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RESUMEN

Se realizó la incorporación de nanotubos de carbono de pared múltiple (MWCNTs, por sus

siglas en inglés) previamente tratados con polímeros catiónicos, sobre la superficie de

fibras de carbono oxidadas y pre-impregnadas con resina epóxica, con el fin de evaluar el

efecto producido por la incorporación de nanotubos de carbono en la interfase de un

material compuesto de matriz epóxica reforzado con fibras de carbono, sobre las

propiedades interfaciales evaluadas bajo condiciones de carga estática y dinámica. Las

propiedades de las fibras de carbono modificadas químicamente fueron evaluadas desde la

perspectiva química, mediante espectroscopía fotoelectrónica de rayos X y desde la

mecánica evaluando las propiedades a tensión de las mismas; donde se pudo corroborar que

los tratamientos químicos superficiales promovieron la formación de grupos funcionales

como ácidos carboxílicos y grupos epóxido; mientras que la resistencia y el módulo de

elasticidad a tensión disminuyeron en 4.26 y 11.17 % respectivamente. Posterior a la

incorporación de los nanotubos de carbono en la superficie de las fibras, se evaluó el efecto

producido en las propiedades superficiales por la presencia de éstos mediante la estimación

del ángulo de contacto; fue posible confirmar un aumento en la capacidad de la fibra para

ser mojada por la resina epóxica. El efecto producido por la presencia de los nanotubos de

carbono en la interfase fibra-matriz sobre las propiedades micromecánicas del compuesto

se evaluó mediante la técnica de fragmentación de una sola fibra bajo condiciones de carga

estática y dinámica. Se determinó un incremento en la resistencia al cortante interfacial

(IFSS, por sus siglas en inglés) de 27.49 % con respecto a los sistemas sin nanotubos de

carbono, debido a un aumento en la adherencia fibra-matriz por un aparente aumento del

módulo de elasticidad en la zona interfacial, causada por la presencia de nanotubos de

carbono. Por su parte, la fatiga mecánica generó una disminución en las propiedades

mecánicas de la matriz, fragmentación prematura de la fibra de carbono y daño interfacial,

lo que condujo a una diminución en la capacidad de transferencia de cargas entre la matriz

y la fibra para todos los sistemas evaluados. La incorporación de nanotubos de carbono en

la interfase disminuyó los efectos generados por la aplicación de cargas cíclicas,

principalmente la propagación del daño interfacial.
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ABSTRACT

Multiwall carbon nanotubes previously treated with a cationic polymer were incorporated

on the surface of the oxidized and epoxy resin pre-impregnated carbon fibers. The effect of

the incorporation of MWCNTs in the fiber-matrix interface of a composite with epoxy resin

matrix and a carbon-fiber reinforcement on the stress-transfer interfacial properties under

static and dynamic conditions, was evaluated. The properties of the modified carbon fibers

were evaluated from both, chemical perspective by X-ray photoelectron spectroscopy

(XPS) where the formation of functional groups like carboxylic acids and epoxide groups

by the chemical surface treatments, was corroborated; from the mechanical perspective, the

tensile properties were determined and it was determined that the resistance and young’s

modulus decreased in 4.26 and 11.17 %, respectively. After incorporation of the MWCNTs

on the fiber surface, the effect on the surface properties was evaluated using an approach of

contact angle estimation. An increase of the wettability of the fiber by epoxy resin was

confirmed. The influence of the presence of MWCNTs in the fiber-matrix interface on the

micromechanical properties was evaluated by single fiber fragmentation test under both,

static and dynamic conditions. An increase in the interfacial shear strength (IFSS) with

respect to the system without carbon nanotubes of approximately 27.49 % was determined,

because of the MWCNTs presence. This increment is attributed to an increment in the

fiber-matrix adhesion by an apparent increase in the Young’s modulus of the interfacial

zone. On other hand, mechanical fatigue generated a decrease in the mechanical properties

of the matrix, early carbon fiber fragmentation and interfacial damage, which led to

decrease in the load transfer capacity between matrix and fiber in all the fiber surface

conditions evaluated. The incorporation of MWCNTs in the interfase minimized the effects

by the cyclic loads application, mainly the interfacial damage propagation.
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INTRODUCCIÓN

Los materiales compuestos fibroreforzados de matriz polimérica han sido usados

principalmente en la industria naval, aeroespacial, automotriz y en la fabricación de

artículos deportivos; ésto es debido a que son materiales con excelentes propiedades como

alta resistencia a la tensión en función de la densidad del material, rigidez y resistencia a la

fatiga, además de baja densidad. Las propiedades mecánicas de este tipo de compuestos

dependen de las propiedades de cada uno de los componentes, la orientación de las fibras y

de la calidad interfacial entre la fibra y la matriz; ésta última está determinada por las

interacciones entre las estructuras moleculares presentes en la interfase [1–3]. Sin embargo,

en materiales compuestos como los laminados, se exige un continuo desarrollo de las

propiedades que dependen directamente de la calidad de la adhesión interfacial fibra-

matriz; como la resistencia a la compresión en sentido axial a la orientación de las fibras,

resistencia interlaminar y tenacidad a la fractura [4].

Para responder a las necesidades estructurales anteriormente mencionadas, se han

desarrollado diferentes estrategias para incrementar la adhesión interfacial fibra-matriz;

algunas de éstas implican la modificación superficial de las fibras, por ejemplo:

tratamientos de oxidación, que permiten la generación de grupos funcionales, remoción de

la capa débil de la fibra producida durante su fabricación e incrementar la rugosidad y el

área superficial [5–7]; modificación con agentes de acoplamiento de tipo silano, los cuales

poseen grupos orgánico-funcionales que pueden reaccionar con los polímeros mejorando

las interacciones fibra-matriz [8]; y el tratamiento denominado “pre-impregnado” o

“sizing”, en el que se aplica un pequeño recubrimiento polimérico a las fibras, que permite

producir una región interfacial con propiedades diferentes al resto de la matriz. Con la

aplicación de un sizing epóxico es posible obtener una interfase con alto módulo elástico y

baja tenacidad a la fractura, debido a que la relación estequiométrica entre la resina epóxica

y el endurecedor tiende a disminuir (mayor grado de entrecruzamiento) en la zona

interfacial; ésto genera un incremento en el esfuerzo cortante transferido a la fibra, lo que

permite que las grietas resultantes de la aplicación de cargas y fractura de la fibra, se
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propaguen hacia la matriz y la falla no se propague sobre la interfase. Además que con

estos tratamientos es posible cambiar la energía superficial, incrementando la mojabilidad

de la fibra con la matriz polimérica [6, 9].

Por otra parte, la fatiga mecánica, la cual es generada por la aplicación repetitiva de cargas

mecánicas, se ve potencializada por el desprendimiento interfacial fibra-matriz; de aquí el

interés de modificar las propiedades interfaciales con el fin de incrementar la resistencia a

la fatiga mecánica; para esto, algunas investigaciones han sugerido la incorporación de

nanotubos de carbono (CNTs, por sus siglas en Inglés) en la interfase de los materiales

compuestos. Este interés se debe a que los CNTs cuentan con propiedades excepcionales

tales como, alto módulo elástico y resistencia a la tensión, alta flexibilidad, baja densidad y

un coeficiente de expansión térmica despreciable (Más detalles de las propiedades de los

CNTs son presentados en el capítulo 1, sección 1.3) [10–12]. Además, los CNTs por

encontrarse en la nano-escala, presentan gran área superficial, lo que en materiales

compuestos implica mayor área interfacial, dándoles la capacidad de transferir esfuerzos

masivos [13]. Sin embargo, para que los CNTs presenten un papel importante como

material de refuerzo en los compuestos es necesario optimizar simultáneamente cuatro

parámetros estructurales: I) relación de aspecto de los CNTs, II) grado de dispersión, III)

distribución de los CNTs en el compuesto, y IV) adhesión interfacial CNTs-polímero [14].

En la búsqueda de optimizar estos parámetros, se han reportado diferentes métodos para

depositar los CNTs en las superficies de las fibras de carbono. Entre los más comunes se

encuentra la síntesis directa de los CNTs sobre la superficie de la fibra de carbono,

mediante la técnica de deposición química de vapor. Aunque este método permite un mayor

control de la dispersión, distribución, orientación y relación de aspecto de los CNTs, suele

generar daño estructural en la fibra de carbono debido a las altas temperaturas usadas en el

proceso. Además, su aplicación a escala industrial ha sido fuertemente cuestionada, debido

a que el proceso está limitado por las dimensiones del horno [13, 15]. Otra de las técnicas

propuestas en la literatura es la electroforesis, la cual se basa en la capacidad de los CNTs

para responder a un campo eléctrico. Algunos autores han reportado la obtención de
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depósitos de CNTs de forma uniforme en la superficie de fibras, mediante la aplicación de

un potencial de carga en el sistema que permite que los CNTs con carga negativa (previo

tratamiento de oxidación), migren hacia la fibra de carbono con carga positiva. Sin

embargo, al igual que el CVD, la electroforesis presenta limitaciones para su producción a

gran escala, debido a que este proceso es básicamente un proceso de producción por lotes

[15, 16].

Teniendo en cuenta lo anterior y que la fatiga mecánica se ha convertido en una de las

razones principales de la falla de muchos materiales estructurales, incluyendo a los

compuestos fibro-reforzados [17], en esta investigación se realizó el estudio del

comportamiento interfacial bajo condiciones de cargas estáticas y cíclicas de un material

compuesto de matriz epoxi reforzado con fibras de carbono, al cual se le incorporaron

nanotubos de carbono en la interfase fibra-matriz (Figura A). Inicialmente, los MWCNTs y

las fibras de carbono, fueron modificados superficialmente y posteriormente evaluados

desde la química superficial con el fin de corroborar las propiedades superficiales

necesarias para una buena interacción química entre las fases del compuesto.

Posteriormente, los MWCNTs son depositados en la superficie de la fibra de carbono

previamente modificada con un pre-impregnado epóxico. El depósito de nanotubos de

carbono fue corroborado mediante la técnica de microscopía electrónica de barrido.

Figura 1. Representación esquemática del depósito de nanotubos de carbono en la zona interfacial fibra-matriz.
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Una vez fabricadas las muestras con fibras de carbono modificadas superficialmente con

MWCNTs, se evaluó el efecto producido por el tratamiento de pre-impregnado y la

incorporación de MWCNTs en las propiedades interfaciales fibra-matriz. Para esto se

llevaron a cabo pruebas de fragmentación de una sola fibra bajo condiciones de carga cuasi-

estática, donde se estimó la resistencia al cortante interfacial ( IFSS , por sus siglas en

Inglés) y se realizó un análisis de los patrones de birrefringencia observados para cada uno

de los casos en estudio.

Finalmente, se realizaron ensayos de fragmentación de una sola fibra bajo condiciones de

cargas cíclicas de tipo tensión-tensión con dos niveles de deformación media (2.0 y 3.9 %),

con el fin de evaluar las propiedades de la interface fibra-matriz y el efecto de la

incorporación de MWCNTs y la magnitud de la deformación media aplicada en dichas

propiedades interfaciales. Cada uno de los ensayos a fatiga mecánica se realizó hasta 0.1 x

104, 1 x 104, 10 x 104 y 25 x 104 ciclos de carga. Ésto permitió determinar la influencia del

número de ciclos de carga aplicada sobre la calidad interfacial fibra-matriz y los

mecanismos de daño presentes durante el proceso de fatiga mecánica. Luego, la integridad

interfacial de las muestras previamente fatigadas fueron nuevamente cargadas utilizando la

técnica de fragmentación de una sola fibra bajo condiciones de carga cuasi-estática. Ésto

permitió evaluar la capacidad de cada sistema fibra-matriz para seguir transfiriendo

esfuerzos interfaciales después de haber sido sometidas a fatiga mecánica. A dicha

capacidad se le llamó eficiencia residual de trasferencia de esfuerzos interfaciales; aquí se

analizó la relación l/d, la resistencia residual al cortante interfacial y la magnitud de la

extensión del daño interfacial, como parámetros indicadores del efecto producido por la

aplicación previa de fatiga mecánica en los sistemas fibra-matriz evaluados.
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CAPITULO 1
ANTECEDENTES

Durante los últimos años se ha visto un aumento en el interés de algunos sectores

industriales por el desarrollo de los materiales llamados “materiales avanzados de

ingeniería”. Esto ha permitido una considerable evolución de los materiales compuestos

avanzados de matriz polimérica con propiedades específicas significativamente altas. Estos

materiales compuestos avanzados se encuentran conformados por una matriz polimérica y

por un refuerzo de fibras continuas, permitiendo así, que la matriz adquiera un alto módulo

elástico, alta resistencia y baja densidad. Por esta razón, este tipo de materiales son de gran

importancia en la industria aeronáutica, aeroespacial, transporte y construcción [18]. No

obstante, estos materiales son propensos a sufrir daños micro-estructurales, como el

desprendimiento interfacial fibra-matriz, agrietamiento de la matriz, ruptura de fibras y

delaminación. Estos daños generados a micro-escala producen serias consecuencias en la

durabilidad y desempeño del compuesto avanzado [19]. Asimismo, se ha visto la necesidad

de mejorar la resistencia a la tensión y a compresión en la dirección de la fibra, la

resistencia interlaminar y la tenacidad.

Con el propósito de mejorar el desempeño de los materiales compuestos avanzados,

especialmente bajo las condiciones de carga mencionadas anteriormente, se han realizado,

investigaciones recientes que han encontrado un foco de desarrollo al reforzar polímeros

con materiales a nanoescala como los nanotubos, hojuelas y nanofibras, todos con

importantes propiedades mecánicas [20]. Sin embargo, los resultados obtenidos por los

investigadores hasta la presente fecha han sido insuficientes, si son comparados con el

desempeño de los materiales compuestos avanzados reforzados con fibras continuas de alto

rendimiento. Algunas de las razones que impiden el desempeño de estos materiales son:

deficiente dispersión del relleno, inadecuada alineación del nano-refuerzo en una dirección

preferencial, baja fracción de volumen del nano-refuerzo, concentración de esfuerzos en los

extremos del nanotubo y una pobre adhesión interfacial nanorefuerzo-matriz que impide

una correcta transferencia de cargas entre las fases del compuesto. Por otra parte, aunque se

han observado que pequeñas cantidades de nanorefuerzo ofrecen mejoras en las
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propiedades del material polimérico, estas cantidades se encuentran por debajo de un valor

crítico de mezcla, que por lo general es menor al 4 % en peso; esto debido a que por encima

de este valor se hace complejo evitar las aglomeraciones del nanorefuerzo, además de

presentarse un incremento importante en la viscosidad del polímero; es por esto que en la

actualidad es cuasi-imposible la obtención de materiales compuestos con contenidos de

nanorefuerzo, similares a los usados en compuestos tradicionalmente fibroreforzados [12,

21, 22].

Algunos investigadores, al observar la necesidad de incrementar las propiedades de los

materiales avanzados y la complejidad de usar importantes cantidades de nanorefuerzo en

materiales poliméricos que permitan un aumento significativo en el desempeño de dichos

materiales, han propuesto diferentes métodos que consisten en emplear materiales a

nanoescala como relleno, dentro de un compuesto de matriz polimérica fibroreforzado. Esto

es debido a que los nanorefuerzos o nanopartículas cuentan con alta área superficial

específica, que promueve una transferencia de esfuerzos masivos entre las fases del

compuesto, con una pequeña adición de nano-material, que podría conducir a un material

con mejores propiedades y una importante tenacidad a la fractura [13, 14]. Sin embargo,

para que un material que cuenta con nano-refuerzo sea de alto rendimiento es importante

que cumpla los siguientes parámetros simultáneamente optimizados: I) relación de aspecto

del nano-refuerzo, II) dispersión del nano-refuerzo en el compuesto (evitar

aglomeraciones), III) distribución del nano-refuerzo en el material (alineación u orientación

determinada) y IV) adhesión interfacial entre el polímero y la nano-partícula [13].

Algunos de los métodos propuestos para la incorporación de nano-materiales en los

compuestos avanzados convencionales se centran en la dispersión del nano-refuerzo en la

matriz polimérica, buscando mejorar propiedades como la resistencia a la compresión en

dirección axial a la carga aplicada, restringiendo el pandeo de las fibras por medio del

nano-refuerzo, de igual forma incrementar la resistencia a la tensión, módulo al cortante del

polímero y tenacidad a la fractura [15]. Mientras que otros autores proponen depositar el

nano-refuerzo directamente sobre las fibras, con el fin de evitar el difícil proceso de
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distribución del nano-refuerzo en la matriz y poder tener un mejor control de la orientación

del mismo, además de promover la adhesión interfacial entre las fases del compuesto [23].

Este trabajo está enfocado al estudio y análisis del comportamiento interfacial en un

material compuesto de epoxi/fibras de carbono y nanotubos de carbono sometido a cargas

cíclicas, donde los nanotubos de carbono se disponen en el compuesto sobre la superficie

de las fibras de carbono.

Por otra parte, se estudió el comportamiento a fatiga de la región interfacial de dicho

material compuesto debido a que, la fatiga es una de los principales causas de falla de

muchos materiales estructurales, incluyendo a los materiales compuestos avanzados [24].

Cuando el material es sometido a cargas cíclicas, éstos presentan una degradación gradual

de su desempeño mecánico debido a la acumulación de daño. La naturaleza del daño lleva a

la formación de diferentes niveles de deterioro, como agrietamiento de la matriz,

desprendimiento interfacial, ruptura de fibras o combinación de ellas [25]. Debido a la

complejidad de los modos de falla atribuidos a la fatiga mecánica, es de suma importancia

el lograr un mejor entendimiento, así como su prevención.

A continuación se presentan algunos aspectos importantes que se tuvieron en cuenta para el

desarrollo de esta investigación.

1.1. Resinas epóxica

Las resinas epóxicas que se encuentran formadas por moléculas con al menos dos grupos

reactivos epoxi (Figura 1.1), son la clase de resinas termoestables más importante en

aplicaciones de ingeniería, debido a que éstas cuentan con una alta resistencia a la tensión,

rigidez, baja contracción durante el curado y son resistentes a ataques químicos y a la

corrosión [26]. Además, cuentan con un bajo peso molecular antes de ser curadas y en

estado líquido, presentan una alta movilidad molecular la cual es importante durante el

proceso de fabricación del compuesto, debido a que ayuda a la resina a permear
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completamente a las fibras [4]. Las resinas epóxicas más comúnmente usadas son las

conocidas como diglicidil éter de bisfenol A (DGEBA, por sus siglas en inglés).

Los catalizadores o agentes de entrecruzamiento son usados para entrecruzar los epóxidos.

Para obtener una estructura completamente entrecruzada es necesario añadir las cantidades

necesarias de catalizador para que el número de sitos de entrecruzamiento proporcionados

por el catalizador sea equivalente al número de grupos epóxido presentes en la reacción.

Los más comunes son los catalizadores de aminas [27]. Algunas resinas epóxicas son

formuladas para entrecruzar a temperatura ambiente, pero la mayoría de las resinas

epóxicas usadas en materiales compuestos requieren un incremento de la temperatura para

iniciar el proceso de entrecruzamiento [28].

Figura 1. 1. a) Molécula de una resina epóxica típica y b) reacción epoxi-catalizador [29].

Por otra parte, la tenacidad a la fractura de las resinas epóxicas depende de la longitud de la

cadena polimérica entre los grupos epóxidos; cadenas más largas (peso molecular más alto)

dará como resultado polímeros más tenaces. Sin embargo, las resinas epóxicas con cadenas
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poliméricas largas, presentan menor módulo de elasticidad y menor resistencia a la fractura

a tensión que aquellas con cadenas poliméricas cortas [27].

1.2. Fibras de Carbono

Las fibras de carbono son importantes como refuerzo de los materiales compuestos debido

a que estas cuentan con alta resistencia a la tensión, alto módulo de elasticidad y una baja

densidad, además de una alta conductividad eléctrica. Estas fibras pertenecen a la familia

del grafito, que tiene una estructura cristalina en capas (grafeno) de forma apilada en

secuencia. La unión entre las capas de grafeno se da mediante fuerzas de van der Waals,

permitiendo el fácil deslizamiento de las capas entre ellas [30]. Sin embargo, las fibras de

carbono después de su procesamiento de fabricación (carbonización o pirolisis) ya no son

cristalinas, debido a que se pierde la secuencia de apilamiento del grafito, su extensión y su

paralelismo. No obstante, es posible obtener fibras de carbono cristalinas si posterior a la

carbonización, se aplica un proceso de grafitización. A pesar de que las capas de grafeno

pierden su forma plana debido al proceso de carbonización, una fibra de carbono tiene sus

capas preferentemente alineadas de forma paralela a su eje, tal como se muestra en la

Figura 1.2. Es importante tener en cuenta que las propiedades de una fibra de carbono en

dirección axial son mayores que las obtenidas en dirección transversal al eje de la fibra [4].

Figura 1. 2. Orientación preferencial de una capa de carbono a lo largo del eje de la fibra [4].
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En la tabla 1.1 se muestran algunas propiedades de ciertas variedades de fibras de carbono

(consideradas de alto rendimiento), comparadas con otros tipos de fibras. Se puede observar

que las fibras de carbono denominadas “de alta resistencia” presentan altos valores de

resistencia, mientras que las denominadas “de alto modulo” muestran un alto módulo de

elasticidad. Por otra parte, es de resaltar que la densidad de las fibras de carbono es baja, lo

que permite que sus propiedades específicas se vuelvan importantes. Si se comparan las

fibras poliméricas como las de kevlar con las fibras de carbono, es posible notar que,

aunque estas fibras tienen menor densidad, las fibras de carbono cuentan con temperaturas

de fusión mayores. Por otra parte las fibras cerámicas, normalmente tienen altas

densidades, su costo es alto y es difícil encontrarlas como fibras continuas. Sin embargo, el

principal problema de las fibras de carbono está en la ductilidad, donde fibras como el

kevlar y el vidrio tienen una mayor ductilidad que éstas [30].

Tabla 1. 1. Propiedades de algunas fibras sintéticas usadas como refuerzo en materiales compuestos [30].

Material de las fibras Densidad Resistencia
a la tensión

Módulo de
elasticidad

Ductilidad Temp. de
fusión

g/cm³ GPa GPa % °C

Vidrio E 2.55 3.40 72.40 4.70 <1725

Vidrio S 2.50 4.50 86.90 5.20 <1725

Carbono (Alta resistencia) 1.50 5.70 280 2.00 3700

Carbono (Alto módulo) 1.50 1.90 530 0.36 3700

Polietileno 0.97 2.59 120 2.20 147

Kevlar® 1.44 4.50 120 3.80 500

1.3. Nanotubos de carbono (CNTs)

Los nanotubos de carbono fueron descubiertos por el científico japonés Iijima en 1991,

cuando descubrió los MWCNTs, en el hollín de carbón que se genera durante el proceso de

descarga de arco [31]. Después de unos años en 1993, Iijima observó nanotubos de carbono

de pared simple (SWCNTs, por sus siglas en inglés), los cuales son fullerenos largos y

delgados con las paredes del tubo compuesta por carbonos en forma de hexágono, que
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normalmente tienen tapas semiesféricas en sus extremo [32]. Desde este entonces se han

desarrollado diferentes investigaciones acerca de los nanotubos, sus propiedades y posibles

aplicaciones [31–34].

Investigaciones recientes han mostrado que los CNTs poseen propiedades mecánicas

excepcionales que muy difícilmente son superados por algún material de refuerzo que

exista en la actualidad. Si se habla de los nanotubos de pared simple, se puede decir que

éstos poseen propiedades elásticas considerablemente altas, como su deformación a la

fractura. El módulo de Young y la resistencia a tensión, están estimados alrededor de 1.3

TPa y 200 GPa respectivamente [33, 34]. Por su parte, la deformación a la ruptura de los

SWNTs está estimada aproximadamente en el intervalo 10-30 %. Además de poseer

propiedades mecánicas excepcionales los nanotubos también tienen importantes

propiedades eléctricas, las cuales dependen de su estructura, los nanotubos pueden ser

tantos conductores metálicos o semiconductores. Esta conductividad permite que los

nanotubos sirvan como refuerzo y como material conductor, aumentando más sus

aplicaciones estructurales multifuncionales.

Debido a que los nanotubos de carbono cuentan con una relación de aspecto alta y baja

densidad, además de una alta resistencia a la tensión y rigidez, estos son excelentes

candidatos para ser usados como refuerzo en matrices poliméricas. Además, los CNTs

presentan un área superficial relativa muy alta, alrededor de los 1000 m2/gr; esta gran área

superficial permite que se desarrolle una interfase lo suficientemente grande como para

mejorar la adherencia interfacial y la transferencia de esfuerzos de la matriz hacia la fibra.

No obstante, esta gran área superficial es la causante de la formación de aglomerados [35].

Esta tendencia de los nanotubos por aglomerarse es el principal problema cuando se trata de

conseguir una óptima dispersión y distribución de los CNTs en una matriz polimérica;

además el área superficial y la fuerte interacción entre las moléculas de los CNTs conlleva

a un incremento significativo de la viscosidad de los polímeros, durante las mezclas de

nano-partículas y resinas cuando se fabrica el material compuesto. Debido a lo anterior es

importante comprender a fondo este problema, con el fin de lograr optimizar las
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propiedades de los compuestos fibro-reforzados tradicionales mediante la incorporación de

nano-refuerzo.

1.4. Dispersión de nano-partículas

Uno de los retos más importantes en miras del aprovechamiento de las propiedades de los

nanotubos de carbono gira en torno al control de la dispersión de la nano-partícula en la

matriz polimérica, debido a que como se mencionó anteriormente éstas tienden a formar

aglomerados, que podrían generar una disminución en las propiedades mecánicas del

material compuesto. No obstante, el separar o dispersar las nano-partículas en una matriz

polimérica no es tarea fácil, debido a que éstas cuentan con fuertes interacciones

moleculares, además de que la viscosidad del polímero aumenta. En cuanto a los nano-

compuestos de matriz termofija la dispersión debe hacerse en el estado líquido del pre-

polímero. Sin embargo, es de esperarse que durante el proceso de curado se presente algún

grado de re-aglomeración, generado por las altas fuerzas de atracción que existe entre las

nano-partículas [36].

Por otra parte, es importante tener en cuenta que las técnicas más usadas en el análisis de la

dispersión de nano-partículas son de carácter cualitativo, hasta la fecha no se han

desarrollado técnicas precisas que permitan estimar cuantitativamente la calidad de la

dispersión de las nano-partículas. Sin embargo, Battisti et al., en el 2009, estudiaron el

potencial de los parámetros reológicos, como una medida indirecta cuantificable de la

calidad de la dispersión de nanotubos de carbono en una resina termofija de poliéster

(estado pre-polímero); haciendo uso de técnicas como microscopia óptica, microscopia

electrónica de barrido (SEM, por sus siglas en ingles) y mediciones de resistividad eléctrica

para evaluar el grado de dispersión de las nano-partículas y relacionarlo con los parámetros

reológicos medidos. Los autores identificaron que el parámetro más sensible al grado de

dispersión es el esfuerzo cortante [37].
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En la investigación de los nano-materiales se han usado diferentes métodos para promover

la dispersión de nano-partícula en matrices poliméricas. Dentro de las técnicas más usadas

esta la sonicación, la cual usa pulsos generados mediante ultrasonido para exfoliar las nano

partículas aglomeradas. Además, se ha determinado que esta técnica permite obtener un

buen grado de dispersión de CNTs en una matriz de resina epóxica [38]. Otras técnicas

importantes utilizadas en la dispersión de nano-partículas son aquellas que usan el molino

de tres rodillos y el molino de bolas.

1.5. Influencia de la adhesión de CNTs en las propiedades interfaciales de compuestos de

matriz polimérica fibroreforzados

Dado que las propiedades de un compuesto se encuentran directamente relacionadas con la

capacidad de la interfase para transferir esfuerzos de la matriz hacia el refuerzo, diferentes

autores se han interesado en el estudio del efecto producido por la incorporación de

nanotubos de carbono en la interfase de materiales compuestos de matriz polimérica fibro-

reforzados. Por su parte, Lv et al., en el 2011, argumentaron que en materiales compuestos

reforzados con fibras continuas, la interfase actúa como un puente intermedio, que

transfiere la carga de la matriz a la fibra a través de un flujo de esfuerzos cortantes y por lo

tanto para transferir esfuerzos entre las fases de un compuesto, es importante una alta

resistencia al cortante interfacial. Además, los autores exponen que las propiedades

interfaciales de un material fibroreforzado convencional pueden incrementarse si se

incorporan nano-partículas en dichos materiales; esto daría origen a un material

jerárquicamente estructurado (escala molecular, nano-escala, micro-escala, meso-escala y

macro-escala) [39]. Por medio de esta estructura, la cual presenta una organización

diferente en cada una de sus escalas, es posible restringir el movimiento en sentido radial de

las fibras, dándole a estas un mayor soporte cuando el material compuesto sea sometido a la

aplicación de cargas, especialmente cargas de compresión. Entre muchos nano-materiales,

los nanotubos de carbono han sido considerados excelentes candidatos de la

funcionalización interfacial por su alta flexibilidad, alta área superficial, estabilidad térmica

e importantes propiedades mecánicas [5, 39].
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Lachman et al., en el 2012, estudiaron la influencia de la incorporación de nanotubos de

carbono en las propiedades interfaciales de un material compuesto de matriz epóxica

reforzado con fibras cerámicas (sílice y alúmina). Los autores depositaron los nanotubos en

la superficie de la fibra cerámica mediante deposición química de vapor (CVD, por sus

siglas en inglés) a temperaturas de 650 y 750 °C, esperando obtener un aumento en la

adhesión interfacial, un incremento en la resistencia a la delaminación del compuesto, así

como mejora en la tenacidad del material. Con el fin de estimar el efecto producido por la

incorporación de los nanotubos de carbono en la interfase del compuesto, usaron la técnica

de fragmentación, la cual fue monitoreada continuamente, sobre probetas fabricadas con

una sola fibra (con y sin nanotubos de carbono depositados en su superficie) embebida en la

matriz epóxica. Por medio de esta técnica estimaron la longitud crítica, la resistencia a la

tensión de la fibra en dicha longitud y la resistencia al cortante interfacial; además

observaron la influencia de la temperatura de deposición de nanotubos en las propiedades

de las fibras y de la interfase del compuesto [14].

Los autores observaron tres cosas importantes, 1) la resistencia a la tensión de las fibras

obtenidas del ensayo de fragmentación es mayor a la resistencia de ella cuando es ensayada

fuera de la resina epóxica, los autores atribuyen este efecto a que en fragmentación la fibra

está protegida por la matriz y los defectos superficiales de la fibra son relativamente

desactivados. 2) La resistencia de las fibras cerámicas no se ve afectada por el tratamiento

de deposición de los nanotubos de carbono (CVD), como sí sucede en otras fibras, como las

fibras de carbono; esto es debido a un aparente efecto de recocido generado en las fibras

cerámicas debido a las altas temperaturas de tratamiento. 3) Los investigadores argumentan

que la adhesión interfacial entre la fibra y los CNTs parece ser menor que la presente entre

la matriz epoxi y los CNTs, lo cual fue concluido de las observaciones realizadas mediante

SEM. No obstante, la resistencia al cortante interfacial entre la matriz y las fibras con CNTs

depositados a 750 °C, fue mayor que la obtenida entre las fibras sin CNTs y la matriz; por

lo tanto es probable que aunque la interfase entre los CNTs y las fibras sea menor que la del

sistema epoxi-CNTs, sea lo suficientemente fuerte para promover una mejor en la interfase
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fibra-matriz, ya sea mediante el reforzamiento de la interfase del sistema o por medio de la

absorción de energía generada por la ruptura en la superficie de la fibra [14].

Para evaluar el efecto producido por la deposición de CNTs sobre la transferencia de

esfuerzos interfaciales de materiales compuestos reforzados con fibras de carbono,

Lachman et al., en el 2012, hicieron crecer CNTs sobre la superficie de fibras de carbono

individuales, por medio de deposición química de vapor (CVD). Los autores realizaron

ensayos de fragmentación tal como lo hicieron en el estudio sobre fibras cerámicas

comentado anteriormente, de los cuales determinaron la longitud crítica y la resistencia al

cortante interfacial del compuesto [13].

En esta oportunidad notaron que la resistencia a la tensión de las fibras de carbono con

CNTs en su superficie, disminuyó con respecto a las fibras sin CNTs, lo cual es atribuido al

fuerte daño superficial generado en las fibras mediante el proceso de CVD. Además, los

investigadores observaron mediante análisis de micrografías SEM, que aparentemente la

adhesión interfacial de la fibra y los CNTs es mejor que la interfase epoxi-CNTs (contrario

a lo observado en sistemas con fibras cerámicas). Esto fue considerado como un problema

de “recubrimiento de fibra” donde el recubrimiento de CNTs realizado sobre la fibra de

carbono es muy grueso (comparado con el radio de la fibra), más rígido que la matriz y

menos rígido que la fibra. Sin embargo, expresan que no tienen un conocimiento exacto de

como ocurre la transferencia de cargas en el sistema fibra-matriz, debido a que este efecto

podría depender de la relación resina/CNTs dentro del recubrimiento, la orientación de los

CNTs y de la adhesión entre los tres componentes del material (fibra-epoxi, fibra-CNTs y

epoxi-CNTs). No obstante, los autores al observar el desprendimiento de la fibra con

respecto a la matriz epóxica, notan que el diámetro de la fibra es homogéneo y presenta una

superficie relativamente suave, lo que les permite tratar las tres fases del material, como un

compuesto fibra-matriz, con diámetro de fibra grueso [13].

Luego de hacer las consideraciones anteriormente comentadas, la investigación mostró que

la resistencia al cortante interfacial de los sistemas con CNTs es dos veces mayor que la
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encontrada en el sistema sin CNTs; además observaron incrementos significativos en la

tenacidad a la fractura del material debido a la incorporación de los CNTs sobre las fibras

de carbono [13]. Algunos autores han demostrado que el incremento en el diámetro de la

fibra permite una mayor cantidad de absorción de energía durante el desprendimiento de la

fibra de la matriz y con esto obtener una mayor tenacidad en el compuesto [40].

Por su parte, Kamae et al., en el 2012 desarrollaron un nuevo método para realizar el

recubrimiento uniforme de fibras de carbono con MWCNTs, éste les permitió la

fabricación escalable de compuestos de matriz epoxi reforzados con MWCNTs. En este

método los MWCNTs son tratados con polímeros catiónicos, luego se recubren las fibras

con los MWCNTs por inmersión en una suspensión agua/MWCNTs. Por medio de este

método los autores lograron una buena dispersión de MWCNTs debido a la fuerza

repulsiva entre las cargas positivas que rodean a los MWCNTs debido al tratamiento con el

polímero catiónico, además obtuvieron un recubrimiento de la fibra uniforme por las

fuerzas de atracción generadas por las cargas positivas de los MWCNTs y las negativas de

las fibras de carbono oxidadas superficialmente. Así mismo, los investigadores realizaron

ensayos de fragmentación de compuestos con una sola fibra, con el fin de evaluar la

resistencia interfacial cuando el material se encuentra sometido a una carga cortante. Por

medio de esta metodología, determinaron que la combinación del sizing de resina epoxi de

la fibra de carbono y el recubrimiento de MWCNTs (tratados con polímeros catiónicos),

dio como resultado una buena adhesión de las fibras a una resina epóxica. También,

observaron que el uso del polímero catiónico polietilenimina (PEI) produce una alta

resistencia al cortante interfacial debido a la formación de interacciones fuertes entre los

grupos amino del PEI y los grupos epoxi del sizing y de la matriz, los dos de resina

epóxica. De igual forma concluyeron que la incorporación de MWCNTs en la interfase de

este compuesto, mejoró el módulo de elasticidad y la resistencia al cortante interfacial y por

lo tanto existiría un incremento en la transferencia de esfuerzos entre las fases del

compuesto [15].

Lv et al., en el 2011, usaron CVD para depositar MWCNTs en la superficie de una fibra de

carbono, controlando la longitud y la orientación de los MWCNTs (16.60 y 108.60 μm,
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respectivamente), por medio de tratamientos superficiales aplicados en las fibras de

carbono y mediante el control del tiempo del proceso de CVD. Debido a la deposición de

los MWCNTs, los autores obtuvieron un incremento de dos órdenes de magnitud en el área

superficial de las fibras de carbono, además de una buena humectabilidad del sistema

MWCNTs-fibra con la resina epóxica, esto fue atribuido a la rugosidad superficial y a la

acción capilar del sistema. Posterior a la deposición de los MWCNTs, realizaron ensayos

de fragmentación, los cuales revelaron un incremento significativo en la resistencia al

cortante interfacial, que estuvo controlado por la orientación y la longitud de los MWCNTs.

Los MWCNTs con una alineación perpendicular al eje de la fibra y una larga longitud,

presentaron los valores más altos de resistencia al cortante interfacial, esto fue atribuido a

que esta disposición de las fibras permiten la mayor humectación y el mayor contacto entre

el sistema MWCNTs-fibra y la resina epóxica. Con los MWCNTs alineados y con una

longitud optima (47.2 μm), hay un incremento importante de la resistencia al cortante

interfacial mayor al 175 %, si se compara con los compuestos con fibras de carbono sin

recubrimiento de MWCNTs [39].

Sager et al. (2009) estudiaron el efecto producido por la orientación de MWCNTs que

recubren una fibra de carbono, depositados mediante el proceso de CVD, sobre las

propiedades interfaciales del compuesto y la resistencia a la tensión de la fibra. Realizaron

ensayos de fragmentación en probetas fabricadas con una sola fibra de carbono recubierta

superficialmente por MWCNTs con dos tipos de orientación (alineadas radialmente y

orientadas al azar) embebida en una resina epóxica. Del estudio, los autores concluyeron

que el proceso de CVD redujo significativamente la resistencia última a la tensión de las

fibras, en aproximadamente 37 % para el caso de las fibras con MWCNTs alineados de

forma radial y alrededor de un 30 % en el caso de los MWCNTs orientados aleatoriamente.

De forma similar, observaron una reducción del módulo de elasticidad de la fibra de

aproximadamente 9 y 13 % en el sistema con MWCNTs alineados radialmente y orientados

al azar, respectivamente. Esta reducción de las propiedades mecánicas de las fibras de

carbono fue atribuida a la adición de imperfecciones superficiales en la fibra a través de la

degradación térmica y la oxidación superficial [9].
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Por otra parte, los investigadores determinaron que las fibras de carbono con MWCNTs

orientados aleatoriamente y alineados radialmente mostraron incrementos del 71 y 11 % en

la resistencia interfacial al cortante, respectivamente, con respecto a los sistemas con fibras

de carbono sin sizing. Este aumento de la resistencia interfacial al cortante fue atribuido a

un incremento en la adhesión interfacial fibra-matriz y a la resistencia a la fluencia del

esfuerzo cortante interfacial debido a la presencia a de los MWCNTs. De igual forma, la

resistencia al cortante interfacial al cortante en fibras de carbono con MWCNTs dispuestos

aleatoriamente fue mayor debido a que estos se encuentran alineados con la dirección de los

esfuerzos principales de tensión en la interfase [9].

Li et al., (2013) estudiaron el incremento en las propiedades interfaciales de un compuesto

de matriz epóxica reforzada con fibras de carbono, usando un procesos simple para la

deposición de CNTs funcionalizados sobre la superficie de las fibras. El proceso empleado

por los investigadores en la deposición de los CNTs consistió en dispersar el nano-refuerzo

en agua des-ionizada mediante ultrasonicación durante el tiempo necesario para conseguir

una suspensión estable a una concentración de CNTs del 0.05 % en peso. Posteriormente,

las fibras de carbono fueron inmersas durante 20 min en la suspensión acuosa, luego

deshidrataron el sistema “suspensión-fibras de carbono” a 70 °C por 2 h, y finalmente

realizaron un secado a 120 °C durante 2 horas. De igual forma, prepararon una suspensión

de CNTs, que contuvo un surfactante no-iónico, con el fin de incrementar el contenido de

CNTs en la suspensión acuosa. Los nanotubos que usaron en las suspensiones fueron

MWCNTs funcionalizados con ácidos carboxílicos (CNTs-COOH) e hidroxilos (CNTs-

OH) y las fibras de carbono fueron de dos tipos T700SC y T300B, las cuales cuentan con

un diámetro de 7 µm. Las fibras T700SC tienen una sección transversal circular y las

T300B una sección transversal circular irregular; los dos tipos de fibras cuentan con un

recudimiento sizing con diferente composición química en cada una de ellas, sin embargo,

los autores no hacen mención de dicha composición química. Además, estudiaron la

influencia de los factores que afectan la deposición de los CNTs, en especial el sizing de la

fibra de carbono [41].
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Los autores determinaron mediante la técnica de fragmentación de una fibra, que al

depositar CNT-COOH- se incrementó la resistencia al cortante interfacial en

aproximadamente 43 %, para el compuesto con fibra T700SC. Por otra parte, en

compuestos con fibras de carbono T300B obtuvieron aumentos de alrededor del 12 y 11 %,

debido a la deposición de CNTs-COOH y CNTs-OH, respectivamente. No obstante,

determinaron una disminución en la resistencia al cortante interfacial del 17 % en

compuestos con fibras de carbono tipo T700SC con deposición de CNTs-OH. Los mejores

resultados de resistencia interfacial obtenidos en compuestos con CNTs-COOH fueron

atribuidos a que los CNTs-COOH, tienen una mayor cantidad de grupos funcionales en la

superficie que los OH-CNTs, lo que conduce a una mejor dispersión de COOH-CNTs en la

suspensión acuosa y ofrece más grupos activos para establecer una reacción con los grupos

epoxi presentes en el sizing de la fibra y en la matriz, favoreciendo la adhesión interfacial

en el compuesto. Además, manifiestan que los COOH-CNTs tienen una mayor relación de

aspecto que los OH-CNTs, beneficiando la calidad en la interfase de los compuestos con

COOH-CNTs. Por otra parte, comentan que la disminución observada en los compuestos

con fibras T700SC con deposición de OH-CNTs, fue debida a la baja cantidad de estos

nanotubos adheridos a la fibra T700SC [41].

1.6. Influencia de las cargas cíclicas sobre las propiedades interfaciales de compuestos de

matriz polimérica fibroreforzados

Antes de entrar a comentar algunos estudios realizados por diferentes investigadores que

han evaluado la influencia de cargas dinámicas sobre el desempeño de la interfase de un

compuesto fibro-reforzado, es necesario tener en cuenta algunos conceptos para poder

entender el fenómeno de fatiga.

1.6.1. Fatiga en los materiales

La fatiga se refiere a la degradación de un material causada por la aplicación de un esfuerzo

dinámico, que comúnmente es encontrado en estructuras sometidas a cargas repetitivas o en
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las partes móviles de dispositivos o máquinas, debido a que cada ciclo de movimiento

corresponderá a un ciclo de esfuerzos. Aunque el esfuerzo generado en el material sea

menor que el límite de fluencia del mismo, la falla por fatiga podría ocurrir después de un

cierto número de ciclos de cargas. La fatiga es un fenómeno que empieza en una

imperfección del material y a partir del punto de iniciación se propaga de un ciclo de carga

a otro. Esta propagación progresa con el número de ciclos hasta que el área restante es tan

pequeña para soportar la carga que se produce la ruptura catastrófica del material sobre el

área restante, causando la falla por fatiga. La propagación de la grieta por fatiga, tiende a

iniciar en una imperfección, tal como una grieta interna, un poro, un sitio de delaminación

y/o un sitio de desprendimiento fibra-matriz de un compuesto [4].

Cuando se habla de fatiga de alto ciclaje, se refiere a fatiga con una vida por encima de 104

ciclos, mientras que fatiga de bajo ciclaje implica una vida a fatiga igual o menor a los 103

ciclos. Una fatiga de alto ciclaje involucra deformaciones bajas, las cuales se presentan

principalmente en la zona elástica; por su parte, fatiga de bajo ciclaje implica

deformaciones altas que se encuentran en la zona elástica de los materiales. Debido a las

deformaciones altas obtenidas en ensayos de fatiga de bajo ciclaje, es preferible llevarlos a

cabo controlando las deformaciones y no los esfuerzos aplicados. Para que los ensayos de

fatiga de alto ciclaje se ejecuten en tiempos razonables, la frecuencia de la carga aplicada

debe ser alta (20-50 Hz), mientras que en fatiga de bajo ciclaje la frecuencia aplicada debe

estar alrededor de 1-5 Hz [4].

Figura 1. 3. Representación esquemática de la fatiga con esfuerzos a) alternantes y b) repetidos.
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Este fenómeno es afectado principalmente por esfuerzos alternantes, repetidos y aleatorios.

Los “esfuerzos alternantes” se presentan cuando el material es sometido a esfuerzos de

tensión (positivos) y esfuerzos compresivos (negativos), los “esfuerzos repetidos” son

generados cuando se aplican únicamente esfuerzos de tensión, es decir que la variación de

esfuerzos se realiza exclusivamente dentro de valores positivos, y los “esfuerzos aleatorios”

corresponden a variaciones de esfuerzos de tensión y compresión sin ningún

comportamiento predecible. De acuerdo a esto, el caso “esfuerzos repetidos” es el más

crítico, debido a que los esfuerzos de tensión son los responsables de la propagación de

grietas, promoviendo la fractura por fatiga. En la Figura 1.3, se muestra un esquema de

fatiga con esfuerzos alternantes y repetidos, donde es el esfuerzo alternante o amplitud,

es el rango o intervalo de esfuerzos, y son el máximo y mínimo esfuerzo,

respectivamente.

Figura 1. 4. Curva S-N (Amplitud de esfuerzos vs número de ciclos hasta la fractura) que describe el desempeño a la

fatiga.

Si se requiere realizar una investigación más detallada del comportamiento a fatiga de un

material, se debe variar sistemáticamente la amplitud de esfuerzo y la frecuencia aplicada
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en el ensayo, con el fin de conocer el efecto de estos parámetros sobre la vida a fatiga del

mismo. El efecto de la amplitud de esfuerzos sobre la vida a fatiga (es decir, número de

ciclos a fatiga) es típicamente graficado como amplitud de esfuerzo vs el log (N° de ciclos).

La escala logarítmica es usada para graficar un intervalo grande de la vida a fatiga.  Este

gráfico es normalmente conocido como curva S-N o la curva de Wöhler (Figura 1.4).

Cuando mayor es la amplitud de esfuerzos, la resistencia a la fatiga es menor (N° de ciclos

hasta que ocurre la fractura). La amplitud de esfuerzos para un ciclo corresponde a la

resistencia última a tensión del material. Al valor constante de amplitud de esfuerzos

obtenido durante cierto número de ciclos, en el gráfico S-N se le conoce como límite de

endurecimiento, el cual es considerado como el valor de amplitud de esfuerzos que se

puede alcanzar sin que se presente fallo del material por fatiga [4].

1.6.2. Fatiga en materiales compuestos de matriz polimérica fibroreforzados

El comportamiento mecánico de los materiales compuestos se encuentra influenciado por

diferentes parámetros. La homogeneidad y calidad de los componentes del material son

indispensables en la integridad estructural del compuesto. Defectos intrínsecos en el

material como ondulaciones o discontinuidades superficiales, interfase débil fibra-matriz y

vacíos que fácilmente son generados durante el proceso de fabricación del compuesto,

pueden ser considerados como puntos potenciales de iniciación de daño, dando paso al

desarrollo de los mecanismos de falla, tales como, agrietamiento de la matriz, fractura de la

fibra, desprendimiento interfacial, grietas interfaciales, etc. Los mecanismos de falla

descritos anteriormente, pueden presentarse tanto de forma individual como de forma

interactiva y son los responsables del micro-pandeo, crecimiento de grieta translaminar y

delaminaciones, que podrían producir una falla catastrófica [42].

El grado de daño en un material compuesto de matriz polimérica puede ser obtenido,

midiendo la disminución de la resistencia residual o rigidez residual en función del número

de ciclos de carga aplicados. Una teoría basada en la disminución de la resistencia residual

asume que el daño es acumulado en el compuesto y que la fractura ocurrirá cuando la
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resistencia residual disminuya hasta el máximo nivel de esfuerzos cíclicos aplicado, tal

como se muestra en la Figura 1.5 [42].

Las teorías de fatiga basadas en la degradación de la resistencia presentan tres debilidades

principales: 1) La vida a fatiga de un material no puede ser evaluada de forma no

destructiva, debido a que las teorías se encuentran basadas en el daño, que requiere la

fractura del material, 2) la degradación de la resistencia residual no es una medida sensible

de la acumulación de daño, debido a que cambia muy lentamente hasta acercarse a la falla,

donde disminuye rápidamente, y 3) es necesaria una amplia caracterización experimental

del material, con el fin de establecer un base de datos para la resistencia residual [42].

Los intentos para superar las debilidades de las teorías de degradación de la resistencia han

involucrado daños que pueden ser medidos usando técnicas no-destructivas, tal como la

degradación de la rigidez. Además, los cambios en la rigidez son usualmente mayores que

los cambios en la resistencia residual durante la vida a fatiga del compuesto, como se ilustra

en la Figura 1.5.

Figura 1. 5. Degradación de la resistencia y rigidez de un compuesto durante la aplicación de cargas dinámicas [42].
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1.6.2.1. Efecto de los parámetros interfaciales sobre la respuesta a fatiga de compuestos

Algunos de los factores que afectan las características interfaciales de un compuesto cuando

se encuentra sometido a cargas cíclicas son: el tratamiento superficial de la fibra, el sizing

de la fibra y la presencia de modificadores interfaciales. De forma general, es posible decir

que cualquier aumento en la adherencia interfacial fibra-matriz provocado por la

modificación de uno o más de los parámetros mencionados anteriormente, daría como

resultado un incremento en el rendimiento del material compuesto con respecto a la

respuesta a fatiga. No obstante, el incremento de las propiedades interfaciales no ha sido

adecuadamente cuantificado y los modelos analíticos que existen para relacionar algunas

características interfaciales con uno o más parámetros de fatiga, son escasos. Por otra parte,

el deterioro de los materiales que conforman al compuesto y de su interfase, provocado por

las condiciones ambientales, es otro de los efectos que perjudican el desempeño a fatiga del

material [43].

Para realizar una evaluación del efecto producido por los parámetros interfaciales sobre el

desempeño de un compuesto cuando se encuentra sometido a cargas cíclicas, es necesario

tener un conocimiento previo de cómo estos parámetros influyen en las propiedades

mecánicas estáticas del material. Sin embargo, a pesar de que se han desarrollado muchas

investigaciones en torno a este tema, aun no existe una clara relación entre los parámetros

interfaciales y las propiedades mecánicas específicas o las características del daño.

Hashin en 1990 argumentó que la presencia de una “interfase imperfecta”, presenta efectos

despreciables sobre el módulo de elasticidad axial, mientras que el módulo a cortante y

transversal, pueden ser afectados considerablemente [44]. Por otra parte, algunos

investigadores, haciendo uso del modelado de una interfase imperfecta en un compuesto,

encontraron que ésta tiene un efecto significativo sobre el ángulo en el cual se presentan los

cambios de los modos de fractura. De acuerdo a lo anterior, es razonable suponer que

cualquier deterioro de la integridad interfacial bajo condiciones dinámicas afectaría

principalmente las propiedades que se encuentran fuera del eje y las propiedades a cortante,
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además del desarrollo del daño correspondiente. Existe también evidencia experimental de

que el desprendimiento fibra-matriz a lo largo de la fibra es un mecanismo de daño por

fatiga en materiales compuestos de matriz epóxica reforzados unidireccionalmente con

fibras de carbono. Este daño es de naturaleza subcrítica como si fuera causada por la

fractura de la fibra. La interacción entre la distribución de la resistencia de la fibra y la

velocidad de desprendimiento puede afectar el comportamiento de la fractura bajo

condiciones de cargas dinámicas y en algunos casos puede incrementar la tenacidad a la

fractura a tensión. Asimismo, algunos autores concluyen que un alto valor de resistencia

interfacial fibra-matriz es necesario para la prevención efectiva de la iniciación y

propagación de la grieta en fatiga [43].

Drzal et al., en 1993 estudiaron el efecto producido por la adherencia interfacial fibra-

matriz sobre la tenacidad de fractura en modo II ( IIC) y los modos de fractura. Los autores

demostraron que se presenta un cambio en el modo primario de fractura, pasando de

fractura interfacial al fallo de la matriz. Cuando la resistencia interfacial es similar a la

resistencia de la matriz, generar un incremento en la resistencia al cortante interfacial, no

produciría un aumento significativo en la tenacidad a la fractura del compuesto [45]. Por

otra parte, otros autores analizaron los efectos de los tratamientos superficiales efectuados a

las fibras de carbono, sobre la respuesta mecánica estática y dinámica de un compuesto de

matriz epóxica fibroreforzado; donde concluyeron que el tratamiento superficial realizado a

la fibra, incrementa levemente la vida del material bajo cargas dinámicas alternantes

(tensión-compresión) [43].

1.6.2.2. Efecto de la carga de fatiga en la interfase

Hasta el momento existe muy poca información acerca del efecto de las cargas dinámicas

sobre la integridad de la interfase antes de que ocurra la fractura catastrófica del compuesto.

De hecho, ésta es un área donde se requiere más investigación, debido a que como se ha

reportado “la evolución de la transferencia de esfuerzos durante la propagación del

desprendimiento fibra-matriz por fatiga y la ruptura sucesiva de las fibras, son mecanismos
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clave en materiales compuestos de matriz polimérica que son propensos al desprendimiento

fibra-matriz” [43].

Las cargas repetitivas o de fatiga involucran un número de parámetros que pueden afectar

la vida a fatiga del compuesto, tales como, control de carga/ desplazamiento, efectos de la

frecuencia, efectos de la amplitud y los esfuerzos medios, dirección de la carga (tensión,

compresión o tensión-compresión) y geometría de la probeta (compuestos de fibra larga o

corta). Gao et al., en 1998, reportaron un análisis numérico del proceso de desprendimiento

interfacial en un compuesto bajo condiciones de cargas cíclicas. Ellos mostraron que la

fricción interfacial juega un papel importante en la resistencia al desprendimiento fibra-

matriz debido al crecimiento de la grieta, pero la disminución en la fricción interfacial

puede reducir los esfuerzos de fricción. Para un caso de carga controlada, después de un

cierto número de ciclos de carga, el desprendimiento interfacial puede ser considerado

como un estado estable para el cual la velocidad de desprendimiento permanece constante.

En el caso de desplazamiento controlado, después de algunos ciclos la velocidad de

desprendimiento interfacial disminuye [46].

En 1995 Koimtzoglou et al., trabajaron con modelos de compuestos de una sola fibra e

hicieron un estudio comparativo del efecto de las cargas cíclicas en la micromecánica de la

interfase. Los compuestos fabricados por los investigadores tuvieron una sola fibra de dos

tipos (larga y discontinua) y se sometieron a cargas de fatiga repetidas (tensión- tensión),

por debajo del límite de la vida a fatiga de la matriz. Los resultados de la fragmentación

obtenidos por los autores, no mostraron alteraciones del nivel de saturación de fractura de

la fibra con el historial de fatiga, lo cual implica que la resistencia interfacial no se ve

afectada. Observaron un aumento contante en la velocidad del proceso de fragmentación

con el número de ciclos, lo cual atribuyeron al endurecimiento de la resina y al incremento

constante del módulo al cortante, debido a la carga cíclica. Resultados similares fueron

obtenidos para los materiales compuestos con fibra discontinua; sin embargo, en este caso

determinaron que existió una disminución del 6 % en el nivel de saturación de la

fragmentación, comparado con el modelo de fibra continua. Esta disminución fue atribuida
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al incremento de la longitud no efectiva debido al procedimiento inicial de pre-deformación

realizado para producir las discontinuidades [43].

1.6.2.3. Propiedades interfaciales de compuestos reforzados con fibras de carbono

sometidos a cargas cíclicas

Schadler et al., en 1992, usaron un sistema de compuesto con una sola fibra de carbono

(para eliminar los efectos de las interacciones fibra-fibra y las variables de procesamiento)

embebida en una matriz termoplástica, con el fin de estudiar el comportamiento de la

interfase fibra/matriz durante la aplicación de ciclos de carga. Estudiaron los efectos

producidos por la dirección de la carga cíclica, la frecuencia y la amplitud, mediante la

técnica de fragmentación de una sola fibra y analizando los patrones fotoelásticos inducidos

en la matriz en forma óptica. Los autores encontraron que al aplicar una carga cíclica

transversal a la dirección de la fibra, la integridad de la interfase fue dominada por la

matriz, es dependiente de la frecuencia y no se vio afectada por la resistencia inicial de la

interfase. Cuando aplicaron la carga cíclica de forma axial, el daño fue dominado por la

resistencia de la fibra, hasta que esta se fractura, posteriormente a este evento, el daño es

dominado por la matriz [47].

Al igual que en el estudio comentado anteriormente, Koimtzoglou et al., el 2001 usaron un

modelo de compuesto de una sola fibra de carbono. Sin embargo en este caso los autores

emplean una resina epóxica como matriz. El material fue sometido a cargas cíclicas a una

deformación máxima por debajo del límite de fatiga de la matriz. Previamente a la

incorporación de la resina, las fibras de carbono fueron tensadas, con el fin de asegurar que

no se generen esfuerzos de compresión inducidos térmicamente en la dirección axial.

Llevaron a cabo un experimento donde se aplicaron deformaciones cíclicas entre 0 y 0.5 %

hasta alcanzar 106 ciclos. Los investigadores observaron mediante microscopía Raman la

distribución de esfuerzos normales sobre la fibra a ciertos niveles discretos de fatiga (100,

103, 104, 105, 5 x 105 y 106 ciclos). Esta distribución de esfuerzos obtenida, fue convertida a

una distribución de la resistencia al cortante interfacial, de la cual observaron algunos
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parámetros interfaciales importantes, tales como, la resistencia al cortante interfacial

máxima del sistema, la longitud necesaria para la transferencia de esfuerzos eficiente y la

longitud requerida para alcanzar la resistencia al cortante interfacial máxima. Los

resultados reportados muestran que hasta que se alcanza el nivel de fragmentación de la

fibra completa, el principal parámetro de daño por fatiga que afecta a la interfase es el

proceso de fractura de la fibra, en sí [48].

En el 2007 Jensen et al., examinaron la influencia de los ciclos de carga sobre la interfase

de un material compuesto de matriz epóxica reforzada con fibras de carbono, mediante el

uso de una máquina de fatiga de altos ciclos y un espectrómetro Raman. Los autores

concluyeron a partir de la deformación de la fibra embebida y de los valores de esfuerzo

cortante interfacial, que el bajo ciclaje de carga no afectó a la integridad de la interfase

hasta que se alcanzó 1.3 x 107 ciclos. Sin embargo, comentan que para ciclos mayores se

empieza a observar daños en la interfase del compuesto [49].

De acuerdo con lo reportado anteriormente, es posible identificar dos grupos principales de

trabajos relacionados con el aumento de las propiedades mecánicas de materiales

compuestos fibroreforzados, sometidos a cargas dinámicas y estáticas, mediante la

incorporación de nanotubos de carbono en la interfaz de dichos compuestos. Uno de estos

grupos de trabajos, son aquellos que han evaluado la influencia de la presencia de CNTs (en

la zona interfacial) sobre las propiedades micromecánicas bajo condiciones de aplicación

de carga estática, donde ha sido posible incrementar la adherencia interfacial fibra-matriz

de los compuestos. Por otra parte, se identifica el grupo de investigaciones que se han

enfocado en determinar la influencia de una buena adherencia interfacial sobre las

propiedades micromecánicas cuando los materiales se encuentran sometidos a cargas

dinámicas. Aquí fue posible identificar una carencia de trabajos en investigación que

estudien el efecto producido por la presencia de nanotubos de carbono en las interfaz de un

material compuesto por fibras de carbono y resina epóxica, sobre las propiedades

micromecánicas del compuesto cuando esté sometido a cargas dinámicas. Esto motivo el

planteamiento de la hipótesis y los objetivos de este trabajo doctoral.
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HIPÓTESIS

“La modificación de la interface fibra-matriz por medio de la incorporación de nanotubos

de carbono, en un material compuesto de matriz epóxica reforzada con fibras continuas de

carbono permitirá aumentar la eficiencia de la transferencia de esfuerzos interfaciales ante

la aplicación de cargas estáticas y cíclicas”

OBJETIVOS

Objetivo general

Estudiar los efectos de la incorporación de nanotubos de carbono de pared múltiple en la

resistencia interfacial fibra-matriz de un material compuesto resina epóxica reforzada con

fibras de carbono, cuando se encuentra sometido a cargas estáticas y cíclicas.

Objetivos específicos

 Caracterizar la resistencia interfacial fibra-matriz al cortante mediante la técnica de

fragmentación de una sola fibra antes y después de incorporar los nanotubos bajo cargas

estáticas.

 Evaluar las propiedades micromecánicas del compuesto resina epóxica/fibras de carbono

mediante la técnica de fragmentación de una sola fibra antes y después de incorporar los

nanotubos bajo cargas cíclicas.

 Estudiar el efecto de la variación de la magnitud de la deformación media aplicada sobre

la resistencia al cortante interfacial residual.
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CAPITULO 2
MATERIALES Y MÉTODOS

2.1. Materiales

2.1.1. Refuerzo - Fibra de carbono (HexTow® IM7)

En este estudio se usaron como refuerzo fibras continuas de carbono de tipo IM7

producidas por la corporación Hexcel Co. De acuerdo al fabricante, estas fibras son

fabricadas a base de poliacrilonitrilo (PAN) y cuentan con una alta resistencia a la tensión

(5.7 GPa), un módulo de elasticidad intermedio con un valor de 276 GPa, deformación

porcentual a la ruptura de 1.8 %, densidad de 1.78 gr/cm3 y un diámetro de 5.2 μm [50].

2.1.2. Nano-refuerzo - Nanotubos de carbono

Los nanotubos empleados para ser depositados sobre la superficie de las fibras de carbono,

fueron nanotubos de pared múltiple (MWCNTs) de Mkano Co., los cuales cuentan con

diámetros entre 8 - 15 nm, longitudes de 0.5 a 2 µm y con un grado de pureza del 95 %.

2.1.3. Matriz - Resina epóxica DER 331

En este estudio se usó como matriz una resina epóxica DER 331 tipo DGEBA (Diglicidil

Éter de Bisfenol A), producida por Dow Chemical Inc. Ésta cuenta con propiedades como:

alta transparencia, viscosidad a 25 °C entre 11000-15000 mPa·s, y un peso equivalente

epoxi entre 182-192 g/eq. [51]. Como agente de entrecruzamiento se utilizó Etilendiamina

(99 % pureza) de Sigma-Aldrich Co. El proceso de curado se llevó a cabo con una relación

de 100:13.81 p/p (1.75 eqv) y el siguiente ciclo de temperatura: T° ambiente (45 min),

T1=50 °C (1 h), T2=70 °C (1 h), T3=90 °C (1 h), T4=120 °C (1 h) y T5=150 °C (3 h).

Posteriormente al proceso de curado efectuado, la resina epóxica adquirió propiedades de
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resistencia máxima a la tensión de 79.47 ± 3.14 MPa, un módulo de elasticidad de 1.846 ±

0.04 GPa y una deformación unitaria porcentual al esfuerzo máximo de 10.21 ± 0.30.

2.2. Incorporación de nanotubos de carbono en la interfase fibra-matriz del compuesto

Con el fin de depositar los nanotubos de carbono sobre la fibra de carbono, se realizaron

procesos de modificación química tanto a la superficie de las fibras como al nano-refuerzo.

Los nanotubos de carbono fueron sometidos a un proceso de oxidación química, para

posteriormente ser cargados positivamente mediante la incorporación de un polímero

catiónico denominado PEI. Por su parte, las fibras de carbono fueron sometidas a un

tratamiento de oxidación superficial, para luego ser recubiertas con una pequeña capa de

resina epóxica. A continuación se describirá cada uno de estos procesos químicos.

2.2.1. Tratamiento con polímeros catiónicos efectuado en los nanotubos de carbono

Con el fin de producir grupos funcionales en la superficie de los nanotubos de carbono de

pared múltiple (MWCNTs), tales como ácidos carboxílicos; estos fueron sometidos a un

tratamiento de oxidación por inmersión en solución ácida, donde una cantidad de 0.3 gr de

MWCNTs se mezclaron en 100 ml de una solución acuosa 8M de ácido nítrico (HNO3),

mediante agitación mecánica durante 15 min y una temperatura de 60 °C. Posteriormente,

fueron sometidos a un baño ultrasónico por 2 h; luego, se filtraron y lavaron con agua

destilada, hasta alcanzar un pH entre 6-7. Una vez que los nanotubos fueron modificados

superficialmente con HNO3, se repitió el proceso usando una solución acuosa de peróxido

de hidrógeno (H2O2) al 30 % v/v.  Finalmente, se secaron en un horno durante 24 h a

100°C. Procesos similares han sido reportados en la literatura donde los autores han

logrado una eficiente oxidación de la superficie de los MWCNTs [52, 53].

Los MWCNTs oxidados se trataron con polímeros catiónicos como lo realizó Kamae et al.,

en el 2012; estos se mezclaron con una solución de Polietilenimina (PEI), cloruro de sodio

(NaCl) y agua destilada, durante 10 min; la proporción de MWCNTs, PEI y NaCl en la
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mezcla fue de 0.070, 0.014 y 0.10 % p/p, respectivamente; el volumen total de la solución

fue de 250 ml. Posteriormente, la mezcla fue sometida a agitación ultrasónica (100 W)

durante 2 h, con el fin de fomentar la formación de puentes de hidrogeno, entre los

nitrógenos presentes en las aminas de la molécula del PEI y los grupos hidroxilo y ácidos

carboxílicos de los MWCNTs oxidados (Figura 2.1). Debido a esto los MWCNTs quedan

rodeados de cargas positivas, lo que favorece el proceso de dispersión de los MWCNTs, ya

que se presentan fuerzas repulsivas entre ellas [15].

Figura 2. 1. Representación esquemática de la reacción química entre la molécula del PEI y los MWCNTs oxidados

Una vez cumplido el tiempo de mezclado, se eliminó el exceso de PEI y cloruro de sodio

mediante filtración de la mezcla a través de un filtro (tamaño de poro de 0.25 µm). Los

MWCNTs filtrados fueron sometidos una vez más a un proceso dispersión por ultrasonido

en agua destilada a 20 W durante 15 min, para luego volver a filtrar (este proceso se repitió

2 veces más). Los MWCNTs tratados con PEI se dispersaron en agua, por medio de

sonicación, con el fin de obtener una suspensión de MWCNTs/agua.

2.2.2. Modificación superficial de las fibras de carbono

Con el fin de eliminar el recubrimiento comercial de las fibras de carbono, estas fueron

sometidas a un tratamiento a reflujo en Metil-Etil-Cetona, durante 96  h, a una temperatura

de 80 °C, en un equipo Soxleht; estas fibras fueron identificadas como “Fibra SS” y se usó

como referencia en este estudio. Posteriormente, las fibras fueron lavadas con acetona por
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2h, para luego ser secadas en un horno a 100°C durante 2 h. Una vez eliminado el

recubrimiento comercial, las fibras de carbono se oxidaron sumergiéndolas en ácido nítrico

al 70 % de pureza, a una temperatura de 100 °C, por un tiempo de 6 h, en un reactor Kettle.

Finalmente, las fibras se lavaron con acetona por 2 h, para eliminar residuos de ácido y se

secaron en un horno a 100 °C durante 24 h. El propósito de la oxidación de las fibras fue

promover la formación de grupos hidroxilos, carboxilos y carbonilos en la superficie de

estas, que contribuyan en el proceso de interacción química entre las fases del compuesto

(fibra de carbono- MWCNTs-Resina Epoxi).

Posteriormente, las fibras de carbono oxidadas fueron recubiertas con un pre-impregnado

epóxico-silano. El recubrimiento se realizó sumergiendo durante 20 min la fibra de carbono

en una solución de resina epóxica DER 331/Tetrahidrofurano (THF) (1gr/80) ml, donde

previamente se incorporó un silano (3-Glicidoxipropil)-trimetoxisilano (Z-6040) a un 5 %

v/v con respecto a la resina epóxica diluida en la solución; esto con el fin de aumentar los

grupos epoxi en la superficie de la fibra que puedan reaccionar con el PEI depositado sobre

los MWCNTs y las aminas de la resina. Una vez pre-impregnada la fibra, se procedió a

eliminar la humedad y el solvente, por medio de vacío durante 24 h. Estas fibras

modificadas superficialmente se identificaron en este estudio como “Fibra PRE”

2.2.3. Incorporación de los nanotubos de carbono en la superficie de la fibra de carbono

Teniendo en cuenta que en este trabajo se estudia el comportamiento interfacial de un

material compuesto resina epóxica/fibras de carbono-nanotubos de carbono, fue necesario

depositar los MWCNTs en la superficie de la fibra, para que posteriormente estas puedan

ser usadas en la conformación del material compuesto; estas fibras fueron identificadas en

el estudio como “Fibra PRE-CNTs”. El método empleado para depositar los nanotubos de

carbono sobre las fibras fue similar al descrito por Kamae et al., en el 2012 [15]; de

acuerdo a esto las fibras previamente tratadas, se sumergieron en la suspensión de

MWCNTs/agua durante 1 h con ultrasonicación (20 W), buscando que los nanotubos de

carbono se adhieran a la superficie de la fibra de carbono mediante la reacción química
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entre la amina primaria del PEI (unido a la estructura de los MWCNTs) y los grupos

carboxílicos generados mediante la oxidación de las fibras, y/o los grupos epoxi que hacen

parte de la estructura del silano incorporado y de la resina en las fibras. Finalmente, las

fibras se secaron a vacío a temperatura ambiente durante 24 h. En la Figura 2.2, se muestra

un esquema del probable mecanismo de reacción entre grupos funcionales oxidados de las

fibras y los grupos amina del PEI que recubre a los MWCNTs

Figura 2. 2. Representación esquemática del proceso de incorporación de MWCNTs en la superficie de la fibra de
carbono mediante PEI.

2.3. Fabricación de compuestos con monofilamento para ensayos de fragmentación

estática y dinámica

La fabricación de probetas para ensayos de fragmentación de una sola fibra en forma

estática o dinámica, se llevó a cabo haciendo uso de moldes de silicón los cuales cuentan

con 8 cavidades con la geometría de probetas tipo hueso (estándar ASTM) de longitud

63.50 mm, ancho en la zona de ensayo de 3.96 mm, espesor 1.58 mm y una longitud de

galga de 25.4 mm. Fibras largas individuales fueron ubicadas en el molde como se observa
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en la Figura 2.3. Posteriormente, se vertió la mezcla de resina catalizador en las cavidades

del molde y se procedió a aplicar el proceso de curado descrito en la sección 2.1.3.

Las fibras usadas en la fabricación de las probetas fueron:

 Fibra de carbono sin sizing comercial (Fibra SS)

 Fibra de carbono modificada superficialmente con tratamiento de pre-impregnado

(Fibra PRE).

 Fibra de carbono modificada superficialmente contratamiento de pre-impregnado y

depósito de nanotubos de carbono (Fibra PRE-CNTs).

Figura 2. 3. Representación esquemática de a) geometría y b) moldeo de probeta para ensayos de fragmentación.

2.4. Caracterización de la fibra de carbono y de los nanotubos de carbono modificados

químicamente

2.4.1. Evaluación de la estabilidad de una suspensión y la química superficial de

MWCNTs tratados con polímeros catiónicos

El tratamiento con polímeros catiónicos efectuado sobre los MWCNTs, fue evaluado por

medio del método de dispersión coloidal donde se usaron 5 mg de MWCNTs (prístinos y
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tratados con PEI), para someterlos a un baño ultrasónico (40 W) durante 10 min, en 13 ml

de metanol; posteriormente se controló el tiempo requerido en alcanzarse la sedimentación

de los MWCNTs. Además, se realizó la caracterización espectroscópica de la superficie

mediante la técnica de espectroscopía fotoelectrónica de rayos X (XPS, por sus siglas en

inglés), en un espectrómetro de fotoelectrones con fuente de rayos X, K-Alpha de Termo

ScientificTM. Se analizaron áreas de 400 µm2 con una fuente monocromática Al Kα de 40

W que opera a 12kV. La energía fue calibrada tomando el pico de C 1s en 284.6 eV.

Haciendo uso del software Thermo ScientificTM Avantage se realizó la deconvolución de

los picos y se determinó la composición cuantitativa elemental.

2.4.2. Evaluación físico-química de las fibras de carbono modificadas superficialmente

Posteriormente a los tratamientos de oxidación y pre-impregnado, efectuados sobre las

fibras de carbono, se determinó la influencia de éstos sobre las propiedades mecánicas a

tensión de las fibras. Las pruebas de tensión se realizaron de acuerdo a lo indicado en el

estándar ASTM C 1557 [54], a una longitud de ensayo de 1 in (25.4 mm); para esto, las

fibras fueron ubicadas y adheridas en un marco de papel, el cual contó con la medida

requerida en la prueba. Los ensayos se realizaron utilizando un micro-tensómetro equipado

con una celda de carga de 250 g, a una velocidad de 0.02 mm/s. Además, se realizó el

análisis químico de la superficie de las fibras de carbono modificadas. Para esto se usó la

técnica de XPS, bajo las mismas condiciones de ensayo usadas en el análisis XPS realizado

en MWCNTs (descrito detalladamente en la sección 2.4.1).

2.5. Caracterización de la incorporación de los nanotubos de carbono en la superficie de la

fibra de carbono

Se observó la morfología del recubrimiento de MWCNTs sobre las fibras de carbono

modificadas superficialmente con pre-impregnado por medio de un análisis cualitativo,

llevado a cabo mediante la técnica de microscopia electrónica de barrido (SEM) en un

equipo JEOL, JSM-6360. Se capturaron micrografías a 10000 aumentos y previamente al
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ensayo, las fibras fueron recubiertas con oro. Además, se evaluó la influencia del

tratamiento de pre-impregnado (al compararlo con “Fibra SS”) y del recubrimiento de

MWCNTs, sobre las propiedades superficiales de la fibra, para esto se estimó el ángulo de

contacto entre las fibra de carbono y una gota de resina epóxica depositada en ella (Figura

2.4b). El proceso de curado de la gota de resina epóxica sobre la fibra de carbono fue el

descrito en la sección 2.1.3.

Figura 2. 4. a) Perfil numérico en Matlab, b) Imagen tomada a 100X y c) representación esquemática de una gota de
resina epóxica depositada sobre fibra de carbono.

La estimación del ángulo de contacto ( ) se realizó utilizando el método L-, K propuesto

por Yamaki y Katayama en 1975, el cual se basa en el análisis de la geometría del perfil de

la gota [55]. La Ecuación 1, que describe dicho perfil, fue resuelta usando el método

numérico para problemas no lineales “The shooting Method” (Figura 2.4a), con condiciones

de frontera en C (Figura 2.4c), donde yc es el radio de la fibra y (dy/dx) x=c es la tangente del



40

ángulo de contacto (θ). Esto permitió la construcción de un gráfico L vs K (donde, L = l/d y

K = k/d) que relaciona teóricamente la longitud (l) y la altura (k) de la gota, en función del

termino ΔP/γLV el cual se asumió como constante) y el ángulo de contacto (), en una fibra

con radio igual a 1.
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Donde, ΔP es la diferencia de presiones entre la fase líquida y la fase sólida, y γLV es la

tensión superficial entre el líquido y el gas.

Los parámetros l, k y el diámetro de la fibra de carbono (d) fueron estimados

experimentalmente y se compararon con los obtenidos teóricamente, esto mediante el

gráfico L vs. K, con el fin de determinar el ángulo de contacto correspondiente de cada una

de las gotas evaluadas. La medición de estos parámetros, se llevó a cabo utilizando un

microscopio óptico Leica modelo DM LM, equipado con lente objetivo de 100X, una

cámara Andor DV401 CCD y con software analizador de imágenes Image Pro Plus. Se

analizaron 60 gotas de cada por cada tratamiento superficial en estudio.

2.6. Caracterización de la resistencia interfacial fibra-matriz

2.6.1. Técnica de fragmentación bajo cargas estáticas

La resistencia al cortante interfacial (IFSS) del sistema resina epóxica/monofilamento de

carbono se determinó por medio de la técnica de fragmentación de una sola fibra, donde se

evaluó la contribución del tratamiento en “Fibra PRE”, y la presencia de MWCNTs en la

interfase de cada uno de estos sistemas fibra-matriz, sobre la IFSS.
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En este ensayo se transfieren fuerzas de tensión a la fibra de carbono, que se encuentra

embebida en la resina epóxica DER 331, a través de la región interfacial. Al inducir una

deformación gradual en la probeta, se logra exceder la resistencia a tensión de la fibra en

algunos puntos debido a las concentraciones de esfuerzos, fracturándose ésta repetidas

veces en fragmentos cortos, hasta alcanzar un punto de saturación. La longitud de los

fragmentos de fibra es conocida como la longitud crítica (lc) y es considerada la longitud

mínima de la fibra necesaria para transferir cargas entre fibra y matriz [56]. Asimismo,

dicha longitud crítica es un buen indicador de la capacidad de la zona interfacial para

transmitir cargas entre los componentes del material. A partir de los valores obtenidos de,

lc, es posible determinar la resistencia al cortante interfacial mediante la ecuación:

c

f

l
d

2


  (2)

Donde d, es el diámetro de la fibra y σf es la resistencia máxima a tensión de la fibra

extrapolada a la longitud crítica. Sin embargo, en este trabajo se usó la ecuación propuesta

por Drzal et al en 1983, quienes estudiaron la distribución estadística de la longitud de los

fragmentos, encontrando que se ajusta bien a una distribución de tipo Weibull de dos

parámetros (escala y forma) y modificaron la ecuación de Kelly y Tyson (Ecuación 2)

teniendo en cuenta estos parámetros, para calcular el valor promedio de IFSS [57]:
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2
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Donde α y β son los parámetros de forma y escala de la distribución de lc/d de tipo Weibull,

respectivamente, y Γ es la función gama. El ensayo se llevó a acabo a una velocidad de

deformación de 0.02 mm/min, usando un equipo de aplicación de carga, con celda de carga

de 100 N, el cual está equipado de un microscopio con luz polarizada, que permite por

medio de birrefringencia de la matriz y del efecto fotoelástico determinar los puntos de

fractura en la fibra.
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Teniendo en cuenta que la resistencia al cortante interfacial depende de la resistencia a la

tensión de la fibra (Ecuación 3) medida a una longitud de ensayo igual a la lc, y que fue

necesario evaluar dicha propiedad a diferentes longitudes, lo que permitió obtener un

modelo que predice la resistencia a tensión en función de la longitud de ensayo.

2.6.2. Determinación del patrón de fractura interfacial mediante la técnica de la micro-

gota.

Para fabricar las muestras para el ensayo de microgota, se depositó una pequeña cantidad

de resina en forma de gota sobre la superficie de las fibras evaluadas. La preparación y el

proceso de curado de la resina, fue el mismo empleado para la fabricación de las probetas

de fragmentación (sección 2.1.3). Se sujetaron fibras de 15 cm de longitud en un marco

para mantenerlas a tensión mientras se depositaron aleatoriamente gotas de diferentes

tamaños con la ayuda de una aguja hipodérmica. Posteriormente, se fijó un extremo de la

fibra con adhesivo a un soporte metálico el cual se conecta a la celda de carga. Para aplicar

un esfuerzo cortante entre la gota y la fibra, se utilizó un accesorio en la mordaza ubicada

en el otro extremo de la máquina de ensayo de tensión MINIMAT. Dicho accesorio cuenta

con un mecanismo con dos hojas metálicas, en forma de cuchilla, que se cierran de forma

controlada con un tornillo micrométrico. La gota es ubicada a un lado de dichas hojas

metálicas, haciendo pasar la fibra entre ellas, y posteriormente el sistema se cierra hasta

hacer un leve contacto con la fibra, para luego abrir y dejar un pequeño espacio que permita

que la fibra se mueva entre las hojas metálicas, pero no la gota. El sistema se mueve hasta

que se detecte una fuerza axial por la celda de carga (de 50 g de capacidad), lo que indica

que la gota ha hecho un contacto total con las hojas metálicas. Aquí la fuerza axial

suministrada a la gota es transferida a la fibra a través de fuerzas cortantes en la interfase

fibra-matriz. Cuando la fuerza cortante excede el esfuerzo de adherencia interfacial, se

produce el desprendimiento y la gota se desplaza a través del eje de la fibra. Las micro-

gotas son extraídas de la fibra a una velocidad de 0.02 mm/min. En cada fibra se

depositaron alrededor de 8 micro-gotas, separadas por 10 mm aproximadamente. Después
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de que la gota ha sido ensayada, las cuchillas metálicas se abren y se mueve el cabezal

hasta la siguiente gota.

En el caso de este trabajo, se usó esta técnica para analizar el patrón de fractura entre la

fibra y la matriz (gota), junto con observación por medio de SEM de la gota extraída.

2.7. Evaluación de las propiedades micromecánicas bajo condiciones de cargas cíclicas

Figura 2. 5. Propiedades mecánicas de resina epóxica y fibra de carbono, representación esquemática de parámetros de
ensayo de fragmentación-fatiga.

Con el fin de responder a los objetivos trazados anteriormente en torno a evaluar las

propiedades micromecánicas bajo condiciones de cargas cíclicas y el efecto que produce

sobre éstas la incorporación de MWCNTs y la magnitud de la deformación media aplicada,

se realizó un ensayo en una máquina servo-hidráulica MTS Landmark, bajo cargas

repetidas (tensión-tensión). De esta forma, los ensayos se llevaron a cabo utilizando dos

niveles de deformación unitaria media, uno de estos niveles de deformación (0.020 mm/mm

o 2.0 %) proporcionó un esfuerzo cercano al esfuerzo de fluencia de la resina epóxica,
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mientras que el otro nivel (0.039 mm/mm o 3.9 %) generó un esfuerzo por encima de la

zona elástica del material (Figura 2.5). La amplitud del ensayo fue de 0.1 mm y la

frecuencia de 6 Hz. Cabe resaltar que a un nivel de deformación mayor a 0.035 mm/mm a

dicha frecuencia de ensayo, provocó la falla por fatiga de las probetas a un número de

ciclos menor a 5x104.

Para determinar el efecto de la incorporación de nanotubos de carbono y la aplicación de

cargas cíclicas sobre la calidad interfacial fibra-matriz; primero las muestras se sometieron

a fatiga mecánica hasta 103, 104, 105 y 2.5 x 105 (Tabla 2.1). Posteriormente se

determinaron los mecanismos de daño provocados por los ciclos de carga en el sistema

fibra-matriz. Luego, las muestras previamente fatigadas se deformaron hasta el 10 %

(deformación con la cual se garantiza la fragmentación total de la fibra embebida) mediante

la técnica de fragmentación de una sola fibra bajo condiciones de carga cuasi-estática, tal y

como se describe en la sección 2.6.1. Esto con el objetivo de evaluar la capacidad de cada

sistema fibra-matriz para seguir transfiriendo esfuerzos interfaciales después de haber sido

sometidas a fatiga mecánica. A esto se le llamó eficiencia residual de trasferencia de

esfuerzos interfaciales.

Tabla 2. 1. Resumen del experimento Fragmentación-Fatiga

Tipo de fibra en

el sistema
Deformación porcentual media (%) Ciclos (x 104)

Fibra PRE y

Fibra PRE-CNT

2.0

0.1

1

10

25

3.9

0.1

1

10

25
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Posterior a cada ensayo, se determinó la relación l/d (como un parámetro indicador de la

calidad interfacial fibra-matriz) mediante la técnica de fotoelasticidad; de igual forma se

estimó la longitud del daño interfacial “DI” (en función del diámetro de la fibra) haciendo

uso de los patrones de birrefringencia, tal como se muestra en la Figura 2.6, donde se

representa esquemáticamente el daño interfacial ocurrido inmediatamente después de la

fractura de la fibra (a) y luego de la propagación del daño interfacial (b). Lo anterior fue

determinado con el fin de conocer el daño producido por las cargas cíclicas en la zona

interfacial durante la fatiga mecánica (DFM) y después de la fragmentación bajo

condiciones de carga cuasi-estática, lo que se denominó como “deformación después de

fatiga” (DDF).

Figura 2. 6. Representación esquemática del daño interfacial ocurrido a) inmediatamente después de la fractura de la fibra
y b) luego de propagado el daño interfacial.

Además, con el propósito de conocer el efecto de la magnitud de deformación media

aplicada en fatiga mecánica, sobre las propiedades micromecánicas residuales de materiales

compuestos monofilamento con y sin nanotubos de carbono en la interfase; se determinó la
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resistencia al cortante interfacial residual (IFSS Residual) en los sistemas con Fibra PRE y

Fibra PRE-CNT, para los niveles de deformación especificados anteriormente.

La IFSS Residual se definió como la resistencia al cortante interfacial extra, transferida

durante un ensayo de fragmentación de una sola fibra bajo condiciones de carga cuasi-

estática, de muestras previamente sometidas a fragmentación bajo condiciones de carga

cíclica. Para su estimación, primero se determinó la resistencia al cortante interfacial

generada por el efecto de la fatiga mecánica (IFSSDFM) en los diferentes sistemas fibra-

matriz objeto de estudio, luego se calculó en dichos sistemas, la resistencia al cortante

interfacial después del proceso extra de fragmentación bajo cargas cuasi-estáticas hasta una

deformación del 10 % (IFSSDCE). El cálculo de la IFSS en los diferentes sistemas fibra-

matriz, se realizó mediante las ecuaciones 2 y 3, despendiendo el tipo de distribución

mostrado por la longitud de los fragmentos. Finalmente, la IFSS residual se calculó como la

diferencia entre la resistencia al cortante interfacial obtenida durante la fatiga mecánica y la

resistencia al cortante interfacial calculada después de la fragmentación bajo condiciones de

carga estática (IFSS Residual = IFSSDCE - IFSSDFM).



47

CAPITULO 3
ANÁLISIS Y RESULTADOS

3.1 Caracterización de la fibra de carbono y de los nanotubos de carbono modificados

químicamente.

3.1.1. Evaluación espectroscópica de la modificación superficial de los MWCNTs

La espectroscopía fotoelectrónica de rayos X (XPS) se realizó con el fin de identificar la

presencia del PEI en la superficie de los MWCNTs. En la Figura 3.1 se comparan los

espectros XPS de los MWCNTs-prístinos y de los MWCNTs modificados con PEI.

Figura 3. 1. Espectros XPS para a) MWCNTs prístinos, b) MWCNTs-PEI, c) alta resolución MWCNTs prístinos, señal C
1s, d) alta resolución MWCNTs-PEI, señal C 1s y e) alta resolución MWCNTs-PEI, señal N 1s.
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Los espectros de análisis revelan la presencia de los picos C 1s (284.6 eV) y O 1s  (533.08

eV), con un porcentaje atómico para el oxígeno (O) de 3.92 % para MWCNTs-prístinos,

mientras que para MWCNTs-PEI el porcentaje atómico de O es de 7.81 %. Este

incremento de la proporción de oxígenos en el sistema, es atribuido a la oxidación de los

MWCNTs derivado del tratamiento con HNO3 y H2O2. Además, se distinguió la oxidación

de los nanotubos de carbono al realizar la deconvolución del espectro de alta resolución

(señal C 1s) de MWCNTs-PEI. Se observa un aumento del 55.88 % en el pico 286.5 eV

atribuido a enlaces -C-O, pasando de 7.73 % (porcentaje atómico) en los MWCNTs

prístinos a 12.05 % en los MWCNTs-PEI, y la aparición de un nuevo pico en 287.78 eV

que se atribuye a enlaces -C=O [58–62].

Por otra parte, la aparición del pico N1s en los espectros de análisis y un pequeño pico

adicional alrededor de 285.80 eV (C-N) en el pico de emisión C 1s del espectro de

MWCNTs-PEI confirma la presencia del PEI en la superficie de los MWCNTs. De la

deconvolución del espectro N1s, se revelan picos en 400.33 eV atribuido a enlaces C-N de

grupos amino y en 401.65 eV asignado a la presencia de aminas protonadas (C-N+H) [2, 3,

58–60]. Lo anterior sugiere que la interacción entre la molécula del PEI y la superficie

oxidada de los MWCNTs se genera mediante puentes de hidrógeno (Figura 2.1, página 34).

Lo que permite entender el comportamiento observado durante el ensayo de dispersión

coloidal (imágenes mostradas como insertos en la Figura 3.1), donde la suspensión de

MWCNTs-prístinos sedimentó completamente después de haber transcurridos 30 min,

mientras que en la suspensión de MWCNTs-PEI, no se observaron evidencias de

sedimentos y presentó una buena dispersión de MWCNTs durante semanas; debido a que

los MWCNTs-PEI cuentan con grupos polares, promovidos por los tratamientos de

oxidación y polímeros catiónicos, que permiten al nanotubo de carbono interactuar con las

moléculas polares del agua formando una suspensión estable de nanotubos de carbono,

además que las cargas positivas (nitrógenos protonados), favorecen el proceso de dispersión

de los MWCNTs mediante fuerzas repulsivas entre sí [15].



49

3.1.2. Análisis elemental de la superficie modificada de fibras de carbono, mediante XPS

En la Tabla 3.1, se muestra la composición química elemental, obtenida mediante la técnica

XPS, para las fibras de carbono tratadas superficialmente. Aquí se encontró que los

elementos que predominan en las diferentes fibras evaluadas son el carbono (C) y oxígeno

(O). También, se identificó la presencia de nitrógeno (N) en las fibras después del

tratamiento de oxidación (Fibra Ox), previo al pre-impregnado con resina epóxica; y en las

fibras SS (sin sizing comercial) además de la presencia de nitrógeno (N), se observó Calcio

(Ca), elementos que son considerados como impurezas. Por otra parte, en las fibras Ox se

hizo evidente un incremento de la proporción de oxígeno en un 230 % aproximadamente,

pasando de 7.18 % (porcentaje atómico) para las fibras SS a 23.90 % observado en las

fibras Ox, lo cual es atribuido a la generación de grupos carbonilo, hidroxilo y ácidos

carboxílicos, mediante el tratamiento de oxidación [6]. Además, en fibra PRE se encontró

un 3.62 % de silicio (Si), confirmando la presencia del silano en la superficie de las fibras.

Tabla 3. 1. Composición química elemental de fibras de carbono sometidas a modificación superficial

Elemento (% Atómico) C O Si N Ca

Fibra SS 88.72 7.18 --- 3.09 1.01

Fibra Ox 73.14 23.90 --- 2.95 ---

Fibra PRE 79.2 17.18 3.62 --- ---

De la deconvolución del pico C 1s (Figura 3.2), fue posible identificar cinco picos

principales: la hibridación sp2 o enlace doble (C=C), el enlace simple (C-C), grupos

hidroxilo (C-O), carbonilo (C=O) y ácidos carboxílicos (COOH) [2, 3, 59, 62]. La energía

de enlace y el porcentaje atómico (con respecto a la cantidad de carbonos en cada muestra)

de cada uno de los picos, se presentan en la Tabla 3.2.
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Figura 3. 2. Espectros XPS para a) Fibra SS, b) alta resolución Fibra SS, señal C 1s, c) Fibra Ox, d) alta resolución Fibra
Ox, señal C 1s, e) Fibra PRE y f) alta resolución Fibra PRE, señal C 1s.

Tabla 3. 2. Energía de enlace y porcentajes relativos con respecto a C 1s y su respectiva asignación

Enlace químico
Energía de enlace Fibra SS Fibra Ox Fibra PRE

(eV) % Atómico

C=C 284.50 - 284.64 51.16 47.08 43.85

C-C 285.20 - 285.28 28.93 26.75 23.28

C-O, Si-O-C 286.29 - 286.42 11.67 12.76 21.45

C=O 287.29 - 287.73 4.98 5.87 8.16

COOH 288.77 - 289.13 3.26 7.53 2.17

C-Si 283.30 - 283.51 --- --- 1.09

El análisis químico de la fibra Ox, muestra un incremento en los picos asignados a C-O,

C=O y COOH (Figura 3.2), lo que corrobora la formación de los grupos funcionales

mencionados anteriormente en la superficie de la fibra, debido al tratamiento de oxidación,

y explica el aumento significativo de oxígeno en la muestra. Por su parte, el espectro de alta
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resolución C 1s de la fibra PRE, evidenció la aparición de un nuevo pico alrededor de 283.3

eV, el cual ha sido asignado al enlace C-Si [3, 59, 60], lo que corrobora la presencia del

silano en la muestra. Además, se observa un crecimiento del pico asignado a C-O del 68.10

% con respecto a la fibra oxidada (fibra Ox), pasando de 12.76 a 21.45 % (Tabla 3.2), el

cual ha sido atribuido a la presencia del enlace Si-O-C y de los grupos epóxido presentes en

la estructura química del silano y el recubrimiento con resina DER 331 [3, 6, 58]. Así

mismo, se presentó una importante disminución en el pico asignado a COOH, lo que

permite decir que la química superficial de la Fibra PRE, está dominada por el

recubrimiento epóxico, ocultando los grupos funcionales promovidos con el tratamiento de

oxidación; esto es corroborado por la desaparición del pico asignado al nitrógeno en el

espectro de Fibra PRE [57].

3.1.3. Propiedades mecánicas a tensión de las fibras de carbono modificadas

superficialmente

Debido a que se ha reportado que el tratamiento de oxidación puede modificar las

propiedades mecánicas de las fibras de carbono, se realizó la estimación de las propiedades

mecánicas a tensión de las fibras SS y las fibras PRE, la cual cuenta con el tratamiento de

oxidación y pre-impregnado. Las fibras PRE-CNT no fueron evaluadas debido a que se ha

reportado que el método usado en este trabajo para depositar los MWCNTs en la superficie

de la fibra, no genera daño estructural que implique una variación en las propiedades

mecánicas de las fibras de carbono [15, 41].

En la Figura 3.3 se hace un comparativo entre las propiedades mecánicas a tensión de las

fibras de carbono sin sizing (Fibra SS) y las modificadas superficialmente con el

tratamiento de oxidación más pre-impregnado, donde se puede observar que la Fibra SS,

tiene una resistencia máxima y un módulo de elasticidad de aproximadamente 4.76 y

283.11 GPa, respectivamente.
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Figura 3. 3. Propiedades mecánicas a tensión de la fibra de carbono con y sin modificación química superficial (Long. de
ensayo 25.4).

Las fibras de carbono después de los tratamientos de oxidación y pre-impregnado,

presentaron propiedades mecánica similares a las de la Fibra SS. La resistencia y el módulo

de elasticidad a la tensión de las fibras PRE, presentaron un decremento del 4.20 y 11.18 %,

respectivamente, con respecto a las fibras SS, debido a que los porcentajes de disminución

de las propiedades mecánicas a tensión no representan un alto porcentaje de perdida con

respecto a las propiedades iniciales (Fibra SS), se procedió a usar estas fibras para realizar

el proceso de depósito de MWCNTs en la superficie de las fibras PRE. Además, cabe

señalar que diferentes autores reportan el uso de la técnica de oxidación mediante HNO3,

como una técnica eficiente para incorporar grupos polares, como los ácidos carboxílicos, en

la superficie de la fibra de carbono sin degradar a la misma [57, 63].
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3.2. Análisis de la incorporación de nanotubos de carbono sobre la superficie de las fibras

de carbono

3.2.1. Caracterización cualitativa mediante SEM

Una vez incorporados los MWCNTs en la superficie de las fibras de carbono modificadas

químicamente, se precedió a corroborar y caracterizar la presencia de MWCNTs en la

superficie de las fibras, mediante la observación por SEM. De igual forma, en la Figura 3.4

se muestran las micrografías del SEM de las fibras sin MWCNTs. En la micrografía de la

Fibra SS se observa que se encuentra libre de residuos de sizing comercial. Por su parte, en

la Fibra PRE se puede apreciar que el sizing recubre la fibra de carbono de forma

homogénea.

Figura 3. 4. Micrografías de SEM (10000X) de a) Fibra SS, b) Fibra PRE y c) Fibra PRE-CNT

De acuerdo a lo observado en la micrografía de la Fibra PRE con nanotubos de carbono,

fue posible corroborar la presencia de MWCNTs en la superficie de las fibras de carbono.

El depósito de nanotubos de carbono se observó a lo largo de toda la fibra con una buena

dispersión y distribución. Lo anterior es atribuido a las fuerzas de atracción generadas por

las cargas positivas que rodean al MWCNT y las negativas, consecuencia de la

funcionalización de la fibra mediante el tratamiento de oxidación; además que la

suspensión de MWCNTs en la que se sumergieron las fibras de carbono contó con una

buena dispersión [15]. Sin embargo, se observan algunas aglomeraciones, que podrían

deberse a la interacción de los MWCNTs con el recubriendo epóxico previamente
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depositado. El depósito de nanotubos de carbono sobre la superficie de la fibra previamente

pre-impregnada con resina epóxica permite establecer un “nuevo sizing” de resina epóxica

con MWCNTs.

3.2.2. Ángulo de contacto entre la resina epóxica y las fibras de carbono con nanotubos de

carbono en la superficie

Con el fin de identificar la influencia del tratamiento superficial de pre-impregnado

efectuado sobre las fibras de carbono y de la presencia de MWCNTs en la superficie de la

fibra, sobre la mojabilidad de las fibras con la resina DER 331; se estimó el ángulo de

contacto entre las fibras de carbono en estudio y la resina. Debido a que se ha demostrado

que parámetros como el tamaño de la gota y el diámetro de la fibra podrían influenciar en la

determinación del ángulo de contacto [55, 64], se usó el método descrito en la sección 2.5,

donde estos parámetros se tienen en cuenta durante la estimación del ángulo de contacto. Es

importante mencionar que el ángulo de contacto (θ) determinado mediante el método L-, K

de Yamaki y Katayama [55], es estimado en la zona detallada en la Figura 3.5.

Figura 3. 5. Captura de gota de resina epóxica depositada sobre una fibra de carbono. Detalle de la zona de estimación del
ángulo de contacto.

En la Figura 3.6, es posible observar que la fibra de carbono sin sizing comercial (Fibra SS)

presenta un ángulo de contacto de aproximadamente 11.37° con respecto a la resina

epóxica, mientas que las fibras con tratamiento superficial de pre-impregnación (Fibra
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PRE) evidenciaron una disminución del 51.93 % con respecto a la Fibra SS. Por su parte,

las fibras con MWCNTs en la superficie (Fibra PRE-CNT) mostraron un ángulo de

contacto de aproximadamente 7.54 ° (33.68 % menos que Fibra SS).

Figura 3. 6. Gráfico L vs K de Yamaki y Katayama. Ángulo de contacto de las fibras de carbono con y sin MWCNTs.

El decremento del ángulo de contacto observado en Fibra PRE es atribuido a que la resina

epóxica DER 331, es compatible y soluble en el recubrimiento epóxico de la fibra, lo que

permite un mayor grado de mojabilidad e infiltración de la gota de resina en la superficie de

la fibra [57]. Además, en la Fibra PRE existe una mayor cantidad de componentes polares

como los C-O, C=O, COOH y grupos epóxido (promovidos mediante el tratamiento de

oxidación y pre-impregnado), si se compara con la química superficial de la Fibra SS. Esta

es una indicación de que la energía superficial de la muestra incrementa permitiendo una

mejor mojabilidad con la resina epóxica polar [2, 3, 65, 66].
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De acuerdo al ángulo de contacto observado en Fibra PRE-CNT, el cual es similar al

obtenido en Fibra PRE, es posible decir que el depósito de MWCNTs sobre la fibra

previamente pre-impregnada, no generó cambios significativos de las características

superficiales de la fibra. Por lo que los cambios evidenciados en el ángulo de contacto

después de la modificación superficial con pre-impregnado y nanotubos de carbono, se

atribuye principalmente a la presencia de la resina epóxica incorporada en la superficie de

la fibra.

3.3. Determinación de las propiedades interfaciales fibra-matriz del compuesto cuando es

sometido a cargas estáticas

3.3.1. Estimación de la resistencia al cortante interfacial (IFSS)

La influencia del tratamiento de pre-impregnado y del depósito de MWCNTs, sobre la

adhesión interfacial fibra-matriz, se evaluó utilizando la técnica de fragmentación de una

sola fibra. En la Figura 3.7, se muestra la distribución de la relación l/d (longitud de

fragmento/diámetro de la fibra) para cada uno de los sistemas evaluados.

Figura 3. 7. Distribución de l/d para cada uno de los sistemas fibra-matriz evaluados.

Fue posible identificar que las magnitudes de la media de la distribución de l/d

correspondiente a cada tratamiento superficial de la fibra tienen la siguiente relación: Fibra

SS > Fibra PRE > Fibra PRE-CNT. Esto permite decir que con el tratamiento de pre-
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impregnado y con la incorporación de MWCNTs en la interfase se promovió una mejor

capacidad de transferencia de cargas entre fibra y matriz, debido a que es ampliamente

conocido que una baja relación l/d es un parámetro directo, indicador de una buena calidad

interfacial en el compuesto. También puede observarse que, la distribución l/d es más

angosta y de mayor densidad en los sistemas con Fibra PRE-CNT. Esto también indica que

el recubrimiento de la superficie de las fibras de carbono con los MWCNTs presentó una

buena dispersión y distribución de MWCNTs. Así mismo, una menor dispersión del valor

de la media de l/d es un indicador de la saturación del proceso de fragmentación, esto es, de

que los fragmentos de fibra obtenidos son representativos de la longitud crítica para cada

tratamiento superficial de la fibra de carbono.

Figura 3. 8. Resistencia al cortante interfacial (IFSS) de los sistemas fibra-matriz con y sin MWCNTs.

Teniendo en cuenta los parámetros de forma y escala obtenidos de las distribuciones de tipo

Weibull (Figura 3.7) de cada uno de los sistemas evaluados, se estimó la resistencia al
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cortante interfacial (IFSS), como un indicador del grado de adherencia entre la fibra y la

matriz. Los resultados (Figura 3.8) revelan que las fibras de carbono sin sizing comercial

(Fibra SS) presentan una resistencia al cortante interfacial (IFSS) baja. Esto es atribuido a

que después del tratamiento de eliminación del sizing comercial, la fibra queda inactiva y

las interacciones ácido-base, que son promovidas por la interacción de grupos funcionales

de carácter ácido y polar, y la resina epóxica de carácter básico; no son suficientes para

propiciar el buen mojado de la fibra con la resina epóxica y por consecuencia no existen las

condiciones superficiales necesarias para que se dé una buena transferencia de esfuerzos

entre la fibra y la matriz [68].

Figura 3. 9. Representación esquemática de las interacciones interfaciales en los sistemas fibra-matriz con fibra a) SS, b)

PRE, c) PRE-CNT.

Por su parte, el sistema fibra-matriz con Fibra PRE, evidenció un valor de IFSS

significativamente superior al obtenido de los sistemas con Fibra SS. Esto es atribuido a la

formación de enlaces covalentes entre los grupos epoxi, presentes en el recubrimiento

epóxico y el silano injertado, de la Fibra PRE y las aminas del agente de entrecruzamiento
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[15]. Además, el tratamiento de pre-impregnado promueve un mayor grado de mojabilidad

(corroborado con la técnica de ángulo de contacto, sección 3.2.2) e infiltración de la resina

epóxica en la superficie irregular de la fibra de carbono [57]. Esto permite que la resina

pueda llenar cavidades presentes en la superficie de la fibra (Figura 3.9b); mientras que en

el sistema con fibras sin pre-impregnado, la viscosidad de la resina epóxica (no diluida),

dificulta su infiltración en las cavidades superficiales de la fibra, dando origen a la

formación de vacíos que limitan el área de contacto superficial y por consiguiente la

transferencia de esfuerzos cortantes interfaciales (Figura 3.9a).

Los valores de esfuerzo cortante interfacial obtenido de las muestras con Fibra PRE-CNT,

mostraron que la presencia de MWCNTs en la interfase generó un aumento del 27.8 % con

respecto al sistema con Fibra PRE y del 85.60 % frente al sistema con Fibra SS. Este

incremento podría ser atribuido a un aumento en el módulo de elasticidad de la zona

interfacial, debido a la presencia de CNTs los cuales podrían restringir la movilidad de la

estructura polimérica de la resina epóxica que rodea a la fibra de carbono [69].  Este efecto

se hace más importante si se tienen en cuenta los siguientes factores: I) buena interacción

entre los MWCNTs y la fibra de carbono con la resina epóxica diluida, promovida por el

tratamiento de pre-impregnado, que permite una buena difusión de la resina entre los

MWCNTs, entre los MWCNTs y la fibra, y en las cavidades superficiales de la fibra de

carbono; y II) formación de enlaces covalentes entre las aminas primarias presentes en los

MWCNTs y en el agente de entrecruzamiento, con los grupos epoxi del recubrimiento de la

fibra y la matriz de resina epóxica. Lo anterior, permite que en la zona interfacial existan

las condiciones necesarias para la conformación de un “micro-compuesto” con módulo de

elasticidad superior al de la resina epóxica de la matriz, debido a que estaría conformado

por MWCNTs bien dispersos y distribuidos (Figura 3.9c) y con buena transferencia de

esfuerzos mediante interacciones químicas CNT-matriz [35, 70, 71]. Es bien conocido que

un incremento en el módulo de elasticidad de la zona interfacial promueve una mejor

transferencia de esfuerzos cortantes entre la fibra y la matriz, esto debido a que la matriz en

su zona interfacial presenta menor fluencia ante la aplicación de cargas, trasmitiendo una

mayor cantidad de esfuerzos hacia la fibra hasta alcanzar el esfuerzo de ruptura de ésta,
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antes de que se presente una deformación plástica de la resina; además, una interfase frágil

podría direccionar las grietas hacia la matriz, impidiendo su propagación por la interfase

fibra-matriz [9, 56, 57, 69, 72].

En la Figura 3.10, se muestran los patrones de fotoelasticidad para los diferentes sistemas

fibra-matriz evaluados. En la figura correspondiente a la Fibra SS, se observa una zona de

luminosidad intensa alrededor de la fibra excepto en la vecindad de la ruptura de la fibra.

Esto es un indicio de daño interfacial (crecimiento de grieta interfacial, Figura 3.11a),

debido a la ausencia de transferencia de cargas entre fibra y matriz. Esta zona de daño en la

vecindad de la ruptura de la fibra disminuye con el tratamiento superficial de pre-

impregnado.

Figura 3. 10. Patrones de esfuerzo fotoelastico obtenidos después de la fragmentación total de la fibra, en a) Fibra SS, b)

Fibra PRE y c) Fibra PRE-CNT.
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En la Figura 3.11, se muestra una representación esquemática del daño interfacial

evidenciado en los diferentes sistemas fibra-matriz, donde se ilustra la disminución en la

propagación de la grieta interfacial en sistemas con Fibra PRE (Figura 3.11b) con respecto

a los sistemas con Fibra SS (Figura 3.11a); también se representa la transferencia de cargas

fibra-matriz, en la cual el sistema con Fibra PRE tiene una zona de transferencia más

intensa y extendida hacia la matriz que los sistemas con Fibras SS. Por otra parte, fue

posible identificar que ante la presencia de MWCNTs en la interfase, la zona de

birrefringencia es más intensa y se extiende en dirección perpendicular a la interfase fibra-

matriz (Figura 3.10c), Esta observación permite apoyar la hipótesis de una posible

modificación en el módulo de elasticidad de la matriz en la zona cercana a la interfase,

debido a la presencia de MWCNTs, que promueve una mayor transferencia de esfuerzos

entre las fases del compuesto. Además, los patrones de birrefringencia de Fibra PRE-CNT

muestran una zona oscura en la vecindad de la fractura de la fibra que se extiende hacía la

matriz y se encuentra rodeada de una actividad óptica de alta intensidad, lo que permite

decir que en este sistema fibra-matriz, una grieta generada por la ruptura de la fibra no se

extenderá a través de la interfase y se propagará preferencialmente por las zonas de menor

módulo de elasticidad como la matriz (mecanismo de falla representado en la Figura 3.11c).

Figura 3. 11. Representación esquemática de los patrones de esfuerzo fotoelastico. a) Fibra SS, b) Fibra PRE y c) Fibra

PRE-CNT.

Con el fin de corroborar las hipótesis trazadas anteriormente, se realizó el desprendimiento

de una micro-gota de resina epóxica depositada y curada (condiciones de curado iguales a
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los realizados en la fabricación de probetas de fragmentación) sobre las fibras SS, PRE y

PRE-CNT, y se observó el tipo de falla generada mediante SEM (Figura 3.12).

Figura 3. 12. Micrografías SEM en zona de desprendimiento interfacial fibra-matriz, posterior a la extracción de una

micro-gota depositada sobre a) Fibra SS, b) Fibra PRE, c) Fibra PRE-CNT, d) acercamiento en Fibra SS, e) acercamiento

en Fibra PRE y f) acercamiento en fibra PRE-CNT.
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En las Figuras 3.12a y 3.12d, es posible observar que el proceso de desprendimiento

interfacial en la Fibra SS no generó fractura en la microgota (matriz), no se observan

residuos de resina en la superficie de la fibra, características típicas de un desprendimiento

con adherencia interfacial pobre. Las micrografías de la Fibra PRE (Figuras 3.12b y 3.12e),

muestran pequeños residuos de resina en la superficie de la fibra y una fractura en el

extremo de la microgota, después del desprendimiento interfacial; lo que sugiere una mayor

adherencia fibra-matriz debido al incremento en la mojabilidad de la fibra con la resina

epóxica.

Por su parte, en sistemas con Fibra PRE-CNT se puede observar que la fibra quedó

completamente recubierta de residuos de resina epóxica, esto indica que sobre la fibra se

generó un recubrimiento con un módulo de elasticidad superior a la de la resina usada como

matriz y que la fractura interfacial se propagó encima de este recubrimiento al cual se le

denominó anteriormente “micro-compuesto (conformado por resina epóxica y MWCNTs).

Lo anterior permite decir que la fibra de carbono recubierta por dicho “micro-compuesto”

conforma una fibra de diámetro mayor al de la fibra de carbono sin tratamiento; esto

sugiere que la IFSS en los sistemas con Fibra PRE-CNT podría ser superior al determinado

y presentado en la Figura 3.8, el cual fue calculado usando el diámetro de la fibra

previamente al recubrimiento. También se evidenció que la fractura interfacial se extendió

hacia el interior de la microgota, provocando una fractura catastrófica de la microgota

(Figuras 3.12c y 3.12f), evento que se presenta cuando la interfase tiene un mayor módulo

de elasticidad que el de la matriz [9].

De igual forma, es importante mencionar que de acuerdo al tipo de falla presentado en

Fibra PRE-CNT, además del aparente incremento en el módulo de elasticidad en la zona

interfacial, existe un incremento del anclaje mecánico entre la fibra y la matriz, promovido

por la presencia de los MWCNTs, que estaría incrementando la rugosidad superficial de la

fibra y con ello la IFSS del sistema fibra/matriz. Aunque en este trabajo no se estimó

cuantitativamente el incremento de la rugosidad en la superficie de la fibra de carbono, la
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micrografía SEM (Figura 3.4, página 53) de la Fibra PRE, permite intuir un aumento de la

rugosidad [6, 60, 73, 74].

3.4. Evaluación de las propiedades micromecánicas interfaciales bajo condiciones de

cargas cíclicas

3.4.1. Efecto de la incorporación de nanotubos de carbono y la aplicación de cargas

cíclicas sobre la integridad interfacial y eficiencia residual de transferencia de

esfuerzos interfaciales

Los principales mecanismos de daño presentes en los materiales compuestos sometidos a

cargas de fatiga son: agrietamiento de la matriz, desprendimiento interfacial fibra-matriz,

delaminación y fractura de la fibra [75, 76]. En el caso de muestras fatigadas con una

deformación media de 2.0 % no se presentó evidencia de ninguno de los mecanismos de

daño mencionados anteriormente; mientras que en las muestras sometidas a cargas cíclicas

con deformación media de 3.9 % se observó fractura de fibra y desprendimiento interfacial.

Este último mecanismo de falla fue más relevante en las muestras sin MWCNT que en las

muestras con MWCNT en la interfase.

Lo anterior concuerda con el estudio realizado por Schadler et al., en 1990 donde observó

que en muestras sometidas a cargas cíclicas axiales, la interfase no es afectada por los

ciclos de carga cuando la deformación en la muestra es inferior a la deformación a la

fractura de la fibra [77], esto debido a que la deformación no es suficiente para generar la

fractura de la fibra y por lo tanto el esfuerzo cortante lejos de los extremos de la fibra no

fragmentada tiende a cero [76–78]. En el caso de los sistemas evaluados a fatiga con

deformación media de 2.0 %, el valor de la deformación se encuentra levemente por encima

de la deformación a la fractura de la fibra (Figura 2.5, página 43). No obstante, existen

estudios que comprueban que después del curado de la resina, la fibra embebida en resina

epóxica, se encuentra sometida a compresión, debido a la diferencia en las coeficientes de

expansión térmica entre la fibra de carbono y la resina epóxica [48, 79, 80]; por lo tanto, es
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muy probable que la deformación a tensión del 2.0 % aplicada a la muestra, no sea

suficiente para fracturar la fibra de carbono embebida en ella.

A continuación se analiza la relación l/d de los fragmentos generados durante la aplicación

de cargas cíclicas con 3.9 % de deformación media durante la fatiga mecánica (3.9 DFM)

en función del número de ciclos, para muestras con y sin MWCNTs. En la Figura 3.13 se

muestra la relación l/d en función del número de ciclos para las muestras con Fibra PRE y

PRE-CNT.

Figura 3. 13. Relación l/d y longitud de daño interfacial normalizada con el diámetro de la fibra (DI) en función del

número de ciclos para sistemas con Fibras PRE y PRE-CNT fragmentadas bajo fatiga mecánica con una deformación

media de 3.9 %.

Fue posible observar que las muestras con Fibra PRE-CNT siempre presentaron una

relación l/d menor a la observada en sistemas fibra-matriz con Fibra PRE. Lo anterior es

atribuido a la diferencia en la calidad interfacial de los sistemas evaluados, que fue
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determinada en la sección 3.3.1,  donde se observó que los sistemas con nanotubos de

carbono, cuentan con una mejor transferencia de esfuerzos interfaciales, que le permiten

producir fragmentos con relaciones l/d inferiores a los obtenidos en sistemas con Fibra

PRE. Además, la baja relación l/d obtenida en Fibra PRE-CNT con respecto a la

determinada para sistemas sin nanotubos de carbono, es un indicio de menor propagación

de daño interfacial en sistemas con Fibra PRE-CNT que en sistemas sin nanotubos de

carbono, esto debido a que al producirse los primeros fragmentos, el daño interfacial puede

propagarse a través de la interfase por efecto de la transferencia de esfuerzos cíclicos entre

la fibra y la matriz, impidiendo una transferencia de esfuerzos interfaciales eficiente [47,

78], lo que lleva a valores de l/d altos y/o una fragmentación de la fibra de carbono menor.

Por otra parte, el efecto producido por la aplicación de cargas cíclicas (N° Ciclos) sobre la

relación l/d es aproximadamente constante hasta 1 x 104 ciclos para Fibra PRE y hasta 10 x

104 ciclos en Fibra PRE-CNT; esto permite decir que un importante número de fragmentos

se genera en la fibra a un bajo número de cargas cíclicas y posteriormente se mantiene

constante hasta la cantidad de ciclos especificada para cada sistema fibra-matriz. Este

número de fragmentos generados a niveles de deformación relativamente bajos (teniendo

en cuenta que la fragmentación de la fibra bajo condiciones de carga estática, empieza a

partir del 5 % aproximadamente y alcanza la fragmentación total después del 8.5 %) es

atribuido a que al someter la muestra a fatiga mecánica con una frecuencia de 5 Hz, la

velocidad del ensayo estaría rigidizando la matriz durante la prueba, lo que permite una

mayor transferencia de esfuerzos interfaciales que conduce a una fragmentación de la fibra

a niveles de deformación inferiores [81].

Con el fin de observar la influencia de la velocidad de aplicación de cargas cíclicas

(frecuencia), sobre las propiedades visco-elásticas de la resina epóxica, se realizó un

análisis mecánico dinámico (DMA, por sus siglas en inglés), donde se analizó el

comportamiento del módulo de perdida y la tangente delta a 35 y 55 kPa, haciendo un

barrido de frecuencia desde 0.01 hasta 10 Hz, bajo tensión. En la Figura 3.14 fue posible

observar que la resina epóxica sometida a cargas cíclicas a una frecuencia superior a 6 Hz
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se comportará como un material completamente elástico, independientemente del esfuerzo

aplicado, ya que la tangente de delta tiende a cero en este punto, al igual que la componente

viscosa del material (módulo de perdida). Por lo tanto, cuando se realizaron los ensayos a 5

Hz la resina epóxica usada como matriz, se comportó como un material ligeramente más

rígido en las pruebas bajo fatiga mecánica, que en los ensayos bajo condiciones de carga

cuasi-estática, donde la componente viscosa juega un importante papel, teniendo en cuenta

que los ensayos se realizaron a una velocidad de 0.02 mm/min.

Figura 3. 14. Módulo de perdida y tangente delta determinados a 35 y 55 kPa mediante DMA de la resina epóxica usada

como matriz.

Después de dicho comportamiento, donde la relación l/d permanece constante con el

incremento del número de ciclos y se observa un punto de inflexión donde la relación l/d

disminuye drásticamente, este punto de inflexión se presenta a un menor número de ciclos

de carga en sistemas sin nanotubos de carbono (1 x 104 ciclos), mientras que en sistemas

con Fibra PRE-CNT se manifiesta después de alcanzar los 10 x 104 ciclos de carga. Esto es

atribuido a que la fractura de la fibra en sistemas con Fibra PRE se presenta en fragmentos
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de mayor longitud que en sistemas con Fibra PRE-CNT, por lo tanto, la resistencia a la

fractura de la fibra en los sistemas sin nanotubos de carbono es menor [82], y puede seguir

fracturándose por efecto de la fatiga mecánica. Sin embargo, después de 10 x 104 ciclos la

fragmentación de la fibra en estos sistemas parece llegar a su saturación, debido a que no

disminuye la relación l/d con la aplicación de 25 x 104 ciclos. Por su parte, el incremento

del módulo de elasticidad promovido por la incorporación de MWCNTs en la interfase en

sistemas con Fibra PRE-CNT, permitió la fractura de la fibra en fragmentos cortos en los

primeros ciclos de carga aplicados, incrementando así la resistencia a la fractura de los

fragmentos de fibra. Posteriormente a la aplicación de 10 x 104 ciclos de carga, los

fragmentos de fibra podrían estar siendo afectados por los efectos de la degradación por

fatiga mecánica tensión-tensión y por lo tanto disminuyen sus propiedades mecánicas [48],

permitiéndole a la interfase, aparentemente capaz de seguir transfiriendo cargas de la matriz

a la fibra, fracturar a la fibra en segmentos más cortos, lo que con lleva a una disminución

de la relación l/d en 25 x104 ciclos de carga.

El daño interfacial determinado para los sistemas evaluados en función de los ciclos de

carga (Figura 3.13), revela que en las muestras con fibras sin nanotubos de carbono se

presenta un incremento significativo del daño interfacial después de los 10 x 104 ciclos de

carga, mientras que en sistemas con Fibra PRE-CNT el daño interfacial no aumenta con el

incremento de los ciclos de carga aplicados y es de menor longitud que la determinada en

sistemas con Fibra PRE. Lo anterior permite confirmar que en sistemas sin nanotubos de

carbono, después de 10 x 104 ciclos de carga, la relación l/d no disminuyó debido a que la

extensión del daño interfacial en la fibra no permite una transferencia de esfuerzos

interfaciales eficiente, limitando la fragmentación de la fibra. Por lo contrario, en sistemas

con fibras PRE-CNT, la relación l/d disminuyó luego de aplicados 25 x 104 ciclos de carga,

debido a que la integridad interfacial no se vio afectada por el efecto de la fatiga mecánica,

permitiendo que los esfuerzos transmitidos tengan la capacidad de alcanzar la resistencia a

la fractura de la fibra.
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Con el fin de conocer la capacidad residual de transferencia de carga presente en la

interfase luego de fatigado el material se sometieron las muestras a fragmentación bajo

cargas cuasi-estáticas hasta un 10 % de deformación y estas muestras se identificaron con

las siglas “DCE”. En la Figura 3.15 se muestra la relación l/d y la longitud de daño

interfacial (DI) en función del número de ciclos de carga, para las muestras con Fibra PRE

y Fibra PRE-CNT, obtenidas durante fatiga mecánica (DFM) y después de la

fragmentación bajo condiciones de carga cuasi-estática (DCE).

Figura 3. 15. Comparación de la relación l/d y longitud de daño interfacial/diámetro de la fibra (DI) en función del

número de ciclos para sistemas con Fibras PRE y PRE-CNT durante fatiga mecánica (DFM) y después de fragmentación

bajo cargas cuasi-estáticas (DCE).

Se observó que el menor valor obtenido para la relación l/d (alcanzado en 25 x 104 ciclos de

carga) es de 74.39 y 60.08 en Fibra PRE-3.9 DCE y Fibra PRE-CNT-3.9 DCE,

respectivamente. Estos valores de l/d son superiores a los determinados en muestras libres

de efectos producidos por fatiga mecánica (Sección 3.3.1), lo que permite decir que la
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aplicación de cargas cíclicas (fatiga mecánica) previa induce daños estructurales en el

sistemas fibra-matriz que disminuyen la calidad de transferencia de esfuerzos entre las fases

del compuesto. Estos daños han sido relacionados con la pérdida de rigidez en la matriz y

daño interfacial, los cuales se hacen más importantes a un número de ciclos de carga alto y

a valores de deformación grandes [43], por lo que en el caso de estudio (deformación media

aplicada 3.9 %) se estaría induciendo deformación permanente en la matriz, debido a la

generación de esfuerzos por encima del límite de fluencia de la resina epóxica (Figura 2.5,

página 43).

Por otra parte, el comportamiento de la l/d en función del número de ciclos de carga en los

sistemas PRE y PRE-CNT después de ser sometidos a fragmentación al 10 % de

deformación (DCE), siguió el mismo patrón generado por fatiga mecánica (DFM) en los

dos casos; esto es un indicador de que la mayoría del daño inducido durante la prueba de

fragmentación se da sobre la extensión de la interfase de los fragmentos previamente

generados por fatiga mecánica, mientras que el proceso de fragmentación de la fibra en

función de la deformación aplicada es mínimo. Lo anterior es atribuido a que al existir

fragmentos inducidos en la fibra previamente al ensayo de fragmentación, se generan

esfuerzos cortantes en los extremos de dichos fragmentos que pueden propagar daño

interfacial en la fibra si los esfuerzos cortantes son superiores al esfuerzo de fluencia de la

matriz en la zona interfacial [80], el cual probablemente se vio afectado por la aplicación de

fatiga mecánica previa. El daño interfacial es posible corroborarlo con el grafico de

longitud DI (Figura 3.15), donde se puede observar que este incrementa notoriamente en

sistemas sin nanotubos de carbono (PRE-3.9 DCE), mientras que en sistemas con

MWCNTs en la interface, el aumento en el daño interfacial es menor, permitiendo soportar

la hipótesis de que los MWCNTs en la interfase restringen el progreso del daño interfacial

y podrían trasladarlo hacia la matriz [25, 83–86].

Finalmente, en 25 x 104 ciclos de carga la relación l/d no presenta diferencias significativas

entre los sistemas evaluados durante DFM y DCE, tanto en PRE-3.9 como en PRE-CNT-

3.9. De acuerdo a lo anterior, es posible decir que bajo las condiciones de daño estructural
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provocado en las muestras evaluadas por la aplicación de 25 x 104 cargas cíclicas, la

fragmentación de la fibra estaría llegando a su saturación, debido a que a este nivel de

ciclos de carga, la extensión del daño interfacial (Long.DI) es importante en sistemas sin

nanotubos de carbono (PRE-3.9), como se puede observar en la Figura 3.15; mientras que

en sistemas con MWCNTs en la interfase (PRE-CNT-3.9), la perdida en la rigidez de la

matriz no favorece la transferencia de esfuerzos necesarios para promover el proceso de

fractura de la fibra, cuando los fragmentos tienen una baja relación l/d y alta resistencia a la

ruptura.

3.4.2. Efecto de la magnitud de deformación media aplicada bajo condiciones de fatiga

mecánica sobre la eficiencia residual en la transferencia de esfuerzos interfaciales en

compuestos monofilamento con y sin nanotubos de carbono en la interfase

Con el propósito de evaluar la capacidad residual de los sistemas fibra-matriz, sometidos a

previa fatiga mecánica con deformación media 2.0 y 3.9 %, para transferir esfuerzos entre

las fases del compuesto, se determinó la resistencia al cortante interfacial residual ((IFSS

Residual)) en cada una de las muestras mediante el método descrito en el ítem 2.7. De igual

forma, se realizó el análisis del daño interfacial mediante la estimación de la extensión del

daño generado a través de la fibra después de la fragmentación, bajo condiciones de carga

cuasi-estática (DCE).

En la Figura 3.16, es posible observar que la resistencia al cortante interfacial residual no se

ve afectada por el incremento en el número de ciclos de carga aplicada, tanto en muestras

evaluadas con deformación media de 2.0 %, como en muestras sometidas a fatiga con

deformación media de 3.9 %. Lo anterior es atribuido a que en muestras PRE-2.0 CE y

PRE-CNT-2.0 DCE, no se observaron evidencias de tipos de daño a ningún nivel de

número de ciclos durante el ensayo de fatiga mecánica, como fragmentación de la fibra o

desprendimiento interfacial, que puedan representar un cambio en la transferencia de

esfuerzos entre la fibra y la matriz. Además, en sistemas con una deformación media de 3.9

% aplicada mediante cargas cíclicas, es preciso decir que a tal nivel de deformación media,
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podría presentarse cedencia en la matriz. Esto impide que durante el ensayo de

fragmentación bajo condiciones de cargas cuasi-estáticas, se de una eficiente transferencia

de esfuerzos interfaciales que permitan generar fragmentos adicionales a los producidos

durante el ensayo de fatiga mecánica (es importante tener en cuenta que la estimación de la

IFSS, se da en función de la relación l/d). Por lo tanto la IFSSDCE es determinada mediante

una relación l/d que sigue el mismo patrón en función del número de ciclos que el

observado en la fragmentación durante fatiga mecánica (Figura 3.15) y con el cual se

estimó la IFSSDFM, y por lo tanto la IFSS Residual no cambia con el incremento del número

de ciclos.

Figura 3. 16. Resistencia al cortante interfacial residual y longitud de daño interfacial/diámetro de la fibra (DI) en función

del número de ciclos, para muestras con y sin MWCNTs evaluadas a fatiga mecánica con deformación media aplicada de

2.0 y 3.9 %, y posterior deformación al 10 % bajo condiciones de carga cuasi-estática (DCE).
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Por otra parte, los valores de IFSS Residual cercanos a cero observados en sistemas PRE y

PRE-CNT sometidos a deformaciones del 3.9 % bajo fatiga mecánica, se presentan debido

a que durante la fragmentación bajo condiciones de carga cuasi-estática los esfuerzos

transmitidos de la matriz hacia la fibra no tienen la magnitud necesaria para generan una

ruptura en la fibra, adicional a la promovida en los ensayos bajo fatiga mecánica y por lo

tanto los esfuerzos se concentran en los extremos de los fragmentos y se propagan a través

de la interfase, produciendo daño interfacial. Mientras que los sistemas evaluados al 2.0 %

de deformación media, presentan una capacidad residual de transferencia de esfuerzos

cortantes de aproximadamente 31.6 MPa para muestras con Fibra PRE y de alrededor de

40.6 MPa con Fibra PRE-CNT; sin embargo, estos valores son inferiores a los obtenidos en

sistemas evaluados mediante la técnica de fragmentación bajo condiciones de carga cuasi-

estática, libres de fatiga mecánica previa (Figura 3.8, página 57). Lo anterior, podría ser

debido al efecto en las propiedades mecánicas de la matriz, específicamente a la relación

esfuerzo-deformación unitaria que presenta un comportamiento no-lineal y por lo tanto, una

leve disminución del módulo elástico, dado que la aplicación de cargas cíclicas con una

deformación media que genera esfuerzos cercanos al esfuerzo de fluencia de la resina

epóxica. Los valores superiores de IFSS Residual mostrados por PRE-CNT-2.0 DCE con

respecto a los determinados en PRE-2.0 DCE, se atribuyen a la presencia de MWCNT en la

interfase, que incrementan su módulo de elasticidad y retardan la propagación del daño

interfacial, permitiendo que el daño se extienda hacia la matriz y no a través de la zona

interfacial.

El gráfico de longitud de daño interfacial mostrado en la Figura 3.16, muestra que en

sistemas PRE-2.0 DCE, el daño interfacial presenta una mayor extensión que en sistemas

PRE-3.9 DCE, tanto a 0.1 x104 como a 25 x 104 ciclos de carga. La diferencia en el daño

interfacial podría estar relacionada con el daño previo inducido sobre la matriz durante los

ensayos de fatiga, donde las muestras sometidas a 3.9 % de deformación presentaron mayor

cedencia que los sistemas evaluados a 2.0 % de deformación media. Esto limitaría la

capacidad de la matriz de sistemas con deformación media 3.9 % para transferir esfuerzos a

través de la interfase durante el ensayo de fragmentación bajo cargas estáticas produciendo
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menor daño interfacial; mientras que la resina epóxica afectada en menor magnitud por el

nivel de deformación media inferior (2.0 %), puede trasferir los esfuerzos necesarios para

generar fragmentación de la fibra y con ello la aparición del daño interfacial. Lo anterior

puede ser corroborado en la Figura 3.17, donde se muestran los patrones de fotoelasticidad

de los diferentes sistemas fibra-matriz evaluados; aquí se observa que luminosidad, la cual

es un indicador de la presencia de esfuerzos inducidos, es mayor en muestras PRE-2.0

DCE, que en sistemas PRE-3.9 DCE.

Figura 3. 17. Patrones de fotoelasticidad obtenidos en sistemas fibra-matriz sometidos a fatiga mecánica hasta 0.1 x 104 y

25 x 104 ciclos de carga y posterior fragmentación bajo condiciones de carga cuasi-estática hasta el 10 % de deformación.

La diferencia en la longitud del daño interfacial entre muestras PRE-CNT evaluadas a 2.0 y

3.9 % no es significativa antes de alcanzar 1 x 104 ciclos de carga (Figura 3.16); esto es

debido a que los MWCNTs presentes en la interfase, restringen el crecimiento del daño

interfacial y minimizan el efecto que puede tener la diferencia en el daño por cedencia entre

la matriz sometida a ciclos de deformación media de 2.0 y de 3.9 %. Sin embargo, después

de 25 x 104 ciclos de carga, la diferencia en la longitud del daño interfacial, se hace mayor.

Algunos autores han reportado que a pesar de que lo esfuerzos cortantes lejos de los
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extremos de las fibras tienden a cero, la fibra experimenta esfuerzos de tensión radiales, los

cuales presentan su mayor magnitud hacia el centro de la fibra [48, 76, 78, 79]; por lo tanto,

dichos esfuerzos a tensión radiales aplicados de forma cíclica, podrían generar algún tipo de

daño interfacial al alcanzar valores de ciclos de cargas altos, tales como agrietamiento y/o

cedencia interfacial (los cuales no fueron detectados mediante la técnica de fotoelasticidad

después de la fatiga mecánica); y este daño se hace más evidente en PRE-CNT-2.0 DCE

que en PRE-CNT-3.9 DCE, cuando la muestra es sometida a fragmentación mediante

cargas cuasi-estáticas, por la diferencia en la capacidad de transferencia de esfuerzos de la

matriz de cada sistema. En la Figura 3.17, es posible observar que para muestras PRE-

CNT-2.0 DCE y PRE-CNT-3.9 DCE la diferencia entre los patrones de fotoelasticidad es

mínima para 0.1 x 104 ciclos, mientras que en 25 x 104, la luminosidad parece ser mayor en

PRE-CNT-2.0 DCE y la longitud del daño es levemente superior que en sistemas PRE-

CNT-3.9 DCE. Lo que corrobora una mayor transferencia de esfuerzos interfaciales en

sistemas previamente sometidos a fatiga mecánica con 2.0 % de deformación media, a

pesar de haber generado una longitud mayor de daño interfacial.
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CONCLUSIONES

Fue posible corroborar mediante la técnica de espectroscopía fotoelectrónica de rayos X

(XPS) realizadas sobre las fibras de carbono con y sin tratamiento de oxidación + pre-

impregnación, que es posible la funcionalización química de la fibra con grupos polares

como los grupos hidroxilo, ácidos carboxílicos y grupos epóxido que favorecen la química

superficial de la fibra de carbono para ser recubierta con MWCNTs y/o una matriz de

carácter polar. Además que el tratamiento efectuado no modifica significativamente a las

propiedades mecánicas de las fibras de carbono.

Por otra parte, se logró depositar MWCNTs sobre fibras de carbono modificadas

superficialmente con los tratamientos de oxidación + pre-impregnación, obteniendo una

buena distribución a lo largo de toda la fibra, sin que exista una disminución significativa

en las propiedades mecánicas de las fibras de carbono.

Los resultados de ángulo de contactó mostraron que con un tratamiento previo de oxidación

+ pre-impregnado sobre la fibra de carbono (Fibra PRE) es posible disminuir el ángulo de

contacto en un 51.93 % con respecto a las fibras sin sizing comercial (Fibras SS), lo que

podría generar un aumento en la capacidad de la fibra para ser mojada; ésto debido al

aumento en la compatibilidad entre materiales de igual naturaleza físico-química,

recubrimiento epóxico y matriz de resina epóxica. Además, al incorporar MWCNTs en la

superficie de la fibra de carbono con modificación superficial, el ángulo de contacto

disminuye con respecto a Fibra SS, efecto que fue atribuido a que la presencia de

MWCNTs en la superficie de la fibra podría incrementar la rugosidad superficial de la

misma y con ello la capacidad para ser mojada.

La eficiencia de la interfase fibra-matriz, en la transferencia de esfuerzos cortantes, se ve

altamente influenciada por el tratamiento superficial realizado a la fibra de carbono (Fibra

PRE), alcanzando un incremento en la resistencia al cortante interfacial de 45.54 %, efecto

atribuido a la posible formación de enlaces covalentes entre los grupos epóxido presentes
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en la fibra modificada superficialmente y las aminas del agente de entrecruzamiento; y a las

condiciones físico-químicas superficiales que promueven un mayor grado de mojabilidad

de la fibra de carbono con la resina epóxica.

Por su parte, los sistemas con MWCNTs en la interfase fibra-matriz, mostraron un

incremento en la capacidad de transferencia de esfuerzos cortantes interfaciales de 85.60 %

con respecto a la fibra sin sizing comercial; incremento atribuido a un aumento del módulo

de elasticidad en la zona interfacial, por la presencia de MWCNTs con buena interacción

físico-química de los nanotubos de carbono con la fibra de carbono y la resina epóxica, lo

que permite una mejor transferencia de esfuerzos cortantes entre la fibra y la matriz, debido

a que la matriz en su zona interfacial presenta menor fluencia ante la aplicación de carga.

El incremento del módulo de elasticidad en la zona interfacial fue corroborado mediante la

observación de patrones de fotoelasticidad, donde se observó que en sistemas con Fibra

PRE-CNT, se presenta una zona de transferencia de esfuerzos más intensa que en sistemas

con fibras SS y PRE, la cual se extiende en dirección perpendicular a la interfase. De igual

forma, se analizó el modo de falla en micrografías SEM de la zona de desprendimiento

interfacial de gotas depositadas y extraídas de la fibra de carbono, donde se observó que la

propagación del daño se da sobre la resina epóxica, que hace las veces de matriz, y no en la

zona interfacial Fibra-MWCNTs-Matriz, esto debido a que el módulo de elasticidad en la

zona interfacial es mayor que en la de la matriz.

De la evaluación de las propiedades micromecánicas cuando el compuesto monofilamento

se encuentra sometido a cargas cíclicas, se concluye que mediante la aplicación cíclica de

una deformación media de 2.0 %, no se genera fragmentación en la fibra de carbono, por lo

tanto los esfuerzos cortantes hacia el centro de la fibra tienden a cero; mientras que, con

una deformación cíclica media de 3.9 % se produce la fragmentación de la fibra y con ella

un daño interfacial promovido por la aparición de esfuerzos cortantes en los extremos de

los fragmentos.
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Por otra parte, la relación dl / permanece constante hasta cierto número de ciclos de carga

(1 x 104 y 10 x 104 ciclos, para PRE-3.9 y PRE-CNT-3.9, respectivamente) y posterior a

esto, disminuye drásticamente. El comportamiento de esta disminución dependió de la

propagación del daño interfacial y de las propiedades mecánicas de la fibra, las cuales

pueden variar en función de su longitud y del daño sufrido por efectos de degradación por

fatiga mecánica tensión-tensión.

Después de someter los sistemas fibra-matriz, previamente fatigados, a fragmentación bajo

condiciones de carga cuasi-estática, se obtuvieron valores de dl / iguales a 74.39 y 60.08,

para muestras con Fibra PRE-3.9 y Fibra PRE-CNT-3.9, respectivamente; estos valores son

superiores a los obtenidos en muestras libres de fatiga mecánica. Lo anterior, permite

concluir que el previo sometimiento a fatiga mecánica afecta la transferencia de esfuerzos

interfaciales, debido a la perdida de rigidez en la matriz y daño interfacial, factores que se

hacen más importantes a un alto número de ciclos de carga y a altos valores de

deformación.

Además se observó que el mecanismo de daño que dominó durante el proceso de

fragmentación bajo condiciones de carga cuasi-estática, en muestras con previa fatiga

mecánica (deformación media de 3.9 %), fue el crecimiento del daño interfacial; el cual

mostró un incremento significativo en muestras sin MWCNTs en función del número de

ciclos de carga, mientras que en sistemas fibra-matriz PRE-CNT-3.9, el incremento en el

daño interfacial es menor y no aumenta con el número de ciclos de carga aplicados. Lo

anterior permitió corroborar la hipótesis de que los MWCNTs en la interfase restringen el

progreso del daño interfacial.

Por su parte, los sistemas fibra-matriz con previa fatiga mecánica a 2.0 % de deformación

media, mostraron tener una mejor resistencia al cortante interfacial residual, que los

sistemas previamente fatigados a 3.9 % de deformación media. Esta diferencia fue atribuida

a que mientras en sistemas PRE-3.9 DCE y PRE-CNT-3.9 DCE no se logró incrementar

significativamente la fragmentación de la fibra durante el ensayo de fragmentación bajo
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condiciones de cargas cuasi-estáticas (lo que conllevó a una ResidualIFSS alrededor de

cero); en sistemas con deformación media a fatiga de 2.0 %, se presentó fractura de la fibra

y posterior desprendimiento interfacial, permitiendo alcanzar valores de ResidualIFSS de

aproximadamente 31.6 MPa para muestras con Fibra PRE y de alrededor de 40.6 MPa con

Fibra PRE-CNT.

La longitud de daño interfacial medida en muestras fatigadas con diferentes deformaciones

medias mostró que hay una mayor propagación cuando la deformación media es del 2.0 %,

tanto en muestras sin nanotubos de carbono como en sistemas fibra-matriz con MWCNTs.

Este comportamiento fue atribuido a que en sistemas con 2.0 % de deformación media

aplicada, la matriz no se ve considerablemente afectada por la aplicación de ciclos de carga,

por lo tanto esta matriz tiene la capacidad de transferir una mayor cantidad de esfuerzos a

través de la interfase, causando un mayor daño interfacial.

Finalmente, la diferencia en la longitud de propagación del daño interfacial entre muestras

deformadas al 2.0 % y al 3.9 % en sistemas con nanotubos de carbono en la interfase no es

significativa, y solo se hace significativa después de alcanzar los 10 x 104 ciclos de carga.

Siendo esto debido a que la presencia de MWCNTs logra minimizar la propagación del

daño interfacial fibra-matriz. Sin embargo, después de 10 x 104 ciclos de carga, el efecto de

la aplicación de cargas cíclicas, que induce esfuerzos cíclicos a tensión, radiales a la fibra

de carbono, podrían generar daño interfacial, tales como agrietamiento y/o cedencia

interfacial, que promueve la propagación del daño interfacial a altos niveles de ciclos de

carga.
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