fotoiniciador, que se presenta como un
solido blanco a temperatura ambiente, posee una masa molar de 256,3 g/mol y una
absorcién molar (€) de 265 M~'cm™ en la regién UV. EIl DMAP fue seleccionado por su
alta eficiencia en la generacion de radicales bajo irradiacidn, lo que lo convierte en una

opcion ideal para la iniciacién de la fotopolimerizacion.

8.1.6. Coiniciadores

Se evaluaron dos coiniciadores para la fotopolimerizacidn, cuyas estructuras se
muestran en la Figura 8.13. El primer coiniciador evaluado fue el etil-4-
dimetilaminobenzoato (EDMAB), adquirido de Sigma-Aldrich con una pureza del 98%.
Este compuesto se utiliza como coiniciador debido a su funcién como agente reductor,
lo que facilita la generacién de radicales en combinacién con los fotoiniciadores. Se
presenta en forma de polvo blanco, con una masa molar de 193,26 g/mol y un punto de

fusidon de 88°C.

Figura 8.13. Coiniciadores (a) Etil-4-dimetil amino benzoato, EDMARB, (b)

N,N-dimetiletilamina.

El segundo coiniciador utilizado fue la N,N-dimetiletilamina (DMA), un liquido
incoloro a amarillento, con un fuerte olor amoniacal. La DMA tiene una masa molar de

73,14 g/mol y se utiliza como catalizador para acelerar la descomposicién térmica del
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peréxido de benzoilo (BPO), promoviendo asi la generacion de radicales libres

necesarios para la polimerizacién.

8.2. Preparacién de muestras
8.2.1. Mecanismo de microseparacién de fases inducido
por reaccion (RIMPS)

A continuacién, se detalla el procedimiento para la preparacion de las mezclas
reactivas, Figura 8.15. En un vial que contenia una cantidad conocida de copolimero en
blogue (X-BCP), se afiadid la cantidad correspondiente de mondmero o mezcla de
mondmeros, que podia ser St, DVB o una combinacion de ambos. La mezcla se calenté
a 40°C durante un periodo de entre 10 y 40 minutos, dependiendo de la masa molar del

X-BCP, hasta lograr una solucion homogénea.

Una vez alcanzada la homogeneidad, el vial se cubrié completamente con papel
de aluminio para evitar la exposicidn a la luz, y se dejo enfriar a temperatura ambiente.
Posteriormente, se protegid el vial de la luz y se afiadid el sistema iniciador de dos
componentes, compuesto por CQ, 2% p/p y EDMAB, 2% p/p. La mezcla se agitd a
temperatura ambiente durante 1 minuto para asegurar la disolucién completa de los
fotoiniciadores. A continuacidn, la solucidn fue purgada con nitrégeno seco durante 10
minutos a temperatura ambiente para eliminar el oxigeno disuelto, que actia como

inhibidor de la polimerizacién por radicales libres.
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Vial

0,05 g X-BCP
0,432 g St

Calentar a 40 °C hasta disoluciéon

|

Enfriar

Cubrir de la luz

= <:|' 0,009 g EDMAB
0,009 g CQ

Burbujear con Nz por 10 min

Irradiar con luz de 465 nm a 125 mA por 2 horas

Tratamiento térmico

Irradiar por 96 horas

Figura 8.15. Diagrama de flujo del procedimiento experimental para

obtener materiales nanoestructurados por RIMPS.

Finalmente, la mezcla se transfirid a un tubo de vidrio de 2 mm de didmetro. En
algunos materiales, después de la separacién de fases obtenida tras dos horas de
irradiacion, se aplicd un tratamiento térmico adicional (TT). Posteriormente, se sometid

airradiacién continua (I = 46,34 mW/cm?) durante 96 horas para completar el proceso.

En la Figura 8.16 se presenta una representacion esquematica del procedimiento
para obtener materiales poliméricos con nanoestructuras cristalinas mediante el

método de RIMPS.
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PS-b-PEO
Monomero |,
cQ
EDMAB
Material
Mezcla soluble Mezclaseparada nanocompuesto
a20°C en microfases
(micelas)

Figura 8.16. Representacidon esquemdtica del procedimiento para

preparar materiales nanocompuestos por RIMPS.

8.2.2. Mecanismo de autoensamblado inicial (Al)

Se utilizdé un protocolo similar al descrito anteriormente, tal como se ilustra en la
Figura 8.17. Los pasos detallados en el esquema de la Figura 8.15 se replicaron hasta el
punto de purga con nitrégeno. En ese momento, la muestra se enfrio a 5°C y se
almacend en un refrigerador durante 2 horas, lo que permitid la consolidacion inicial de

la nanoestructura (mezcla con microseparacién en fases).

PS-b-PEO

Monomero

TR
cQ Enfnarluento
EDMAB >°C

Irradiacion
a5°C

Material
Mezcla separada nanocompuesto

Figura 8.17. Representacion esquematica del procedimiento para

obtener nanoestructurar por el mecanismo Al.

Posteriormente, la muestra fue irradiada durante un periodo de 168 horas. Se
observé una disminucion en la velocidad de polimerizacién debido a la menor
temperatura, lo que requirié un tiempo prolongado de irradiacidon para completar el

curado de la matriz y garantizar la formacion adecuada de las nanoestructuras.
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8.3. Equipamiento y técnicas

8.3.1. Fuente de luz

Se utilizdé una fuente de irradiacidn, fabricada en nuestro laboratorio, compuesta
por diodos emisores de luz (LEDs) dispuestos en un arreglo circular, como se muestra en
la Figura 8.18. Esta fuente de luz emite en un rango de longitudes de onda comprendido

entre 410 y 550 nm. Ademas, se realizd la calibracién de su intensidad.

Figura 8.18. Arreglo circular de LEDs.

8.3.2. Técnicas opticas

8.3.2.1. Espectrofotometria ultravioleta visible (UV- Vis)

Los espectros UV-Vis se obtuvieron utilizando un espectrometro Agilent 8453
equipado con un arreglo de diodos. Este equipo se empled para seguir la
fotodescomposicién de los iniciadores, registrando la variacién en la absorbancia a la
longitud de onda correspondiente al pico maximo de absorcidon de cada compuesto.
Todas las mediciones se realizaron a temperatura ambiente y en presencia de aire. Los

analisis se llevaron a cabo en cubetas de cuarzo con dimensionesde 1 cm x 1 cm x 3 cm.
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8.3.2.2. Espectroscopia Infrarroja por Transformada de Fourier

(FTIR)

Se empled la espectroscopia FTIR para evaluar los cambios espectroscdpicos en
el mondmero St durante su almacenamiento, asi como para estudiar las cinéticas de
fotopolimerizacién de los monémeros St y DVB. Para estas mediciones, se utilizd un
espectrometro Nicolet 6700 de Thermo Scientific, realizando la adquisicion de espectros

en dos regiones del espectro infrarrojo: medio (MIR) y cercano (NIR).

Para asegurar el estado monomérico del St almacenado, se adquirieron espectros
en la regién MIR (400-4000 cm™) utilizando 32 barridos y una resolucién de 4 cm™. Se
compard la estructura quimica del St monomérico con la del St parcialmente
polimerizado. En este ultimo caso, se observd la desaparicion de la sefial a 1683 cm™,
correspondiente a la vibracién de estiramiento del doble enlace C=C del grupo vinilo del

St [4].

Adicionalmente, las sefiales en el rango de 3000-2780 cm™, asociadas a los
estiramientos de los enlaces C-H, se intensificaron debido a la formacion de la cadena
carbonada del PS. También se detectd un ligero corrimiento hacia nimeros de onda mas
altos en los modos de estiramiento C-C aromaticos, atribuible a la menor movilidad de

los carbonos aromaticos al formarse el PS [4].

Para el estudio de la cinética de fotopolimerizacién del St en la region MIR, se
registraron espectros en el rango de 400-1200 cm™ utilizando 32 barridos y una
resolucidon de 4 cm™. La conversién del mondmero se monitoreé midiendo la altura de
la banda de flexion del CH; en el grupo vinilo a 910 cm™ [5].Para ello, se colocd una gota
de la mezcla reactiva entre dos ventanas circulares de KBr (=32 mm) y se adquirieron
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espectros a distintos tiempos de irradiacién. Sin embargo, esta metodologia presentd
limitaciones debido a que pequeiias pérdidas de masa por evaporacion de St afectaron

significativamente los resultados, comprometiendo la precisidn del ensayo.

Para superar estas dificultades, se opté por adquirir espectros en la region NIR,
donde el espesor de muestra (camino 6ptico) puede ser hasta 40 veces mayor que en
MIR. Los espectros NIR se registraron en el rango de 4000-8000 cm™, utilizando 32
barridos con una resolucidon de 4 cm™. Se siguid la cinética de conversidon midiendo la
altura del primer sobretono del CH, en el grupo vinilo a 6134 cm™'[6]. La mezcla reactiva
se colocd entre dos ventanas de vidrio (=32 mm) separadas por un espaciador de 2
mm, adquiriendo espectros en diferentes tiempos de irradiacién, manteniendo siempre

la temperatura ambiente.

Se aplicd una metodologia similar para la fotopolimerizacion del DVB, dado que
este mondmero también posee grupos vinilicos. Los resultados obtenidos demostraron
la viabilidad de utilizar la espectroscopia infrarroja tanto para monitorear la
fotopolimerizacién como para detectar la autopolimerizacion. Se destaca la importancia
de seleccionar adecuadamente la region espectral y la metodologia experimental para

obtener resultados precisos y confiables en el estudio de la cinética de polimerizacion.

8.3.3. Técnicas de caracterizacion térmica

8.3.3.1. Calorimetria diferencial de barrido (DSC)

Se realizaron ensayos dinamicos utilizando un calorimetro Perkin-Elmer Pyris 1
acoplado a un sistema de enfriamiento, intracooler 2. Los termogramas fueron
obtenidos en un rango de temperaturas desde -60°C hasta 150°C, con una velocidad de

calentamiento de 10 °C/min y en una atmdsfera de nitrégeno seco. Durante el analisis,
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se identificaron varias transiciones térmicas: la temperatura de transicion vitrea (Tg) se
determiné al inicio del cambio en el flujo de calor, la temperatura de cristalizacién (T)
se definié como el punto maximo del pico exotérmico, y la temperatura de fusién (T¢) se
establecio en el minimo del pico de fusion. La entalpia de fusion (AHy) se tomé como el

area bajo la curva de la transicion de fusion.

8.3.3.2. Analisis termogravimétrico (TGA)

Los experimentos de andlisis termogravimétrico se realizaron utilizando una
termobalanza TA Instruments, modelo Q500. Se monitorearon las variaciones en el peso
de los materiales para evaluar su estabilidad térmica bajo diferentes condiciones de
atmadsfera. El protocolo consistié en un calentamiento desde 40°C hasta 900°C, a una
velocidad de 10°C/min, en atmdsfera de aire, de esta manera se evalud la degradacion
térmica en condiciones oxidativas. Adicionalmente, se determinaron los pardmetros
caracteristicos de degradacién: Tini (temperatura de inicio de degradacién), Tmax
(temperatura de maxima velocidad de degradacién), Tfinal (temperatura final de

degradacion) y el porcentaje de residuo (%R) a 700°C.

8.3.4. Técnicas de caracterizacion morfoldgica

8.3.4.1. Microscopia electrénica de transmisiéon (TEM)

El uso de TEM permite una observacion detallada y precisa de la estructura de
los materiales a escala nanométrica. Para este estudio, se empled un microscopio

electrénico de transmision JEOL 100CX, operado a una tension de aceleracion de 80 kV.

Las muestras fotocuradas fueron seccionadas a temperatura ambiente utilizando
un ultramicrétomo LKB. Las secciones delgadas, con un grosor aproximado de 60 nm, se

obtuvieron utilizando una cuchilla de diamante DIATOME®. Para mejorar el contraste
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entre la fase cristalina de PEO y la fase amorfa de PS, las muestras fueron tratadas con

vapores de tetréxido de rutenio (RuQ,), durante 15 minutos, antes de su observacion

[7].

8.3.4.2. Microscopia electrénica de barrido (SEM)

Se utilizd de manera exploratoria un SEM FEI Quanta en el Laboratorio de
Microscopia Electrénica y Microanalisis de la Universidad de Chile. El SEM fue operado
con un voltaje de aceleracion de 5,00 kV. Se utilizé un aumento de 77x y una distancia
de trabajo de 10,8 mm. El detector seleccionado fue el LFD (Detector de Electrones
Secundarios de Bajo vacio) con un tamafio de punto configurado en 5,0. La anchura del
campo de visidon horizontal fue de 3,88 mm, y la presidon dentro de la camara fue

mantenida en 88 Pa.

8.3.4.3. Microscopia optica de transmisién (MOT)

MOT se utilizé como técnica preliminar para evaluar la posible macroseparacion
de fases en los materiales. Se determinaron las temperaturas de separacién de fases
para mezclas que contenian entre un 2,5% y un 12,5% p/p de los componentes:
homopolimero PEO (Mn = 13*103 g/mol) y homopolimeros de poliestireno (PS, Mn =
20,8*10° g/mol y 217*10° g/mol) en St. Estas evaluaciones se realizaron utilizando un
microscopio Leica DMLB equipado con una platina de control de temperatura (Linkam

THMS 600), que permite un rango de ajuste desde -40°C hasta 200°C.
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8.3.4.4. Dispersion de rayos X de angulo pequefio (SAXS),
dispersion de rayos X de dangulo amplio (WAXS) y difraccién de
rayos X (DRX)

El analisis mediante SAXS fue esencial para estudiar la morfologia general de las
nanoestructuras, proporcionando informacién sobre el tamafio, la forma y la
distribucién de los dominios presentes en los materiales. Por otro lado, WAXS permitié
revelar detalles sobre la presencia de fases cristalinas. Aunque tanto el WAXS como el
DRX implican la difraccién de rayos X, difieren en la escala de observacion, el angulo de
dispersion y sus aplicaciones [8], lo que los convierte en técnicas complementarias en

esta investigacion.

Los ensayos de SAXS se realizaron en muestras sélidas en el Laboratorio de
Materia Blanda de la Universidad Nacional de La Plata, utilizando un equipo XEUSS 1.0
HR (XENOCS, Grenoble), equipado con un detector Pilatus 100K (Dectris, Suiza) y una
fuente de rayos X de microfoco con una longitud de onda de 1,5419 A. La distancia entre
la muestra y el detector fue de 1354 mm, con un tiempo de adquisicidon de 3 minutos
por muestra. Las muestras de reaccién se colocaron en capilares de vidrio de borosilicato
(espesor de 0,01 mm, didmetro externo de 1,5 mm, Hampton Research) y se analizaron
a temperatura ambiente. Los perfiles de dispersién obtenidos fueron procesados

utilizando el software SASfit [9].

Simultaneamente, se realizaron mediciones de WAXS en el Laboratorio de
Técnicas de Rayos-X (LaTeR-X) de la Universidad Nacional del Sur. Se utilizd un
instrumento Empyrean lll (Malvern-Panalytical) con un tubo de rayos X de cobre sellado

como fuente, configurado con ScatterX (cdmara de vacio ~0,1 mbar) y un detector
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PIXcel3D en modo 1D, junto con un espejo de enfoque de rayos X para colimacién lineal
(hendidura de 1/32" Mo). Las distancias de la fuente a la muestra y de la muestra al
detector fueron de 240 mm. El angulo 26 se midié entre -0,1° y 70°, con un paso de
0,0016° y un tiempo de adquisicidon de 5 segundos por paso, abarcando un rango del
vector de dispersion de 0,06 < q < 50 nm™. Todas las mediciones se realizaron a 20°C en
capilares de cuarzo (espesor de pared de 0,01 mm, didmetro externo de 1 mm, Hampton

Research).

Para la caracterizacién mediante DRX, se utilizé6 un difractdémetro PANalytical
X'Pert Pro para identificar los planos cristalinos caracteristicos del PEO. El equipo operd
a 40 kV y 30 mA, con un barrido de velocidad de 0,6 °/min, utilizando radiacion CuKa (A

=1,5418 A).

8.3.5. Ensayos mecanicos

8.3.5.1. Analisis mecénico dinamico (DMA)

Se utilizé un analizador mecanico dindmico Perkin Elmer, modelo DMA 7e, para
realizar los ensayos mecanicos con barrido de temperatura. Los ensayos se llevaron a
cabo en un modo de flexion en tres puntos, utilizando un sistema de sujecién de barras,
a una frecuencia de 1 Hz, con una tasa de calentamiento de 3°C/min y un rango de
temperatura que abarca desde temperaturas subambiente (—20°C) hasta 100°C. Se
aplicé una tensién estatica de 150 kPa y una tensidon dindmica de 75 kPa. Las
dimensiones de las muestras ensayadas fueron de 1 mm de espesor, 5 mm de ancho y

10 mm de longitud.
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Durante el ensayo, se registraron los siguientes parametros: el moédulo de
almacenamiento (E'), el médulo de pérdida (E"), la tangente delta (tan 6) y la posicién
de la sonda (probe position). A partir de estos parametros, se puede analizar el
comportamiento viscoelastico del material, incluyendo su rigidez (E'), disipacion de
energia (E"), amortiguamiento (tan 8) y posibles deformaciones a lo largo del ensayo

(probe position), en funcién de la temperatura y la carga aplicada.

8.3.5.2. Redmetro

El estudio consistiéo en medir el médulo de almacenamiento (G’) y el médulo de
pérdida (G") utilizando un reémetro Anton Paar, modelo Physica MCR-301, equipado
con una cdamara térmica CTD 600. Para las mediciones, se empled un montaje
experimental con una probeta cilindrica sélida de 2,2 mm de didmetro y 14,6 mm de
altura. Las pruebas se realizaron en modo oscilatorio, utilizando una amplitud de
deformacion de 0,01% y una frecuencia de 1 Hz. Se llevd a cabo un perfilado sistematico
de temperatura, aplicando una tasa de calentamiento continuo de 5 °C/min en un rango

de temperaturas de -10 a 100°C.

8.3.6. Otras técnicas

8.3.6.1. Cromatografia de exclusiéon por tamafio (SEC)

Para este estudio se empled un sistema SEC Shimadzu Prominence, equipado con
dos detectores: un detector de indice de refraccion Knauer K2301 y un detector UV-Vis.
Las separaciones se realizaron utilizando dos columnas Shim-pack GPC 403 y 404. Como

fase movil se utilizé THF con una velocidad de flujo constante de 1 mL/min.
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Los analisis permitieron estudiar la cinética de polimerizacion y determinar la
distribucién de pesos moleculares del PS obtenido mediante fotocurado, asi como las

distribuciones moleculares de los homopolimeros de PS empleados como referencia.

8.3.6.2. Medicidon del angulo de contacto mediante goniometria

Los angulos de contacto estaticos se midieron utilizando un goniémetro Ramé
Hart modelo 500, equipado con el software DROPimage Advanced. Las mediciones se
realizaron bajo condiciones ambientales controladas (30°C y 55% de humedad relativa).
Antes de la medicidn, los sustratos se limpiaron con etanol de grado analitico y secaron
con nitrégeno gaseoso. Posteriormente, se dejaron estabilizar en un ambiente

controlado durante 30 minutos.

Para la medicion, se emplearon 5 pL de agua ultrapura como liquido de prueba,
obtenida de un dispensador MilliQ y depositada mediante una micropipeta automatica
Eppendorf Research® plus. Se esperaron 30 segundos tras la deposicidn de la gota para
asegurar el equilibrio antes de capturar la imagen con una cdmara de alta resolucién

acoplada al sistema 6ptico del gonidmetro bajo iluminacidn uniforme.

El dngulo de contacto se determiné mediante anadlisis digital de contorno de gota
con el software DROPImage Advanced, promediando los valores obtenidos en ambos

lados de la gota. Se realizaron al menos diez repeticiones por muestra.
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8.3.7. Herramientas de analisis y software Utilizado

En esta seccidn se describen las herramientas informaticas y los softwares
utilizados para llevar a cabo la visualizacién de resultados, el andlisis de datos, la edicién
de imagenes vy la elaboracién de documentos. Se emplearon programas con distintos

tipos de licencia y disponibilidad para cubrir diversas necesidades de la investigacion.

Para el analisis de vibraciones obtenidas mediante FTIR, se utilizd el software
Omnic, el cual permitio la visualizacidn y estudio detallado de los espectros. El programa
Origin 2021 fue fundamental para realizar cdlculos, generar gréficas y llevar a cabo
analisis de resultados de técnicas como TGA, DMA, UV-Vis, DRX y SAXS, proporcionando
una comprension mas profunda de los datos experimentales. Mathcad 2001
Professional se utilizé para realizar los cdlculos necesarios para construir los diagramas
de fases binarios y ternarios, ofreciendo una visualizacién clara de la relacion entre las

diferentes fases presentes en los sistemas estudiados.

El software TA Universal Analysis permitié visualizar e identificar las transiciones
térmicas mas relevantes obtenidas mediante DSC, lo que facilitd una mejor comprension
del comportamiento térmico de los materiales investigados. DROPImageAdvanced se
empled para la determinacidn del angulo de contacto a partir del analisis digital de las
imagenes capturadas con el gonidmetro Ramé Hart modelo 500, permitiendo un

procesamiento preciso de los datos obtenidos en las mediciones de mojabilidad.

Imagel fue empleado para el conteo y la medicion precisa de las nanoestructuras
en las imagenes obtenidas, contribuyendo al analisis morfolégico de los materiales.
Ademas, se recurrid a Photoshop y Paint 3D para la edicién de imagenes y la creaciéon de

esquemas explicativos, respectivamente, facilitando la elaboracion de materiales
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visuales claros y comprensibles. Se incorporé el uso de ChemSketch para la edicidn de
estructuras quimicas y representaciones de reacciones, asi como Chemix, un editor en
linea disefiado especificamente para la creacidn de diagramas de laboratorio vy

experimentos de ciencias.

Para la gestidn bibliografica, se empled Mendeley, una herramienta reconocida
en el dmbito académico. Finalmente, para facilitar la organizacién y analisis de los datos,
se recurrid al paquete de Microsoft 365. Esta eleccion no solo optimizé el proceso de
investigacion, sino que también facilité la comunicacién y comprensién de los hallazgos

obtenidos.

8.4. Referencias

1. Bensaada, N.; Meghabar, R.; Belbachir, M. The Synthesis and Characterization of
Linear Poly (Divinylbenzene-Co-Ethylvinylbenzene) Via A Cationic Solid Catalyst.
Orient. J. Chem 2013, 29, 1631-1635.

2. Gonzalez-Fernandez, D.; Torneiro, M.; Lazzari, M. Some Guidelines for the
Synthesis and Melting Characterization of Azide Poly (Ethylene Glycol)
Derivatives. Polymers (Basel) 2020, 12, 1269.

3. Mihut, A.M.; Chiche, A.; Drechsler, M.; Schmalz, H.; Di Cola, E.; Krausch, G.;
Ballauff, M. Crystallization-Induced Switching of the Morphology of Poly
(Ethylene Oxide)-Block-Polybutadiene Micelles. Soft Matter 2009, 5, 208—-213.

4, Herman, V.; Takacs, H.; Duclairoir, F.; Renault, O.; Tortai, J.H.; Viala, B. Core
Double-Shell  Cobalt/Graphene/Polystyrene  Magnetic = Nanocomposites
Synthesized by in Situ Sonochemical Polymerization. RSC Adv 2015, 5, 51371-
51381.

5. Brill, R.P.; Palmese, G.R. An Investigation of Vinyl-Ester@ Styrene Bulk
Copolymerization Cure Kinetics Using Fourier Transform Infrared Spectroscopy. J
App! Polym Sci 2000, 76, 1572-1582.

268



Capitulo 8 Metodologia experimental y equipamiento

Szczepanski, C.R.; Stansbury, J.W. Accessing Photo-Based Morphological Control
in Phase-Separated, Cross-Linked Networks through Delayed Gelation. Eur Polym
J 2015, 67, 314-325.

Trent, J.S.; Scheinbeim, J.I.; Couchman, P.R. Ruthenium Tetraoxide Staining of

Polymers for Electron Microscopy. Macromolecules 1983, 16, 589—-598.

Jiang, S.; He, C.; Men, Y.; Chen, X.; An, L.; Funari, S.S.; Chan, C.-M. Study of
Temperature Dependence of Crystallisation Transitions of a Symmetric PEO-PCL
Diblock Copolymer Using Simultaneous SAXS and WAXS Measurements with
Synchrotron Radiation. The European Physical Journal E 2008, 27, 357-364.

Breliler, I.; Kohlbrecher, J.; Thiinemann, A.F. SASfit: A Tool for Small-Angle
Scattering Data Analysis Using a Library of Analytical Expressions. J Appl
Crystallogr 2015, 48, 1587-1598.

269



270



	Autorización Repositorio Institucional RINFI

