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ПРЕДИСЛОВИЕ РЕДАКТОРА

В настоящее ^время ни на одном языке не существует 
полного курса физики полимеров, который можно было бы срав
нивать с курсом физики О. Д. Хвольсона, немецким «Хандбух фюр 
(|)изик» или мтгоготомным курсом теоретической физики Ландау и 
Лифшица. Впрочем, в эпоху научно-технической революции и пол
ные курсы «просто» физики или даже «только» теоретической 
(|)изики становится написать не только трудно, но, пожалуй, и не- 
иозможно. Видимо, классическая серия Ландау и Лифшица яв
ляется последним более или менее полным курсом части физики.

Поэтому вряд ли можно претендовать и на изложение в сжатой 
форме полного курса физики полимеров, тем более, что эта область 
(1)изики молодая и эволюционирующая не вполне обычным обра
зом: хорошо известно, что физика и химия полимеров возникли с 
сильным запаздыванием, и технология полимеров опередила их 
на несколько десятилетий. Это породило разнобой даже в некото- 
р|)1х определениях, массу семантических неопределенностей и до 
сих пор не решенных проблем, касающихся способа изложения 
материала, не говоря уже о фундаментальных проблемах самой 
(|)изики. Соответственно, учебников или учебных пособий по физике 
полимеров почти нет.

Отечественная, или переводная литература по физике полимеров 
носит скорее монографический характер. Исключение составляют 
книги Бреслера и Ерусалимского «Физи-ка и химия макромолекул» 
|1| и недавно вышедшая «Структура и механические свойства поли
меров» Гуля и Кулезнева [2]. Но первая из книг, как явствует из 
се пазвания, посвящена макромолекулам, вторая предназначена 
Д.ЛЯ студентов не физиков (можно было бы иазватб и ряд других 
пособий с выраженным —  в силу особенностей эволюции физики и 
химии полимеров —  технологическим уклоном). Написанной физи
ками книги, где трактовались бы основные свойства, полимеров в 
массе, их статистическая механика, термодинамика и физическая 
кинетика —  вообще нет, а в ряде компилятивных курсов проблемы 
физической кинетикй, термодинамики и статистической механики 
полимеров (которые необходимо рассматривать в связи со струк
турной механикой) были донельзя искажены.

Если говорить о с е г о д н я  физики полимеров, то это — моле
кулярная и «надмолекулярная» физика, требующая для своего

1* - 3



развития специфической трансформации аппарата «низкомолекуляр
ной» физики. С этих позиций и написана книга Г. М. Бартенева и 
Ю. В. Зеленева.

К этому следует добавить, что заслуженный деятель науки, 
доктор химических наук, профессор Г. М. Бартенев, работающий 
заведующим лаборатории структурообразования института физи
ческой химии АН СССР, является главой известной советской 
научной школы в области физики органических и неорганических 
полимеров. Его исследования в основном посвящены вопросам фи
зической кинетики и структурной механики полимерных каучуко
подобных материалов и неорганических стекол.

Представитель этой же научной школы доктор физико-матема
тических наук, профессор Ю. В. Зеленев, работающий заведующим 
кафедрой физики в Московском текстильном, институте, занимается 
исследованием взаимосвязи строения и молекулярной подвижности 
полимеров. Его вклад в физическую кинетику полимеров связан 
с обоснованием важного'принципа их исследования —  релаксацион
ной спектрометрии, позволяющей изучать свойства полимеров на 
разных уровняд их молекулярной и надмолекулярной организации 
в широких температурно-частотных диапазонах.

Как уже упоминалось, нейтральных эрудитов типа О .'Д . Хволь
сона в физике полимеров нет (да и вряд ли они остались в физике 
вообще). Поэтому требование о высоком профессиональном 
уровне авторов а priori предполагает у них наличие своей точки 
зрения. А  это подразумевает и форму подачи материала. У каждой 
школы, заслуживающей этого названия, должен быть, в некотором 
роде, свой подход к физике полимеров. В этом нет ничего плохого 
или противоестественного, если учесть, к тому же, молодость фи
зики полимеров как самостоятельного раздела физики. Я с тем 
большим спокойствием позволяю себе утверждать это, что книга —  
еще в черновом варианте,—  получила высокую оценку такого авто
ритета в области физики полимеров, каким является член-корр. 
АН СССР В. Н. Цветков, лидер существенно иной школы, испове
дующей совершенно иную точку зрения на то, как должны быть 
расставлены акценты в физике полимеров.

Попытки писать о полимерах все и вообще заранее обречены 
на неудачу, и даже в получивших широкое распространение книгах 
бесспорно компетентных в области химии и физической химии 
авторов содержатся ошибки, порожденные тем, что, вторгаясь в 
некоторые области физики, эти авторы пренебрегают к о л и ч е с т 
в е н н ы м и  п о д х о д а м и  там, где они нй самом деле н е о б х о 
д и м ы ;  в итоге получаются, в лучшем случае, очень спорные 
выводы, которых легко можно было бы избежать, прибегнув к 
простым расчетам. Число примеров, обосновывающих развиваемый 
тезис, можно было бы сделать весьма большим; укажу лишь, что 
применение элементарных принципов корреляционного анализа 
без всякой дискуссии показало бы наличие дальнего порядка в 
целлюлозе, а значит и ее кристаллическую природу (если только не
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пытаться трансформировать само понятие «кристалличность», что 
делалось, хотя такне попытки являются абсурдом).

Однако, если глава физической школы исповедует свой взгляд 
на физику, то некоторые параграфы его книги, затрагиваюшие дру- 
|'ие взгляды, могут содержать весьма спорные утверждения. Основ
ную свою задачу как редактора я и определил, как предотвраще
ние подобных спорных интерпретаций.

В то же время право авторов представлять даж е в учебном 
пособии идеи своей школы не освобождает их и редактора (при
надлежащего к другой школе) от обязанности ознакомить читате
лей и с иными взглядами на вещи и подходами.

При редактировании гл. V, VH  и VÏII мне существенную по
мощь оказали Ю. Н. Панов, Т. И. Борисова, Л. Л. Бурштейн, 
Л. М. Лобанов, В. Д . Шевелев и А. И. Кольцов, которым выражаю 
свою искреннюю признательность,

С. Я- Френкель

ПРЕДИСЛОВИЕ АВТОРОВ

В настоящее время курсы физики полимеров (или 
некоторые разделы этих курсов) читаются на физических и хими
ческих факультетах университетов и педагогических институтов, 
а также в ряде технических вузов.

Для химических и химико-технологических специальностей 
вузов имеются учебные пособия с выраженным физико-химическим 
уклоном' [1— 5]. Однако в них не учитываются фундаментальные 
нрипципы статистической физики, физической кинетики и частично 
термодинамики («обычной», а не «химической» или «технической»), 
а также ие используются математические методы физики, что при- 
1 1('ло к разнобою и нечеткости при описании структуры и свойств 
полимеров в конденсированном состоянии. .Непосредственным 
источником нечеткости, касающейся представлений о структуре 
полимеров, особенно некристаллических, является игнорирование 
'1'лкого определяющего кинетического параметра, как подвижность 
(топловое движение) ее элементов на разных уровнях структурной 
()|)га1 шзации.

П|)и наличии в отечественной литературе ряда специализиро- 
ианиых монографий по отдельным вопросам физики полимеров 
|Г)--11] нет ни учебника, ни учебного пособия по полимерам для
(1)пзиков. Можно лишь упомянуть книгу Бреслера и Ерусалимского 
«<|)изика и химия макромолекул» [1], но, во-первых, она вышла 
К) лет назад и частично устарела, а, во-вторых, в ней совершенно 
но затрагиваются вопросы физики полимеров в конденсированном 
состоянии.

На протяжении последних 20 лет авторами читались циклы лек
ций по физике полимеров для студентов и аспирантов ряда высших



учебных заведений Москвы и других городов Советского Союза 
(Московском и Кабардино-Балкарском государственных универси
тетах, Московском текстильном институте. Московском -химико
технологическом институте им. Д. И. Менделеева, Московском 
институте электронного машиностроения и Московских педагогиче
ских институтах им. В. И. Ленина, Н. К. Крупской и В. П. Потем
кина), а также в теоретических специализированных школах по 
структуре и свойствам полимеров (Ужгород, 1968 г.) и по релак
сационным явлениям в полимерах (Ленинград, 1969 г.). Материалы 
этих лекционных курсов и положены в основу данного учебного 
пособия, адресованного прежде всего студентам старших курсов 
и аспирантам физических факультетов университетов и педагоги
ческих институтов. Поэтому настоящее учебное пособие предусмат
ривает определенный уровень подготовки читателей.

Прежде всего, предполагается, что читатели в достаточной мере 
хорошо ориентируются в термодинамике, физической кинетике и 
статистической физике, скажем, в объеме недавно изданных, курсов 
Ансельма [12] или Румера и Рывкина [13]. Это означает, что они 
поймут принципиальнее важные математические выкладки в гл. III,
IV и VI и в то же время смогут сами дополнить простыми расчета
ми те главы и параграфы, где в силу ограниченности объема 
соответствующие расчеты опущены.

Далее принимается, что читатели знакомы с основами теории 
колебаний и механики в рамках общих курсов физики для физиче
ских факультетов вузов.

Наконец, укажем, что пособие адресовано читателям, имеющим 
знания в области физики и физической химии полимеров. Как 
минимум, они должны быть знакомы с этими дисциплинами в 
объеме упомянутой книги Бреслера и Ерусалимского [1]; мы реко
мендуем также для лучшей ориентировки в проблематике физики 
полимеров предварительно прочитать недавно вышедшую в пере
воде и под редакцией Платэ популярную, но свободную от какой" 
либо вульгаризации книгу Трилора «Введение в науку о полиме
рах» [14] и очерк С. Я. Френкеля [15, с. 176— 270].

Физика полимеров в той части, которая рассматривает поли
меры как конструкционные материалы, является сравнительно но
вым разделом физики твердого тела [15]. Физику твердого тела, и 
физику полимеров в частности,"интересует связь между строением 
и свойствами веществ. Л юбые твердые тела, в том числе и поли
меры, представляют собой сложные системы, в которых можно 
выделить ряд важнейших подсистем (решетка, молекулы, атомные 
ядра, система электронов, система спинов, фононы и др.). Хотя 
указанные подсистемы связаны между собой, воздействия на твер
дые тела различных силовых полей (механических, электрических 
и магнитных) вызывают раздельное проявление их особенностей. 
Этим определяется эффективность изучения взаимосвязи строения 
и физических свойств различных твердых тел методами электрон
ного парамагнитного и ядерного магнитного резонанса, а также 
диэлектрическими и акустическими методами.



Настоящее пособие —  это введение в физику конденсированного 
состояния в основном некристаллизующихся полимеров. Выбор 
мтот обусловлен следующими соображениями.

1. Одним из наиболее характерных свойств полимеров, зало
женных уже в самой структуре линейных макромолекул, является 
способность к большим обратимым деформациям (выс.окоэластй- 
чсские деформации, каучукоподобная эластичность). Релаксацион
ная природа высокоэластической деформации полимеров впервые 
была установлена в СССР Александровым и Лазуркиным. Высоко- 
•лпастичность реализуется лишь в определенном температурном 
диапазоне; на нижней границе этого диапазона полимеры перехо
дят в твердое (точнее, твердообразное) состояние, а на верхней 
('таповятся более или менее обычными жидкостями, хотя и с высо
кой вязкостью. Эти гйреходы не связаны с изменением структуры, 
т. е. не являются фазовыми, а имеют чисто кинетическую (релак
сационную) природу. Границы этих переходов (как, впрочем, и 
(¡шзовых) не являются незыблемыми и зависят от давления, внеш
них полей и т. д. Однако, в отличие от фазовых переходов, положе
ние этих границ очень сильно зависит от скорости воздействия на 
систему.

Кристаллизующиеся полимеры в твердом состоянии ведут 
('('бя во многом, как обычные твердые тела, и образование кристал- 
•мпческой решетки практически полностью подавляет их специфи- 
Ч1 'ские механические (релаксационные) свойства.

2. Другое фундаментальное релаксационное свойство полиме
ром связано с их способностью к стационарному (или нестационар
ному) продольному течению, могущему привести к переходу 
системы в ориентированное состояние; на этом основаны все совре* 
мс'нтле методы получения химических волокон.

Продольному течению противодействуют силы поверхностного 
нлтяжепия и обратимые компоненты деформации; поэтому реали- 
:и)иат1> его возможно лишь во вполне определенном диапазоне 
скоростей растяжения и температур. В кристаллизующихся поли
мерах осуществить продольное течение можно лишь при высоких 
и 'мисратурах (выше температуры плавления) и обычно это тече
ние приводит к ориентационной кристаллизации (см: гл. V I) .

3. Соответственно, рассмотрение указанных фундаментальных 
cHdiicTB и переходов между различными релаксационными состоя- 
пи'лми (о терминологии см. гл. I) должно вестись с позиций физи
ческой кинетики, подкрепленных термодинамикой и статистикой. 
11м('ппо таков характер изложения в основных главах книги 
(с II по V III ) .

4. С ужесточением цепей постепенно утрачивается способность 
к большим обратимым деформациям и сглаживаются границы 
между релаксационными состояниями. Хотя сами по себе жестко- 
п,еииыс полимеры представляют большой теоретический и практи- 
'нч'кин интерес (очень коротко они рассмотрены в § 2 гл. I ) ,  де- 
'1 ;|,)1 ьпый их анализ увел бы нас в сторону. В равной мере, кристал- 
.мизация гибкоцепных полимеров, существенно влияя на их



структуру, совершенно исказила бы релаксационные характери
стики, четко прослеживаемые на некристаллизующихся полимерах. 
А, повторяем, понимание кинетической природы релаксационных 
состояний полимеров является первым и необходимым щагом в 
изучении физики полимеров вообще.

Некоторые аспекты кристаллического состояния рассмотрены 
в связи со свойствами ориентированных систем и с методами «зон
дирования» структуры полимеров (гл. VII и V III) .  Но в целом 
кристаллическое состояние и фазовые переходы нами не рассмат
ривались. Во Введении и гл. I цроизведена своего рода «отбраковка» 
материала: речь идет не столько о том, чему посвящена книга, 
сколько о том, чему она не посвящена.

В соответствии с изложенными позициями в книге очень кратко 
освещены общие сведения о структурной организации полимеров и 
о подвижности элементов структуры. Обсуждаются основные во 
просы физической кинетики, термодинамики и статистической фи
зики полимеров. Рассматриваются процессы ориентации и вязкого 
течения полимеров разного строения, находящихся в различных 
релаксационных состояниях. С учетом современных представлений 
о молекулярном строегКии и структурной организации аморфных 
полимеров обсуж даются особенности проявлений их электрических 
и магнитных свойств.

В то же время не рассматриваются прочность и разрущение 
полимеров, кроме некоторых специальных проблем (гл. V I ) ,  а так
же внешнее трение и износ полимеров, так как недавно- были 
изданы соответствующие монографии [6, 16, 17].

По просьбе авторов Введение, §§ 1, 2 гл. I, § 1 гл. II, § 6 гл. VI 
и заключения ко всем главам написаны С. Я. Френкелем, а § 3, 4 
гл. I и § 2 гл. II —  нами совместно.

Гл. V  была просмотрена Ю. Н. Пановым, гл. VI —  А. А. Вали- 
щиным, гл. VII —  Б. И. Сажиным, А. М. Лобановым, Т. И. Борисо
вой, Л. Л. Бурщтейн, а гл. VIII — В. А. Шевелевым и А. И. Коль
цовым, сделавшим ряд полезных замечаний и внесших важные 
предложения, большинство которых было авторами учтено при 
доработке соответствующих материалов. Авторы выражают им за 
это свою искреннюю признательность.

За ряд полезных советов авторы выражают благодарность 
Г. Л. Слонимскому и Г. В. Виноградову.

Авторы признательны чл.-корр. АН С С С Р 'В . Н. Цветкову, кри
тически просмотревшему рукопись учебного пособия в целом.

Г. М. Бартенев^ 
Ю. В. Зеленев •



ВВЕДЕНИЕ

^  В официальной системе классификации естественных 
наук (см. приложение к инструкции В А К  1972 г. или документы 
Президиума Академицх-Наук ССС Р) физике полимеров отведена 
весьма скромная позиция, обозначаемая «Физика и механика по
лимеров», причем союз «и» в этом классификационном определе- 
пни нуждается в специальном комментарии. Это самое «и» отно> 
сится к издержкам эволюции науки о полимерах, которая на не
сколько десятков лет отстала от технологии полимеров, на поверку 
оказывающейся технологией полимерных материалов —  конструк- 
)щоиных пластмасс, резин, синтетических волокон, органических 
стекол, пленок и т. д. Разумеется, эксплуатационные характери
стики этих материалов в первую очередь определяются их механи
ческими свойствами. Отсюда пресловутое «и». Но сводить всю фи- 
:ип<у полимеров к обоснованию материаловедения, а всё использо- 
напие полимеров ограничивать конструкционными и иными мате
риалами (в обычном значении этого слова) это почти то же, что 
сводить всю физику металлов к металлургии, забывая об  электро
магнетизме, как основе современной энергетики..'Подробно об этом 
см. очерк [15, с.̂  176— 270].

У полимеров есть присущие только им черты, которые и опре
деляют их место в физике, а равно и сам предмет физики полиме
ров. Одной из первых таких черт, проявляющихся на макроскопи
ческом уровне (и поэтому ранее других обнаруженной), является 
способность к большим обратимым деформациям —  каучукоподоб- 
пой эластичности в технике и мышечному сокращению в биологии.

П оэтом у при первых попытках определения физики полимеров 
ей было выделено «собственное место» в физической механике 
твердых тел. Это, однако, неверно в принципе (сегодня это кажет
ся очевидным), ибо каучукоподобное состояние, строго говоря, ана- 
.1101414110 жидкому, с той только разницей, что изменения размеров 
II (|)ормы полностью обратимы. Впрочем, при всестороннем сжатии 
каучуки и резины ведут себя как обычные твердые тела. Отнесе-.. 
пне физики полимеров к определенной категории агрегатного, со-. 
стояния еще больше запуталось, когда первые т е о р и и  каучуко- 
иодобной эластичности (см. гл. П1 и IV) выявили энтропийную:, 
|||)проду этой эластичности, аналогичную упругости газов[

Лля выхода из тупика потребовалось разработать молеку- 
.мя1)иую теорию высокоэластичности;, эхо дало резкий толчок к



. развитию физики макромолекул и тут же породило новую тенден
ц и ю — считать физику полимеров «разросшейся областью » моле
кулярной физики. Это тоже неверно хотя бы потому, что механика 
полимеров реально существует, но вряд ли кому-нибудь придет 
в голову называть механику частью молекулярной физики.

Выход и з 'э ти х  семантических затруднений, в неявной форме 
впервые указанный, по-видимому, Я. И. Френкелем [18, гл. VIII], 
а в более явной Каргиным и Слонимским [19], состоит в том, что 
физику полимеров надо рассматривать, «привязывая» ее не к 
привычным агрегатным состояниям, а как физику особой формы 
конденсации вещества (не надо только путать здесь общее поня
тие конденсация  с одним из конкретных способов получения поли
м ер ов—  поликонденсацией), которая обладает таким же правом 
на самостоятельное существование, как, скажем, металлическое 
состояние.

Главным в металлическом состоянии является делокализация, 
или коллективизация электронов, чем обусловлены электромагнит
ные свойства, отличающие металлы-от других веществ [20]; Впрочем, 
металлы можно перевести и в газообразное состояние; при этом, 
однако, исчезает их главная отличительная черта и электррны 
окажутся связанными со «своими ядрами».

Основными в структуре полимеров или, точнее, в полимерном 
состоянии, являются' размеры и периодическое или псевдопериоди- 
ческое (в сополимерах) строение молекул. Здесь особо следует 
подчеркнуть не всеми^ понимаемое обстоятельство, что именно 
л и н е й н ы е  цепные макромолекулы —  наиболее типичные «выра
зители» полимерного состояния. К ним примыкают умеренно раз
ветвленные и умеренно сшитые (типа резин) системы, где цепочеч
ная индивидуальность ветвей или участков между узлами сетки в 
достаточной мере сохраняется.

Поэтому структурная организация полимеров лишь на первый 
взгляд моделируется по аналогии с обычными твердыми телами, 
т. е. как сложная система, в которой можно выделить ряд главных 
подсистем (кристаллическая решетка в целом,. ' элементарная 
ячейка, узлы, молекулы (или ионы), атомные ядра, их электрон
ные оболочки и т. д.) . В случае полимеров даже при наличии кри
сталлической решетки есть одна действительно г л а в н а я  под
си стем а—  макромолекула, представляющая собой линейно-перио
дическую структуру из большого числа элементов — повторяю
щихся звеньев цепи; автоматически это порождает в макроскопиче
ской системе, безотносительно к тому, обладает ли она собственной 
периодической упорядоченностью (кристалличностью), некие о со 
бые направления, где вместо -^андерваальсовых сил действуют 
химические связи.

Возможность выделить эти основные направления утрачивается 
(это и есть упомянутое плохо понимаемое обстоятельство) по мере 
увеличения густоты разветвлений или сетки; в пределе исчезает 
физическое различие между полимерной сеткой и ковалентным
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кристаллом; типичными примерами являются алМаз, графит илй 
кварц.

В линейных полимерах макромолекулы представляют собой 
цепочечные последовательности повторяющихся звеньев, число 
которых обычно настолько велико, что уже саму макромолекулу 
надлежит трактовать как статистический ансамбль, подчиняющий
ся, однако, несколько необычной термодинамике малых си стем . ' 
И этих системах некоторые интенсивные параметры становятся 
'жстенсивными и наоборот [21, с. 229, 234, 240]; сами макромоле
кулы способны претерпевать фазовые переходы, размазанные, од-; 
нако, по температуре и времени (что, впрочем, является лишь след
ствием правила Онзагера: абсолютно резкий фазовый переход воз
можен только для бесконечно большого кр и ста л л а )— и это 
сказывается на Макроскопическом уровне, когда фазовые переходы 
осуществляются на «фоне» уже свершившегося более фундамен- 
•гальпого перехода в полимерное состояние.^ Вопрос о правомочно- 
с гн трактовки перехода в полимерное состояние как особого фазо
вого перехода достаточно обстоятельно н е . рассматривался, но 
аргументы в пользу этой точки зрения приведены в упоминавшемся 
очерке [15, с. 176— 270] и в более поздних работах [22]. Главными 
аргументами являются полная применимость критериев переходов, 
связанных с группами симметрии; [23], возможность изображения 
рявповеспой полимеризации или поликонденсации в виде обьшных 
днш'рамм свободная энергия —  температура (с поправками на 
м;|.пость систем, которые особенно существенньГ на ранних стадиях 
процесс^а) и соображения, основанные на двухсторонней огранп- 
мспности температурного диапазона устойчивости полимерной серы 
12^, т. 2, с. 363— 371].

Таким образом, в результате полимеризации или иного цепного 
н,/1 н ступенчатого процесса возникают обладающие высоким уров
нем автономности подсистемы, главной особенностью которых яв- 
,1 1 ',потея даже не размеры или способность к их изменению, а спо
собность к храпению, передаче и реализации информации. Дейст* 
шиелыю, как правило, макромолекулы нельзя представить в виде 
континуума экземпляров; они не вырождены, каждая отличается 
о г другой хотя бы способом чередования звеньев^'/

В самом деле, мы можем рассмотреть бйй'арный сополимер, 
состоящий из беспорядочно чередующихся звеньев А и В:

А — В - В — А— В - А - А — А - . . . — А — В - В

. 1'сли общее число связей в такой цепи равно п (т. е. степень 
нолнморпзации равна п 1), то, как легко убедиться, при равен- 
С1'ве числа звеньев А и В молекулу из {п-\-\) звеньев можно 
построить (если считать. только слева направо) 2̂ * способами. 
Иными словами, такая молекула может содержать п битов инфор
мации.

Вот еще более яркий пример: все звенья одного типа, допустим, 
1Н1Да — СНг— С Н К — , но радикал К может быть ориентирован по 
обо стороны плоскости, в которой располагается вытянутая цепь.
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Если в последователы-юстй этих ориентаций нет никакого НоряДКй 
(атактический полимер; см. гл. I) , то цепь можно изобразить, как 
на рис. 1.

Макромолекулы полимеров соответствующего химического с о 
става и строения имеют вполне определенное пространственное 
расположение — конфигурацию. Изменение такого пространствен
ного расположения (переход от одной конфигурации к другой) 
возможно лишь при разрыве химических связей.

Рис. ,1. К воп р осу  о различимости макромолекул идентичного 
состава, но с различной конфигурацией (круж ки — атомы С, 
атомы Н не показаны).

Нетрудно убедиться, что цепь, состоящая из п +  1 вполне оди
наковых звеньев, все же может быть реализована в тех же 2" 
различных вариантах, или конфигурациях. Одна конфигурация 
будет отличаться от другой характером чередования ориентаций 
радикалов К относительно плоскости цепи.

Число конфигураций ' существенно увеличится при нарушении 
регулярности присоединения звеньев *.

Рис. 2. Регулярное (1) и нерегулярное (2, 3) присоеди
нение звеньев в цепи винилового полимера — C H 2— CH R— ;
2 — «голова  к голове»; 3 — «хвост к хвосту».

При нарушении регулярности получаются так называемые 
присоединения типа голова к голове или хвост К/Хвосту (рис. 2).

Другое возможное нарушение регулярности связано с выходом 
одного углеродного атома из плоскости цепи (рис. 3).

Как будет ясно из гл. I, число возможных конфигураций макро
молекулы со степенью полимеризации п +  1 может во много раз 
превосходить 2” ; ограничивая в определенной мере и определен
ным образом степени свободы каждого элемента ансамбля (т. е..

* Отметим, что такие «ошибки синтеза», вполне аналогичны биологическим 
мутациям на молекулярном уровне
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мономерного звена), конкретная конфигурация несет в себе ин- 
([юрмацию обо  всех допустимых изменениях внешней формы — или 
конформациях, — которые может претерпеть макромолекула в ре
зультате внутрицепного (-«микроброуновского») теплового движе- 
иия, представляющего собой реализацию этих степеней свободы. 
В отличие от конфигурационного превращения, изменение конфор
мации макромолекулы не сопровождается разрывом химических 
связей (может иметь место лишь преодоление «физических» связей).

Соответственно, число способов упаковки макромолекул в по
лимерном теле весьма велико и физические свойства этого тела 
1Ю многом зависят от того, каким о б 
разом, оно было «собрано» и ^ м а к -  
ромолекул и какие они при этом 
имели конформации.

Никакой аналогии подобной си
туации в простых телах нет.

При воздействии тепловых или 
силовых полей изначальный харак
тер структуры меняется, но не так, 
как в простых телах, а посредством 
серии элементарных движений от
дельных участков макромолекул,
приводящих к изменению их конформаций. Даж е при обычных фа- 
;н)1!ых переходах следует различать конфигурационный и конфор- 
мациоиный вклады А Я  и А5 в энтальпию и энтропию перехода, 
сиязапные, соответственно, с изменением характера взаимного 
расположения макромолекул (в простых телах все этим конфигу- 
рациопным вкладом и ограничивается) и их конформаций. При 
||.;|авлении, например, вклад изменения конформ'ационной энтропии 
и температуру перехода

А//] Л/ / 2

Рис. 3. Н ерегулярность типа «лиш
ней» боковой группы.

Тп-- ( 1)

(индексы 1 н 2 соответствуют конфигурационной и конформацион- 
мои энтропии и энтальпии) часто оказывается определяющим. Ве- 
,)п1 чнпа А52, непосредственно связанная с гибкостью макромолекул 
\24, т. 1, с. 614— 620] в значительной мере предопределяет, быть ли 
иолимеру каучуком, стеклом, теплостойким высокомодульным во
локном и т. д. (см. гл. V I) .

Итог краткого анализа специфических факторов, привносимых 
||о,1тм ерностью  макромолекул в физику высокомолекулярных со- 
сд,1 1 1 К'1 1 ий, мы можем сформулировать следующим образом.

I. Достаточно протяженные линейные макромолекулы предста- 
иляют собой упрощенную одномерную версию шредингеровского. 
апериодического кристалла и являются носителями определенной 
1П1(1)ормации. Физической; или стереохимической характеристикой 
чтон информации является конфигурация макромолекул'. Сущест- 
ионание такой нестираемой конфигурационной информации лежит 
II основе молекулярной кибернетики, частью которой можно считать 
молекулярную биологию [8, 15]. . . ' '
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п . Конфигурационная информация реализуется только при на
личии подвижности,, которая определяется как гибкостью изолиро
ванной макромолекулы, так. и межмолекулярными взаимодействия
ми, о которых мы пока не говорили (см. § 1 гл. I). Гибкость, или 
способность приобретать большее или меньшее число конформаций, 
прямым образом «закодирована» в конфигурации.

Растянутая за концы и затем предоставленная самой себе 
макромолекула за некоторое время т, именуемое временем струк
турной релаксации, приобретает наиболее вероятную конформацию 
статистического клубка. И наоборот, растянуть клубок за концы 
до гранс-зигзага, изображенного на рис. 1 и 2, мгновенно невоз
можно: на это требуется время того же порядка х.

В конденсированном состоянии, в результате взаимодействий 
смежных звеньев разных цепей, подвижность снижается, т. е. т уве
личивается. (Достаточно очевидно, что межмолекулярные взаимо
действия также «закодированы» в конфигурации, так как опреде
ляются природой звеньев —  см. гл. I). Это время т существенно —  
на много порядков —  превышает единицу молекулярной шкалы 
времени, т. е. То с [18, с. 13].

П оэтому из-за цепного характера макромолекул, их возмож но
сти конденсироваться в полимерное тело в разных конформациях, 
и, наконец, из-за того, что даже элементарные движения отдель
ных участков макромолекул характеризуются временами х' то, 
ф а к т о р  в р е м е н и  п р и  о т к л и к е  п о л и м е р н о й  с и с т е м ы  
на  л ю б о е  в н е ш н е е  в о з д е й с т в и е  н а ч и н а е т  и г р а т ь
о с о б у ю р о л ь.

Ч-Этот важный тезис требует дополнительного разъяснения, для 
которого мы воспользуемся примером из совсем другой области. 

' Как известно, в механике м^лых скоростей можно пренебрегать 
релятивистскими поправками. Ими. уже нельзя пренебрегать при 
скоростях, сопоставимых со скоростью света.

Любая система не может изменить свою статистическую сумму 
мгновенно.’ Но если поправки к выводимым из статистической 
суммы характеристикам системы (энтропии, энергии Гиббса и 
т. д .) ,  обусловленные этой немгновеннОстью, обычно пренебрежимо 
малы, то  в случае полимеров из-за огромных времен структурной 
релаксации (часто превышающих Ю'Чо) такое пренебрежение 
недопустимо. Несоответствие длительности воздействия на систему 
времени структурной релаксации неминуемо приведет к тому, что 
тривиальную формулу изменения энергии Гиббса в условиях 
р  =  const

Тг -

( 2 )
г,

необходимо заменить на другую:

ДО =  О ( Г , ) - О ( 7 - 0 =  (3)
о
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|'де t —  время. Из-за сопоставимости t и т (подробно об этом см. 
§ 4 гл. I) можно эту формулу переписать в виде:

ДО =  А О о ± б Д О / (4 )

где AGo — равновесное изменение энергии Гиббса, а б.AG; —  та СЗ’ 
мая поправка, которой теперь уже пренебрегать нельзя, ибо она 
может оказаться того же порядка, что и AGo [21, с. 229, 234, 
240; 22].

III. Д аж е если макромолекулы жесткой,епные, т. е. по каким-то 
причинам неспособны к изменению формы [ДЯз и А52 в соотноше^ 
1ШИ (1) равны нулю], уже из-за одной только их величины измене- 
inie конфигурации полимерной системы в целом требует несрав
ненно больших времен, чем в' простых системах, и соотношения
(3) и (4) сохраняют силу, хотя в них теперь будут отсутствовать 
конформационные компоненты.

Возвращаясь к тому, что же такое физика полимеров и прини
мая, что полимерное состояние как форма конденсации вещества 
имеет такое же право на существование, как твердое состояние, 
металлическое состояние, плазма и т. п., мы можем определить 
обычные разделы физики и применительно к полимерам —  это 
механика, молекулярная физика, электродинамика, физическая 
кинетика, статистическая механика, оптика, термодинамика и 
т. д. Однако в системе этой привычной классификации физическая 
кинетика приобретает главенствующую роль, потому что на раз- 
П1>1 х уровнях структурной организации полимеров процессы одина
ковой природы протекают с разными скоростями, а, как следствие 
этого, конечное состояние полимерной системь! в целом не яв- 
,||ястся однозначной функцией температуры, давления, напряжен
ности электрического или магнитного поля и т, п., но зависит и от 
времени, в течение которого эти действующие факторы (л:) изме
нились на величину Ал:. При одних и тех же Ах, но разных dxldt 
конечные состояния системы могут кардинально различаться, что 
и обп 1 см виде отражено в соотношениях типа (3) и (4).

Заметим, что эти конечные состояния ' Могут различаться энер
гиями Гиббса, но могут быть и э к в и э н е р г е т н ч е с к и м и  и 
т е м  не  м е н е е  р а з л и ч н ы м и ,  так как одним и тем же значе
ниям энергий Гиббса и температурам может соответствовать 
практически бесконечный набор Я  и 5:

G =  H - T S  (5)

•J-Ieпocpeдcтвeннoe «вторжение» кинетики в термодинамику на
глядно иллюстрируется добавлением по крайнем мере одной д о 
полнительной оси — времени — к привычным диаграммам состояния 
G —  Т (рис. 4 , а ) .  Веер кривых на этом рисунке соответствует раз
ным конечным энергиям Гиббса, каждая кривая G (Г, t ), илй точ
нее G(T,  dT/dt), представляет собой плоское сечение некоей сложной 
поверхности энергии Гиббса. Другой вариант (рис. 4 ,6 )  соответ
ствует набору эквцэнергетических состояний, достигнутых нри
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разных с1Т1й1\ так как производные { йОЦТ)^  =  —  5  в точке 2 для 
каждой из кривых различны, реализуется второй вариант, со своим 
набором энтальпий и энтропий.

Подобный подход может быть назван релаксационно-термоди
намическим или термокинетическим; при всей его общности наи
более целесообразно применять его именно к полимерам, так как 
для них специфично наличие многих уровней структурной органи
зации. Каждый из этих уровней можно характеризовать своим 
(средним) временем структурной релаксации, и время это т сопо
ставимо с длительностью воздействия  ̂ на систему. Именно два

, а

^  Т

Рис. 4. Влияние скорости  перехода на конечное состояние (2);
а — серия состояний с разной энергией Гиббса; б — серия эквиэпергетических со
стояний» различающихся энтальпией и энтропией.

эти обстоятельства делают поправку SS.Gt сопоставимой по поряд
ку величины с «равновесным» значением AGq. В эквиэпергетических 
вариантах следует рассматривать отдельно поправки б кНг и 6ts.St, 
причем в этом случае й (АЯ< —  Т ASt) —  0.

Читатель без труда убедится сам, что с уменьщением i изло
женные принципы начинают действовать и в квантовой области; 
не вполне строгим, но корректным примером является различная 
реакция ядра урана-235 или плутония на попадание в него мед
ленных или быстрых нейтронов.

В силу изложенных соображений изучение физики полимеров 
целесообразно начинать именно с физической кинетики и термо
динамики и статистики с соответствующими термокинетическими 
поправками.

В наиболее чистом виде соответствующие принципы реализуют
ся в , системах гибкоцепных некристаллизующихся полимеров с 
относительно слабыми межмолекулярными взаимодействиями (при 
очень сильных взаимодействиях характеристические времена т 
становятся трудно отличимыми от т обычных твердых тел). П о
этому, как указывалось в предисловии авторов, после «отбраковки» 
материала (в гл. I) будут рассматриваться термодинамика, физи
ческая кинетика и статистика именно таких полимеров. Некоторые 
электродинамические проблемы, относимые обычно к области 
физики диэлектриков, будут рассмотрены в гл. VH.



Г Л А В А
I

СТРУКТУРА И ФИЗИЧЕСКИЕ СОСТОЯНИЯ 
ПОЛИМЕРОВ

§ 1. КРАТКИЕ СВЕДЕНИЯ О ПОЛИМЕРАХ, 
ОСНОВЫ КЛАССИФИКАЦИИ*

I
Название «полимеры» происходит от греческих слов 

ноли — много и м ерос — часть. Согласно каноническому определе- 
иию, полимеры —  это высокомолекулярные соединения, молекулы 
которых состоят из большого ч/исЛа одинаковых группировок (по- 
вторяющихся звеньев), соединенных химическими связями. Это 
определение не является полным и сохраняет скорее историческое 
апачение. Современное определение полимеров отправляется от их 
основных структурных единиц —  макромолекул. Хотя в буквальном 
переводе «макромолекула» означает «гигантская молекула», в дей- 
стительности  не всякая совокупность большого числа атомов 
может считаться макромолекулой. Необходимо определить с п о 
с о б  о б ъ е д и н е н и я  простейших частей, или элементов струк
туры, в макромолекулу. Способ этот, наиболее характерный, как 
ужо отмечалось выше, 'для линейных полимеров, состоит в имита- 
н,н11 строения периодического или апериодического линейного 
кристалла. Это означает повторение вдоль цепи одной и той же 
структурной единицы {гомополимеры-, в этом случае термин «по- 
мторяющаяся единица» не требует оговорок) или чередование 
(которое может сколь угодно сильно отклоняться от порядка) двух 
нлн болое различаютцихся между собой структурных единиц (со- 
пиппАИ’р!!!-, I) этом случас предпочтительнее вместо «повторяющихся 
('днннц» г()1и)|)ить о звеньях  разных типов). Простейшей наглядной 
модсл 1>ю линейной макромолекулы является ожерелье из одинако- 
иых (гомополимер) или различных (сополимер) бусин.

Полимеры, точнее главные цепи макромолекул, могут быть 
образованы элементами таблицы Менделеева с П1 по VI группу, 
расположенными в верхних периодах. При движении вниз вдоль

* Авторы сознательно следуют устоявшейся, но не вполне строгой термино
логии, введенной Каргиным и Слонимским [19]. В 50-е годы термин «физические 
состояния» был рекомендован, чтобы подчеркнуть возможность резкого измене
ния многих физических свойств полимеров в узком диапазоне изменения темпе-, 
ратуры без каких-либо химических (типа вулканизации) превращений, а также 
без фазовых переходов. С точки зрения физики термин «физические состояния» 
110 имеет больш ого смысла, ибо «нефизических» состояний вообщ е ие сущ ествует, 
)'ораздо лучше передает суть дела предложенный Волькенштейном термин «ре
лаксационные состояния» или его механический эквивалент (предложенный Бар
теневым и позже используемый в данной книге) «деформационные состояния». —  
Прим. ред,
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определенной группы происходит постепенная металлизация, де
лающая возникновение непрерывной последовательности ковалент
ных или смещанных связей (что является основным признаком 
«линейного кристалла» — макромолекулы) невозможным.

Основные цепи можно изобразить следующим образом:
— М — М -^ М — М — М — М ---------- ^ ' (— М — )„

/
— М—L - M —L—М— L-----(-M ~ L— )„

I I

—M -L—Р-М —L—Р--------V (_м —L—Р—)„ и т. д.
III .

(. Полимеры с  цепями вида ( / )  именуются гомоцепными, вида 
(Я ) и { I I I ) — гетероцепными. Напрашивающиеся термины «гомо- 
или «гетеро-атомные» при ближайшем рассмотрении оказываются 
неприемлемыми, так как обычно скелетные атомы М, L, Р... несут 
на себе боковые радикалы, или обрамляющ ие например;

—М—L— M—L— М— L—
I I I 

R R R
К числу истинно гомоатомных полимеров относятся лишь поли

меры, образованные цепями атомов VI группы: полисера, полисе
лен и полителлур; в соответствии с формулой ( / ) ,  их макромоле
кулы имеют вид:

— Se— Se— Se— Se— Se и т. д.

К этой же категории, но с более сложным чередованием простых 
и кратных связей относятся линейные полимеры углерода —  куму- 
лены _

= с = с = с = с = с = с =
и карбин:

Гомо- и гетероцепные полимеры с обрамляющими группами, 
в главную цепь которых входят углерод или комбинации углерода 
с кислородом, азотом, серой и фосфором —  т. е. элементами, кото
рые принято относить к образующим (обязательно в комбинации 
с углеродом!) органические соединения, так и называются органи
ческими полимерами-, по своему происхождению они подразде
ляются на природные (натуральный каучук, полисахариды, белки 
и нуклеиновые кислоты) и синтетические. f

Полимеры с неорганическими главными цепями [т. е. цепями 
видов {II)  или {¡Щ -, но без углерода], но органическими обрам
ляющими группами называются элементорганическими-, наиболее 
распространенные их представители —  полисилоксаны

R R R R
\—Si—О—Si—О—Si—О—Si—О—

I, I, ' I ,R' R' R' R'
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1'Лс по крайней мере один из радикалов R, R ' —  органический 
(обычно СНз, CeHs и т. п.), а второй может быть просто водородом. 
Практически все элементорганические полимеры синтетические.;!

кНдконец^'неорганические полимеры  построены из макромолекул 
(' неорганическими главными цепями и без органических обрам 
ляющих групп. В силу причин, о которых будет сказано ниже, не- 
ирганпческие полимеры, каковыми являются около 80% так назы- 
и.'юмых минералов, относятся к категории пространственных; лнщь 
некоторые их синтетические представители, например, полифосфо- 
иптрилхлорид н полисульфон

С1 О

( _ N = P . - ) „  ( _ S - 0 - ) „

С1 fh

являющиеся неорганическими каучуками, имеют линейную струк
туру. Выраженно полимерные модификации чистого углерода 
|';п<же относят к классу неорганических полимеров...

13 пределах органических полимеров гомоцепные именуются 
клрбоцепными.

Для понимания фундаментальных отличий органических поли- 
Mi'poii от элементорганич'еских и неорганических необходимо рас- 

. смотреть электронные структуры главных цепей [24, т. 2, с. 363— 
25, гл. II]. Как известно, углерод занимает в таблице Менде- 

•пссип особое  положение, определяемое способностью к образова
нию чисто ковалентных связей за счет неспаренных электронов. На 
я 11. 1 КС квантовой механики это означает чисто обменное взаиМодей- 
стнпс' между валентными электронами смежных С-атомов. Эле
менты слева от IV группы образуют донорно-акцепторные связи 
М< I, ,ча счет вакантных орбиталей атома М, а справа от IV груп-
II 1.1 д.'1 'гнвные связи M ->L (за счет неноделеннЫх пар атома М ). 
11рн обрл.чоилннн нодоб 1 П)1 х гетероатомных связей возникает выра- 
лимпьтя II,\ |1()./1ярн;!ацна, т. с. смещение электронной плотности 
м(‘жду донором н акцептором электрона или неподеленной пары. 
С.трого 1 '()1И)|)я, поляризация возникает уже в гетероцепных'органи- 
Ч1 'скнх полимерах н может быть усилена или ослаблена за счет бо 
ковых радикалов.

14з-за поляризации подобные связи называют «частично ион- 
иымн» и здесь проявляется одна из издержек квантовой химии, на 
которой необходимо хотя бы очень кратко остановиться. Еще Гайт- 
лср и Ферми убедительно показали, что чисто ковалентных, так же 
как и чисто ионных связей, как правило, не бывает. Но из этого 
не следует, что имеет физический смысл определение в процентах 
(I) степени ковалентности или степени ионности (хотя это нащло 
сейчас широкое распространение в литературе по химии и физиче
ской химии, в том числе и полимеров). Прямолинейное введение 
■:нроцентов ковалентности» столь же недопустимо, как толкование 
кваптово-волнового дуализма в том духе, что электрон на х%  яв- 
.'1ЯСТСЯ частицей, а на у%  —  волной {-х у == 100).
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Подобные ПОПЫТКИ наглядного описания (в отличие от некото
рых моделей, рассматриваемых ниже и сводимых к оптико-механи
ческой аналогии Гамильтона) некорректны и недопустимы; 
квантово-волновой дуализм —  это один из фундаментальных 
факто)?, лежащих в основе квантовой механики. Таким же фун
даментальным фактом является и обмен спинов, т. е. обменное 
взаимодействие, лежащее в основе образования гомеополярной 
(т. е. ковалентной) связи. Поэтому не может существовать д о л е й  
того, что принци-пиально неделимо; существует, однако, вполне 
определенная в е р о я т н о с т ь  обнаружить валентные электроны 
в состоянии обменного или кулонова (ионного, гетерополярного) 
взаимодействия. Вот эти вероятности и трансформируют в злопо
лучные проценты. Есть прямой метод оценки этих вероятностей —  
аннигиляция позитронов, —  основанный на том, что время жизни 
позитрона до аннигиляции, или способность его к образованию 
позитрония (т. е. е+е~ аналога атома водорода), зависит от со 
стояния электрона, с которым он взаимодействует [25, с. 40].

С этих позиций уместно вернуться к формуле полифосфонитрил- 
хлорида (стр. 19). Ни одним физическим методом обнаружить 
изображенных в этой формуле двойных связей не удается. Более 
того, согласно всем критериям полимер с сопряженными двойными 
связями не мог бы обладать скелетной гибкостью, характерной 
для каучукоподобного состояния. Но здесь в образование главной 
цепи включаются ¿-орбитали, благодаря чему возникают «разма
занные» по всей цепи связи повыщенной кратности, хотя и не 
двойные. Это видно из схемы, где изображены донорно-акцептор
ные вклады ¿¿-орбиталей в Р — Ы-связи;

С1 V С1
I I

, р  Р

Этот небольшой экскурс в проблему поляризации связей не так 
уж абстрактен. Дело в том, что поляризованные, частично ионные 
связи прочнее ковалентных —  если выражать их прочность как 
энергию теплового распада в вакууме. Однако поляризация 
( М - ^ Ь  или М < - Ь ) ,  как правило, резко повышает их способность 
к различным реакциям замещения при атаке нуклеофильными или 
электрофильными агентами или реакциям окисления-восстановле
ния в присутствии влаги или кислорода воздуха. С повышением 
температуры эта кинетическая нестабильность термодинамически 
устойчивых связей возрастает. Основная роль обрамляющих групп 
как раз и состоит в защите основной цепи от подобной атаки. Это 
достигается двумя путями: стабилизацией электронной структуры 
(т. е. снижением поляризации главных связей) и непосредственно 
«барьерной функцией», которая наиболее четко выражена у эле- 
менторганических полимеров с гидрофобными ароматическими 
радикалами.
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в  неорганических полимерах обрамляющие группы в основном 
могут выполнять лишь первую функцию. Поэтому основной способ 
стабилизации этих полимеров, возникший в процессе эволюции 
земной коры, заключается в образовании компактных пространст
венных структур, вплоть до ковалентных кристаллов (алмаз, гра
фит, кварц) с двух- или трехмерной периодичностью.

Даж е в цепных или умеренно сетчатых * неорганических псйи- 
мерах привычные проявления физических состояний заэкраниро
ваны чрезвычайно сильными межмолекулярными взаимодействиями 
(исключение представляют гомоатомные линейные полимеры
VI группы, где обрамляющих групп нет вовсе), из-за которых даже 
некристаллические полимеры всегда находятся в твердом, стекло
образном или «керамическом» (хотя этим термином обычно не 
пользуются) состоянии. Так как плавление этих неорганических 
полимеров происходит на границе -температурной устойчивости 
химических связей, обнаружить типично полимерные релаксацион
ные свойства этих расплавов удается лишь при некоторых ухищре
ниях (см. гл. V ) .

Напротив, в элемепторганических полимерах даже при том же 
строении главных цепей обрамляющие, группы настолько осл аб
ляют межмолекулярные взаимодействия, что по кинетическим 
(физическим) характеристикам эти полимеры мало чем отличают
ся от своих органических аналогов. В частности, они могут суще-

■ ствовать в трех релаксационных состояниях: стеклообразном 
(твердоподобном), высокоэластическом (каучукоподобном) и вяз- 
котекучем (обычном жидком).

Таким образом,, принципиальное отличие неорганических поли
меров от органических и элементорганических состоит не только 
в особенности электронной структуры главной цепи (они такие 
же, как у элементорганических полимеров), но в тенденции к «са- 
мостабилизации» путем образования пространственных структур 
и в очень сильном межмолекулярном взаимодействии. Поэтому 
если, по обыкновению, изображать температуру любого перехода 
как

T*==^H/^S г  (1.1)

где А Я — изменение энтальпии, а А 5 :— энтропии при, переходе, то 
у неорганических полимеров всегда доминирует ДЯ; детализация 
этого обстоятельства, имеющего прямое отношение к предмету 
данного курса, будет приведена в этой главе ниже.

Теперь нам следует, отвлекшись от общехимической классифи
кации полимеров и не интересуясь, являются они гомо- или сопо
лимерами, очень кратко определить геометрические типы макро
молекул, основываясь на которых,’ полимеры делят на линейные, 
разветвленные, плоские сетчатые и пространственные сетчатые. Так 
как в  дальнейшем нас будут интересовать, как уже неоднократно

* Бартенев в работе [25] макросетчатые полимеры называет «сеточными», 
а микросетчатБ1е —  «сетчатыми». Есть и Другие термины; гибкие сетки и жесткие 
сетки и т, д.
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отмечалось, линейные и слабо сшитые гибкоцепные полимеры, мы 
приведем лишь схему классификации, отослав читателя за п одроб
ностями к работам [24, т. 2, с. 100— 133; 26, с. 145].

I. Наиболее запутанна, как ни странно, классификация линей
ных полймеров. Простейшими представителями синтетических 
линейных полимеров являются макромолекулы винилового ряда

( -С Н 2 -С Н -)«

винилиденового
R

( _ С Н , - С - ) «

К'

где К и К ' могут быть и одинаковыми радикалами, 
и диенового

(_С Н 2-С Н =С -С Н 2-)„

К

Все это —  карбоцепные полимеры; ^Осложнения» наступают, когда 
в повторяюшиеся звенья (в основной* цепи) входят ароматические 
радикалы или гетероциклы. Чередование таких радикалов, в об- 
шем, определяет принадлежность полимеров к циклоцепным, или 
гетероциклоцепным. Обычно это полимеры конденсационного про
исхождения (полиэфиры, полиамиды, полиимиды и т. д . '[27, гл. I]), 
получаемые в одну или две' стадии^/ Примерами циклоцепных 
полимеров могут служить ароматические полиамиды, например, 
полиметафениленизофтальамид (амер. «номекс», русск. «ф енилон»).

Н

или его пара-аналог (амер. «В » , русск. «терлон») полипарафенилен- 
терефтальамид:

(-< 0 > - Ц - © - ? - М .А А
Несмотря на, казалось бы, почти одинаковую структуру первый из 
этих полимеров гибкоцепной, а второй —  жесткоцепной (см. гл. V I) .

Пример полимера более сложной структуры, получаемого в две 
стадии, — ароматический полиимид ПФГ:

0-О-)
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Этот полимер не существует в каучукоподобном состоянии, 
а один из его аналогов ДФО

может быть сделан высокотемпературным каучуком (о причинах 
этих различий см. следующий параграф).

'(^.Предельным вариантом циклоцепного линейного полимера яв
ляется двухтяжевый лестничный полимер, геометрическая схема 
которого показана на рис. 1.'1.

Рис. 1.1. Схема строения лec'íi^ичнoгo полимера.

Наиболее изученным представителем этого класса является 
полифенилсилоксан вида:

Ph Ph Ph Ph Ph
l i l i  I

— Si— O— Si— O— Si— O— Si— O—Si— O—

I I I I I
— Si— O— Si— O— Si— O— Si— O— Si— O—

Pli Ph Ph Ph Ph

где Ph —  фенильный радикал. Это должен быть весьма жесткоцеп
ной полимер, но разрывы тяжей могут постепенно превратить его 
в гибкоцепной.

П. Чтобы получить формулу разветвленного полимера, доста
точно заменить один из радикалов в формулах линейных полиме
ров на цепь. Эта цепь, в ,свою очередь, может ветвиться. Все раз
ветвленные полимеры по длине боковых цепей подразделяются на 
короткоцепные и длинноцепные, а по характеру взаимного распо
ложения (конфигурации) этих ц е п е й н а  статистические, гребне
видные и звездообразные (рис. 1. 2).

П1. Различие между плоскими и пространственными сетчатыми 
полимерами следует уже из названия. И те, и другие могут раз
личаться: а) густотой, б) правильностью сетки (статистические и 
упорядоченные сетчатые полимеры). Предельным вариантом упо
рядоченных сетчатых полимеров являются уже упоминавщиеся 
ковалентные кристаллы неорганических полимеров:, графит (пло
ская, или «паркетная», структура; двухмерный аналог лестничного 
полимера), алмаз, кварц и т. д. ;

Получить углерод в жидком состоянии, по-видимому, невоз-, 
можно; формула (1.1) поэтому теоретически означает температуру
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возгонки (сублимации) кристаллов графита или алмаза, а скры
тая теплота этого перехода ДЯ включает не только энергию, 
потребную на ликвидацию двух- или трехмерного порядка, но и 
энергию распада ковалентных С — С-связей.

Кварц, степень ковалентности которого примерно 0,5, плавится, 
превращаясь сначала в линейный полимер, а затем деполимери- 
зуется (точнее, переходит в гетерополярное состояние); на стадии

Р и с .'1 ,2 . Схемы строения разветвленных макромолекул: 
а — статистической; б — гребнеобразной; б — звездообразной.

образования разветвленных макромолекул или слабо сщитых сеток 
резко возрастает конформационная энтропия системы (см. следую
щий параграф) и поэтому, несмотря на высокое по-прежнему зна
чение ДЯ (энергия теплового распада 51— 0  связи составляет при
мерно 377 кДж/моль, но это лищь часть ДЯ, не связанная с разру-

Рис. I.3., Схемы строения микросетчатого (а), макросетчатого развет
вленного (б) и м акросетчатого сш итого (в) полимеров.

шением решетки как целого), Т* оказ^гвается всего порядка 1000 °С 
(у  графита температура возгонки 4830 °С; алмаз сгорает на воз
духе при ~  1000 °С).

■ В отношении густоты сетки, мера которой —  средняя степень 
полимеризации «о (или молекулярная масса Мс) отрезка цепи 
•между узлами сетки, критерием является способность участка 
дени длиной Пс проявить гибкость, т. е. претерпеть изменение кон
формации в результате теплового движения звеньев. В дальней
шем твердообразные-пространственные полимеры с малыми Пс (как 
дравило, существенно меньше длины статистического элемента,
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см. ниже) будут именоваться микроСетчать1мй (или микросёТками), 
а с подвижными (длиной порядка нескольких статистических эле
ментов) участками цепи между узлами —  макросетчатыми (или 
макросетками). Во всех этих случаях понятие «макромолекула» в 
значительной мере нивелируется; вполне корректно всю сетку 
считать гигантской сверхмолекулой степени полимеризации 2«с-  
Мнкро- и макросетчатые полимеры схематически изображены на 
р и с .% 3 .

Примерами макросетчатых полимеров являются резины (уме
ренно вулканизованные каучуки) или На-силикатные стекла; V  
микросетчатых —  полностью вулканизованные каучуки, такие, как 
эбонит или эскапон; феноло-формальдегидные или эпоксидные 
смолы, кварцевое стекло и т. п. ■

\ § 2. СТРУКТУРА МАКРОМОЛЕКУЛ

Читателю-физику можно не объяснять, но полезно 
напомни'ть, что физическая концепция структуры бессмысленна 
без учета теплового или иных форм движения.

Ограничимся одним классическим примером. Хорош о известно, 
что монокристалл в буквальном смысле этого понятия —  фикция: 
это нечто бесконечное в трех направлениях и лишенное дефектов. 
Реальный кристалл, помимо того что его размеры всегда ограни
чены, обязательно содержит дефекты (вакансии, или дырки, атомы 
или ионы в междоузлиях и т. п.), порожденные тепловым движе
нием. В свою очередь, эти дефекты подвижны — уже в обычном 
смысле слова, —  и тепловое движение в реальных кристаллах с 
равным успехом можно описывать в терминах движения атомов 
(молекул, ионов) или же дефектов [18, гл. I]. При любой отличной 
от абсолютного нуля температуре дефектный кристалл равновесен; 
это доказывается тем, что для «исправления» его решетки, т. е. 
ликвидации дырок, к нему необходимо приложить огромное внеш
нее давление.

И в то же время в кристаллографическом, или чисто структур
ном плане концепция монокристалла играет огромную роль, по-' 
зволяя систематизировать решетки, рассчитывать теоретические 
(в известной мере абсолютизированные) свойства кристаллов и 
попутно предсказывать их реальные свойства, причем не только 
механические.

С этих ж е кинетических позиций следует подходить и к описа
нию структуры макромолекул, а затем и полимерных тел.

Термином конфигурация мы выше уже в явной или неявной 
форме пользовались. Сейчас нам предстоит его конкретизировать. 
Конфигурация представляет собой стереохимическую структурную 
характеристику, играющую ту же роль в описании структуры 
макромолекул, что и понятие монокристалла в физике кристаллов.

Уместно отметить, что Флори [26, с. 15] считает конфигурацию, 
как и положено в физике, весьма широким понятием, включающим 
в себя как собственно конфигурацию в узком стереохимическом
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смысле, так и конформации, которые реальные молекулы принй- 
мают в результате теплового движения или иных причин. С этих 
позиций та конфигурация, о которой речь идет, например, во вто
ром томе Энциклопедии полимеров, представляет собой некий 
замороженный вариант, который конфигурация в привычном 

■'смысле слова воплотила бы в себе при сохранении сил, но при 
ликвидации всякого движения.

Как мы уже видели, макромолекулы, как правило, различа
ются числом, порядком и способом чередования звеньев. Порядок 
и способ чередования нередко называют первичной структурой. 
Собственно, первичная структура и определяет конфигурацию, ко
торая представляет собой пространственное распределение атомов 
в макромолекуле, определяемое длинами и природой соответст
вующих связей и значениями валентных углов. Конфигурация не 
может быть изменена без хотя бы одной перестановки связей или 
углов.

В соответствии с «линейно-монокристальной» аналогией, кон
фигурацию надо относить к распрямленной цепи, имеющей форму 
гранс-зигзага или более сложную. Форма эта зависит не только 
от природы образующих цепь атомов, но и от взаимодействия боко
вых групп, которые не просто не могут быть совмещены в одном 
объеме, но и должны быть на достаточном отдалении друг от 
друга в силу фундаментального квантово-механического запрета 
(часто путают- чисто геометрические и квантово-механические 
факторы и называют все «стерическими препятствиями»): при 
чрезмерном сближении атомов или радикалов между ними начи
нают действовать силы отталкивания обменного происхождения.

Конфигурация —  это интегральная характеристика вытянутой 
цепи, которая складывается из структурных элементов —  локаль
ных конфигураций. Для понимания дальнейшего существенно, что 
эти локальные конфигурации образуют иерархию конфигурацион
ных уровней, которые при «включении» теплового движения про
являют большую или меньшую автономность. Удобно ввести в 
рассмотрение четыре главных уровня такой иерархии: конфигу
рацию звена; ближний конфигурационный порядок, характеризую
щий способ присоединения соседних звеньев; дальний конфигура
ционный порядок, характеризующий структуру больших участков 
макромолекул, например, длину и распределение ветвлений, блоки 
и их чередование в блоксополимерах т. д.; и, наконец, конфигу
рацию цепи в целом.;»

у .  Конфигурация'"звена. Если звено имеет достаточно сложную 
структуру, необходимо принимать во внимание как конфигурацию 
скелетных атомов или групп цепи (например, в циклоцепных 
полимерах), так и конфигурацию боковых радикалов.-^Рассмотрим 
пока один пример, не исчерпывающий вопроса, но нужный для 
понимания «неподвижных» корреляций между конфигурацией и 
конформацией.

Помехи, связанные с обменным взаимодействием и вызывающие 
деформацию углов и связей (делающие цепь напряженной), про
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являются уже у такого простого полимера, как полиизобутилен:
СНз
I

- С Н г - - С -
I

СНз
Радикалы СНз «мешают» друг другу, и требование минимума 
свободной энергии достигается «принесением в жертву» валентных 
углов, чтобы ослабить обменное отталкивание этих радикалов. 
В более сложном примере пара- и орто-изомеров поликарбэтокси- 
фенилметакриламида

СНз СНз

^СНг— С Н ~  
I

0 = С  

N— Н

.-СНг— СН- 

о = с  

N— -Н

о
,0

^О-СгНб

0 = с —О—С,Нв

деформация углов и связей должна иметь место в орто-изомере 
в результате образования внутримолекулярной водородной связи.

|В обычных (диеновых) каучуках важной характеристикой 
звеньев является их цис- или гранс-конфигурация, т. е. взаимное 
расположение первого и четвертого С-атомов относительно двойной 
связи;

2 4 
гр0 «с-изомер

2 3
цыс-изомер

Уже этот простейший уровень конфигурационного порядка 
предопределяет свойства полимера при комиатной и более низких
температурах; г^мс-полиизопрен —  каучук, транс------ гуттапер'^а.,;'/

■; II. С ближним конфигурационным порядком связаны такие 
важИые характеристики, как регулярность и стереорегулярность. 
Если регулярны е полимеры (см. рис. 2, стр. 12) характеризуются 
присоединением «голова к хвосту», то стереорегулярные, или так
тичные, —  правильностью чередования радикалов R по отношению 
к плоскости вытянутой цепи. Если все они ориентированы по одну 
сторону цепи, то полимер называется изотактическим, а^если пра
вильно чередуются сверху и снизу — синдиотактическим.(

Ситуация усложняется, если мономер —  двухзамещенный, на
пример вида — С Н Х — CHY— . Здесь уже возможны комбинации 
разных типов, приводяшие к возникновению таких стереорегуляр-

■ ных полимеров, как диизотактические, дисиндиотактические и 
смешанные формы —  Х-изо-\’ -синдио и т. п. — (читателям предла
гается для упражнения самим изобразить их схемы). Именно в
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связи с возможностью подобных форм (а ими дело не ограничи
вается, ибо есть полимеры с куда более сложной структурой' 
повторяющихся звеньев) мы и упоминали выше о том, что число 
возможных конфигураций п-мера может во много раз превы
шать 2".

Принято считать, что регулярность —  необходимое, но не доста
точное свойство для того, чтобы полимер мог кристаллизоваться.
В самом деле, обычно кристаллическая решетка гибкоцепных 
полимеров образована единичными повторяющимися звеньями, ма
лыми группами звеньев, а иногда и частями звеньев ,(в симметрич
ных полимерах типа — С Н Х— С Н Х — ). Но при этом важно, чтобы 
реализовался правильный ближний конфигурационный порядок, 
иначе не удастся упаковать в решетку неправильно чередующиеся 
боковые радикалы X. Лишь в ряде случаев это требование может 
быть нарушено: например, вандерваальсов радиус О Н -группы ' 
столь близок к радиусу водорода, что поливиниловый спирт- 
— СНг— С Н (О Н )—  кристаллизуется и в нестереорегулярных моди
фикациях.

Однако и стереорегулярность является лишь необходимым, но 
тоже не всегда достаточным свойством, чтобы обеспечить кристал
лизацию. Если структура звена достаточно сложна, надо различать 
упаковку в кристаллической решетке как скелета цепи, так и б о 
ковой группы. В какой-то момент они вступают между собой в 
«конфликт». Снова обратимся к простейшим примерам —  полиме
рам акрилового ряда:

О
II

-C H -C -O -C f t H jfe + i

СНг

При k ^ 3  стереорегулярные полимеры обязательно кристал
лизуются. В интервале примерно 4 ^  ^ ^  10 кристаллизация ни 
при каких условиях не возможна, и полибутилакрилат (к = 4 )  . ■ 
представляет собой, например, типичный эластомер. При >  10 
тактичность (стереорегулярность) уже перестает играть всякую j 
роль: теперь полимер кристаллизуется как бы боковыми ветвями, 
безотносительно к конфигурации скелета цепи. Этот полимер мож 
но рассматривать как набор парафиновых цепей, «подвешенных» 
через сложноэфирный мостик к основной цепи [19, гл. 7].

А, что же происходит в «запрещенной» области? Помехи, вы
званные прикреплением парафиновых радикалов к цепи, мешают 
упаковке этих радикалов в обычную парафиновую решетку. Впро
чем, решетка не наиболее вероятна для свободных парафинов; иска
жены расстояния между атомами, хотя, разумеется, все снова 
можно свести к обменным силам, накладывающим запрет на ряд 
конфигураций (в обычном, а не стереохимическом смысле слова). 
Этот же запрет накладывается и на саму цепь.

Приведенные примеры показывают реальность конфигурацион
ной информации, о которой говорилось во Введении: даже на
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уровне конфигурации звена и ближнего конфигурационного по
рядка эта информация определяет, быть полимеру (в области 
обычных температур) эластомером или нет, может он кристалли
зоваться или нет и т. п.

Ближний конфигурационный порядок, или стереорегулярность, 
имеет в качестве количественной меры степень тактичности, кото
рая может описываться функцией распределения протяженности 
изо- или синдио- (или более сложных форм) порядка: т. е. пар 
(диад), троек (триад), четверок (тетрад) и т. д.

В сополимерах совершенно аналогичным образом описывается 
композиционная неоднородность.

ЧИ. При переходе к дальнему конфигурационному порядку и 
конфигурации цепи в целом следует принять во внимание еще и 
степень полимеризации или молекулярную массу. Ни дальний 
конфигурационный порядок, ни конфигурация цепи не могут быть 
получены простой экстраполяцией нижних уровней п о р я д к ^ ^ н о г о  
примеров может быть почерпнутО''Пз молекулярной биб'^огии, но 
мы ограничимся лишь связанным с блоксополимерами. ь'

'Дальний конфигурационный порядок в этом случае" связан с 
размерами и длинами блоков. Если эти блоки достаточно велики 
и притом размеры каждого сорта блоков одинаковы, то такие 
блоксополимеры способны к образованию «сверхкристаллов» —  
суперкристаллических решеток, узлами которых являются агре
гаты блоков одинакового сорта. Замечательным свойством этих 
сверхкристаллов является то, что внутренняя структура самих 
узлов может быть некристаллической,] [28].

IV. Конфигурация цепи в целоыГ определяется взаимным рас
положением крупных последовательностей звеньев, которые сами 
но себе могут быть исчерпывающим образом охарактеризованы 
дальним конфигурационным порядком. Например, только что 
рассмотренная ситуация с блоксополимерами, если блоков много, 
по они коротки, не может реализоваться, если они слишком 

■длинны —  тоже. Оптимальная молекулярная масса блоков для 
образования сверхкристаллов —  порядка 10^ а оптимальное чнсло 
колеблется где-то между 2 и 4.)

Конформацию  на первый взгляд можно было бы определить 
как конфигурацию с «включенным» тепловым движением. Иными 
словами, это п е р е м е н н о е  (из-за теплового движения) распре
деление (в пространстве атомов и атомных групп, образующих 
макромолекулу^ В первом приближении конформация характери
зуется неизменными валентными углами и связями, но перемен
ными ориентациями связей. Флори [26] и многие его последовате
ли полагают, что при условии неизменности связей конформации 
достаточно полно могут быть описаны двумя углами, определяю
щими ротамеры, или поворотные изомеры  *, но мы б ы  сделали 
акцент на слове «достаточно», а не «полно».

П одробно вопрос о  поворотных, изомерах рассматривается в гл. IV.

29



и собственно конфигурация, конформация может характе
ризоваться теми же четырьмя главными уровнями./В том же при-; 
мере, который был приведен для рассмотрения конфигурации звена 
(стр 27), видно, что боковая группа может вращаться и как целое, 
и частями. Что более существенно —  число степеней свободы (а зна
чит, и конформаций) боковой группы у орто-изрмера меньше, чем| 
у пара-, из-за водородной связи, замыкающей псевдоцикл, связан-, 
ный с бензольным кольцом. Однако некоторое ограничение числа 
степеней свободы может быть введено и до «включения» теплового 
движения при. детализации взаимосвязи ближнего и дальнего кон- 
формационного порядков.

; Ближний конформационный порядок связан с поворотной изо
мерией (гл. IV ). Однако эта концепция целесообразна лишь В: 
случае гибкоцепных полимеров. Здесь уместен небольшой экскурс 
в молекулярную физику.

Д аж е относительно простые молекулы —  мы ограничимся орга
ническими молекулами —  представляют собой смесь конформеров, 
т. е. изомеров, не являющихся стереоизомерами (последние невоз-' 
можно превратить один в другой без химической реакции), а 
отличающихся лишь конформацвями. Наиболее часто встречаю
щиеся и в то же время наиболее простые конформеры —  это ро
тамеры. Для них характерно существование нескольких стабиль
ных или метастабильных конформаций, разделенных сравнительно 
невысокими потенциальными барьерами; последнее приводит к от
носительной легкости перехода из одной конформации в другую 
и невозможности их препарахивного разделения. Однако, используя 
спектроскопические методы, без особого труда удается оценить их 
относительные концентрации в равновесной смеси (в том числе и 
полимерной).

; Обычно поворотную изомерию иллюстрируют на примере этана. 
Конформации молекулы этана отличаются положениями метиль- 
ных групп СНз Друг относительно друга. В остальном этан похож 
на молекулу водорода: оба радикала СНз удерживаются одной 
«-электронной обменной связью (а-связью), вокруг которой, каза
лось бы, возможно свободное вращение. Но, с другой стороны, 
можно трактовать этан как метан, в котором один водород заме-' 
ней на группу СНз. Хотя атомы водорода каждого метильного ра
дикала и удалены от атомов водорода «партнера», обменное 
взаимодействие между ними сохра|1 яется, причем, поскольку все 
связи насыщены, то возникает отталкивание. Поэтому, если счи
тать этан замещенным >м.етаном и соответственно изображать его 
двумя тетраэдрами с взаимопроникающими вершинами, необхо
димо предположить, что энергетически выгоднее будет конформа
ция, при которой один тетраэдр повернут вокруг оси С— С на 60° по. 
отношению к другому. Такой поворотный транс-изомер (рис. 1 .4 ,б ) ,  
следовательно, должен преобладать в равновесной смеси над цис- 
изомером (рис. 1.^, а),..

Необходимо еще раз подчеркнуть истинную причину предпоч
тительности гранс-изомера, так как это существенно, К сожале-
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иию, в «полимерных» руководствах часто пишут примерно следую- 
1цее; в силу чисто стерических причин при сближении атомов на, 
расстояние вандерваальсова радиуса они уже начинают мешать 
друг другу — или что-то похожее. Как уже отмечалось, эти «чисто 
стерические причины» являются просто проявлением обменного

‘̂ Рис. I X  Ротамеры этана (здесь и далее атомы С 
и Н не показаны): 
а — цис--, 5 — транс-.

отталкивания, т. е. энергетического, а не геометрического запрета 
па занятие радикалом, определенной позиции в молекуле.)

Равносильным понятию о поворотных изомерах будет предста
вление о заторможенном враш,ении СНз-групп в этане: колебания 
1ЮЗМ0 ЖНЫ, но не все повороты равновероятны. Традиционный же 
пример с раздвижением ме-к^
тильных групп в молекуле  ̂ «
диметилацетилена НзС—
: С —  СНз показывает исчез
новение обменных взаимодей
ствий между противоположны
ми метильиыми группами. В та
кой молекуле все взаимные ]ю- 
ложеиия СНз-групп равноверо
ятны, или внутреннее вращение 
практически незаторможено.
При переходе к дихлорэтану 
ситуация меняется. Большим
«злом» становится взаимодействие атомов хлора. Дыс-конформер 
и этой ситуации уже практически неустойчив (рис.^^.§ , а ). По-преж
нему наиболее энергетически выгоден гранс-ротамер (рис. 1.5, б ) .  
По теперь мы именуем ротамеры, уже отправляясь от взайМных 
положений атомов хлора. И появляются два «свернутых», или 
гош-ротамера (рис. I. 5 ,в ) ,  где атомы С1 повернуты друг отно
сительно друга на 120°. Они менее стабильны, чем граяс-изомер, 
но достаточно долгоживущи, в отличие от г^ыс-изомера *.

Р и с .Д . 5. Ротамеры дихлорэтана (учи
тывается только положение атомов 
хлора):
а  — цис-; б — транс-; в — гош-(левый и правый).

* В [24, т. 2, с. ПО] допущена опечатка: вместо 0° указано 120° для транс- 
ротамеров дихлорэтана.
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Теперь мы можем вернуться к полимерам, поскольку уже на 
уровне ближнего конформационного порядка возникает та же 
дилемма. Два соседних звена винилового полимера на участке, 
ограниченном прямыми скобками

— СНз— [— СНХ— СНг— СИХ— ]—

вполне схожи с дихлорэтаном. Следовательно, ближний конформа
ционный порядок определяется равновесием одного транс- и двух 
гош-изомеров; Флори полагает, что в реальной полимерной цепи

правые и левые гош-изомеры не 
вполне эквиэнергетичны [26, гл. 5].

После этого уж е нетрудно вы
яснить, что поворотная изомерия 
вносит в «неподвижный» (т. е. с 
еще не «включенным» тепловым 
движением) вариант конформа
ции. Так, изображение изотакти- 
ческого винилового полимера на 
рис. 1 (стр. 12) соответствует д о 
пустимой конфигурации, но э н е р - . 
гетически практически невозмож
ной ситуации с г^ыс-ротамерами. 
Поэтому энергетически выгодно, 
чтобы цепь утратила транс-коп- 
формацию и превратилась в спи
раль, так чтобы радикалы X ока
зались максимально удалены друг 
от друга. Если X —  это СНз, то 
наиболее выгодной конформацией 
оказывается Згспираль, т. е. та
кая спираль, где на один виток 
приходится три звена, а радика

лы СНз, как в этане, повернуты друг относительно друга на 120° 
(рис. 1 .6).

При синдиотактической конфигурации цепь может сохранить 
конформацию транс-зигзага, ибо группы СНз уже «с самого на
чала» находятся тоже в траяс-положении. Характер подобного 
«исправления» конфигурации (может быть 41 или более сложная 
спираль) зависит уже от конкретной (Структуры полимера (под
робно см. [9, с. 71; 25, гл. 2]).

-В некоторых особых случаях такие «исправленные конфигура
ции», распространяясь на дальний конформационный порядок, 
оказываются иммобилизованными водородными связями, сверх
сопряжением или иными факторами, хотя, как правило, тепловое 
движение все же удается «включить» (например, ликвидировав 
водородные связи нагреванием или добавлением «активного» 
растворителя [29, с. 87— 138^).

Обычно же тепловое движение, в соответствии с эргодическими 
принципами статистической физики, приводит к усреднению

Рис. 1 .6. ¿х ем а  закручивания изо- 
тактической полипропиленовой цепи 
в Згспираль (вид сбок у  и с торца); 
а “ ПОЛНОСТЬЮ вытянутая цепочка (плоскость 
гракс-зигзага — ср. рис. 3 Введения — пер
пендикулярна плоскости рисунка); б —эта же 
цепочка в энергетически более благоприят
ной конформации спирали.

32



конформаций как в пространстве, так и во времени, й обычные 
методы анализа конформаций макромолекул дают дважды усред
ненные конформации подвижных макромолекул; во времени и в 
пространстве, хотя — в силу тех же принципов —  при достаточно 
длительном наблюдении оба вида усреднения приводят к одинако
вым характеристикам. Еще один вид усреднения связан с поли
дисперсностью: наличием распределения молекулярных масс, ветв
лений или —  у сополимеров —  состава. Мы этого здесь рассматри
вать не будем.

Рис. 1 .7. Схема, поясняющ ая внутреннее враще* 
ние в полимерных цепях.

Для выявления наиболее вероятных конформаций и гибкостей 
макромолекул рассмотрим лищь равновесную, или термодинами
ческую, гибкость макромолекул, так как неравновесная—  кинети
ческая или механическая —  гибкость позволит уже воспользо
ваться релаксационно-спектрометрическими представлениями.

Итак, мы «включили» тепловое движение, и макромолекула 
с «исправленной» (см. рис. 1 .6) конфигурацией должна прийти 
в наиболее вероятное состояние. Как происходит тепловое движе
ние? Д остаточно очевидно, что модель ожерелья, введенная на 
стр. 17, уж е не соответствует истине. Чтобы не менялись (в первом 
приближении) валентные углы и связ'и, внутримолекулярное 
(микроброуновское) движение должно быть результатом ограни
ченного вращения вокруг валентных связей по схеме, изображен
ной на рис. 1.7.

О характере вращения мы уж е тоже кое-что знаем. Для гибко
цепных полимеров это будет серия перескоков между ротамерами, 
причем в изолированной молекуле время одного элементарного 
перескока при 20 °С составляет примерно 10'‘® с. Пренебрёгая этой 
дискретностью, ограничивая вращение требованием постоянства 
валентного угла и вводя некий угол ф, в пределах которого
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разрешено Ёраш;ение, придем к так называемой^^формуледТейлора, 
которая пренебрегает корреляциями между внутгренними враще
ниями звеньев (что есть дополнительный признак гибкости цепи):

Здесь {h^) —  средний квадрат расстояния между концами цепи, 
которая в результате микроброуновского движения приобрела 
усредненную конформацию клубка, а  —  угол, дополнительный к 
валентному, а g — средний косинус угла внутреннего вращения ф, 
п —  степень полимеризации, а / —  теоретическая длина звена.

Энергия торможения внутреннего вращения U (ф) в рассматри
ваемом приближении связана с Z, формулой: 

йя 2ft
S =  c6s ф =   ̂ ехр '[— I/ (q>)/kT] cos ф ехр [— U (ф) kT ] dtp (1.3)

О О

Для жестких цепей (об абсолютном критерии жесткости 
см. несколько ниже) kT и формула (1.3) переходит
в формулу Вреслера —  Френкеля [19] : : -

'  '  1 —  COS а  1 ^  '

Эта формула соответствует модели макромолекулы не в виде 
смеси ротамеров, а в виде плоской ленты, которая на самом деле 
может закручиваться лишь в пределах некоторого угла ф, изобра
женного на рис. 1.7. «Материализацией» такой модели является 
бездефектная лестничная макромолекула (см. рис. 1 .1 ) .  Впрочем, 
почти все полужесткие ма'кромолекулы подчиняются статистике 
Бреслера —  Френкеля.

Подробнее этот вопрос будет рассмотрен в гл. П1 и IV. Здесь 
же ограничимся следующим замечанием.

При взаимодействии с растворителем изолированная макромо
лекула изменяет размеры, предсказываемые формулой (1 .2 ), 

■Щведем приведенный объем макромолекулы а ,̂ или параметр 
Набухания а., определяющий, во сколько раз линейные размеры 
макромолекулы изменились в том или ином растворителе цо 
сравнению с «невозмущенными» [10, гл. 4]. По определению

t  . (1.5)

где индекс © по причинам, которые сейчас станут понятными, от
носится именно к невозмущенным размерам. Смысл параметра а  
можно понять, если рассматривать изолированную макромолекулу 
как миниатюрную осмотическую ячейку, где мембрана заменена 
валентными связями, не дающими звеньям равномерно распреде
литься в объеме раствора. Для такой изолированной макромоле
кулы можно записать уравнение состояния, аналогичное уравне
нию Ван-дер-Ваальса:

=  (1. 6)
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Здесь г] ; 1 —  энтропийный параметр, характеризующий тенденцию 
к преимущественному размещению звеньев рядом друг с другом 
или с молекулами растворителя, Ст— численный коэффициент 
размерности, а 0 ,—  «тэта-температура» Флори, при которой 
взаимодействия полимер —  полимер и полимер —  растворитель 
взаимно компенсируются, т. е. раствор становится псевдоидеаль- 
ным, а а = Л ^ 1 '

П оэтом у”‘ «0 -размеры », описываемые формулами (1 .2) или 
(1 .4 ), и называются невозмущенными. (Видимо, нынещний Нобе^ 
левский лауреат Флори —  ученик другого Нобелевского лауреата 
Дебая —  обозначил температуру псевдоидеальности, играющую 
фундаментальную роль в теории растворов полимеров, ©-темпера
турой в честь своего учителя и его ©-температуры, играющей 
столь же фундаме^1 тальную роль в теории теплоемкости). Мы не 
будем здесь останавливаться на некоторых осложнениях, связан
ных с неравенством ©-размеров в разных растворителях, которые 
были позже рассмотрены тем же Флори (а вкратце —  в р-аботе 
[И, гл. 2]), или с наличием высокр1температурной ©-точки Роулин- 
сона [24, т. 2, с. 100— 133].

;';(^3аметим лищь, ' что оценка реального параметра жесткости 
должна производиться лищь при невозмущенных размерах. П оэ
тому возникла на первый взгляд очевидная тенденция оценивать 
Жесткость по отнощению

о lih .it {1ЛУ

где индекс О соответствует абсолютно-свободному вращению, т. е.

Этот конформационный критерий гибкости, связанный со средне
статистическими размерами, однако не является ни абсолютным, 
ни вообщ е корректным. Последнее связано с тем, что существуют 
уже упоминавщиеся «замороженные структуры» с а <  1, что 
означает лишь тенденцию к выпадению макромолекулы «на себя» 
в. виде твердой сплошной частицы; как уже упоминалось, подобный 
внутримолекулярный фазовый переход вполне возможен (подробно 
см. [24, т. 2, с. 1 0 0 -1 3 3 ;  29, с. 87— 138]).

Более реалистические критерии жесткости (или гибкости), 
также связанные с именем Флори, будут рассмотрены ниже.

Неоднозначность конформационного параметра гибкости а 
требует более определенной характеристики. Очевидно, количест-. 
венную меру равновесной гибкости уместно выразить в терминах 
ближней или дальней корреляции ориентаций звеньев. В самом 
деле, при абсолютно свободном вращении ориентации уж е смеж
ных звеньев могут быть любыми, тогда как ограничение, разрешен
ного угла поворота ф ограничивает и возможные ориентации. Ч'ем 
жестче цепь, тем дальше простираются эти ограничения, т. е. тем 
более далекой вдоль цепи становится корреляция ориентаций 
звеньев. Мерой дальности этой корреляции (или, что то  же, ж ест
кости) может быть статистический элемент (сегмент) Куна Ат 
или персистентная длина а, равная Лт/2. Несмбтря на это Простое
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соотношение между Ат и а, соответствующие им модели цепей 
различаются (рис. 1.8, а и б ) .

(М оделью  ¡'гву а '  'обычно пользуются для гибкоцепных макро
молекул (иногда заменяя линейные сегменты дуговыми); длина 
статистического элемента Ат, содержащего 5 повторяющихся 
звеньев, обозначает размер участка цепи, на протяжении которого 
утрачивается всякая корреляция в ориентациях произвольно вы
бранного звена к и звена ( й 5 ) . ' Персистентной моделью 1 .8 ,6  
предпочитают пользоваться для '«полужестких» (не уточняя, что 
это такое) цепей; сама модель, как видно, характеризуется непре
рывной кривизной; согласно одному из определений, персистентная

I
Рис. ■'Р.'в. Сегментальная (а) и персистентная {б) моделр ста
тистического клубка.
Обозначения см. в тексте.

длина Представляет собой проекцию в е к т о р а  на направле
ние ориентации первого повторяющегося звена при степени поли- 
меризации п, стремящейся к оо, т. е.

( 1. 8)

где (ri) — орт вектора Г;, точечный знак умножения означает 
скалярное произведение. .

Независимо от модели
{№)'l‘  =  A m N m ^ 2 a N „  (1.9)

где Л т̂ — число статистических элементов в цепи (подробнее 
см. в гл. IV ). Строго говоря, знак тождества в выражении (1 .9 ) 
не следовало бы применять, ибо персистентная модель исключает 
дискретность элементов цепи; другое определение персистентной 
длины

cos ф =  ехр ( — ¿ / а )  (1.10)

где cos ф =  g —  средний косинус угла закручивания звеньев друг 
относительно друга, т. е. прямая мера жесткости цепи, а L —  кон
турная длина макромолекулы.

В 1956 г. Флори предложил иной подход к оценке гибкости, свя
занный с введением параметра гибкости /, формально определяе
мого как число «гибких» связей в цепи [-30]. Так как первоначаль-
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иый вариант теории основывался на неверной предпосылке, что 
гибкоцепные полимеры кристаллизуются с развернутыми цепями, 
и /, соответственно, определялся как мольная доля гош-изомеров 
в цепи, мы здесь вкратце приведем современный вариант теории, где 
f связывается только с энергией излома поначалу стержневидной 
молекулы; нетрудно видеть, что серией изломов (рис. 1.9) можно 
от модели стержня перейти к сегментальной модели (см. рис. I. 8, а).

Каждый излом означает появление связи, вокруг которой воз
можно свободное вращение согласно Флори

? = / о = ( 2 - 2 ) е х р , ^ - - ^ ^ / 1 -f  ( г - 2 ) е х р ^ - - ^ ^  _ (1.11>

где <?’ —  энергия ой,ного излома, а г  —  координационное число 
псевдорешетки, имитирующей раствор *. Смысл энергии ^  может

Рис. 1.9. П ереход (по Флори) к сегментальной модели 
путем последовательных изломов стержневидной цепи.

быть понят из модели «осмотических ловушек» (рис. I. 10), не тре
бующей обязательного привлечения решеточной модели раствора.

Представим себе, что мы заполняем растворитель' жесткими 
молекулами (на рис. 1 .10 изображен двумерный вариант этой 
ситуации). Из-за несгибаемости молекул, по достижении некоторой 
концентрации полимера (объемной доли) ф* возникает критиче
ский перепад химического потенциала полимера ца от заполненных 
к незаполненным областям раствора —  «ловушкам», куда из-за 
взаимных «помех» не могут проникнуть новые молекулы. В этот 
момент система становится термодинамически неустойчивой, и пе
рейти в устойчивое состояние она может лишь двумя путями:

если {Ь  —  контурная длина цепи; угловые скобки
означают усреднение по объему раствора), то молекулы начнут 
«ломаться», наподобие того, как это изображено на рис. 1.9, и 
равномерно заполнят раствор, который в среднем окажется изо
тропным («аморфным», см. левую часть рис. 1.10) , и сохранит эту 
изотропность вплоть до ф2 =  1 (сухой полимер);

* В о избежание недоразумений, в дальнейшем индексом О будет помечаться 
«невозмущенный» параметр /, т. е. зависящий только от внутренней энергии 
если f меняется из-за термодинамической, механической или иной добавки к 
индекс О отб|расывается,
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если то системе для минимизации энергии Т и б б с а
(Гельмгольца),— свободной энергии, термодинамического потен
циала—  ничего не остается, как переупаковаться; параллельная 
укладка макромолекул приведет к образованию жидкокристалли
ческой, анизотропной (нематической) или более сложной фаз, все 
термодинамические характеристики которых подобны таковым 
низкомолекулярного жидкого кристалла [22].

Появление анизотропной фазы, находящейся в равновесии с 
изотропной, где макромолекулы не «сломаны», но и не располо
жены параллельно, произойдет при концентрации

где т —  отношение высоты к диаметру стержневидных макромо
лекул, имитируемых вытянутыми цилиндрами кругового сечения.

Рис. 1.10. -.Модель «осм отической ловушки»,, поясняющая 
смысл параметра гибкости Флори fo• Обозначения см. в тексте.

Разумеется, т пропорционально молекулярной массе или степени 
полимеризации. С увеличением ф2  (сверх ф*) изотропная фаза 
постепенно будет исчезать и весь раствор перейдет в жидкокри
сталлическое состояние с доменной структурой; границы между 
доменами (внутри которых все макромолекулы ориентированы 
одинаково) образованы так называемыми дисинклинациями, 
играющими ту же роль, что и дислокацщ  в обычных реальных 
кристаллах. В сильном магнитном или электрическом поле 
границы между доменами могут быть ликвидированы, с превраще
нием раствора в «нематический монокристалл» [22].

Описываемая формулой (1 .12) ситуация соответствует струк

туре макромолекул, при которой в любож случае
т. е. ^ -> -о о  и, соответственно, /о - > - 0  (абсолютно жесткие моле
кулы). Что произойдет, если /о  ¥= О, т. е .-молекулы  обладают 
известной гибкостью? Осмотическая ловушка, образованная перси
стентными цепями (последние выбраны для наглядности; с тем же 
успехом можно было бы воспользоваться сегментальной моделью
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не даст одно-

с малым Ыт) в плоском варианте изображена на рис. 1.11. Здесь 

примитивная оценка по отношению & /
.'шачного ответа; нужно проанализировать, как изменится энергия 
Гиббса системы в целом, если молекулы свернутся дальше (сло
маются) или распрямятся и снова образуют нематическую фазу. 
Детализированный расчет [30] показывает, что по-прежнему обра 
зование нематической фазы неизбежно, если

.  7 о < 0 , 6 3 ( « 1 - 1 / е ^ . . )  ( 1. 13) ,

Этот результат теории Флори имеет фундаментальное значение, 
позволяя ввести к о л и ч е с т в е н н ы й  и а б с о л ю т н ы й  крите
рий гибкости, с помощью которого 
все многообразие линейных и лест
ничных полимеров можно подраз
делять на гибкоцепные и жестко
цепные. Последняя категория вклю
чает и полужесткие (по терминоло
гии Цветкова) макромолекулы, т. е. 
такие, для которых /о >  0.

Все жесткоцепные полимеры в 
отсутствие кинетических помех не
минуемо образую т термодинамиче
ски стабильную организованную 
фазу нематического типа при неко- Рис. 1.11. «О смотическая ло- 
торой концентрации ф;, тем боль- 
шей, чем больше /о. Но это продол
жается лишь до ¡а порядка 0,63,
чему соответствует ф*-^ 1. /о 0,63 —  это граница между жестко- 
и гибкоцепными линейными полимерами. При /д >  0,63 макромо
лекулы уж е ни при каких условиях не могут самопроизвольно 
уложиться параллельно; термодинамическая причина этого ясна 
из рис. 1.10 (левая часть). Это исчерпывает вопрос о возмож 
ности самопроизвольного появления в гибкоцепных полимерных 
системах термодинамически устойчивых и морфологически ве
роятных структур типа «пачек» из многих макромолекул с развер
нутыми цепями. Напротив, в жесткоцепных полимерах появление 
устойчивых нематических доменов неизбежно; только домены эти 
размерами и числом входящих в них макромолекул во много раз 
превосходят «пачки» Каргина —  Китайгородского —  Слонимского 
[19, с. 45].

Как уж е отмечалось, Флори, впервые введя параметр /о, считал 
энергию образования «гибкой» связи & разностью энергий пово
ротных изомеров, т. е. постоянной для данного полимера величи
ной. М еж ду тем, в действительности на энергию ^  не наклады« 
Бается никаких априорных ограничений, и она, а значит и параметр
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гибкости I (индекс О теперь опущен сознательно), может менятьсй 
под действием внешних силовых полей или специфических термо
динамических факторов [22]. Наиболее простым вариантом 
является растяжение гибкоцепных макромолекул гидродинамиче
ским или механическим полем (в некоторых подробностях эта 
ситуация будет рассмотрена в гл. II и V I ) .  В этом случае часть 
энергии внешнего поля А^’ «перекачивается» во внутреннюю энер
гию макромолекул, и энергия образования «гибкой» связи увели
чивается на А ё'. Соответственно, мы можем ввести новый, эффек
тивный параметр гибкости

. , ' / =  / „ е х р ( -Д ^ /й Г ) / {1 - /о  +  /оехр (-Д а ’/йГ)} (1.14)

Причем если /о было сверхкритическим ( >  0,63), то /  может уже 
оказаться существенно субкритическим ( / < 0 , 6 3 ,  / о - > 1 ) .  Тогда 
система растягиваемых гибкоцепных макромолекул в своем термо
динамическом поведении окажется эквивалентна системе покоя
щихся жесткоцепных макромолекул, т, е. образует при некотором 
значении ф* нематическую или истинно кристаллическую фазу с 
распрямленными цепями. (При р а с т я ж е н и и  струй полимерных 
растворов или расплавов надо, однако, принять во внимание и 
чисто механическую добавку —  через коэффициент Пуассона, —  
усиливающую на уровне полной энергии системы взаимодействие 
цепей.)

Специфические термодинамические факторы связаны с концен
трационной зависимостью ё ' и / - в  некоторых растворителях, кото
рая может проявляться монотонно или скачкообразно. В этом 
случае

Д«’ =±ДХ1<Р1 (1.15)

где Дх1  —  изменение параметра взаимодействия полимер —  раство
ритель Флори —  Хаггинса [10, с. 51], а ф1 — объемная доля раство
рителя. Теперь

? =  / о е х р ( ^ ± 1 - Л  +/оехр -^ 1 ^ ^  I (1.16)

В зависимости от знака поправки эффективный коэффициент 
гибкости может стать больше или меньше /о, т. е. в некоторых 
условиях гибкоцепной полимер может превратиться в жесткоцеп
ной и наоборот со всеми последствиями,^ касающимися дальней- 
■щего упорядочения. Наиболее типичный тому пример —  переходы 
типа спираль клубок в синтетических а, ¿-полипептидах 
[9, с. 290].

Связь параметра I со стандартными мерами гибкости а, Ат 
или а не вполне однозначна, ибо энергия ё  в современной теории 
хотя и является мерой торможения вращения, не тождественна 
энергии С/(ф) [формула (ТВ)], введенной на основе других пред- 
по-ложений. Некоторым парадоксом является то', что численное зна
чение /  можно рассчитать с тем большей точностью, чем сложнее 
конфигурация повторяющегося звена. Например, различие свойств 
полиимидов П Ф Г и Д Ф О  (см. стр. 22) в значительной мере об у с 
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ловлено тем, что у Д ФО, по-видимому, f  >  0,63, во всяком случае, 
больше, чем у ПФГ. В случае гибкоцепных полимеров f также не 
следует уподоблять мольной доле гош-ротамеров, из-за которых 
цепь утрачивает конфигурацию зигзага —  хотя бы потому, что, как 
мы видели (ср. рис. I. 6), есть и другие причины, изменяющие 
равновесную конформацию главной цепи.

Если же перейти к очень грубым числовым оценкам (см. [24, 
т. 1, с. 614— 620]), то степень полимеризации сегмента гибкоцепных 
макромолекул, т. е. число звеньев в сегменте s, колеблется от не
скольких единиц до 20— 30 (впрочем, многое зависит от молеку
лярной массы звена и его конфигурации). Граничной области 
/? »0 ,6 3  при простой структуре звеньев должны соответствовать s 
порядка 30<— 50; эти оценки довольно условны, и s при фиксиро
ванном значении f может варьировать в широких пределах.

Д о сих пор мы не.,упоминали о молекулярной массе М,  которая 
не является, взаимозаменяемой характеристикой степени полимери
зации п. Именно с этим и связаны неопределенности корреляций f 
и S. Действительно, в зависимости от молекулярной массы одного 
звена молекулярная масса макромолекулы в целом при одном и. 
том же значении п может варьировать в широких пределах. Д оста 
точно сравнить полипропилен со звеном — СНг— С Н (С Н з )—  и один 
из полиимидов, изображенных на стр. 22.
• При малых п, сопоставимых с s, число возможных конформа

ций макромолекулы относительно мало. Это мешает ей принять 
наиболее вероятную конформацию большой молекулы —  клубка, 
подобного изображенному на рис. I. 8. Но из этого вовсе не следует, 
как нередко утверждается, что с уменьшением степени полимери
зации растет жесткость. Это —  одна из издержек копформационных 
оценок гибкости. В действительности уменьшается не гибкость, 
а статистический вес, или конформационная энтропия макромоле
кулы (иногда говорят об  уменьшении «конформационного набора», 
представляющего собой тот же статистический вес, связанный с эн
тропией формулой Больцмана S =  k \ n W ) .  Гибкость же, выра
жаемая в абсолютных единицах /, а или S,  остается неизменной. 
Тем не менее обеднение конформационного набора сказывается при 
переходе полимера в конденсированное состояние.

§ 3. СТРУКТУРНАЯ ОРГАНИЗАЦИЯ ПОЛИМЕРОВ
В КОНДЕНСИРОВАННОМ СОСТОЯНИИ

Хотя последующее изложение будет основываться на 
фактах, мы имеем возможность произвести далекую экстраполя
цию от отдельных макромолекул на конденсированное состояние, 
отправляясь от их конфигурационных (стереохимических) харак
теристик, из которых определяющую роль играют три: 

гибкость;
тактичность, а точнее —  способность к образованию термоди

намически устойчивых упорядоченных структур (не обязательно 
обычных кристаллов);
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молекулярная масса, в связи с только что сделанными замеча
ниями о конформационном наборе.

Для сополимеров надо добавить характеристики их состава, 
связанные с ближним и дальним конфигурационным порядком. 
Хотя мы и предостерегали против злоупотребления «чисто геомет
рическими» факторами, до сих пор речь шла о свойствах, пред
определяющих именно «геометрию упаковки» макромолекул в кон
денсированной фазе.

Далее рассматривается кинетическая концепция структуры, по
этому необходимо принимать во внимание и атомный состав («хи 
мическую структуру») повторяющихся звеньев, в первую очередь 
их полярность, поскольку межцепные взаимодействия определяют 
уже агрегатные и релаксационные состояния полимеров.

Из предыдущего параграфа ясно, что жесткоцепные макромо
лекулы ( /о < 0 ,6 3 )  при некоторой концентрации должны образовать 
жидкокристаллическую фазу, состоящую из доменов, внутри кото
рых цепи ориентированы параллельно. Так как формула Флори 
для жестких макромолекул (I. 12) удовлетворяется при т ^  10, 
ясно, что молекулярная масса должна быть достаточно велика. 
Доменная структура, с превращением системы в «жидкий моно
кристалл», в принципе может быть ликвидирована с помощью 
электрических или сильных (ибо полимеры диамагнитны) магнит
ных полей [30].

Переход от жидкокристаллической фазы к истинно кристалли
ческой возможен при соблюдении требований, сформулированных 
в предыдущем параграфе: молекулы долл^ны быть стереорегуляр- 
ными, чтобы звенья могли встроиться в трехмерную кристалличе
скую решетку. В свою очередь, для этого требуется подвижность: 
встраивание в этом варианте осуществляется путем элементарных 
поворотов и трансляций распрямленных цепей как целого.

Гибкоцепные стереорегулярные полимеры при отсутствии огра
ничений, указанных выше, также образуют кристаллическую фазу, 
•НО в силу кинетических и термодинамических причин, на которых 
мы здесь не можем останавливаться [31, гл. 9; 32, гл. VI], они кри
сталлизуются со складыванием цепей (рис, 1 .12 ,а ) ,  так что еди
ничный кристалл представляет собой пластинку, толщина которой 
во много раз меньше длины распрямленной макромолекулы. Склад
ка образуется последовательностью .как м 1^нимум из 4— 5 гош- 
ротамеров и не обязательно имеет регулярный характер [31, с. 88],

При высоких давлениях, видимо, в силу причин, которые вкрат
це будут затронуты в гл, II, гибкоцепные полимеры, подобно ж ест
коцепным, кристаллизуются с развернутыми цепями. При малой 
молекулярной массе это происходит уже неизбежно и при обычных 
давлениях, причем при этом наблюдается своеобразное «квантова
ние» складок: в зависимости от температуры молекула с не слиш
ком большой степенью полимеризации входит в единичный кри
сталл, образуя одну, две, четыре и т. д. складки *. В целом же,

* Хасктапп Н. О. Риге а. Арр1. С Ьет., 1974, V. 38, № 1— 2, р, 79— 8
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толщина пластинчатых кристаллов зависит от температуры й дли
тельности кристаллизации. Кристалл с малым числом складок 
или вовсе без них термодинамически стабильнее (меньше гош -ро
тамеров, меньше «торцевая» поверхностная энергия), но вы
ращивать его без специальных ухищрений надо очень долго, 
и за это время полимер может претерпеть химические пре
вращения.

Обычно единичные пластинчатые кристаллы образуются в пе
реохлажденных очень разбавленных растворах. Из расплавов их 
практически не удается вырастить, так как сразу образуется боль
шое число центров нукле- 
ацни и взаимные помехи 
приводят к так называе
мому дендритному росту.
В результате возникают 
так называемые сфероли- 
ты, представляющие с о 
бой сложные «сборные 
конструкции» из лучей 
или радиусов (рис. I. 12, 
б ) ,  в свою очередь обра
зованных чередованием 
кристаллических и аморф
ных участков. Характер
но, что кристаллические 
участки («кристаллиты», 
т. е. «маленькие кристал
лы») ориентированы сво
ими осями « с »  (совпадаю
щими с главной осью мак
ромолекулы) перпендику
лярно направлению луча.
Многократные разветвле
ния «лучей» подчеркивают дендритный характер роста сфероли* 
тов. (Подробнее см. работу [31, гл. IV].)

При наложении внешних полей, в соответствии с формулой 
(1.14), можно, в  принципе, заставить гибкоцепные полимеры ве
сти себя по аналогии с жесткоцепными. П одробно этот вопрос бу 
дет рассмотрен в гл. VI, а здесь заметим, что в силу кинетических 
и термодинамических причин добиться полной аналогии оказы
вается довольно трудно, и в обычных условиях ориентации полу
чаются фибриллярные структуры (рис. I. 12, в ) ,  основными элемен
тами которых являются микрофибриллы, похожие на неразвет- 
вленные лучи сферолитов, но отличающиеся от них (обычно) 
большей длиной, а, главное, тем, что теперь в складчатых кристал
литах, сочлененных аморфными прослойками, цепи ориентированы 
осями « с »  вдоль главных осей микрофибрилл.

Многообразие упорядоченных структурных элементов в поли
мерах этим не исчерпывается, но другие формы подлежат

Рис. 1 .12. Кристаллические морф озы  в поли
мерах:
а — схема пластинчатого единичного кристалла; 
б — схема сферолита с радиальной периодичностью; 
б — схема фибриллы, состоящей из трех микрофибрилл.
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«отбраковке»; это относится и к упоминавшимся «сверхкристал- 
лам», образующимся из гомодисперсных блоксополимеров [28].

Из сказанного явствует, что —  кристаллизующиеся гибкоцеп
ные полимеры на самом деле не бывают полностью кристалличе
скими (поэтому их и называют аморфно-кристаллическими или 
кристалло-аморфными), причем, в силу уже чисто термодинами
ческих причин, гибкоцепные полимеры н и к о г д а  (даже единич
ные кристаллы— из-за складок или концевых групп) не могут 
обладать 100%-й кристалличностью.

Грубой моделью кристалло-аморфного полимера является су
персетка, узлы которой образованы кристаллитами, играющими 
роль «зажимов», а деформационные свойства обусловлены аморф
ными сочленяющими участками,, состоящими из «проходных» це
пей. Доля этих цепей (в расчете на число цепей в единичном се
чении кристаллита) редко превышает 30% , а из этих-30% пример
но лишь десятая часть непосредственно реагирует на нагрузку. 
Именно по этой причине (малая доля «держащих нагрузку» це
пей) реальная ’ прочность кристаллизующихся полимеров обычно 
составляет несколько процентов от теоретической (которую не
трудно рассчитать, зная параметры кристаллической решетки [16, 
с. 8; 25, гл. I; 31, с .451— 477]).

Таким образом, говоря о структуре, или надмолекулярной ор 
ганизации, полимеров (Н М О ), можно в терминах «заторможенной 
конфигурации» определить ее как внутреннюю структуру, взаим
ное расположение в пространстве и характер взаимодействия (свя
зи) между структурными элементами, образующими полимерное 
тело. В не§;оторых случаях это взаимодействие осуществляется 
через аморфную бесструктурную матрицу, которой может и не 
быть.

■ Это определение, по аналогии со стереохимическим определе
нием конфигурации, уже предусматривает многоступенчатость 
НМО, с относительной автономностью отдельных уровней или эле
ментов структурной иерархии.

И, разумеется, определение НМО будет неполным, если мы не 
охарактеризуем п о д в и ж н о с т ь  ее элементов —  но, необходи
мость такой характеристики уже скрыта в словах «взаимодейст
вие» и «автономность».

Одним из важных следствий концепщ р НМО, очень четко 
сформулированных в работах школы Каргина [19, с. 68], является 
то, что механические и многие другие физические свойства поли
меров, хотя и зашифрованы в конфигурационной информации, но 
П е р е д а ю т с я  через Н М О *. На этом строится вся структурная 
механика полимеров; применительно к ориентированным полиме
рам она вкратце будет рассмотрена в гл. VI.

При переходе к некристаллизующимся полимерам мы должны 
отправляться от концепции ближнего порядка, в такой же манере,

* Бартенев Г. М., Зеленев Ю. В. Механика полимеров, 1969, № 1, с. 30— 531 
1975, № 1, с. 107— 125; Высокомол, соед,, 1972, т. Н А , № 5. с. 998— 1008.
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как это делается при сравнении жидкостей или низкомолекуляр- 
пых стеклообразных тел с соответствующей им кристаллической 
фазой.

Вопрос о НМО некристаллических полимеров мало разработан
и, как мы убедимся, начисто лищен смысла, если не рассматривать 
его с кинетических позиций. Но отправляясь от концепции даль
него и. ближнего порядка, а такЖ;е от соображений о полимерном 
состоянии как особой форме конденсации [28] и, наконец, от фун
даментального факта, что тактические полимеры очень быстро 
кристаллизуются (чего не может быть при полном беспорядке в 
упаковке макромолекул), мы почти автоматически приходим к вы
воду, что в некристаллических полимерах, способных к кристалли
зации, должны существовать «заготовки» тех основных структур
ных элементов, или морфоз, которые мы только что рассмотрели. 
Более того, в атактических полимерах, которые вообще не могут 
кристаллизоваться, также должны сущ^ествовать размазанные и 
неустойчивые аналоги все тех же морфоз, которые так и не могут 
«выйти из стадии заготовок» (ибо неспособны к образованию тер
модинамически устойчивой правильной кристаллической рещетки).

Нужно лищь помнить при этом об ограничениях, накладывае
мых критерием Флори /о: в некристаллизующихся полимерах, 
в принципе, при /о < 0 ,6 3  может возникнуть даже термодинамиче
ски устойчивая нематическая мезофаза, зародышем которой мо
гут быть пачки [22], но при /о > 0 ,6 3  все метаморфозы могут проис
ходить лишь с клубками. Конденсация клубков может привести к 
образованию глобулярных структур, которые действительно на
блюдались (в отличие от пачек); существование клубка уже само 
по себе предрасполагает к складыванию, так что могут возникать 
и зародыши складчатых структур, но время жизни их будет всегда 
относительно небольшим.

В итоге оказывается возможной и модель суперсетки, однако 
и здесь «узлы» нестабильны и, возникая в одном месте, рассасы
ваются в другом. Как будет видно из дальнейшего, роль этих уз
лов все же больше, чем зацеплений (или перехлестов) цепей, хотя 
пренебрегать последними также не следует.

Таким образом, дискретная, стабильная НМО кристалло
аморфных полимеров при переходе к некристаллическим, сохраняя 
те ж е  общие черты, оказывается зыбкой, размазанной как геомет
рически, так и во времени, т. е. носит сугубо флуктуационный ха
рактер. Это же, разумеется, относится и к «суперсетке», которую 
мы должны теперь заменить флуктуационной сеткой; в ряде слу
чаев такую сетку удается сделать более дискретной, усилив ее 
узлы с помощью, например, водородных связей [29, с. 87— 138].

Есть третий вид сеток.—  вполне реальных, с «вечными» узлами, 
образованными химическими связями. Теперь решающую роль 
приобретает степень полимеризации цепей между узлами. Если 
она достаточно велика, то узлы не вносят существенных помех, и 
на истинную сетку суперпонируются дискретная НМО (если по
лимер кристаллизующийся) или флуктуационная сетка. Вводя
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среднечислеиную степень полимеризации (напомним, что иногда го
ворят о «молекулярной массе сетки», обозначая ее Мс) цепей между 
узлами По и по-прежнему помня о параметре Флори, мы для маК’ 
росетчатых полимеров,т.е.таких, где ПоЭ*«, можем говорить о тех. 
же типах НМО, что и для невулканизованных; однако с темпера
турой выявится весьма существенная разница между первыми и 
вторыми. Что касается микросетчатых полимеров, т. е. таких, у 
которых Пс ^  5, то они, как уже упоминалось, по мере уменьщения 
Пс становятся все более и более похожи на обычные твердые тела.

Наконец, следует упомянуть о наполненных и армированных 
полимерах. Так как в последующем речь будет идти лищь о напол
ненных каучуках или резинах, то в двух словах охарактеризуем 
их НМО. Наполнитель (минеральные частицы, сажа и т. п.) мо
жет активно, вплоть до образования ковалентных связей, или пас
сивно взаимодействовать с полимерной матрицей.

В первом случае частицы наполнителя играют ту же роль, что 
кристаллиты в кристалло-аморфных полимерах, способствуя обра 
зованию «суперсетки», во многом определяющей механические 
свойства наполненного полимера. Более того, например, сажевые 
частицы сами способны к образованию разветвленных цепных 
структур, т. е. своего рода «сверхнолимера в полимере».

Роль пассивных наполнителей иная: они препятствуют росту 
трещин [33, с. 111]. Оба типа наполнителей, кроме того, могут су 
щественно затруднять кристаллизацию (если без них она была 
в озм ож н а): в случае каучуков, по понятным причинам, это выгод
но. Но наполнители еще одним существенным способом влияют на 
НМО, как бы разделяя ее на три «основных» уровня структурной 
организации: полимерную матрицу (которая может обладать своей 
«внутренней» НМО, хотя и измененной наполнителем), фазу на
полнителя (способного, как мы видели, к образованию коллоидных 
суп ер структур) и г р а н и ч н ы е  с л о и ,  обладающие измененной 
структурой и, соответственно, измененными кинетическими свой
ствами [34, гл. 7]. Есть определенная аналогия между этими гра
ничными слоями и аморфными участками в кристалло-аморфных 
полимерах, поскольку свойства этих аморфных участков совсем н е 
т а к и е ,  к а к  в о б ъ е м е  аморфного полимера. Роль граничных 
слаев в полной мере еще не выяснена, но в случае пассивных на
полнителей они при неблагоприятных условиях могут (При том, что 
сам наполнитель препятствует росту трещин) оказаться слабыми 
местами, где под нагрузкой происходит нарушение снлощности, т. е. 
элементарный акт разрушения.

Теперь мы можем попытаться сделать выводы и навести какой- 
то порядок и систематизировать физически обоснованным образом 
как отдельные морфозы, так и типы структурной организации (или 
Н М О ) полимеров.

В свете изложенного выше, все многообразие так называемых 
надмолекулярных структур в полимерах можно разделить на 
флуктуацнонные и дискретные. Уже по определению дискретные 
структуры относятся к категории организованных  и характери-
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зуются наличием дальнего порядка или границ раздела фаз. Это —  
различные кристаллические в обычном смысле слова морфозы *, 
а также мезофазы типа «сверхкристаллов» по Келлеру —  Ковачу 
и Галло [28] или жидких кристаллов, включая и их твердообраз
ные (в отсутствие растворителя) модификации (согласно англий
ской терминологии, nematic solid, smectic solid и т. д.) .

Существуют и некристаллические упорядоченные структуры. 
По причинам, которые изложены ниже, довольно бессмысленно их 
систематизировать, за исключением, разве что, глобул, которые 
вполне дискретны, но не обязательно обладают внутренним даль
ним порядком. Дело в том, что путаница, царящая в монографи
ческой и журнальной литературе по поводу надмолекулярных 
структур, особенно в некристаллизующихся полимерах, обуслов
лена пренебрежением принципами статистической физики и физи
ческой кинетики. Описание полимеров на всех уровнях структурной 
организации не мож^т быть полным, если наряду с морфоло
гией не учитывается п о д в и ж н о с т ь  соответствующих структур
ных элементов **. А  введение подвижности автоматически требует, 
при описании надмолекулярной организации в целом, не только 
описания пространственного распределения и сил взаимосвязи 
структурных элементов, но и усреднения во времени (ср. стр. 45). 
При этом сразу выявляется третий признак классификации струк
тур: по их стабильности. Как известно, по отношению к так назы
ваемой «денатурации» все глобулярные белки принято подразде
лять на кинетически и термодинамически стабильные. Этот же 
принцип должен реализоваться и по отношению к надмолекуляр
ным уровням структурной организации полимеров. Все дискретные 
организованные структуры являются термодинамически стабиль
ными; отдельные организованные морфозы (тина сферолитов, на
пример) могут обладать определенной —  и р е г и с т р и р у е м о й  
(см. тл. V H )  —  внутренней и внешней подвижностью, но ниже тем
пературы фазового перехода они вполне устойчивы; в отсутствие 
внешних силовых полей их время жизни t - > o o .

Флуктуационпые структуры всегда термодинамически неста
бильны и характеризуются конечным временем жизни т. Поэтому 
они и противопоставлены дискретным: если в мысленном экспери
менте фотографировать полимерную систему в течение времени t, 
то дискретные структуры могут изменить свое положение, но при 
этом останутся неизмененными, а флуктуацнонные —  размажутся, 
как, собственно, и положено любым гомофазным или гетерофаз- 
ным флуктуациям субкритических размеров [18,'гл. УП].

Время жизни т (зависящее, разумеется, от температуры и дру
гих внешних факторов) является мерой кинетической стабильно
сти флуктуационных структур. Термодинамически стабильные 
структуры ниже температуры перехода автоматически являются и

* И х также называют монокристаллами [31].
** Э тот тезис, на котором основывается релаксационная спектрометрия (см. 

§  4), сформулировай в работе [28, ^л. II].
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кинетически стабильными. Выше температуры перехода (плавле
ния) -они еще могут сохранять некоторую кинетическую стабиль
ность, что проявляется в сохранении «заготовок» организованной 
структуры или «кинетической памяти» [31, с. 494]: если время вы
держивания расплава меньще соответствующего времени жизни т, 
то после обратного снижения температуры исчезнувщие дискрет
ные морфозы появляются в том же виде и на тех же местах. С у 
ществование флуктуационных упорядоченных структур в распла
вах полимеров объясняет их реологическое поведение и высокую 
вязкость. Снижение вязкости линейных полимеров на несколько 
порядков при небольших сдвиговых напряжениях (эффект, обеспе
чивающий переработку линейных полимеров) можно объяснить 
обратимым (тнксотропным) разрущением упорядоченных структур, 
связанных свободными цепями в единую пространственную сетку *.

Понятие о кинетически стабильных элементах структуры в по
лимерах, неспособных к образованию упорядоченных фаз или ме- 
зофаз, разумеется, не имеет количественного критерия. П росто чем 
больше X при прочих разных условиях, тем больше кинетическая 
стабильность. Практически под кинетически стабильными пони
маются те флуктуацнонные структуры, время жизни которых пре
вышает длительность исследуемого процесса. Нетрудно сообразить 
после этого, что все некристаллизующиеся гибкоцепные полимеры 
способны к образованию лишь флуктуационных структур, харак
теризуемых большей или меньшей кинетической стабильностью. 
Что касается кристаллизующихся, жесткоцепных гомополимеров 
или блоксополимеров, способных к образованию «сверхкристал
лов», то они ниже температуры перехода в некристаллическом 
состоянии термодинамически нестабильны, а их кинетическая ста
бильность определяется степенью переохлаждения.

С этих позиций следует подходить и к продолжающимся спорам 
о структуре полимерных расплавов или о конформациях отдель
ных макромолекул в окружении себе подобных. В последние два 
года появилась серия работ, посвященных решению второго пред
мета спора методом малоуглового рассеяния нейтронов. Опыты 
были выполнены только на гибкоцепных полимерах: атактических 
(т. е. некристаллизующихся) —  полистироле и полиметилметакри- 
лате — и на расплавах полиэтилена (поскольку это кристаллизую
щийся полимер). В первых двух случаях, как и следовало ожидать, 
среднеквадратичный радиус инерции меченых (т. е. обычных,
«фоном» служили дейтерированные полимеры) макромолекул 
совпал с в 0-растворителе **. Это попятно: полученные в рав
новесных условиях образцы были эквивалентны «фотографиям», 
снятым с экспозицией t  ^  ( т )  (угловые скобки означают усредне
ние по всем типам флуктуационных структур); поэтому нри двой-^

* Бартенев Г. М. Высокомол, соед., 1964, т. 6, с. 2155— 2162; 1970, т. 12А, 
с. 368— 375.

** В 0-растворителе (г )̂



иом усреднении по времени и объему никакие флуктуации запечат
леть не удалось. Напротив, в случае полиэтилена, где возможно 
было появление гетерофазных флуктуаций с большим временем 
жизни (сопоставим с 1), их существование проявилось в том, что 

оказался примерно 2{г^)в,  хотя никакие признаки дальнего 
порядка обнаружены не были. Впрочем, эти данные нельзя считать 
окончательными.

Если вдуматься, то ситуация эта вполне аналогична рентгено
графической регистрации сиботаксических областей (ближнего 
порядка) в обычных жидкостях [18, с. 126].

Схема 1 .13. Схемы наиболее вероятны х типов микро
блоков:

, мицеллярный; 2 — складчатый; 3— глобулярный.

Вероятно, совсем иная картина получилась бы для полимеров 
с /  <  0,63. Но такие опыты пока никем не описаны. Совершенно 
аналогичным образом следует рассматривать и вопрос о структуре 
вулканизационных сеток с достаточно редко распределенными 
сшивками. При «экспозициях» t <  ( т )  —  это сетка с выраженными 
гетерогенностями, а при < ( т ) — «классическая» бесструктурная 
сетка. То же касается и модели расплавов или концентрированных 
растворов в виде «сетки перехлестов (зацеплений)» (см. гл. V ) .

Поскольку все флуктуации аморфного типа представляют со 
бой в том или ином виде сгущения, являющиеся аналогами сибо
таксических областей в простых жидкостях, но на несколько 
порядков превосходящие их по размерам и т, в последующем они 
без дальнейшей детализации будут именоваться микроблоками *. 
Что бы эти микроблоки собой ни представляли (рис. 1 .13), у них

Термин принадлежит Г. М. Бартеневу,
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есть вполне объективная кинетическая структурная характеристи
ка —  время жизни Тг (индекс введен, чтобы учесть возможность 
сосуществования различных микроблоков). Не будучи по опреде
лению (т. е. при >-оо или усреднении во времени) дискретными... 
структурами; эти микроблоки как бы обретают дискретность, если  ̂
время воздействия (электрического, механического и т. д.) на си
стему t ^  Тг. Тогда микроблоки типа / удается прозондировать как . 
в отношении времени их жизни, так и в отношении их подвижности 
(последнее относится и к термодинамически стабильным организо
ванным дискретным структурам). На этом и основан метод релак
сационной спектрометрии, к краткому обоснованию которого мы 
переходим.

§ 4. РЕЛАКСАЦИОННАЯ СПЕКТРОМЕТРИЯ V

. Определив конфигурации и конформации макромоле
кул (см. § 2 ) ,  мы в скрытой форме уже подготовили кинетическое, 
или релаксационное, рассмотрение их взаимосвязи. Наличие целой 
иерархии уровней конфигураций и конформаций предполагает

определенную независимость дви- 
 ̂ жений отде,яьных радикалов, повто

ряющихся звеньев, групп звеньев и 
более крупных структурных единиц. 
Когда цепочка под действием изме-
нения температуры или под влия
нием внешней силы начинает изме- 

f  пять конформацию, разным элемен-
Рис. 1.14. Функция распределения тарным движениям соответствуют 
времен релаксации и стрелка дей- разные времена Тг- Так, для пово- 
ствия. рота боковой группы вокруг связи,

посредством которой она «подвеше
на» к главной цепи, требуется некое минимальное время ть  для 
поворота одного звена относительно другого (или для перехода 
одной поворотно-изомерной конформации звена к другой) — Другое 
время Т2 ; для согласованного поворота двух звеньев — большее 
время Хз; для изменения ориентации сегмента —  некоторое время 
Те! для изменения конформации всей молекулы —  еще большее 
время Тя. Все эти времена можно расс1катривать как средние 
времена жизни соответствуюпщх элементов структуры в опреде
ленной конформации; именуя эти элементы релаксаторами, а со 
ответствующие времена жизни Тг —  временами релаксации, мы мо
жем для изолированной макромолекулы изобразить функцию рас
пределения релаксаторов по временам жизни <7 (т), которая и пред
ставляет собой релаксационный спектр (рис. I. 14).

При выполнении условий нормировки

1 Л = 1  (1.17)
б
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д {х )йх  в квазинепрерывном приближении означает относительное 
содержание релаксаторов (в численных или массовых долях; для 
дальнейшего рассмотрения это не играет большой роли) с време
нами от X до X с 1 х .  (Более строгим было бы стереотипное опреде
ление времени релаксации как времени возвраш,ения из возмущен^ 
ного в равновесное состояние.)

Ситуация, изображенная на рис. I. 14 для одной молекулы, 
вполне аналогична разложению сложного колебательного движе
ния в ряд Фурье [19]. Участки струны, соответствующие обертонам 
(чтобы не загромождать рисунок, они не показаны), аналогичны 
претерпевающим перестройку релаксаторам; из этих перестроек 
складывается изменение конформации цепи в целом.

Теперь мы можем сделать следующий очень важный шаг, вве
дя «стрелку действия», изображенную на рис. I. 14. Смысл этой 
стрелки, которой можно придать вполне конкретную сущ ность ’ 
импульса P t  (где Р  —  значение внешней силы), состоит в том, что 
на разные по скорости внешние воздействия макромолекула будет 
отвечать р а з н ы м и  у ч а с т к а м и  своего релаксационного 
спектра. Например, в сечении АБ  при длительности (с достаточной 
силой, разумеется!) воздействия на макромолекулу 1 =  ха реали
зуются все допустимые элементарные движения с временами 
релаксации т <  тд. Иными словами, релаксатор «порядка Л», т. е. 
участок макромолекулы, размеру которого соответствует время 
перестройки Ха , проявляет в конкретном процессе гибкость, или 
податливость, при сохранении макромолекулой в целом значи
тельно большей жесткости. Иногда в связи с этим говорят о кине
тическом сегменте (в противовес статистическому элементу), т. е. 
минимальном участке цепи, способном проявлять изменчивость 
формы при данном внешнем воздействии, характеризуемом вели
чиной силы и длительностью ее приложения; т. е. скоростью воздей
ствия. Ясно, что кинетический сегмент зависит от этой скорости.

Д о  сих пор мы ничего не говорили об изображенной на рис. I. 14 
оси температур. Недостаточность двухмерного графика сразу ста
новится понятной, если выразить времена жизни индивидуальных 
релаксаторов формулой Больцмана

=  (1. 18)

где <?”аг —  энергия активации г-го релаксационного процесса, опре
деляющая порог чувствительности релаксатора по отношению к 
внешней силе Р, а Вг для разных I не обязаны совпадать. Ясно, 
что с изменением температуры весь релаксационный спектр сме
щается и деформируется; поэтому в принципе в определенном 
диапазоне т при .фиксированной температуре можно получить о 
полимере ту же информацию, что и при закрепленном т (или ча
стоте воздействия —  в периодических процессах)., но варьируя тем
пературу. Этот принцип, с конкретными применениями которого 
мы встретимся позже, называется принципом температурно-времен
ной -эквивалентности (ТВЭ)_.
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Введение релаксационного спектра соответствует использова
нию «интерлинга» физики —  теории колебаний для описания 
структуры и подвижности в полимерах. Пока мы говорили только 
о макромолекуле, но тот же спектрометрический подход пригоден 
для любых полимерных тел с их сложной иерархией уровней 
структурной организации. Полезно бросить взгляд «в обратном 
направлении», вернувшись от макромолекул к простым молекулам 
(детализацией —  для упражнения —  мы предлагаем заняться са 
мим читателям). Как известно, они тоже располагают своими 
характеристическими спектрами,- которые тоже выявляются при 
воздействии на них с разной скоростью: только теперь это пери
одические воздействия и вместо времени воздействия мы вводим 
частоту V; впрочем, в квантуемых системах можно вернуться к 

. импульсу и стрелке действия: При этом выявляется одна совер- \ 
"шенно общая характеристика стрелки действия. Все релаксаторы 
(или осцилляторы —  в оптическом диапазоне частот), расположен
ные в координатах д — % ( т = 1 / у )  с л е в а  от стрелки действия, или 
Ха (см. рис. 1.14), реагируют на воздействие н е у п р у г и м  обра- ' 
зом, т. е. претерпевают внутреннюю перестройку, изменяют частоту 
и т. н. С п р а в а от Тл ответ на воздействие у п р у г и й :  релакса
торы (или осцилляторы) Не успевают отреагировать на воздей
ствие; в микромире это связано, например, с упругим рассеянием 
элементарных частиц; в макромире, при достаточно больших 
силах и энергиях воздействия, это приводит к разрушению си
стемы.

Ограничимся двумя наиболее эффектными примерами, первый 
из которых понадобится нам в следующей главе.

I. Если выстрелить в струю воды из револьвера, она сломается, 
и с помощью скоростной фотографии можно запечатлеть осколки 
(не капли!) в точности того же внешнего вида, что осколки льда. 
Более того, при движении с достаточной скоростью можно у д а 
р и т ь с я  даже о газ; на этом эффекте основано, например, вхож
дение космических ракет в атмосферу по такой траектории, чт( 
после первого «удара» ракета как бы выскакивает из атмосферы з 
потом претерпевает более слабый «удар» и т. д.

П. При «стрельбе» мощным лазером в обычный кристалл мо
жет произойти его «оптический» взрыв, щбо колебательные моды 
кристалла не успевают перестроиться на частоту V и воспринять 
дозу энергии /гу.

И разумеется, наиболее детальное «зондирование» структуры 
молекулы, макромолекулы или макроскопического тела произой
дет в условиях резрнансного поглощения энергии, когда в системе 
есть релаксаторы или осцилляторы с собственной частотой V =  1/ т а . 
Повторяем, что безотносительно к эффектам квантования на этом 
основана вся атомная и молекулярная спектроскопия с тем 
единственным' (и непринципиальным) отличием, что непрерывный 
спектр заменяется линейчатым или полосатым. Рекомендуем чита
телям самим в этом убедиться,
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п ри  действии на макромолекулы периодическими йнешними 
полями различной частоты мы по-прежнему будем получать ре
зультат, определяемый положением стрелки действия, т. е. ХНа - 
Г1онижая частоту, можно заставить включиться в регистрируемое 
движение отдельные- статистические элементы и даже макромоле
кулы в целом; повышая ее, можно «включать» все меньшие и мень
шие участки цепи, пока наконец на уровне ближнего конформа
ционного порядка и отдельных повторяющихся звеньев спектроско
пические методы не начнут выдавать ту же информацию о 
структуре, что и в случае простых молекул. Продолжая повышать 
частоту, мы неминуемо «упремся» в квантовую область, но и здесь 
основные закономерности '«скорость  воздействия—^'результат воз
действия» сохранятся. Одна ’и та же доза энергии, полученная при 
попадании в молекулу или атом одного высокочастотного кванта 
или нескольких низкочастотных к а н т о в ,  естественно, произведет 
совершенно разные эффекты: молекула может превратиться в сво
бодный радикал, или ионизироваться, или просто возбудиться и 
высветиться и т. д.

Аналогиями в мире полимеров при значительно меньших часто
тах будут тоже разрыв цепи (т. е. и в квантовой, и в неквантовой 
области молекулы могут «лом аться»), или проявление области 
максимальных потерь (ЯМР,, диэлектрические или механические 
потери — гл. УП и П ),  или, наконец, медленное затухание колеба« 
иий. и возвращение к равновесной конформации или ориентации 
(как, например, в пульсирующем эффекте Керра) [35, гл. П].

В предлагаемой схеме аналогий колебания на уровне статисти
ческих элементов являются «карикатурой» на высвечивание в 
простых молекулах и т. д. Еще раз предлагаем читателям самим 
поискать такие аналогии. Если превратить непрерывный релакса
ционный спектр в дискретный и переименовать релаксаторы в 
осцилляторы, мы получим —  конечно, очень грубую и отражающ ую 
лишь формальную сторону дела —  модель квантования. У этой 
модели есть одно бесспорное достоинство; она наглядна. Приняв 
ее, остается лишь уменьшить размеры и пропорционально увели
чить частоту. Тогда, как уже отмечалось, даже квантовые упругие 
и неупругие эффекты можно моделировать упругими и неупругими 
эффектами (соответственно при быстрых и медленных воздейст
виях) в макромолекулах. Ведь не случайно термины «упругий» и 
«неупругий» без всякого логического насилия были перенесены из 
обычной механики в квантовую.

Мы воспользовались методом аналогий, чтобы точнее опреде
лить место релаксационной спектрометрии в общей системе пред
ставлений физики полимеров. Перейдем теперь от отдельных 
макромолекул к конденсированным макроскопическим полймер- 
иым системам. Все только что изложенные общие принципы сохра
няют свою  силу и здесь; растянув ось х в сторону больших времен, 
мы мож ем определить области зондирования дискретных или 
флуктуационных элементов структуры. При этом, однако, надо 
особо подчеркнуть следующие два обстоятельства.
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I. в  низкочастотной области это зондирование является пря
мым, позволяя определить подвижность соответствующего элемента 
структуры как целого или время его жизни. Нетрудно видеть, что 
для флуктуационных структур это, в принципе, означает возмож 
ность существования двух резонансных линий, или полос, на релак
сационном спектре. Если время жизни п  достаточно велико, то 
можно найти некоторое характеристическое время Тг <  ti смеще
ния флуктуационного элемента как целого в «дискретоподобном» 
состоянии. При Та =  ti и достаточно больщих энергиях [порядка 
^аг в формуле (1 .18)] произойдет резонансное поглощение энергии, 
связанное с рассасыванием флуктуации.

П. В высокочастотной области, соответствующей колебатель
ным движениям малых и даже очень малых групп (атомы водо
рода, отдельные электроны), зондирование структуры основано на' 
несколько ином принципе. Возникновение организованных, в пер^ 
вую очередь кристаллических, структур сразу же резко ограничи
вает подвижность наблюдаемых при соответствующей частоте 
групп. По аналогии с температурными искажениями релаксацион
ного спектра это должно приводить к смещению или размазыва
нию резонансных линий. В радиочастотном диапазоне это может 
быть расщирение линий протонного магнитного резонанса; при 
введении в полимер электронного , парамагнитного ‘ з о н д а — ка
кого-либо устойчивого свободного радикала —  характер его ЭПР- 
сигнала меняется в зависимости от плотности окружения, т. е. от 
того, находится ли он в кристаллической, жидкокристаллической 
или изотропной (аморфной) области. В оптическом диапазоне по 
тем же причинам могут изменяться форма, положение и интенсив
ность полос колебательных спектров (часто приходится, например, 
встречаться с термином «кристаллическая полоса»). М ожно вво
дить в полимер электронный зонд —  люминофор (например, антра
цен) и по изменениям спектральных характеристик поляризованной 
люминесценции снова ' судить о подвижности или плотности тех 
участков, в которых расположен люминофор.

Позитрон тоже может играть роль зонда. Дело в том, что без
относительно к характеру связей цепи (ср. § 1), время жизни^ 
позитрона до аннигиляции в кристаллической и аморфной областях 
зазличается, а это позволяет оценивать степень кристалличности 
25, с. 48]. ,

Рассмотрим далее молекулярно-кинетические характеристики 
элементов структурной организации и релаксационные механизмы. 
Для дальнейшей детализации схематизируем две из упоминавшихся 
моделей суперсеток. На рис. 1.15 приведена такая схема для 
каучукоподобного полимера (эластомера). Узлы сетки принимаются 
образованными микроблоками трех типов (ср. с рис. 1.13), 
а узлы зацепления во внимание не принимаются, ибо легко показать, 
что для неполярных каучуков при 20 °С их времена жизни имеют 
порядок всего т* =  10'® с, а с повышением температуры т* убы
вает по формуле Больцмана [ср. с формулой ( 1 .18)]. Поэтому 
существование сетки зацеплений может сказаться в механическом
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поведении эластомера только при временах воздействия Так
как большинство релаксационных процессов, в том числе вязкое 
течение (см. гл. V) нри высоких температурах, характеризуются 
временами релаксации значительно большими, чем т*, то основ
ную роль в механическом поведении каучукоподобного полимера 
играют долгоживущие флуктуацнонные структуры.

Схема рис. I. 15 в первом приближении представляет структуру 
линейных полимеров * как образованную из двух частей,, причем 
одна состоит из свободных сегментов, тепловое движение которых 
квазинезависимо, а другая представляет собой распределенную по 
всему объему молекулярно-упорядоченную структуру в виде мик
роблоков с относительно большими, но конечными временами

Рис. 1.-15. Структура линейного полимера, состоящ ая из 
упорядоченных микрообластей типа складчатого микро
блока ( / ) ,  мицеллярного блока (2) и глобулярного обр азо
вания (5).

жизни Тг. Эти представления согласуются с данными по рентгено
структурному анализу. Электронографическим методом в распла
вах некоторых линейных полимеров обнаружены ориентированные 
микроблоки, внутри которых цепи располагаются параллельно. 
Поперечные размеры этих микроагрегатов совпадают с данными 
Бартенева и Кучерского** для размеров микроблоков, участвую
щих в медленных релаксационных процессах. Это указывает 
на существование в эластомерах упорядоченных микрообластей 
(микроблоков). Возможны микроблоки трех типов: в виде склад
чатых, мицеллярных и глобулярных образований (тин I, 2, 3 ). Все 
три типа структур реализуются в различных полимерах: склад
чатая —  в кристаллических полимерах, мицеллярная —  в фибрил
лах и блоксополимерах, глобулярная — в растворах полимеров и 
в гибкоцепных полимерах *̂.

404.
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Микроблокн надмолекулярной структуры представляют собой 
структуры, которые постоянно разрушаются в одних местах и /: 
образуются в других. Время их жизни при высоких температурах 
мало по 'сравнению со временем наблюдения, но значительно 
больше, чем время перехода свободных сегментов (не входящих в., 
микроблоки) из одного равновесного положения в другое. П оэтом у ' 
за достаточно большое время наблюдения структуры расплавов., 
кристаллических полимеров и некристаллических полимеров при 
высоких температурах воспринимаются в среднем как набор ха о 
тически переплетенных цепей. Следовательно, при определенных 
условиях опыта, например при изучении термодинамических (равно
весных) свойств аморфных полимеров, модель хаотически перепле
тенных цепей приблизительно верна. Это подтверждается упоми
навшимися выше эргодическими принципами, при времени наблю
дения  ̂ Тг. В плане физической кинетики эта модель, однако, не
удовлетворительна.

Упорядоченная часть в эластомерах состоит из совокупности 
микроблоков, причем цепи и сегменты, входящие в микроблоки, ' 
можно назвать «связанными». Неупорядоченная часть состоит из 
свободных участков цепей и сегментов, участвующих в свободном 
тепловом движении. В целом упорядоченная и неупорядоченная 
части связаны друг с другом в единую структуру, так как различ
ные части одних и тех же макромолекул могут находиться как в 
свободном, так и в связанном состоянии. Кроме того, все макромо
лекулы сшиты между собой поперечными химическими связями, 
если рассматривать вулканизованные каучуки или резины. Р а с
смотренная модель строения линейных полимеров является 
динамической. М еж ду обеими структурными составляющими на
блюдается медленное подвижное равновесие, с^виг которого про
исходит при изменении как температуры, так и напряжения.

Рис. I. 16 представляет собой схему структуры того же каучука, 
что на рис. I. 15, в который введен активный наполнитель, образо
вавший собственные разветвленные суперструктуры [36, с. 3] *. Как 
отмечалось, здесь надо рассматривать три подсистемы: наполни
тель, «мягкую» составляющую каучука, образованную цепями, до 
статочно отдаленными от наполнителя, и «ж есткую » составляю
щую, образованную граничными слоями со «структурным дально
действием» [34, гл. УП]. Объемная доля «жесткой» составляющей— 
того же порядка, что и наполнителя.

Уже из этих упрощенных схем следует большое разнообразие 
релаксационных процессов, связанных с тепловым движением раз
личных элементов структуры [21, с. 258; 38, с. 374]. Примем, что 
в полимерах релаксационные процессы состоят из групп быстрой 
и медленной стадии релаксации, которым соответствуют разные 
участки релаксационного спектра. С повышением температуры по
степенно «размораживается» движение релаксаторов —  малых

* См. также Ребиндер П. А. Журн- ВХО им. Менделеева, 1963, № 8, с. 162—
170.
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кинетических единиц (например, атомных групп в основных цепях 
и ответвлениях, боковых групп), затем более крупных молекуляр
ных релаксаторов (например, свободных сегментов, не .входящих 
в микроблоки надмолекулярной структуры, различных элементов 
надмолекулярной организации и дисперсной структуры и т. д.) . 
Аналогичное явление последовательного «включения» все более 
крупных кинетических единиц характерно и для процесса релакса
ции напряжения при переходе от малых к большим временам на’ 
блюдения. В наполненных эластомерах протекают, кроме того, 
медленные' релаксационные процессы, обусловяенные, подвижно
стью суперструктуры, образованной самими частицами активного 
наполнителя. В сшитых эластомерах регистрируется еще более

Рис. 1.16. Структура линейного полимера, содерж ащ его 
активный наполнитель и сш итого химическими попереч
ными связями (резина).

медленный процесс химической релаксации, связанный с перестрой
кой пространственной вулканизационной сетки, образованной ко
валентными связями *. Выше (стр. 45) мы считали такую сетку 
«вечной», однако в действительности и она, при больших напряже
ниях, может постепенно разрываться в местах слабых связей, кото
рыми обычно являются именно вулканизационные (поперечные) 
связи. П оэтому становится возможным специфический механохими- 
ческий процесс [37, с. 238], именуемый химическим течением (о воз 
можности его моделирования см. гл. V ) .  Разумеется, с повышением 
температуры „реализация химического течения облегчается; в пре
деле оно приводит к химическому распаду полимера.

Теперь детализируем само представление о релаксационном 
спектре. Как мы уже отмечали, тепловое ■ движение элементов 
структуры (релаксаторов) от самых мелких и подвижных (боковые

* Зеленев Ю. В. Высокомол. соед., 1962, т. 4, с. 1486— 1494,
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й концевые группы в цепях илй малые участки цепей и сегменты) 
до крупных (микроблоки, частицы активного наполнителя и т. д.) 
происходит либо путем перехода время от времени кинетических 
единиц из одного равновесного положения в соседнее (мелкие 
кинетические единицы и сегменты), либо путем распада и образо 
вания флуктуационных структур (микроблоки), либо путем отрыва 
стабильных коллоидных частиц друг от друга и их диффузии (ча
стицы наполнителя, глобулы в расплавах * и концентрированных 
растворах полимеров). Скорость указанных процессов зависит от 
сил взаимодействия между частицами, величины потенциальных 
барьеров, разделяющих два соседних равновесия, размеров релак
саторов и температуры. Молекулярная подвижность релаксаторов 
характеризуется двумя временами жизни (см. стр. 71): временем

(X
А_____________

R R

Г
R R R 1«

I____

Г

■ Н
R R R I R

I

Рис. 1 .17. Схематическое изображение элементов 
структуры  полимерной цепи (карбоцепной поли
мер), участвующ их в мелкомасштабных движе
ниях (y ' - ,  'V'. Р-процессах) и проявляющих сег
ментальную подвижность (а-процесс).

«оседлой» жизни и собственно временем жизни флуктуационной 
структуры до ее распада. Макроскопически тепловое движение 
элементов структуры полимера сказывается на скорости деформа
ции, скорости релаксации напряжения, на изменении статических 
и динамических модулей упругости при возрастании температуры 
G течением времени наблюдения или с изменением частоты дефор
мации, а также проявляется в механических потерях при деформи
ровании материала.

Подвижность различных элементов структуры полимеров ха 
рактеризуется временами релаксации в щиродом диапазоне от 
10~’ ° с до 10'° с, а соответствующие им релаксационные процессы 
наблюдаются методами релаксационной спектрометрии, например, 
при деформации полимеров под действием статических или пере
менных механических нагрузок или при воздействии электрических 
и магнитных (гл. VH, VIII) полей, а также в процессах стеклова
ния (гл. II) ,  течения (гл. V ) ,  диффузии и т. д.

Если изучаются релаксационные процессы при механических 
воздействиях, то быстрые процессы, с временами релаксации 
т < 1 с ,  выявляются динамическими или частотными методами, так

* При этом под расплавом следует понимать и каучукоподобное состояние 
(см . § б ).
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как период колебания может быть сделан сколь угодно малым, 
а медленные, с временами релаксации т > 1 с ,  —  квазистатическими 
методами, к которым относятся релаксация напряжения; ползу
честь и т. д. Выявление релаксационных процессов полимеров, 
соответствующих их исходной структуре, обычно проводится в 
условиях применимости линейной теории ̂ вязкоупругости, т. е. при 
не очень больших деформациях, не вызывающих существенных из
менений начальной структуры полимера.

Многообразие, релаксационных процессов требует их классифи
кации. Схема классификации процессов на молекулярном уровне 
представлена на рис. I. 17, а характерный вид реального релакса
ционного спектра (в более удобных билогарифмических координа
тах) —  на рис. I. 18.

а

Рис. 1 .18. Непрерывный спектр времен релаксации на
полненного и сш итого линейного полимера выше тем
пературы стеклования.

Для одного сорта кинетических единиц, участвующих в одном 
релаксационном процессе, релаксация напряжения подчиняется 
уравнению Максвелла:

(т =  Стоехр (— i/T) (1.19)

Если этот же сорт кинетических единиц имеет распределение по 
размерам или по прочности сцепления в различных частях 
структуры, то релаксационный процесс характеризуется спектром 
времен релаксации с выделением «главного» времени релаксации, 
которому соответствует максимум. Если же- имеется еще и набор 
различных по природе кинетических единиц, качественно отлич
ных друг от друга, то наблюдается набор механизмов релак
сации, которые на рис. 1 .18 представлены набором полос и ма
ксимумов.

В рамках линейной теории вязкоупругости релаксация напря
жения (при заданной деформации е =  const) выражается урав-« 
нением:

а =  £ (О в  (1.20)
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где E{t)  — y&K называемый релаксирующий модуль, который с 
течением времени t -непрерывно уменьшается:

+ 00
E{t)=  Я  (In т) ехр (— t/x) rf In т (1. 21)

—  ОО

Здесь Я(1пт) — функция распределения времен релаксации т, заме
няющая прежнюю функцию q{x) .  Если сделать замену Я (1п т }  =  
=  хЕ ( т ) , где Е (т) —  еще одна функция распределения времен 
релаксации, то получим:

Е  (О (т) ехр ( — t jx ) dx (1. 22)

Имеются методы расчета [37, с. 125; 38, с. 72] Я (1 п т )  или  ̂
Е{х)  по экспериментальной зависимости модуля E{t)  или напря
жения-а (О , а также по данным измерения динамического модуля

Рис. 1 .19. Температурная зависимость коэффициента 
механических потерь % наполненного сш итого винило
вого  полимера.

упругости £ ' ( и )  и модуля внутреннего трения Е''{а>) при периоди
ческих деформациях с различными частотами ш =  2яу (со —  кру
говая, а V  — линейная частоты). Если Т ь Т г , Т з ,  . . . ,  Т п  — времена 
релаксации, характеризующие отдельные релаксационные процес
сы, то максимумам на рис. 1.18 соответствуют максимумы ме
ханических потерь (рис. 1.19). Каждый максимум механиче
ских потерь приблизительно соответствует условию vTi — 1 (î =  
=  1,2, . . . , n ) ,  что отражает в резонансном варианте принцип 
стрелки действия. Если задана частота (v =  const), то с повыше
нием температуры вначале наименьшее время релаксации сни
жается настолько, что выполняется условие vti =  1, затем это 
условие наступает для х% и т. д. Если учесть, что температурная 
зависимость времени релаксации выражается формулой

T =  S e x p (ÿ 'a /é r )  (1.23)

где В —  постоянная, зависящая от размеров структурного элемен
та; Жа —  энергия активации, равная высоте энергетического 
барьера, преодолеваемого при переходе кинетической единицы из
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одного равновесного положения в другое, Т —  абсолютная темпе
ратура, к —  постоянная Больцмана, то появление максимумов 
потерь можно прогнозировать.

На рис. 1 .18 приведены восемь наиболее характерных релакса
ционных процессов, которые наблюдаются в наполненных сши
тых линейных полимерах (резины). В стеклообразном состоянии 
обычно наблюдаются процессы у', у и р. Это группа релаксацион
ных механизмов, связанных с подвижностью боковых привесков 
макромолекул и отдельных ее участков намного меньших сегмен
тов полимерной цепи. а -Процесс соответствует стеклованию, свя
занному с замораживанием сегментальной подвижности в не
упорядоченной части каучука; а '-процесс —  потере подвижности 
сегментов в жесткой части каучука, адсорбированного на активном 
наполнителе; А,-процесс объединяет группу релаксационных про
цессов, ,связанных с'Мзодвижностью надмолекулярных структур; 
ф-процесс соответствует подвижности частиц активного наполни
теля и б-процесс — химической релаксации, связанной с подвиж
ностью химических поперечных связей сшитого полимера. Таким 
образом, три релаксационных процесса а '.  Я, и ф тесным образом 
связаны с коллоидно-дисперсной структурой полимеров.

М е т о д ы ' релаксационной спектрометрии позволяют получать 
сведения о ряде конкретных характеристик элементов структуры 
полимеров. Так, по времени релаксации (их численным значениям 
при данной температуре) судят о подвижности тех или иных 
элементов структуры, а из температурной зависимости х и зависи
мости т от напряжения получают данные об энергии активации 
релаксационных процессов о величине предэкспоненциального 
коэффициента В в формуле (1 .23), а через него —  о размерах ре
лаксаторов.

Согласно работе [36, с. 378] связь между эффективным объемом 
кинетической единицы «к  и коэффициентом В выражается фор
мулой

(0к =  [ВМ6йГ/р)®]’/' (1.24)

где р —  плотность полимера.
Если под для каждого релаксационного механизма пони

мать времена релаксации, соответствующие максимумам на 
спектре времен релаксации (см. рис. I. 18), то вычисленные раз
меры релаксаторов соответствуют наиболее вероятным значениям.

Рассмотрим значения т, ё'а, В, сок для каждого релаксационного 
механизма (см. рис. I. 18) на примере конкретного линейного 
полимера— диметилстирольного каучука СКМС-10, а также 
бутадиен-стирольного сополимера —  каучука СКС-ЗОА, наполнен
ных активной сажей и сшитых в процессе серной вулканизации 
(табл. I. 1).

Быстрые релаксационные процессы, протекающие в неупорядо
ченной части полимера, характеризуются и а-процессами 
(их времена релаксации значительно меньше 1 с) .  Процессы 
■у', V и р при малых частотах (инфразвуковых) наблюдаются
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в стеклообразном состоянии полимера, а при больших (ультразву
ковых) иногда даже выше температуры стеклования Тс. Эти про
цессы характеризуются энергией активации (25— 34 кД ж /м ол ь).  
Вклад их в общий релаксационный процесс невелик. Процесс а-ре- 
лаксации связан с движением свободных сегментов и характери
зуется более высокой (в 1,5— 2 раза) энергией активации, чем мелко
масштабные релаксационные процессы. С понижением температуры 
подвижность сегментов уменьшается и затем в области стеклова
ния {'-^Тс) «замораж ивается»*. Эффективный объем кинетических
Т а б л и ц а ! .  1

Релаксационные характеристики наполненных резин на основе ли
нейного полимера СКМС-10 (в числителе) и линейного сополимера 
СКС-ЗОА (в знаменателе) с 20% (об.) сажи ^

Времена релаксации приведены при 20 °С , энергии активации для областей температур. \ 
при которых обычно наблюдаются релаксационные переходы — см. рис. 1.18, стр. 59. '

При совпадении величин для СКМС-10 и СКС-ЗОА приведено одно значение,

Релаксационный
механизм

Характерное
время

релаксации
с

Энергия
активации

«а.
кДж/моль

Коэффициент 
В, с

Объем кине
тической 
единицы 
,®к’

Линейные
размеры

кинетической
единицы,

нм

р-процесс 1•10-^ 29 5 - 10->з 2 • 10-22 0,4
3 - 1 0 - ' 33

а-п роц есс (стек
лование)

1,6- 10-1 
1.3- 10-3

41
50

5 -1 0 -1 2 1 -_ ;о -2 ‘ 2 - 3

а '-п р оц есс 0,6
1.5

62
67

5 - 10->2 .1 . 10-21 2 - 3

Л-процессы (над 1,3-102 50 1 ■ 1 0 - ' - 1 - 1 0 - ’ б 50
молекулярные
структуры )

0,6 ■ 10̂ * 
4 ,2-102

54
50

1,2- 10-8 
1 - 10-6

1,6- 1 0 -1 ' 
1 ,7 -10 -15

25
120

6- 102 54 1,2 - 1 0 - ' 2 .2- 10-15 60
1,1 - 10< 50 2,5- 10-6 8 - 10 -Н  ■ 430
7-103 54 2 - 1 0 - 8 4-  10-15 160

ф -п роц есс(кол л о 7,2- 105 73 1 ,3 -1 0 - ' 1,3- 10-15 50
идные частицы 
сажи)

1,5-105 3 - 10-S 2,8- 1 0 -1 ' 30

б-процесс (хими 6 ■ 108 125 1 - 1 0 -'= 7 -1 0 -2 1 0,2
ческая релак
сация)

1,2-103 1.4- 1 0 - ‘ з 7 ,2 -10 -21

* Это и есть одно из определений стеклования; подробнее см. в следующем 
параграфе.
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единиц сс-процесса для «среднего» эластомера равен см^
что соответствует размерам сегментов гибкоцепных полимеров, 
тогда как объем кинетических единиц Р-процесса в 5 раз меньше.

Процесс стеклования обусловлен изменением сегментальной 
подвижности цепей в неупорядоченной части полимера.. Следую
щее из принципа температурно-временной зависимости.уравнение 
Вильямса —  Ландела —  Ферри [38, с. 251] относится к процессу 
а-релаксации и учитывает температурную зависимость энергии 
активации (см. гл. П и V ) .  Процессу а-релаксации соответствует 
самый высокий максимум потерь (см. рис. 1 .19).

а '-П роцесс наблюдается только в присутствии в полимере ак
тивного наполнителя. Для полимеров, указанных в табл. I. 1, время 
релаксации а '-процесса при 20 °С равно величине порядка 1 с. 
Отчетливо наблюдается ^соответствующий максимум механических 
потерь. Считается, что этот  максимум связан с изменением сегмен
тальной подвижности в адсорбционном (граничном) слое полиме
ра, поэтому энергия активации данного процесса выше, чем про
цесса стеклования. « ' -П р оц есс  происходит без перестройки в це
лом сажевой структурной пространственной сетки, так как частицы 
сажи проявляют подвижность при более высоких температурах 
и больших -временах наблюдения.

Медленная стадия релаксации, наблюдаемая в высокоэластиче^ 
ском состоянии, состоит из процесса медленной физической релак
сации (?1-процесс) , ф-процесса и процесса химического течения 
(6-процесс). Принципиальный интерес представляет обнаруженный 
нами Я-процесс, так как он связан с подвижностью суперсетки 
некристаллических полимеров и ее основных элементов.

Процесс ф-релаксации наблюдается только в наполненном по
лимере, и с увеличением содержания активного наполнителя его 
вклад в общий релаксационный процесс, как и « '-процесса , воз
растает. ф-Процесс связан с подвижностью коллоидных частиц 
наполнителя и в целом с перегруппировкой сетки, образованной 
частицами активного наполнителя. Относительно высокие значения 
времени релаксации и энергии активации процесса обусловлены 
заторможенной подвижностью частиц наполнителя, довольно прочно 
связанных между собой и с полимером. Размеры релаксаторов 
этого процесса, рассчитанные из формулы (1 .24), практически 
совпадают с размерами частиц сажи, найденными методами 
электронной микроскопии (30— 50 нм).

Самый длительный процесс релаксации относится к перестройке 
вулканизационной пространственной сетки, образованной химиче
скими поперечными связями. Процесс наблюдается как в напол
ненных, так и ненаполненных полимерах. Энергия активации этого 
процесса совпадает с известными данными Тобольского [37, с. 228] 
для химической релаксации вул'канизатов каучуков и для б-макси- 
мума механических потерь *.

Бартенев Г. М., Зеленев Ю. В. Высокомол. соед., 1962, т, 4, с, 66“—73.
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Х-Релаксация —  сложный процесс и обычно расщепляется на 
несколько отдельных релаксационных процессов с одинаковой 
энергией активации, но различными значениями коэффициента В. 
Приведенные на рис. I. 18 и I. 19 схемы показывают, что в действи
тельности в исследуемых полимерах наблюдается три отдельных 
Я-процесса (хотя для других полимеров их может быть и меньше, 
и больше). Эта дискретность может быть связана как с сущ ество
ванием разных морфологических типов микроблоков или разной 
степени их связанности (что отражается на их подвижности как 
целого), так и с различными временами их жизни как псевдоди- 
скретных частиц. Необходимо отметить, что максимумы на кривой 
непрерывного спектра времен релаксации (см. рис. I. 18) практиче
ски совпадают с дискретными значениями, приведенными в 
табл. 1 .1.

Эти три процесса Я-релаксации характеризуются одной и той 
же энергией активации, несколько большей, чем для процесса сег
ментальной релаксации. В то же время значения коэффициентов 
при расчете их из формулы (1.23) оказываются значительно боль
ше, чем коэффициент В =  5 -1 0 - '2 с  для сегментальной подвижно
сти. Так как энергия активации этих трех процессов имеет одну и 
ту же величину для одного и того же полимера, можно предполо
жить, что процессы медленной стадии физической релаксации опре
деляются единым механизмом и связаны с одной и той ж е  группой 
релаксаторов. . >

Примечательно, что энергия активации вязкого течения иссле
дованных эластомеров совпадает с энергией активации Я-процессов 
медленной стадии физической |>елаксации. Например, для сшитого 
бутадиен-стирольного каучука энергия активации процессов вяз
кого течения и разрушения в высокоэластическом состоянии и про
цесса медленной стадии физической релаксации совпадают 
(54 кД ж /моль). По-видимому, механизмы процессов медленной, 
стадии физической релаксации, разрушения и вязкого течения 
имеют аналогичную природу, связанную с процессом перестройки 
надмолекулярной организации. Влияние напряжения на скорост|>' 
вязкого течения связано именно с этой перестройкой и с обрати
мым разрушением микроблоков, тогда как кинетической единицей 
процесса вязкого течения является сегмент полимерной цепи 
(см. сноску на стр. 48). На этом осцована наша концепция вязкого 
течения, изложенная в гл. V.

Как указывалось выше, механизм быстрой стадии физической 
релаксации эластомеров можно представить себе как процесс, ' 
связанный с подвижностью свободных сегментов. За время проте
кания быстрой . стадий (доли секунды) микроблоки не успевают 
распадаться и ведут себя как целое. Перестройка же надмолеку
лярной структуры в целом происходит медленно под действием 
теплового движения и напряжения. Для микроблоков, если их 
считать кинетическими единицами процесса релаксацйи и вязкого 
течения, энергия активации должна быть на два-три порядка выше 
вследствие их громоздкости. Поэтому следует предположить, как
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и в случае вязкого течений, что разрушенйе и образование унорй* 
доченных микроблоков, связанных свободными цепями в единую 
пространственную структуру, происходит посредством индивиду
ального отрыва или прилипания сегментов как отдельных кинети
ческих единиц. Связанные таким образом сегменты (сегменты 
цепей, входящих в микроблоки) сцеплены несколько сильнее сво
бодных, поэтому и энергия активации Я-процессов больше, чем' 
а-процесса. Ввиду того, что разрущение микроблоков происходит 
посегментально, значения энергии активации всех трех Я-процессоз 
медленной стадии физической релаксации напряжения относи
тельно малы. Так как энергия активации этих трех процессов в 
пределах ошибки измерения одинакова, то для микроблоков всех 
размеров связанные сегменты практически одни и те же. Так. как 
процесс отрыва —  прилипания многократный, то время жизни 
упорядоченных микроблоков велико по сравнению со временем 
жизни свободных сегментов, а, следовательно, соответствующие 
времена релаксации значительно больше времени релаксации 
а-процесса, хотя энергии активации при этом различаются мало.

Таким образом, медленная стадия физической релаксации 
«мягкой» компоненты связана с двумя типами кинетических еди
ниц. Один тип —  это «связанные» сегменты, которым соответствует 
небольшая величина энергии активации, другой тип —  микроблоки, 
которым соответствуют большие величины постоянных В.

Как указывалось выше, энергия активации а'-релаксации в 
«твердой» компоненте наполненного полимера больше, чем Я-про
цесса медленной стадии физической релаксации «мягкой» компо
ненты. Это можно объяснить тем, что сегменты в «твердой» 
составляющей каучука вследствие адсорбционного' взаимодействия 
наполнителя (в данном случае сажи) с полимером находятся в 
более упорядоченном состоянии, чем связанные- сегменты, входя
щие в микроблоки «мягкой» составляющей.

Исходя из представлений о ближнем порядке и «кинетической 
памяти», можно предполагать, что в не слишком перегретых рас
плавах линейных кристаллизующихся полимеров минимальные 
линейные размеры ориентированных агрегатов равны 5 нм, что 
соответствует наименьшему объему микроблоков 1,3-10-'® см®. 
Несомненно, размеры аналогичных микроблоков в высокоэласти
ческом состоянии должны быть больше, чем при более высоких 
температурах в расплавах полимеров.

Время жизни надмолекулярных структур в эластомерах было 
измерено *. Результаты опытов поясняются кривыми, приведен
ными на рис. I. 20. Предполагалось, что при разных температурах 
у линейного полимера в высокоэластическом состоянии форми
руется надмолекулярная флуктуацирнная структура различной 
степени развитости. Ёсли образец выдержать длительное время 
(месяцы) при низкой температуре Т с  Т'а, а затем б ы с т р о ;

Бартенев Г. М., Глухаткина Л. Г, Высокомол. соед., 1970, т, 12 Б, с. 186—  
187; 1972, т. 14 А, с, 1333— 1338}. Механика полимеров, 1969, № 6, о, 970— 974.

3 Зак. 846
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повысить температуру до Г =  Го (для эластомеров, например, можно 
взять Г о = 3 0 ° С ) ,  то его физические свойства с течением времени 
медленно изменяются, достигая равновесного значения (кривая ^). 
Этот факт может быть объяснен только изменением структуры с 
течением времени. Если же образец выдержать при высокой тем
пературе Г >  Го, а затем быстро понизить температуру до Г =  Го, 
то зафиксируется высокотемпературная структура полимера, кото
рая характеризуется большой начальной скоростью ползучести ¿в

по сравнению с образцом с низкотем
пературной структурой ёц. Соответ
ствующая кривая изменения скорости 
ползучести (кривая 2) свидетельствует
о том, что структура образца посте^ 

— ‘ пенно приближается к равновесной^ 
■°° соответствующей температуре Го, и 

соответственно к скорости ползучести 
ёоо, соответствующей стабилизирован
ной структуре при Г =  Го (кривая 3). 
По кривым /  и 2 и соответствующим 
уравнениям

О

Рис. 1.20. Типичные зависи
мости скорости  ползучести е 
(на начальной стадии процесса) 
эластомера в вы сокоэластиче
ском состоянии при некоторой 
температуре То от  времени 
выдержки образцов t при этой 
температуре:
/ — для образца с низкотемператур
ной структурой (начальная скорость 
ползучести  6^); 2 — для образца 
С' высокотемпературной структурой 
(начальная скорость ползучести ¿^ ); 
3 — образец со  структурой , стабили
зованной при Гр ( ¿ ^  — скорость уста 
новившейся ползучести).

= (8н — ¿ о о )  ехр ( — t/x) +  ¿ о о  \кривая 1) 

= ( ¿ в  — ¿ о о )  ехр ( — t/x) +  ¿ о о  (кривая 2)

МОЖНО определить т , которое имеет 
смысл времени структурной релакса
ции полимера и характеризует время 
жизни флуктуационных упорядочен
ных структур. Для полярных каучуков 
X =  10  ̂ с, для неполярных т =  10'* с 
(при 20 °С ),  что согласуется с данны
ми релаксационной спектрометрии для, 
самого медленного Я-процесса.

Размеры микроблоков надмолекулярных структур, приведенные 
в табл. 1.1, подтверждаются опытами, в которых для линейных 
полимеров метилстирольного каучука СКМС-30 и бутадиен-сти
рольного каучука СКН-26 были исследованы диаграммы растяже
ния с  заданными скоростями деформации (см. табл. 1.2). При тем-* 
пературах ниже Тс (т. е. в области стеклообразного состояния) 
кривые деформации характеризуются наличием предела вынужден
ной эластичности Ов, что будет рассмотрено в гл. II. Процесс выну
жденной эластичности связан с тем, что время молекулярной 
релаксации т , характеризующее подвижность свободных сегмен
тов и близкое по величине (но несколько большее) к среднему 
конформационному времени Тк [уравнение (1.23)], снижается при 
больших напряжениях (порядка 10^— 10® Па) настолько, что сег- 
менты становятся подвижными и высокоэластическая деформа- ■ 
ция возможна.
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Уравнение для т, предложенное Александровым *, имеет сле
дующий вид

т  =  Л ехр I(<g’a — С0кст)//г7’ ] (1.25)

где — энергия активации; сок — объем кинетической единицы. 
Бартенев и Кучерский (см. сноску на стр. 55) обнаружили новый 
релаксационный процесс при деформации растяжения в области 
гемператур выще Гс. Установлено, что имеется некоторое критиче
ское напряжение акр (порядка 10^— 10® П а), при котором модуль 
высокоэластичности уменьщается скачком. Процесс аналогичен 
вынужденноэластической деформации, но имеет особенности.

Анализ обоих релаксационных процессов при сопоставлении 
уравнения (1.25) с экспериментальными данными привел к резуль
татам, представленным в^абл . 1.2. Как видно, ниже предэкспо- 
ненциальный коэффициент А практически совпадает с коэффици
ентом В (табл. 1.1) для сегментальной подвижности в сс-процессе. 
То же самое можно сказать и об объеме кинетической единицы.

Т а б л и ц а  1.2

Значения постоянных, характеризующих релаксационные процессы 
эластомеров ниже и выше температуры стеклования Го

Ниже Выше

Полимер
А. с смЗ

энергия
активации

« а ,
кДж/моль

А,  с Bjj, смЗ
энергия

активации
«а ,

кД ж /моль

СКМС-30 
( Г ,  =  - 4 8 ° С ) 10“ ’ ^ 1 ,5 -1 0 - '' 56 1 ,6 -1 0 - ' 0 ,5 5 -10 -'* 51
СКН-26 
( Г с = - 3 2  °С) 10-12 2,7. 1 0 " '' 60 2 -1 0 “ ® 0,6 -10“ ’ ® 59

Выще Тс предэкспоненциальный коэффициент В велик'по срав
нению с сегментальным В =  5 -10~ ‘2 с, что свидетельствует о боль
щих размерах кинетических единиц, участвующих в релаксацион
ном процессе выще Тс. Объем кинетической единицы «к  также 
значителен (на три порядка величины больще объема сегмента). 
Таким образом, второй процесс связан с подвижностью более 
крупных, чем сегменты, образований, которые есть не что иное, 
как микроблоки упорядоченной структуры.

Итак, совокупность релаксационных методов приводит к ре
зультатам, которые подтверждают существование флуктуацион
ных микроблоков в некристаллических полимерах, позволяют 
оценить их размеры и время жизни, а также наблюдать их под
вижность при изменении температуры, напряжения и времени 
наблюдения.

* Александров Л. П. Труды 1 и II Конференций по высокомолекулярным 
соединениям. 1945, И зд-во АН СССР, с. 49— 55.
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§ 5. ФИЗИЧЕСКИЕ (РЕЛАКСАЦИОННЫЕ) СОСТОЯНИЯ 
ПОЛИМЕРОВ

Из предыдущего материала становятся вполне понят
ны причины, по которым полимеры могут находиться в четырех 
основных физических состояниях —  кристаллическом и трех не
кристаллических, к которым относятся стеклообразное, высокоэла
стическое и вязкотекучее. При этом следует помнить, что так 
называемые' кристаллические полимеры в действительности кри- 
сталло-аморфны, т. е. никогда полностью не закристаллизованы 
и содержат часть некристаллической фазы.

С каждым из физических состояний связан определенный ком
плекс физических свойств, и каждому состоянию соответствует

своя область технического и тех-?^ 
нологического применения. Физи-^ 
ческие состояния и границы их 
существования изучают многими 
структурными методами, но чаще ■ 
всего их определяют по измене
ниям механических свойств поли
меров, которые очень чувствитель
ны к структурным' изменени^1м и 
релаксационным переходам.
) Среди, механических свойств 

полимеров как конструкционных 
материалов важнейшей инженер
ной характеристикой является 
десрормируемость. По деформи
руемости, или податливости, по
лимеров в широком интервале 
температур чаще всего оценивают 
основные технологические и экс

плуатационные свойства полимерных материалов. Величину де
формируемости определяют термомеханическим методом по кри-  ̂
вым деформация — температура,! предложенным Александровым и 
Лазуркиным * для периодических и Каргиным иСоголовой [19, с. 88] 
для квазистатичеСких деформаций. В настоящее время этот метод 
получил широкое распространение.

Смысл термомеханического метода становится понятным при 
рассмотрении рис. 1.21. Плоскости а —  г соответствуют класси
ческие кривые напряжение —  растяжение. Плоскость е — Т соот 
ветствует стандартному термомеханическому режиму, когда при 
постоянной нагрузке следят за изменением деформации с ростом 
температуры (в соответствии с принципами, изложенньши во Вве
дении, скорость роста температуры дT/дt может играть при этом 
большую р о л ь ) . Наконец, плоскость о — Т соответствует изометри
ческому варианту термомеханического метода, когда всплеск внут-

Рис. 1.21. Принципиальная схема, 
поясняющ ая смысл термомеханиче
ского метода.

Александров А. П., Лазуркин Ю. С. Ж ТФ, 1939, т. 9, с, 1249— 1266.
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|)еиних напряжений связан с переходом в каучукоподобное состоя
ние, а последующее падение —  с началом течения.

На рис. 1.22 приведены три типа обычных термомеханических 
кривых 8 —  Т. Они получены при нагревании с заданной скоростью 
нагруженного образца полимера. Действующая нагрузка должна 
быть заданной (напряжение о =  const) и малой по величине, что
бы механические воздействия на полимер не приводили к измене
нию его структуры. Обычно термомеханические кривые получают 
при деформации одноосного сжатия, растяжения или сдвига.

При низких температурах все полимеры деформируются так 
же, как и обычные твердые упругие тела. Если линейный полимер

Температура
Рис. 1.22. Типичные термомеханические кривые 
некристаллического линейного {1), кристалличе
ск ого  (2) и м акросетчатого (5) полимеров.
1, II ,  / / /  — зоны, соответственно, стеклообразного, высоко
эластического и вязкотекучего состояний! темпера
тура стеклования; — кристаллизации; начала вяз
кого течения; — начала химического разложения.

не кристаллизуется, то деформация с температурой изменяется по 
кривой типа 1. Выще температуры стеклования Тс наблюдается 
высокоэластическая деформация (высокоэластическое плато), а 
затем выше температуры текучести Гт начинается вязкое течение 
с накоплением необратимой деформации. Кривая 1 свидетельст
вует о том, что полимер может находиться в трех состояниях: 
стеклообразном, высокоэластическом и вязкотекучем. Каждому со 
стоянию соответствует свой тип деформации. В стеклообразном 
состоянии (малые напряжения) наблюдается только упругая де
формация бупр с высоким модулем упругости ( ¿ '^ ¿ О - Ю ®  —
—  50-10® П а). Такая деформация связана с изменением средних 
межатомных и межмолекулярных расстояний в полимере, а также 
с деформацией валентных углов макромолекул. При переходе че
рез температуру стеклования к этой деформации добавляется 
обратимая высокоэластическая составляющая евэл, которая пре
восходит упругую составляющую в тысячи раз и характеризуется
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модулем высокоэластичности ¿'вэл (Ю''’— 10® П а). Выше темпера
туры текучести наблюдается еше одна составляющая деформа
ция —  вязкая 8вязк, которая приводит к постепенному накоплению 
остаточной деформации. В общем случае деформация полимера 
состоит из трех слагаемых: е =  8упр 4- евэл евязк, которые играют 
различную роль при низких и высоких температурах.

Если линейный полимер находится в кристаллическом состоя
нии, то ниже температуры плавления —  кристаллизации он на
ходится в твердом состоянии, но обладает различной жесткостью 
ниже и выше температуры стеклования (кривая типа 2 ) . .  Это 
связано с тем, что аморфная часть полимера в силу принципа ав
тономности элементов суперсетки (см. § 3) также может нахо
диться в разных релаксационных состояниях. Однако наличие 
кристаллической фазы смещает границы релаксационных состоя
ний и вообще существенно изменяет структуру аморфных участков 
по сравнению со «свободной» аморфной фазой. В тех случаях, 
когда полимер слабо закристаллизован, то выше Тс он деформи
руется практически как некристаллический полимер. Типичный 
пример —  обычные марки поливинилхлорида.

При температуре Гк кристаллическая часть полимера плавит
ся и термомеханическая кривая почти скачкообразно достигаем 
высокоэластического плато кривой 1, характерной для некристал
лического полимера.

Наконец, если некристаллический полимер является макросет- 
чатым, то он характеризуется термомеханической кривой типа 3. 
Узлы сетки препятствуют относительному перемещению полимер
ных цепей. П оэтому при высоких температурах вязкого течения не 
наступает и полимер «не замечает» температуры текучести Гт. 
Температурная область высокой эластичности расширяется и ее 
верхней границей становится граница химического разложения по
лимера. Такими деформационными свойствами обладают, в част
ности, макросетчатые полимерные материалы типа резин. Эти ма
териалы необычны по сочетанию ряда свойств. Они способны вос
станавливать свою форму после разгрузки, как и упругие твердые 
тела, но по многим другим свойствам близки к жидкостям и га
зам. Так, низкомолекулярные жидкости и резины по структуре — 
некристаллические тела. Их коэффициенты теплового расширения 
и сжимаемости близки между собой, но намного больше (на по- 
рядок-два), чем у твердых тел. Коэффициенты объемного терми
ческого |{засширения равны 3,6-10“  ̂°С " ‘ для газов, 3 ч - 6 -10“® °С~* 
для металлов, но для жидкостей и резин они занимают промежу
точное положение и практически совпадают между , собой или 
близки ( 3 - 4 - 6 - 10“ ^°С~ ) .  Коэффициенты сжимаемости равны 
10“ ® Па“ * для воздуха при давлении 9,81-10-^ Па (1 атм), 
10“ “  Па“ ' для металлов, а для жидкостей и резин они близки и на 
два порядка величины отличаются от металлов (10~® Па~‘ ). Ре
зины, как и жидкости, подчиняются закону Паскаля.

Природа высокоэластической деформации резин отличается от 
природы деформации твердых тел, но аналогична молекулярно
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кинетической (энтропийной) природе упругости газов. Например, 
равновесное напряжение в деформированной резине, как и давле
ние сжатого газа, при заданном объеме пропорционально абсолю т
ной температуре. Такое сочетание в полимерах физических свойств 
трех агрегатных состояний является уникальным.

Твердые полймеры обладают другой важной особенностью в от
личие от обычных твердых тел. Они при больших напряжениях 
подвергаются так называемому холодному течению, или вынуж
денноэластической деформации, что приводит к ориентированному 
состоянию полимеров. Все химические волокна и пленки находятся 
в этом состоянии и обладают ярко выраженной анизотропией 
структуры и ■ физических, особенно прочностных и деформацион
ных свойств [17, гл. IV].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В этой главе приведены необходимые сведения о по
лимерах, а также ра'зъяснены основные принципы релаксацион
ной спектрометрии, являюш,ейся главным экспериментальным ме
тодом физической кинетики полимеров и помогающей в решении 
ряда специальных структурно-аналитических проблем.

Подвести итоги этого предварительного рассмотрения можно 
следующим образом.

I. В соответствии с общими принципами статистической термо
динамики мы придерживаемся комплексного (многоступенчатого) 
подхода к структуре полимеров как набору постепенно- усложняю
щихся подсистем, обладающих ограниченной автономностью. О со
бенность этого подхода —  существование на одной из ступеней вы
деленной подсистемы, каковой является макромолекула. Свойства 
макромолекул, которые могут быть описаны в рамках термо
динамики и статистики малых систем, вместе с тем дают право 
трактовать полимерное состояние как особую  форму конденса
ции вещества, которая на макроскопическом уровне приводит к 
нарушению привычных представлений об агрегатных состояниях и 
к необычным физическим (в частности, механическим) свойствам. 
Все эти свойства уже «закодированы» в структуре выделенной 
подсистемы, но передаются через все ступени иерархии, т. е. через 
все уровни структурной (надмолекулярной) организации поли
меров.

II. Этот многоступенчатый структурный подход лишен смысла, 
если пользоваться им в отрыве от основных принципов физической 
кинетики. Само понятие структуры —  как явствует из фундамен
тального определения статистической суммы — обязательно тре
бует включения факторов, зависящих от времени. Непосредствен
ной структурно-кинетической характеристикой является подвиж
ность; при более детальном анализе выясняется, что на всех 
уровнях структурной организации надо характеризовать системы 
и подсистемы двумя временами жизни-, временем «оседлой» жизни



(т. е. собственно подвижностью) и собственно временем жизни ■ 
конкретного структурного элемента. Подвижность высших подси
стем в значительной мере определяется временем жизни обр азую 
щих их структурных элементов, или низших подсистем.

П оэтому классификация полимерных структур и их.описание 
требует по меньшей мере двойного усреднения: в пространстве и 
во времени, что вполне соответствует эргодическим принципам 
статистической физики. Лишь при соблюдении этого условия удает
ся найти подход к расшифровке НМ О —  надмолекулярной органи
зации некристаллических полимеров (где нет дискретных структур) 
и корреляциям Н М О  с физическими свойствамп. Само понятие ди
скретности структурного элемента становится физически одно
значным лишь после того, как принимается во внимание фактор  ̂
времени: дискретный при кратком наблюдении структурный эле
мент, если он флуктуационного происхождения, должен разма
заться при длительном наблюдении.

1П. Введение времени жизни структурных элементов позволяет 
использовать в качестве структурно-кинетической характеристики 
релаксационный спектр. Он отражает р е а л ь н о е  существование в 
полимерах иерархии, или с п е к т р а  с т р у к т у р ;  нужно только 
помнить при этом о двойном усреднении, когда мы хотим описы
вать системы в статистических терминах. Релаксационный спектр в 
этом смысле ничем не отличается от привычных —  колебательных, 
вращательных или иных —  спектров, знакомых читателю по кур
сам молекулярной или атомной физики. Как и эти спектры, релак
сационный спектр может быть непрерывным, полосатым или (чаще) 
линейчатым; с полосами или их максимумами связаны определен
ные моды движения, или материальные релаксаторы —  те же 
структурные элементы с двумя временами жизни. На высоких 
уровнях структурной организации, ввиду двойного усреднения, не
целесообразно давать определенные наименования этим релакса
торам или структурным единицам; термин «микроблоки» доста 
точно полно характеризует эти единицы как флуктуационные ...̂ 
структуры, образованные несколькими (иногда многими) макро
молекулами.

Термокинетический, или релаксационно-термодинамический, 
подход может быть введен а priori, как это было сделано во Вве
дении, но может быть представлен и как следствие концепции ре
лаксационных спектров и стрелки действия. В зависимости от ско
рости воздействия на систему, при одном и том же изменении 
внешних параметров (размеров, температуры, давления и т. д . ) , с и 
стема приходит к р а з н ы м  конечным состояниям, которые, одна
ко, могут оказаться и эквиэнергетнческими. В интересующих нас 
случаях, когда изменения состояния не связаны с фазовыми пере
ходами, это означает просто, что лишь часть релаксаторов успела 
отреагировать на внешнее воздействие.

Рассмотренный подход, однако, в действительности гораздо 
шире, так как несвоевремегп-гое «включение» релаксаторов может 
оказать решающее-влияние и на ф а з о в ы е  п р е в р а щ е н  и я.
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IV. Релаксационный спектр с несколькими стрелками действия и 
с учетом температурной зависимости собственных частот или вре
мен жизни релаксаторов позволяет сразу ввести в рассмотрение 
нринцип температурно-временной эквивалентности, который, в 
свою очередь, наиболее наглядно иллюстрирует природу релакса
ционных состояний полимеров. Понимание реальности трех физи
ческих (релаксационных) состояний, которые не являются ни фа
зовыми, ни агрегатными, дает ключ к пониманию практически 
всех механических, электрических и магнитных свойств полимеров, 
а значит, и к управлению ими. (Напомним, что стрелка действия 
была введена без конкретизации природы силового поля, в которое 
помещена система). В действительности можно говорить вообще 
обо в с е х  физических свойствах, включая и те, которые связаны 
с фазовыми равновесиями и переходами [15, с. 176— 270; 22].

Наиболее четко проявляются релаксационные состояния и пе
реходы между ними в некристаллизующихся полимерах. Роль 
межмолекулярных взаимодействий при этом сводится к фону — 
порой очень существенному (в неорганических полимерах), но не 
меняющему сути дела. В первом приближении этот фон можно 
проанализировать в рамках обычной термодинамики и кинетики, 
не выходя за рамки конфигурационных и копформационных со 
ставляющих термодинамических потенциалов и энергий активации.

V. Как указывалось с самого начала, одной из целей гл. I 
была «отбраковка» материала. По причинам, ясным из предисло
вий, Введения и п. IV Заключения, ясно, что в дальнейшем необхо
димо сосредоточить внимание на н е к р и с т а л л и з у ю щ и х с я  
г и б к о ц е п н ы х  п о л и м е р а х  с о  с л а б ы м и  в з а и м о д е й с т 
в и я м и .  В этом случае многие задачи без всякой потери общ но
сти могут решаться в одномолекулярном приближении. С осложне
ниями, когда релаксационные (или кинетические) факторы «вме
шиваются» в фазовые переходы или равновесия, мы встретимся 
лишь в гл. V  и VI.

Кроме того, нестатистические структурные элементы, которые 
нельзя называть .микроблоками ввиду их термодинамической ста
бильности и вполне определенной морфологии, будут встречаться 
в гл. V I— VII, но главным образом уже как объект структурно
релаксационного анализа методами релаксационной спектро
метрии.



Г Л А В А
II

СТЕКЛООБРАЗНОЕ СОСТОЯНИЕ 
И СТЕКЛОВАНИЕ ПОЛИМЕРОВ

§ 1. ПРИРОДА РЕЛАКСАЦИОННЫХ ПЕРЕХОДОВ

Согласно общепринятой терминологии, физические 
тела могут существовать в трех агрегатных состояниях: твердом, 
жидком и газообразном. Эти состояния можно характеризовать 
деформационными свойствами: т в е р д ы е  тела сопротивляются 
любым видам деформации и их форме и объему присуща высокая ' 
устойчивость; ж и д к и е  — не обладают устойчивостью формы (это 
и есть текучесть), но сохраняют устойчивость объема (поло
жительная или отрицательная сжимаемость их относительно^ 
мала); наконец, г а з ы  не обладают устойчивостью ни формы, ни 
объема.

В скрытом виде характер агрегации молекул или атомов при
сутствует в этих определениях, а в явном виде вводится через 
плотность. При переходе от жидкого к газообразному состоянию 
плотность скачкообразно меняется на несколько порядков *, но при 
плавлении —  классическом переходе от твердого к жидкому агре
гатному состоянию —  плотность почти не меняется, а иногда даже 
немного возрастает (вода). Следовательно, понятия плотности не
достаточно, чтобы объяснить различие между твердыми и жидкими 
телами.

Современная теория определяет жидкости, твердые тела [18] и 
газы с позиций изменения характера теплового движения, которое, 
в свою очередь, связано с изменением структуры. Структура, опре
деляемая в самом щироком смысле слова как взаимное располо
жение и взаимосвязь основных элементов системы (в данном 
случае —  атомов или , молекул), количественно характеризуется 
степенью порядка и плотностью упаковки этих элементов. Назван
ные характеристики и подвижность, или интенсивность теплового 
движения; в з а и м о с в я з а н ы  и лищь рассматриваемые одновре
менно позволяют судить о механических свойствах системы.

Если «убрать» тепловое движение и сохранить только порядок 
и плотность упаковки, мы придем к определению так называемого 
«фазового состояния», основывающемуся на чисто структурном 
описании фазы с использованием понятий ближнего и дальнего 
порядка (см., например, [18]). С этих позиций твердые тела — это 
обязательно кристаллические . тела, характеризуемые дальним

* Рассматривается обычная ситуация вдали от критической температуры.
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порядком, для жидкостей характерно наличие ближнего порядка 
при отсутствии дальнего, а для газа —  отсутствие всякого порядка.

В действительности все эти границы довольно зыбки: в ж ид
костях могут существовать элементы дальнего порядка, причем 
не в виде гетерофазных флуктуаций вблизи температуры кристал
лизации, а в виде жидкокристаллических устойчивых доменов, и, 
по-видимому, нечто схожее можно обнаружить в некоторых газах.

Гибридный термин «фазово-агрегатное состояние», с помощью 
которого часто пытаются установить более или менее однозначные 
корреляции между структурой и механическими свойствами, крайне 
неудобен, так как при этом структура рассматривается в отрыве 
от ее подвижности. А  мы уже имели возможность убедиться, когда 
ввели стрелку действия, что в пределах о д н о г о  фазового состоя
ния система, в зависимости от скорости воздействия на нее, может 
проявить механические свойства, характерные для д р у г о г о  фа
зового состояни-я. Т м ,  при мгновенном сжатии даже разреженный 
газ может проявить «жидкоподобие», т. е. оказать сильное сопро
тивление сжатию, а жидкость может проявить при ударе по ней 
хрупкость, характерную для твердого агрегатного состояния 
(стр.. 52). Если бы удалось проЬести мгновенный, как фотографи
рование при выстреле, рентгеноструктурный анализ в опыте с ло
мающейся водой, то оказалось бы, что это все-таки вода, а не 
лед, так как дальнего порядка в осколках воды не возникло. Та
ким образом, в рассматриваемом классическом опыте вода, будучи 
в жидком фазовом состоянии, проявила механические свойства 
кристаллического твердого тела.

Из изложенного можно сделать следующие выводы: 
механические свойства реальных физических тел зависят не 

только от их фазового или агрегатного состояния, но и от кинети
ческих факторов, что наглядно изображается с помощью релакса
ционного спектра и стрелки действия;

стеклообразное состояние можно определить как т в е р д о е  
с о с т о я н и е ,  л и щ е н  и о е  к р и с т а л л и ч е с к о й  с т р у к т у р ы  
{39, с. 5; 40, с. 7].

В этом плане принципиальных различий между полимерами и 
низкомолекулярными телами нет. Но прежде чем вернуться к по
лимерам, рассмотрим, могут ли низкомолекулярные тела, сохраняя 
«жидкостную» структуру, проявлять твердообразные свойства в 
обычных, а не экстремальных (мгновенный удар типа выстрела) 
условиях.

Для этого напомним наиболее характерные черты кинетики 
кристаллизации любых- веществ. В непосредственной близости от
равновесной температуры плавления Го'" скорость кристаллизации
I мала (рис. П. 1 ,а ) ,  По мере увеличения степени переохлаждения
АГ == Го'" — р̂асплава скорость эта возрастает, но не беспредельно, 
так как одновременно увеличивается по экспоненциальному закону 
вязкость, и переупаковка молекул или атомов в упорядоченное 
состояние (соответствующее кристаллической решетке) требует
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преодоления все большего активационного барьера самодиффузии 
Д<!Га, зависящего от вязкости [18]. С уменьшением температуры 
(т. е. увеличением АТ) может возникнуть ситуация, когда Д^а ста 
нет б о л ь ш е  разности энергий Гиббса АО переохлажденного 
расплава и соответствующей этой же температуре кристаллической 
фазы (рис. 11.1 ,6 ). При этом кристаллизация прекратится, и 
расплав так и окажется замороженным в аморфном, т. е. «ж ид
ком» фазовом состоянии.

Рис. II. 1. Кинетические и термодинамические условия, опре
деляющ ие возм ож ность перехода кристаллизующихся веществ 
в стеклообразное состояние:
а — зависимость скорости кристаллизации I  о т  степени переохлажде- 
ния г " '” — Г = Д Г .  Гд '" — равновесная температура плав.пения; -
температура максимальной скорости кристаллизации; для полимеров она 
обычно примерно равна 0,83 Т’ о ' (тем пература— в градусах Кельвина); 
Г оо -тем п ера тур а , при которой кристаллизация становится кинетически 
невозможной.
б  — схема стеклования на диаграмме энергия Гиббса — температура 
(ср. рис. 4 Введения).
Индексом «О» помечен равновесный вариант; К — «равновесная» линия 
кристаллического состояния; Ж — «равновесная» линия ж идкого со 
стояния.

Рис. II. 1,6 поучителен и в том плане, что на нем можно пока
зать, как действуют в описываемых условиях термокинетические 
факторы (ср. Введение, рис. 4, а). Реализация аморфного состоя
ния при температуре Too, когда скорость кристаллизации становит
ся равной нулю, зависит от с к о р о с т и ,  с какой был осуществлен 
перевод системы от Г Г  к Т^. В твердом полностью аморфном, т. е. 
п о л н о с т ь ю  с т е к л о о б р а з н о м  состоянии эта система ока
жется, если время перехода будет м е н ь ш е  периода индукции 
кристаллизации при температуре максимальной скорости кристал
лизации Гмакс-

В принципе все вещества могут быть получены в стеклообраз
ном состоянии, даже благородные газы, -исключая гелий. Как мы 
только что показали, склонность к стеклообразованию определяетг 
ся лишь величиной кинетических констант кристаллизации и ско-
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ростыо охлаждения. Тернбулл и Коэн * предложили в качестве 
критерия для оценки склонности того или иного вещества к стекло
образованию величину приведенной термодинамической темпера
туры кристаллизации 9^ =  kj^lh, где k —  постоянная Больцмана; 
Гк —  равновесная температура кристаллизации в градусах Кель
вина; h  — теплота испарения, отнесенная к молекуле или кинети
ческой единице (характеризует прочность связей в веществе). Для 
вещества данного молекулярного типа приведенная температура 
кристаллизации 0к тем .меньше, чем больше склонность вещества 
к стеклообразованию. При этом приведенная температура стекло
вания 0с =  kTJh для всех веществ практически одинакова.

Поскольку с увеличением размеров молекул или степени нере
гулярности их структуры убывает Гк, а при переходе к полимерам 
возрастает h , критерий Тернбулла и Коэна может использоваться 
для приблизительных оценок; в случае же полимеров он становит
ся довольно надежным.

Благоприятные для стеклованйя условия в низкомолекулярных 
системах реально достигаются довольно редко из-за высоких ско
ростей кристаллизации, приводящих к практической недостижи
мости Гоо. Однако чем больше становятся размеры (или меньше 
регулярность) молекул и чем существенней вклад специфических 
взаимодействий между ними в активационный барьер самодиффу
зии Д(!Га (например, ассоциации из-за водородных связей), тем ве
роятнее, что систему удастся застекловать.

Типичные представители низкомолекулярных веществ, которые 
легко стеклуются, —  это простые сахара.

Мы пришли таким образом к другому определению стекло
образного состояния как С о с т о я н и я  п е р е о х л а ж д е н н о г о  
р а с п л а в а ,  к о т о р ы й  и з - з а  о г р о м н о й  в я з к о с т и  п р и 
о б р е т а е т  п р и с у щ у ю  т в е р д ы м  т е л а м  у с т о й ч и в о с т ь  
ф о р м ы .

Если передвинуть стрелку действия по оси времен релаксации 
и температур в сторону больших t  и, соответственно, меньших 
температур, поскольку х =  В exp{UlkT) , то тело, сохраняя «ж ид
кую структуру», станет твердым уже в обычных, а не в исключи
тельных условиях. Помня об этом, мы можем определить с т е к л о 
в а н и е  к а к  п р о ц е с с  з а т в е р д е в а н и я  в е щ е с т в а  б е з  
и з м е н е н и я  г е о м е т р и ч е с к о й  с т р у к т у р ы  о т п р а в н о г о  
с о с т о я н и я ,  а с т е к л о о б р а з н о е  с о с т о я н и е  —  к а к  с о 
с т о я н и е ,  и м е ю щ е е  г е о м е т р и ч е с к у ю  с т р у к т у р у  
ж и д к о с т и  и м е х а н и ч е с к и е  с в о й с т в а  т в е р д о г о  т е л а .

Рассмотренные выше кинетические осложнения стеклования 
могут возникнуть и в случае полимеров, если они способны кри
сталлизоваться. Более того, часто они оказываются непреодоли
мыми и получить, например, полиэтилен или изотактический 
полипропилен в полностью стеклообразном состоянии не удается 
ни при каких режимах переохлаждения.

Turnbull D „ Cohen М. J, Chem. Phys., 1959, v. 31, p. 1164-1169.
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Не будем касаться этих осложнений, ограничившись одним 
замечанием. При нагревании застеклованного кристаллизующегося 
полимера от Т - < . Т ^ л о  Г >  Го мы снова вынуждены пройти 
«опасную» область вблизи Гпл- В этой области, если не соблюсти 
условий скорости повышения температуры, может начаться кри
сталлизация, именуемая (не вполне удачно) «расстекловыванием». 
В случае неорганических стекол (от их технологии и пошел ука
занный жаргонный термин) это «расстекловывание» приводит к 
так называемым кристаллизационным катастрофам, когда возни
кающие в результате очень медленной кристаллизации внутренние 
напряжения вызывают «взрыв» изделия, часто с превращением его 
в мелкую пыль. '

В случае органических некристаллизующихся полимеров обрат
ный стеклованию процесс (по физической сущности представляю
щий собой другой, чисто релаксационный вариант «расстекловЫ- 
вапия») принято именовать размягчением. Обычно размягчение 
связано с переходом в высокоэластическое, но иногда и прямо в 
вязкотекучее состояние.

Основными кинетическими единицами в полимерах являются 
сегменты. Они не только достаточно велики, но и движения их 
скоррелированы. Это относится и к движению смежных сегментов 
разных цепей. Эти обстоятельства вместе со связанностью моно
мерных звеньев в ковалентные цепочки делают полимеры особо  
подверженными стеклованию.

Вернемся теперь к графическому изображению релаксационных 
состояний и р е л а к с а ц и о н н ы х  п е р е х о д о в ,  происходящих 
в пределах одного —  жидкого —  фазового состояния (рис. П. 2 ).  
Для этого воспользуемся рис. I. 14, но дорисуем на плоскости 
q{x)  —  Г «температурный спектр», эквивалентный ^ ( t ) .  Напомним, 
что при подобном изображении релаксационного спектра система 
в зависимости от силы и энергии, связанных с воздействием, пока
зываемым стрелкой действия, слева от стрелки действия даст не
упругий, а справа — упругий отклик. Если спектр рис. II. 2 отно
сится к одной какой-то полимерной системе (впрочем, приводимые 
соображения частично применимы даже при анализе сдвигового 
воздействия на кристаллы —  см. [19]), то стрелке 1 будет соответ
ствовать твердоподобное (вплоть до хрупкого) поведение, которое 
связано со стеклообразными свойствами^ стрелке 2 —  высокоэла
стическое, а стрелке 5 —  вязкое поведение (т. е. необратимое тече-- 
ние). Опыты такого рода с неорганическими и органическими 
стеклами хорошо известны еще со времен работы Лазуркина и А ле
ксандрова [39, с. 181].

Выберем теперь некоторую фиксированную частоту v*, которой 
соответствует время т*, вкражаемое через температуру формулой 
(1 .18). Принцип температурно-временной эквивалентности озна
чает замену функции q(%) на аналогичную по смыслу функцию ç ( Г ), 
характеризующую температуры «включения» определенных групп 
релаксаторов. «Включение» соответствующих релаксаторов при 
заданной температуре происходит при условии v*Tj —  1 (см.
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стр. 60). При этом частота V* соответствует стрелке действия, а 
Тг — собственному характеристическому времени релаксации кон
кретного кинетического элемента структуры. На рис. П. 2 это 
означает следующее: т* == l/v* обозначает н е и з м е н н у ю  скорость 
воздействия на систему при р а з н ы х  температурах. Н о непремен
но по достижении некоторой температуры характеристические вре
мена релаксации кинетических элементов Хг станут равны т*. При 
этом «включатся» соответствующие моды подвижности; при темпе
ратуре Тс «разморозятся» все релаксаторы, которые на плоскости

Рис. П. 2. Иллюстрация принципа ТВЭ.
/ ,  И , 111 — зоны, соответственно, стеклообразного, высоко
эластического и вязкотекучего состоян и е; / ,  2, 3, 2 ', 
5^— стрелки действия при заданной температуре, соответ* 

; ствующ ие твердоподобному вы сокоэластическому и пласти
ческому (жидкоподобному) отклику системы. Остальные обо 
значения см. в тексте.

q —  X были справа от стрелки 1, и система перейдет из стеклооб
разного состояния ( /)  в высокоэластическое {II).  При включат
ся все релаксаторы, которые на плоскости q — т были расположены 
между стрелками 2 и 5, и система перейдет в пластическое (вязко- 
текучее) состояние. (В дальнейшем как высокоэластическое, так и 
вязкотекучее релаксационные состояния II и III будут именоваться 
структурно-жидким состоянием). Стрелкам 3 и 3' соответствуют 
уже возможные процессы химической деградации цепей, которые 
мы подробно рассматривать не будем.

Строго говоря, даже при заданной частоте воздействия, стрелки 
Г  и 2' следовало бы заменить на н а б о р  стрелок и соответственно 
температуры Тс и Тт — на некоторые д и а п а з о н ы  температур, 
впрочем довольно узкие.
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Из сказанного ясно, что выбор другой характеристической 
скорости или частоты воздействия должен сместить температур
ные «точки» Го и Гт —  в сторону меньших температур при увеличе
нии т* и обратно.

При наличии реальных (химических) сеток или суперсеток — за 
счет кристаллических областей или активного наполнителя —  гра
ницы областей I, II, III, разумеется, смещаются, а ширина их 
меняется. Стрелка 3' может теперь приобрести вполне реальный 
смысл, характеризуя разрушение суперсеток (в частном случае 
это будет плавление кристаллитов) или переход к химическому 
течению. Читатель без труда представит себе соответствующий 
рассматриваемой ситуации вариант с исчезновением Гт и появле
нием новой характеристической температуры, условно обозначен
ной Тх.п и соответствуюш,ей появлению текучести из-за плавления 
или разрушения сетки.

Еще раз укажем, что аморфный полимер во всех трех обла
стях, в частности, в области каучукоподобной эластичности II, на
длежит рассматривать как расплав. Это существенно, ибо ряд в 
принципе кристаллизующихся полимеров (например, полиэтилен- 
терефталат) можно быстрым переохлаждением перевести в стекло
образное и в п о л н е  а м о р ф н о е  состояние. Правда, при этом в 
области II (именно из-за релаксационного «расстекловывания») 
возникает сегментальная подвижность, а она, в свою очередь, мо
жет способствовать кристаллизации. Расплав вновь появится в 
этом случае при Гх. п. Что касается агрегатных состояний, или 
степени твердоподобия, то, как уже указывалось, их не удается 
трактовать однозначно, как для простых веществ. Впрочем, разли
чие это в значительной мере кажущееся, если мы ограничиваемся 
таким механическим свойством, как податливость; тогда переме
щая стрелку действия, можно нивелировать разницу между этими 
состояниями; напротив, если рассматривать о б р а т и м о с т ь  де 
формаций, специфика полимеров, особенно состояния каучукопо
добной эластичности, станет бесспорной. Эта бесспорность лишь 
подчеркивается тем обстоятельством, связанным с зыбкостью 
границ (особенно для Г т ) , что расплавы выше Гт и даже достаточ
но разбавленные растворы гибкоцепиых полимеров при очень 
быстрых воздействиях проявляют не только твердоподобие, но и 
выс;окоэластичность при вполне умеренных частотах (см. гл. V ) .

Именно поэтому, рассматривая механические свойства полиме
ров, целесообразно вместо фазово-агрегатных состояний говорить 
о д е ф о р м а ц и о н н ы х  с о с т о я н и я х ;  как уже упоминалось, 
это эквивалент терм.ииа «релаксационные состояния». Стеклообраз
ное состояние относится как раз к категории деформационных.

§ 2. РАЗЛИЧНЫЕ ТИПЫ ПРОЦЕССОВ СТЕКЛОВАНИЯ

В § 1 были даны эквивалентные определения стекло
образного состояния с позиций структуры и подвижности. Условия 
возникновения стеклообразного состояния или проявления стекло
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образных свойств (это уже не эквивалентные понятия! —  см, 
рис. II. 2) —  это усиление межмолекулярного взаимодействия и, на 
уровне единичных цепей, подавление свободы внутримолекуляр
ного вращения.

Теперь от определения стеклообразного состояния . сдедует 
перейти к рассмотрению п р о ц е с с о в ,  в результате которых оно 
достигается. Семантическая неэквивалентность понятий «возникно
вение» и «проявление» стеклообразного состояния отражает 
изображенную на рис. II. 2 и связанную с принципом ТВЭ реаль
ную физическую разницу зондирования релаксационных с о с т о я 
н и й  при перемещении по температурной шкале и упругих или 
неупругих о т к л и к о в  системы при перемещении стрелки действия 
по частотной или временной шкале.

В отечественной литературе укоренилось подразделение типов 
стеклования на два: структурное, связанное с переходом из высо
коэластического или вязкотекучего в стеклообразное состояние, и 
механическое, связанное с превращением неупругого отклика си
стемы в упругий в результате увеличения скорости [40, гл. I; 41, 
с. 147— 153] воздействия на нее. Дидактически объединение под од 
ним словом «стеклование»столь разных вещей, как п р о ц е с с ,  раз
вивающийся в статических условиях, и о т к л и к  системы, перемен
ный в динамических условиях, вряд ли можно считать удачным. 
Но так как термины «структурное стеклование» и «механическое 
стеклование» вошли в научный обиход, следует уточнить их.

Видов структурного стеклования несколько, но термин «струк
турное стеклование» применяют лишь в двух случаях: когда при
чиной стеклования является понижение температуры (это показано 
на рис. II. 2) или повышение давления. Постепенное понижение 
температуры или повышение давления сопровождается, разумеет
ся, изменением структуры, в первую очередь —  уменьшением сво
бодного объема системы. Одновременно постепенно увеличивается 
межмолекулярное взаимодействие (по экспоненциальному закону 
возрастает плотность энергии когезии) и затормаживается враще
ние звеньев вокруг валентных связей. По достижении некоторой 
температуры или давления без и з м е н е н и я  с т р у к т у р ы  при 
температуре или давлении перехода (в отличие от фазовых пере
ходов) сегментальное движение полностью выключается, и система 
утрачивает все моды теплового движения, связанные с проявле
ниями высокоэластичности.

Таким образом, структурное стеклование, согласно этому кано
ническому определению, представляет собой статический процесс 
перехода от жидкого (для низкомолекулярных жидкостей) или 
структурно-жидкого (для полимеров) состояния к структурно-твер
дому, протекающий при понижении температуры или повышении 
давления и завершающийся фиксацией структуры и твердоподоб
ных свойств при температуре или давлении стеклования (Гс или 
рс) ;  при этом структура в узком диапазоне стеклования ДГс или 
Дрс практически не меняется, а подвижность практически исчезает.
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По этому определению структурное стеклование характеризует
ся неизменностью химического состава, основных термодинамиче
ских и конфигурационных характеристик системы (включая 
конформации цепей).

Однако стеклообразное состояние может быть достигнуто и в 
результате процессов других типов, в которых перечисленные ха 
рактеристики меняются как в ходе процесса, так и в узком диапа
зоне собственно стеклования.

I. Многие твердые полимеры в растворенном или набухшем 
состоянии находятся, соответственно, в вязкотекучем или высоко
эластическом релаксационных состояниях. Постепенным испаре
нием растворителя можно свести подвижность сегментов на нет, 
т. е. реализовать еще один вариант стеклования, которое, строго 
говоря, тоже является структурным. Однако, в отличие от преды
дущего варианта, здесь меняется с о с т а в  (поскольку речь шла 
о термодинамике,—  химические потенциалы двух компонентов 
системы), и стеклование достигается благодаря полному или не
полному исчезновению одного из компонентов двухкомпонентной > 
системы. Можно поэтому говорить здесь о «концентрации стекло
вания», т. е. концентрации, при которой система приобретает 
свойства полимерного стекла. Часто застеклованным при этом 
оказывается р а с т в о р ,  и не обязательно очень высокой концент
рации.

П. При вулканизации под действием любых факторов меняется 
химическая структура системы —  появляются поперечные связи 
между цепями и полимер постепенно превращается сначала (при 
малых степенях вулканизации) в макросетчатый, а потом в микро- 
сетчатый. При этом происходит нарастающая иммобилизация 
сегментов, приводящая в области «перехода» от макро- к микро- 
сетчатой структуре, к полной потере сегментальной подвижности 
(возобновлена она теперь может быть лишь в результате обратной 
химической реакции разрушения поперечных связей). Но это, со 
гласно основному определению, снова означает переход в стекло
образное' состояние. Наиболее известный пример —  превращение, 
каучука в эскапон или эбонит.

П1. Сложнее третий вариант структурного стеклования, кото- 
рый\связан с непрерывным изменением конформаций цепей при 
растяжении, или ориентации (см. гл. V  и V I ) .  Растянутые цепи, 
если сохраняется растягивающая сила (за счет внешнего поля или 
внутреннего — при кристаллизации), обладают пониженным «кон- 
формационным набором», т. е. пониженной конформационной энтро
пией, а активационные барьеры торможения внутреннего вращения 
возрастают. Естественно, эт% цепи становятся и термодинамически, 
и кинетически как бы более жесткими, что равносильно смещению 
релаксационного спектра в целом в сторону более высоких темпе
ратур и больших времен релаксации [19, с. 124].

Таким образом, с позиций семантики устоявшийся термин 
«структурное стеклование» неточен и даже парадоксален, ибо в
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него вкладывается смысл: стеклование, происходящее с с о х р а* 
н е н и е м  структуры.

Соответственно, три только что рассмотренных варианта стек
лования, вызываемые реальными и з м е н е н и я м и  структуры, не 
принято именовать структурным стеклованием.

В следующем параграфе будет рассмотрено лищь структурное 
стеклование в каноническом смысле слова, т. е. стеклование, 
обусловленное понижением температуры (или, хотя это и не 
вполне эквивалентно,,— повыщением давления).

Если структурное стеклование, при всех сделанных оговорках, 
представляет собой п р о ц е с с ,  то механическое стеклование —  это 
лищь изменение отклика системы на переменную нагрузку при 
увеличении частоты нагрузки. Наглядно механическое стеклование 
можно представить себе как п с е в д о п р о ц е с с  «затвердевания» 
эластомера при постепенном и неограниченном увеличении частоты 
воздействия [40, гл. I; 41, с. 147— 153].

Этому определению соответствует на правой части рис. II. 2 
миграция стрелки 'Действия от больщих к малым, х. Опыт со 
стрельбой по воде — типичнейший пример механического стекло
вания. Добиться этого же эффекта в полимерах, по понятным 
причинам, можно при гораздо меньших скоростях воздействия.

Механическое стеклование при периодическом нагружении 
полимера будет также рассмотрено в этой главе.

§ 3. СТРУКТУРНОЕ СТЕКЛОВАНИЕ

Сущность процесса структурного стеклования заклю
чается в следующем.' С понижением температуры структура поли
мера непрерывно и постепенно изменяется вследствие процессов 
перегруппировки кинетических единиц (сегмейтов), приводящих 
к изменению ближнего и дальнего флуктуационного порядка, т. е. 
надмолекулярной организации аморфного полимера. Скорость 
перегруппировок с понижением температуры уменьшается, вслед
ствие чего при некоторой температуре, называемой температурой 
стеклования структура полимера фиксируется. Отсюда следует, 
что в данном образце застеклованного полимера структура при
мерно та же, что у незастеклованного полимера в области стекло
вания.

Ж идкость можно застекловать не только понижением темпе
ратуры, но и повыщением давления, когда стеклование происходит 
из-за уменьшения подвижности частиц вследствие возрастания меж
молекулярного взаимодействия и уменьшения свободного объема.

Для теории структурного стеклования фундаментальным поня
тием является скорость молекулярных перегруппировок, т. е. моле
кулярные релаксационные процессы, определяющие быстроту пе
рестройки структуры в жидкостях или системах с жидкой структу
рой, к которым относятся незакристаллизованные полимеры или 
расплавы полимеров. Квазинезависимыми структурными едини
цами, участвующими в перегруппировках, являются кинетические .
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единицы (атомы, молекулы в иизкомолекулярных, се-гменты макро
молекул — в высокомолекулярных соединениях).

Так как молекулярная перегруппировка представляет собой 
активационный процесс, то время молекулярной релаксации, от 
несенное к одной кинетической единице, выражается уравнением

т =  То ехр ( I I - 1)

где —  энергия активации перегруппировок, вызванная наличием 
энергетических структурных барьеров, зависящих от температуры 
и давления; То —  период колебания кинетической единицы около 
положения равновесия (для полимеров т о — с) ;  й — постоян

ная Больцмана; Т —  абсо 
лютная температура.

Эта энергия активации 
эквивалентна рассмотрен
ной выше энергии актива
ции самодиффузии, с по
мощью которой было опи
сано переохлаждение обыч
ных жидкостей (см. § I) .

Температурная зависи
мость энергии активации 
сегментальной подвижности 
выражается кривой 1 (рис.
I I .3 ), которая соответствует 
уравнению (см., например, 
[6, с. 23])

=  (II. 2)

Рис II. 3. Температурная зависимость энер
гии активации сегментальной подвижности 
полимера:
/  — энергия активации в структурно-жидком со
стоянии полимера (соэтв етств у ет  равпозесной 
структуре); энергия активации в стеклообразном 
состоянии. где Го — температура, лежа

щая ниже температуры 
структурного стеклования Тс примерно на 50’  (физический смысл 
температуры Го будет рассмотрен ниже); ^аоо — постоянная, имею
щая смысл энергии активации при Г - >  оо. Подстановка этого урав
нения в формулу (II. 1) приводит к известному уравнению Вильям
с а —  Ландела —  Ферри [38, с. 251], представляющему собой наибо
лее удобную эмпирическую форму записи принципа ТВЭ. Таким 
образом, энергия активации возрастает с понижением темпера
туры слабо в области повышенных температур (Г >  Гс) и сильно 
в области низких температур (Г <  Тс),  что по-прежнему (ср. § 1) 
отражает температурную зависимость вязкости. Энергия активации 
возрастает и с увеличением давления, но с повышением давления 
время релаксации т возрастает только за счет увеличения энталь
пии активации, так как температура считается заданной. С пони

жением температуры т возрастает не только благодаря увеличе
нию энергии активации, но и непосредственно за счет уменьшения 
температуры. Поэтому только отношение &&1кТ однозначно харак
теризует скорость процессов релаксации.
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Кривая 1 (рис. II. 3) соответствует равновесным состояниям' 
структуры полимера, достигаемым при достаточно медленном из
менении температуры. При заданной конечной скорости охлажде
ния <7, от которой зависит температура стеклования Гс, в стекло
образном состоянии структура «заморож ена» и не меняется при 
дальнейшем охлаждении. Поэтому и энергия активации не должна 
изменяться, если пренебречь- тепловым расширением и сжимае
мостью полимерного стекла. С учетом же этих слабых эффектов в 
пределах их линейных зависимостей от р и Г считается, что энер
гия активации в стеклах является линейной функцией температуры 
и давления.

туре.

При постоянном давлении, например атмосферном (кривая 2 ) :
(II. 3)

Изменение величины 9&1кТ выше и ниже температуры стекло
вания То при заданном давлении или выше и ниже давления 
стеклования при заданной температуре видно из рис. П. 4 
(в процессе охлаждения при скорости д =  \йТ1(И) и из рис. П. 5 
(в процессе повышения давления при заданной скорости возраста
ния давления).

Приведенные выше рассуждения соответствуют релаксацион
ной теории структурного стеклования, впервые предложенной 
Кобеко [39, с. 176]. Эта теория учитывает, однако, изменение 
структуры жидкости только в пределах ближнего порядка и по
этому не объясняет всех особенностей процессов стеклования в 
полимерах. Например, в полимерах выше Тс с изменением темпет 
ратуры, кроме изменения структуры на уровне ближнего порядка, 
идут процессы структурообразования, например процессы форми
рования флуктуационных надмолекулярных структур, процессы 
обратимого и необратимого структурирования и т. д. ЭтО приводит 
к более сильной температурной зависимости физических, свойств 
в области стеклования.
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Развитие концепции Кобеко в теоретическом плане дано 15 
работах Волькенштейна и Птицына *, Кувшинского п Сидорови- 
ча**. Волькенштейн и Птицын дали математическую трактовку 
идеям Кобеко для простейшей модели жидкости. Авторы ограни
чились моделью, в которой каждая кинетическая единица может 
принимать только два энергетических состояния (основное и воз
бужденное) и характеризоваться одним временем релаксации 
(вместо набора энергетических состояний и соответственно спектра 
времен релаксации для реальной ж идкoctи). Возбужденное со 
стояние в принятой модели можно, представить как разрыв между 
кинетическими единицами при образовании «дырки» в жидкости.

При упрощаюших предположениях можно прийти к следую
щему основному соотношению при температуре стеклования Тс'.

д% =  С (11.4)

Это соотношение, впервые предложенное Бартеневым [40, с. 21], 
служит, математическим определением температуры стеклования, 
где q —  абсолютное значение скорости охлаждения; С —  постоян
ная, равная, по Волькенштейну и Птицыну, кТ11ё’ц{Тс)', ^а{Тс)  —  
энергия активации при температуре стеклования. Постоянная С 
примерно равна 2 0 °С для неорганических и 10 °С для органиче
ских стекол. Читатель без особого труда разберется в физическом 
смысле константы С, обратившись к критерию Тернбулла —  К оэ
на и соотношениям термокинетики. Если скорость нагревания т 
та же, что и скорость охлаждения, т. е. ш =  q, то температура 
размягчения Гр равна Тс й границы областей стеклования и раз
мягчения совпадают.

Некоторые исследователи считают, что процесс стеклования 
полимеров и неорганических стекол объясняется главным образом 
процессами структурирования физической природы, например в 
результате образования полярных узлов молекулярной сетки при 
понижении температуры. Вероятнее всего, процесс образования 
в линейных полимерах физических поперечных связей флуктуа
ционной природы является не главным, а сопутствующим про
цессом, приводящим к дополнительной потере сегментальной 
подвижности при понижении температуры. Например, бутадиен- 
нитрильные сополимеры содержат в цепи боковые полярные ни- 
трильные группы СН, которые способны образовывать поперечные 
«физические» связи между макромолекулами. Замечено, что чем 
больше концентрация в сополимере нитрильных групп, тем раньше 
происходит стеклование при охлаждении. Это явление не противо
речит релаксационной теории стеклования, которая допускает, что 
низкомолекулярная жидкость, расплав полимера или эластомер 
изменяют структуру при понижении температуры. Структура,

* Волькенштейн М. В., Птицын О. Б. Ж ТФ , 1956, т. 26, с. 2204— 1222.
** Кувшинский Е. В., Сидорович А. В. ФТТ, 1962, т. 4, с. 3403— 3408; Зав, 

лаб., 1959, т. 25, с. 1124— 1126.
3* Turnbull Z),, Cohen М. J. Chem, Phys., 1959, v, 31, p. 1164— 1169.
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о Температура

достигнутая при температуре стеклования, фиксируется и далее 
при охлаждении уже не меняется.

Структурное стеклование обнаруживается по изменению тем
пературного хода «статических» физических свойств вещества 
(теплового расширения, теплоемкости, удельного объема и т. п.) 
в отсутствие частотных' и других механических воздействий. Но 
прежде всего оно обнаруживается по возникновению твердости, 
регистрируемой любыми методами.

Все,физические свойства [39, с. 173; 40, с. 23] при стекловании 
изменяются с температурой по кривым двух типов (рис. II. 6) в 
зависимости от того, положительным 
или отрицательным температурным 
коэффициентом характеризуется ис
следуемая величина.. Температурные 
зависимости типа I дают различные 
функции состояния, которые в даль
нейшем будут обозначаться I .  Это мо
гут быть объем V, внутренняя энергия
II, энтропия 5, энтальпия Н  и др. За
висимости типа II  характерны для 
кинетических или динамических ха
рактеристик, например для скорости 
ультразвука с, модулей сдвига О и 
Юнга Е, логарифмов вязкости lg  т] 
и электрического сопротивления 1д р.

Если во всех экспериментах при
меняется один и тот же режим охла
ждения (непрерывный или с остановка
ми), то положение области стеклова
ния на температурной шкале для всех 
свойств совпадает и не зависит от ча
стоты механических или ультразвуковых колебаний. Вообще меха
нические, электрические и другие виды силовых воздействий из-за 
самой природы структурного стеклования не влияют на Тс, если 
эти внешние воздействия достаточно малы. При оценке многих ме
ханических воздействий, например при измерении модулей упруго
сти, необходимо считаться с тем, что только малые напряжения и 
деформации практически не влияют на структуру полимеров и, 
следовательно, на температуру стеклования.

Температурные зависимости функций состояния (см. рис. II. 6) 
дают излом, а, следовательно, их температурные коэффициенты 
(коэффициент объемного расширения, теплоемкость и др.) дают 
скачок при переходе через температуру стеклования (рис. II. 7), 
что послужило поводом к отождествлению процесса стеклования 
с переходом второго рода.

Хотя стеклование характеризуется тем, что при Тс стеклооб
разное и структурно-жидкое состояния тождественны и различа
ются лишь при удалении в обе стороны от температуры перехода, 
что является одним из свойств перехода второго рода, однако

Рис. II. 6. Два типа темпера
турных зависимостей физиче
ских свойств полимеров при 
переходе из стеклообразного 
в структурно-ж идкое со ст о я 
ние.
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о То

стеклование имеет ряд характерных черт, несовместимых со 
свойствами фазовых переходов (снижение температуры стеклова
ния при уменьшении скорости охлаждения и возрастание ее при 
увеличении скорости охлаждения, а не снижение, как в процессах 
переохлаждения при фазовых переходах; различия в температур
ных зависимостях физических свойств при скоростях нагревания 
больших и меньших той скорости охлаждения, при которой было 
получено стекло; противоположные знаки скачков теплоемкости 
при стекловании и переходах второго р о д а ) .

Кроме того, при стекловании ни при каких условиях не наблю
даются поверхности раздела стеклообразной и жидкой фаз. Однако

при переходах второго рода также 
границ между фазами нет. Поэтому 
более надежным критерием является 
отсутствие выраженных сингулярно
стей, указывающих на изменение по
рядка выше и ниже Т с .  А это означает, 
что стеклование происходит в преде
лах одного фазового состояния, харак
теризуемого именно ближним поряд
ком. Для доказательства этого можно 
было бы привлечь наиболее строгие 
критерии групп симметрии [23, гл. I], 
что читателям предлагается проделать 
самостоятельно.

Таким образом, стеклообразное со 
стояние является неким «заморожен
ным», кинетически стабильным, но тер
модинамически неравновесным состоя
нием, а не новой фазой, отличной от 
жидкой. Наблюдаемые температурные 
кривые различных температурных ко

эффициентов (рис. П. 7) вполне объяснимы с молекулярно-кине- 
тической точки зрения [39, с. 27; 40, с. 24; 42, с. 69— 73]. Так, 
в стеклообразном состоянии поглощаемая при повышении темпе: 
ратуры теплота идет только на увеличение интенсивности коле
баний частиц, и теплоемкость определяется колебательными 
степенями свободы. В структурно-жидком состоянии, к которому 
относятся и высокоэластическое, и вязкотекучее деформационные 
состояния, при нагревании затрачивается добавочная теплота, иду
щая на увеличение внутренней энергии при переходе от низкотем
пературной плотной к высокотемпературной рыхлой структуре. 
Вследствие этого теплоемкость полимерного стекла меньше тепло
емкости полимера в структурно-жидком состоянии. Поэтому на 
температурной кривой теплоемкости при переходе от жидкости 
к стеклу наблюдается падение теплоемкости (кривая I, рис. П. 7). 
Тепловое расширение стекла в твердом состоянии происходит толь
ко за счет увеличения ангармоничности колебаний. Но в струк
турно-жидком состоянии объем при нагревании дополнительно уве-

Рис. 11.7. Изменение темпера
турного коэффициента й1!(1Т  
в процессе стеклования при 
заданной скорости  охлаж де
ния д  (кривая и в процессе 
размягчения при нагревании 
полимера с той же скоростью  
К) =  д  (кривая } )  и со ск ор о 
стью  большей, чем при охла
ждении ш >  I? (кривая 2).
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личивается за счет перестройки структуры, характеризующейся все 
менее и менее плотным расположением частиц. П оэтому коэффи
циенты объемного и линейного расщирения у вещества в струк
турно-жидком состоянии больше, чем в стеклообразном (примерно 
в 3 раза).

Учитывая изложенные соображения, большинство авторов счи
тает стеклообразное состояние неравновесным. С этим термином, 
однако, следует обращаться осторожно. Конечно, если рассматри
ваемое вещество способно кристаллизоваться и приведено в 
стеклообразное состояние быстрым переохлаждением (см. стр. 76), 
можно с полным основанием говорить о неравновесном, но кине
тически стабильном замороженном состоянии со структурой 
жидкости (наличие только ближнего порядка). Однако большин
ство сте'клующихся полимеров —  это те полимеры, которые вообще 
не способны кристаллизоваться.

Поэтому к вопросу о равновесности уместно подходить с иных 
позиций. Если проанализировать обычную диаграмму энергия 
Гиббса —  температура (см. рис. П. 1 ,6) вдоль линии, соответствую
щей жидкой фазе, в равновесном —  в терминах термокинетики — 
варианте, т. е. при очень медленном изменении температуры, каж 
дой точке на линии С —  Т в жидкой области должна соответство
вать своя равновесная структура, определяемая как уровнем ближ
него порядка (мерой которого может служить и величина свобод- > 
ного объем а), так и подвижностью кинетических элементов — в 
данном случае атомов или молекул (мерой которой может служить 
вязкость или связанный с ней через энергию активации коэффи
циент самодиффузии).

Д аж е в стеклующихся низкомолекулярных жидкостях заморо
зить структуру (т. е. зафиксировать степень порядка, сведя до ми
нимума молекулярное движение) выше То не представляется воз
можным именно из-за малой вязкости. С позиций термокинетики 
это означает пренебрежимость поправкой ЬАОг (см. Введение, 
стр. 14— 16). Совершенно иначе обстоит дело в полимерных систе
мах, где поправка бАОг велика, и можно начать быстрое замораг, 
живание от любой температуры выше Тс.

Таким путем удается зафиксировать посредством застекловы- 
вания разные равновесные соетояния расплава (которые, напом
ним, могут соответствовать как собственно расплаву, так и высоко
эластическому состоянию), различающиеся степенью порядка, или 
свободным объемом.

При постепенном повышении температуры некристаллизующе- 
гося стекла происходит нечто аналогичное внезапной кристаллиза
ции при отжиге застеклованных кристаллизующихся полимеров 
типа полиэтилентерефталата. Вязкость убывает по экспоненциаль
ному закону, и системе все легче вернуться к равновесному (для 
температуры опыта) состоянию, энергия Гиббса которого отлична 
от энергии Гиббса того состояния, с которого началось заморажи
вание. Эта разность энергий Гиббса и выделяется в виде теплоты
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стеклования, которая проявляется как экстремум теплоемкости, 
внешне напоминающий скачок теплоемкости при Л-переходах 
(т. е. переходах второго рода). Однако этот скачок носит типично 
релаксационный характер и не содержит характерного для фазо
вых Х-переходов разрыва.

Как уже отмечалось, чем медленнее ведется охлаждение, тем 
ближе «равновесная» структура к той, которая была при Тс‘, с о 
ответственно, тем меньше теплота стеклования или тем меньше 
максимум теплоемквсти.

В определенной мере рассматриваемые факторы затрагивают 
и ширину диапазона стеклования или размягчения. В силу только 
что изложенных причин диапазон, в пределах которого происходит 
выделение или поглощение теплоты стеклования, именуют ано
мальным интервалом. Такой термин обусловлен тем, что- с этим 
интервалом связаны не только эндо- или экзотермические эффекты, 
легко регистрируемые на термограммах, но и аномалии кинетиче
ских макроскопических параметров, например той же вязкости. 
При размягчении стекла вязкость в аномальном интервале, вместо 
того чтобы падать с повышением температуры, поначалу увели
чивается до «равновесного» (для данной температуры) значения, 
а потом уже экспоненциально убывает, что весьма напоминает 
«множественные пики плавления» при отжиге застеклованных 
частично кристаллизующихся полимеров (сначала степень кристал
личности растет, затем начинается собственно плавление).

У того же стекла, отожженного при температуре ниже аномаль
ного интервала и затем нагретого до той же температуры в ано
мальном интервале, вязкость, в противоположность предыдущему 
случаю, сразу начинает уменьшаться, стремясь к тому же равно
весному значению. Это и является свидетельством того, что каждой 
температуре жидкости соответствует определенная равновесная 
структура.

В работах многих иностранных исследователей структурное 
стеклование рассматривается, тем не менее, как фазовый переход 
второго рода. Такой прямолинейный подход в силу изложенного 
следует признать неверным. Однако необходимо обратить внима-' 
ние на работы Гиббса и ДиМарцио *, которые считали, что Тс не
которым образом связана с и с т и н н ы м  равновесным переходом 
второго рода при температуре Го, лежащей ниже Тс на 51,6 ®С 
[в соответствии с формулой (П. 2) при Го энергия активации ста 
новится бесконечно большой, как предполагается, вследствие 
исчезновения свободного объема]. В этих работах под Г¿ понимает
ся стандартная («релаксационная») температура стеклования тТ 
(см. ниже). При больших скоростях охлаждения'Гс >  Г " ,  т. е. 
возрастает, а не снижается в соответствии с природой фазовых 
переходов. Поэтому в подходе Гиббса и ДиМарцио остается много 
невыясненного.

* Gibbs }. Н., DiM arzio Е. А. J. Chem. Phys., 1958, v. 28, p. 373, 807; J. P o 
lymer Sci., 1959, V . 40, p. 121-127.
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Что касается изложенной релаксационной концепции, рацио
нально объясняюш,ей видимость перехода второго рода при его 
действительном отсутствии, то она позволяет с удобством исполь
зовать изменение физических свойств при стекловании для прямого 
измерения Го. При этом принято считать, что температура струк
турного стеклования есть температура, при которой физические 
свойства вещества изменяются в аномальном интервале наиболее 
резко. На кривых свойство —  температура (см. рис. П. 6) Тс при
близительно соответствует точке перелома. На кривых темпера
турных коэффициентов (см. рис. П. 7 ), образующих- в области 
стеклования перегиб, температура стеклований соответствует точке 
перегиба. При таком опр^еделении 
температура стеклования-'Гс в прин
ципе не зависит от чувствительно
сти прибора и точности измерения 
физических свойств. Часто Тс опре
деляется как точка пёресечения 
экстраполированных зависимостей, 
наблюдаемых вне области стекло-  ̂
вания (см. рис. П. 6 ).  Предпочтение ^  
отдается тем свойствам, темпера
турные зависимости которых в 
структурно-жидком и стеклообраз
ном состоянии мало отличаются от 
линейных. В связи с этим наиболее 
распространенным методом опреде
ления температуры структурного 
стеклования (или размягчения) яв
ляется метод теплового линейного 
расщирения. Температура стеклова
ния (размягчения) определяется пересечением прямолинейных 
участков кривой расширения (рис. П. 8).

Как уже отмечалось, температура стеклования Тс зависит от 
скорости охлаждения q, а температура размягчения Гр — от ско
рости нагревания w. При изменении этих скоростей в 10 раз тем
пература перехода смещается у полимеров на 10— 15°С. Это сле
дует из термокинетических принципов, а наглядно может быть 
показано с помощью той же стрелки действия (см. рис. II. 2 ),  где 
под действием теперь надо понимать тепловой импульс.

Зависимость температуры перехода Тс или Гр от скорости 
охлаждения q или нагревания w можно вывести из формулы для 
времен релаксации (II. 1) и основного уравнения стеклования 
( I I .4 ) :

\ I T ^ = C ^ ~ C ^ \ g q  (II. 5)

С
где C|/C2 =  lg —  = 1 3 ;  Cg =  2,3/?/^а (?’с); R —  универсальная газо-

вая постоянная; ^¡х{Тс) —  энергия активации в кДж/моль при тем
пературе стеклования (кривая I, рис. II. 3 );  q ^  в °С/с,
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Рис. II. 8. Кривые теплового ли
нейного расширения неоргани
ческого стекла при различных 
скоростях нагревания:
/  — 0,2; 2 — 6; 5 — 32°С/мин. Образец 
длиной I см, AL  — удлинение при 
нагревании от 300 °С.



Для температуры размягчения

I/3"p =  C i - C 2  (II. 6)

где Ci/C2 =  lg 33; С2 =  2,3i?/^ao; Ж&о —  «нулевая»
энергия активации в стеклообразном состоянии (см. рис. II. 3 ) ;  
йУ —  в °С/с.

Постоянные в уравнении ( И . 5) зависят от температуры стек
лования через ё ’а(Тс),  тогда как постоянные в уравнении (И. 6) 
не зависят от температуры размягчения Гр, Соответственно, зави
симость в координатах 1/Гр от Ig w  будет выражаться прямой ли
нией точно, а зависимость 1/Гс от \gq —  лишь приближенно в не
большом диапазоне изменения скоростей охлаждения.

Если скорость нагревания выражена в °С/с, то С2 =  0,03 С]/Для 
всех стекол. Поэтому уравнение (11,6) можно упростить:

1/7’® =  C l  ( 1 - 0 , 0 3 1 g  - (11.6а)

Практически ценность этого уравнения состоит в том, что в 
него входит только одна постоянная, зависящая от природы и 
структуры стекла. Ее легко можно найти измерением температуры 
размягчения при одной скорости нагревания, в частности при 
обычно применяемой в дилатометрии скорости нагревания 
3 °С/мин (0,05 °С /с),

Для всех веществ в качестве стандартной температуры стекло
вания Г "  или размягчения Г "  введена та температура, при кото
рой время релаксации х —  10  ̂ с. Температура размягчения, опре
деляемая дилатометрически при скорости нагревания 3 °С/мин, 
близка к стандартной (меньше на несколько градусов).

М ежду температурой стеклования (размягчения) и энергией 
активации существует однозначная связь. Действительно, чем 
больше силы взаимодействия, тем более прочно закреплены на • 
своих местах кинетические единицы, тем менее вероятны их пере
ходы от одного равновесного положения в другое и тем больше 
время релаксации. При заданном режиме охлаждения (нагрева
ния) температурам стеклования (размягчения) различных полиме- • 
ров соответствует одно и то же время релаксации т =  const.

Тогда, согласно формуле (II. 1), получим, что .отношение &’JkTc 
(или ë'JkT-p) должно быть постоянной величиной для всех веществ. 
Следовательно, веществам с высокой температурой стеклования 
должна соответствовать большая энергия активации. Учитывая, 
что время релаксации при Г Г  и Г "  равно 10  ̂ с и что То =  10"’  ̂с, 
из формулы ( i l .  1) получим: &'а =  СТ^ или ^а =  С Т " ,  где С =  
:=  270 Д ж /(м о л ь -°С ) .  Эта д остоян н ая  не зависит от природы сте
кла, поскольку принято условие, что время т при Г "  или Г”  имеет , 
одно и то же значение 10  ̂ с для всех веществ. Полученный резуль
тат приводит к соотношению (?’а/йГГ =  ^ а /^ Г "  ~  32, справедли
вому для всех веществ. Следовательно, «стандартная» темпера
тура стеклования (размягчения) есть та температура, при которой
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энергия теплового движения, приходящаяся на одну колебательную 
степень свободы, в 32 раза меньще энергии активации.

Аналогичное правило имеет место и для «нулевой» энергии 
активации Й’ао стеклорбразного состояния в уравнении ( I I . 3 ) .  Так, 
из рис. 11.9 следует определенная связь между «нулевой» энергией 
активации и стандартной температурой размягчения. Прямая на 
рис. 11.9 соответствует ,(^ао — СоГ” , где Со =  630 Д ж /(м о л ь -°С ) .  
Эта постоянная в пределах разброса данных для разных веществ 
также не зависит от природы вещества и его структуры в стекло
образном состоянии. Подстановка чис
ленных значений С и Со в формулу (П.З) 
дает а =  360 Д ж /(м о л ь - ° С ) .

Очень важно, что в обычных усло
виях опыта структура ‘ жидкости • «зам о
раживается» не просто при к Т С .ё ’а, 
а при условии кТ Это видно из
численных оценок при помощи формулы 
(II. 1). Так, для Г”  отношение =
=  32, т. е. велико по сравнению с едини
цей. Очевидно, что значение времени ре
лаксации т согласно формуле (II. 1) полу
чается как произведение малой величи
ны То на большую величину ехр (^ аД 7 ’)-

Из уравнения (11.6а) следует, что 
при изменении скорости нагревания на 
один порядок температура размягчения 
смещается на величину 0,ОЗГр’' ,  где Гр'  ̂—  
стандартная температура размягчения, 
выраженная в градусах Кельвина. Длд 
температуры стеклования соблюдается примерно такое же пра
вило.

Хотя плавление имеет термодинамическую, а стеклование —  ки
нетическую природу, между температурой плавления Гпл и стан
дартной температурой стеклования 2 '"  существует, согласно 
правилу Кауцмана *, следующая связь: г Г  =  ( 2 / 3 ) Г п л  (правило 
«двух третей»). Причина такой связи еще недостаточно ясна, если 
учесть, что для отдельных полимеров наблюдаются отклонения от 
этого правила.

Процесс размягчения стекла не имеет специфических признаков 
до тех пор, пока скорость нагревания та же, что и скорость охлаж
дения, при которой получено стекло. Если же стекла получены при 
различных скоростях охлаждения или путем различных режимов 
отжига, то они получаются с различной структурой. Отжиг стек
ла, как известно, изменяет структуру от менее плотной к более 
плотной. Иначе говоря, структура стекла зависит от его тепловой 
«предыстории». Различные по структуре стекла при нагревании с

О ■ 400гС
Р

Рис. 11.9. Взаимосвязь ме
ж ду «нулевой» энергией 
активации ^ао и стандартной 
температурой размягче
ния Т’р’ ’ для различных по
лимеров и неорганических 
стекол.

Каигтапп  С Ь ет. Деу,, 1948, у, 43, № 2, р. 218—-256,
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одной и той же скоростью w будут иметь различные температуры 
размягчения Гр и различные формы кривых температурных коэф
фициентов. Например, теплоемкость [42, с. 69— 73] полимерного 
стекла, полученного при охлаждении со скоростью q =  w изме
няется по кривой типа 1, а отожженного стекла —̂ по кривой типа
2 (см. рис. II. 7). С другой стороны, одно и то же стекло при на
гревании с различными скоростями также будет иметь различные 
температуры размягчения и различные формы кривых для темпе
ратурной зависимости физических свойств. Рассмотрим, например, 
неотожженное стекло, полученное при скорости охлаждения 
^ =  const с температурой стеклования Тс. Опыт показывает, что 
при скоростях нагревания w ^  q переход стекла в жидкость про-

Рис. 11.10. Изменение объема полимера при на
гревании со  скоростью  большей (а) и меньшей (б), 
чем скорость  охлаждения д, при которой полу
чено полимерное стекло.

исходит при температурах размягчения больших Тс и возрастаю
щих с увеличением скорости нагревания. Чем больше скорость 
нагревания, тем резче (даже скачком) происходит переход от 
более плотной структуры стекла к более рыхлой структуре «ж ид
кости» (рис. 11.10). Теплоемкость такого неотожженного стекла 
при нагревании со скоростью ьи ~  q изменяется по кривой 1, а при 
ш <7 по кривой 2 (см. рис. П. 7). При достаточно больших ско
ростях нагревания поглощаемая теплота- в этом процессе столь 
велика, что иногда происходит некоторое охлаждение стекла.

При скоростях нагревания ш < q  переход стекла в жидкость 
происходит при температурах размягчения меньших Гс и пони
жающихся с уменьшением скорости нагревания. При температуре 
размягчения происходит вначале переход от более рыхлой струк
туры стекла к более плотной равновесной структуре (см. рис. II. 10). 
При этом и происходит выделение теплоты стеклования (см. 
стр. 88). Но выделение тепла и связанный с ним скачок теплоем
кости еще не означают, что мы имеем дело с переходом второго 
рода.
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Таким образом, процессы стеклования и размягчения имеют 
типично кинетические отличия. Процесс стеклования проще в том 
отношении, что структура полимера в структурно-жидком состоя
нии является практически однозначной функцией температуры и 
давления, но сложнее тем, что 'энергия ' активации и время 
релаксации —  нелинейные функции температуры и давления. П ро
цесс размягчения сложнее в том отношении, что структура стекла, 
полученного из одного и того же вещества, может быть самая раз
личная в зависимости от тепловой «предыстории», но проще тем, 
что энергия активации стеклообразного состояния выражается про
стой линейной зависимостью от температуры и давления.

§ 4. МЕХАНИЧЕСКОЕ СТЕКЛОВАНИЕ

Нагляднее ^сего суть меданического стеклования 
иллюстрируется при рассмотрении положения стрелки действия 
относительно оси релаксационного спектра. Рассматривая жидкость 
как упруго-вязкую максвелловскую среду, мы положением стрелки 
действия определяем, будут ли доминировать при отклике на 
Приложенную механическую нагрузку упругие или вязкие компо
ненты. Этот переход от одной формы ответа к другой происходит 
примерно при условии ‘9 =  т, где т —  время молекулярной релакса
ции, определяемое формулой (П. 1), 0 —  период колебаний (период 
действия силы) *.

Величина внешней силы для обнаружения эффектов упругости 
в жидкостях роли не играет: при быстром воздействии струкд-ура 
не успевает измениться, и жидкость либо ломается, либо ведет 
себя подобно упругой поверхности. Другой общеизвестный опыт: 
многократный рикошет камня, брошенного под малым углом к 
поверхности воды. Короче говоря, при (т/0) <  1 доминирует 
вязкое течение, а при (-т/0) >  1 —  упругая деформация или хруп
кое разрушение. Однако второе условие в низкомолекулярных 
жидкостях реализуется лишь в экстремальных состояниях, так 
как время их молекулярной релаксации очень мало (10~1° —  10~“ с) .

В полимерах кинетическими единицами являются сегменты, 
молекулярная масса (и размеры) которых обычно на два порядка 
больше, чем у простых жидкостей; в пределах одной цепи сегмен
ты объединены в кооперативную систему; движения сегментов 
в соседних цепях также скоррелированы. Вместе с другими особен
ностями строения полимеров это приводит к значительно большим 
величинам времен релаксации. Так, эластомеры при 20 °С харак
теризуются значениями т = 1 0 ^ ^ — 10~®с. С понижением темпера
туры т возрастает вплоть до значения 10̂  с при «стандартной» 
температуре структурного стеклования. Поэтому в полимерах 
динамическая регистрация упругого деформационного состояния 
практически реализуема при ультразвуковых частотах при высоких

* Корнфельд М. О, Упругость и прочность жидкостей* Л,, ГТТИ, 1951, 108 с,
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температурах и при инфразвуковых частотах при низких темпера
турах. При высоких температурах в полимерах с уменьшением 
периода колебаний 0 происходит как бы переход из вязкотекучего 
состояния в высокоэластическое, а- затем в упругое. То же самое 
наблюдается и с понижением температуры (при 0 =  const).

Таким образом, вязкотекучее поведение (вязкоэластическое 
в полимере) твердой некристаллической системы (т. е. упругой 
по отношению к соответствующим тестам в исходном состоянии) 
можно реализовать либо увеличением периода действия силы 0 
(или уменьшением частоты; напомним, что это верно даже для 
пластического течения кристаллов), либо уменьшением времени 
релаксации т, т. е. повышением температуры. ,

Концепция механического стеклования в том виде, как она 
здесь излагается, -важна именно в том плане, что утверждает

молекулярно-кинетическую природу 
как перехода жидкости от вязкого 
(неупругого) отклика на воздей
ствие к упругому, так и реального 
перехода при структурном стекло
вании, поскольку они оба опреде
ляются одними и теми же процес
сами молекулярных перегруппиро- 
вок.

^ Температуры структурного стек-
------ лования Гс и механического стекло-

вания Гм. о независимы между со- 
Рис. II. 11. Температурная зави- бой, так как первая определяется 
симость динамического модуля скоростью охлаждения, а вторая —  
пвлимерного стекла. временным режимом механического

воздействия (периода действия си
лы 0, частоты упругих колебаний v). Различие между Гс и Гм.с чет
ко наблюдалось, например, при изучении температурной зависимо- 
cfn  динамического модуля сдвига G или модуля одноосного сж а 
тия Е. Характерная зависимость IgZ? от температуры для полимера 
приведена на рис. П. 11-. Ниже Гс полимер находится в стеклообраз- 
йом состоянии и температурная зависимость lg £ '  слабо выражена, 
как и у любого твердого тела вообще. Выше Гс логарифм модуля 
упруго.сти изменяется с температурой несколько сильнее в связи 
с тем, что в структурно-жидком состоянии структура полимера 
изменяется с изменением температуры. При дальнейшем увеличе
нии температуры, когда время релаксации снижается до величин, 
сравнимых с периодом колебаний, начинает возникать высокоэла
стическая дефррмация. С дальнейшим увеличением температуры 
амплитуда деформации полимера возрастает до предельного значе- 
ция, а модуль упругости падает до весьма низкого значения 
(модуля высокоэластичности). Для полимеров модуль одноосного 
ёжатия в стеклообразном состоянии Ео примерно в 10̂ — 10̂  раз 
больше, чем соответствующий модуль Еоо в высокоэластическом 
состоянии.
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высокоэластические или

Обычйо механическое стеклование регистрируют пб мехайиче- 
ским потерям, физический смысл которых ввиду их резонансной 
■Природы может быть понят по аналогии с диэлектрическими поте
рями (ср. гл. V II ) ,  а формально они вводятся через комплексные 
динамические модули упругости.

Понять причину механических потерь можно, обратившись к 
■рис. II. 2. При больших частотах воздействия деформация (связан
ная с молекулярными перестройками) не успевает произойти и 
расходуется лишь упругая энергия (вешественная часть модуля 
велика). При очень малых частотах воздействия (говоря о боль
ших и малых частотах все время надо помнить о принципе ТВЭ) 
происходят лишь «жидкоподобные»
^ з к и е  (необратимые) —  дефор- 
т ц и и ,  причем фазы дефдр- 
маций и напряжений со 
впадают, и расход энергии 
снова невелик, как невелика и 
вещественная часть модуля 
Резонансные эффекты разыг 

^ы ваю тся в переходной обла 
сти: значительная часть энер 
ГИИ расходуется на молеку 
лярные перестройки, а фазы 
напряжений и деформаций не 
совпадают. Тангенс угла меха
нических потерь, численно рав
ный отношению мнимой и 
вещественной компонент дина
мического модуля, характери
зует диссипацию, энергии в пе
реходной области [38, с. 53].

Переход от упругой деформации к высокоэластической у поли
меров сопровождается возрастанием механических потерь и про
хождением их через максимум (рис. II. 12). В соответствии с этим 
температура механического стеклования Гм.с определяется как 
температура, которой соответствует ■ максимум, механических по
терь*. Ее следует рассматривать как температуру, при которой 
практически перестает проявляться высокоэластичность. Ампли
туда деформации не влияет на Гм.с, так как по условию деформа
ция достаточно мала. При больших напряжениях и деформациях 
у полимеров возникают качественно новые явления (вынужденно
эластические деформации и разрушение). Закономерности, анало
гичные представленным на рис. 11.11 и 11.12, наблюдаются, как 
было отмечено выше, при действии на полимеры переменных 
электрических полей. В этом случае роль модуля упругости играет 
диэлектрическая проницаемость, а механических потерь — диэлект
рические потери. Электрические поля действуют на те структуриг^ге

Рис. II. 12. Изменение относительной 
амплитуды деформации в/воо (1) при 
заданной амплитуде напряжения и коэф 
фициента механических потерь х  (2) 
при переходе некристаллического поли
мера из упруготвердого в вы сокоэла- 
стиче.ское состояние.

.* Бартенев Г. М., Зеленев Ю. Каучук и резина, 1960, № 8, с. 18— 22.
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группы макромолекул, которые имеют электрические диполи. Этот 
релаксационный процесс (сегментальный) наблюдается в струк
турно-жидком состоянии полимера и к процессам стеклования он 

отношения не имеет.
В соответствии с природой перехода полимера из высокоэла

стического деформационного состояния в упругое можно сформу
лировать следующие основные особенности механического стекло
вания:

механическое стеклование происходит только в структурно
жидком состоянии полимера, т. е. всегда в области температур

выше температуры структурнрго 
стеклования Го;

температура механического 
стеклования Гм.с может быть 
практически равна Гс только если 
частота колебаний v =  Vh, где 
Vft —  некоторая частота, завися
щая от величины Гс.

Основное уравнение механи
ческого стеклования имеет сле
дующий вид:

т /0  =  const или VT =  const
Рис. п .  13. Схема структурны х и д е
формационных состояний натураль
н о го  каучука;
/  — обратная «стандартная» температура 
структурного стеклозания; 2 — обратная 
температура механического стеклования 
в зависимости от частоты  многократных д е 
формаций; / ,  / / ,  / / /  — см. текст.

где const —  безразмерная посто
янная порядка единицы, v —  ли
нейная частота, t  —  время моле
кулярной релаксации при Г„. с.

Основному уравнению для 
ограниченного интервала частот 

соответствует следующее приближенное уравнение:

(П.7)

 ̂ Это уравнение практически хорошо црдтверждается для поли
меров (рис. 11.13). Из наклона прямой определяется значение- 
константы В2, а при lgVI=иO находится значение константы В ь  

Данные для натурального каучука, приведенные на рис. II. 13, 
подтверждают, что механическое стеклование наблюдается в 
етруктурно-жидком состоянии полимера, причем низкотемператур- 
йая область /  соответствует твердому стеклообразному состоянию, 
а области II и III —  структурно-жидкому, в котором реализуется 
как упруго-твердая {II),  так и высокоэластическая реакция на 
воздействие ( ? / / ) .  В зависимости от частоты механических воздей
ствий ширина области твердого деформационного поведения 
изменяется и при некоторой частоте vft =  10 *̂ с~̂  исчезает. Отсюда 
следует, что при очень медленных механических воздействиях с 
6 ^  10̂  с температура механического стеклования Гм.с полимера 
совпадает с температурой структурного стеклования Гс (при станг 
дартной скорости охлаждения в несколько гр*адусов в минуту),
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§ 5. ПОБОЧНЫЕ ПРОЦЕССЫ СТЕКЛОВАНИЯ

Как отмечалось в § 4 гл. I, структура некристалличе
ских полимеров (а тем более полимеров с активным наполнителем) 
состоит из нескольких структурных подсистем, в которых подвиж
ность сегментов различна. В результате кроме основного процесса 
структурного стеклования наблюдается несколько побочных про
цессов стеклования. Например, структуру эластомеров в первом 
приближении можно представить как состоящую из двух частей, 
причем одна часть состоит из свободных сегментов, тепловое 
движение которых квазинезависимо, а другая представляет собой 
ра'спределенную по всему объему молекулярно-упорядоченную 

а

Рис. II. 14. Непрерывный спектр времен релаксации 
резины из диметилстирольного полимера п р и 2 0 °С .

структуру в виде упорядоченных микрообластей или микроблоков 
надмолекулярной структуры, напоминающих мицеллы, но без 
четких границ раздела.

Процесс релаксации напряжения в эластомерах, в частности 
в резинах, связан с протеканием в них как физических, так и хи
мических процессов (см. § 2, гл. П ).  Физическая релаксация 
объясняется перегруппировкой различных структурных элементов, 
выведенных из состояния равновесия внешними силами, и происхо
дящими в поле действия межмолекулярных сил. Процессы ориен
тации свободных сегментов определяют быструю стадию физиче
ской релаксации, протекающую при обычных температурах прак
тически мгновенно. Именно подвижность свободных сегментов 
ответственна за основной процесс стеклования, которому соответ
ствует а-процесс в уже знакомом нам (гл. I) спектре времен 
релаксации, приведенном на рис. П. 14 для резин из диметилсти- 
роль-ного каучука при 20 °С. Медленная стадия физической релак
сации связана с молекулярной подвижностью сегментов, входящих 
в элементы надмолекулярной структуры с временами релаксации, 
находящимися в пределах 10̂ — 10  ̂ с (при 2 0 °С). Это как раз 
сегменты с максимальной взаимной корреляцией движений. 
В зависимости от размеров и типа упорядоченных микрообластей,
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участвующих в процессе релаксации напряжения, медленная ста
дия физической релаксации характеризуется несколькими различа
ющимися временами релаксации. На рис. И .14 этому релаксацион^ 
ному механизму соответствует А,-процесс.

Структура и релаксационные свойства резин —  саженаполнен- 
ных вулканизатов каучуков —  еще сложнее. Деформационные 
свойства саженаполненных резин могут быть описаны моделью, в 
которой каучуковая часть резины состоит из двух составляющих; 
мягкой и твердой (см. гл. I). Мягкая составляющая по структуре 
идентична ненаполненному сшитому каучуку, структура которого 
рассматривается как состоящая из упорядоченной и неупорядоченг 
ной частей. Первая представляет собой совокупность элементов 
надмолекулярной структуры —  упорядоченных микроблоков, свя
занных в единую пространственную структуру с неупорядоченной 
частью и состоящих из свободных полимерных цепей и сегментов.’ 
Вторая представляет собой объем связанного, т. е. адсорбирован
ного на частицах наполнителя, слоя каучука. Этот адсорбирован
ный слой каучука менее эластичен, чем каучук в мягкой составляю
щей. В целом сажекаучуковая часть резины состоит из частиц 
наполнителя, образующих макросетчатую пространственную струк
туру, и твердой составляющей каучука, связанной с частицами 
наполнителя. Подвижности сегментов, находящихся в адсорбиро
ванном слое каучука, соответствует на рис. И. 14 а '-процесс. 
В ненаполненной резине а '-процесс не наблюдается. Более мед
ленные процессы релаксации ф и б объясняются подвижностью 
самих частиц сажи и химических узлов сетки резиньь

Таким образом, в линейных эластомерах наблюдается кроме 
основного процесса стеклования один побочный, связанный со 
стеклованием при повышенных температурах упорядоченной части 
каучука. В наполненных резинах идут два побочных процесса 
стеклования, связанных со стеклованием в упорядоченной и адсор
бированной частях каучука. Для резины из диметилстирольного 
каучука при 20 °С (см. рис. 11.14) для-всех трех процессов релак
сации наиболее характерные времена релаксации следующие: для 
а-процесса 10-^ для а '-процесса 0,1, для Я-процесса 10̂ — 10̂  с. 
Это значит, что для этой резины при 20 °С сегментальная подвиж
ность в упорядоченной части каучука заморожена, а в адсорбиро
ванной и неупорядоченных частях' каучука сегменты еще подвиж
ны. Если резину охлаждать от высоких температур, то вначале 
процесс стеклования происходит в упорядоченной части полимера, 
а затем в адсорбированной и, наконец, завершающий процесс 
стеклования происходит в неупорядоченной части полимера, харак
теризуемой температурой стеклования.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В этой главе, без привлечения сложного формализма 
физической кинетики, была продемонстрирована релаксационная 
природа процессов стеклования и размягчения. Необходимый ма-,
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тематический формализм может быть без особого труда развит 
при термокинетическом и непосредственно кинетическом подходе, 
основывающемся .на концепции релаксационных спектров и стрелки 
действия.

Подвести итоги рассмотрения стеклообразного состояния мож 
но следующим образом.

I. Наиболее четкое определение стекла: твердое тело с геомет
рической структурой жидкости. Такое определение не ограничи
вается специально полимерами и предполагает выполнение двух 
физических условий, связанных с понятиями собственно структуры 
и подвижности:
■ в системе должен отсутствовать дальний порядок; никакие 
ограничения в отношении ближнего порядка не делаются;

движение эффективных кинетических элементов системы должно 
быть ограничено временами релаксации т ^  10̂  с. Это условие 
стандартных определений температуры стеклования Гс и условие
стандартности самой температуры Гс =  ГГ- В действительности, 
второе условие более неопределенно, чем первое, так как продик
товано произвольным положением стрелки действия, выбранным 
из соображений практического удобства.

• Практическое следствие второго условия —  сохранение доми
нанты упругих механических свойств в температурном диапазоне 
эксплуатации, т. е. ниже температуры размягчения Гр. Разумеется, 
все опять сводится к положению стрелки действия с последующим 
анализом ситуации с помощью принципа ТВЭ.

Последнее обстоятельство существенно в связи с известным 
свойством органических стекол, в отличие от обычных неоргани
ческих, не проявлять хрупкость в условиях, когда стандартное 
стеклообразное состояние уже заведомо достигнуто. Это связано 
именно С'наличием р е л а к с а ц и о н н о г о  с ц е к т р а  и существо
ванием реального участка слева от стрелки действия, где еще со 
храняются невымороженные моды колебаний, на которых возмож^ 
на диссипация энергии.

В.практических целях такие неупругие элементы в виде бло
ков или примеси полимера с низкой Г Г  (как правило, это эласто
меры) сознательно вводят в пластмассы или стекла, чтобы придать 
им ударную прочность (ударопрочный полистирол, АБС-пластики 
и т. п .), т. е. понизить предел хрупкости. П о вполне понятным при
чинам ударная прочность коррелирует с положением и шириной 
области высоких механических потерь, как раз характеризующих 
диссипацию энергии, т. е.- неупругий ответ полимера на быстрое 
воздействие.

п р и  некоторой температуре, именуемой температурой хрупко
сти, происходит практическое вымораживание соответствующих- 
колебательных мод. Все же даже ниже этой температуры органи
ческие стекла менее подвержены хрупкому разрушению, чем неор-' 
гапические..Так как и те и другие являются полимерами, то искать 
причину этого различия в неполной ковалентности связей неорга
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нических полимеров не следует. Как было показано еще 'В клас
сических опытах Ж уркова [39, с. 226], при устранении поверхност
ных д еф ек тов  свойства тех и других становятся механически не
отличимы. Ббльщая же легкость появления и развития поверхност
ных д еф ек тов  обусловлена тем, что как стеклообразование, так и 
кристаллизация неорганических полимеров связаны с протеканием 
полимеризации [24, т. 2, с. 363— 371; 40, гл. I]. Поэтому в неорга
нических стеклах полностью избавиться от примеси кристалличе
ской ф азы  и, соответственно, повыщающих хрупкость внутренних 
напряжений и плоскостей скола, образованных дислокациями’ не 
удается. Следует считаться и с тем, что температура хрупкости 
неорганических стекол намного выше, чем у органических. Снова 
возвращ аясь  к аналогии с металлами, напомним, что многие из 
них п олностью  утрачивают ковкость (т. е. вязкость) при глубоких 
охлаждениях.

п .  Д р у го й  важной особенностью стекол является их твердость, 
отличаю щ ая их от  ̂тел в высокоэластическом состоянии. Для реа
лизации последнего, как мы видели в гл. I, нужно, чтобы сами 
цепи обладали  большой равновесной гибкостью и чтобы взаимо
действие меж ду цепями было как можно слабее.

С взаимодействиями все обстоит довольно просто; с повыше
нием полярности полимера или появлением в нем групп, способ
ных к образованию  водородных связей, повышается и ТТ.  Д оста 
точно убедительны и те примеры, когда взаимодействия усили
ваются удалением растворителя или сшивкой (превращение кау
чука в эбон ит).  С этих позиций Т7  можно определить как темпе
ратуру, выше которой межцепные взаимодействия становятся на
столько слабы, что «включается» часть релаксационнрго спектра, 
в пределах' которой находятся времена релаксации сегментов, и 
для описания свойств системы можно пользоваться в первом при
ближении одномолекулярной моделью, т. е. пренебрегать корре- 
лированностью движений сегментов соседних цепей.

Вопрос о гибкости не столь прост, ибо, как мы видели в гл. I, 
гибкость должна экспоненциально убывать с температурой со 
гласно формуле Флори (I. И ) .  Это и породило спор о фазовой или 
релаксационной природе стеклования: е сл и •считать стеклование 
именно а-переходом, то причиной его может быть не усиление 
межмолекулярных взаимодействий, а полное распрямление макр9 - 
молекул, т. е. исчезновение тех самых сегментов, движение кото
рых обеспечивает высокоэластичность. Правда, при этом возни
кает неспецифичная для стекол твердообразная нематическая 
структура, которая, обладая сильной анизотропией, должна обла
дать и большой хрупкостью.

Поскольку альтернативным определением параметра Флори /  
является мольная доля гош-ротамеров, стеклование м о ж н о  
б ы л о  б ы  объяснить внезапным вымораживанием всех гош-рота
меров; это был бы типичный переход второго рода, связанный не с
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раЁНйвёсййкй или границами раздела фаз, а с тепловыми эффек
тами и скачком теплоемкости.

III. Тепловые'эффекты, в полном согласии как с опытами, так 
и с принципами термокинетики, можно объяснить не с термодина
мических, а с чисто кинетических позиций, предсказывающих тем 
большую неравновесность застеклованного состояния, чем больше 
была скорость замораживания и чем выше температура, при кото
рой начиналось замораживание. Связанный со скачком теплоем
кости тепловой эффект, названный 
выше теплотой стеклования (хотя точ
нее его следовало бы назвать тепло
той размягчения), равный (рис. 11.15)

Д Я
Тг

=  \ C p ( T ) d T  (II. 8)
Г.

в действительности равен тон же раз
нице энергий Гиббса АО =  бДОг на 
рис. II; 1,6, но между р а в н о в е с н ы 
м и  и н е р а в н о в е с н ы м и  структу
рами жидкости при Г >> Тр. Иными 
словами, тепловой эффект (с которым 
связаны и другие аномалии, отчего 
сама область размягчения названа 
аномальной) обусловлен просто затра
той тепла на переупаковку кинетиче
ских элементов в структуру, соответ
ствующую равновесию при (или внут
ри интервала) Гр.

IV. Из этого еще не следует, что 
вопрос о переходе второго рода сле
дует «закрыть». Так как переходы 
второго рода, в отличие от классиче
ских переходов первого рода, не про
исходят внезапно, а температура п е 
рехода соответствует не равновесию, 
а полному исчезновению одной из фаз 
[18, гл. II, § 1 и 2; 23, с. 20, 22], м ож 
но, отправляясь от этой «размазанно
сти» по шкале температур или давлений, искать какие-то «следы» 
перехода, следующего из теории Гиббса и ДиМарцио. Следы, судя 
по всему, есть, и в достаточном количестве:

удивительное соответствие температуры Го в формуле (И. 2), 
предсказываемой теорией, температуре перехода (ср. стр. 90);

стеклоподобие аморфных волокон: здесь отсутствие гош-рота
меров достигнуто растяжением, а не изменением температуры;

так как растяжение в теории каучукоподобной эластичности 
аналогично положительному давлению в теории упругости газов, 
можно в развитии этой аналогии поинтересоваться тем, что проис
ходит при высоких давлениях. О давлении стеклования уже упо

Рис. II. 15. Схема, иллюстри
рующ ая причину выделения 
«.теплоты размягчения»: 
а —-О — Г-диаграмма. Положения Т^ 
и Г .. „  — выбраны произвольно;м» с
0 “  «равновесное» состояние ж идко
сти, /  и 2 — неравновесные, дости
гаемые при переохлаждении; 
б — температурная зависимость 
теплоемкости Ср  в аномальной о б 
ласти.
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миналось на стр. 81. Но совсем не очевиден вопрос об эквивалент
ности замены температуры на давление. Дело в том, что при 
высоких давле;ниях гибкоцепные полимеры кристаллизуются с раз
вернутыми цепями *, тогда как при обычных давлениях нужно 
прибегать к специальным и очень сложным ухищрениям (см. 
гл. V I) ,  чтобы такие кристаллы получить. Развернутость цепей 
означает исчезновение всех гош-изомеров.

.Не следует ли из этого, что при повышенных давлениях и по
вышенных температурах переход второго рода, предсказываемый 
Гиббсом и ДиМарцио, все же происходит?

Зато мы можем вполне определенно сказать, почему п р и  
о б ы ч н ы х  т е м п е р а т у р а х  и д а в л е н и я х  э т о т  п е р е х о д  
не  п р о и с х о д и т  (а priori полагая, что он возможен).

Гиббс и ДиМарцио предсказали переход при некоторой темпе
ратуре То, прибегнув к физически обоснованному математическо
му трюку, в результате которого удалось показать вырождение 
при Т =  То статистической суммы, т. е. превращение ее в единицу. 
Но чтобы соответствующая в н у т р и м о л е к у л я р н а я  перегруп
пировка гош- и транс-ротамеров могла произойти, нужна подвиж
ность. А  она практически исчезает задолго до Го — при «релакса
ционной» температуре стеклования. Иными словами —  и это сразу 
ставит все на место —  релаксационное стеклование равным обр а 
зом препятствует по чисто кинетическим причинам как переходу 
первого рода (если он возможен) —  кристаллизации, так и пере
ходу второго рода. То, что один цз них происходит выше, а другой 
ниже' ТТ, ничего не меняет.

Ситуация может измениться при высоких давлениях (порядка 
б - 10* Па и выше). Мы не знаем пока, как зависят Г "  и Го от дав
ления, но,вполне возможно (и это многое объяснило бы ), что есть 
некоторое критическое давление, при котором Го становится выше 
Го (косвенным указанием на эту возможность является правило 
двух третей; ср. по этому поводу [43, гл. I, II]). Тогда препятствие 
к переходу второго рода снимается и кристаллизация гибкоцепных 
полимеров с развернутыми цепями получает очень простое объяс
нение.

Wunderlich В. Pure а. Арр1. Chem., 1972, v. 31, № 1—2, p. 49— 63.



Г Л А В А

ТЕРМОДИНАМИКА 
ВЫСОКОЭЛАСТИЧЕСКОГО СОСТОЯНИЯ

г
Термодинамика конденсированного состояния полиме

ров в настоящее время интенсивно развивается сразу в трех ва
риантах: классическом; основанном на ставшем уже привычным 
формализме термодинамики необратимых процессов и термокине
тическом (релаксационном). Последний кратко был рассмотрен 
ранее, но мы вернемся к нему в гл. VI. Принимая во внимание то, 
что настоящий курс — учебное пособие, рассмотрим в этой главе 
некоторые положения, не нуждающиеся в упрощении системы до 
одномолекулярной модели, классической термодинамики к описа
нию высокоэластического состояния гибкоцепных полимеров.

§ 1. ОБЩИЕ ПОЛОЖЕНИЯ

На указанном пути методы классической термодина
мики наиболее эффективны для анализа высокоэластической де
формации в макросетчатых полимерах и ее составляющей при те
чении линейных полимеров (в скрытом виде тут уже появляется 
термокинетика!). В существующих руководствах и монографиях 
по физической химии или реологии затрагивается преимуществен
но второй аспект рассматриваемого вопроса, а систематическое 
изложение термодинамики «сеток», по существу, отсутствует.

В этой главе рассматривается наиболее интересное и нетри
виальное приложение формальной термодинамики к э л а с т о м е 
р а м ,  т. е. полимерам, находящимся при эксплуатации в высоко
эластическом состоянии [2,7, 37]. Что касается применения равно
весной термодинамики к стеклообразному состоянию, то никаких 
особенностей по сравнению с изотропным упругим телом здесь не 
наблюдается (см., например, [37]). Напротив, термокинетический 
подход сразу позволяет удобным образом описать ряд специфиче
ских эффектов стеклования, что и было сделано в гл. II.

Мы будем исходить из определений линейных и макросетчатых 
полимеров, данных в гл. I. Как там указывалось, между узлами 
сетки в зависимости от ее густоты заключены более короткие или 
более длинные цепи, которые мы в дальнейшем условимся назы
вать цепями сетки. Различие между классами полимеров в механи
ческих свойствах заключается прежде всего в том, что в линейных 
полимерах физическая релаксация с течением , времени приводит
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к практически полному исчезновению напряжения, а в макросет
чатых —  к так называемому равновесному напряжению, отличному 
от нуля. Ко второму классу полимеров относятся технические вы
сокоэластические материалы —  резины, для которых деформация 
в обычных условиях эксплуатации близка к равновесной. Для тех 
режимов эксплуатации, в которых основную роль играют деформа
ции, не слишком отличаюшиеся от равновесной, важное значение 
имеет термодинамика высокоэластической деформации.

В последнее время стал- актуальным вопрос: какую роль в тер
модинамике и статистике равновесной высокоэластической дефор
мации играет надмолекулярная организация? Для ответа на него 
необходимо напомнить, что в некристаллических эластомерах мик
роблоки упорядоченной структуры имеют флуктуационное проис
хождение и, следовательно, характеризуются определенным, ко
нечным временем жизни (см. гл. I) . Так, для каучуков и резин 
время жизни надмолекулярных образований при 20 °С обычно за
ключено в интервале 10^— 10̂  с, а при повышенных температурах 
становится намного меньше. Молекулярная подвижность этих 
флуктуационных структур ответственна за медленный физический 
релаксационный процесс в эластомерах. Для того, чтобы судить 
о достижении системой равновесного состояния, время наблюде
ния за свойствами эластомера должно превышать время жизни 
упорядоченных микроблоков. По этой причине для описания 
свойств равновесного состояния оказывается пригодной модель 
хаотически переплетенных цепей без прямого учета надмолекуляр
ных структур флуктуационной природы. В то же время, при изуче
нии равновесных состояний частично закристаллизованных эласто
меров следует учитывать надмолекулярные структуры, так как в 
этом случае кристаллические упорядоченные микрообласти суть 
термодинамически стабильные структуры. Аналогично, сушестве- 
нен учет в наполненных резинах других стабильных структурных 
единиц —  частиц активного наполнителя. В этой главе в соответ
ствии с произведенной «отбраковкой» в основном рассматриваются 
термодинамические свойства ненаполненных и незакристаллизован- 
ных эластомеров, так как природа высокоэластической деформа
ции более сложных структур остается той же, но расчет высоко
эластических напряжений сильно усложняется.

Природа высокой эластичности обусловлена гибкостью поли
мерных цепей, которая отчетливо проявляется, когда тепловое 
движение достаточно интенсивно, а межмолекулярные взаимодей
ствия слабы [14, с. 54]. Ничтожно малая по величине упругая де
формация полимера связана с изменением средних расстояний ме
ж ду атомами и деформацией валентных углов полимерной цепи, 
а высокоэластическая —  с ориентацией и перемещением звеньев 
гибких цепей без изменения среднего расстояния между цепями.

Высокоэластическая деформация в наиболее чистом виде выра
жена у гибкоцепных макросетчатых полимеров —  эластомеров, ко
торые способны восстанавливать свою форму после снятия нагруз
ки, как это свойственно упругим твердым телам. Но по другим



свойствам они близки к жидкостям, поскольку находятся в струк
турно-жидком состоянии (гл. II) . Впрочем, выше уже отмечалось, 
что , высокоэластичность связана с одновременным проявлением 
свойств трех «привычных» агрегатных состояний.

Используемые в технике эластомеры проявляют высокоэла
стичность в различных интервалах внутри области температур от 
— 100 до 200 °С. Особенности высокоэластического состояния каучу
коподобных материалов, резинотехнических изделий (уплотните
лей, клапанов, амортизаторов и др .),  автомобильных и авиацион
ных шин и специальных деталей широко используются в технике. 

V Основные технические свойства высокоэластических материалов — 
\низкие модули упругости и хорошие амортизирующие способности. 

Требование стабильности этих свойств заставляет использовать 
резины в тех температурных областях и частотно-временных режи
мах, в которых де^формации относительно близки к равновесным.

§ 2. ОСНОВНЫЕ ТЕРМОДИНАМИЧЕСКИЕ УРАВНЕНИЯ *

Как обычко, при использовании классической термо
динамики [44] мы будем исходить из ее первого начала. Оно гла
сит: теплота, подведенная к системе, идет на увеличение ее в н у т 
р е н н е  й энергии и на р а б о т у ,  совершаемую системой против 
внешних сил. При бесконечно малом изменении состояния системы 
закон сохранения энергии, (т. е. первое начало термодинамики) 
записывается

bQ =  dU +  dA . (III. 1)

где 6Q —  малое количество теплоты, введенной в систему; dU — 
бесконечно малое увеличение внутренней энергии системы (поли
мера); 6А — элементарная работа, совершаемая против внеш
них сил.

Внутренняя энергия —  это сумма кинетической и потенциальной 
энергий частиц системы. Элементарная работа в самом простом 
случае —  это работа системы против внешнего давления бЛ =  pdV. 
В общем случае работа системы совершается против внешних сил 
различной природы: механических, электрических, гравитацион
ных, магнитных и др. Она выражается уравнением

б Л = 2 ] Х ^ с г л : .  (III. 2)
1=1

где Xi —  так называемые обобщенные силы, а х, —  обобщенные 
координаты. В качестве обобщенных сил могут быть выбраны: 
давление р\ механические напряжения а,; напряженности электри
ческих и магнитных полей Е v. Н; силы внутреннего трения и т. д.;

' * Хотя мы (см. Предисловие) предполагаем знакомство читателя с этими 
уравнениями и уже пользовались представлениями термодинамики в гл. I и И, 
для удобства  изложения напомним здесь элементарный вывод основных соотно
шений. — Прим. ред.
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в качестве обобщенных координат — объем V; деформации ef, элек
трическая и магнитная индукции D и В и т. д.

Рассмотрим теперь образец полимера, растягиваемый от Lo до 
L. При растяжении внешней силой Р на пути dL будет совершаться 
работа PdL. Соответственно, работа системы (образца полимера) 
против внешних сил равна бЛ =  — PdL. Если учесть еще и давле
ние окружающей среды, то

b A = = ^ p d V - P d L  (Ш . 3)

Напомним, что из первого начала термодинамики как след
ствие вытекает существование функции состояния —  внутренней 
энергии и, которая есть функция обобщенных координат 
и  — и { хи  Х2, . . .,  Хп). В отличие от теплоты и работы, внутрен
няя энергия —  полный дифференциал:

Обратимся теперь ко второму началу термодинамики, которое 
разделяет внутреннюю энергию системы на свободн ую *  и связан
ную. В самопроизвольном процессе высвобождается только первая; 
при равновесных процессах связанная энергия равна 6Q =  TdS, 
где S —  функция состояния, называемая энтропией.

Уравнение свободной энергии может быть записано в различ
ных формах. Если в качестве независимых переменных (парамет
ров) принять объем и температуру, то

F =  F ( V , T ) - = U - T S  ( I I I . 5 )

а если давление и температуру, то:
G =  G { p , T )  =  U - T S  +  p V  (III. 6)

Обычно функцию F называют энергией Гельмгольца, а G —  
энергией Гиббса или термодинамическим потенциалом Ги ббса** .

Для равновесных процессов уравнение (И Г 1) примет вид:
dQ =  T dS =  dU +  6А  . (III. 7)

Отсюда
d P = = -  S d T  - 6 А  (III. 8)

dG =  - S d T  - 6 A  +  p d V  +  V dp  (I I I .9 )

Если 8A =  pdV, TO dF —  — SdT —  pdV  и dO —  — S d T + V d p .  
Из этих уравнений следует, что

— ( I f ) . = - ( f ) /
Дальнейшее термодинамическое рассмотрение высокоэластиче

ских деформаций проводится для квазиравновесных процессов де

* В дальнейшем —  энергию Гиббса (Гельмгольца).
** Ранее под свободной энергией, которой мы пользовались для иллюстра

ции термокинетических принципов, понимался именно термодинамический потен
циал G, — Прим. ред.
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формации, которые подчиняются уравнениям, аналогичным приве
денным выше. Что касается перавновесных (релаксационных и 
динамических) процессов в полимерах, то краткий анализ их дан 
в гл. II.

Приведенные термодинамические соотношения ( р а в е н с т в а )  
строго применимы только к обратимым процессам. П оэтому для 
применения термодинамических соотношений к резине необходимо 
быть уверенным, что ее обратимые деформации могут быть осущ е
ствлены на опыте. Затруднения состоят в том, чтр в реальных 
условиях резина подвергается действию различных химических 
процессов, приводящих к необратимому изменению структуры и 
свойств. Правда, в одних случаях химическими процессами можно

147,15 г

1 1 . 1
0 200 400 600

В рем я,С

49,05

Рис. III. 1. Кривые релаксации напряжения резин 
с Противостарителем при 20 °С и растяжении 100%:
/  — резина из натурального каучука; 2 — резина из натрий- 
бутадиенового каучука.

пренебречь, в других от них можно защититься искусственным 
путем, но часто не удается сделать ни того, ни другого, например, 
в случае самопроизвольной (термической) деструкции цепей или 
узлов пространственной сетки резины. В данном случае ситуация 
подобна той, что возникает при температуре Тх.п, которая соответ
ствует началу химического течения (см. рис. II. 2 ).  Мы уже ука
зали условия, при которых термодинамические соотношения приме
нимы для анализа экспериментальных данных. Например, когда 
действие химических процессов мало настолько, что допускаемые 
ошибки в результате пренебрежения этими процессами не превы
шают заданной точности, применение равновесных термодинамиче
ских соотношений возможно *.

Кривые релаксации на рис. III. 1 иллюстрируют этот случай. 
Достигаемое здесь через некоторое время практически равновесное

* С позиций термокинетики это значит, что «поправкой» ! 
пренебречь по сравнению с АР =  АО. —  Прим. ред.

6G  можно
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состояние указывает на то, что при достаточно малой скорости 
деформации резины (а это и есть условие малости бСГ) может 
быть получена близкая к равновесной кривая деформации. Экспе
риментально квазиравновесная кривая деформации резины обычно 
вычерчивается по отдельным точкам, получаемым из-кривых ре
лаксации напряжения при различных заданных деформациях.

В тех случаях, когда химическими процессами пренебречь 
нельзя, их необходимо учитывать. Рис. III. 2 поясняет сказанное. 
Д ействие ' химических процессов здесь приводит к линейному 
уменьшению напряжения. Экстраполяция этой линейной зависи
мости на ось напряжений дает квазиравновесное напряжение, ко
торое в отсутствие химических процессов было бы равновесным,

соответствующим неизмен
ной структуре пространств 
венной сетки резины. Следо
вательно, квазиравновесное 
напряжение можно считать 
равновесным, отнесенным к 
неизменному начальному 
состоянию материала, и при
менять к нему термодинами
ческие соотношения.

Термодинамические со- 
Рис. III. 2. Кривая релаксации напряжения отношения МОЖНО в отдель- 
резины из. бутадиен-стирольного каучука ных случаях применять для 
при 90 °С и растяжении 100%- полимерных тел с вязко-те

кучими свойствами. Д еф ор
мация таких полимеров состоит практически из высокоэластиче
ской и пластической составляющих, так как чисто упругой дефор
мацией можно пренебречь. В некоторых случаях удается обе 
составляющие деформации полностью разделить — например, при 
установившемся режиме течения. В последнем случае к высоко
эластической составляющей деформации, зависящей не от времени, 
а только от приложенного напряжения, могут быть применены 
термодинамические соотношения.

Таким образом, равновесная термодинамическая теория высо- 
коэластической деформации применима к высокополимерным 
телам в тех случаях, когда химическими процессами и текучестью 
можно пренебречь или учесть их каким-либо способом. Далее 
термодинамическое рассмотрение проводится конкретно на рези
нах, у которых в определенных условиях текучестью и процессами 
деструкции или структурирования можно пренебречь.

§ 3. СВОБОДНАЯ ЭНЕРГИЯ И
УРАВНЕНИЕ СОСТОЯНИЯ РЕЗИНЫ

Повторим, что «резиной» именуется любой вулканизо
ванный каучук, т. е. умеренно сшитый полимер с’ гибкими цепями. 
Поперечные химические связи (узлы сетки) не позволяют цепям
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при деформации скользить друг относительно друга. П оэтому не
обратимые (вязкие) деформации у резины практически не возни
кают. При деформации резины возникают «высокоупругие» напря
жения, которые обычно называют высокоэластическими. Кроме 
того, возникают и напряжения, вызываемые силами внутреннего 
трения (которые наглядно рассматриваются с помощью модели 
Кельвина —  Фойхта [2, с. 91]). В связи с этим при деформациях на 
диаграмме растяжение —  сокращение возникает петля г и с т е р е 
з и с а .  Однако если деформацию проводить медленно, то петля 
гистерезиса уменьшается, и при очень малых скоростях (в пределе 
при равновесной деформации) она практически исчезает и резина 
ведет себя как упруЛе тело. Именно для этого режима деформа
ции применимы соотношения термодинамики.

Как было показано в гл. I и будет подробнее рассмотрено в 
гл. IV, высокоэластичность резины связана с изменением конфигу
рационной энтропии полимерных цепей при деформации, тогда 
как упругость обычных твердых тел связана с изменением внут
ренней энергии. Термодинамический подход к анализу равновесной 
деформации позволяет сделать некоторые заключения о законе 
деформации резины.

Часто при рассмотрении термодинамики резин [2, с. 49; 37, с. 33] 
исходят из анализа энергии Гельмгольца резины Р. После подста
новки (III. 3) в уравнение (III. 8) получим

dF =  - S d T - p d V - { - P d L  (111. М)

Нас интересует зависимость растягивающей силы Р от длины Ь 
растянутой резины, т. е. производная {дР1дЬ)т,г — Р- По анало
гии с газами, для которых р =  ~~{дР1й]/)т есть уравнение состоя
ния газа, это выражение для Р может быть названо уравнением 
состояния резины.

Если деформацию проводить при постоянной температуре, что 
для медленных процессов легко осуществимо, то из уравнения 
(III. 5) следует:

d F ^ d U ~ T d S  (111.12)

С учетом формулы (III. 7)
йР =  - Ь A  =  dW  (111.13)

где d'W —  элементарная работа внешних сил при изотермической 
деформации резины; й'^ =  —рйУ  +  PdL. Отсюда:

в  недеформированном состоянии при Ь — Ь̂  энергия Гельм
гольца минимальна, что соответствует условию {дР1дЬ)т,у =   ̂
и, следовательно, Р  =  0. Для малых деформаций выражение 
(III. 14) можно разложить в ряд Тейлора:
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Отбрасывая малые по величине члены высшего порядка, полу
чаем, что сила пропорциональна удлинению (соответствует закону 
Гука).

Сила, как и свободная энергия, состоит из двух слагаемых:

\ d L ) T , v  V dL ) t , v \ dL )т.  i
(III. 15)

Рис. 111.3. Температурная зави
симость равновесной силы Р  ре
зины в растянутом состоянии при 
заданной длине L >  Lo (La — длина 
образца резины д о  растяж ения).

или

из которых первое —  изменение внутренней энергии с растяжением, 
а второе —  изменение энтропии. При растяжении изменение объема 
резины (если не происходит кристаллизации) незначительно вслед
ствие того, что сила Р очень мала по сравнению с силами, cnocod- 
ными заметно сжать резину (сжимаемость резины ничтожно м а л а ) . 
Иными словами, деформация почти аффинна *. Это позволяет

положить V =  const, после чего в 
уравнение (1П. 11) член pdV  м ож 
но отбросить, как близкий нулю. 
Свойства частных производных пол
ного дифференциала позволяют на
писать

д  f d F \  д  f d F \  
d L K d T J i  д Т \ д ь ) г

где ((ЗР/(9Г)х, — температурный ко
эффициент силы.

Подстановка выражения (111. 16) в (III. 15) приводит к фор
муле:

Равенства (III. 16) и (III. 17) очень важны для теории высоко
эластичности, так как позволяют из экспериментальных данных 
определять изменения энтропии и внутренней энергии при равно
весной деформации. Для этого из эксперимента находят серию 
температурных зависимостей силы Р  при различных, но постоян
ных значениях длины L (или деформациях), затем определяют 
для любой заданной температуры Т =  const при различных L 
частные производные (дР1дТ)ь  (из наклона касательных, 
рис. III. 3).

Как показывает более точный анализ, уравнение (III. 17) для 
определения изменения внутренней энергии не.точно. Более точный 
термодинамический анализ приводится в следующих параграфах.

* Аффинной называется любая деформация, при которой полностью сохра
няется объем (и плотность). В данном случае, например, удлинению должно 
соответствовать пропорциональное уменьшение площади поперечного сечения о б 
р а зц а ,— Яриж. ред,
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§ 4, РАБОТА ПРОТИВ ВНЕШНИХ СИЛ 
ПРИ ДЕФОРМАЦИИ РЕЗИНЫ 
И ВЫБОР ОБОБЩЕННЫХ ПАРАМЕТРОВ

Для термодинамического рассмотрения необходимо 
знать выражение для работы рассматриваемой системы против 
внешних сил бЛ. В общем случае, когда деформируемое тело имеет 
произвольную форму ^

(5)
(  где £?Р — элементарная} внешняя сила, приложенная к элементу

поверхности с1з; с?« — элементарный путь перемещения элемента 
поверхности вдоль нормали к поверх
ности.

Для термодинамического анализа 
высокоэластичности peзинií^ достаточ
но рассмотреть, однако, более простой 
случай —  однородную деформацию ку
бика единичной массы вдоль осей 
координат, параллельных ребрам куби
ка. Единица массы выбирается произ
вольно.

Обозначим три оси координат ин
дексами I, 2. 3. Нормально к граням 
кубика приложены растягивающие 
(или сжимающие) силы рь рг, Рз 
(рис. 111.4). В деформированном со 
стоянии площади граней единичного 
кубика обозначим « 1, «2, «з, а в неде
формированном 5о. Нормаль п направ
лена от поверхности наружу. Если 
внешние силы направлены по нор
мали (силы растяжения), то они счи
таются положительными.

Обозначая напряжения о- =  Рг/'5;, где £ = 1 ,  2, 3, получим:
3

бЛ =  — ^  • 2 ¿«г
¿=1

Пусть из трех компонентов напряженного состояния 03 наи
меньшее по абсолютной величине. Введем новые величины напря
жений 0 1 , 02, 03 таким образом, чтобы 0 г =  0 г -Ь 0 ^ Очевидно,
03 =  — р, где р —  всестороннее внешнее давление, положительное, 
когда оно направлено против нормали (всестороннее сжатие), и 
отрицательное в противоположном случае (всестороннее растяже
ние). Обозначим удлинения йЦ  —  2 ^«^; тогда 6Л = — 2(<^г— р)5г^^^г 
или с учетом того, что 03 =  0  и X! с11{ — с(У, находим;

^А— р йУ —  o^s^dLl — 0282(112 (111.18)

Рис. III. 4. Образец резины в 
виде единичного кубика, под
вергнутый действию растя
гивающих сил по трем ося.м 
координат.
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Полученная формула применима и к твердым, и к высокоэла
стическим тёлам, однако физическая природа всех ее членов оди
накова лишь в первом случае. Для резины только первый член, 
выражающий работу против сил всестороннего сжатия, имеет 
«деформационную» природу, характерную для твердых тел. П осле
дующие же два члена обусловлены соверщенно иной —  высокоэла
стической—  природой деформации, связанной с перегруппировкой 
и ориентацией звеньев цепных молекул. Если образец имеет форму 
параллелепипеда, грани которого в недеформированном состоянии 
равны Soi, S02, «оз, то часто удобнее использовать условное напря
жение pi =  Pi/so. Формула для работы примет тогда вид:

ЬА== р dV — piSa\ dL-i— P2S02 dLi  (111.19)

Для твердых тел, вследствие малости упругих деформаций, 
обычно не различают истинные и условные напряжения, так как' 
Si «  «ог- Для резины эти величины смешивать никоим образом 
нельзя.

Из полученных выражений (И1. 18) и (П 1 .19) следует, что 
деформация резины в рассмотренном случае сводится к 'объемной 
упругой и двухмерной высокоэластической. Однако термодинами
ческое рассмотрение двухмерной высокоэластической деформации 
резины ничего принципиально нового не вносит по сравнению с 
рассмотрением более простого случая —  одномерной высокоэласти
ческой деформации. Поэтому далее термодинамический анализ 
проводится в приложении к одномерной деформации резины; 
в этом случае формула (П1. 19) принимает следующий вид

b A = p d V - P d L  (III. 20)

где р —  давление внешней среды; Р =  pso —  внешняя сила; р —  
условное растягивающее напряжение; L —  длина образца резины.

Одномерное деформированное состояние данного конкретного 
образца резины можно характеризовать однозначно как парамет
рами Р, L, так и обобщенными р, К, где К —  степень растяжения 
(относительная длина). Однако деформированное состояние ре
зины однозначно нельзя характеризовать величинами Р я L, из-за 
влияния на L теплового расширения резины. Поэтому дальнейшее 
рассмотрение мы будем вести, используя параметры р я X, одно
значно описывающие деформированное высокоэластическое со 
стояние резины. В термодинамике газа, как известно, вместо Р и 
L применяют параметры р и V. Из этих двух параметров незави
симым является один.

В анализе, приводимом ниже, в качестве независимого пара
метра принимается деформация к, однако, кроме нее состояние 
резины определяется еще температурой Т и всесторонним давле
нием р. Эти три независимых параметра р, Т, X полностью опреде
ляют равновесное состояние резины, подвергнутой одномерной 
деформации растяжения —  сжатия. Выразим формулу (П1.20) 
через параметры р и Л. Для этого запишем выражение для Я

Т)
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где ¿ 0  —  длина образца (или рассматриваемой части его) в неде
формированном состоянии, зависящая от давления и темпера
туры. Отсюда (11 =  Ьо(1к +  ЫЬо. Учитывая также, что Р — Вор и 
Уо =  «0^ 0, где Уо —  удельный объем в недеформированном со 
стоянии, получим

д А = р й У -  Уор йХ -  КорЯр йТ +  У ф Х к  йр (III. 21)

где коэффициент линейного термического расширения р =
— 1о\дЬо1дТ)р и коэффициент «линейного сжатия» к — 
=  — ' ( ^ о / Ф ) г  относятся к недеформированному состоянию 
(А. =  1). Поэтому р и к —  константы, не зависящие от К (коэффи
циент объемного с ж а т и я / < ' «  Зй ).

§ 5. ТЕРМОДИНАМИЧЕСКИЙ ПОТЕНЦИАЛ
И ПРИРОДА ВЫСОКОЙ ЭЛАСТИЧНОСТИ
ГИБКОЦЕПНОГО СЕТОЧНОГО (МИКРОСЕТЧАТОГО] ПОЛИМЕРА

Характеристической функцией от аргументов р, Т я 
К, является термодинамический потенциал Гиббса 0 { р , Т , Х )  =  
=  и  —  Т8 +  рУ,  где и, 8, V —  полная удельная энергия, энтропия 
и объем резины. Учитывая общее термодинамическое соотнощение 
для равновесных процессов с?/7 =  Тс15 —  бЛ и выражение (П 1.21), 
получим:

а в  =  - { 3 -  У о р Щ  С1Т +  { У -  У о р Щ  (¡Р +  УоР ¿я  (III. 22) 

Для упрощения записи введем обозначение:
Уорк =  а (111.23)

Из выражения (М1. 22) следуют очевидные соотношения:

-  { ■ ж Х . г -  { ж Х . г  -  "  ( 1 Г ) „ ,  г  +  " ( ж ) , ,  < " ' • « >
„  д / 'д О \  д  С д о  \Далее из условия ^   ̂ ^   ̂ находим:

Наконец, из у с л о в и я - |- ( | | ) ^ ^  -  ^  ( ¿ | ) ^ ^  находим;

{ ж Х . Л ^ Х . . ^ < ж Х г

Представим энтропию в виде слагаемых 5) и 5г так, чтобы: 

Точно так ж е поступим с объемом V =  Vi-\- Уг, где
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Из этого соотношения следует, что V2 — KVopk. Поэтому Vz 
в недеформированном состоянии, когда р — О, также обращается 
в нуль. Следовательно, при р =  О Vi — Vo. Внутренняя энергия 
и =  Ui U2 я как это следует из подстановки (1П.25) и (П1.26) 
в (И1.24):

( Ш .  г -   ̂ » <” ■

Как видно, S2, V2, fJz непосредственно связаны с тепловым рас
ширением и сжимаемостью резины и исчезают, если положить Р =  0 

и /( =  0.
Учитывая, что из уравнений (П1.27), (П1. 28) и (И1. 30) следу

ет тождество

(dU£\  4. п ( .Ё Ь Л  _ п

\д}.)р,т \ дХ дХ )р .т~

после подстановки в уравнение (П1. 24) находим:

Полученное выражение является уравнением состояния резины 
р =  р(р,Т ,К ), записанным в виде, удобном для анализа. Смысл 
входящих в него величин Ui, Si, Vi будет пояснен ниже.

По аналогии с идеальным газом, идеальной резиной можно 
считать ту, у которой высокоэластичность обусловлена только из
менением энтропии. Для идеальной резины, следовательно:

Так как всегда* член {dU2ldK)p,T ¥= О, независимо от того, 
какую физическую природу имеет деформация резины (энтропий
ную или энергетическую), поэтому к (dUldX)p,T Ф  О, включая 
также идеальную резину. Вследствие этого соотношение (П1.24) 
непременимо для анализа идеальной резины.

Соотношение для опытной проверки идеальности резины можно 
получить из уравнения (П1.31). Прежде всего, объемным членом 
в выражении (П1.31) можно пренебречь как весьма малым. Так 
как Va — KVopK мало, то ViC^V, где V — реальный объем дефор
мированной резины. Оценка показала, что можно считать 
(dVIdX)р,т — О с ' точностью, лежащей за пределами ошибок 
эксперимента. Столь же малым поэтому является и член 
{dVi/dX)p,T, который в дальнейшем можно не учитывать. Это 
означает, что резину при растяжении можно считать несжимаемой

* За  исключением случаев, не имеющих практического значения. Например, 

из уравнения (111.30) имеем (диг/йХ) р, т =  (дП/ дХ) у,, т (̂ >Т — Кр). Для атмо
сферного давления 9,81 • Ю"* Па, учитывая для резины значения /С =  10 Па-' 
II Р =  2 ■ 10-'> град-', получим, что {ди21дХ)р, т О только при 0,05 К.
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(условие аффинности деформации). Выражение ( III . 29) упро
щается: .

(111.33)

причем в правой части стоят члены, поддающиеся измерению на 
опыте. Эт& соотношение позволяет па' основе эксперимента решить 
вопрос о щ'епени идеальности резины. Такой эксперимент и ана
лиз * с применением (111.33) показал, что в отсутствие кристалли
зации при растяжении нена- 
полненная резина ведет себя 
как идеальная почти до раз
рыва (рис. III. 5), т. е.
(¿(/¡Л ) р,т =  0. После за
мены в формуле (111.32) 
энтропийного члена посред
ством выражения (111.27) 
получим для идеальной ре^ 
зины:

у,.п-т(
V. д Т  ) р ,  х ’ б \ п Т

Поскольку из равенства 
{¿У11йХ)р,т =  О и первого 
соотношения (111.28) сле
дует, что Уор не является 
функцией давления р, полу
чаем 1п Уор =  1п Т + 1п ф(Я), 
где ф(Я)— некоторая произ
вольная функция деформа
ции. Отсюда Уор =  Т(р{Х).
Таким образом, состояние
идеальной резины описывается следующим уравнением

Р =  т/ > Ф М

Рис. I I I .  5. Кривые, демонстрирующие ро.ль 
внутренней энергии при деформации резины 
из натурального каучука:

/-кристаллизация отсутствует (80° С); 5—при кри
сталлизации, возникающей в условиях растяже
ния (25° С).

(III. 34)
(Р, Т)

где ф(Х) — некоторая функция.
Иногда удобно условное напряжение р заменить истинным 0 . 

Между ними при условии {dVld'k)p,T =  О существует простая 
связь: 0 =  Кр. Учитывая это, получим:

Из опыта и расчета следует, что ниже предела пропорциональ-, 
ности (100— 200% растяжения) наблюдается следующий простой 
закон равновесной деформации резины при растяжении

а«Я о„ (Я - 1 ); p =  (III. 36)

где равновесный модуль Еос является функцией температуры и 
давления, что согласуется с формулой (III. 35).

* Бартенев Г. М, Ж ЭТ Ф , 1953, т. 25, с. 225—234.
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в гл. IV будет показано, что имеются и более точные уравнения 
деформации, выведенные из статистической теории высокоэласти
ческой деформации.

Чтобы вскрыть физический смысл величин Ui, Sj, определяющих 
уравнение состояния резины, рассмотрим воображаемую резину 
без теплового расширения (Р =  0) и сжимаемости (К =  0). Для 
нее Ui =  и, Si =  S п соотношения (III. 24) и (III. 31) совпадают 
В этом случае под U и S следует понимать к о н ф и г у р а ц и о н 
ны е энергию и энтропию, обусловленные изменением конформа 
НИИ молекулярных цепей при высокоэластической деформации 
(Напомним, что изменение к о н ф о р м а ц и й  цепей при деформд 
ции приводит к изменению к о н ф и г у р а ц и и  системы в целом) 
Для реальной резины с тепловым расширением и сжимаемостью 
роль конфигурационных функций состояния играют Ui и Sj. Это 
следует из того, что нарастание высокоэластичности резины опре
деляется изменением Ui и Si, а условием идеальности является не 
{dUldl)p,T  =  О, а {dUildl)p,T  ==0.

Что касается энтропии S2, то эта величина не имеет отношения 
к нарастанию энтропийной высокоэластичности резины и поэтому 
не является конфигурационной. Действительно, (<5S2/(3X)p, г =  
=  рУо(<Зо/5?:)р,т =■ pFo£'oo, если учесть формулу (III. 36). Отсюда 
видно, что (dS2/dk)p,T не изменяется при изменении конформации 
цепей и вообще не меняет знака при переходе от сжатия к растя
жению, тогда как р вместе с {dSi/dX} р, т меняет знак.

Таким образом, термодинамический анализ и результаты опы
тов позволяют утверждать, что резина при малых и средних дефор
мациях при отсутствии кристаллизации ведет себя как идеальная 
и ее высокоэластичность имеет энтропийную природу. Это можно 
утверждать, по крайней мере в пределах ошибок эксперимента, 
т. е. с точностью в несколько процентов. Наличие теплового рас
ширения приводит к тому, что напряжение, как это видно из 
формулы (III. 34), не вполне строго пропорционально температу
ре. Для опытной проверки идеальности резины термодинамическое 
соотношение ( I I I .33) является более удобным и корректным, не
жели часто встречающееся:

( 1 ) . . — ( # ) „
Следовательно, прежнее определение идеальности {dUjdL)p^T =  О 

ошибочно, так как (5t//i9L)p,  ̂== ((3i7/i9A,)p, 7-=7̂  О для идеальной 
резины. Наличие кристаллизации при растяжении искажает иде
альные свойства резины в сильной степени (см. рис. III. 5).

§ 6. ЭФФЕКТ ТЕРМОЭЛАСТИЧЕСКОЙ ИНВЕРСИИ

Явление термоэластической инверсии состоит в том, 
что наклон кривых P = f{ T )  при L =  const меняет свой знак с 
отрицательного на положительный при увеличении длины L (при 
растяжении). Точка инверсии, для которой {дР1дТ)р,т — 0̂  наб
людается для резин при 7— 10%-ых растяжениях (рис. III. 6 ).
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в связи с этим, казалось бы, имеется противоречие между тем, что 
установлено в предыдущем разделе о идеальности резины при ма
лых и средних растяжениях и явлением инверсии. Однако это 
противоречие легко разъясняется.

Хотя ^которые исследователи правильно трактуют явление 
инверсии как эффект теплового расширения, однако до сих пор не 
кончившаяся дискуссия показывает, что еще распространен взгляд, 
который связывает наличие производной ((ЗР/57’)р, l <  О с суще
ствованием чисто упругой и отсутствием высокоэластичной дефор
мации при малых растяжениях.
На самом же деле, для идеаль- 
ной’ резины, у которой при малых 
растяжениях деформация также 
является высокоэластической, не 
{dP/dT)p,L, а (<5р/(9Г) р, X должна 
быть всегда положительная ( р— 
условное напряжение, рассчитан
ное на начальное поперечное те
чение образца) .

Действительно, на опыте .всег-, „ пт с тл
-.. г, Рис. I I I . 6. Изменение температур-

Да (op /o j) р, X и инверсия коэффициента растягивающей

для параметров р и Т при X — силы с увеличением заданного растя- 

=  const отсутствует. Это выте- жения для резины, 

кает также из уравнения идеаль
ной резины (III. 34), которое после дифференцирования принимает 
следующий вид*:

(М Л
'v дТ Л . :

Ф(Я) 1 dVo Ф(Я)

1̂0 (Р, Т) VoiP. Т)
(1-зрг)

Так как при растяжении р >  О, то и ф(Я) >  О при всех Л >  0. 
Поэтому для всех растяжений (др1дТ)р,т >  О, если температу
ра Т <  7зр =  1400 °С, т. е. практически всегда, так как граница 
химического разложения существующих резин ^200°С .

Явление инверсии вытекает из уравнения состояния (111.34), 
если рассмотреть вместо р я К, переменные Р, 1; для образца дли
ной ¿0 и сечения 5о получаем Уо =  ^оЗо] р — Р 1зо; X — Ь/Ьо. 
Производя в (111.34) соответствующую замену находим:

( I I I .  37)

Из этой формулы следует, что при достаточно малых растяже
ниях при L =  const с повышением температуры вследствие тепло
вого расширения может быть достигнуто состояние Lo{p,T )=L .-  
Это дает ф(У) =  О и Р =  0. Иначе говоря, если образец деформи

* И з этого соотношения следует, что зависимость .между р и Г не строго 
линейна. Количественная оценка показывает, что при увеличении температуры 
на 100° наклон кривой в этих координатах для резины должен уменьшаться на
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рован незначительно, то сила уменьшается с увеличением темпе
ратуры при L =  const. Точка инверсии находится из условия 
{dfldT)p^L =  0. Например, из формулы (П1.37) с учетом выра
жения (III. 36) можно получить уравнение для точки инверсии 
X — LILo =  (1 — рГ)-'. Для ~  300 К и-коэффициента линейного 
расширения, равного 2,3-10-^ град~' (по Беккедалю) для резины 
(натуральный каучук) при этой температуре точка инверсии появ
ляется при % =  1,085, что соответствует растяжению 8,5%-

Таким образом, явление термоэластической инверсии объяс
няется выбором параметров Р и L, а не отклонением резины от 
идеальности при малых растяжениях, ’

§ 7. ИНВЕРСИЯ ТЕПЛОВОГО ЭФФЕКТА
ПРИ ДЕФОРМАЦИИ РЕЗИНЫ

Явление инверсии теплового эффекта состоит в том, 
что при быстрых адиабатических растяжениях тепловой эффект 
меняет знак при переходе от малых к большим деформациям (при

15— 20% растяжения); относится 
оно к неравновесным деформациям. 
При малых деформациях теплота

0,0 i0^ у /  поглощается, а при больших выде
ляется [14, с, 51], что выражается в 
слабом самопроизвольном охлажде
нии, а затем в нагревании образца 
резины при адиабатическом растя
жении (рис, III. 7). Этот эффект 
противоположен наблюдаемому 

20 40 60 80 охлаждению твердых тел при адиа- 
Растя>нение,% батическом растяжении.

Обратимся вначале к равновес
ному растяжению идеальной рези- 

Рис. I I I . 7, Изменение темпера- НЫ. Из уравнения (III. 32) следует, 
туры образца резины при адиа- что (dSildk) р, т <  О, так как при 
батическом растяжении. растяжении р >  0. Поэтому должно

быть 6Q =  TdS <  О при всех рас
тяжениях А, >  0. Следовательно, как при малых, так и при боль
ших растяжениях резины теплота должна выделяться и образец 
резины нагреваться. Если внутренняя энергия не изменяется (иде
альная резина), то теплота, выделенная при деформации, согласно 
уравнению (III. 1) равна работе внешних сил. При изотермической 
равновесной деформации выделенная теплота (— 6Q) пропорцио
нальна изменению энтропии (— TdS). Если внутренняя энергия 
изменяется (реальная резина), то теплота, выделенная при дефор
мации, равна разности между работой внешних сил и изменением 
внутренней энергии.

Так как тепловые эффекты при деформации резин незначитель
ны, то их трудно измерять. Обычно предпочитают поэтому рассчи- 
TbiBatb тепловой эффект по изменению температуры при адиабати
ческой (быстрой) деформации. При адиабатических условиях
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Эйтропия не меняется (dS — O), а тёплога, выделенная системой, 
идет на увеличение внутренней энергии, с©провождаемое увеличе
нием температуры, 6Q =  CbdT, где Сь — теплоемкость резины при 
постоянной длине L. Изменение температуры дается термодинами
ческим соотношением

W L  dL )j. С^KdL)^

где (¿IQ/(9L) г — теплота изотермического растяжения. Это соотно
шение дает связь между изменением температуры при увеличении 
длины образца *^езины на dL и тепловым эффектом. Изменение 
температуры при достаточно быстром (адиабатическом) растяже
нии от Lo до L равно l

to

Наблюдаемый эффект инверсии (см. рис. III. 7) объясняется 
неравновесностью процесса при быстром растяжении резины, когда 
в начале деформации ее упругая составляюш;ая может иметь за
метную величину по сравнению с высокоэластической. При равно
весной же деформации резины упругая составляющая ее имеет 
ничтожную величину, примерно равную 0,05% от высокоэластиче
ской составляющей. При аналиве в предыдущих разделах этой 
упругой составляющей деформации резины мы пренебрегали.

В предельном случа« при очень быстром растяжении, когда 
молекулярные цепи еще не успели из-за внутреннего трения вы
прямиться, деформация в начальный момент может носить 
преимущественно упругий характер, связанный с изменением рас
стояния между атомами. Эта деформация сопровождается возра
станием энтропии и, следовательно, поглощением теплоты.

Вследствие сказанного, наблюдаемая инверсия теплового 
эффекта не исключает термодинамического определения идеально
сти резины. Близость^ многих реальных резин к идеальной при 
медл;енных (равновесных) деформациях несколько нарушается при 
быстрых деформациях.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В этой главе была представлена классическая версия 
термодинамики каучукоподОбной эластичности, не претерпевшая 
существенных изменений за последние 20 лет. Подобная «стабиль
ность» теории обусловлена тем, что на опыте относительно ■ легко 
реализовать описанные выше условия «идеальности» резины. По 
существу, каучукоподобная эластичность в своем энтропийном 
варианте (а это и есть идеальный вариант) вполне аналогична 
упругости газов. Некоторые геометрические трансформации — 
замена всестороннего сжатия растяжением, с соответствующей 
заменой давления на растягивающее напряжение, при соблюдении 
условий аффинности деформации, позволяют в полной мере исполь
зовать и математический формализм, следующий из указанной

121



фундаментальной аналогии. Заметим, что формализм этот охваты
вает как собственно термодинамику, так и механику: в механиче
ские модели для описания энтропийной высокоэластичности вполне 
позволительно вводить вместо привычных элементов Максвелла 
и Фойхта поршневые элементы, имитирующие сжатие и разреже
ние газов.

Рассмотренные в конце этой главы отклонения от идеально
сти— два типа инверсий — легко интерпретируются с термокине
тических позиций, что рекомендуется читателям для упражнения 
проделать самостоятельно. Разумеется, при этом должны полу
читься те же результаты, к которым мы пришли в § 6 и § 7 более , 
«старомодным» образом. Однако указанные термокинетические 
эффекты относительно слабы и не идут в сравнение с эффектами 
возникновения жесткости при быстрых воздействиях, рассмотрен
ных в гл. II. Гораздо важнее другое .(чему, собственно, и была по
священа настоящая глава): именно в приближении идеальности, 
в силу энтропийной природы высокоэластичности, резины могут 
проявлять свойства, присущие сразу трем агрегатным состояниям. 
При растяжении они сходны и с жидкостями, и с газами. При все
стороннем сжатии они неотличимы от обычных твердых тел, а при 
одномерном сжатии у них появляется удивительная анизотропия 
свойств (в отличие от одномерного или даже двухмерного растя
жения): в направлении сжатия они твердоподобны, а в двух пер
пендикулярных (одном — если пользоваться, цилиндрическими ко
ординатами)— по-прежнему высокоэластичны.

Еще раз подчеркнем, что речь идет о р а в н о в е с н ы х  свойст
вах резин, не осложненных кинетическими эффектами. По-видимо- 
му, впервые с подобных позиций исключительность свойств резин 
была описана Я. И. Френкелем (1945 г.) [18, гл. V III, § 7].

Необходимо упомянуть о сравнительно недавно обнаруженном 
другом эффекте, также трактуемом в рамках классической термо
динамики и получившем название «энергетической- высокоэластич
ности». Суть эффекта заключается в том, что многие (вероятно, 
почти все) гибкоцепные полимеры, способные к образованию кри
сталлических морфоз типа сферолитов, способны и к проявлению 
больших (хотя и не столь больших, как «классические» каучуки и 
резины) ^  100% -обратимых деформаций чисто энергетической, точ
нее энтальпийной ’природы. Примечательно, что деформации эти 
возникают при — 70 °С и даже при погружении кристаллического 
полимера, например, полипропилена, в жидкий азот.

По-видимому, первую корректную трактовку этого эффекта 
предложил Петерлин *, рассматривая общепринятую модель 
кристаллоаморфных полимеров, в которой незакристаллизованные 
цепи в межкристаллитных областях играют роль своего рода 
«пружин». В силу выполненной в гл. I «отбраковки» мы не будем 
останавливаться на этом эффекте.

* Ре1егИп А. Пластическая деформация полимерных тел с волокнистой 
структурой. Препринты международн. симпоз, по хим. волокнам.. Калинин, 1974, 
№ 7 , с. 39— 72.



Г Л А В А
IV

СТАТИСТИЧЕСКАЯ ФИЗИКА 
ПОЛИМЕРОВ

§ 1. ОБЩИЕ ПОЛОЖЕНИЯ

Юсооенность статистической физики полимеров — 
практическая неизбежность суперпозиции статистики (и термоди
намики) больших и малых систем. Иногда — при анализе фазовых 
превращений — эта суперпозиция выступает явным образом 
В других случаях, в рамках конкретного эксперимента или подхода, 
она может оказаться скрытой, но ее легко «проявить», используя 
описанные в гл. II принципы воздействия на систему разных ско
ростей или частот; при этом ,будут «включаться» релаксаторы раз
личной природы и связанные с ними разные уровни структурной 

организации.]
Однако при анализе каучукоподобной эластичности с позиций 

статистической физики мы можем почти избавиться от рассматри
ваемой суперпозиции и вести весь анализ в приближении одно
цепочечной модели. В самом деле, как мы уже видели,/™еется 
два основных условия проявления высокоэластичности;

равновесная гибкость цепей, измеряемая конформационными 
параметрами или параметром Флори  ̂ (см. гл. I), должна быть 
высокой;

межцепные взаимодействия должны быть как можно более 
слабыми.

Второе условие реализуется во вполне определенном диапазоне 
температур и скоростей воздействия. Что ж е . касается первого 
условия, то высокая гибкость цепей позволяет свести задачу не 
только к одноцепочечной модели, но и к эквивалентной сегмен
тальной модели цепи с абсолютной свободой вращения сегментов,./' 

'Тогда с позиций статистической физики (после того, как в 
предыдущей главе мы уже решили задачу об э н т р о п и йн о й 
природе высокоэластичности) задача об обратимых высокоэласти
ческих деформациях решается на основе рассмотрения одной цепи, 
выведенной из состояния равновесия внешними силами, растяги
вающими ее за концы, и возвращающейся к равновесию после 
того, как эти силы сняты,

В соответствии с нашими отправными позициями (см. Преди
словие авторов), мы полагаем, что читатель достаточно хорошо 
знаком с методами и принципами статистической физики, рассмот
ренными в руководствах и монографиях [12, 13, 45]; применительно 
к полимерам методы статистической физики рассматриваются в
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фундаментальной аналогии. Заметим, что формализм этот охваты
вает как собственно термодинамику, так и механику: в механиче
ские модели для описания энтропийной высокоэластичности вполне 
позволительно вводить вместо привычных элементов Максвелла 
и Фойхта поршневые элементы, имитирующие сжатие и разреже
ние газов.

Рассмотренные в конце этой главы отклонения от идеально
сти— два типа инверсий — легко интерпретируются с термокине
тических позиций, что рекомендуется читателям для упражнения 
проделать самостоятельно. Разумеется, при этом должны полу
читься те же результаты, к которым мы пришли в § 6 и § 7 более 
«старомодным» образом. Однако указанные термокинетические 
эффекты относительно слабы и не идут в сравнение с эффектами 
возникновения жесткости при быстрых воздействиях, рассмотрен
ных в гл. II. Гораздо важнее другое (чему, собственно, и была по
священа настоящая глава): именно в приближении идеальности, 
в силу энтропийной природы высокоэластичности, резины могут 
проявлять свойства, присущие сразу трем агрегатным состояниям. 
При растяжении они сходны и с жидкостями, и с газами. При все
стороннем сжатии они неотличимы от обычных твердых тел, а при 
одномерном сжатии у них появляется удивительная анизотропия 
свойств (в отличие от одномерного или даже двухмерного растя
жения): в направлении сжатия они твердоподобны, а в двух пер
пендикулярных (одном — если пользоваться, цилиндрическими ко
ординатами) — по-прежнему высокоэластичны.

Еще раз подчеркнем, что речь идет о р а в н о в е с н ы х  свойст
вах резин, не осложненных кинетическими эффектами. По-видимо
му, впервые с подобных позиций исключительность свойств резин 
была описана Я. И. Френкелем (1945 г.) [18, гл. V III, § 7].

Необходимо упомянуть о сравнительно недавно обнаруженном 
;п,ругом эффекте, также трактуемом в рамках классической термо
динамики и получившем название «энергетической высокоэластич
ности». Суть эффекта заключается в том, что многие '(вероятно, 
почти все) гибкоцепные полимеры, способные к образованию кри
сталлических морфоз типа сферолитов, способны и к проявлению 
больших (хотя и не столь больших, как «классические» каучуки и 
резины) ~  100% -обратимых деформаций чисто энергетической, точ
нее энтальпийной природы. Примечательно, что деформации-эти 
возникают при — 70 °С и даже при погружении кристаллического 
полимера, например, полипропилена, в жидкий азот.

По-видимому, первую корректную трактовку этого эффекта 
предложил Петерлин *, рассматривая общепринятую модель 
кристаллоаморфных полимеров, в которой незакристаллизованные 
цепи в межкристаллитных областях играют роль своего рода 
«пружин». В силу выполненной в гл. I «отбраковки» мы не будем 
останавливаться на этом эффекте.

* Ре1егИп А. Пластическая деформация полимерных тел с волокнистой 
структурой. Препринты международн, симпоз. по хим, волокнам.. Калинин, 1974, 
№  7, с, 39— 72.



Г Л А В А
IV

СТАТИСТИЧЕСКАЯ ФИЗИКА 
ПОЛИМЕРОВ

§ 1 .  ОБЩИЕ ПОЛОЖЕНИЯ

¿Особенность статистической физики полимеров — 
практическая неизбежность суперпозиции статистики' (и термоди
намики) больших и малых систем. Иногда — при анализе фазовых 
преврашений — эта суперпозиция выступает явным образом 
В других случаях, в рамках конкретного эксперимента Ш1и подхода, 
она может оказаться скрытой, но ее легко «проявить», используя 

, описанные в гл. П принципы воздействия на систему разных ско
ростей или частот; при этом будут «включаться» релаксаторы раз
личной природы и связанные с ними разные уровни структурной 
организации.)

Однако при анализе каучукоподобной эластичности с позиций 
статистической физики мы можем почти избавиться от рассматри
ваемой суперпозиции и вести весь анализ в приближении одно
цепочечной модели. В самом деле, как мы уже видели,/меется 
два основных условия проявления высокоэластичности:

равновесная гибкость цепей, измеряемая конформационными 
параметрами или параметром Флори / (см. гл. I), должна быть 
высокой;

межцепные взаимодействия должны быть как можно более 
слабыми.

Второе условие реализуется во вполне определенном диапазоне 
температур и скоростей воздействия. Что же касается первого 
условия, то высокая гибкость цепей позволяет свести задачу не 
только к одноцепочечной модели, но и к эквивалентной сегмен
тальной модели цепи с абсолютной свободой вращения сегментов^^ 

’Тогда с позиций статистической физики (после того, как в 
предыдущей главе мы уже решили задачу об э н т р о п и йн о й 
природе высокоэластичности) задача об обратимых высокоэласти
ческих деформациях решается на основе рассмотрения одной цепи, 
выведенной из состояния равновесия внешними силами, растяги
вающими ее за концы, и возвращающейся к равновесию после 
того, как эти силы сняты.

В соответствии с нашими отправными позициями (см. Преди
словие авторов), мы полагаем, что читатель достаточно хорошо 
знаком с методами и принципами статистической физики, рассмот
ренными в руководствах и монографиях [12, 13, 45]; применительно 
к полимерам методы статистической физики рассматриваются в
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работах [1, 7, 9, 26, 35]. Мы не будем также останавливаться на 
подробностях «извлечения» тех сведений о структуре макромоле
кул, которые были собраны в гл. I, на основе термодинамики и 
статистики растворов [1, 10, 46].

;Два основных условия проявления высокоэластичности вполне 
отр'ажают природу вещей. В реальной молекуле вполне с в о б о д 
н о г о  в р а щ е н и я  звеньев вокруг валентных связей нет из-за 
обменных взаимодействий боковых атомов или групп. Дополни
тельное торможение свободного вращения происходит при взаимо
действиях звеньев смежных цепей''(при точном рассмотрении, по- 
видимому, достаточно учесть корреляцию взаимодействий трех 
соседних цепей).

Мы видели уже в гл. I, что большую часть времени связи 
хребта цепи проводят в положениях, соответствующих минимумам 
энергии и отвечающих одному транс- и двум гош-поворотным изо
мерам (ротамерам). По Волькенштейну [7, с. 169], развившему, 
поворотно-изомерную теорию гибкости полимеров, макромолекулу 
можно приближенно рассматривать как смесь поворотных изоме
ров; внутреннее вращение при этом представляет собой переходы 
от одних к .другим поворотным изомерам.‘'Процесс растяжения 
полимера состоит в его поворотной изомеризации. Он сопровож
дается, во-первых, перераспределением поворотных изомеров 
звеньев цепи без изменения их полного набора и, во-вторых, изме
нением набора поворотных изомеров,' когда происходит переход 
от свернутых гош-изомеров к. трамс-изомерам. Первое связано с 
изменением энтропии цепи, но не ее внутренней энергии, второе — 
с изменением обеих функций.'^

Таким образом, лрирода*' высокоэластической деформации не 
является чисто энтр-ОПийной. Наряду с энтропийным фактором 
должен существовать и «энергетический», ‘ . который не следует 
путать с рассмотренным в конце гл. П1. Однако, несмотря на 
наличие энергетической составляющей полной силы, действующей 
в цепи, справедлива формула, полученная без учета изменения 
энергии при растяжении. Это означает, что|^возникающая в цепи 
«энергетическая сила» компенсируется равной по величине и про
тивоположной по знаку д о б а в о ч н о й  энтропийной составляю
щей, возникающей вследствие изменения набора поворотных изо
меров. Последняя связана . с энтропией смешения поворотных 
изомеров. Увеличение числа менее устойчивых поворотных изомеров 
увеличивает энтропию смешения и внутреннюю энергию, а увели
чение числа более устойчивых поворотных изомеров уменьшает 
энтропию смешения и внутреннюю энергию. Поэтому возникающая 
при растяжении энергетическая и добавочная энтропийная состав
ляющие должны иметь противоположные знаки^

Сказанное позволяет заключить, что высокая эластичность 
в полимерных сетках в основном имеет энтропийное происхожде
ние. Как мы видели (гл. П1), термодинамический анализ высокой 
эластичности и сравнение с экспериментом подтверждают этот 
вывод.
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§ 2. СТРУКТУРА И ФИЗИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 
ПОЛИМЕРНЫХ ЦЕПЕЙ

/ Рассмотрим теперь некоторые подробности (опущен
ные в гл. I), касающиеся количественного описания гибкости 
макромолекул с помощью копформационных характеристик.

Для -экспериментального изучения свойств отдельных макро
молекул обычно берут очень разбавленный раствор полимера, что 
практически устраняет взаимодействие макромолекул между 
собой. Основная величина, характеризующая размеры цепи,— 
расстояние между ее концами к. Это же расстояние можно

->
характеризовать переменным (точнее, мгновенным) вектором А, 
соединяющим эти концы (рис. IV,. 1). /
Мы уже показали в гл. I (персистентная"' 
модель), что с уменьшением гибкости 
растет среднее значение /г, но уменьшает
ся «податливость» макромолекулы, т. е. 
способность увеличивать размеры при 
воздействии внешних сил-. Во избежание 
все еще продолжающейся путаницы на̂  
помним, что̂ '; ф О р м а свободной гибко- 
ценной макромолекулы всегда одна:/это 
с т а т и с т и ч е с к и й клу б о к ,  однако 
р а з м е р ы  его непрерывно изменяются.
Если с помощью воображаемого устрой
ства, жестко связанного с центром тяже
сти макромолекулы, фотографировать ее 
в течение достаточно длительного време
ни, то макромолекула как бы размазы
вается по среднему объему, который 

•принимают за координационную сферу 
клубка. Мерой гибкости является сред
неквадратичное расстояние между кон-'
цами клубка (й^),,]которое мы в дальнейшем и должны будем 
вычислить.

Помимо экспериментальных методов оценки гибкости непосред
ственно по размерам макромолекул [9, 10, 26, 46], она может быть 
оценена по средней оптической анизотропии [24, т. 1, с. 669—673], 
среднеквадратичному дипольному моменту [24, т. 1, с. 743— 754] 
и т. д. -

; При расчете средних статистических величин необходимо учи
тывать различные взаимодействия в полимерной цепи. Во-первых, 
взаимодействие соседних боковых групп цепи затормаживает 
вращение вокруг простых связей; такие взаимодействия называют 
б л и ж н и м и .  Во-вторых, при расчете возможных конформаций 
цепи нужно учитывать, что разные звенья одновременно не могут 
находиться в одной и той же точке пространства и поэтому цепь 
не может пересекать самое себя. Иными словами, существует 
Взаимодействие участков цепи, разделенных большим числом

Рис. ЛУ. 1. Линейная макро
молекула в декартовых ко

ординатах.

Начало координат соответствует 
одному из концов макромоле
кулы.
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звеньев, которое проявляется п 
ВИЯ называют д а л ь н и м и

ри их сближении. Эти взаимодейст- 
10, с. 25]. Поскольку последние 

связаны с собственным объемом звеньев, их проявление также 
называют о б ъ е м н ы м и  э ф ф е к т а м и .  Объемные эффекты 
вносят некоторую поправку в статистику полимерных молекул. 
Однако в дальнейшем мы исключаем их из рассмотрения и будем 
учитывать только ближние взаимодействия. Это означает, что при 
расчетах поперечные размеры полимерной цепочки, как весьма 
малые по сравнению с ее длиной, будут полагаться малой величи-

ной̂ ?0 допустимости этих 
предположений и пренеб
режений см. [9, с. 114;
10, с. 40; 24, т. 2, с. 100— 
193̂ .

т Вернемся теперь к 
расшотрению карбоцеп
ной макромолекулы про
извольной структуры, ске
лет которой состоит из 
простой углеродной це
почки, в которой соседние 
связи С— С находятся под 
валентным углом ав (рис." 
IV. 2), где валентный 
угол а в = я  — а=109°30 '; 
а дополнительный угол 
а  =  70°30' (ср. гл. I). 
Связи С— С могут вра
щаться друг относительно 
друга по конусам. П ро

полимеров является поли
этилен [— СНг— СНг—]п- Несмотря на то, что полиэтилен — типич
ный эластомер с низкой температурой стеклования, в твердом со
стоянии он обычно закристаллизован и гибкость его цепей не 
проявляется,^

Структур"‘а цепи более сложного полимера — натурального 
каучука — имеет вид, представленный на рис. IV. 3, а структурную 
формулу повторяющейся единицы мономерного звена в цепи на
турального каучука записывают так:

Рис. I V. 2. Конусы вращения единичных связей 
С — С в цепочке полиэтилена.

стейшим представителем этого класса

СНз
I

СНз СНз

— СНг— С==СН— СНг— СНг— С = С Н — СНг— С Н 2 -С = С Н — СНг—

Молекула полиэтилена устроена проще, так как каждая группа 
— СНг— представляет собой повторяющуюся единицу цепи или

->
звено, обозначенное вектором а. В молекуле натурального каучука 
наряду с простыми имеются двойные связи. Последние являются
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жесткими, поэтому и вся группа

СНз 

— С = С Н —

жесткая и образует повторяющиеся звенья, обозначенные на

рис. IV. 3 векторами а,-, aj+2 и т. д. Эти группы соединены между

собой простыми связями С— С, обозначенными векторами а{+1, а,+з 
и т. д., которые вращаются вокруг валентного угла по конусу. 
Следовательно, в молекуле натурального каучука имеется два типа 
векторов-звеньев: большие и малые. Сложные полимеры могут 
иметь набор из трех, четырех и большего числа различных типов 
звеньев. Только в простых цепях типа полиэтилена повторяющаяся 
единица совпадает со звеном. В более сложных цепях повторяю
щаяся единица содержит два и более звена [24, т. 2, с. 100— 133].

Рис. IV .3. Схема цепи натурального даучука, имеющей единичные и двойные 
связи.

Нам необходимо определить для произвольной цепи среднее 

квадратичное расстояние между ее концами Я̂ . Для вектора Н 

-> 4  ̂-*■
имеем: Л =  7 . а^, где г — число звеньев в цепной молекуле. Далее 

(=1
можно записать:

г~1

= + Т, “Л  (IV. 1)
i= l (=1. fc=i+l

Для упрощения задачи предположим, что все звенья одинаковы 
по величине (цепочка типа полиэтилена). Тогда, учитывая,

что atUh’=  â ‘cos Qik, для среднего квадратичного расстояния по

лучим следующее выражение {да — угол между векторами а» и 

Uk):
г-1 ж _______

Л =  а2 4- 2а2 Y, Z  (IV. 2)
i =  | k = i  +  \

(черта, как обычно, означает усреднение).
Очевидно, что в результате внутреннего вращения в промежу 

TOHjSbix зверек , соединяющих два достаточно звена I 
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Vi .k, направления в пространстве этих двух звеньев совершенно 
независимы. Только для близлежащих звеньев наблюдается опре
деленная корреляция. Следовательно, при некотором числе звеньев 

k — г =  S (или большем) имеем cos —  0 .

Введем обозначение Л,-== Z  cos 0̂ '̂, отбросив все cos 9jfe =  О, 

для которых k — S, находим

i  +  S _________

л г =  Y, Qiu 
k= i+ \

(IV . 3)

u-

Рис. IV .'4. Модель цепи из 
свободносочлененных сегмен
тов.

где 5 — число, характеризующее жесткость цепи. Чем больше .9, 
тем жестче цепь; для разных полимеров 5 различно и означает, что

два звена I и к, разделенные 5 — 1 
звеньями, статистически независимы. 
Мы пришли, таким образом, к более 
строгому определению статистическо
го элемента (сегмента Куна), уже вве
денного в рассмотрение в гл. I. Окон
чательно получаем

__ ' г-1

А2=га2 + 2а2 £  Л, (IV. 4) 
¡=1

Для всех звеньев Ai =  А имеет 
одинаковое значение, за исключением 
звеньев, лежащих на конце цепи или 
вблизи его, т. е. отстоящих от конца 
цепи {I =  г) на число звеньев, мень
ших 5. Для полимерной цепи 2 >  5; 
поэтому доля звеньев, лежащих, з 

конце цепи, весьма мала и без существенной ошибки влиянием 
конца цепи мо±но пренебречь, считая постоянную А  ̂=  А одинако

вой для всех звеньев. Следовательно, /г̂  =  1 — 2^1 ~~^^А , но 

так как 2 1, то

¥=гаЦ\+2А) (IV. 5)

Отсюда следует, что среднеквадратичное расстояние между 
концами цепи (Я^)’/" пропорционально корню квадратному из числа 
звеньев (степени полимеризации.) или из молекулярной массы 
цепи. Из проведенного приближенного анализа уже ясно, что 
'.^реальная цепочка в геометрическом плане эквивалентна линейной 
"системе, состоящей из независимых элементов — статистических 
сегментов [10, с. 23; 24, т. 2, с. 100— 133]. Эта модель свободно
сочлененных сегментов (рис;>1У:4), несмотря на ее простоту, при-, 
вела к полному описанию основных черт высокоэластичности 
полимеров в блочном состоянии.';

Если бы. идеальная цепь '^остояла из свободносочлененных 
*>

жестких сегментов “ со' свободным-вращением по -асем направле*
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ниям, не ограниченным валентным углом а  (модель свободносочле
ненных цепей), то все сегменты были бы статистически независим 

мы, и поэтому cos dih — О для всех Í, к, в том числе и для соседних. 
Поэтому для свободносочлененных сегментов- Л == О и формула 
(IV, 5) упрощается

■ h? =  nP (IV . 6)

где I — длина сегмента; п — число сегментов в модели цепи.
При наличии валентного угла и при свободном вращении по 

конусу (см. рис. IV. 2) соседние звенья не будут статистически 
независимыми. Так, для цепочки полиэтилена по формуле ййринга 
имеем:

1 — cos а  ’ 1 —  cos а

Учитывая, что cos а; =  7з,_получим_Л == Va. Следовательно, для 

полиэтилена h^ =  2 za^ и =  -\/2 a ^ Jz .
Формула Эйринга является приближенной, так как для пре

дельных значений угла а  =  0 или 180° очевидным образом приво
дит к абсурду. ^

Разделим теперь мысленно реальную полимерную цепь на

одинаковые сегменты I, которые статистически могут считаться

независимыми. В сегмент I входит некоторое число s звеньев а,:, 
где S — такое наименьшее число, для которого предположения о 
статистической независимосхи сегментов достаточно, чтобы описать 
все свойства , реальной цепной молекулы в пределах точности 
опыта.

Иногда легко найти \число звеньев, входящих в сегмент ( l= s a ) .  
Так, для цепочки полиэтилена при свободном внутреннем вращении

¥ = п Р  =  2га^ (IV.8)

ЧТО следуех из формул (IV. 5) и (IV. 6 ), причем здесь п — число 
сегментов, а z — число звеньев в реальной цепи.

Длина цепочки полиэтилена в максимально вытянутом состоя
нии может быть представлена в двух положениях (рис. IV. 5). 
В положении I  ее длина h =  4zza(l -j- cos a) или za, a в no- 

'ложении I I  /г =  za 51п((Хе/2) =  0,82 za, т. e. ее длина оказывается 
большей, чем в положении I. Поэтому можно записать, что макси
мальная длина цепочки полиэтилена равна;

Амакс =  =  0,82 га (IV. 9)

Из уравнений (IV. 8 ) и (IV. 9) находим / = 2 ,5  а, т. е. сегмент 
макромолекулы полиэтилена содержит два с половиной звена 
(s =  2,5) при условии свободного внутреннего вращения. В дейст
вительности вращение в полиэтилене заторможено и sa i 8,3 
[24, т. 2, с. 100— 133].

Учтем теперь заторможенность внутреннего вращения. Изобра
зим для этого , более подробно геометрию вращения единичных 
углеродных связей вокруг валентного угла (рис. IV. 6 ). Из-за

5 Зак. 846 1 29



наличия боковых привесков в цепи не все положения связи по 
конусу имеют одинаковую потенциальную энергию (существует 
энергетическая неравноправность). Силы, действующие между 
боковыми группами при их сближении, затормаживают вращение 
вокруг связей. На конусе вращения в общем случае имеется, 
несколько максимумов и минимумов потенциальной энергии, по
являющихся в результате взаимодействия боковых групп. При 
вращении необходимо преодолевать потенциальные барьеры. Если 
для этого кинетической энергии недостаточно, то происходят кру
тильные колебания около минимума потенциальной энергии, что 
и наблюдается при относительно низких температурах. Сказанное 
выше, строго говоря, относится к свободной молекуле, находящейся, 
в растворе или вакууме. В конденсированном состоянии соседние

Рис. IV . б. Изображение двух возможных конформа
ций цепи полиэтилена в предельно выпрямленном со 
стоянии.

молекулы оказывают дополнительное тормозящее влияние на Д1зи- 

жение рассматриваемой макромолекулы в целом и на вращения 
связей вокруг валентных углов.

Напомним (ср. гл. I), что барьеры вращения могут быть рас
смотрены на примере низкомолекулярных соединений. Для этана 
СНз—СНз структура имеет, например, вид, изображенный на 
рис. IV. 7; каждая группа СНз может вращаться вокруг простой 
связи С— С. Энергетически выгодны три конформации, одна из 
которых представлена на рис. IV. 7, 6 . В этих положениях с мини
мумом потенциальной энергии Омт атомы водорода двух групп 
СНз наиболее удаЛены друг от друга. При повороте группы СНз 
атомы водорода обеих групп сближаются и для преодоления 
обменных сил отталкивания необходимо затратить дополнительную 
энергию, а именно: энергию активации. Три потенциальных макси
мума соответствуют трем конформациям молекулы этана, возмож
ным при полном повороте группы СНз на 360°, когда атомы водо
рода двух групп СНз находятся на наиболее близком расстоянии, 
т. е. друг против друга (этим- конформациям соответствует 
максимальная потенциальная энергия б̂ макс). Разность [/ыакс и ¿/мии
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представляет собой высоту потенциального барьера (энергию 
активации). Для этана в газообразном состоянии она равна 

13 кДж/моль. '
В гл. I мы уже показали, что именно боковые группы обуслов

ливают заторможенность вращения, приведя в качестве примера 
молекулу диметилацетилена; СНз— С =  С— СНз. В результате 
«разделения» из-за группы — С =  С— вращение метильных групп 
облегчается, а энергия активационного барьера понижается до 
значения ^  2 кДж/моль. Все же и для этана энергия активации 
еще не столь высока, чтобы при обычных температурах не проис
ходило практически свободного вращения. Только при очень низ
ких температурах (порядка 50 К) вращение групп СНз «заморо
жено».

Макс.

Н

Но 9 он

Мин. “ в

Н н

н

Рис. IV . 6. Схема вращения единич
ных углеродных связей.

Рис. IV . 7. Изображение пространствен
ного расположения атомных групп 

в молекуле этана:

а — вид сбоку; б — вид сверху.

Чтобы внести уточнения в формулу Эйринга (IV. 7), необходимо 
учесть заторможенность вращения; примем для простоты, что 
на конусе (см. рис. IV. 6 ) имеется один минимум (точка £>) и один 
максимум (точка С). Таким образом, потенциальная энергия при 
вращении связи будет функцией угла ф  ( п о  конусу), причем прини
мается, что ф =  0 в положении минимума (рис. IV. 8 ). Стандарт
ные методы статистической физики позволяют определить вероят
ность того, что связь в данный момент времени находится 
на конусе в интервале угла от ф до ф ¿ф:

(ф) йф =  с ехр — [ и  (ф)/йГ] йф (IV . 10)

Пусть точка Е (рис. IV. 6)— проекция точки Е', в которой в 
данный момент находится атом на орбите конуса. В случае сво
бодного вращения среднее положение проекции находилось бы в 
центре основания конуса (точка О). При отсутствии свободного 
вращения среднее положение проекции находилось бы ближе к 
минимуму (точка Р), так как атом углерода задерживается там бо
лее продолжительное время. Пусть 0 р [0 0  =  т). Величина т] может

131



/ '

быть рассчитана, если известна связь между энергией актива
ции ^^(ф) и углом ф ]^иде =  S a (ф) ■ Из рис. IV. 9 сле

дует, что OEjOC — cos ф и OEIOC  =  cos ф, но ОЕ =  OF, поэтому:

+я

Г] =  COS ф =  ^ (ф) cos ф ¿ф  (IV . 11)

—Л

Формулы (IV. 10) и (IV. 11) применимы при наличии несколь
ких максимумов и минимумов. Вся сложность заключается лишь 
в том, чтобы знать вид функции ^а(ф ) и найти интеграл (IV. 11).

М ин .

Рис. IV . 8. Зависимость потенциаль
ной энергии от угла вращения связи 
по конусу в' простейшем случае.

Рис. IV . 9. Вид на конус вращения 

связи С — С вдоль оси конуса.

В следующем параграфе конформационная статистика макромо
лекул с учетом ближних взаимодействий будет рассмотрена более 
подробно.

§ 3. КОНФОРМАЦИОННАЯ СТАТИСТИКА
РЕАЛЬНЫХ МАКРОМОЛЕКУЛ И ПОВОРОТНЫЕ ИЗОМЕРЫ

■Свойства полимеров зависят от свойств отдельных 
макромолекул или цепей полимерных сеток, в частности, от 
набора различных конформаций полимерных цепей, реализуемых 
в тех или иных условиях. От типа реализуемых конформаций зави
сит и надмолекулярная структура полимера, также сильно влияю
щая на свойства полимеров. В связи с этим конформационная 
статистика — теоретическая основа физики полимеров.

Первые работы по конформационной статистике макромолекул 
с учетом заторможенности внутреннего вращения основывались на 
предположении о независимости вращений вокруг соседних еди
ничных связей полимерной цепи. Теоретические исследования этого 
вопроса были начаты С. Е. Бреслером и Я. И. Френкелем *. Они 
рассмотрели модель крутильных колебаний вблизи минимума

Бреслер С. Е., Френкель Я . И. Ж ЭТ Ф , 1939, т. 9, с. 1094— 1106,
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потенциальной энергии (см. рис. IV. 8 ) и получили для макромо
лекул (г »  1) формулу для цепей с сильно заторможенным внут
ренним вращением (параметр торможения т] близок к единице)

(IV . 12)
1 — cos а  1 — 1] '

где т).= созф — среднее значение косинуса угла внутреннего 
вращения [см. формулу (IV. 11)].
' Затем ряд исследователей получили более общую формулу, 

учитывающую заторможенность вращения по конусу:,

1 ± ^ .  1 ± а  (IV. 13)
1 cos а  1 — Т1 '

^Если параметр торможения ц близок к единице, то 1 — т]< 1 

и эта формула, обычно называемая формулой Тейлора, переходит 
в формулу (IV. 12). Хотя фррмул-а Бреслера — Френкеля (IV. 12) 
выглядит как частный формулы Тейлора, она адекватным
образом описывает молекулярные размеры полужестких цепей 
типа производных целлюлозы, где поворотно-изомерный меха
низм гибкости перестает работать. Происходит это вблизи крити
ческого значения параметра гибкости Флори /, т. е. при f«i0,63.

Величина т) =  cos ф''есть функция температуры, ибо от нее 
зависит и плотность вероятности W. При Т-^оо плотность веро

ятности const, поэтому'cos ф =  О и все положения на конусе 
делаются равноправными. В этом случае формула (IV. 13) пере
ходит в формулу Эйринга. Таким образом, при относительно вы
соких температурах должно было бы наблюдаться практически 
свободное вращение, но на опыте подобная ситуация недостижима 
из-за начала химического разложения полимера задолго до пол
ного преодоления потенциальных барьеров. При заторможенном 
вращении (относительно низкие температуры) среднеквадратич
ное расстояние зависит от температуры, тогда как при свободном 
вращении значение от температуры не зависит, так как 

cosfl) =  0 .
Если Т ^ О ,  то W -^0 кроме состояния, соответствующего поло

жению минимума, в котором W-^oo. (Впрочем, при этом могут 
возникнуть осложнения, связанные с переходом второго рода, 
см. гл. II и V I). В этом состоянии связь находится в наиболее 
выгодном 'энергетическом положении, так как потенциальная энер
гия минимальна, а тепловое движение отсутствует; в этом поло
жении единичная связь находится все время. Так как отсчет по
тенциальной энергии (см. рис. IV. 8) производится от минимума, 
то и  =  i/макс — Umhh, следовательно, U величина потенциального 
барьера. При достаточно низких температурах, когда кТ <с U, сво
бодное вращение практически отсутствует и полимерная цепь будет 
жесткой. Связи С— С в минимуме потенциальной энергии будут 
совершать лишь колебательное движение (так называемые кру
тильные колебания углеродных связей около положения равно
весия). Эти небольшие колебания обеспечивают все же некоторую
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гибкость цепной молекулы. В предельном случае при Т-^0, 
W (< p )= 6 (cp), где б(ф)-дельта-функция, равная нулю всюду,

кроме ф — 0. Учитывая условие нормировки  ̂б(ф)йф =  1 и свой

ство б(ф), получим:

cos  ̂ б (ф) COS ф (¿ф =  COS о =  1 
- я

Отсюда, по формуле (IV. 13) =  оо, т. е. формула (IV. 13) 
в этом случае" дает лишь качественно правильный результат; она- 
тем точнее, чем меньше т].

градусы

Рис. IV . 10. Зависимость потенциальной 
энергии от угла вращения группы СНз 
в молекуле этана.

Рис. IV . 11. Зависимость потенциаль
ной энергии от угла вращения группы 
СНгС1 в молекуле дихлорэтана.

/Поворотно-изомерная теория гибкости макромолекул предпо
лагает, что в реальных молекулярных цепях на конусе вращения 
имеются один-два или больше минимумов с различными потен-, 
цпальными энергиями. Анализ с этих позиций формулы (IV. 13) 
показывает, что формула Тейлора относится к полимерам с сим
метричными привесками (полиэтилен, полиизобутилен), в которых 
потенциал внутреннего вращения симметричен относительно транс- 
положения (рис-.(IV. lO fи IV .8), т. е. ¿7(ф) == U (— ф).

Большинство "Полимеров винилового ряда (полистирол, поли- 
метилметакрилат и др.) имеют асимметричные боковые привески 

и их Я̂  характеризуются не только созф, но также и 81пф 
[ср. уравнение Тейлора (IV. 13), где sin ф не фигурирует].

Суммарная потенциальная энергия, если считать вращения во
круг соседних единичных связей независимыми, равна;

Z

^̂ (Ф1, Фу Z  ^(Ч’г) 
i—l

Это уравнение не учитывает ближних взаимодействий по цепи, 
которые играют существенную роль. Именно количественная пово
ротно-изомерная теория Волькенштейна {7, с. 169; 9, с. 267] учи
тывает взаимосвязь между вращением вокруг соседних связей и
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рассматривает макромолекулу как одномерную кооперативную 
систему.

¡Взаимосвязь двух понятий — внутреннего вращения и поворот
ной" изомерии— стала ясной в приложении ко многим низкомоле
кулярным веществам уже давно, особенно при использовании ме  ̂
тода инфракрасной спектроскопии [47]. Поворотная изомерия и 
заторможенность внутреннего вращения имеют одну и ту же при
чину — наличие потенциальных барьеров. На заторможенность вну
треннего вращения указывает также факт, что теплоемкость моле
кул, содержащих единичные С— С-связи, находится между значе
ниями, характерными для вращательных и колебательных степеней 
свободь^'

В простейщих случаях (не наблюдаемых в полимерах), если 
вращающаяся группа, например СНз в молекуле этана СНз— СНз, 
имеет симметрию вращения с осью третьего порядка (см. 
рис. IV. 7), то потенциальная энергия (см. рис. IV. 10) не ме
няется при замене ф на угол ф d ^ /зл и при замене ф на — ф [угол ф 
имеет отсчет от одного из мини1лумов / 7 ( ф ) ] .  На рис. IV. 10 пока
зано, что максимуму соответствует- затененная конформация групп 
СНз, а минимуму потенциальной энергии — скрещенная конформа
ция. Потенциальная кривая соответствует уравнению:

(ф) =  Y  ̂ м̂акс (1 — COS Зф)

Для этана СНз—СНз ^макс .13 кДж/моль, но при замене 
одного из атомов Н на СНз, С1, F или CN высота потенциаль
ного барьера увеличивается на 10— 30%, а для гексахлорэтана 
СС1з— СС1з t/мако =  42 кДж/моль. С увеличением длины по оси 
вращения высота, потенциального барьера понижается от 13 кДж/ 
/моль для СНз— СНз (длина С— С связи 0,154 нм) до 7,1 кДж/моль 
для СНз— SiHs (0,193 нм) и до 4 кДж/моль для 51Нз— SiHs 
(0,234 нм) и далее практически до нуля для СНз— С s  С— СРз 
(0,41 нм).

Если вращающиеся группы не имеют оси симметрии третьего 
порядка, то зависимость потенциальной энергии от угла ф описы
вается более сложно. На кривой потенциальной энергии имеются 
различные по глубине минимумы. Относительным минимумам 
потенциальной кривой соответствуют различные взаимные распо
ложения валентно не связанных атомов или групп, т. е. различные 
конформации звеньев и цепи в целом. Им соответствуют различ
ные потенциальные энергии в минимумах и, соответственно, раз
личные поворотные изомеры или ротамеры. Например, в уже рас
смотренном (гл, I) 1,2-дихлорэтане, кривая потенциальной энер
гии которого схематически изображена на рис. IV. 11, а структура 
представлена на рис. IV. 12, поворотные изомеры соответствуют 
скрещенным конформациям при ф, равном О, 120 и 240°. Транс- 
конформация при ф =  О, в которой атомы хлора удалены друг 
от друга на максимальное расстояние, имеет потенциальную энер
гию меньщую, чем свернутые (гош)-конформации при ф =  120 

и 240°,

0 5
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)еннее вращение — это процесс, состоящий из крутильных 
кОл-еШний внутри потенциальных минимумов с перескоками время 
от времени между поворотными изомерами.^Для молекулы этана 
с высотой барьера 13 кДж/моль частота перескоков равна при 
20 "̂ С примерно 10'° с“', что практически воспринимается как сво
бодное вращепие.\Равновесные свойства молекул (такие, как ди- 
польный момент, оТттическая активность, форма макромолекул 
и т. д.), представляют собой результат усреднения по всем пово
ротным изомерам. Отдельные молекулярные характеристики, про
являющиеся за время, меньшее времени жизни поворотных изоме

ров позволяют наблюдать поворот
ные изомеры и доказывать их су
ществование. Например, о поворот
ных изомерах можно судить по 
спектральным линиям, частоты ко
торых различны для различных по
воротных изомеров. Так, поворот- 
ные изомеры были в 1932 г. откры
ты с помощью спектров комбинаци- 
онного рассеяния. В настоящее вре
мя поворотные изомеры обнаружи
ваются как по спектрам комбина
ционного рассеяния света, так, осо
бенно, по инфракрасным спектрам 
поглощения.

Поворотно-изомерная модель 
гибкодепной макромолекулы была 
предложена Волькенштейном в 
1951 г^[7; 9].

■.^Дкс'периментальные доказатель-, 
ства существования поворотной изо

мерии в полимерах были даны в работах Волчека и Никитина *. 
Эти авторы наблюдали в поляризованном свете изменение интен
сивности инфракрасных полос поглощения, соответствующих раз
личным поворотным изомерам, в процессе растяжения полимеров. 
Явление объясняется сдвигом равновесия между поворотными изо
мерами при растяжении. При этом оказывается, что в растянутом 
полимере возрастает концентрация того изомера, который доми
нирует в невозмущенном полимере при низких температурах,,!

Далее [9, с. 177] более строго было доказано, что функции

распределения полимерных цепей при любых /г близки к функциям 
распределения для модели свободносочлененных сегментов, если 
определить число и длину сегментов в этой модели так, чтобы 

среднеквадратичное и максимальная Лмакс длины модели цепи 
совпадали с соответствующими вёличинами для реальных цепей.

1 tf>=i80 

П
С 1 ^ | / Н

н

Рис. IV . 12. Конформации моле
кулы дихлорэтана.

/  — конформация (вид сбоку), соответ
ствующая наибольшему максимуму по
тенциальной энергии (ф =  180°); 11—транс- 
коиформация, соответствующая наи
более глубокому минимуму гютенциаль- 
ной энергии (ф =  0), вид сверху); Ш —одна 
из двух гош-конформаций, соответствую
щая менее глубокому минимуму потен
циальной энергии (Ч>=120“ или Ф=240°).

* Вдлчек Б. 3. В  кн.: Карбоцепные соединения. М., Изд. АН  СССР, 1963, 
с, 260— 266; Волчек Б. 3., Никитин В. Н. Ж ТФ, 1958, т. 28, с. 1753— 1768.

136



Эти условия впервые были введены Куном. Согласно [7, с. 114],

функция распределения линейной макромолекулы по ■ h близка 
к ланжевеновой функции распределения для свободносочлененной 
цепи. Эта функция распределения будет рассмотрена в последую
щих разделах.

§ 4. ФУНКЦИЯ РАСПРЕДЕЛЕНИЯ РАЗМЕРОВ
ЛИНЕЙНОИ МАКРОМОЛЕКУЛЫ

Вернемся к аналитическому расчету функции распре
деления размеров гибкоцепной макромолекулы.

Пусть I —  длина сегмента; п — число сегментов в макромоле-

куле, причем п >  1; h — вектор, численное значение которого 
равно расстоянию между концами мак
ромолекулы.

Выберем систему координат (см. оис.
IV. 1) и, поместим один конец м акр^о-  
лекулы в точку О, закрепив его здесь, а 
другой оставим свободным. Рассмотрим 
проекцию вектора на оси координат.
Векторная величина характеризуется 
тремя числами, т. е. Тремя проекциями 
на оси X, У, Z. Остановимся на одной из 
проекций, а именно h^, учитывая, что 
макромолекула состоит из сегментов, 
длина которых одинакова, а направление 
их векторов самое различное.

Сфера, в которой ориентируется каж

дый вектор I, показана на рис. IV. 13.
Любое направление вектора характери
зуется двумя углами 0 и ср, и это любое 
направление равновероятно.

Выделим на сфере площадку ds, одна сторона которой лежит 
на дуге сечения, а другая перпендикулярна к ней. Естественно, что 
ds =  sin QdQd(f. Телесный угол численно равен соответствующей 
площадке на сфере с единичным радиусом. Поэтому в нашем слу
чае dQ =  ds/P =  sin QdQd(f. Полный телесный угол для всего

я 2я

Пространства соответствует всей сфере и равен Q =  ̂   ̂sin0rf0c?9 =

о о
=  4я. Вероятность того, что подвижный конец макромолекулы 
попадает именно в заданный телесный угол, очевидно, пропорцио

нальна dQ/4n. Среднее значение проекции сегмента 4  =  Ícos0 на
я 2я

S eos 0 sin 0 (¿0 ¿¿ф “  0 . 
о о

Рис. IV . 13. Сегмент макро

молекулы I в пространстве 
сферических координат.

ось X, очевидно, равно нулю:

Так как среднее значение проекции вектора /ж на ось X всегда
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равно нулю, то для расчета длины макромолекулы пользуются 
среднеквадратичным значением проекции сегмента на эту же ось, 
которое не равно нулю:

я  2я

Ц = -Í1.  ̂  ̂C0S2 е sin Ы  0йф = 4-/2 
О о

X  ■

Таким образом, среднеквадратичное значение сегмента равно 
Р/3, а в среднем каждый сегмент дает проекцию на ось X, рав

ную ±  //-\/3. Проекция hx будет складываться из отдельных вкла
дов сегментов. Переход от одного к другому (или каждый шаг) 
в среднем одинаков, причем каждый шаг дает вклад в величину 

К  на li's/s. Сегмент цепи дает в среднем для проекции на оси X

вклад //V 3 либо в положительном, либо в отрицательном направ
лении с одинаковой вероятностью W 7г. Пусть rii — число сег
ментов, дающих вклад в положительном, а Пг — в отрицательном 
направлении. Вероятность того, что макромолекула имеет rii и Пг 
сегментов, где ni-\-nz — n — число сегментов макромолекулы:

r ( « , . » d - ( | ) " ; ^ j  (IV . 14)

Эта вероятность — биноминальное распределение чисел tii 
и «2- Если вероятность какого-либо события обозначить р, а не
возможность этого события q, так что p-\-q— \, то вероятность 
появления искомого события т  раз при п повторных независимых 
испытаниях равна:

=  (IV . 15)

Это формула Бернулли, где Cjf =  —  сочетание из

п элементов по т . Для нашего случая р — q или р =  ^2 я q —  ‘/г, 
т. е. число вкладов равновероятно. Запишем вероятность полагая, 
что в формуле (IV. 15) rn — tii, а п — т  =  П2. Тогда формула 
(IV. 15) примет вид, совпадающий с видом формулы (IV. 14). 

Обозначим вклады в проекцию hx через s =  щ — п̂ . Тогда

проекция на ось X  равна: h x = - ^ s .  Задача сводится к тому,
V3

чтобы найти S. Зная вероятность s, найдем вероятность проекции 
hx- Используя формулу (IV. 14) и учитывая, что щ =  '/г (п -f- s) 
и «2 =  Vs (« — s) , получим:

Поскольку в макромолекуле п всегда велико, для дальнейшего 
расчета необходимо исключить из рассмотрения очень вытянутые 
конформации, вероятность которых мала. Для относительно свер
нутых конформаций 5<^п. .Следовательно,.и+  S и /г — s — боль-
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шие числа. Тогда, по формуле Стирлинга, можно заменить факто
риалы приближенными выражениями вида

=  ( IV .  17)

или после логарифмирования

1п я! =  «  1п «  — «  +  1п «  +  1п 2я

, « + 8 !  1,  , , ,  « + 5 П-\- 8 , 1, п + 3 . 1 , 0
--------- ^ + - ^ 1 п - 2 -  +  у1п2я

, 4 — 8 \ 1 ,  — 5 п — 8 . I , п — 5 \ '

Преобразуем формулу (IV. 16), прологарифмировав обе части 
уравнения. Применяя формулу Стирлинга, найдем:

1п Ш («, 5) =  /г 1п -^ +  1п «! — 1п ! — 1п ■"--̂ - 1  =

, п-\- в , п + 8 п — 3 , п — 5 ,
—  — я 1п 2 +  и 1п « ----- 3 --  Ш ---...... ......■ Ш -

2 2 ‘

+  у (—2й +  я +  S +  я — S) +  J  ̂ 1п я -  1п ” 1п 2я  ̂==

, „ , Я , Л + 5  5 , Я  +  5 П , п-— 8 ,
=  — Я1п2 +  п1пп+у1п — 2 ----- 1п — 2 --------- у  1п — g-----Н

, Я , Я  — S . 1 / ,  . я  +  s .. n ~ - s  
+ + --- 1 п - ^- 1 п 2 л ]

В подавляющем число случаев отношение а  — s/n <С 1 и по
этому возможно упрощение. Воспользуемся формулой разложения 
в ряд Маклорена, ограничившись да.умя первымй членами разло
жения вследствие малости а:

Отсюда:

1п (1 ± а)== ± а - у а 2 ±

, n +  S , 
1п — =  1п

1п

| - ( l + - j - ) - l n « - l n 2 + i - - l - ( i )  +  . . .

■ После подстановки написанных выражений в уравнение 
(IV. 16), получим

ln W (n ,8 )^h n - i- - - ^ '
2 пл 2я 

ИЛИ

2 Л'Л
W

где 5 принимает как положительные, так и отрицатмьные зыаче^ 

ния. При изменении проекции сегмента от -|-//л/Здо — //У з  
(сегмент может иметь только эти два состояния) индекс «
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изменяется на две единицы. Это видно из следующего; 5=Пх— п ,̂ а 
п =  П1 -\- «2- Поэтому при увеличении на единицу П2 уменьшает
ся на единицу, а з  — увеличивается на две единицы, т. е. 5 пробе
гает значения... 5 — 2, 5, 5 +  2, 5 +  4..., которые соответствуют раз
личным состояниям макромолекулы.

Рис. IV . 14. Кривая распреде

ления проекции вектора А на 
одну из осей координат (нор
мальный закон распределения).

Рис. IV . 15. Кривая распределения 
абсолютного значения расстоя
ния между концами макромоле
кулы.

Проекция h x ~ 3, где з принимает различные состояния:

®й> ^k+2 • ■ ■

Если обозначить Ьз =  k ~  i, а As — число состояний между 
S =  fe и S t, то ÓS =  2As.

Так как hx =  slj's/S, то d h x ~ ~ ^ b s  =  2 - ~ h .s . Следователь

но, Аз — {л/312Í) dhx и после замены в уравнении (IV. 18) получим

/  2 V/“ V3 f  3hl\

или

где

Р (К) (-  ^'^1) (IV . 19)

(IV . 20)

Выражение (IV. 19) называют нормальным законом распреде
ления (рис. IV. 14), оно введено впервые Гауссом при анализе тео
рии ошибок. Условие нормировки выполняется:

' +90 Н-оо

 ̂ —оо  ̂ — ОО

Аналогичные нормальные законы распределения получаются и 
Для проекций ку и Эти законы распределения в силу условия 
з/п <С 1 оказываются выполнимыми при конформациях цепей с 
длиной, не превышающей одну треть предельно вытянутого состоя-
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иия, т. е. необходимо, чтобы hx, hy или hz <  7з Ямако. (Область 
растяжений до 7з Ямако называют гауссовой). Так как распределе
ние вероятностей по трем осям координат независимы, то согласно 
теореме умножения общая функция распределения в гауссовом 
приближении имеет следующий вид;

р (А) dh =  p (hx, hy, hz) dhx dhy dhz =

=  ^  [- ( 4  + dhy dh^ (IV. 21)

Как видно, плотность вероятности максимальна при h {hx, hy, 
hz) =  О, когда концы цепи совмещены. Но это не значит, что наи
вероятнейшая длина цепи равна нулю. Вероятность того, что аб
солютная длина цепи находится в интервале от h до ,h + dh про
порциональна объему сферического слря АяЬЫк. Следовательно, 
функция распределения по абсолютным длинам имеет вид;

ьз ^
р(/г)й/г =  4я-^ехр(-62А2)Л2^й (IV. 22)

Это распределение по абсолютным длинам макромолекулы по
казано на рис. IV. 15 в виде кривой распределения. Наивероятней
шее, среднее и среднее значение квадрата к соответственно равны

» . - l - ( f ) ' S ;  «■ - ¿г - » '-  (IV.23)

где п — число сегментов в цепи, а I — длина сегмента. Результат 

для совпадает с полученным в § 2 этой главы.

§ 5. УРАВНЕНИЕ СОСТОЯНИЯ ЛИНЕИНОЙ МАКРОМОЛЕКУЛЫ

Рассмотрим поведение р а с т я н у т о й макромолеку

лы, концы которой закреплены (рис. IV. 16), т. е. /г =  const (для 
газа это соответствует условию К ■= const).

Макромолекула находится в среде (газ, жидкость) с заданной 
температурой (система в термостате). Как и ранее мы обсуждаем 
модель со свободносочлененными сегментами, где п и / — число и 
длина сегментов в модели макромолекулы. Так как п велико, то и 
число степеней свободы у макромолекулы велико. Поэтому к этой 
системе применимы уравнения статистической термодинамики без 
поправок на малость системы.

Для системы в термостате применимо распределение Гиббса*
F -Н{Х)-\

dW (X) =  р (J )  dX  =  ехр
кТ

dX  (IV . 24)

* Напомним (см. [12]), что в распределении Гиббса может фигурировать 
любая свободная энергия —  и Гельмгольца Р  и Гиббса О (термодинамический 
потенциал). Выбор энергий Гельмгольца или Гиббса обусловлен лишь заданием 
«естественных» внешних параметров. Если последние суть Г и У, то используют

О используют при Г  и р. В нашем случае длина эквивалентна объему, а рас- 
тягиваюш,ее напряжение давлению. —  Прим. ред.
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где ¿157 (X) — вероятность того, что состояние системы' принимает 
значения, находящиеся в фазовом объеме между X и X с1Х - , X  
совокупность координат и импульсов системы; Р — энергия Гельм-- 
гольца системы (в нашем случае макромолекулы); Я  — гамильто
ниан или полная энергия системы, состоящая из кинетической и 
потенциальной энергий. Энергия Гельмгольца для газа, есть функ
ция объема и температуры: Р = 1̂ Р{У ,Т ). В рассматриваемом слу-

->■ -> 
чае роль V играет Н, поэтому Р =  Р{к,Т ), Ее 
находят из формулы

Р =  ~ Ш

где Z  — статистический интеграл, равный:

2 =  ^ехр(-Я/^Г)ЙХ

Вектор к определяется тремя числами ку,

к̂ . Вероятность того, что конец вектора к на-

ходится в объеме пространства йк — 
равна:

Рис. IV . 16. Линей
ная макромолеку
ла в растяжении 
с закрепленными 
концами

(Л=сопз1).

dW {К) =  {кх, ку, кг) =  р {кх, ку, кг) йкх йку йкг =

■ Р - Н { Х )
ехр

->
Л

кТ
(IX

Смысл этого интеграла заключается в том, 
что подсчитывается относительная доля всех воз
можных конформаций макромолекулы, которые

соответствуют данному вектору к— ^  /¿, конец которого находится 
в' бесконечно малом .объеме йк̂ йкуйк̂  в данном месте простран
ства. Отсюда плотность вероятности в данной точке пространства 
равна:

р (А) =  р (кх, кг) — 11т 
Ак->0

1

-> •> 
Н + А к

Ккх АЛг/ Акг
ехр

к

Р - Н  (X) 

кТ
йХ

В предыдущем разделе р(й) было найдено другим способом — 
по уравнению (IV. 21). Если растянутая макромолекула закрепле
на, как показано на рис. IV. 16, то на точки закрепления вследст
вие теплового движения и перехода от одних конформаций к дру
гим будут действовать различные (по величине и направлению) 
мгновенные силы., стремящиеся в целом стянуть концы макромоле
кулы (аналогично тому, как действуют на стенку сосуда удары 
молекул газа, летящих с различной скоростью и направлением, но 
в целом приводящие к возникновению нормальной силы или дав
ления газа). В результате на концах макромолекулы действуют 
средние значения упругих сил, лежащих на прямой, соединяющей

442



оба конца, и стремящихся стянут^ эти концы. Так как концы

закреплены, то на них возникают реакции, т. е. внешние силы /?, 
направленные противоположно упругим силам макромолекулы.

Таким образом, вектора р я h колинеарны.
Учитывая, что F — U — TS и 6Q =  TdS =  dU  ^  бЛ, где бЛ —

работа системы против внешних сил, а р  — внешняя сила и поэто

му бЛ == ~pdh, или, вследствие колинеарности, бЛ =  —pdh. В ре
зультате:

dF =  - S d T  +  pdh  

Следовательно, р можно найти, зная Fi

(IV . 25)
т

Найдем выражения для F. Во-первых, учтем, что для модели 
свободносочлененных сегментов считайся U =  const. Во-вторых, и 
для реальных мадромолекул, как это следует из гл.- П1, внутрен
няя энергия практически не изменяется при растяжении, то есть 
dU =  0. Для расчета энтропии применим формулу Больцмана;

S =  k \п N {h)

где k — постоянная Больцмана; N {h) — термодинамическая ве
роятность или число способов, которым может быть реализовано

данное состояние h. Математическая и термодинамическая вероят
ности связаны посредством выражения;

N (h) =  ср  (А)

где с — постоянная, зависящая от типа и природы рассматривае
мой системы. Отсюда следует, что;

5 =  А In р (А) -Ь й In с 

F{h) =  U-kT\np ( f i ) ~kT\nc  

Учитывая теперь уравнения (IV.21) и (IV .25), где +

— находим;

Ig Р (Л) =  In — 62/j2

Полученное уравнение — это уравнение состояния макромоле
кулы в том же приближении, в котором уравнение Клапейрона — 
Клаузиуса является уравнением состояния идеального газа

где JV — число молекул в объеме газа V. Пропорциональность силы 
абсолютной температуре характерная для макромолекул свиде-
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тельствует об энтропийной природе упругости в обоих случаях, в 
полном согласии с результатами гл. III.

С учетом, что длина выпрямленной макромолекулы равна 
“  Ямакс, уравнение (IV, 26) можно записать и так:

( IV .2 7 )
f' м̂акс

Из уравнения (IV. 27) следует, что растягивающая макромоле
кулу сила пропорциональна расстоянию между концами; она тем 
меньше, чем больше контурная длина макромолекулы, равная 
Ямакс, или же пропорциональная ей величина — молекулярная мас
са М. При заданной молекулярной массе для гибкоцепных поли
меров сила больше, чем для жесткоцепных, так как длина сегмен
та у первых меньше, чем у вторых.

В заключение надо сказать о пределах применимости уравне
ния состояния (IV. 27). Так как функция распределения ограни
чена значениями /г <  ( й м а к с / З ) , то и уравнение (IV. 27) применимо 
в этих границах, т. е. в гауссовой области деформации. Растяже
ния при h >  ( й м а к с / З )  считаются большими, и уравнение состояния. 
макромолекулы выводится, другими методами.

Как и ранее, рассмотрим растянутую за концы макромолекулу, 
но теперь к незакрепленным концам приложим р а с т я г и в а ю 

щие  силы р =  const. Концы макромолекулы не закреплены и по
этому все время совершают малые беспорядочные тепловые дви
жения около некоторых средних положений, расстояние между ко-

торыми h. Таким образом, в этом мысленном опыте независимым

параметром является р, а не h. Следовательно, для анализа со
стояния такой макромолекулы применим термодинамический по

тенциал Гиббса, являющийся функцией р и Г

G ^ ,  Т ) ^ и - T S - ' p %  =  F{h, Т )-^р%  ( I V . 2 8 )

где

^~h =  pxhx +  pyhy +  pzhz

—ph — потенциальная энергия макромолекулы в механическом 
поле сил. Элементарная работа системы против внешних сил 
равна

Ь А ~  — pdh  — — рх dhx —  ру dhy —  рг dhz 

поэтому, учитывая, что dU =  TdS — бЛ, получим;

dG =  - S  d T - h x  dpx — hy dpy -  hzdpz =  — S dT - h d p

Следовательно,
, дО , dG . dG . . . .  .
hx "ч  _— t hu —  J hz —  “'u _—  ( IV *  2 9 )

dp x ’ ^ dpy ’ ^  dpz

Если H  (X) — гамильтониан макромолекулы в отсутствие поля 
механических сил, то в его присутствии полная энергия макромо«-..,
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лекулы— { Я (Х )— рк}. Поэтому в распределение Гиббса (IV. 24) 
необходимо подставить эту величину и заменить Р  на О:

dW (X) =  ехр
G - H { X )  + p h  

kT
dX

По условию нормировки по' всему фазовому пространству;

^ d W  (Х) =  ехр [GlkT) ^ехр  

Следовательно,

dX =  \

G =  -kT \ nZ  

где Z — статистическийл(штеграл;

2(р, 7’) = J ехр
я (X) -  p h

kT
dX

Расчет статистического интеграла Z произведем для модели 
цепи из свободносочлененных сегментов (п, /). Внутренняя потен
циальная энергия и  =  const (сегменты свободно вращаются) для 
всех конформаций. Вынося за знак интеграла содержащуюся в 
Н{Х) потенциальную энергию в виде члена ехр (— С///гГ) и проин
тегрировав по всем импульсам, получим

ехр

->->
ph
kT

da

где (О — фазовое пространство координат.

Для г-го сегмента и элемент объема фазового пространства ко
ординат равен (¿сог = /^з1п 04Й?9гС?ф| (см. рис. IV. 13). Поскольку

-> 
h = ^  p h  =  pl ^ c o s (  

i= i í= i

где суммирование автоматически учитывает, что сегменты в моде
ли цепи сочленены друг с другом и все они одинаковы, получим:

Z (р, Т) =  ^ ^ ехр (  ^ )  sin 01 dSi d(fi . . ,  sin 0„ ¿0„^ф„ ~

■ci-r2rt
2% я

^ ¿Ф ^ exp s‘4 6 de

-O o

Термодинамический потенциал макромолекулы равен;

G =  - k T I п Z = - k T l п  (4 ^1 ^ '^С )  -  n k7 :1п ( з Ь  - ^ /

Направим векторы р, к вдоль одной из осей координат, тогда

Рх =  Р, =  =  Лд:==А, Ьу =  к2 =  0

3G р1 kT\

( # ) (IV . 30)
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или
.  кТ ,

(IV . 31)

где Ь — функция Ланжевена, а — обратная ей функция. Учи
тывая, что контурная длина макромолекулы /гмакс =  п1, получим:

А- кТ

\ Лмакс /
( IV . 32)

Это уравнение состояния макромолекулы во всей области ее 
растяжения. При /г =  О р =  0; при /г =  Лмакс р  =  оо. На рис. IV. 17

приведена характерная кривая, соот
ветствующая уравнению (IV. 32). Ли
нейный участок кривой практически 
занимает одну третью часть области 
растяжения, в которой Н/кмакс ИЗМе-

няется от О до 1. Уравнение, соответ
ствующее линейному участку, можно 
получить, если разложить в ряд Ь{х) 
и ограничиться первым членом:

1
45

t̂  +
945

Следовательно:

Рис. IV . 17. Кривая деформа
ции макромолекулы, выражаю
щая зависимость между рас
тягивающей силой и относи
тельным расстоянием между 
концами макромолекулы.

( # ) “ ЗкТ

ЪкТ

I
(IV . 33)

В дальнейшем при рассмотрении 
деформации молекулярной сетки (ре

зины) растяжения цепей сетки будут рассматривать в этом линей
ном приближении.

§ 6. КЛАССИЧЕСКАЯ ТЕОРИЯ
ВЫСОКОЙ ЭЛАСТИЧНОСТИ ПОЛИМЕРНЫХ СЕТОК

Классическую теорию равновесной деформации моле
кулярной сетки впервые предложил Кун*; наиболее полное разви
тие она получила в работах Трелоара [48].

Бездефектной пространственной сеткой считается та, которая 
получается при поперечном сшивании линейного полимера с очень, 
большой молекулярной массой, так что дефектами сетки в виде 
концов макромолекз^л, не входящих в сетку, можно пренебречь. 
По'перечные химические связи образуют узлы сетки. От каждого 
узла в сетке резины отходят четыре цепи. Отрезки макромолекул

* Кикп Г  КоП. г., 1936, В(1. 76, 5. 258-27},
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между узлами мы выше называли цепями сетки; число цепей сет
ки в два раза больше, чем узлов сетки.

В классической теории высокой эластичности вводятся следую
щие предположения:

энтропия сетки равна сумме энтропий отдельных цепей; 
все цепи сетки имеют одинаковую контурную длину, которая 

значительно превышает длину сегмента;
распределение расстояний между концами цепей сетки (или 

узлов сетки) в недеформированном состоянии подчиняется, нор
мальному закону распределения (см. § 4); 

сетка несжимаема, т. объем V =  const;
при деформации сетки'стрименим принцип геометрического по

добия (цепи сетки деформируются прдобно всему образцу — аф,- 
финная деформация цепей)'.

Рассмотрим деформацию в трех направлениях образца сеточ
ного полимера в виде кубика объемом 1 см^ (см. рис. III. 4, 
стр. 113). Растягивающие (или стягивающие) сильь приложенные 
к граням кубика, есть условные напряжения ри pz, рз, а грани пря
моугольного параллелепипеда, который образуется из куба в ре
зультате деформации, численно равны кратностям Xi, Яг, Из 
условия несжимаемости следует, что объем кубика в 1 см^ при де
формации не меняется, следовательно:

■ Я1Я2Яз =  1 (IV.34)

Истинные напряжения а, =  Pi/Si или ai = X ip i, поэтому:

ai — Xipr, 02 =  ^2P2; аз =  Хфз (IV. 35)

Из условия несжимаемости (IV. 34) следует, что из трех пере
менных независимых только две; например Яз можно считать 
функцией Я1 и Яг! '

3̂ =  / (^ь =  "j"!—А1 Л/2

Различные значения Я] и Яг могут быть достигнуты только 
тогда, когда напряжения а\, Ог, Оз не равны друг другу. Действи- 
т:ельно, если cti =  сгг =  о̂ з. то и Я1 =  Яг =  Яз =  1 [по условию 
( IV .34)], т. е. деформация отсутствует. Для деформации необхо
димо, чтобы 1011 >  1 ог 1 ^  I (Тз I ,

Если рассмотреть деформацию отдельной цепи сетки, то из 
принципа геометрического подобия следует

— ку =  Х2 у̂', —

где hx, hy, hz проекции вектора h до деформации, а Н'х, Ну, h'z 
проекции того же вектора после деформации образца.

В куске макросетчатого полимера имеется набор цепей с раз-

личными значениями вектора h. Из второго и третьего предполо
жений следует, что число цепей, в недеформированном состоянии

с значением вектора /г, находящегося в элементарном объеме
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равно с учетом нормального закона распределения

йМ =  Мр {кх, ку, кг) йкх йку й к г = Ы - ^  ехр ( -  Ь^№) ёк^ йку йкг ( IV .36)
Я/2

где Л/ — число цепей сетки в 1 см®.

Энтропия отдельной цепи равна «о =  Со — где 1г +

+  йу + Лг. Энтропия I см® недеформированной сетки по первому 
предположению равна

5о  ̂5о йМ =

■̂ ■̂ ыакс

=  ^ ^ ^ [Со — кЬ'̂  (л;2 +  г/̂  +  2|2)] ехр [— 6  ̂{х^ +  +  г^)] йх йу йг

~^макс

где X, у, г — переменные интегрирования, имеющие смысл кх,
ку, кг.

Для расчета интегралов из-за резкого убывания экспоненты 
пределы интегрирования можно взять от — оо до + °°  в каждом 
из трех интегралов вида:

5 e x p (- 6 V ) r fx  =  ^ ;  J ехр (-62^2 ) =

—  СЮ — 00

J J J ехр [~  62 +  ^2)] d x d y d z = ^ . : ^  =  ~

Отсюда:

Энтропия отдельной деформированной цепи равна S =  Co —
— (к') 2, где (кУ  =  (к'х)̂  +  (ку)  ̂+  (k'^f, следовательно, S =  Со —

—  kb^ {К\1̂ х 4" +  ЯзАж)-
Энтропия 1 см^ в деформированном состоянии:

5 =  J Srfyv =  iV {со-  |(Я? + + ^2)}

Разность энтропий в деформированном и недеформированном 
состояниях;

S~S^==-^Nk{x\ + %l + % l-b)

Равновесная изотермическая деформация характеризуется ра
ботой W, которая, согласно уравнению (III. 13), равна dW  =  — бЛ. 
Поскольку член dU  в нашем случае идеальной резины равен нулю, 
то из первого начала термодинамики бЛ =  TdS. Поэтому

117 =  -   ̂бЛ =  -  Г  ̂dS =  -  Г (S -  So)
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=  +  +  (1У.37)

где =  ЫкТ.
Итак, мы получили выражение для высокоэластического потен

циала резины.
Учитывая теперь, что

=  — бЛ =  Рх ЙЛ) + р2 й%2 + Рз ¿Яз

а также и условие несл^и^аемости, из которого следует Яз =  ЯГ’Яа"* 
и

d l ,  =  - J ^ - J h ^ = . - h . d X г ~ ^ d h ,  

получим: \

С1̂  (Я ь  Яг) =  (^Р1 -  Р з )  ¿ Я , -Ь (р 2  -  ^  Р з )  d X 2

С другой стороны, так как Я1 и Яг — независимые перемен
ные, то:

, dW  (Я1, Я^) =

ИЛЙ

Сопоставляя оба выражения, получим тождества: 

3̂ = _  5«?'. = Яз ,  _  а г
%2

При этом обязательно учитывается при расчете частных про
изводных, что Яз =  (Я1Я2)"'. Переходя теперь к напряжениям 
СТ{ =  %грг, находим:

.. аг(ЯьЯ2) . ^ ^ , аг (я ,, Яг) ,
СТ1 —аз =  Я1------- , 02—03 —Аг'--- -----  (lV.de)

Если известен высокоэластический потенциал, то из (IV. 38) 
можно найти законы деформации. Учитывая формулу (IV. 37) и 
условие несжимаемости Я1Я2Я3 =  1, находим:

Г (Я 1, Я2) =  -^/?Гя? + я2 + ^ - 3 ^  (1У.39)
2 V . )

д%у V ^1^1) V ^1^1)

Выясним смысл напряжения 03. Для этого рассмотрим случай, 
когда СГ1 =  02 =  (Тз. Из уравнений (IV. 38) следует, что записанные 
здесь выражения обращаются в нуль. Учитывая, что Я1Я2Я з = 1, 
получим

^3 „ , 3̂
' Я1 ’ " Яз

или Яз/Я?=1, Яз/Я1=1,т. е. Яз =  Я2 =  Я1 =  Ь Это значит, что обра
зец не изменяет своего объема под действием всестороннего сжатия
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(или растяжения). Таким образом, под аз следует понимать неко
торое гидростатическое давление аз =  р. Для четкого уяснения фи^ 
зического смысла, надо из трех напряжений в качестве оз выбрать 
наименьшее по абсолютной величине.

Перепишем уравнение (IV. 38) в следующей форме:

_ , dW(Xi,  Яг) , .... _ ,  5 Г ( Я ь Я 2 )  , ..
01 =  Я]----------- h Р, 02 =  Яг--- ------- р (IV . 40)

Так как условие несжимаемости уже учтено в выражении для 
высокоэластического потенциала, то вместо (IV. 38) можно запи
сать эквивалентные выражения

dW (Я], Яо, Яз) — р 1 dXi -|- р2 ¿Яг 4" Рз ¿Яз =  ¿Я] -1— ¿Яг -f- ¿Яз
Ai А2 Аз

которые приводят к следующей записи

_  , а Г ( Я , ,  Яг, Яз) . _ ,  Й Г  (Я ь  Яг, .^з) .
СУ, -  ж ,---------- ’  --------- aл¡---- '

_ ,  <51F (Я „  Яг. Яз)

=  ---- 5Я¡----

Итак, в результате проведенных преобразований получаем 

_ _ , dW , dW _ , dW , dW

или в компактном и более общем виде

^  .. >■■), -  у .  Ц  ( ,v .« )

где t — 1, 2, 3, а а,, Oj — истинные напряжения; при этом в выра
жении для W все %1, %2, кз считаются независимыми переменными 
и в соответствии с этим берутся частные производные. Для уравне
ний (IV. 38) потенциал берется в форме (IV. 39), а для уравнений 
(IV .41) или (IV .4 2 )— в форме (IV .37). Конечные выражения 
получаются одни и те же.

Учитывая выражение для потенциала (IV. 37), вместо уравне
ний (IV. 41) получим;

0 I - 0 з  =  ^ ? ( я f - я 2 ) ;  „ 2 _ 0 : з  =  ^ ? ( я | - я 2 )  ( IV . 43)

Рассмотрим частный случай — одноосное растяжение — сжатие 
в направлении оси 1. Растягивающее или сжимающее напряжение 
G =  Oi; 02 =  аз =  0. Кратность растяжения Х = Я ь  а из условия 
несжимаемости следует: Я,2 =  Яз =

Производим подстановку в уравнения (IV. 43):

0  =  / ? ( я 2 - Я - ' )  ( IV . 44)

Если X 1, то в выражении X =  1 +  е относительное удлинение 
е (или деформация) — очень маЛая величина. Делая подстановку 
и отбрасывая члены высшего порядка, как исчезающе малые, по
лучаем:

0 =  £е =  £ ( Я-1 )  (IV. 45)
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где модуль Е =  ЗЯ. При малых деформациях уравнение (IV. 44) 
переходит в формулу, напоминающую закон Гука для твердых 
тел. Другие частные случаи деформации будут рассмотрены позже 
при сравнении теории с экспериментом.

§ 7. ТЕОРИЯ ВЫСОКОЙ ЭЛАСТИЧНОСТИ 
С УЧЕТОМ МЕХАНИЧЕСКОГО ПОЛЯ НАПРЯЖЕНИЙ

Обилие различных допущений в классической теории 
сеток всегда было неубедительным. Кроме того, эта теория прене
брегает межмолекулярными взаимодействиями (передача сил) и 
поэтому более применима к деформации набухших резин, чем 
ненабухших. Предложенная Бартеневым и Хазановичем * теория 
высокоэластичности исходит из представлений о механическом 
поле напряжений, в котором ориентируются сегменты цепей. Эта 
теория позволяет получить закон произвольной деформации, по
скольку она обобщается на любой вид деформации.

Предположение о статистической независимости цепей, лежа
щее в основе классической теории высокоэластичности, эквива
лентно предположению: средняя сила натяжения цепи сетки такая 
же, что и у изолированной цепи, концы которой закреплены в сред
них положениях узлов, а действие внешних сил передается на цепи 
сетки только через узлы. Первое предположение — о силе натяже
ния — приближенно верно и в сетке взаимодействующих цепей. 
Второе предположение — о передаче сил — очевидно, неверно.

Примем для цепей модель свободносочлененных сегментов. Тот 
факт, что средние положения концов цепи в сетке разделены не
которым расстоянием, можно рассматривать как результат нало
жения некоторого механического поля натяжений, ориентирующего

сегменты. Припишем каждому сегменту механический момент т  ■— 
вектор, имеющий направление сегмента и пропорциональный по

величине его объему. Пронумеруем все цепи в сетке. Пусть п  — 
напряженность механического поля, ориентирующего сегменты 
¿-й цепи, в результате чего средние положения концов цепи соеди-

иены вектором Н{ (векторы Тг, hi колинеарны). Иными словами,

потенциальная энергия сегмента в поле тг будет {— т п ) , а распре
деление ¿-й цепи по углам имеет вид:

Р; =  С ехр'(тт ./АГ) (IV. 46)

где С — нормировочный множитель. С другой стороны, для свобод
носочлененной цепи известно распределение Куна — Грюна:

p¿ =  Cexp(F¡v) (IV. 47)

* Бартенев Г. М., Хазановт Т. Н. Высокомо.ч. соед.,, 1960, т, 2, №  1, с. 20—

28.
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Здесь Уг — вектор, колинеарный /г* а, следовательно, и т,, при

чем =  где 11 — относительное растяжение цепи, т. е. 

Ы, деленное на длину максимально вытянутой цепи /гмакс; :
*> ->•

обратная функция Ланжевена; у =  т1т  — единичный вектор на
правления сегмента.

Из соображений, приведенных в работе Хазановича *, следует, 
что распределение Куна — Грюна (IV. 47) справедливо не только 
для изолированной цепи, но и для цепи в сетке взаимодействующих 
цепей. П о э т о м у  ( IV .46) и (IV. 47 )— одно и то же распределение.

Следовательно, тхг — kTYiV или

^  АТ ->
г = - ^ 7 ,  (IV . 48)

Введем среднее по сетке (абсолютное) значение проекции ме
ханического поля натяжений на ось X

¿ = 1
->

где N — число цепей в сетке; — проекция т, на ось X. Аналогич
но определяются \ху\ я [тг]. Натяжения цепей приводят к возник
новению особых сеточных напряжений Хи, зависящих от |тзс|, ]ху\, 
|тг1, где к — I, 2, 3.
Следовательно:

(1^ .49 )

Сеточные напряжения стремятся уменьшить объем образца и 
имеют одинаковый знак. Согласно основным представлениям-о 
природе высокоэластичности макросетчатых .полимеров, главные 
истинные напряжения получаются из ть Тг, Тз исключением из них 
гидростатического давления:

=  (* =  1>2) (IV . 50)

Обращая функции (IV .49), получим

|т̂ 1 =  /^(ть Тг, Тз) (1У.Й1)

Аналогичные операции проводят и для двух других осей.
Приведенные рассуждения, по сути дела, необходимы только 

для терминологии, наличие которой позволяет сформулировать 
гипотезы для вывода закона о деформации. Гипотезы эти будут 
касаться вида функций (IV. 51).

В тех случаях, когда действие, внешних сил передается через 
непосредственное взаимодействие цепей (а не узлов, как это счи
тается в классической теории), естественно предположить, что

* Хазановт Т. Н. Ж ТФ, 1958, т. 28, с. 1441— 1443.
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механическое поле, ориентирующее сегменты, пропорционально 
истинному напряжению, т. е.:

1% 1=^11 1т£,| =  Т2; |Тг| =  гз (IV. 52)

В настоящем разделе мы ограничимся деформациями, отно
сительно малыми по сравнению с предельной. Так как предель
ные деформации, например при растяжении составляют 500 — 
1000%, то «малыми» де^юрмациями являются растяжения на 
50— 100%- При малых — по Сравнению с предельной — деформа
циях среднее относительное растяжение цепи остается малой вели
чиной и можно положить, что 7 ^ = 3 / ,  (см. § 5). Тогда, учитывая 
формулу (IV. 48), получим

\гА =  ~-йх\ ,(IV.53)

где
N 

¿ — I

Аналогично этому получим выражения для других осей, где 
их, г̂у, Ьг — компоненты вектора относительного растяженйя цепи,

т. е. вектора колинеа|)ного йг и имеющего значение Можно при
нять, что сила натяжения взаимодействующих цепей не отличается 
от силы натяжения невзаимодействующих. Поэтому средние поло
жения узлов в сетке взаимодействующих цепей меняются при 
деформации так же, как и в сетке невзаимодействующих, Для по
следней Джемс показал, что в гауссовой сетке («малые» /,) спра
ведлив принцип геометрического подобия, по которому tix =  lltoix; 
t̂ y =  кг =  (индскс «О» ОТНОСИТСЯ К недеформирован-
ному состоянию). На основании этого принципа

|т;,| =  0 1 ;  \%у\ = Я'Х2, |Тг1 =  О з  (IV. 54)

где

=  (IV. 55)

Здесь учтено, что в силу изотропии недеформированного состоя

ния /ох =  =  Ьг =  ?о/2, где ?о — среднее значение относитель
ного растяжения цепей в недеформированном состоянии.

Принимая гипотезу в виде уравнений (IV. 52), из (IV. 50) и 
(IV. 54) получим для «малых» высокоэластических деформаций:

(^= 1 .2 ) (IV. 56)

Эти уравнения соответствуют высокоэластическому потенциалу 
вида

Г  =  ̂ ?'(Я1-ЬЯ2 + Яз— 3) (IV. 57)

Если в образце в виде кубика (1 см®) имеется N цепей сетки, 
то сечение, перпендикулярное оси координат, равное 1 см^, пере
секает цепей. Согласно основному предположению, результи
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рующая сила натяжения, действующая в таком сечении, равна 
силе натяжения отдельной цепи, умноженной на Л/'"/* (что и отра
жает в наиболее явной форме одноцепочечное приближение). 
Поэтому 0̂ =  const и постоянная R''-'N"^k

Потенциал (IV. 57) является однопараметрическим, так как 
содержит одну материальную постоянную. Предложен (см. сноску 
на стр. 151) также двухпараметрический потенциал и показано, 
что он применим до 200—^300% растяжения; сравнение с экспери
ментом показывает,'что потенциал (IV. 57) лучше соответствует 
макросетчатым полимерам, чем потенциал (IV. 37) классической, 
теории. Однако для набухших макросетчатых полимеров положе
ние меняется. Растворитель уменьшает взаимодействие между це
пями, и для предельно набухших полимеров справедлива теория 
невзаимодействующих цепей. Эксперимент, действительно, под
тверждает, что к набухшим резинам классическая теория приме
нима лучше, чем .к ненабухшим.

§ 8. СРАВНЕНИЕ ТЕОРИЙ ВЫСОКОЭЛАСТИЧНОСТИ
С ЭКСПЕРИМЕНТОМ

Для создания методов расчета основных параметров 
резино-технических изделий необходим такой вид выражения для 
высокоэластического потенциала, который наиболее точно описал 
бы деформационное поведение высокоэластических материалов, при 
различных видах напряженного состояния. До сих пор наибольшее 
распространение получил высокоэластический потенциал классиче
ской теории высокой эластичности полимерных сеток.

Бартенев и Хазанович (см. сноску на стр. 151) сравнили раз
личные однопараметрические уравнения (уравнения классической 
статистической теории высокоэластичности, уравнения Бартенева — 
Хазановича и др.) с экспериментальными данными: по одноосному 
растяжению; по одноосному и симметричному двухосному растя
жению; по одноосному растяжению; чистому и смешанному сдвигу. 
Это сравнение показало, что деформационное поведение микросет
чатых каучукоподобных полимеров лучше других однопараметриче
ских формул, содержащих одну материальную константу, описы
вает однопараметрическое уравнение Бартенева — Хазановича.

Сравнение * соответствия экспериментальных данных различ
ных авторов по одноосному растяжению ненаполненных резин раз
личным одно- и двухпараметрическим уравнениям показало, что 
из однопараметрических уравнений, удовлетворительно описываю
щих деформации до 100% растяжения, наиболее применимо урав
нение Бартенева — Хазановича. Все же двухпараметрические урав
нения хорошо описывают деформационное поведение ненаполнен
ных резин вплоть до их разрыва. Была изучена ** деформация

* Бартенев Г. М., Вишницкая Л. А. Высокомол. соед., 1962, т. 4, с. 1324—

1332.
** Бартенев Г. М., Никифоров В. П. Механика полимеров, 1971; №  5, 

с. 840— 845; 1971, №  5, с, 953; 1972, №  2, с. 363— 366,
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некоторых макросетчатых каучукоподобных полимеров при раз
личных видах напряженного состояния в условиях, близких 
к равновесным. Исследовали ненаполненные резины из каучуков 
как со слабым' межмолекулярным взаимодействием (натуральный 
каучук НК и метилстирольиый СКМС-10), так и сильным меж- 
молекулярным взаимодейств1|ем (полярные каучуки — бутадиен- 
нитрильные СКН-18 и СКН-4и) при одноосном растяжении, сим
метричном и несимметричном двухосном растяжениях, чистом и 
смешанном сдвиге.

Все опыты проводились' в режиме практически равновесной 
деформации при 20 ®С, на крестовидном образце. В связи с прове
дением эксперимента на различных (по времени изготовления) 
образцах большое внимание уделялось строгому постоянству всех 
параметров их изготовления. Благодаря этому, например, модуль 
сдвига G, входящий в уравнение (IV. 44), различался у отдельных 
образцов в пределах ± 2 %.

Время релаксации напрякения образца при каждой заданной 
деформации было принято равным 24 ч при 20 °С, так что полу
ченные значения напряжений можно было считать близкими 
к равновесным. Это предположение специально проверялось при 
одноосном растяжении. Так, данные, полученные при нагружении 
образца и его разгрузке в указанном выше режиме релаксации, 
совпадают в пределах нескольких процентов. Это свидетельствует
0 том, что в эксперименте были достигнуты практически равновес
ные деформации. Экспериментальной проверке подвергались как 
высокоэластический потенциал классической статистической тео
рии— уравнение (IV. 37), так и потенциал Бартенева — Хазано
вича ( IV .57), в которых R и R ' — материальные постоянные, не 
зависящие от вида напряженного состояния. Представленные урав
нения выбраны потому, что они однопараметрические, следователь
но, расчеты для резино-технических изделий будут менее сложны
ми, чем при использовании многочисленных двух- или более пара^ 
метрических уравнений, содержащих несколько произвольных кон
стант.

Высокоэластический потенциал позволяет находить разность 
главных напряжений О], аг, 0з при любом виде напряженного со
стояния по формулам (IV. 42). Рассмотрим последовательно раз
личные виды напряженного состояния, начиная с одноосного растя
жения.

I. Одноосное растяжение вдоль оси i =  I: %i — X, Х2 =  %з
01 =  0 , 02 =  03 =  0. Поэтому уравнения деформации, соответ
ствующие высокоэластическим потенциалам (IV. 37) и (IV. 57), 
с учетом уравнения (IV .42) и условия несжимаемости ^1X2^3 =  1, 
запишутся так:

0 =  r {X^-X-^) (IV. 58)

а =  Я'{Х-%~Ц  (IV. 59)

Здесь и в дальнейшем для удобства обработки экспе
риментальных данных вводится обобщенная деформация D(X),
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являющаяся различной функцией для различных видов напряжен
ного состояния. В уравнении (IV .58) 0{К) =  в уравнении 
(IV .59) 0{\) = :Х  — к-'1к Таким образом, если теория правильна, 
то в обобщенных координатах о ~  0(Х) экспериментальные данные 
должны ложиться на прямую, исходящую из начала координат. 
Заметим, что при бесконечно малой деформации образца О (к) 
переходит в обычную деформацию растяжения е =  Я — 1 линейной 
теории упругости.

На рис. IV. 18 приведены экспериментальные данные по одно
осному растяжению в обобщенных координатах, где обобщенная 
деформация О (к) =  Я® — Я“' дается в соответствии с уравнением 
(1'У'.58) и 0{к) — к — Я"'/̂  в соответствии с уравнением (IV .59).

Рис. IV . 18. Экспериментальные,, данные по одноосному растяжению ненапол
ненной резины из НК (а) и СКН-40 (б) при 20 °С в обобщенных координатах:

1, 1' — по уравнению (IV . 68); 2, 2' — по уравнению (IV . 59).

Материальные постоянные определены из тех же эксперименталь
ных данных по наклону прямых в координатах о — О (к). Оказа
лось, что в первом случае линейная зависимость наблюдается, 
только вблизи начала координат и =  62-10^Па, тогда как по
стоянная Д '=  128-10** Па для всего интервала деформаций. Как 
видно из рис. IV. 18, а и особенно из рис. IV. 18, б, в координатах 
классической теории, т. е. по уравнению (IV. 58), прямой во всем 
интервале деформации не получается (за исключением началь
ного участка кривой), что свидетельствует о худшей примени
мости классического уравнения (IV. 37) для простого растяжения 
эластомера. Для Я близких к единице (|)ормулы (IV. 58) и (IV. 59) 
переходят в линейные выражения вида а ^ Е о о ( к — 1), где равно
весный модуль Воо соответственно равен ЗЯ и

II. Двухосное несимметричное растяжение наступает при ра
стяжении образца во взаимно перпендикулярных направлениях на.
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различную величину таким образом, что Яз — Xi Яг , ffi <
< 02, 03 =  0. Уравнения деформации для несимметричного двух
осного растяжения, соответствующие высокоэластическим потен
циалам (1У.37) 'и  (IV. 57), 
будут:

ai =  i?(A,2-x2): 02 =  ;?(я2 - я2)

(IV . 60)

cTj —  (Я 1 ' Яз); 02— R'C^2 — ^ 3)

( IV .6 I)

в соответствии с этими 
уравнениями в координатах 
0г, 0 (Я ), где ¿==1,2 и 

D  (Я) =  Яг — Яз для уравне
ний (IV. 60) и 0(Я) =  Яг — Яз 
для уравнений (IV .61) экс
периментальные данные 
должны ложиться на еди
ную прямую. Как следует из 
рис. IV. 19 это практически 
хорошо выполняется tojjbko 
для уравнений (IV. 61) (кри
вые 3,3' и 4,4'). Из наклона 
прямых на рис. IV. 19, б по
лучим 128-10^ Па и

— 123,5-10^ Па для 01 

и 02. Для уравнений (IV. 60)
(кривые 1,1' и 2,2') получа
ются две явно различные 
прямые со значением посто
янной R =  71,6-10^ для 01 и 
56,9-10^ Па для 0г. Разли
чие в значениях этой посто
янной в двух перпендику
лярных направлениях может 
наблюдаться только в слу
чае анизотропии исследуе
мого материала. Однако это 
предположение отпадает, 
так как изотропность иссле
дуемой резины была уста

новлена совпадением значений констант при одноосном растяже
нии в двух перпендикулярных направлениях.

III. Симметричное двухосное растяжение происходит при оди
наковом растяжении образца в перпендикулярных направлениях,

—I —1 —2
т. е, при Я1 =  Яг =  я, Яз =  Я1 Яг = Я  , 01 =  02 =  0 , 03 =  0.

Уравнения деформации для симметричного двухосного растя
жения, соответствующие высокоэластическим потенциалам (IV. 37)

Рис. IV . 19. Экспериментальные данные по 
двухосному несимметричному растяжению 
ненаполненной резины из НК (а) и СКН-40 {6} 
при 20 °С в обобщенных координатах;

/. Г - а ,  и 

= 3. З'-а.
и £)(А/) =  ̂ 2— 3̂*

2, r - O j  и D (X ) =

4' —а.и D (Я) =  Д ,,-Л ,
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и (IV. 57), таковы

a =  R{X^-X-'^) 

а=:р'{Х-Х-^)

(IV . 62) 

( IV . 63)

IV. Чистый сдвиг наступает тогда, когда один из размеров 
пластинки (Яг) при ее растяжении остается постоянным, а два 
других (Яь Яг) изменяются так, что Я1 — Я, Яз =  1, Яз =  Я'^ где 
Яз — толщина деформированной пластинки. Экспериментально это 
осуществляли следующим образом; образец в одном из направле
ний растягивали, а в другом, перпендикулярном направлению р а 

стяжения, удерживали от 
поперечного сокращения на
бором калибров, причем от
клонения этого поперечного 
размера при деформиро
вании лежали в пределах 
± 0,5% .

Уравнения деформации 
для чистого сдвига, соответ
ствующие высокоэластиче- 
ским потенциалам, примут
вид:

ПШ

Рис. IV . 20. Экспериментальнйе данные по 
трем видам напряженного состояния ре

зины из СКН-40 при 20°Св . обобщенных 
координатах:

;  — симметричное двухосное растяжение при 

Л  (Л)=Я*— 2—чистый сдвиг при О (Л) =  А,̂ —

3— смешанный сдвиг приО(Х)

a= = R {X ^- X - ^)  (IV . 64) 

а  =  / ? ' ( Я - Я - ’) (IV . 65)

. ___________  . . , я,-7(о,91Б)“];
4— симметричное двухосное растяжение при О (Л) =  

— 5— чистый сдвиг при £) (Л,)=Л — 

б — смешанный сдвиг при ]5 (А) =  (Я — '/0,91б).

где О'—^напряжение растя
жения вдоль , оси 1, соответ
ствующей Я{.

V. Смешанный сдвиг. 06« 
разец растягивали в одном 
направлении так, что в пер
пендикулярном направлении 
в плоскости пластинки со

хранялся размер, составляющий 0,915 от первоначального, т. е., 
Яг =  0,915, а Я1 изменялось (меньший размер Яг нельзя было по
лучить из-за особенностей конструкции установки). Этот размер Яг 
выдерживался в процессе опыта заданным в пределах ± 0,5% .

Так как Я1 =  Я, Яг =  0,915, Яз =  Я '’/0.915, то соответствующие 
уравнения для смешанного сдвига таковы:

■Р' ( ‘ - д а ) (IV . 67)

где сг — напряжение растяжения вдоль оси 1 (01 =  а ).
На рис. IV. 20 приведены экспериментальные данные по трем 

типам деформации: двухосному растяжению (симметричному), 
чистому и смешанному сдвигу. Данные изображены в обобщенных
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координатах о  — D{1), где в — напряжение вдоль оси главного 
растяжения; а Z3(Я )— обобщенные деформации, указанные в под
писи к рисунку. Обобщенные деформации для кривых 1, 2, 3 соот
ветствуют уравнениям (IV .62), ( IV .64) и (IV .66), а для кривых 
4, 5, 6 — уравнениям (IV. 63), (IV .6^) и (IV. 67). В этих обобщен
ных координатах экспериментальные данные должны уклады
ваться на единую прямую. Из pnc.^IV .20 видно, что эксперимен
тальные точки хорошо ложатся на единую прямую в тех обоб
щенных координатах, которые соответствуют высокоэластическому 
потенциалу Бартенева — Хазановича, и несколько отклоняются от 
прямых в обобщенных координатах, соответствующих высокоэла
стическому потенциалу классической теории высокоэластичности. 
Из наклона прямых были определены постоянные R м R ' для всех 
указанных видов напряженного состояния. Значения постоянных 
для -резин из СКН-40 и НК приведены в табл. IV. 1, из которой 
видно, что константа R ' имеет при различных видах напряженного 
состояния одно и то же значение, за исключением одного случая. 
Константа R для различных видов напряженного состояния имеет 
различную величину.

Т а б л и ц а  IV.  1

Значения постоянных R' н R {в Па-10 )̂ из данных по различным
видам напряженного состояния для ненаполненных резин из
СКН-40 1£оо = 186,4 10  ̂Па) и НК (£ „  = 107,9 -10  ̂Па)

Полимер Параметр

Растяжение Сдвиг

одноосное

двухосное

чистый смешан
ныйсиммет

ричное

несиммет
ричное 

(в‘ направ
лении Ol)

несиммет
ричное . 

(в направ
лении 021

СКН-40 R' 127,5 127,5 127,5 123,5 , 127,5 127,5

R 61,8 66,7 71,6 56,9 57,9 57,9

НК R' 74,5 74,5 74,5 74,5 70,6 —

R 30,4 36,3 39,2 33,4 29,5 -—

Из анализа экспериментальных данных ^следует, что деформа
ционное поведение ненаполненных резин при различных видах на
пряженного состояния более точно описывается высокоэластиче
ским потенциалом (IV, 57), учитывающим механическое поле на
пряжений в нагруженном полимере и роль межмолекулярных сил 
в передаче напряжений в объеме полимера.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В Этой главе был представлен наиболее .распростра-« 
ценный вариант статистической теории каучукоподобной эластич* 
иости, не претерпевший сколько-нибудь существенных изменений 
за длительное время. В основу теории положено одноцепочечное
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{фиближение, дополнительно упрощенное приближением свободно
сочлененной сегментальной цепи. Несмотря на эти, казалось бы, 
сверхупрощения, теория корректно описывает поведение реальных 
гибкоцепных макросетчатых полимеров, т. е. резин.

Корректность эта, в известной мере, была уже обеспечена 
«отбраковкой» материала, проведенной в гл. I. Неспособные 
к а-переходу лсесткоцепные полимеры в конденсированном состоя
нии, разумеется, лишены каучукоподобных свойств. Однако в рас
творах таких полимеров — и даже в коллоидных растворах такто- 
идов — стержневидных частиц, — как уже давно было показано 
Ребиндером, можно наблюдать элементы каучукоподобного пове
дения. Соответствующая модель довольно своеобразна и не свя
зана с энергетической составляющей высокоэластичности, кратко 
рассмотренной в гл. П1.

Набор тактоидов (коллоидных или молекулярных) позволи
тельно рассматривать как независимые сегменты, «соединенные» 
в цепочки межмолекулярными силами, действующими между их 
концами. В силу энтропийных причин (ср. соображения по поводу 
жидких кристаллов в гл. I) возникновение полного беспорядка 
в таких системах маловероятно, т. е. все изменения конфигураци
онной энтропии связаны с незначительными поворотами смежных 
(с концов) частиц друг относительно друга. Отсутствие ковалент
ных «перемычек» между такими «сегментами» решающей роли не 
играет, и коллоидный раствор в целом способен претерпевать обра
тимые высокоэластические дeфopJVIaции. К жидким кристаллам это 
относится в меньшей степени из-за значительно большей корреля
ции движений смежных цепей.

Своего рода апофеозом одноцепочечного приблил^ения является 
результат, приведенный на стр. 154: силы натяжения, связанные 
одной цепью, просто умнолсаются на число цепей, пересекающих' 
сечение, перпендикулярное действию макроскопической силы.

Разу 1̂еется, первой поправкой к одноцепочечной модели дол
жен явиться учет межцепных взаимодействий, включающий и кор- 
релированность движения соседних цепей. Не приходится поэтому 
удивляться, что наилучшее согласие теории с опытом получается 
именно для набухших систем, где эти взаимодействия сведены 
к минимуму.

Взаимодействия возрастают и при очень больших деформациях 
вследствие их аффинности и соответственно уменьшения попереч
ника образца при сохранении среднего числа цепей, проходящих 
через этот поперечник (число цепей, проходящих через единичное 
сечение, возрастает). С этим связано явление «нерва», наблюдаю
щееся как у кристаллизующихся, так и у некристаллизующихся 
каучуков. К этому эффекту, обусловленному не только обеднением 
конформационного набора, но и кристаллизацией или образова
нием нематической фазы, мы еще вернемся в гл. VI.

Появление элементов кристаллической фазы неминуемо вносит 
поправки в классическую, чисто энтропийную теорию высокоэла
стичности; нетрудно понять, что это вызвано просто нарушением
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условий одноцейочечности (появляется кристаллическая или нема
тическая фаза, органично захватывающая даже в малые элементы 
много цепей). Сходные осложнений и по сходным причинам (осо
бая структура системы в граничных слоях);— возникают и в рези
нах с активными наполнителями.

В классической теории нам н^%ребовались уточнения, обус
ловленные тем, что макромолекулы подчиняются термодинамике 
малых систем. Это тоже понятно, ибо такие осложнения могли бы 
возникнуть при фазовых превращениях (т. е. возникли бы при очень 
больших удлинениях) или в связи с термокинетическими эффек
тами, которые были рассмотрены в гл. II и III  и в учете которых 
в данной главе не было необходимости. Эти эффекты в связи с 
высокоэластичностью будет уместнее затронуть в гл. VI после крат
кого рас-е-мотрения некоторых свойств полимеров в вязкотекучем 
состоянии (гл. V). N

Заметим, однако, что если в резинах, представляющих собой 
макросетчатые полимеры, эффекты высокоэластичности легко на
блюдать практически в чистом виде, то в несшитых каучуках они 
.естественно сопровождаются необратимыми деформациями тече
ния. Причину этого можно наглядно представить себе, вернувшись 
к рис. II. 2. Мы не раз уже подчеркивали «зыбкость» температур
ных переходов между разными релаксационными состояниями. 
Тем более зыбким должен быть переход между состояниями, соот
ветствующими о д н о м у  структурно-жидкому состоянию. Зыбкость 
обусловлена тем, что ни температурная граница, ни «стрелка дей
ствия» не отсекают полностью от релаксационного спектра ту его 
часть, которая ответственна за проявления вязкости. Вулканиза
ция, однако, в определенной мере если не полностью отсекает, то 
значительно урезывает эту часть спектра. Поэтому на невулкани
зованных системах, способных переходить в «полностью» текучее 
состояние, с особой силой проявляется обратная связь — уже чисто 
термокинетической или релаксационной природы, не замечаемая 
на сшитых системах: вязкое течение проявляется в чистом виде 
только при очень медленных воздействиях, а в обычных условиях 
опытов удается разными методами зарегистрировать существова
ние флуктуационных сеток, значительно влияющих на возникно
вение высокоэластичности.

6 Зак.



Г Л А В А
V

ВЯЗКОТЕКУЧЕЕ СОСТОЯНИЕ 
И ВЯЗКОСТЬ ПОЛИМЕРОВ

§ 1. ОСНОВНЫЕ ОПРЕДЕЛЕНИЯ.
СУЩНОСТЬ ВЯЗКОСТИ ПОЛИМЕРОВ
КАК ФИЗИЧЕСКОГО СВОЙСТВА

Вязкотекучее состояние — одно из структурно-жидких 
релаксационных состояний полимеров, при котором воздействие на 
систему механических сил приводит преимущественно к развитию 
необратимых (пластических) деформаций. Впрочем, это опреде
ление, приведенное в [24, т. 1, с. 577], не учитывает рассмотренных 
выше факторов, связанных со стрелкой действия и релаксацион
ным спектром (см. рис. 11.2); определение относится к обычным 
условиям воздействия с малой скоростью, когда отклик системы 
на воздействие в целом неупругий.

В соответствии с названием, основным свойством полимеров 
в вязкотекучем состоянии является текучесть; известно, что жид
кости можно характеризовать коэффициентом текучести ц, однако 
обычно предпочитают пользоваться обратным ему коэффициентом 
вязкости, или просто вязкостью Т].

Согласно самому общему определению, вязкостью именуется 
свойство оказывать сопротивление необратимому изменению 
формы системы. Изменение формы может быть связано со сдви
говыми воздействиями, растяжением, всесторонним сжатием и т. д. 
Соответственно говорят о сдвиговой, продольной, объемной вяз
кости и т. д. По установившейся традиции, восходящей к Ньютону, 
обычно имеется в виду сдвиговая вязкость, и в этой главе мы 
будем касаться преимущественно ее. Некоторые специальные во
просы, связанные с продольной вязкостью, очень кратко будут 
затронуты в гл. VI. Объемной вязкостью полимеров практически 
не занимались — и напрасно, ибо по аналогии с тем, как продоль
ная вязкость может вызвать переход первого рода (ориентацион
ную кристаллизацию), объемная вязкость может быть «обходным» 
механизмом реализации перехода второго рода, упоминавшегося 
в гл. П.

Полезно ввести еще одно определение вязкости, связанное 
с формулой Ньютона и диссипацией энергии [10, с. 93]. Обычно 
вязкость вводится не в связи с сопротивлением деформации, а при 
рассмотрении процессов переноса. В ^гаминарном потоке с постоян
ным градиентом скорости у для поддержания стационарного тече
ния нужно затрачивать тем большее напряжение сдвига Р, чем 
больше внутреннее трение, мерой которого является коэффициент
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ииутреннего трения, или вязкость т]. Это выражается формулой 
I1мотона:

P  =  TiY (V .1)

Читатель без труда вычислит величину энергии движения жид
кости в ламинарном потоке, превращаемой в тепло за единицу 
времени в 1 см®; ^

Е  =  1ту2 (V. 2)

Иными словами, вязкость мокет служить также мерой диссипа
ции энергии.
. Поскольку в настоящее время имеется ряд хороших моногра
фий, посвященных проблемам реологии- и, в частности, вязкости 
полимеров (см., например, [38, 49]), мы ограничимся лишь кругом 
вопросов, касающихся механизма вязкого течения в связи со струк
турными и релаксационными принципами, изложенными выше. 
В частности, уравнение (V. 2) уже дает определенную почву для 
раздумий; на что конкретно расходуется механическая энергия? 
Из вполне очевидного ответа — на разрушение структуры си
стемы — следует немедленно второй вопрос о влиянии с к о р о с т и  
воздействия (мерой которой служит градиент у, имеющий размер
ность обратную времени) на это разрушение и, соответственно, на 
диссипацию энергии и величину вязкости. При этом выясняется, 
что всем полимерным системам в вязкотекучем состоянии присуща 
так называемая аномалия вязкости [термин неудачный, ибо откло
нение от формулы (V. 1), вызванное естественными и физически 
легко интерпретируемыми причинами, вряд ли следует считать 
аномалией], проявляющаяся в зависимости эффективной (т. е. 
измеряемой в стандартных условиях, при фиксированных Р и у) 
вязкости от Р  или от у. Эта аномалия связана как с разрушением 
структуры системы, так и с накоплением высокоэластических де
формаций в дополнение к пластическим (необратимым). Эти де
формации и разрушение претерпевает суперсетка, узлы которой 
образованы микроблоками или, в меньшей мере, перехлестами еди
ничных цепей. При переходе от расплава к разбавленному рас
твору относительный вклад последних в структуру сетки возрастает, 
точнее, выравниваются времена их жизни и времена жизни флук
туационных микроблоков..

Имеется довольно четкий концентрационный критерий для рас
творов полимеров, ниже которого они приобретают дискретный 
характер и утрачивают свойства квазисплошной среды, которые 
могут быть описаны классическими методами реологии; это кон
центрация, при которой исчезает перекрывание координационных 
сфер индивидуальных молекулярных клубков [29, с. 87— 138]; она 
примерно равна обратному значению характеристической вязкости

Пт Í ^ (V.3)

|де т)-вязкость раствора; г]о — вязкость растворителя, с — кон- 
цептрация полимера, г/см' .̂

6* 163



Безотносительно к рассмотренным выше осложнениям, вязкое 
течение представляет собой активационный процесс, и температур
ная зависимость вязкости описывается уравнением типа уравнения 
Аррениуса

т) =  т]оехр(^а/А7’) . (У.4)

где (?’а — энергия активации. Часто встречающаяся тенденция за
писывать энергию в стандартной форме Н — Т8 и далее выносить 
энтропийную составляющую в предэкспоненциальный множитель 
неверна и может привести к грубым ошибкам при анализе причин 
прекращения течения в условиях быстрых воздействий; поэтому в 
последующем мы раздельно будем рассматривать вклады теплоты 
(или работы) и энтропии в энергию активации вязкого течения.

Молекулярные механизмы вязкости были рассмотрены 
Я. И. Френкелем [18] и Эйрингом [50]. Предполагая, что читатель 
в достаточной мере,знаком с кинетической и статистической тео
рией жидкостей, мы ограничимся кратким напоминанием основных 
выводов названных теорий.

В первом приближении, трактующем жидкость вблизи темпе
ратуры плавления как структурно-твердообразную, где дальний по
рядок заменен ближним, тепловое движение образующих ее частиц 
(атомов или мо.лекул) можно представить весьма наглядной кар
тиной перескоков из одного положения в другое и «кристаллопо
добных» тепловых колебаний с периодом То =  10~*®— Ш^'^с в про
межутках между этими перескоками [18, с. 199]. Длительность этих 
промежутков, аналогичная «периоду оседлой жизни» атома (моле
кулы) в узле кристалла, равна

т =  Тоехр(^а/й7’) (У.5)

Энергия активации в широком интервале изменений р и Г мо
жет от них зависеть.

Период т непосредственно определяет коэффициент самодиф
фузии, который мы уже упоминали в гл. П в связи с конкуренцией 
процессов стеклования и кристаллизации:

В =  ^ е х р ( - 3 ’а1кТ) (У.б)
ОТо

Здесь 6̂  — средний квадрат элементарного пути перескока. Подста^' 
новка (V. 6) в хорошо известное уравнение Эйнштейна с исиользо-* 
ванием формулы Стокса и приводит к выражению вида (V. 4) для 
вязкости.

Теория Эйринга отличается от теории Я. И. Френкеля лишь 
большим формализмом, который, однако, оставляет некоторую 
свободу для последующих интерпретаций. Эйринг рассматривает 
не конкретные частицы — молекулы или атомы, а некоторые 
эффективные элементы течения, для которых по-прежнему верны 
соотношения (V. 4) и (V. 6). Однако в зависимости от характера 
этих элементов будут меняться как энергия. активации, так и ее 
составляющие Н  и Т8. (Правда, именно Эйринг предложил упро
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стить ситуацию, перенося энтропийную составляющую в предэкспо
ненциальный множитель).

Безотносительно к тому, что представляет собой элемент тече
ния, можно на данной стадии изложения придерживаться дыроч
ной теории строения жидкостей [18] и полагать, что потенциальная 
энергия элемента течения, находящегося вблизи дырки, имеет два 
минимума, разделенных потенциальным барьером с высотой и  
(рис. V. 1). Для перехода элемента из одного положения квазирав
новесия в- другое требуется либо тепловая флуктуация (самодиф- 
фузия), либо внен1няя энергия (вязкое течение).

В силу соображений, изложенных в предыдущих главах, эле
ментом течения в полимерах или их растворах должны быть сег
менты. Поэтому ириобретгует едва ли не определяющее значение

Рис. V . l .  Кривая потенциальной энергии атома или 
элемента течения.

вопрос об изменении структуры системы с температурой и давле
нием; при анализе простых жидкостей Я- И. Френкель и Эйринг на 
этом вопросе внимание не фиксируют, а priori полагая постоян
ство энергии активации. Эта априорность, в свою очередь, предпо
лагает наличие «готовой» дырки около рассматриваемого элемента 
течения и независимость процессов перескока от процессов, проис
ходящих поблизости. Связанность сегментов в кооперативную си
стему— макромолекулу и коррелированность движений сегментов 
смежных макромолекул вынуждают отказаться от этих априорных 
предположений. В достаточно явной форме на это, впервые указали 
Фокс и Флори *, использовавшие представление о свободном 
объеме, складывающемся, из дырок, присутствующих в жидкости. 
(На зависимость вязкости от свободного объема указал еще Ба- 
чинский) **. Если свободный объем, т. е. полный объем всех дырок 
в объеме жидкости V, равен Vf, а относительный свободный объем

/ = - ^  характеризует вероятность перескока сегмента, то можно

записать уравнение вязкости в форме, предложенной Дулиттлом ***

т] =  т1оехр (Л//) , (У.4а)

* Fox Т. G., Flory P. J. J.. Appl. Phys., 1950, v. 21, p. 581-591.
** Batchinsky A. I. Z. Phys. Chem., 1913, Bd. 84, S. 644—663.

*** Doolittle A. K. J. Appl. Phys., 1954, v. 22, p. 1471— 1475; 1959, v. 23, 
p. 236— 239; Dooliitle A. K., Doolittle D. B. Ibid., 1957, v. 28, p. 901— 905.
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где Л — константа порядка единицы. Это уравнение оказывается 
справедливым для ассоциирующих жидкостей и растворов или 
даже расплавов полимеров.

Вильямс, Ландел и Ферри * видоизменили формулу Дулиттла 
так, что выражение для вязкости стало зависящим и от Го <

In
■Пс

где т]с — вязкость при температуре стеклования, а /с — относитель
ный свободный объем при Тс. Оказывается, что величину f в не
большом температурном интервале вблизи То можно выразить в 
виде линейной функции температуры

f =  fe +  « f ( ^ “ ^c) (V -б)

где а/ — коэффициент линейного расширения свободного объема.
Преобразуя формулы (V. 4) и (V. 6), получаем формулу 

Вильямса — Ландела — Ферри:

Ig (Vric) =  с, (Г  -  Тс)/(Т -  Гс -Ь Сг) (V . 6а)

Наиболее удобно для описания экспериментальных данных 
пользоваться следующим выражением для вязкости

,Г1 = С е х р { а / ( Г - Г о ) }  (V .7)

где а =  цт/цтс, Го — температура'приведения, выбираемая в ин
тервале Тс +100°С

Аналогичным образом можно представить и выражение для 
времени релаксации:

т =  Тоехр [ а / СГ-Го ) ]  (V .8)

Формулу (V. 8) можно преобразовать в (V. 5). Для этого энер
гию активации вязкого течения необходимо представить как зави
симую от температуры функцию. Также можно показать, что а(Т) 
имеет вид:,

2,3 ( Г ^ -  То) (Г -  То)

Формула (V. 9) легко преобразуется в (V. 6 а).
Анализом экспериментальных данных установлено, что для 

удобства приведения в формуле Вильямса — Ландела — Ферри 
(V. 9) следует принимать То =  То -f 50 °С, а а =  2-'103 °С~К

Формулы (V. 4 а) и (V .6a) получаются при рассмотрении 
флуктуации локального свободного объема в предположении, что 
для реальности перескока кинетической единицы из одного равно
весного положения в другое необходимо наличие некоторого мини
мального свободного объема системы Fmin- Частота перескоков

-* Williams W., Landel R., Ferry J. J. Amer. Soc., 1955, v. 77, p. 3701—3703.

166



авторами связывается с вероятностью того, что минимальный сво
бодный объем будет превышен V'min)- Согласно Бики, в об
ласти температур, для которой формула (V. 4) неверна, опреде
ляющую роль играет уже упоминавшаяся кооперативность про
цессов, заключающаяся в том, что перемещение одной кинетиче
ской единицы должно быть скоррелировано с другими:

Формула (V. 6 а) неприменима при температурах, превосходя
щих Гс на 100°. Это согласуется с представлениями о том, что при 
повышении температуры кооперативные процессы играют сущест
венно меньшую роль и подвижность кинетических единиц (элемен
тов течения) перестает быть функцией только собственного объема.

Македо и Литовиц * предложили выражение для вязкости, 
объединяющее формулы %ренкеля — Эйринга и Дулиттла:

Т1 =  Г1оехр[(«'а/^7’) + (Л//)] ' (V. 10)

Это выражение получено в результате разделения энергии актива
ции вязкого течения на энергию образования дырки и энергию 
перемещения кинетической единицы в эту дырку.

Выражение (V. 10) при повышенных температурах дает обычно 
экспоненциальную функцию, а при низких — формулу (V. 4 а) или 
(V. 6 а ) . Дело в том, что при низких температурах приобретают 
главенствующее значение перегруппировки частиц, включающие 
большое число элементов. В этих случаях для описания вязкого 
течения, как процесса, связанного с молекулярной подвижностью, 
необходимо принимать во внимание полный спектр времен релак
сации **.

Недостатком формулы (V. 10) является использование боль
шого числа произвольных постоянных, определение которых воз
можно лишь экспериментальным путем.

Сравнительно недавно было установлено, что эксперименталь
ные данные по температурной зависимости вязкости в широком 
интервале вязкостей (от до 10’  ̂ П) удовлетворительно описы
ваются формулой:

Т1 =  %  ехр \(В!Т) +  (DIT) ехр (С/Г)] (V. 11)

Эта формула легко преобразуется в выражения Македо — Ли- 
товица и Френкеля, но ценность ее сомнительна из-за обилия 
эмпирических коэффициентов.

Дальнейшее развитие дырочной теории оказалось весьма пло
дотворным. Так, Липатов и Привалко*** использовали эту теорию 
для описания процесса стеклования полиуретанов, предполагая, 
что значение объема дырки является косвенной характеристикой 
гибкости полимерной цепи.

* Macedo Р., Litovitz Т. J. Chem. Phys., 1965, v. 42, p. 245—256.
** Зеленев Ю. В., Молотков А. П. Высоком, соед., 1964, с. 6, с. 1426— 1433; 

1968, т. 10, с. 1046— 1051,

*** Привалко В. п., Липатов Ю. С. Высокомол. соед., 1969, т. И  А, с. 237,
246,.
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§ 2. ОСНОВНЫЕ ЗАКОНОМЕРНОСТИ ТЕЧЕНИЯ 
ПОЛИМЕРНЫХ СИСТЕМ

Текучесть системы зависит от вязкости вещества, ха
рактеризующей ее внутреннее трение и сопротивление деформиро
ванию. Вязкое течение можно рассматривать как направленную 
самодиффузию под действием поля механических напряжений. 
Вязкость различных систем меняется в пределах от долей санти- 
пуаза до Ю '^П при переходе из жидкого в стеклообразное со
стояние *.

Ввиду того, что низко- и высокомолекулярные соединения в 
жидком состоянии резко отличаются но своему строению, разли
чаются и механизмы их вязкого течения. Это легко видеть из 
наблюдений за зависимостью энергии активации и  вязкого течения 
полимерных растворов или расплавов от молекулярной массы: 
и  возрастает с молекулярной массой и достигает некоторой пре
дельной величины. В случае парафиновой цепочки этот предел 
составляет 25—29 кДж/моль, для каучуков 14 кДж/моль и распла
вов твердых карбоцепных полимеров 84— 125 кДж/моль. Относи
тельно низкие значения энергий активации у полимеров свидетель
ствуют о том, что статистически независимая кинетическая еди
ница течения — тот же сегмент цени, включающий в себя несколь
ко десятков углеродных атомов хребта цепи, который является 
основным релаксатором и в высокоэластическом состоянии. Вяз
кость системы прямым образом зависит от числа сегментов, входя
щих в цепь. Соответственно, механизм вязкого течения полимеров 
заключается в перемещении цепей друг относительно друга путем 
перехода отдельных сегментов из одного равновесного положения 
в другое в результате теплового движения. Строго говоря, этот 
механизм течения справедлив для умеренно концентрированных 
растворов, а для полимеров, находящихся в более конденсирован
ном состоянии, механизм течения более сложен. I

Согласно Эйрингу, в отсутствие внешних сил перескоки сегмен
тов происходят во всех направлениях равномерно. Наличие же 
внешних сил приводит к появлению преимущественного направле
ния перескоков. Такой процесс можно назвать вынужденной диф
фузией.

Для сдвигового течения зависимость между градиентом ско
рости деформации ^ и напряжением Р  в системе можно выразить 
эмпирической формулой Оствальда — де-Вила:

у =  СР" (У.12)

При п — 1 уравнение (V. 12) сводится к формуле Ньютона (¥.1) 
и С — \!х\ оказывается текучестью. Показатель текучести п харак
теризует отклонение течения от ньютонова; аномальной вязкости

* Это так называемый критерий Ставермаиа. Следует признать, что вяз
кость 10‘  ̂ П вполне достаточна для проявления «практического» твердоподобия 
и только. А б с о л ю т н ы х  критериев перехода из одного релаксационнрго со
стояния в другое быть не может. — Прим. ред.
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соответствует л >  1. Учитывая размерность у и Р, коэффициент С 
нри этом уже нельзя трактовать как текучесть. Практически все 
полимерные растворы и расплавы представляют собой ярко выра
женные неньютоновские жидкости, которым присуща так назы
ваемая структурная вязкость. Под ней понимается компонента 
эффективной вязкости, которая уменьшается при повышении ско
рости деформации в результате обратимого разрушения флуктуа
ционной структуры деформируемого материала. Характер разру
шения зависит от природы взаимодействий в системе. В ряде 
случаев уменьшение вязкости при возрастании градиента скорости 
(аномалию вязкости) можно объяснить ориентационными эффек
тами *. Изменение структуры полимерных систем происходит во 
времени, вследствие чегс̂  явление аномалии вязкости носит тик- 
сот  р о п н ы й характер (под^ тиксотропией понимается изменение 
характеристик системы во времени при постоянных условиях де
формирования). Время релаксации тиксотропного разрушения 
структуры определяется из выражения:

 ̂т =  То'ехр [— а ехр (— 6/y )] , (V. 13)

Если значение параметров а =  О и 6 =  0, то т =  То — макси
мальному времени релаксации системы с неразрушенной структу
рой, равному Xoexp i^a/kT). В этом случае процесс течения проте
кает по схеме Эйринга. Механизм течения, при котором параметры 
а и Ь отличны от нуля, получил название механизма Ребиндера **. 
При таком механизме происходит изменение времени релаксации 
в процессе течения. Ориентационные механизмы реализуются в 
системах, состоящих из анизотропных частиц вытянутой формы 
или из цепочек. Однако в структурированных системах ориента
ционный механизм несуществен по сравнению с механизмом раз
рушения структуры.

Для объяснения природы неньютоновского течения системы, 
состоящей из кинетических единиц одного типа, Эйринг [50] исполь
зовал следующее выражение, без достаточных оснований приме
няемое к полимерам:

Т1 =  Л ехр [Faolk т ) (г/sh г) . (V. 14)

где А — постоянная, зависящая от структуры полимера; z =  
=  (nPlkT\ Р  — напряжение сдвига; со — эффективный объем одной 
кинетической единицы. При Р->0 г| =  const.

Физическое допущение, на основании которого Эйринг получил 
формулу (V. 14), заключается в том, что при повышении напряже
ний в системе снижается активационный барьер. Тогда (V. 14) для 
вязкости принимает вид:

Г1 =  Л exp[(g’ao-xcDP)/i:r] (V. 15)

* Бартенев Г. М. Успехи коллоидной химии. Вып. IV  Реология и физико
химическая механика, М., «Наука», 1973, с. 174— 183.

** Ребиндер П. А. Колл' ж., 1946, т. 8, с. 157— 174; Чумакова Л. В., Ребин
дер П. А. Д А Н  СССР, ¡951, т. 81, с. 239— 243.
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Параметр х в этом выражении зависит от напряжения сдвига. 
При Р — О он обращается в нуль, а при Р -* оо — в единицу.

Проверка этого выражения путем сравнения с эксперименталь
ными данными показывает, что оно неприменимо к полимерам, так 
как предсказывает начальное падение вязкости при напряжениях, 
значительно превосходящих достигаемые на опыте. Это означает, 
что при анализе течения надо учитывать изменение структурных 
параметров, как это и предполагает механизм Ребиндера. Дело в 
том, что после снятия напряжения структура будет претерпевать 
тиксотропное восстановление с конечным временем процесса. Воз
можны два крайних случая: время восстановления структуры 
равно нулю; тело вообще не способно восстановить структуру 
(этому соответствуют некоторые варианты химического течения). 
Поведение реальных систем соответствует любому промежуточному 
варианту.

Как следует из общего формального выражения для вязкости 
(Эйринг)

П =  А оекр{-8 /к )екрШ /кТ ) (V. 16)

где 5 — энтропия и Н  — энтальпия активации вязкого течения, 
изменение структуры может протекать параллельно с изменением 
Н  (энтальпийный механизм, часто проявляющийся у дисперсных 
систем) и с изменением S (энтропийный механизм, характерный 
для полимерных систем). При втором механизме

■q =  Bexp{H[kT - а Р )  (V . 17)

где В == Л оехр(—So/k), а  — bik, в предположении линейной зави
симости S =  5-Q +  ссР.

Однако именно здесь сказывается бездумность вынесения 
энтропийной составляющей энергии активации в предэкспоненци
альный множитель. В действительности а priori ниоткуда не сле
дует, что энтропия при элементарном акте течения должна воз
растать. В случае продольного течения, сопровождающегося ориен
тацией и, следовательно, уменьшением конфигурационной энтропии 
системы в целом (см. гл. V I), этот антитезис вообще не нуждается 
в доказательстве. Однако и сдвиговое напряжение, обычно приво
дящее к разрушению структуры, в некоторых случаях может по
рождать ее. Это явление, именуемое антитиксотропией [29, с. 87— 
138], чаще всего наблюдается в растворах полярных полимеров и 
полиэлектролитов, где возможно образование «дополнительной» 
флуктуационной сетки водородных связей. Но в принципе подоб
ное ограничение даже не обязательно.

Действительно, выше мы рассматривали механизмы прекраще
ния течения, связанные с миграцией стрелки действия вдоль 
неизменного релаксационного спектра (см. рис. II. 2). Мы предпо
лагали при этом, что сам спектр может смещаться только благо
даря температуре, а импульс соответствующей стрелки действия 
на релаксационный спектр не влияет. Такое допущение равносиль-

iJO



по записи уравнения характеристических времен релаксации в 
(1>орме Тг =  S ехр(^а/^Г), которой мы и пользовались в гл. I и II. 
На самом деле энергия активации может зависеть от приложен
ного напряжения, т. е. ^аг =  ^ a i(P ) ,  где Р  — любое напряжение, 
иаиример сдвиговое. Снова а priori ничего не может быть сказано 
о знаке производной dS'aJdP, но зато с полной определенностью 
можно связать возрастание ti с усовершенствованием структуры 
1)елаксатора (приводящим к увеличению tj по любой из рассмо
тренных в гл. I причин), а уменьшение t, — с разрушением или 
ослаблением структуры релаксатора. Достаточно очевидно, что за 
изменения подобного типа ответственна конфигурационная энтро
пия системы релаксаторов, и положи
тельному значению dffaiKP  соответ
ствует о т р и ц а т е л ь н о  значение 
энтропии в формуле Эйринга.

Как следствие, выбранное время 
релаксации может неограниченно воз
растать, т. е. весь спе^ктр может силь
но сместиться в сторону больших т, 
потому что, учитывая возрастание ^аг 
с Я и записывая это возрастание в 

форме , (Гаг =  ¿’аг, + уР +  . . . , ГДе 

Y =  , мы приходим к однознач-

Рис. V. 2. Зависимость эффек
тивной вязкости от напряже
ния сдвига для аномально вяз
ких систем.

1юй зависимости между и Р  при 

^  >  0. Неограниченно будет возра

стать и вязкость, вплоть до практиче
ского прекращения течения. Этот во- 
прод детально рассмотрен Леоновым 
[52, с. 181; см. также*].

Чисто энтропийный механизм прекращения течения отличается 
от рассмотреинбго в гл. I и II (хрупкость воды) тем, что на правой 
части схемы (рис. 11,2) нужно представить теперь не миграцию 
стрелки действия по отношению к неподвижному релаксационному 
спектру, а миграцию этого спектра по отношению к неподвижной 
стрелке.

В общем случае, как уже отмечалось, сдвиговая вязкость поли
мерной системы является убывающей функцией Р  (рис. V. 2). При 
малых напряжениях сдвига вязкость не зависит от Р, напряжение 
является линейной функцией скорости сдвига. В этой области, сле
довательно, соблюдается закон Ньютона. Отсюда и вязкость систе
мы носит название наибольшей ньютоновской. Постепенное повы^ 
шение величины Р  приводит к разрушению суперсетчатой флуктуа
ционной структуры полимерной системы. При больших напряже- 
1П1ЯХ сетка полностью разрушается, и вязкость системы достигает 
наименьшего значения, переставая зависеть от Р  (наименьшая

* Леонов А. И., Прокунин А. Н. И з б . АН  С С С Р  М Ж Г, 1973, 5, с. 24— 33.
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ньютоновская вязкость). Промежуточный участок кривой на 
рис. V. 2 соответствует обратимым изменениям в структуре си
стемы. Согласно Ребиидеру, при низких напряжениях сдвига 
разрушаемые связи успевают тиксотропно восстанавливаться, а 
при более высоких не успевают. Иными словами, постоянство вяз
кости при малых Р  в принципе легко объяснить чисто релакса- 
ционными причинами.

Экспериментальное изучение процессов деформации вязких и 
вязкоупругих (т. е. обладающих и обратимыми деформациями; 
см. [49]) систем как в установившемся, так и в переходных реж и-. 
мах производят либо при постоянной скорости деформации, либо 
при постоянном напряжении сдвига. Для математического описа
ния наблюдаемых кривых течения используются самые различные 
выражения. Так, в инженерной практике получила широкое рас
пространение формула Оствальда — де-Вила (V. 12). Область 
малых напряжений сдвига удовлетворительно описывается,- напри
мер, формулой Айзеншитца *

у =  Р (\ + ^ Р ^ ~ )1 щ  (У .1 8 )

или формулой Ферри [38]
У =  - Р ( 1 +  аР)/т1о (У .1 9 )

где р и а — некоторые постоянные, т]о — наибольшая ньютоновская 
вязкость. При малых Р  течение происходит с независимой от на
пряжения вязкостью. Экспериментально это можно легко наблю
дать у полимеров с небольшой. молекулярной массой. Однако 
формулы (V. 18) и (V. 19) не позволяют описать течение при 
больших напряжениях сдвига. Для этих целей весьма полезна 
формула, предложенная Бартеневым **, которая позволяет опи
сать кривую течения в широком интервале напряжений сдвига

у  =  ( Р / т1о ) е х р ( а ' Р )  ( У . 2 0 )
где а' — постоянная.

Выше отмечалось, что процесс течения полимерной системы 
носит сегментальный характер. Однако для течения системы не
обходимо, чтобы перемещался и центр тяжести макромолекулы, а 
это происходит путем независимого перемешивания отдельных 
сегментов. Поэтому наблюдается весьма сильная зависимость 
абсолютного значения вязкости от молекулярной массы полимера. 
Для больших молекулярных масс, превосходящих некоторое кри
тическое значение характерное для каждого полимера, ньюто
новская вязкость становится пропорциональной (см .***):

(У.21)
Обычно критическую молекулярную массу связывают с длиной 

цепи, необходимой для образования в системе непрерывной про-

* Eisenschltz W. Koll. Z., 1933, № 64, C. 184— 195.
** Бартенев Г. М. Ж Ф Х, 1955, т. 29, с. 2007— 2017.

*** У жесткоцегшых полимеров экспонент мож ет быть значительно вы ш е.—  
Прим. ред.
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странственной сетки, узлы которой образованы микроблоками и 
перехлестами макромолекул. (Напомним, что в квазиравновесиом 
приближении обе модели сетки неразличимы, см. гл. I).

В области значений молекулярных масс ниже критического:
Т1о~М (У.22)

Зависимость вязкости от молекулярной массы показана на 
рис. V. 3.

Разумеется, области течения, которым соответствуют формулы 
(¥.21 и У.22), разделены некоей переходной областью. Но сущест
венно другое: по^аналогии с критической молекулярной массой, в 
растворах есть и критическая концентрация (весовая с или объем
ная фг), по превышении которой так
же достигается асимптотический за
кон (V .21). Зависимость От концент
рации также приобретает при этом 
асимптотический характер, так что для 
гибкоцепных полимеров

(У .21а)

тогда как для жесткоцепных полиме
ров показатель степени у концентра
ции также может существенно превы
шать 5. Уже в работе [29, с. 87— 138] 
было достаточно убедительно показа- Рис. V. 3. Зависимость вяз- 
но, что достижение асимптотических кости от  молекулярной массы, 
значений степеней при фг и связано
с завершением «застройки» флуктуационных сеток. Верные для 
верхнего ньютоновского предела формулы (V. 21 и 21 а) с увеличе
нием Р  или Т стремятся к формуле типа (V. 22), где показатель 
степени у концентрации также стремится к единице. Этому не при
ходится удивляться, поскольку напряжение разрушает сетку. 
В принципе поэтому мы могли бы прямым образом ввести напря
жение в экспоненциальную формулу для эффективной вязкости, 
чтобы учесть его воздействие на входящие в формулу (V. 21а) 
зависимости вязкости от М и фг- Наконец, аналогичным образом 
мы могли бы ввести и температуру, как фактор, способствующий 
дестабилизации суперсетки. В итоге мы получили бы важное и 
оправдывающееся на опыте соотношение:

Т1 =  СТ11(7’ )Г12(Я)Г13(Л1)Т14(Ф2) (У .23 )

После логарифмирования получаем уравнение, которое назы
вается правилом логарифмической аддитивности*:

1дт1 =  1§С  Ч- (Г )  -|- 1дт12 (Р )  +  1ет)з(М ) 1ет14((р2) (У .23а)

Это Правило важно тем, что в него как дополнительное слагае
мое может быть включен любой другой фактор, влияющий на

* Бартенев Г. М., Вишницкая Л. А. Высокомол. соед., 1964, т, 6, № 4, с. 751-
757.
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прочность суперсетки. Таким фактором может быть, в частно
сти, активный или пассивный наполнитель (см. гл. I). Обозначим 
объемную долю наполнителя через 5 ; этому соответствует дополни
тельный вклад в вязкость 114(5 ); тогда можно правило логарифми
ческой аддитивности записать в развернутой форме:

lg T )= = lg C  +  2 ]  IgTi^A;^) (V . 236)

Здесь С — параметр, характеризующий непосредственно структуру 
(конфигурацию) полимерных цепей и имеющий размерность вяз
кости, а т]г — функции соответствующих параметров л:,, влияющих 
на структуру сетки.

Полезно отметить, что для наполненных систем функция 
т]2 (Р ), в отличие от своего аналога для иеиаполненных систем, 
приобретает вид;

(У .2 4 )

Параметр т зависит от степени активности наполнителя.
Если вернуться к ненаполненным расплавам, уравнение лога,- 

рифмической аддитивности принимает относительно простой вид 
и легко проверяется на опыте;

11 =  С {М/М^рГ  ехр -  а Р ) (V .2 5 )

Нужно только помнить, что параметры п  и а ,  как и С, зависят от 
конфигурации цепей полимера.

В табл. V. 1. приведены значения параметров формулы (¥ .25) 
для некоторых гибкоцепных полимеров.

Т а б л и ц а  V.  1
Значение постоянных, входящих в соотношение логарифмической 
аддитивности, для некоторых гибкоцепных полимеров

Полимер

1
Молекуляр
ная масса 

М

Критическая
молекулярная

м асса,
Л^кр

Энергия 
. актива

ции, • 
кДж/моль

а - 1 0-5 , 
П а - ' С, п

Полиэтилен
линейный . . . . 92 ООО 2 0 0 0 28,5 1,3 5,1
слабо развет

вленный . . . 178 ООО _ 40,9 2 .8 _

сильно развет
вленный . . . — 53,6 Зависит _

Натуральный каучук 200 ООО 17 000 33,9

от напря
жения 

2 ,8 -1,7
П олиизобутилен 

низкомолеку
лярный . . . . 60 ООО 17 000 56,1 2 ,0 -5,3

вы соком ол еку
лярный . . . . 900 ООО 17 000 56,1 5,5 -5,5

1
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§ 3. ОСОБЕННОСТИ ВЯЗКОГО ТЕЧЕНИЯ ПОЛИМЕРОВ 
ПРИ СДВИГЕ И РАСТЯЖЕНИИ

Исследование структурно-механических свойств раст
воров и расплавов полимеров, а также эластомеров и твердых по
лимеров проводится следующими тремя способами, различными 
по назначению, но характеризующимися общностью получаемых 
результатов:

изучение кинетики развития деформации сдвига у  —  у { ( )  при 
постоянном заданном напряжении Р  и после мгновенной раз
грузки;

изучение релаксации напряжения Р =  Р{1) при заданной ско
рости деформации;

изучение кривых течеиго, или зависимости напряжения сдвига 
от скорости деформации, в установившемся режиме течения. Это
му должно предшествовать исследование кинетики установления 
стационарного ламинарного течения.

Для проведения ^экспериментов необходимо создать условия 
однородного поля, например сдвигового. Такие условия могут быть 
достигнуты в узком зазоре при большой площади поверхностей 
измерительной системы. Условия однородности означают, что те
чение можно описать с помощью трех величин: относительной де
формации у, скорости деформации, или градиента скорости у и на
пряжения сдвига Р.

Создание, однородного поля напряжений в условиях сдвига на 
практике реализуется относительно легко, а в случае растяжения 
требует множества ухищрений, поэтому большинство исследовате
лей работают в условиях сдвигового поля. Оно создается либо с 
помощью ротационных систем (например, вращения цилиндра в 
цилиндре или конуса относительно плоскости) или длинных капил
лярных трубок. Ротационные приборы подробно описаны в работе 
[51]. В предыдущем параграфе настоящей главы рассматривались 
вязкостные характеристики полимерных систем и лишь вскользь 
упоминались вязкоупругие свойства. Однако практически любая 
полимерная система способна при определенных условиях воздей
ствия проявлять высокоэластическое деформационное состояние, 
в котором у нее наблюдаются большие обратимые деформации. 
Необратимые деформации у полимерных тел могут возникать уже 
при температурах, близких к температуре стеклования, но там они 
не играют основной роли.

Границу между высокоэластическим и вязкотекучим состоя
ниями выявить трудно, поскольку она зависит от режима измере
ний. Масштаб времени должен превышать характерное (наиболее 
вероятное) время релаксации системы. Иногда область вязкотеку
чего состояния условно определяют как такую, в которой релак
сационный модуль, измеренный через 10 с после начала деформа
ции, имеет значение меньшее 10̂ ’® Н/м^*. ^

* Ценность такого условного определения ничем не лучше упоминавшегося 
критерия Ставермаиа (стр. 168). —  Прим. ред.
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Анализ широкого набора экспериментальных данных позволил 
установить (см. § 2), что у высокомолекулярных гибкоцепных по
лимеров наибольшая ньютоновская вязкость пропорциональна 
Л13.4. (Под высокомолекулярными полимерами понимают такие, 
у которых молекулярная масса в достаточной мере превышает 
Мкр, при котором завершается «застройка» флуктуационной сет
ки). Однако для возникновения в системе высокоэластических де
формаций, т. е. для того чтобы система, находящаяся в вязкотеку
чем состоянии, проявила некоторое каучукоподобие, молекулярная 
масса должна превосходить Л1„р в несколько раз [45]. При мень
ших М  проявляются лишь признаки неньютоновского течения. Все 
это относится лишь к полимерам с узким молекулярно-массовым 
распределением. При широких молекулярно-массовых распределе
ниях упомянутые закономерности сохраняются, но относить их 
нужно к средневязкостной молекулярной массе с усреднением по 
абсолютной вязкости [35, с. 24].

При периодическом изменении направления деформации (ди
намический режим нагружения) представляется возможным изме
рить комплексную вязкость системы т]* =  г|'+ /т]". На практике 
это сводится к оценкам значений модуля упругости О' и модуля 
потерь С", так как ц' —  О'/ю и г]" г= 0"/(о (где со — круговая ча
стота). Комплексный модуль С* 2=  6 ' ¿ 0 " .  Отношение О " ¡ С '  о 
котором мы уже упоминали в гл. И, называется тангенсом угла 
механических потерь tg б.

Измерение динамических характеристик позволяет определять 
области перехода полимера из одного состояния в другое*. При
мер этому можно увидеть на рис. V. 4. Для нйзкомолекулярного 
полимера {М =  Мщ )  плато на зависимости О' от частоты, харак
теризующее высокоэластический отклик системы, не обнаружи
вается вообще. Зато отчетливо это плато наблюдается для поли-, 
меров с М =  10 Л1кр. Аналогичные изменения можно наблюдать и 
на зависимостях О "  от частоты (рис. У .5 ), где переходы характе
ризуются размытыми максимумами на кривых *.

Здесь уместно напомнить, что высокоэластические деформации 
развиваются на фоне необратимых деформаций и в определенной 
мере независимо от них (события как бы разыгрываются в разных 
областях релаксационного спектра). Соответственно, по мере раз
вития пластической деформации в режиме на первый взгляд уста
новившегося течения происходит постепенное н а к о п л е н и е  обра
тимой деформации, масштаб которой до поры до времени остается 
того же порядка, что и у необратимой. Теперь термокинетические 
факторы, связанные уже не с напряжением сдвига Р, а непосред
ственно с градиентом скорости у начинают приобретать роль, воз
растающую по мере увеличения у- Это увеличение, с развиваемых 
в настоящей книге позиций, означает не что иное, как смещение 
стрелки действия в сторону меньших т. Соответственно, меняется

* Vinogradov О. V. 3. Ро1ут. За,, 1971, V. 9, №  7, р. 1153-1171.
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соотношение областей релаксационного спектра, где доминируют 
пластические и высокоэластические деформации. По аналогии с 
механическим стеклованием рассматриваемые эффекты, впервые 
подробно изученные в нашей стране Виноградовым, Малкиным, 
Леоновым и др. (см., например [52]) можно было бы назвать «ди
намической высокоэластичностью» или «динамическим переходом 
в каучукоподобное состояние». (Обратный переход произошел бы 
с уменьшением у) • '

Подобное накопление высокоэластической деформации в ка
кой-то момбнт приводит к тому, что возвращающая энтропийная 
сила уравнивается сТвнешией силой, обусловливающей течение. 
Естественно, что при эт )̂м снова течение останавливается. Мы хо
тели бы подчеркнуть, что этот второй механизм остановки течения

Рис. У.4. Зависимость .ди нам и 
ческого модуля сдвига О ' от  кру
говой частоты:
/ ,  У/, П !  — начало перехода, соответ
ственно, в стеклообразное, высокоэла
стическое и вязкотекучее состояния; 
; - М = 2 0 М ^ р ;  2 - М  =  5М^р;

Рис. V . 5. Зависимость сдвигового 
динамического модуля потерь 6 "  
от круговой частоты со;
1 — М==20 м ,

з—м=м
кр’ 2 — М = 5  М,кр>

кр-

связан уже не с напряжением, а со с к о р о с т ь ю  сдвига (третий, 
связанный с полным распрямлением цепей и фазовым переходом, 
мы рассмотрим в гл. V I).

В реальных условиях, особенно при течении вязких полимерных 
растворов через капилляры или патрубки (возможными концевы
ми эффектами пренебрегаем), этот эффект накопления избыточ
ной высокоэластической деформации проявляется в виде высоко
эластической турбулентности: струя начинает пульсировать, при 
застывании расплава поверхность его становится неровной (эф
фект, который технологи называют «акульей шкурой») и т. п. При 
продольном течении (гл. VI) может происходить по сходным при
чинам разрыв струи или «выдергивание» раствора из капилляра.

Многие закономерности сдвигового и продольного течения ана
логичны. Если, однако, говорить о механизмах прекращения тече
ния, то следует иметь в виду часто употребляемый рядом авторов * 
аргумент, что при продольном течении соответствующие комионенты

* См., например, Фихман В. Д. Автореф. докт. дисс. ЛИТЛП, Калинин —  
Ленинград, 1975,
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тензоров напряжения и деформации параллельны, а при сдвиго
вом перпендикулярны. Это действительно может иметь значение 
при третьем механизме остановки течения, присущем только про
дольному течению (непрерывное разворачивание цепей), но к двум 
другим механизмам прекращения течения отношения не имеет. Бо
лее существенно другое обстоятельство. Хотя полностью разделять 
механизмы прекращения течения, связанные с Р  ш у, нельзя, все же 
в первом случае доминирует пусть локальное, но изменение струк
туры раствора или расплава (т.е. сетки или суперсетки с флуок- 
туирующими узлами); при этом стрелка действия может остаться 
неподвижной (постоянный градиент скорости), но изменится сам

Рис. V. 6. Зависимость вязкости 
при сдвиге т| и растяжении Л от 
скорости  сдвиговой деформации у 
и скорости  деформации растяж е
ния 8:
/  — сдвиг; 2 — растяжение; Л — область 
ньютоновского течения; В — область 
ненью тонозского течения.

Рис. V. 7. Зависимость про
дольной вязкости при растяж е
нии Я от  величины деф орма
ции 8.
А  и В — то  ж е, что на рис. V . 6; 
С — точка разрыва. Стрелкой пока
зано направление возрастания ско
р ости  деформации.

спектр. Во втором случае, в идеале, структура раствора или рас
плава не меняется в том смысле, что число цепей и узлов флук
туационной сетки остаются постоянными, но мигрирует сама 
стрелка действия.

Отсюда следует важный в практическом плане вывод: если 
проводить опыты при переменном у, но постоянном и очень малом 
Р, можно прозондировать весь релаксационный спектр системы.

Динамические характеристики системы связаны со статиче
скими определенными соотношениями, а также с. характеристи
ками переходных режимов статического деформирования. Под
робно это изложено, например, в книге Мидлмана [53].

При деформировании полимера в условиях одноосного растя
жения между продольной вязкостью X и молекулярной массой со
блюдаются те же соотношения, что и при сдвиговом течении. На
блюдается также и равенство энергий активации вязкого течения. 
Это свидетельствует об общности молекулярных механизмов те
чения, Однако аномалия вязкости при сдвиговом течении приводит 
к снижению вязкости при повышении напряжения сдвига, а при
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продольном деформировании к возрастанию вязкости (рис. V. 6). 
Ньютоновские значения вязкости относятся как X : т)о =  3 : 1.

При неустановившемся течении зависимость продольной вяз
кости от относительной деформации определяется скоростью де
формации (рис. ¥ .7 ). На начальном этапе развития (область А) 
вязкость пропорциональна деформации, что было показано Карги
ным и Соголовой на примере высокомолекулярного полиизобути
лена *. Область А будет тем шире, чем выше скорость деформа
ции. Физический смысл нарушения пропорциональности связан 
с протеканием при деформировании конкурирующих процессов: 
ориентации, обусловливающей рост X, и разрушения надмолеку
лярной структуры, привходящей к падению Я (см. гл. V I). Для лег
кости сопоставления данные-зависимости 
сдвиговой вязкости, например от скоро
сти деформации, представляются в при' 
веденных координатах "(рис. ¥ -8 ). Таким 
образом удается уложить на одну обоб
щенную кривую данные для вязкое ги при 
различных температурах и даже для раз
личных полимеров. Независимость хода _ _ ,  
кривых от температуры (температурно-
инвариантные кривые) позволяет по из- зависим ость при-
мерениям в одной температурной области веденной вязкости %р== 
судить о поведении системы в другой об- _  о., приведенной ско- 
ласти. Весьма важно это и при измере- рости сдвига упр =  у/уЦо- 
НИИ динамических характеристик, где ва
риация температуры позволяет судить о поведении системы в об
ласти частот, не охватываемых возможностями прибора, на кото
ром выполняются измерения. О температурно-временной супер
позиции, а именно так называют один из вариантов принципа 
ТВЭ, позволяющей переносить заключение о поведении системы 
в интересующей л а с  области на основании анализа поведения 
в другой области, уже упоминалось при обсуждении формулы 
Вильямса — Ландела — Ферри (V. 6 а).

Весьма важной характеристикой полимерной системы является 
энергия активации вязкого течения (см. § 2). Ее определяют из 
температурной зависимости вязкости в режиме постоянного напря
жения сдвига, поскольку, как впервые отметил Бартенев, для не
ньютоновских жидкостей, в принципе, энтальпия активации вяз
кого течения Н  является зависимой от градиента скорости функ
цией**. В обычных условиях эксперимента значение Н  не зависит 
от напряжения сдвига (некоторые специальные случаи не рассмат
риваются). Более существенно заметить, что величина Н  зависит 
от температуры. При измерениях в широком интервале температур 
формула Френкеля— Аррениуса с энергией активации вязкого те
чения, независимой от температуры, становится несправедливой,

* Каргин В. А., Согвлова Т. И. Ж Ф Х, 1949, т. 23, с. 540— 551.
** Бартенев Г. М. Высомол. соед. 1964, т. 6, .№ 2, с. 335— 340.
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а функция lgтl от 1/7’ — криволинейной. На практике с этим .можно 
не считаться, так как измерения проводятся обычно в сравни
тельно узких температурных интервалах (рис. V. 9). Характерные 
значения энергий активации вязкого течения приводились выше 
для различных полимерных систем.

При анализе процессов течения в условиях, близких к условиям 
переработки, всегда следует помнить, что в процессе течения мо
гут произойти необратимые изменения полимера, а именно умень
шится молекулярная масса. Это особенно опасно при измерениях 
в области высоких температур.

Рис. V . 9. Зависимость вязкости 
(в пуазах) от  обратной темпе
ратуры для полиизоб,утилена 
при различных напряжениях 
сдвига:
/  — 1,7 • ш‘ ; 2 — 3 • 10 ;̂ 3 — 5-Ш^; 
4 - 7 , 2  • 10  ̂ Па.

Рис. V . 10. {Временные зависи
мости полной сдвиговой де
формации ( / )  и ее вы сокоэла
стической (2) и вязкой (5) с о 
ставляющих для эластомеров 
при постоянном напряжении 
сдвига Р.

Присущая полимерам даже в вязкотекучем деформационном 
состоянии высокоэластичность накладывает отпечаток на особен
ности их течения. Роль высокоэластичности весьма существенна в 
неустановившемся режиме течения. В процессе течения происхо
дит разрушение надмолекулярных структур, затрудняющих разви
тие- деформаций. При разрушении структур начинают протекать 
процессы структурной релаксации, по завершении которых дости
гается процесс установившегося течения.

На рис. V. 10 показаны изменения скорости деформации во вре
мени для ее различных составляющих. Так, в первый момент вре
мени общая скорость деформации при постоянном напряжении 
сдвига 'максимальна, так как максимальна скорость высокоэласти
ческих деформаций. Затем последняя быстро достигает нуля (ком
пенсируются силы внешнего и внутреннего полей). В этот момент 
общая скорость деформации достигает минимума. Скорость необ
ратимых деформаций непрерывно нарастает и достигает постоян
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ногО значения. То же происходит в конечном счете и с общей ско
ростью деформации.

Существенно влияние высокоэластической составляющец при на
блюдении так называемых нормальных напряжений (эффект Вай- 
сенберга). Возникновение нормальных напряжений не приводит к 
изменению структуры полимера, так как эти напряжения лишь не
значительно повышают гидростатическое давление. Они прояв
ляются, например, при выходе полимерной 
струи из капиллярного канала (струя расши
ряется).

Как отмечалось в гл. I, в большом мас
штабе времени структура полимеров хорошо 
описывается моделью хаоти^1ески переплетен
ных цепей. Молекулярная сетка, обусловлен
ная переплетениями макромолекул, отчетливо 8 
проявляется в опытах , по вытяжке полиме- 
ров, например полиметилметакрилата, причем 
плотность, сетки повышается с понижением 
температуры. В процессе течения в узлах 
происходит проскальзывание цепей, разруше
ние узлов и образование новых.

Для описания механического поведения по
лимеров и количественной интерпретации 
«градиентного зондирования» релаксацион
ного спектра часто прибегают к помощи раз
личного вида феноменологических моделей *.
Одна из них изображена на рис. V. 11. В этой
модели не учитывается чисто упругая составляющая, которая 
у эластомеров чрезвычайно мала. Высокоэластическая состав
ляющая представляется релаксационным модулем £1 и равновес
ным модулем £оо, которые суммируются. Внутреннее трение в си
стеме определяется микровязкостью Г1ь а вязкое течение — макро
вязкостью г|. Такая модель позволяет описывать поведение поли
мерного материала как в условиях малых деформаций, так и в 
условиях непрерывного деформирования.

а

Рис. V, 11. М ехани
ческая модель кау
чукоподобн ого поли
мера в вы сокоэласти
ческом состоянии.
Обозначения см. в тексте.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В результате краткого рассмотрения особенностей 
течения полимеров в вязкотекучем состоянии мы приходим к основ
ному выводу, что состояние это весьма похоже на высокоэластиче
ское и отличается от него лишь малой стабильностью флуктуаци- 
онной сетки. Все так называемые аномалии вязкости растворов 
или расплавов полимеров связаны с наличием этой сетки. Любой 
фактор, влияющий на устойчивость сетки, влияет и на закономер
ности вязкого течения. Выражением этого обстоятельства является 
правило логарифмической аддитивности.

* Бартенев Г. М. Колл. ж. 1950, т. 12, с. 408— 413.
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Однако указанное правило косвенным образом отражает зыб-' 
кость границы между высокоэластическим (если только оно не 
зафиксировано сшивкой) и вязкотекучим релаксационными состоя
ниями полимеров. Основной особенностью структуры для обоих 
является наличие сетки или суперпозиции сеток и суперсеток. 
Соответственно, полное разделение высокоэластической и пласти
ческой деформации при динамических измерениях вязкости воз
можно лишь в исключительных условиях проведения опытов.

Аномалия вязкости, в наиболее общей форме выражающаяся 
степенным законом (V. 12), которым широко пользуются для 
технологических расчетов, в действительности отражает зависимо
сти эффективной вязкости от напряжения и градиента скорости; 
зависимости эти, однако, вызваны разными причинами.

Зависимость от Р, приводящая к существованию наибольшей 
и наименьшей ньютоновской вязкости, следует из правила логариф
мической аддитивности и отражает н е п о с р е д с т в е н н о е  изме
нение структуры вязкой жидкости (т. е. сетки) под влиянием при
ложенного напряжения. Как правило, влияние это носит характер 
тиксотропии, хотя в отдельных случаях возможны и антитиксотроп- 
ные эффекты (здесь не имеется в виду продольное течение, при 
котором кажущаяся аититиксотропия обусловлена упоминавшимся 
на стр. 177 правилом тензоров; см. гл. V I). С позиций, развитых 
в гл. I и II, этот тип аномалии связан с изменением релаксацион
ного спектра, вызванным изменением структуры.

Напротив, градиентная зависимость (если не учитывать раз
бавленные растворы, где наличие градиента приводит к деформа
ции макромолекул) при постоянном и малом Р  связана с «мигра
цией» стрелки действия (связанное с ней время обратно -у) вдоль 
всего релаксационного спектра. При очень малых у вязкое течение 
должно проявляться практически в чистом виде; с увеличением  ̂
все большую роль приобретает высокоэластическая деформация.

В принцице, используя Р  как параметр, можно таким путем 
зондировать структуру и регистрировать изменение релаксацион
ного спектра с Р, варьируя у при наборе постоянных Р. К сожале
нию, такой эксперимент невозможен, ибо Р я у на самом деле 
связаны между собой соотношением типа (V. 12), и мы не можем 
их произвольно менять, не меняя структуры системы, характери
зуемой коэффициентом пропорциональности между Р и у. Поэтому 
и предпочтительны опыты вблизи наибольшей ньютоновской вяз
кости, когда соблюдается условие малости Р.

Применительно к продольной вязкости четыре варианта при
ближающихся к идеалу опытов были разработаны Фихманом 
(см. сноску на стр. 177).

Используя принципы ТВЭ, можно более сложным путем попы
таться, экстраполируя к начальным значениям действующих 
параметров (разумеется, экстраполяция, как минимум, должна 
быть нри этом двойной), воспроизвести релаксационный спектр 
покоящейся системы в вязкотекучем состоянии, варьируя как Р,
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так и V (а также, при желании — хотя экстраполяция при этом 
усложняется — концентрацию, температуру и т. д.).

Упомянутые идеализированные варианты были использованы 
применительно к полимерам, которые в покое были скорее в стек
лообразном, нежели структурно-жидком деформационном состоя
нии. В принципе, определенные удобства для разделения вязких 
и высокоэластических составляющих деформаций и соответственно 
«зондирования» релаксационного спектра представляют невулкани- 
зованные или «недовулканизованные» каучуки. (Конечно, при этом 
приближение к вязкому течению осуществляется со стороны высо
коэластического со ст^ н и я ). В этом, случае при достаточно широ
ком диапазоне измеи.^ния Р (или рахтягивающего напряжения) 
удается довольно существе1(но менять и у, не попадая в экстре
мальные условия, когда начинают работать термокинетические 
эффекты; структура сетки меняется при этом не слишком сильно, 
а механизмы прекращения течения не связаны с фазовыми превра
щениями. Особенно удобны опыты такого рода (течение каучуков 
через патрубки) для наблюдения высокоэластической турбулент
ности. Однако, указанные системы не находятся в типичном вязко
текучем состоянии и потому здесь не рассматриваются.

В заключение следует упомянуть небольшой методический 
парадокс, относящийся к неорганическим полимерам. Как уже ука
зывалось, неудобства экспериментирования с ними за пределами 
стеклообразного состояния заключаются в том, что полимеризация 
этих соединений обычно’ происходит одновременно с кристаллиза
цией или стеклованием. Все же удается зарегистрировать узкую 
область устойчивости расплавов неорганических стекол в полимер
ном состоянии. Причем полимерность доказывается как раз нало
жением высокоэластической деформации, которую легко обнару
жить любым образом, на вязкое течение [25, гл. П ].



Г Л А В А
VI

ОРИЕНТИРОВАННОЕ 
СОСТОЯНИЕ ПОЛИМЕРОВ

§ 1. ОБЩИЕ ПОЛОЖЕНИЯ

Особенности физических свойств полимеров, находя
щихся в ориентированном состоянии, связаны с их специфической 
анизотропной структурой. При деформировании полимеров проис
ходит изменение конформаций цепных макромолекул, их взаимного 
раслоложения, а также изменение^ различных форм надмолекуляр
ной организации. Эти изменения структуры, полимеров при их 
деформировании обусловлены тем, что ее элементы ориентируются 
в направлении действия сил. Вследствие наличия малых и больших 
структурных элементов возможны как ориентация макромолекул 
в целом, так и их частей. Чтобы ориентировать части цепных' 
макромолекул, необходимо не только повернуть их, но и переме
стить, так как все они связаны в цепи, локально собранные в мик
роблоки, и могут поворачиваться только нри одновременном пере
мещении других частей. Скорости этих двух процессов ориентации 
резко различны, поэтому при действии ориентирующих сил прежде 
всего развивается ориентация участков цепей, а затем и ориента
ция цепных макромолекул в целом. Однако в соответствии с пра
вилом стрелки действия (см. рис. П. 2) можно, варьируя скорость 
и температуру растяжения, сделать доминирующим лишь один 
процесс ориентации, в частности добиться «одноактного» распрям
ления всех цепей [22].

В некристаллических полимерах ориентированное состояние 
может сохраняться в результате поддерживания внешних усилий, 
охлаждения полимеров ниже температуры стеклования или их 
сшивания, а также при испарении и выжимании растворителя. 
Надмолекулярные структуры кристаллических полимеров обла
дают большей стабильностью, устойчивость ориентации обеспечи
вается кристаллизацией.

В остальном ориентированные некристаллические и кристалли
ческие полимеры имеют много общего. Полимеры и в том, и в 
другом состоянии обладают твердостью, анизотропией свойств и 
значительной упорядоченностью в расположении макромолекул. 
В тех и других образуются надмолекулярные структуры и обнару
живаются явления, обусловленные существованием этих структур. 
Одним из характерных различий процессов ориентации в этих двух 
типах полимеров является возможность непрерывного их осуще
ствления в аморфном полимере и скачкообразность этого процесса
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в кристаллическом полимере, связанная с ориентационной кри
сталлизацией. Повышение температуры и набухание, снижая вяз
кость некристаллического полимера, ускоряют процессы дезориен
тации, в то время как на кристаллические полимеры эти факторы 
обычно не действуют (если, конечно, температура не выше 
температуры плавления).

•Вытяжка полимера может быть одноосной (волокна), двухос
ной (пленки), илоскосимметричной (пленки-мембраны) и т. п.

Одноосное ориентирование является одним из основных спосо
бов получения высокопрочных полимерных материалов, когда 
создается упрочнение^в направлении ориентации и, как правило, 
разупрочнение в поперечном направлении. Это связано с тем, что 
для полимеров характерно''наличие двух резко различных типов 
взаимодействий между^,, атомами: больших внутримолекулярных 
сил химического' взаимодействия вдоль цепных макромолекул и ма
лых сил межмолекулярного взаимодействия. Наличие двух типов 
взаимодействий приводит к крайней неоднородности распределения 
механических напряжений в полимерном мат£риале, что сущест
венно влияет на такие важные для практики свойства, как упру
гость и прочность. При ориентировании эта неоднородность умень
шается в направлении ориентации, и как следствие повышается 
прочность в этом же направлении. Кроме того, нри ориентации 
происходит концентрирование более прочных элементов структуры 
в одном направлении, что приводит к практически одновременному 
и согласованному их разрыву.

Ориентация в полимерах обычно изучается методами двойного- 
лучепреломления, инфракрасного дихроизма, рентгеновской ди
фракции под большими и малыми углами, ядерного магнитного 
резонанса и др. Необходимость применения одновременно многих 
методов диктуется их различной чувствительностью к ориентации 
ценей в целом и дискретных элементов структуры и, соответствен
но, различным характером усреднения при численном выражении 
параметров ориентации.

§ 2. ПРОЦЕССЫ ОРИЕНТАЦИИ 
В АМОРФНЫХ ПОЛИМЕРАХ

Между различными свойствами линейных и слабо 
сшитых аморфных полимеров имеется много общего, например, 
выше температуры размягчения и те и другие обладают высоко
эластическими свойствами [37, с. 50]. Соотношения фотоупругости, 
выведенные для сшитых полимеров, одинаково справедливы и для 
линейных полимеров.

В слабо сшитых полимерах (например, в вулканизатах каучу
ков) химические поперечные связи приводят к образованию редкой 
трехмерной молекулярной сетки. Эта сетка, препятствуя необрати
мому перемещению макромолекул друг относительно друга, в то 
же время не препятствует проявлению.основного свойства цепей —
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их гибкости (именно благодаря такому сочетанию и проявляется | 
их высокоэластичность).

В линейных полимерах сшивок нет, но молекулярная сетка 
в них также образуется. В блоке полимера взаимодействие каж- 
дой макромолекулы со своими соседями не является одинаковым 
по всей ее длине. Как было указано в гл. I, имеются участки более ' 
слабого и более сильного взаимодействия, которые и играют роль 
временных узлов сетки. Узлами молекулярной сетки могут быть 
любые локальные взаимодействия между макромолекулами, начи
ная от мостиков, образованных соприкасающимися боковыми 
полярными группами, и кончая перехлестами и переплетениями 
самих цепей. Следует отметить, что такая «вторичная» сетка, 
образованная нехимическими связями, есть и в сшитых полимерах, 
но там ее проявление почти полностью маскируется сеткой - хими
ческого происхождения из-за большой прочности химических 
связей по сравнению с «вторичными» связями.

Сеточная модель линейных аморфных полимеров в высокоэла
стическом состоянии была предложена и развита в работах То
больского [37] и Бики. Кувшинский с сотрудниками* и Шишкин 
с сотрудниками **, взяв за основу эту модель, провели всесторон
нее исследование закономерностей ориентирования аморфных по
лимеров и их механических свойств в ориентированном состоянии.
В работах Бартенева с сотрудниками *** предложена теория орие11< 
тационной вытяжки линейных аморфных полимеров, в основу 
которой также положена эта модель. Понятие сетки является лишь 
простой и наглядной аппроксимацией межмолекулярного взаимо
действия, действительный характер которого очень сложен. Все 
виды межмолекулярного взаимодействия в аморфных полимерах 
можно условно разделить на локальные и распределенные. К пер
вым относятся взаимодействие боковых полярных групп, водород
ные связи, зацепление молекул. Обнаруженные при повышенных 
температурах упорядоченные микроблоки также можно рассмат
ривать как своего рода локальные межмолекулярные взаимодей
ствия, ограничивающие свободу теплового движения сегментов 
макромолекул. Вместе с тем действуют и обычные вандерваальсо- 
вы силы, это взаимодействие естественней рассматривать непре
рывно распределенным. Интенсивность локальных взаимодействий 
и их время жизни значительно больше, чем распределенного 
взаимодействия, что совместно с их локализованцостью и дает 
основание уподобить их узлам сеткц.

В пространственно-структурированных полимерах молекуляр
ная сетка относительно стабильна, она не подвержена разрушаю
щему действию таких факторов, как температура и нагрузка.

* Л айус Л. А., Кувшинский Е. В. Механика полимеров, 1967, № 3, с. 455; 
1967, № 4, с. 579— 585.

** Шишкин Н. М., Милагин М. Ф., Габараева А. Д . Там же, 1967, № 6, 
с. 1048— 1053.

*** Бартенев Г. М. и др. Там же, 1970, т. 5, с. 771— 779; 1970, т. 6, с. 979— 
984; 1972, т. 6, с. 1021 —  1028; 1973, т. 7, с, 14— 21.
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в  линейных аморфных полимерах, наоборот, молекулярная сетка 
очень чувствительна ко всяким внешним воздействиям. Узлы такой 
сетки постоянно разрушаются и возникают вновь. При деформиро
вании полимера или его нагревании молекулярная сетка начинает 
перестраиваться — релаксиравать. Это приводит к тому, что свой
ства линейных полимеров сильно зависят от времени и скорости 
внешнего воздействия. Процесс перестройки сетки наиболее ярко 
проявляется при релаксации напряжения. Если поддерживать 
постоянной длину растянутого образца, то напряжение, необходи
мое для поддержания заданной деформации, с течением времени 
будет падать. При Деформировании образца молекулярная сетка 
растягивается. Разрушекие узла сетки приводит к тому, что цепи, 
связанные в этом узле, выходят^'-из напряженного состояния и 
свертываются. С течением, времени число напряженных цепей 
уменьшается, соответственно уменьшается и внешнее напряжение, 
необходимое для поддержания этих цепей в растянутом состоянии. 
Если в некоторый момент времени снять нагрузку, то образец 
начнет сокращаться и благодаря тепловому движению цепей, 
оставшихся связанными в сетку, вернется в исходное состояние. 
В силу того что молекулярная сетка в линейных аморфных 
полимерах может быть образована различными взаимодействиями, 
энергия разрушения узлов сетки также различна, и узлы обла
дают разной стабильностью.

Одним из основных способов улучшения механических свойств 
линейных полимеров является их вытяжка. Чтобы зафиксировать 
ориентированное состояние, полученное в результате вытяжки, 
полимер охлаждают до температур меньших темлературы стекло
вания. Возникающая анизотропия свойств полимеров отражает 
анизотропию в ориентации макромолекул. Поэтому, измеряя вели
чину анизотропии каких-либо свойств полимера' можно получать 
информацию о степени ориентации его макромолекул. Одним из 
наиболее чувствительных индикаторов является двойное лучепре
ломление (оптическая анизотропия); значение коэффициента двой
ного лучепреломления Ап часто используется в качестве меры 
ориентации полимера. Установлено, что Ап линейно связан со 
средним квадратичным отклонением ориентации макромолекул от 
изотропного состояния.

Степень ориентации (и коэффициент двойного лучепреломле
ния), созданная в процессе ориентационной вытяжки, зависит от 
многих параметров, характеризующих процессы растяжения, важ
нейшими из которых являются величина деформации (степень 
вытяжки), температура и длительность вытяжки (или скорость 
вытяжки в режиме вытягивания с постоянной скоростью роста 
нагрузки). Описание степени ориентации полимеров лишь одним 
параметром —  степенью вытяжки — недостаточно, как это убеди
тельно доказали Кувшинский с сотрудниками и Шишкин с сотруд
никами. Степень ориентации однозначно связана со степенью 
вытяжки лишь при условии, что режим вытяжки (температура и 
скорость) остается неизменным.
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Чем выше температура вытяжки, тем меньше степень ориента
ции полимера при прочих одинаковых условиях (рис. VI . ! ) .  При 
повышении температуры ускоряется процесс разрушения узлов 
молекулярной сетки. Среднее время жизни узлов экспоненциально 
зависит от температуры,, поэтому при более высоких температурах 
разрушение узлов идет с большей скоростью. В результате такого 
распада сетки цепи свертываются, переходя в наиболее вероятное 
неориентированное состояние с максимальной энтропией. Поэтому

Рис. V I . ! .  Зависимость коэффи
циента двойного лучепреломле
ния Д« от степени вытяжки Я при' 
различных температурах (поли
мер— аморфный полистирол, время 
вытяжки 2 с).

Рис. V I. 2. Зависимость ко
эффициента двойного луче
преломления Л « от степени 
вытяжки А при разном вре
мени вытяжки (полимер — 
аморфный полистирол, тем
пература 130 °С):
/  — 2 с; г  — 20 с; 3 — 3 • 10» с; 
4 — 1,8 • 10’  с.

при одной И той 'ж е степени вытяжки при более высокой темпера
туре большее число цепей находится в неориентированном состоя
нии. Однако даже если бы сетка была стабильной, все равно 
дезориентирующее влияние теплового движения, которое при по
вышенных температурах происходит более интенсивно, приводило 
бы к уменьшению степени ориентации с увеличением температуры 
вытяжки. Это подтверждается уменьшением коэффициента двой
ного лучепреломления с повышением температуры в каучуках [48].

При увеличении времени вытяжки при прочих равных условиях 
степень ориентации уменьшается (рис. VI. 2). Чем больше времени 
полимер находится под нагрузкой, тем глубже произойдет разру
шение сетки и тем больше цепей окажется в неориентированном 
состоянии. Этим объясняется и рост степени ориентации при уве
личении скорости вытяжки в режиме вытягивания с постоянной 
скоростью (рис. VI. 3). Чем медленнее проводится вытягивание, 
тем большее число узлов разрушается и тем больше цепей оказы
вается в неориентированном состоянии.
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Свойства полимера в ориентированном состоянии определяются 
не только средней степенью ориентации макромолекул, но и более 
тонкими особенностями его строения. Наличие у полимеров срав
нительно широкого распределения по длинам цепей и узлов моле
кулярной сетки разной стабильности приводит к тому, что появ
ляются качественные отличия в ориентации полимера, вытянутого 
при высокой и низкой температуре. Чем выше температура 
вытяжки, тем интенсивнее идет процесс разрушения узлов моле
кулярной сетки, причем в первую оЧередь разрушаются слабые 
узлы. Конфигурационные ц. конформационные изменения цепей 
при их растяжении лимитйруют более ста
бильные, но реже расположенные узлы. По
этому все большая доля коротких^ молекул 
выходит из напряженного состояния и оказы
вается в свернутом неориентированном состоя
нии. В этом случае ориентированными оказы
ваются преимущественно макромолекулы с 
большой молекулярной массой. Степень их 
ориентации непрерывно растет с увеличением 
Степени вытяжки. Они находятся как бы 
в растворе неориентированных молекул с низ
кой молекулярной массой. Поэтому два об
разца, ориентированные до одинаковой сте
пени при высокой и низкой температуре, могут 
отличаться не только общими удлинениями, но 
и длинами ориентированных молекул. В пер
вом случае образец ориентирован в основном 
за счет длинных молекул, во втором ^  за счет 
всех молекул, имеющихся в образце.

Если обозначить направление действия растягивающих образец 
сил через 2 , то в качестве меры ориентации полимерных цепей 
можно выбрать величину соз^б (здесь 0 — угол между направле
нием г  и направлением ориентации сегментов). Когда все сегменты 
цепи ориентированы в одном направлении, то соб2 0 =  1. Полностью 
ориентированный аморфный полимер можно рассматривать как 
один макроскопический нематический домен.

Установим связь между внешней силой Р, действующей на 
каждую макромолекулу, и ее относительным удлинением АЬЦо, 
где М  — упругое удлинение полностью выпрямленной макромо
лекулы. Длина такой макромолекулы ¿  =  /Л/з{пф (здесь I — длина 
звена, N — число звеньев цепи, а ф — половина угла между звенья
ми). Абсолютное изменение выпрямленной длины макромолекулы 
А !  складывается из изменения длины цепи за счет растяжения хи
мических связей Д !] и за счет деформации валентных углов А 1 2 , т. е.

Рис. V I. 3. Зависи
м ость коэффициента 
двойного лучепрелом
ления Ап от  степени 
вытяжки Я при д вух
осном ориентирова
нии и разных ск о р о 
стях вытяжки: «3 >  
> V 2 >  «1.

АЬ  —  А Ь г +  Д/-2 —  ^  з1п ф Д/ -Ь соз ф Аф . . . ( V I . ] )

Работа, производимая внешней силой при растяжении химических 
связей Л[ =  72Л -̂Рз1пфА/ и при деформации валентных углов
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^2 == ¡̂2^ Р 1 COS фАф, переходит в потенциальную энергию растяже
ния цепи.

Для учета распределения ориентаций сегмента введем функцию 
ориентации р (0 ). Вероятность того, ч,то сегмент ориентирован под 
углом между 0 и 0 - f  ¿0 есть:

dDT (9) =  Ср (0) sin 0 d0 (VI. 2)

Если принять, что вклад в модуль Юнга отдельного сегмента есть 
Е =  E{Q), то модуль Юнга вдоль оси ориентации для образца в 
целом равен;

я я

 ̂ (0) d ir  (0) =  с  ^ £  (0) р (0) sin 0 d0 (VI. 3)

о -  о

Так как в случае неориентированного полимера (хаотическое про- 
странственное расположение сегментов макромолекул) cos^ 0 ==

=   ̂ cos2 0 (ЛГ(0) =  1/3, то для реальных ориентированных поли- 
,0 ■ 

меров V s < c o s 2  0 <  I
Ценную информацию о процессах, протекающих в полимере 

при вытяжке, можно получить с помощью метода изометрического 
нагрева (см. гл. I). По диаграммам изометрического нагрева 
(ДИН) можно установить условия вытяжки, так как между фор
мой кривых и механическими. свойствами полимера существует 
определенная связь. Метод изометрического нагрева является об
ратным по отношению к методу термомеханических кривых. Если 
при снятии последних поддерживается постоянным напряжение 
и регистрируется развитие деформации при постоянном повышении 
температуры, то метод изометрического нагрева предусматривает 
регистрацию внутренних напряжений, возникающих при постепен
ном нагреве образца при постоянной деформации растяжения. При 
этом, если вначале образец не был нагружен, то при некоторой 
температуре в нем начинает развиваться растягивающее усилие. 
Оно достигает максимума и затем постепенно падает (рис. VI. 4). 
Форма диаграмм изометрического нагрева существенно зависит от 
режима вытяжки (кратности, скорости и температуры). С увели
чением кратности вытяжки величина максимальных напряжений 
на ДИН возрастает (рис. V I .4 ,а). Для полимеров с достаточно 
высокой температурой размягчения (таких, как полиметилметакри- 
лат), кроме того, смещается в сторону низких температур начало 
роста напряжений (рис. V I .4, г). Увеличение скорости вытяжки 
при постоянных кратности и температуре вытяжки приводит к 
увеличению максимального напряжения амакс и к уширению мак
симума (рис. V I .4, б ). С повышением температуры вытяжки при 
постоянных кратности и скорости вытяжки максимальное напря
жение Смаке уменьшается, а максимум уширяется. В отдельных 
случаях возникает даже плато (рис. VI. 4, в). Вид этих диаграмм 
тесно связан с силовым режимом предварительной вытяжки:
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напряжение в максимуме Омакс почти точно соответствует усилию, 
существовавшему в образце в момент фиксации структуры поли
мера при охлаждении. Максимальное напряжение *^макс М О Н О Т О Н Н О  

возрастает с увеличением коэффициента двойного лучепреломле
ния при повышении предварительной ориентации. Условия

Рис. V I. 4. 'Диаграммы изометрического нагрева образцов ПВА 
и П М М А , отличающихся реж имом предварительной вытяжки 
(А, Гв, V— степен ь,' температура и скорость предварительной 
вы тяж ки):
а — ПВА, Гд =  50'>С, о =  1,2%/с; б - П В А ,  7^ =  53 00, о =  0,128%/с; в -П В А ,
о =  2,58?б/с, Г..; / — 51,5°С, 2 — 70 °С ; 3 — 90 °С; 4 — 51,5°С; г — ПММА,
2’з =  105 °С ; 0 = 2 ,58%/с.

ВЫТЯЖКИ (температура и скорость) на этот процесс не влияют: все 
точки ложатся на одну кривую (рис. VI. 5).

Однако напряжение амако вполне однозначно связано с коэф
фициентом двойного лучепреломления лишь для конкретного ма
териала с заданной молекулярной массой; вообще же при измене
нии молекулярной массы одним и тем же значениям коэффициента 
двойного лучепреломления могут соответствовать весьма различ
ные Смаке. Как показали Кувшинский и Лайус, грубо это можно 
объяснить постепенным удлинением цепей флуктуационной сетки
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с ростом молекулярной массы. При малых Ы максимальной ориен
тации соответствуют полностью распрямленные цепи, и по достиже
нии Омако система начинает течь. При существенно больших М 
практически та же ориентация может быть осуществлена с сохра
нением значительного количества, узлов типа перехлестов; этому 
будет соответствовать тот же коэффициент двойного лучепрелом
ления, но для начала течения, которое в изометрическом режиме 
проявляется как спад напряжения, потребуется большая темпера
тура и, соответственно, большее Омакс Различиями в температуре 
максимума внутреннего напряжения для аморфных полимеров в 
опытах такого рода обычно можно пренебречь, но различия Омако 
при одинаковых соз^б могут быть весьма велики; столь же велики 
и различия прочностей соответствующих образцов.

Ап-Ю'^

Рис. V I. 5. Зависимость напряжения в максимуме сг„акс на 
диаграмме изометрического нагрева от коэффициента' 
двойного лучепреломления Ди: 
а —ПВА; б —ПММА.

Поэтому изометрический нагрев, не давая в явном виде функ
цию ориентации р (0 ), во многом является более информативным 
методом о структуре ориентированных аморфных полимеров (и 
кристаллических тоже — см. [31̂  дополнения II и III]), чем коэф
фициент двойного лучепреломления.

Как видим, измерение коэффициента двулучепреломления ока
зывается методом, нечувствительным по отношению к длинам це
пей реальной,или флуктуационной сетки — в отличие от ДИН.

Представления о сеточном строении линейных аморфных поли
меров позволяют объяснить особенности диаграмм изометриче
ского нагрева. При нагревании в полимере протекают два конку
рирующих процесса, один из них ответственен за повышение на- 
прялсений, другой — за их релаксацию. Первый процесс связан с 
обычной кинетической упругостью, а второй —  с распадом молеку
лярной сетки. В ориентированном полимере возникают силы, стре
мящиеся вернуть образец в первоначальное неориентированное со
стояние. Этому препятствует вандерваальсово взаимодействие ме
жду макромолекулами. При сравнительно низких температурах
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тепловое движение не может преодолеть это .взаимодействие й не- 
закрепленный образец не сокращается, а в закрепленном не воз- 
пикают внутренние напряжения. При повышении температуры теп
ловое движение уже способно преодолеть тормозящее вандер
ваальсово. взаимодействие и образец стремится сократиться. Для 
поддержания постоянного удлинения требуется приложить растя
гивающее напряжение, что в методе изометрического нагрева де
лается автоматически; это внешнее напряжение, естественно, в 
точности равно развивающемтея внутреннему. Величина его будет 
расти с дальнейшим повышением температуры. На этой стадии 
распад: самой сетки идеф медленно и практически не сказывается 
на величине растущего напряжения. Наконец, при достаточно вы
сокой температуре отчетливо проявляется и второй процесс, при
водящий уже к релаксации'напряжения и проявлению на диаграм
мах изометрического нагрева a =  f {T )  максимума. При дальней
шем повышении температуры преобладает процесс распада сеткн 
и напряжение релаксирует до нуля, что, как уже отмечалось, экви
валентно течению.

§ 3. ВАЖНЕЙШИЕ с в о й с т в а  ОРИЕНТИРОВАННЫХ
АМОРФНЫХ ПОЛИМЕРОВ

В результате ориентационной вытяжки линейных 
аморфных полимеров возникает анизотропия их физических 
свойств вдоль и поперек направления вытяжки. При этом для раз
личных свойств подобная анизотропия выражена по-разному. На
пример, для двойного лучепреломления и механической прочности 
анизотропия довольно значительна, а для модуля упругости — го
раздо слабее, если только полимер не доведен до сверхориентиро- 
ванного состояния, когда начинается фибриллизация. Впрочем, 
фибриллизация чаще наблюдается у некристаллизующихся полу
жестких полимеров и всегда — у кристаллизующихся. Кроме того, 
анизотропия свойств зависит от типа полимера. По сравнению с 
кристаллическими аморфные полимеры при вытяжке ориентиру
ются плохо: даже при больших степенях вытяжки остается доволь
но большой разброс направлений ориентации сегментов макро
молекул.

Результаты экспериментального изучения анизотропии модуля 
упругости при вытяжке линейных аморфных полимеров неодно
значны. Кажущееся противоречие экспериментальных данных объ< 
ясняется тем, что хотя анизотропия модуля упругости должна су
ществовать всегда, у разных полимеров она выражена по-разному.

У полимеров, подвергнутых ориентационной вытяжке, внутрен
нее строение существенно меняется, что отражается на диаграммах 
растяжения, характеризующих их деформационно-прочностные 
свойства. В общем случае на диаграммах растяжения можно вы
делить три участка (рис. VI. 6) ! /  начальный крутой участок; 
//-пологий (между участками /  и / /  иногда наблюдается неболь
шой максимум напряжений) и III  — участок крутого подъема.
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Наличие одного, двух или трех участков и их протяженность опре
деляются условиями вытяжки. Изотропный или слабо ориентиро
ванный полимер имеет малые удлинения при разрыве и разру
шается на I участке диаграммы растяжения. Увеличение степени 
предварительной вытяжки приводит к появлению II  и III  участков. 
Одновременно увеличиваются удлинения при разрыве и растяже
ние образцов будет характеризоваться более высоким уровнем 
напряжений. При дальнейшем увеличении степени вытяжки поло
гий участок II  сокращается или даже полностью исчезает, а уча
сток III  станоБится круче. Разрушение происходит при более вы
соких напряжениях. Влияние ориентации на модуль упругости при

малых деформациях полимера в случае 
малых и средних степеней вытяжки не
значительно, но очень резко возрастает 
вблизи предельной молекулярной ориен
тации цепей полимера.

Разрушающее напряжение при растя
жении сгр при увеличении степеней пред
варительной вытяжки растет, однако 
в некоторых случаях при больших степе
нях вытяжки на-кривых Ор — X обнару
живается максимум и падение % при 

^  ̂ дальнейшем увеличении Ср (рис. VI, 7а, в),
гр'аммы ‘ р ; с т я Г н Г  л и Е  Зависимость удлинения при ^разрыве ер 
ного аморфного полимера, ОТ Степени предварительной вытяжки 
подвергнутого предвари- всегда имеет максимум, причем он всегда 
тельной вы тяж ке при раз- .расположен При меньших Я, чем на кри- 
личных степенях вытяжки: g^ix 0р (рис. VI, 76 ,г ) .
Ai Ло <Г Ля Лл. Act «ж. 1Форма диаграммы растяжения аморф

ных полимеров (при низкой температуре 
испытания) в основном определяется степенью ориентации звеньев 
макромолекул. Другие параметры строения (длина цепей сетки и 
стабильность ее узлов) существенной роли не играют. При задан
ном коэффициенте двойного лучепреломления диаграмма растя
жения образца будет иметь определенную форму, не зависящую 
от условий его вытяжки. Указанное соответствие диаграмм растя
жения и коэффициента двойного лучепреломления имеет место 
лишь при температурах испытания, лежащих на десятки градусов 
ниже температуры размягчения, а при температурах близких к ней 
оно нарущается.

С другой стороны, момент разрушения образца, т. е. разрушаю
щее напряжение и удлинение при разрыве, не определяется одним 
только коэффициентом двойного лучепреломления Дп. Образцы 
с одинаковым Дп, ориентированные в различных условиях, могут 
разорваться на разных стадиях растяжения, хотя до момента раз
рыва одного из образцов диаграммы растяжения их полностью 
совпадают. Таким образом, по степени ориентации также невоз
можно однозначно определить прочностные характеристики ориен
тированных полимеров. Однозначную связь прочности и разрыв-
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ных удлинении со строением ориентированного полимера удается 
установить, если в качестве характеристик его строения рассмат
ривать два параметра: среднюю степень ориентации звеньев макро
молекул и число цепей молекулярной сетки в единице объема. 
Это объясняется тем, что одна и та же степень ориентации может 
быть получена только за счет длинных молекул или за счет ко
ротких молекул и коротких участков длинных молекул. Образцы,
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Рис. V I. 7. Зависимости Стр и Вр от  степени вытяжки: 
а, б - П В А  ( / - 5 0 ,  2 - 7 0 ,  3 - 9 0 ° С ) ;  в, г - П М М А ( / - 1 0 5 ,  2 - 1 2 0  “С ).

вытянутые при высокой температуре, обладают более редкой сет
кой с длинными цепями и имеют повышенную прочность по срав
нению с образцами, полученными при низкотемпературной вы
тяжке. Зависимость, представленная на рис. VI. 8, линейная и мо
жет быть выражена формулой:

у  Л \

(VI. 4)= 00 0 + “ ^ )
где Апо — коэффициент двойного лучепреломления идеально ориен
тированного полимера. Наклоны прямых, т. е. коэффициенты 
упрочнения а, тем больше, чем больше молекулярная масса цепи 
сетки Мс или длина ориентированных цепей сетки (рис. VI. 9). При 
одинаковой степени ориентации прочность больше у образца с бо
лее высокой Мс.

Каждая прямая на рис, VI. 8 отвечает полимеру, ориентирован
ному за счет укладки молекул приблизительно постоянной 
длины. Это позволяет произвести экстраполяцию прямолинейной
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зависимости за пределы экспериментально осуществимых степе
ней ориентации молекул полимера и, в частном случае, к значению 
А /г/Д п о=1 . Для такого идеального состояния полимера

О'макс =  <?о(1 + а ) (V I. 5) ,

т. е. предельная прочность больше у тех идеально ориентирован
ных образцов, у которых ориентация осуществляется длинными 
молекулами. Отношение Омакс/Со показывает, во сколько раз уве
личивается прочность полимера при полной ориентации его цепей. 
Например, для полистирола омакс/со =  78. Отношение теоретиче
ской прочности к реальной для многих твердых тел, в том числе и 
для полимеров, оценивается цифрой 100. Так, получающаяся для 
полиэтилентерефталата величина Омакс/со близка к этой цифре.

Рис. V I. 8. Зависимость о т 
носительного упрочнения 
полистирола от  коэф ф и
циента двойного лучепре
ломления:
Л 1 д = /- 1 ,4  . 10®; 2 - 1 , 2 - 1 0 »  
3,6 • 103;

Рис. VI. 9. Зависимость коэффициента 
упрочнения а от  для полисти
рола.

В случае предельной ориентации полимера все его цепи натя
нуты, поэтому они одновременно и в одинаковой мере восприни
мают нагрузку, и образец имеет наибольшую прочность. С умень
шением степени ориентации число предельно вытянутых молекул 
уменьшается и они становятся все более перегруженными по срав
нению с невытянутыми. Разрыв молекул в наиболее опасном месте 
образца в этом случае происходит не одновременно, а поочередно, 
вследствие чего прочность образцов непрерывно уменьшается. 
Для неориентированных образцов эта очередность разрывов моле
кул является причиной весьма низкого значения ао.

Твердые аморфные полимеры обладают большим резервом 
прочности, однако это не означает, что любой полимер можно 
использовать для получения высокопрочного технического волокна. 
В значительной степени эта возможность ограничивается труд
ностями получения соответствующей ориентации макромолекул и 
в еще большей мере — принципиальной (по термодинамическим 
причинам) неустойчивостью этой ориентации, приводящей к так
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называемым ориентационным катастрофам [22]. Поэтому некри
сталлизующиеся полимеры не могут , быть волокнообразующими. 
Наоборот, у кристаллизующихся полимеров избыток энергии, воз
никающей в процессе ориентации, компенсируется теплотой ориен
тационной кристаллизации, и они в ориентированном и даже сверх- 
ориентированном состоянии вполне устойчивы.

О влиянии длины цепей и их распределения на механические 
свойства изотропных и подвергшихся ориентационной вытяжке 
полимеров в литературе имею тс5^есьма противоречивые сведе
ния. Имеются данные о линейной зависимости между прочностью
капронового волокна и величиной обратной молекулярной массы *, 
но это — кристаллизующийся полимер и поэтому к подобным кор
реляциям следует отнестись осторожно. Наиболее существенные 
изменения прочности связываются с областью молекулярных масс 
3-10®— 15-10^, т. е. там, где р^зко меняется прочность изотроп
ного полимера. Обнаруживается также линейная зависимость 
между логарифмом прочности волокна и обратной величиной моле
кулярной массы полимеров, однако, в случае волокон, которые 
всегда кристалличны, тип зависимости .любого параметра от М  
связан не с готовой структурой, а с технологической предысторией, 
где доминируют реологические факторы. Для ориентированных 
пленок поливинилацетата наблюдается линейное увеличение проч
ности с молекулярной массой. Однако эта зависимость четко про
является лишь по достижении молекулярных масс, при которых 
прочность и з о т р о п . н о г о  поливинилацетата становится неизмен
ной. При изучении аморфных'полиметилметакрилата, полистирола 
и поливинилацетат, получаются близкие результаты, хотя соответ
ствующие зависимости не являются строго линейными. На механи
ческие свойства ориентированных полимерных материалов гораздо 
больше влияют условия формования и вытяжки волокон и пленок 
[22]. Влияние молекулярной массы на механические свойства ли
нейных аморфных полимеров следует оценивать с учетом изложен
ных представлений об их квазисетчатом строении. Прочность и дру
гие механические свойства полимеров определяются их строением, 
однако при формовании и вытяжке волокон молекулярная масса 
полимера регулирует протекание процессов ориентации макромо
лекул, определяя структурные особенности и свойства получаемых 
полимерных материалов.

Деформационные свойства ориентированных твердых полиме
ров (как и прочностные) отличаются рядом особенностей. Во-пер
вых, ориентированные материалы обладают анизотропией упругих 
свойств. Во-вторых, они обладают более высокими значениями 
предела вынужденной эластичности**, величина которого тем

* Ж урков С. М., А басов С. А. ФТТ, 1962, т. 4, с. 2184— 2192.
** Т. е. высокоэластической деформации, развивающейся при очень медлен

ном растяжении ниже Гс; обратимость этой деформации выявляется при нагре
вании выше Тс', природа этого эффекта становится легко понятной при рассм о
трении рис. 11.2. —  Прим. ред.
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больше, чем выше степень молекулярной ориентации. В-третьих, 
деформация вдоль оси ориентации характеризуется большим внут
ренним'трением и вязкостью. Строение ориентированных линейных 
аморфных полимеров достаточно полно характеризуется двумя 
параметрами: средней степенью ориентации макромолекул, оцени
ваемой, например, по коэффициенту двойного лучепреломления 
Ап и числом цепей молекулярной сетки в единице объема Ыс (или 
молекулярной массой цепи сетки М с). Зная эти параметры, можно 
довольно точно предсказывать форму диаграммы растяжения, 
прочность и разрывное,удлинение для образцов любой молекуляр-, 
ной массы, С ростом величины Ап и прочность полимера повы
шается независимо от его молекулярной массы. Однако оптималь
ная о р и е н т а ц и о н н а я  вытяжка сильно зависит от молекуляр
ной массы полимера; следовательно, для заданных условий вы
тяжки правильный выбор молекулярной массы полимера может 
иметь решающее значение для достижения высоких значений проч
ности. По существу, выбор М  и соответствующих условий вытяжки 
(температура, кратность, скорость и т. д.) могут проводиться при 
использовании правила логарифмической аддитивности (см. гл. V) 
применительно к продольной вязкости.

§ 4. ЗАКОНОМЕРНОСТИ ОРИЕНТАЦИИ ГИБКОЦЕПНЫХ
КРИСТАЛЛИЗУЮЩИХСЯ ПОЛИМЕРОВ

В настоящее время можно считать твердо установлен
ным микрогетерогенное строение, ориентированных аморфно-кри- 
сталлических полимеров. С помощью рентгенографии под малыми 
углами установлено закономерное чередование вдоль оси ориента
ции участков с различной плотностью' (так называемые большие 
периоды). Рентгенография под большими углами показывает, что 
в более плотных участках макромолекулы уложены в кристалли
ческую решетку, а в менее плотных такой упорядоченности в рас
положении макромолекул нет. Большие периоды были впервые 
обнаружены Гессом и Киссигом по наблюдению рентгеновских 
меридиональных слоевых рефлексов в области малоугловой ди
фракции. Согласно их представлениям, в ориентированном поли
мере чередуются кристаллические области, разделенные аморф
ными участками. При этом, период чередования оказывается рав
ным экспериментально наблюдаемому большому периоду. Одна и 
та же макромолекула поочередно проходит через несколько кри
сталлических и аморфных участков.

Бонаром и Хоземаном предложена одна из возможных схем 
строения ориентированных кристаллических полимеров (рис. VI. 10). 
Согласно этой модели часть молекул на границе кристалла 
с аморфной областью сворачивается на себя и возвращается в кри
сталл, образуя складки. Подобных представлений о строении ори
ентированных полимеров придерживаются также Келлер, Флори, 
Петерлин и Скульо, считающие, чтр надмолекулярная структура 
ориентированных кристаллических полимеров представляет собой
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периодическое чередование пластинчатых кристаллов и аморфных 
областей*. При этом цепи в кристаллах имеют складчатую кон
формацию, однако некоторые из них переходят из одного кри
сталла в другой через аморфную прослойку.

Журков с сотрудниками предлагают две схемы строения ориен
тированных аморфно-кристаллических полимеров (рис. VI. 11, 
VI. 12) [16]. Модель, представленная на рис, VI. 11, лучше соответ 
ствует электронномикроскопичей<им данным. Методом электрон 
ной микроскопии сравнительно' хорошо наблюдаются длинные 
фибриллы с поперечными размерами порядка десятков наномет 

‘ ров, внутреннее же строение фибрилл, т. е. большие периоды, про 
сматриваются плохо. Другая модель (рис. VI. 12) ближе к рентге 
нографическим данным. -Метод малоуглового рентгеновского рас 
сеяния хорошо регистрирует чередование вдоль оси ориентации

Рис. V I. 10. Схема строения аморфно-кристаллической пере
ходной области по Бонару и Хоземану;
/  — кристаллическая зона; — аморфная.

кристаллических и аморфных участков, т. е. большие периоды, но 
не указывает ,на наличие разграниченных фибрилл. По-види
мому, строение реальных полимеров является промежуточным. 
Весьма важен вопрос о строении аморфных межкристаллитных 
прослоек. ■ Разными авторами предлагаются различные схемы 
аморфно-кристаллических переходов. В соответствии со схемой 
бахромчатых фибрилл [54] часть молекул на границе кристалла 
уходит вбок, не попадая в другой кристалл (рис. VI. 13). Согласно 
схеме Хоземана — Бонара — Келлера имеется складчатая конфор
мация молекул в кристалле и только часть из них является про
ходными, осуществляя связь между кристаллитами вдоль оси 
ориентации (рис. VI. 14). Подобных же взглядов на строение 
аморфных прослоек придерживаются Журков с сотрудниками. 
В предлагаемой ими модели последовательно включенных

* См, сноску на стр , 122, а также Keller A., Koll. Z., 1959, Bd. 65, S. 34— 47.
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Кристаллических и аморфных прослоек (см. рис. VI. 11) прочность 
определяется, в частности, числом цепей в сечении фибриллы [16, 
с. 147]. В кристаллите число цепей в поперечном сечении является 
максимально возможным для данного полимера и при достаточно 
строгой упорядоченности макромолекул можно считать, что они 
нагружены равномерно. В аморфных участках такая упорядочен
ность отсутствует, а участки цепей в них имеют разные контурные 
длины и различцую ориентацию. Однако если бы все цепи пере
ходили из одного кристаллита в другой, то в сеченни аморфной

Рис. V I. 11. Схема стр ое 
ния аморфно-кристалли
ческого полимера по 
электронномикроскопи
ческим данным: 
/ — кристаллит; 2 — аморфная 
обл асть  ((/ — большой пе
риод).

-а

Рис. V I. 12. Схема строения 
аморфно-кристаллического 
полимера по рентгеногра
фическим данным:
1 — аморфная зона; 2— кристал
лит (¿  — больш ой период).

прослойки их было бы достаточно много, кроме того, при растя
жении полимера вдоль оси ориентации было бы, естественным 
предположить уплотнение аморфных прослоек. Однако экспери
мент показывает, что плотность аморфных прослоек при растяже
нии падает. По-видимому, низкая реальная прочность полимеров, а 
также следующее из опыта уменьшение плотности аморфных про
слоек при нагружении лучше согласуется со схемой строения 
аморфных участков, представленной на рис. VI. 14. В этом случае 
у.меньшение плотности аморфных прослоек при растяжении схема
тически можно представить, как показано на рис. VI. 15. Суще
ственной деталью этой схемы является наличие складчатой кон
формации цепей в кристаллитах, поэтому число проходных цепей 
составляет лишь часть от общего числа цепей в поперечном сече
нии кристаллита. Подробнее о надмолекулярной организации 
ориентированных кристаллизующихся полимеров см. в работе [31, 
с. 502].

Перейдем к рассмотрению закономерностей разрушения этого 
типа полимеров.
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Развитие физики твердого тела сделало возможным рассчитать 
прочность кристалла, исходя из прочности межатомных связей [25, 
с. 13]. При этом структура кристалла, считалась идеальной (моно
кристалл). Однако оказалось, что реальная прочность намного 
ниже теоретической, ибо материалы всегда содержат дефекты, или 
они появляются, под действием тепловых флуктуаций и напряже
ний в процессе нагружения. Эти дефекты являются концентрато
рами напряжений и вследствие этого преимущественными местами 
разрыва связей. Величина напряжения на дефектах может во мно
го раз превосходить номинальцое напряжение, что и объясняет 
низкие значения реальной прочности.

Все сказанное п оч ^  'полностью относится и к полимерам. 
Реальная прочность прлпмеров также на несколько порядков

Рис. VI. 13. Схема стр ое
ния бахромчатых фи
брилл.

Рис; V I. 14. Схема стр ое
ния аморфно-кристалли
ческого полимера по 
Хоземану — Бонару — 
Келлеру.

меньше вычисленной для идеального полимерного кристалла [24, 
т. 1, с. 759; т. 2, с. 515;, 39, с. 218]. Даже аморфные полимеры, не
смотря на то, что надмолекулярные структуры в них относительно 
слабо развиты, имеют неоднородное строение. Масштаб неодно
родностей структуры полимеров — микроскопический: он намного 
меньше размеров образца и в то же время больше молекулярных 
размеров. Микронеоднородность структуры полимеров приводит к 
тому, что механические напряжения, возникающие при действии 
внешних сил, распределяются по объему полимера весьма нерав
номерно. Масштаб неоднородностей поля напряжений по порядку 
величины совпадает с масштабом неоднородностей структуры. 
Вследствие неоднородности поля напряжений отдельные микро
объемы полимера оказываются перегруженными, они как бы кон
центрируют напряжение. Кроме того, реальные материалы содер
жат дефекты в виде микротрещин, царапин и т. д., которые также 
являются концентраторами напряжений. Напряжение в местах 
концентрации может во много раз превосходить номинальное.
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Разрыв связей происходит главным образом в местах концентра- 
ЦИ.И напряжений, которые являются как бы очагами разрушений. 
Разрушёние полимеров носит всегда локальный характер: разру
шения накапливаются в перегруженных микрообъемах, распро
страняясь оттуда в виде трещин на соседние объемы.

В ориентированных аморфно-кристаллических полимерах роль 
слабых мест играют аморфные межкристаллнтные прослойки. 
Цепи в таких прослойках, вследствие того что их меньше в попе
речном сечении, чем в кристаллитах, перегружены по сравнению 
с цепями в кристаллитах. Кроме того, в самих аморфных прослой

ках цепи имеют разные длины 
и различную ориентацию, по
этому напряжение на них 
распределяется неравномерно: 
больше всего перегружены 
цепи, _ имеющие наименьшую 
длину,' равную ширине аморф
ной прослойки. Поэтому есте
ственно предположить, что 
именно аморфные области от
ветственны за низкую проч
ность полимеров. Это подтвер
ждается работами Журкова 
с сотрудниками, установив
шими прямую корреляцию 
между прочностью капроновых 
волокон и ориентацией макро
молекул в аморфных областях, 
определяемой методом инфра
красной поляризационной 

спектроскопии. Ответственность аморфных прослоек за прочность 
подтверждается также тем, что полученные методом полимериза
ции в твердой фазе игольчатые кристаллы, у которых отсутствуют 
большие периоды (нет аморфных прослоек), имеют резко повы
шенную прочность [16]*.

При приложении к образцу полимера внешней нагрузки поли
мерные цепи в аморфных участках оказываются нагруженнымн 
неодинаково, так что' максимальная нагрузка на цепь, ответствен
ная за начало разрыва образца, в р раз больше средней нагрузки 
на цепь, вычисленной из условия равнонагруженностн цепей (|3 
можно назвать коэффициентом перегрузки цепей). Перегружен
ность цепей обусловлена многими факторами: различной ориента
цией цепей, наличием неоднородностей, трещин и т. п. Приближен
но можно считать, что Р = Р 1Р2 (VI. 6)
при этом сомножитель (З1 обусловлен дезориентацией, а рг — при
чинами, от ориентации не зависящими. Ориентация цепей поли-

Рис. V I. 15. Схема увеличения больш ого 
периода при растяжении: 
а — полимер не растянут; б  — полимер растянут 
(с? — большой период).

* По поводу других способов получения кристаллов с  распрямленными це
пями см. § 6.
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мера обычно осуществляется .при более высокой температуре, чем 
та, при которой проводится опыт по его разрыву, так что степень 
ориентации является заданной величиной и в процессе разрыва 
ие меняется. Можно предположить, что между молекулами поли
мера существуют достаточно сильные и часто расположенные свя
зи, образец полимера деформируемая как однородное упругое тело, 
а сегменты, ориентированные к о щ  растяжения под разными уг
лами, растягиваются как соответствующие отрезки континуума 
(I модель).

Если деформация образца е <С 1,.то деформация отрезка, со
ставляющего угол 0 с направлением растяжения (осью образца), 
равна

е„ е (cos^ 0 V sin^ 0) (V I .7)■V \
где V — коэффициент Пуассона.

Натяжение участка цепи пропорционально его деформации. 
Чтобы получить проекцию этой силы на ось образца, нужно умно
жить ее на cos 0. Кроме того, следует учесть, что число звеньев це
пей, составляющих с осью угол 0 и проходящих через некоторое 
поперечное сечение образца, пропорционально cos 0. В результате 
получаем, что средняя нагрузка, приходящаяся на цепь, равна

IX/2

f =  fo 5 [ c o s « 0 ( l + v ) - v c o s 2  0 ] p ( 0 ) s m 0 d 0  (V I. 8)
О

где /о — натяжение цепи, ориентированной вдоль оси образца; 
р ( 0 ) — функция' распределения отрезков цепей по направлениям 
ориентации. Коэффициент перегрузки цепей равен Pi — foff. Чтобы 
вычислить коэффициент Рь нужно задать конкретный вид функции 
распределения. Например, Губановым она выбирается (в НеявНой 
форме) в виде [1б]!

р( 0)  =  ( 1 +  li)cos^ 0  (V I. 9)

Параметр ¡я определяет степень ориентации. При ц =  О имеет место 
полная неупорядоченность, при р, -> оо — полная ориентация; мно
житель (1 -f- ¡J,) следует из условий нормировки.

Выражение для коэффициента перегрузки при этом имеет вид:

-  =  COS-' 9 ( — b ± = ^ - v l  (V I .1 0 )
1 V 2 - C O S 2  0 /Р

Параметром соз^б часто характеризуют ориентацию в образце по- 
лиме'ра; экспериментально он определяется наиболее надежно по 
инфракрасному дихроизму. Величина соз^В несет в себе гораздо 
меньше информации об ориентации полимеров, чем функция рас
пределения. Она связана с дисперсией функции распределения и 
характериз-ует ширину функции распределения (как в среднем от
личается ориентация сегментов от идеальной ориентации). При 
соз^0— 7з образец полностью неупорядочен, а при 003^0 =  1 — 
полностью ориентирован.
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Максимальная перегрузка цепей получается для совершенно 
неориентированного образца, когда соз^ 0 =  “/з- Тогда:

15 (V I. 11)

Из формулы (VI. 11) следует, что коэффициент перегрузки зави
сит от коэффициента Пуассона. Принимая два крайних значения 
коэффициента Пуассона О и 0,5 (минимальное и максимальное), 
получаем, что коэффициент перегрузки в полностью неориентиро
ванном полимере соответственно равен 5 и 7,5. Это — максималь
ные значения в модели упругого континуума.

Может быть , также использована модель так называемого де
формируемого каркаса (II модель). Она относится к случаю, когда 
межмолекулярные .связи слабые и расположены сравнительно 
редко.

В этом случае сегменты полимерных цепей могут поворачи
ваться вокруг связей, поэтому растягивающую нагрузку воспри
нимают только сегменты, параллельные растягивающей силе (оси 
образца), а остальные части цепей поворачиваются, разгибаются 
и раскручиваются, почти не оказывая сопротивления.

Чтобы образец ориентированного полимера мог выдерл<ивать 
нагрузку, следует предположить, что (в отличие от I модели) не
которая конечная доля сегментов цепей более или менее парал
лельна оси образца. Тогда коэффициент перегрузки будет равен

р1 =  В Д  .(У1.12)

где Л/ — полное число сегментов, а N0 — число сегментов парал
лельных оси образца.

По модели деформируемого каркаса:

<«■>=)

Для неупорядоченного полимера со5^0 =  7з и формула (VI. 13) 
дает .р1 =  оо. То обстоятельство, что неупорядоченный полимер 
оказывается способным нести нагрузку, может быть объяснено 
следующим образом. Сегменты цепей, составляющих углы с осью 
образца. Не равные нулю, несут некоторую нагрузку, т. е. кроме 
второй модели как бы частично проявляется I модель. Это играет 
роль только при малых степенях ориентации и потому прибли- 

.женно может быть учтено небольшой модификацией формулы 
(VI. 13), а именно

Р. =  - 7 ----------1....у  ̂ --------------Г “
3 (1 - -^ - !— ) с о з ^ е - ц - - ^ - ^

\ Рмакс /  Рмакс

где Рмако — максимальное значение Рь полученное из опыта с неу- 
порядоченным полимером. Согласно (VI. 14), при с о з 2 0 = 1 .  
Р, =  1 при СОз2 0 7з Р1 =  Рмакс ,
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Вторая моДёЛь не дает возможности вычисдить максимальный 
коэффициент перегрузки, реаяизуюпдийся в полностью неориенти
рованном полимере — его нужно определять экспериментально.

Как по первой модели (формула VI. 10), так и по второй [фор
мулы (VI. 13) и (VI. 14)] коэффициент перегрузки уменьшается 
с увеличением степени ориентаци!^ характеризуемой соз^ 0, т. е. 
в ориентированном полимере внешняя нагрузка распределяется бо 
лее равномерно по цепям (это как раз и приводит к увеличению 
прочности пблимера). Однако на опыте получена значительно бо
лее сильная зависимость от cos^ 0, чем это следует из модели 
упругого континуума. Вторая модель лучше объясняет зависимость 
коэффициента перегрузки капрона от ориентации [16, с. 278].

В разных температур^1ых интервалах может оказаться ближе 
к действительности та или иная (модель: при низких темпера
турах— первая, при высоких — вторая. Структура и свойства ори
ентированных аморфно-кристаллических полимеров зависят и от 
их молекулярного строения, и от степени ориентации. Релакса
ционные процессы в ориентированном полимере в первом прибли
жении можно рассматривать как суперпозицию их в полностью 
изотропном и полностью ориентированном образцах. При таком 
подходе можно использовать методы релаксационной спектромет
рии для определения степени ориентации. Очень удобным является 
акустический метод, позволяющий определить ряд структурных 
характеристик ориентированных полимеров [55] и непосредственно 
дающий «коэффициент ориентации» в виде:

X =  1/2 (3 соз2 0 -  1) _ (V I . 15)

§ 5. ДЕФОРМАЦИОННО-ПРОЧНОСТНЫЕ СВОЙСТВА
ОРИЕНТИРОВАННЫХ КРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ПОЛИМЕРОВ

Обнаружено, что прочность капроновых волокон и 
пленок полиэтилена, измеренная при температуре жидкого азота, 
пропорциональна степени вытяжки; причем коэффициент пропор
циональности не зависит от температуры, Скорости и других пара
метров режима вытяжки [16]. Иными словами, степень вытяжки 
полностью и однозначно определяет упрочнение,, в отличие от ре
зультатов, полученных для аморфных линейных полимеров.

Временные зависимости деформационно-прочностных характе
ристик -полимеров детально были изучены Буссе и Лессингом на 
хлопковых волокнах и Голландом и Тернером на силикатных стек
лах*. Систематическое изучение временной и температурной зави
симости прочности твердых тел и ее связи с механизмом разруше
ния было проведено Журковым с сотрудниками [16, см. также **].

* Замечания об  обязательности кристалличности для получения волокон 
касались лишь органических полимеров. Очень сильные межцепные взаимодей
ствия в неорганических полимерах позволяют стабилизировать (термодинамиче
ски и кинетически) структуру прочных и сверхпрочных волокон, например стек
лянных '25]. —  Прим. ред.

Ж урков С. Н., Нарзулаев Б. Н. Ж ТФ , 1953, т. 23, с, 1677— 1689,
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в  результате этих, исследований была установлена зависимость 
долговечности полимеров т от внешнего напряжения и темпера
туры при одноосном растяжении вида

% =  А г х р [ { Ж а а - у о ) 1 к Т ]  (V I. 16)

где А, ё ’ао — эмпирические постоянные, зависящие от вида мате
риала. Имеющая размерность энергии постоянная Ж’ао является 
энергией активации процесса разрушения и для полимеров близка 
к энергии активации термической деструкции [16, с. 127]. Величина 
А, имеющая размерность времени, численно равна 10“ ‘^— 10“ '® с, 
т. е. варьирует в пределах периода колебаний атомов или молекул, 
образующих узлы, обычных кристаллических решеток [18, с. 56]. 
Постоянная у  с размерностью объема чувствительна к изменениям 
структуры материала (в частности, к изменениям ориентации по
лимера) и часто называется структурно-чувствительным коэффи
циентом. Физический смысл постоянных Л и у и их выражение 
через молекулярные константы дается в флуктуационной теории 
прочности Бартенева [17], которая будет излагаться немного позже.

Формула (VI. 16) объясняется следующим образом. Разруше
ние образца происходит ие потому, что в напряженном полимере 
участки макромолекул оказываются под нагрузкой, превышающей 
их критическую прочность, а потому, что внешнее напряжение сни
жает энергию активации разрыва цепей тепловыми флуктуациями. 
При этом энергия активации такого разрыва, равная без нагрузки 
^ао, после приложения нагрузки 'снижается на величину уа, что 
приводит к возрастанию скорости флуктуационных разрывов це
пей и к понижению долговечности образца.

Существующие кинетические концепции температурно-времен
ной зависимости прочности полимеров делятся на два класса. 
В одних считается, что основным механизмом, определяющим эту 
зависимость, является флуктуационный разрыв химических связей 
макромолекул. В других, что под нагрузкой развивается процесс 
микровязкого течения, в результате которого спутанные макромо- 
лекулярные клубки распрямляются, При этом число держащих 
нагрузку цепей, пересекающих' единичное сечение, уменьшается до 
тех пор, пока нагрузка на цепь не достигнет ее критической проч
ности, Тогда образец разрушается атермически. По-видимому, 
первая концепция лучше отражает действительные процессы, про
текающие в аморфно-кристаллических полимерах под нагрузкой. 
Если бы процессом, подготавливающим разрыв, было микровязкое 
течение, то на энергию активации ^ао существенно влияли бы фак
торы, регулирующие межмолекулярное взаимодействие, такие как 
ориентация и пластификация, а также длина цепей. Однако экспе
римент показывает, что энергия активации ^ао не зависит ни от 
ориентации, нй от наличия пластификаторов, ни от молекулярной 
массы [16]. Кроме того, если бы за разрыв образца были ответ
ственны межмолекулярные силы, то ^ао не должна была бы обна
руживать корреляцию с энергией активации термодеструкции.
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применение спектроскопии ЭПР показывает, что в нагруженном 
образце возникает значительное число разорванных цепей.

Межмолекулярное взаимодействие влияет на структурно-чув
ствительный коэффициент V в формуле (VI. 16). В полимерах с 
сильным межмолекулярным взаимодействием у меньше, чем в по
лимерах со слабым межмолекулярным взаимодействием. Разру
шение ориентированных аморфно-кристаллических полимеров про
исходит по аморфным межкристаллитным прослойкам, которые 
являются их слабыми местаыГи. Им& но в этих прослойках проис
ходит преимущественный разрыв химических связей.

Микроскопическая теория кинетических процессов, протекающих 
в ориентированных ' аморфно-кристаллических полимерах под 
нагрузкой, создана Чевыче- 
ловым *. Эта теория баз,н- 
руется на модели структуры 
ориентированных: аморфно- 
кристаллических полимеров, 
изображенной на рис. VI. 11.
В ее основе лежит термо- 
флуктуационный механизм 
разрыва полимерных цепей 
в аморфных участках. Для 
этой модели характерно по
следовательное включение 
кристаллических и аморф
ных областей. Аморфные 
области в таких полимерах являются слабыми местами, поэтому 
именно в них происходит преимущественный разрыв химических 
связей. Хотя эта теория не является единственной и, вероятно, 
даже не наиболее корректной, ее целесообразно рассмотреть 
в деталях, так как она наглядным образом представляет чисто 
«химические» аспекты термофлуктуационной концепции разруше
ния ориентированных полимеров. При построении дайной теории 
делаются следующие допущения:

границы между кристаллами и аморфными областями счи
таются резкими;

поверхности раздела областей ортогональны к оси полимерных 
молекул в кристаллах (рис. IV. 16);

межмолекулярным взаимодействием в аморфных областях мож
но пренебречь.

Натяжение в аморфной области между кристаллами участка 
цепи, имеющего контурную длину V, при толщине аморфной обла
сти Ь с достаточной точностью может быть аппроксимировано 
линейной зависимостью вида

Рис. V I. 16. Схема расположония одпей п о
лимера в аморфной области.
Обозначения см. в тексте.

(V I. 17)

* Чевычелов А. Д . Высокомол. соед., 1966, т. 1, с, 49— 55; Механика поли
меров. 1966, №  5, с. 6 6 4 -6 7 0 ; 1967, №  1. с. 8— 18.
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где fo — постоянная с размерностью силы, выражающаяся через 
материальные константы вещества, а [xi — безразмерная постоян
ная, '&{Ь — Г) — ступенчатая функция Хевисайда.

Контурные длины /г участков цепей, пересекающих аморфную 
область, можно считать случайными величинами, описываемыми 
функцией распределения ф(/г, t ) . В качестве этой функции целе
сообразно брать нормальное распределение, усеченное со стороны 
меньших значений так, чтобы в непагруженном полимере не было 
цепей с I2 меньшим, чем длина аморфной области Ь. Параметры 
этого распределения подбираются так, чтобы теоретическая кри
вая ползучести наложилась на экспериментальную.

В первую очередь разрываются тепловыми флуктуациями цепи 
с наименьшей длиной /{, что приводит к увеличению длины аморф-' 
ной области и перераспределению нагрузок по неразорванным це
пям. Нагружаются новые цепи, у которых длина Г оказывается 
меньше новой толщины аморфной области Ь. Это происходит до 
тех пор, пока нагрузка на цепь не станет больше критической. 
Дальнейшее разрушение происходит атермически.

Теория Чевычелова приводит к выражению для долговеч
ности, совпадающему с (VI. 16). Численные результаты автором 
получены для ориентированного капронового волокна. Энергия 
активации ^ао не совпадает с энергией разрыва химической связи, 
а отличается от нее на малую величину, зависящую от надмолеку
лярной структуры. Величина структурно-чувствительного коэффи
циента Y капрона получается теоретически равной 
0,77-10-^ кДж/м2/(моль-Н ), тогда как экспериментальное значе
ние для капрона равно 1,24 ■ 10-' ,̂ - а значение, экстраполированное 
на бесконечно большую молекулярную массу — 1,02-10“ '' в тех же 
единицах.

Для модели идеального полимерного кристалла с равнонагру- 
женными цепями без учета и с учетом межмолекулярного взаимо
действия получаются большие различия между рассчитанным и 
измеренным коэффициентом у, что свидетельствует о несовершен
стве этой модели. Модель; положенная в основу теории Чевыче
лова дает хорошее совпадение расчетных и экспериментальных 
данных. По-видимому, можно ожидать еще лучшего согласия 
с экспериментом, если учесть межмолекулярное взаимодействие 
в аморфных областях, которое особенно существенно при низких 
температурах. ■

Теория Чевычелова позволяет объяснить наблюдаемую экспе
риментально связь между долговечностью и скоростью установив
шейся ползучести ё:

8Т =  const (V I. 18)

Автором получена корреляция между скоростью нарастания кон
центрации концов цепей, возникших при разрыве на установив
шемся участке, и долговечностью. Однако абсолютное значение 
концентрации концов цепей в его теории в 200 раз больше, чем
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значение концентрации свободных радикалов в экспериментах по 
спектроскопии ЭПР.

Из теории Чевычелова следует, что основным механизмом, 
определяющим упругость образца при больших относительных 
удлинениях, является вытягивание участков цепи из толщи кри
сталла в аморфную область, а не энтропийная упругость. К недо
статкам теории Чевычелова следует отнести то, что она не дает 
наблюдаемой на опыте локализации^ разрыва. Реальные полимеры 
при разрушении распадаются на двои л и  более частей. Согласно 
же этой теории происходит разрыхление образца по всему объему. 
Кроме того, Чевычелов рассматривает только разрыв химических 
связей, но не учитывает 9 братный процесс — рекомбинацию концов 
цепей. Однако при небольших напря>1̂ ниях рекомбинация разор
ванных связей может играть существенную роль и давать так на
зываемое безопасное напряжение, существование которого отвер
гается теорией Чевычелова. Возможно, что именно неучетом ре
комбинации связей объясняется столь большое расхождение 
вычисленной и измеренной концентрации концов цепей.

Природа температурной зависимости деформации и прочности 
как для неориентированных, так и для ориентированных полиме
ров одинакова: она сводится к флуктуационному разрыву хими
ческих связей [17, с. 57].

По характеру разрушения все полимерные материалы можно 
разделить на низкопрочпыё и высокопрочные. Полимеры с низкой 
прочностью уже до нагружения содержат микротрещины и другие 
дефекты различной степени опасности. Разрушение таких материа
лов сводится к прорастанию уже готовых микротрещин. В высоко
прочных материалах явных дефектов в виде микротрещин нет, 
поэтому процесс их разрушения сводится к развитию на слабых 
(перегруженных) местах структуры множества зародышевых де
фектов, которые затем под действием напряжения и теплового 
движения переходят в микротрещины. Дальнейшее разрушение 
происходит так же, как и для низкопрочных материалов.

Время жизни образца под нагрузкой, или долговечность, можно 
представить в виде суммы двух времен:

т =  т1-Ьт2 (VI. 19)

В течение времени Т1 происходит образование’ микротрещин на 
слабых местах структуры, а за время тг происходит прорастание 
микротрещин, приводящее к разрыву образца. В зависимости от 
соотношения времен Т] и тг полимер будет вести себя как высоко
прочный или как низкопрочный. В высокопрочных материалах 
время х\ ^  Г2, поэтому долговечность определяется временем ть 
В низкопрочных материалах соотношение обратное: Т1 С  тг, и дол
говечность определяется прорастанием одной или нескольких наи
более опасных микротрещин. Для полимерных материалов первого 
типа более пригодна теория Чевычелова, а для материалов вто
рого типа — флуктуационная теория Бартенева, учитывающая 
кинетику роста микротрещин, рассматривающегося как последо
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вательный разрыв связей в вершине треш,ины под действием на
пряжений и тепловых флуктуаций. Долговечность образца при 
этом определяется прорастанием одной или нескольких наиболее 
опасных микротрещин.

Механизм процесса роста и смыкания микротрещин в ориен
тированных полимерах основан на молекулярной модели' микро
трещины (рис. VI. 17). Разрыв связей в вершине трещины, незави
симо от типа связей, происходит с переходом потенциальной 
энергии через барьер /7 (рис. VI. 18). Обратный процесс — реком
бинация связей — сопровождается переходом через барьер О'. Эта 
схема для удобства последующего изложения приведена для 
микротрещины в разгружаемом образце (а== 0).

Рис. VI. 17. М олекулярная модель 
микротрещииы.

Рис. V !. 18. Вид кривой потенциаль
ной энергии по флуктуационной т е о 
рии прочности.
Обозначения см. в тейсте.

Потенциальная энергия частиц в объеме (до разрыва связей) 
характеризуется межчастичным расстоянием х, а частиц,. находя
щихся на свободной поверхности (после ра-зрыва связей) — меж
частичным расстоянием . Левый минимум потенциальной энер
гии (см. рис. VI. 18) соответствует равновесному положению ча
стиц в объеме вдали от вершины трещины, а правый — равновес
ному положению частиц, вышедших после разрыва на свободную 
поверхность. Между двумя минимумами потенциальной энергии 
неизбежно должен существовать потенциальный барьер. Так как 
в ненагруженном образце энергия частиц на свободной поверхно
сти больше, правый минимум выше левого и барьер V, равный 
энергии активации разрыва связей, больше барьера и '  (энергии 
активации рекомбинации связей).

В ненапряженном (разгруженном) образце в отсутствие кор
розионных процессов трещина постепенно будет смыкаться вплоть 
до образования начального дефекта или начальной микротрещины, 
от которых она росла, так как вероятность нахождения частиц в 
левом минимуме больше, чем в правом. Малые напряжения не 
изменяют знака асимметрии потенциальной кривой, а при больших 
напряжениях знак асимметрии меняется (штриховая кривая на 
рис. VI. 18). В результате более вероятным становится разрыв свя-
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зей и выход частиц на поверхность трещины. При этом истинное 
напряжение о', рассчитанное на площадь поперечного сечения за 
вычетом трещины, увеличивается с ростом трещины до тех пор, 
пока не станет равным критическому напряжению Окр. После этого 
начинается вторая, быстрая стадия разрушения ориентированного 
полимера.

Существуют два характеристических значения перенапряжения 
в вершине трещины; безопасное сГд =  РсГцИ критическое сг*р =  ра|̂ р. 
Перенапряжение в вершине трещины^ при котором потенциальная 
кривая становится симметричной, — это безопасное перенапряже
ние а* В этом случае устанавливается динамическое равновесие 
процессов разрыва и рекомбинации связей. При напряжениях, 
меньших безопасного, трещина смыкается, З'хпрп больших — растет. 
При перенапряжениях, мёньших критического, процесс разрыва и 
восстановления связей носит флуктуационный характер. При до
стижении критического перенапряжения связи начинают рваться 
атермически и наступает быстрая стадия разрушения.

Долговечность образца под действием заданного напряжения 
в интервале (ао, сгкр) складывается из времени разрыва на первой 
и второй стадиях. Из рассмотрения кинетики роста трещины сле
дует интерполяцио'нная формула для долговечности [17], совпадаю
щая с эмпирической формулой (VI. 16):

т =  Лехр[(<Гао-соРсг)Д7’] (VI. 20)

Коэффициент шр =  V, м — элементарный флуктуационный 
объем, в котором происходит разрыв и восстановление связей при 
тепловых флуктуациях, а р — коэффициент концентрации напря
жений в вершине трещины; коэффициент А представляет собой не 
период колебаний атомов То, а сложную величину следующего вида

^ _ пгкТехр{-д1Т1

луошра
где г — радиус цилиндрического образца; Я — расстояние, на кото
рое продвигается фронт трещины при каждом акте разрыва свя
зей; константа д учитывает температурную зависимость энергии 
активации которую в первом приближении можно считать 
линейной ё'а =  <?”ао — дТ.

Экспоненциальная формула температурно-временной зависи
мости прочности (VI. 20) применима в достаточно широком интер
вале долговечности т, охватывающем экспериментально наблю
даемые значения от 10"® до 10® с. Она нарушается лишь непо
средственно вблизи критического напряжения Окр и безопасного 
напряжения ао (рис. VI. 19). При малых напряжениях линейность 
зависимости 1§т — а нарушается и кривая загибается вверх, 
асимптотически приближаясь к вертикали, соответствующей без
опасному напряжению ао или к оси ординат, если ао близко к нулю. 
6  ряде случаев были получены долговечности полимеров при. 
очень длительных наблюдениях. При малых напряжениях дейст
вительно обнаруживается резкий подъем кривой долговечности,
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подтверждающий, правильность выводов теории. По-видимому, длй 
ориентированных полимеров существует некоторый предел, ниже 
которого в отсутствие агрессивных сред разрушения не проис
ходит.

При больших напряжениях, близких к критическому Окр, кото
рым соответствует долговечность т < 1 0 “ ® с, кривая временной 
зависимости прочности пойдет как доказано на рис. V I .19 штрих- 
пунктирной линией. Это объясняется тем, что при очень малых

временах разрушения вре
мя жизни образца стано
вится сравнимым с време
нем приложения нагрузки 
(ударные испытания) и 
зависит от скорости рас
пространения упругих 
волн. В этой области ста
тическое нагружение а =  
=  const осуществить не 
удается и прочность в зна
чительной степени зави
сит от скорости нагруже
ния. При ударных испы
таниях процесс разруше
ния приобретает принци
пиально иной характер.

Главная предпосылка, 
лежащая в теории Чевы

челова, состоит в том, что разрушение ориентированных аморфно
кристаллических полимеров происходит по аморфным прослой
кам.. Эти прослойки являются концентраторами напряжения: сред
няя нагрузка, приходящаяся на одну цепь в аморфной области, 
больше, чем в кристаллите. Аморфные прослойки отличаются 
друг от друга количеством проходных цепей и, как следствие 
этого, различной концентрацией напряжения. Можно ввести ко
эффициент концентрации напряжения р —  отношение средней на
грузки на одну цепь в аморфной области fa к нагрузке на одну 
цепь в кристаллите /к

Рис. V I. 19. Схема временной зависимости 
прочности при растяжении полимера. '

/ а = 5  f (&,  П Ф ( Л  t ) d l '
О

o,inaf ц =  ninf л

' Р =  /а / /к=1/а  .

(V I. 22)

Здесь /(Ь ,Г )— сила натяжения одной цепи, пересекающей 
аморфную прослойку, как функция толщины прослойки Ь и кон
турной длины цепи I'; ф(Г, t) — функция распределения контурных 
длин ценей в аморфной прослойке во времени; т о  — концентрация 
цепей в поперечном сечении кристаллита; а  — доля проходных 
цепей в аморфной области.
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Формулы (VI. 22) дают начальный коэффициент концентрации. 
С течением времени 1 он будет увеличиваться, так как из-эа раз
рывов связей число проходных цепей уменьшается. Разрыв будет 
происходить по наиболее слабым аморфным прослойкам, для ко
торых характерен наибольший коэффициент концентрации р. Если 
случайно наиболее слабые аморфные прослойки из соседних фиб
рилл- (см. рис. VI. 11) оказываются рагаоложенными. рядом, то 
такое состояние их будет являться дефектом структуры. Сами про
слойки нельзя называть дефектами, ибо -они характерны для 
строения аморфно-кристалли'ческих полимеров и являются эле
ментами их структуры. Дефектом целесообразно считать аномаль

ное, редко встречающееся, не свойственное структуре полимера 
образование. Пример дефекта — близкое расположение наиболее 
слабых аморфных прослоек, принадлежащих различным фибрил
лам. Преимущественный разрыв связей будет происходить в сече
нии, где имеется такой дефект, ибо здесь образуется микротре
щина, которая перерезает затем образец на две или более частей. 
Можно считать, что теория Чевычелова описывает кинетику раз
рыва связей в аморфной области на этапе, предшествующем обра
зованию микротрещины.

Иная теория деформационно-прочностных свойств ориентиро
ванных твердых полимеров была предложена американским 
ученым Сяо *. Модель, которая рассматривается в теории Сяо, со
стоит из системы произвольно ориентированных линейных элемен
тов (рис. VI. 20), которые представляют собой либо отрезки 
молекулярных цепей, либо цилиндрические области (домены) 
с определенным числом параллельных макромолекул внутри каж
дой области. Это может быть либо аморфный стеклообразный по
лимер, либо кристаллический полимер, кристаллизация которого 
задержалась на уровне нематической микрофазы, представленной 
разрозненными цилиндрическими доменами. Каждый линейный

H siao С. С., M oghe S. R. J. Appl, Phys,, 1968, v. 39, p. 3857— 3861.
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элемент в модели Сяо имеет определенную ориентацию относи
тельно системы координат, связанной с образцом. Ориентация ли
нейного элемента определяется единичным вектором 5,-. Ориента
ция всей совокупности линейных элементов описывается функцией 
распределения. -

Если образец подвергается действию внешних сил, то благо
даря взаимодействию линейных элементов внешняя сила пере
дается от одного элемента к другому и в результате все элементы 
оказываются напряженными. В теории Сяо предполагается, что 
каждый линейный элемент работает только на растяжение или 
сжатие. При нагружении на каждый элемент будет действ’овать 
направленная вдоль элемента сила, величина которой зависит от 
ориентации элемента. Напряженное состояние полимерного мате
риала (т. е. всей совокупности линейных элементов) характери
зуется тензором напряжений, который в теории Сяо строится 
следующим образом. Напряжение на некоторой элементарной 
площадке, мысленно выделенной вблизи какой-нибудь точки, соз
дается только элементами, рассекаемыми площадкой надвое. Эле
менты, не рассекаемые площадкой, вклада в напряжение на ней 
не вносят. На каждый линейный элемент действует растягивающая 
(сжимающая) сила. Под действием этих сил линейные элементы 
начинают постепенно разрушаться.

Каждый линейный элемент может находиться в двух . состоя
ниях— разрушенном и неразрушенном, причем напряжение на 
площадке держат только неразрушенные элементы. Равнодей
ствующая всех сил, действующих на неразрушенные элементы, 
рассекаемые площадкой, и будет напряжением на этой площадке. 
Если последовательно рассмотреть три площадки, перпендикуляр
ные трем координатным осям, то получим девять компонент' тен
зора напряжений. Сокращенно это записывается в виде формулы:

с!ц —  ̂Р(?р (ш) • ¿0) (VI. 23)

В этой формуле Р — сила, действующая на отдельный линейный 
элемент, зависит от его ориентации; </ — концентрация элементов 
в единице объема; /  — доля 'разрушенных элементов в единице 
объема, зависящая от ориентации элемента; I — длина линейного 
элемента; р((о) — функция распределения ориентаций линейных
элементов; 8̂ , З) — единичцые вектора, указывающие ориентацию 
элементов; ю — телесный угол.

Важнейшую роль в теории Сяо играет параметр f (S i )— доля 
неразрушенных элементов, рассекаемых площадкой и имеющих
заданную ориентацию Он уменьшается с течением времени и 
характеризует кинетику разрушения полимера. Изменение /  со 
временем описывается в теории Сяо кинетическим уравнением, 
взятым из теории абсолютных скоростей реакций

-|^ =  ^ С р (1 -/) -^ ^ н р / (VI. 24)
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где Кр =  сорехр{— [Ж'а — уР(1)]/кТ} — скорость разрушения линей
ных элементов; / ( н р  =  о ) н р е х р { — [&&-\- ^РЦ)МкТ} — скорость реком
бинации разрущенных элементов; (Ор, Шыр — частоты колебания 
элементов в разрушенном и не разрушенном состояниях; — 
энергия активации; р, у — положительные коэффициенты, харак
теризующие изменение энергетических 'барьеров, когда к образцу 
приложена внешняя нагрузка. ' ' '

Если на материал действует постоянная внешняя нагрузка, то 
левая часть формулы (''/1.23) есть константа и параметры Р и / 
изменяются во времени таким образом, что их произведение по
стоянно. Поэтому уравнение (VI. 24) > 
нужно дополнить соотношением:

=  (V I. 25)

В выражении (VI. 25) Вцтп —  это тензор 
упругих постоянных (податливостей) ма
териала. Решая совместно уравнения 
(VI. 24) и (VI. 25), можно получить вре
мя, в течение которого разрушаются все 
линейные элементы, имеющие определен
ную ориентацию. Элементы, ориентиро
ванные по-разному, будут разрушаться 
за различное время, а долговечность все
го образца может быть найдена усредне
нием по ориентации долговечности раз
личных элементов.

Для одноосного растяжения в направлении ориентации идеаль
ного ориентированного полимера Сяо получил зависимость долго
вечности от приложенного напряжения (рис. VI. 21). В области не 
слишком малых и не слишком больших напряжений зависимость, 
изображенная на рис. VI. 21, вполне может быть представлена 
экспоненциальной формулой (VI. 16). При малых напряжениях 
прямые загибаются вверх, что соответствует наличию безопасного 
напряжения, ранее предсказанного теорией Бартенева.

Теория Сяо позволяет рассчитать долговечность при сложном 
напряженном состоянии, а не только для одноосного растяжения. 
Сяо рассмотрен случай трехосного растяжения неориентирован
ного материала (в этом случае тензор напряжений становится 
шаровым). При этом зависимости логарифма долговечности от 
напряжения для трехосного и одноосного растяжения анало
гичны.

К недостаткам теории Сяо следует отнести то, что она не рас
сматривает реальный механизм разрушения твердых полимеров: 
развитие и прорастание микротрещин. Представления о кинетике 
разрыва межатомных связей в теориях Сяо и Бартенева одина
ковы, но в последней эта кинетика связывается с реальным экспе
риментально регистрируемым механизмом прорастания микротре
щин. В теории Сяо также не учитывается взаимодействие линей
ных элементов. Неучет этого взаимодействия приводит, например.

Рис. VI. 21. Схема времен
ной зависимости прочности 
предельно ориентированного 
полимера.



к тому, что в случае предельно ориентированного полимерного 
материала напряжение в поперечном направлении оказывается 
равным нулю, что в действительности не имеет места. Однако 
теория Сяо имеет и весьма существенные достоинства: она позво
ляет непосредственно использовать влияние ориентации на вре
менную зависимость прочности, а также Дает возможность рас
смотреть временную зависимость прочности в случае сложного 
напряженного состояния, что очень важно, поскольку на практике 
изделия из полимера, как правило, работают в условиях сложного 
напряженного состояния.

В последнее время методом малоугловой рентгеновской ди
фракции в кристаллических и аморфных полимерах обнаружено 
возникновение в нагруженном образце множества субмпкроскопи- 
ческих трещин [16, с. 286]. В кристаллических полимерах они воз
никают в аморфных прослойках. Субмикротрещины ориентиро
ваны перпендикулярно растяжению, их размеры порядка десятков 
нанометров. Установлено, что они образуются за счет протекания 
цепных свободно-радикальных реакций распада напряженных мо
лекул. Образование субмикротрещин вызывает разгрузку в приле
гающих к ним вдоль оси растяжения областях (порядка сотен 
нанометров) и повышение напряжения в боковых относительно 
трещин зонах, что проявляется в увеличении растяжения этих зон. 
Прослежена кинетика образования субмикротрещин вплоть до 
разрыва образца. С течением времени их размеры не увеличи
ваются, но растет их число. Скорость накопления субмикротрещин 
растет с повышением напряжения. Когда субмикротрещин обра
зуется достаточно много, они начинают сливаться, и в конце кон
цов образуется магистральная трещина, которая, быстро прора
стая, приводит к разрушению образца полимера.

§ 6. НЕКОТОРЫЕ СОВРЕМЕННЫЕ ТЕОРЕТИЧЕСКИЕ
И ТЕХНОЛОГИЧЕСКИЕ ПРОБЛЕМЫ ОРИЕНТАЦИИ ПОЛИМЕРОВ

В предыдущих параграфах были подробно изложены более или 
менее устоявшиеся подходы к изучению аморфных и кристалличе
ских ориентированных полимеров; в частности, были затронуты 
проблемы структурной механики, касающиеся механизмов разру
шения полимеров в ориентированном состоянии. Однако исследо
вания в этой области продолжают интенсивно развиваться, и новые 
экспериментальные данные заставляют изменить некоторые точки 
зрения. Поэтому представляется целесообразным дать краткий 
очерк состояния физики ориентированных полимеров к середине 
1975 г. с указанием основных теоретических идей и практических 
тенденций.

Ориентированное состояние, в принципе, может быть достиг
нуто одним из трех способов [31, дополнение П]: перестройка, 
сборка и прямое генерирование из бесструктурного раствора или 
расплава. До сих пор в технологии химических волокон и пленок 
доминирует принцип перестройки, связанный с термическими й



ориентационными вытяжками уже претерпевших кристаллизацию 
волокон или пленок. Так как до недавнего времени их получали 
из гибкоцепных полимеров, они неминуемо имели дефектную струк
туру, описываемую, скорее всего, мдделью Хоземана — Бонара 
с поправками Петерлина (см. сноску на стр. 122), который подраз
деляет проходные цепи, сочленяющие соседние кристаллиты, на 
собственно проходные и держащие нагрузку, т. е. непосредственно 
работающие на прочность. Число последьтх имеет порядок одного 
или нескольких процентов (в расчете нависло цепей, проходящих 
через сечение кристаллита в направлении оси волокна), что вы
зывает упоминавшийся уже дефицит прочности. При термических 
или иных вытяжках, в согласии с теорие:й Чевычелова, в первую 
очередь гибнут эти цепи, д о  так как именно они передают на
грузку, по мере вытяжки во все большей мере утрачивается воз
можность создать необходимые локальные напряжения, чтобы 
«развернуть» складки кристаллитов и получить структуру типа 
бахромчатых мицелл, где на прочность должны работать практи
чески все цепи.

Практически вытяжкой повысить прочность волокон на разрыв 
сверх 9,81-10® Па (100 кгс/мм2) не представляется возможным. 
Поэтому предлагались различные обходные пути; наиболее эф
фективен использованный Савицким и Левиным [см. 16, с. 484], при 
котором закристаллизованное волокно подвергается кратковре
менному очень сильному обогреву (при температуре, существенно 
превышающей температуру плавления) с одновременной сильной 
вытяжкой. Вытяжке в этом случае, по существу, подвергается уже 
расплав; удается получить, по крайней мере частично, кристал
литы с развернутыми цепями типа игольчатых кристаллов или 
«усов» (ср. стр. 227); как показывают опыты и ориентировочные 
расчеты, 10% таких кристаллитов по отношению к общему объему 
кристаллической фазы оказывается достаточно для получения 
прочности, превосходящей 20-10® Па.

Однако техническая реализация этого принципа сопряжена с 
рядом неудобств, а главное, нужно ли получать волокно и потом 
плавить его, чтобы полностью перестроить его структуру, и не 
проще ли сразу генерировать подобную структуру из расплава 
или раствора? Положительному решению этого вопроса способ
ствовало получение одновременно в ряде мест сверхпрочных и вы
сокомодульных волокон из жесткоцепных полимеров. Классиче
ским в этом плане является американское волокно ПРД-49 из 
полипарафеиилентерефтальамида (ППФТА)

\ н н о  о
которое’ в согласии с рассмотренной в гл. I теорией Флори, обра
зуется в результате слияния доменов нематического .раствора 
(рис.-VI. 22). Действительно, безотносительно к возможности вра
щения бензольных колец вокруг амидных связей, если связи эти
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имеют транс-конфигурацию (а это именно так), молекулы ППФТА 
абсолютно стержневидны, в чем можно убедиться используя ме
тоды расчета конформационной энергии Гиббса, предложенные тем 
же Флори [26, с. 38]. Следовательно, при некоторой критической 
концентрации (см. гл. I) ППФТА образует нематическую фазу; 
домены этой фазы, внутри которых макромолекулы параллельны 
и границы между которыми образованы дисинклинациями (анало
гами дислокаций в обычных кристаллах), могут рассматриваться 
как «заготовки» структуры волокна с правильно (параллельно) 
упакованными макромолекулами и, соответственно, с почти 100% 
проходных цепей.

Рис. V I. 22. Схема исчезновения доменной жидкокри
сталлической структуры  при воздействии на немати
ческую  фазу механическим полем (то ж е в магнит
ном поле, см. гл. V III).
Стрелки (слева) обозначают ориентацию ж естких макро
молекул внутри домена. Результирующ ая структура (сярава) 
характерна для сверхориентироваиных гибкоцеппых полиме
ров, или для «суперволокои» из жесткоцепных полимеров.

Дефекты структуры подобных волокон, как видно из рис. VI. 22, 
совершенно иные, чем в волокнах из гибкоцепных полимеров, и 
представляют собой беспорядочно распределенные по объему «то
чечные» разрывы продольной непрерывности.

Чтобы произошло слияние доменов. Приводящее, по существу, 
к образованию нематического монокристалла, нужно создать 
весьма умеренное механическое поле, характеризуемое неким гра
диентом скорости у. В существующих технологических способах 
этот градиент реализуется либо посредством небольшой (примерно 
в полтора раза) вытяжки, либо путем пропускания раствора через 
коническую область перед капилляром фильеры. Заметим, что 
аналогичный жидкий монокристалл можно получить и в магнит
ном поле (гл. VIII, см. [22]), но для получения волокон или пленок 
такой прием невыгоден.

Разрывная прочность волокон типа ПРД-49 приближается к 
3-10® Па, а модуль упругости превосходит 15-10'° Па и это далеко 
не предел.

Такой метод получения ориентированных полимеров соответ
ствует-скорее сборке (из «заготовок» — доменов), нежели пря
мому генерированию; нужно лишь убрать растворитель и обеспе
чить превращение «жидкого монокристалла» в обычное закристал
лизованное волокно; достигается это достаточно просто.

' Однако согласно описанному в гл. I принципу эквивалентности, 
основывающемуся на рассмотрении переменного критерия гиб
кости Флори f  (напомним, что /  может меняться под действием
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как термодинамических, так и механических факторов), граница 
между такими двумя методами получения высокоориентирован
ного состояния, как сборР!:а или прямое генерирование, довольно 
иллюзорна.

Действительно, меняя растворитель или подвергая гибкоцепной 
полимер большим растягивающим воздействиям продольных гра
диентов скорости (создаваемых л ю б ь ь м  способом), можно заста
вить гибкоцепные полимеры вести себя, аналогично жесткоцепным.

Пользуясь С —-Г-диаграммами, в уД,обстве которых мы уже 
могли убедиться в предыдущих главах, применение принципа 
эквивалентности можно проиллю
стрировать рис. VI. 23. Верхняя 
группа кривых соответствует си
стеме жесткоцепных макромоле
кул с субкритическим значением 
критерия гибкости /, которые мо
гут существовать как минимум 
в трёх фазовых состояниях: изо
тропном (аморфном), нематиче
ском и кристаллическом. Переход 
из нематического в обычное кри
сталлическое состояние приводит 
к образованию кристаллов с вы
тянутыми цепями (КВЦ ).

Средняя группа кривых соот
ветствует гибкоцепному полимеру 
со сверхкритическим значением 
/о, который может образовывать 
лишь складчатые кристаллы. М е
няя /  любым способом, можно 
«перебросить» расплав или рас
твор в верхнюю область, где воз
можны три фазовых состояния; в 
этом случае кристаллизация из 
генерированной искусственно не
матической фазы снова приведет к образованию КВЦ, хотя в 
обычных условиях этот полимер кристаллизуется лишь со сложен
ными цепями и структура волокон (или пленок) оказывается соот
ветствующей модели Хоземана — Бонара —■ Петерлина со всеми 
вытекающими отсюда минусами.

Образование КВЦ сопряжено с выделением теплоты кристал
лизации и система возвращается из состояния, соответствующего 
верхней линии для кристаллической фазы в состояние, соответ
ствующее нижней; впрочем, для гибкоцепных полимеров фазовая 
линия КВЦ на О — Г-диаграмме может и ие вполне совпадать с 
линией для складчатых кристаллов. Важно, однако, что такое во
локно (или пленка) с КВЦ вполне устойчиво и обладает такими 
Же прочностными показателями, что и жесткоцепные аналоги, усту
пая им только по температуре плавления, которая имеет обычные

Рис. VI. 23. Иллюстрация принципа 
термокинетической эквивалентности 
с помощ ью  О — Г-диаграммы:
Фазовые кривые: /  — для ж есткоцепного по
лимера, и — для гибкоцепного кристалли
зующ егося полимера; / / /  — для некристал- 
лизую щ егося гибкоцепного полимера; 
С остояния: / —изотропное (аморфное), 
2 — нематическое, 3 — кристаллическое; 
х  — точка равновесного состояния (немати
ческая фаза); о — точка неравновесного пере
охлаж денного состояния (изотропная фаза).
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значения (впрочем, она все же на несколько градусов выше, чем 
у несовершенных кристаллов со сложенными цепями).

Другая ситуация возникает, если полимер не может кристалли
зоваться (линия III, рис. VI.23). Воздействуя в этом случае, как 
правило, механическим полем на критерий гибкости f, можно и та
кой полимер «поднять» до линий 1—2, т. е. до нематической фазы. 
Однако никакой или практически никакой теплоты при этом не 
выделяется, «перекаченная» во внутреннюю энергию S’ цепочки 
(определяющую величину f — см. гл. I) часть энергии внешнего 
поля теперь оказывается ничем не скомпенсированной, и «про
вал» системы обратно на линию III может соцровождаться ориен
тационной катастрофой — типично релаксационным феноменом, 
при котором волокно или пленка разрывается или рассыпается 
в пыль под действием внутренних напряжений.

На возможности перевода системы из состояния II в состояние
I основывается ряд технологических принципов, разрабатываемых 
в настоящее время в разных странах (см. например, сноску на 
стр. 228).

Переход III— I пока технологического интереса не представ-■ 
ляет, но интересен в чисто теоретическом плане, представляя «об 
ходный маневр» для осуществления перехода второго рода.

Возникновение ориентированного состояния связано с появле
нием продольной вязкости и некоторых необычных релаксацион
ных эффектов. С чисто кинетических позиций описанные приемы 

•генерирования или сборки высокоориентированных систем связаны 
с реализацией продольного течения, характеризуемого продольным 
градиентом скорости и, соответственно, продольным коэффициен
том вязкости.

В предыдущей главе подчеркивалось в основном сходство ме
жду продольным и сдвиговым течением. Здесь уместно, поскольку 
на продольном течении основаны методы достижения высоких 
ориентаций, остановиться на характерных различиях этих двух 
типов течения и, в связи с некоторой путаницей, имеющейся в этом 
вопросе, указать на три возможных механизма прекращения тече
ния; из них два являются общими как для сдвигового, так и для 
продольного течения, а третий более характерен для последнего.

Различие, на которое впервые ясно указал Каргин (см. гл. V ), 
состоит в том, что при продольном течении с увеличением градиен
та скорости, разворачивающего макромолекулы, вязкость не убы
вает, а, напротив, возрастает. Это связано с возникновением поло
жительной обратной связи между степенью деформации (растя
жения) и напряжением (22], в то время как при сдвиговой вязкости 
обычно имеет место отрицательная обратная связь, проявляющаяся 
как тиксотропная аномалия вязкости. Исследовано четыре ва
рианта продольного течения [см. сноску на стр. 177], причем отме
чено несоответствие ориентации основных компонент тензоров де
формации и напряжения при сдвиговом течении и совпадение их 
ориентаций при продольном. Этих соображений, однако, недоста
точно, чтобы объяснить своеобразные аномалии продольной вязко-

220



гти, проявляющиеся при некоторых технологических режимах 
в том, что затвердевшая струя выдергивает из фильеры прядиль
ный раствор или расплав, создавая в канале фильеры отрицатель
ное давление, приводящее к нарушению устойчивости формования. 
Это затвердевание струи, идентичное прекращению течения как та
кового на затвердевшем участке, ряд авторов склонен трактовать, 
как чисто релаксационный эффект, по смыслу похожий на механи
ческое стеклование. В действительности, в данном случае имеет 
место сложный фазовый переход струя — волокно, вызванный 
течением, но отнюдь не релаксационной', а термодинамической, 
точнее термокинетической, природы. Сложность этого перехода 
состоит в том, что в принципе могут происходить одновременно 
переход первого и второго рода, на которые налагается дополни
тельный переход типа спинодального разделения фаз, т. е. тоже 
второго рода. Разумеется, если полимер шекристаллизующийся, 
переход первого рода исключается. Подробно этот вопрос рассмо
трен в работе [22], где предложен также наглядный формализм 
для описания перехода струя — волокно, связанный с использова
нием О — Г-диаграмм и диаграмм состояния с «деформируемыми» 
бинодалями и спинодалями.

Соответственно, рассматриваемая аномалия продольного тече
ния представляет собой истинный изотермический или неизотер
мический переход типа жидкость-— твердое тело, причем если 
жидкость эта была раствором, то спинодальное разделение фаз 
сопровождается выжиманием растворителя из струи. Поэтому 
жидкая фаза выдергивается из фильеры не твердоподобной жид- 
кбй струей, а на самом деле отвердевшим волокном. В работе [22] 
описан более эффектный вариант такого опыта, также назван
ный ориентационной катастрофой, при котором тонкое затверде
вающее волоконце выдергивает из сосуда весь раствор в виде на
бухшего студня. В 'этом случае аномалия обусловлена тем, что ха
рактерный для спинодального разделения фаз фронт гигантских 
флуктуаций состава распространяется в направлении, п р о т и в о 
п о л о ж и  о м течению, и со скоростью, б о л ь ш е й  средней скоро
сти течения; поэтому соответствующее линейное возмущение по до
стижении основного объема раствора приооретает объемный ха
рактер, вызывая застудневание .или кристаллизацию раствора.

Все же стрелка действия фигурирует и в этом, не вполне обыч
ном, но бесспорно фазовом переходе. Дело в том, что переход 
может начаться лишь в том случае, если характеристическое 
время релаксации, определяющее положение стрелки действия и 
измеряемое обратным значением градиента скорости у. соотве- 
ствует области высокоэластического отклика системы (ср. 
рис. П. 2). При малых градиентах невозможно получить устойчи
вого продольного течения, и струя претерпевает капельный распад 
под действием сил поверхностного натяжения. При слишком же 
больших -у стрелка действия смещается слишком далеко влеко 
(т. е. в сторону малых времен релаксации) и система Дает упру
гий отклик.
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Вот это и явилось источником путаницы, простое смещение 
стрелки действия, приводящее к хрупкому разрыву ж и д к о 
с т и — это, по существу, тот же эффект, что отскакивание камня 
от воды или раскалывание струи при выстреле в нее. Этот эффект 
совершенно не связан с характером течения и, соответственно, 
совпадением или несовпадением ориентаций компонент тензоров 
деформации и напряжения. Напротив, хрупкое разрушение «быв
шей» струи, которая в результате фазового перехода стала волок
ном, должно трактоваться как обычное разрушение тела в струк
турно-твердом состоянии.

О третьем механизме прекращения течения мы упоминали в 
гл. V в связи с эластической турбулентностью. Этот механизм 
обычно наблюдается при капиллярном (т. е. сдвиговом) течении, 
но в действительности также не связан с геометрией течения, а 
обусловлен накоплением высокоэластической деформации, которое 
может происходить и при сдвиговом, и при продольном течении. 
Наглядно такой процесс можно себе представить не как относи
тельно резкий релаксационный переход из одного структурно-жид
кого (вязкотекучего) состояния в другое (высокоэластическое), а 
как постепенное превращение жидкости в каучук; в какой-то мо,- 
мент «возвращающая» энтропийная сила (см. гл. П1 и IV) стано
вится равна внешней деформирующей и течение останавливается 
или становится существенно нестационарным.

Все рассмотренные варианты аномалий имеют место в реаль
ных технологических процессах, но полезен из них только тот, ко
торый мы определили как превращение струя — волокно.
-  Уместно посвятить несколько слов еще одному необычному эф

фекту, который можно назвать отрицательной продольной вяз
костью, и который присущ полужестким дифильным полимерам 
с переменным критерием гибкости f. Этот эффект представляет 
в некотором роде исторический интерес, ибо Флори в своей класси
ческой работе [30] рассматривал его как одно из прямых экспери
ментальных подтверждений теории образования нематической фазы.

Суть эффекта состоит в следующем. Если слегка — примерно 
на 3 0 % — растянуть аморфное волокно или пленку из диацетата 
целлюлозы и затем поместить их в горячую воду, содержащую 2% 
фенола и 2% сульфата натрия, происходит спонтанное удлинение 
образца примерно' на 300% (по отношению к начальной длине). 
Флори предположил, что небольшая начальная вытяжка и после
дующая пластификация позволяют системе преодолеть актива
ционный барьер и перейти в термодинамически более выгодное 
состояние с параллельной упаковкой цепей. Но это и есть образо
вание нематической фазы. На рис. VI. 23 этот процесс выглядел 
бы как кинетически стимулированный переход системы из переох
лажденного состояния изотропной фазы (точка у) на соответствую
щую равновесию при данной температуре линию 1— 2 (точка х ) ,  
характеризующую нематическую фазу. Более поздние опыты под
твердили полное распрямление макромолекул в этом процессе, но 
термокинетическая его трактовка несколько имая. Сначала осуще
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ствляется перевод системы с уровня относительно низких энер
гий на группу уровней I. Такой перевод обусловлен как меха
нической, так и термодинамической добавками к внутренней 
энергии макромолекул Ж. Поэтому обеспечивается не просто пре
одоление активационного барьера, но повышается эффективная 
жесткость ( / -> 0) и достигается критическое значение параметра 
свернутости цепей, при ■ котором «исправление» их конформации, 
т. е. дальнейшее разворачивание (ср.-модель «осмотических лову
шек» в гл.- I), оказывается энергети11ес,ки предпочтительнее, чем 
складывание.

Поскольку критерий Флори / зависит от термодинамически^ и 
механических поправок, можно ожидать, что в определенных усло
виях течения сравнител'ьно малые градиенты скорости' у компен
сируются большими тер'^одинамическими поправками По-види
мому, впервые прямым образом это было показано Келлером *, 
который при экструзии промышленного блоксополимера «кратон», 
содержащего два концевых полистирольных блока, сочлененных 
полибутадиеновым (полная мольная доля полистирола 25% ; блок- 
сополимер практически гомодисперсен), получал макроскопиче
ские, размерами в несколько кубических миллиметров, суперкри
сталлы с правильной гексагональной упаковкой практически бес
конечных полистирольных цилиндров диаметром порядка 15 нм 
в полибутадиеновой матрице.

Поскольку полистирол и полибутадиен относятся к категории 
термодинамически несовместимых полимеров, термодинамическая 
поправка связана здесь с сегрегационным параметром х а в  (А и  В 
обозначают блоки, которые в свободном состоянии разделились бы 
на макрофазы), величина которого столь высока, что можно при
нять эффективную энергию излома бесконечной, т. е. считать для 
полистирольных блоков /  =  0. Это приводит к полному их рас
прямлению; вот здесь-то «обходным путем» удается реализовать 
структуру, которая возникла бы при низкотемпературном переходе 
второго рода, если бы его осуществлению не мешало структурное 
стеклование; иными словами, этот переход действительно реали
зуется в результате сегрегации (количественно характеризуемой 
параметром х а в )  и  воздействия относительно малого продольного 
градиента скорости у входа в канал экструдера. Впрочем, можно 
показать, что тот же эффект в других условиях достигается за счет 
одной лишь сегрегации ![28].

Удивляться этим кажущимся парадоксальными выводам не 
следует, • так как (об этом уже не раз упоминалось) не всегда 
можно пользоваться для анализа природы перехода критерием 
Эренфеста. Этот вопрос был детально обсужден ДиМарцио **,

* Keller А. at all Koll. Z., 1970, Bd. 238, S. 3 8 5 -3 8 9 ; Z. Polymere, 1970, 
Bd. 242, S. 1125— 1130.

** DiM arzio E. / .  Appl. Phys., 1974, v. 45, p. 4143--4145.
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в  равной мере не следует удивляться тому, что в рассматривае
мых условиях не происходит ориентационной катастрофы типа опи
санной для сверхориептированного полиметилметакрилата; ее пред
отвращает связанный с Хав компенсирующий в.клад в энергию 
Гиббса двухкомпонентной системы.

Положение несколько изменяется, если в аналогичных условиях 
вести растяжение или экструзию с м е с и  полимеров. Поскольку те
перь цепи разной природы не связаны друг с другом в единую 
макромолекулу, тенденция к разделению макроскопических фаз 
сказывается сильнее, и вклад градиента скорости у начинает иг
рать большую роль. При сравнительно небольших у в бинарном 
расплаве можно получить замороженную струю одного из компо
нентов, в которой как бы зафиксированы внутренние напряжения, 
порождающие капиллярные волны; соответственно фиксируется и 
волнистая форма замороженной струи. Если убрать второй компо
нент. (с помощью подходящего растворителя), компенсация этих 
накопленных внутренних напряжений за счет параметра хав устра
няется и происходит еще одна ориентационная катастрофа: ка
пельный распад затвердевшей струи.

Четвертый вариант ориентационной катастрофы снова связан 
с частичным переходом второго рода при экструзии такого бинар
ного расплава, в котором лишь один компонент способен к кри
сталлизации или скорость кристаллизации компонента А намного 
превышает скорость кристаллизации компонента В (эффект 
Ю дина*). В этом случае быстро'кристаллизующийся компонент 
образует супернематическую систему практически бесконечных ци
линдров диаметром менее 1 мкм, устойчивых, пока сохраняется 
матрица В, и часто (хотя и не всегда) рассыпающихся в пыль 
при отжиге заведомо ниже температуры плавления чистого компо
нента А.

Поскольку в данном случае это происходит с кристаллизую
щимся полимером, который при иных условиях образовал бы 
вполне устойчивые КВЦ, приходится допустить, что в условиях, 
когда удается наблюдать эффект Юдина, имеет место по крайней 
мере локальный переход второго рода, т. е. исчезновение гош-ро
тамеров, не фиксируемый переходом первого рода, который был 
бы связан с образованием КВЦ. За счет поправки хав подобная 
система устойчива (опыт это подтверждает), пока присутствует 
матрица В. Но после удаления матрицы — тем же растворением — 
система оказывается примерно на 200° выше равновесной (и недо
стижимой в обычных условиях) температуры перехода второго 
рода и обратный переход из перегретого состояния снова приобре
тает катастрофический характер, как и в суперориептированных 
аморфных полимерах.

* Юдин Л. В. с сотр. Высокомол. соед. 1973, т. Б15, с. 566; 1974, т. Б15, 
с. 607— 611,
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Относительно анизотропии термодинамических свойств следует 
сказать следующее. Формулы температуры плавления и растворе
ния полимеров записываются аналогично

ДЯ, +  ДЯз
Д51 +  A S 2

(VI. 26)

где индексы «1» и «2» соответствуют конфигурационным и кон- 
формационным вкладам в энтальпию и-энтропию. Из этой фор
мулы уже следует, что жесткоцепные полимеры, неспособные изме
нять при растворении или плавлении конформацию (вклад А5г 
равен нулю), являются одновременно теплостойкими и плохо рас
творимыми (и это одна из причин, по которой они стремятся к са  ̂
моорганизации в нeмaтичe¿к;S^ю фазу).

При одноосном растяжении в энтальпию входит терм оАЬ (а — 
напряжение. А/- — удлинение), идентичный произведению рАУ для

О

Рис. V I. 24. Зависимость температуры ф азового перехода Т* 
(плавления, растворения или перехода втор ого рода) от рас
тягиваю щ его напряжения;
а  — напряжение вдоль оси ориентации; систем а со о т в е т ств у е т  КВЦ; 
б  — напряжение вдоль оси  ориентации; макромолекулы имеют внутрен
нюю структуру (например, спиральную) и на некоторой стадии растяж е- . 
ния теряю т ж есткость  (область о т  первого максимума д о  минимума); 
далее система переходит в конфигурацию типа КВЦ; в — напряжение 
перпендикулярно оси  ориентации.

систем, подвергаемых всестороннему сжатию. Таким образом, на
гружение ориентированного полимера повышает АЯ. Поскольку 
же, как мы уже видели. Ориентирующая нагрузка, благодаря 
вкладу а в конформационные слагающие температуры пере.хода 
(через Ае и, соответственно, f) делает макромолекулы как бы ж е
сткими, то в целом растяжение увеличивает АЯ и уменьшает А5 
[31, дополнение П1].

Поэтому зависимость Гпл от прилагаемого напряжения имеет 
вид, изображенный на рис. VI. 24, а. Зависимость эта имеет немо
нотонный характер, если макромолекулы претерпевают конформа
ционный переход типа спираль — клубок, в результате которого их 
гибкость увеличивается (рис. V I .24 ,б).. Напротив, в силу причин, 
которые должны быть читателю'очевидны, при растяжении ориен
тированного полимера в направлении, перпендикулярном оси 
ориентации, Гпл убывает с напряжением, как это показано на 
рис, VI. 24, в.
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Общеизвестной иллюстрацией роста Гдл с растяжением (хотя 
о том, ч т о  и м е н н о  подобные опыты иллюстрируют, почему-то 
редко задумываются) является ориентационная кристаллизация 
каучуков. Действительно, растягивая каучук при комнатной тем
пературе, мы доводим его до закристаллизованного состояния; при 
этом выделяется регистрируемая без всяких приборов теплота кри
сталлизации. Однако так как «статическая» температура плавле
ния такого каучука на десятки градусов ниже, то после снятия 
напряжения каучук плавится и сокращается. Не следует путать 
эти эффекты с рассмотренными в гл. III й IV для аморфных кау
чуков.

Аналогично можно истолковать термокинетические переходы 
расплавов или растворов, иллюстрируемые G — Т’-диаграммами и 
рассмотренные выше. По аналогии с тем, как при растяжении кау
чука мы попросту временно (до тех пор, пока приложено растяги
вающее напряжение) повышаем его температуру плавления на
столько, что он в ы н у ж д е н  кристаллизоваться, так и при растя
жении расплава или концентрированного раствора мы повышаем 
их температуру плавления по сравнению со статической и, соответ
ственно, провоцируем кристаллизацию — в идеале, с развернутыми 
цепями. Однако статическая температура плавления достаточно 
высока, и ориентированное кристаллическое состояние легко фикси
руется после снятия нагрузки.

Очень эффектны аналогичные опыты с торможением растворе
ния даже умеренно ориентированных полимеров. Например, во
локно из поливинилового спирта, к которому подвешен груз, не 
растворяется, будучи опущенным в кипящую воду. Но достаточно 
перерезать волокно, т. е. убрать нагрузку, и оно мгновенно раство
ряется.

Как мы уже отмечали, не следует пренебрегать и возможностью 
перехода второго рода. Наряду.со стандартным объяснением вы
деления тепла при растяжении некристаллизующихся каучуков, 
можно приписать его как и хорошо известное технологам явление 
«нерва», когда растяжение вдруг прекращается и каучук стано
вится жестким, — переходу второго рода, температура которого, 
как и Гпл, резко поднялась благодаря растяжению.

Действительно, переход второго рода можно трактовать как 
обобщение перехода первого рода [18, с. 313], заменяя теплоту плав
ления интегралом ^

A H = ^ C p { T ) d T  (VI. 27)
■г,

(Наоборот, для перехода первого рода достаточно под знаком ин
теграла заменить Ср на дельта-функцию.) Это обстоятельство яв
ляется лишним основанием рассматривать ориентационное стек
лование (см. гл. II) как особый процесс, в принципе отличный от 
структурного или механического стеклования и заключающийся 
в том, что теперь температура стеклования и температура, пере
хода Гг практически совпадают.
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Однако зафиксировать переход второго рода может лишь пере
ход первого рода. Поэтому некристаллизующийся гибкоцепной по
лимер, в котором «выморожены» (или вытянуты — в буквальном 
смысле слова) все гош-ротамеры можно зафиксировать в таком 
состоянии лишь быстрым замораживанием ниже статической тем
пературы Гз (что может быть вообще тестом на реальность об
суждаемого перехода) или стабилизацией за счет термодинамиче
ских поправок типа хав- '

В этом и заключаются упоминавшиеся на . стр. 223 «обходные 
маневры», с помощью которых удается, по-видимому, реализовать 
при высокой температуре переход второго рода и зафиксировать 
его в структуре механически и термодинамически анизотропного 
пластика или эластомер'^. Именно таким бикомпонентным анизо
тропным эластомером является полученный Келлером сверхкри
сталл блоксополимера полистирола и полибутадиена:' в направле
нии оси супернематической фазы это должен быть пластомер, а 
в перпендикулярном — эластомер.

Что касается термодинамической анизотропии этой системы, 
то специальные тесты на нее не делались, ибо суперкристалличе- 
ская фаза оказывается стабильной при 225 °С, т. е. при темпера
туре, намного превышающей температуры размягчения обоих ком
понентов, которые, к тому же, сами по себе аморфны.

Из предыдущего рассмотрения может создаться впечатление, 
что в однокомпонентных системах необходимым и достаточным 
условием фиксации высоких степеней ориентации, необходимых 
для получения высокопрочных и высокомодульных волокон, яв
ляется способность полимера к образованию трехмерной кристал
лической решетки. Это не совсем так в силу огромной анизотропии 
физических свойств высокоориентированных систем.

Начиная с некоторых степеней ориентации — и тем раньше, 
чем менее полярен полимер, или чем ниже плотность энергии ко
гезии,— происходит фибриллизация, т. е. распад волокна или 
пленки при любых типах нагружения на пучки тончайших фиб-̂  
рилл, которые обладают огромными прочностями (у полиэти
лена— почти 5-10® Па {24, т. 2, с. 363— 371], но еще не являются 
элементарными и при разрыве распадаются на еще более тонкие 
элементы, представляющие собой уже, по-видимому, линейные мо
нокристаллы («усы »).. Теория фибриллизации пока не развита, 
хотя ясно, что в какой-то мере этот эффект связан с исчезнове
нием проходных межфибриллярных цепей, вовлекаемых в кристал
лическую решетку. Аналогичным образом ведут себя и суперориен- 
тированные системы, полученные из жесткоцепных полимеров. Ви
димо, в обоих вариантах кристаллическая решетка представляет 
собой некий гибрид обычной решетки и нематической (или смек
тической) фазы, что порождает дефицит поперечной прочности.

Очевидно, что этот дефицит должен увеличиваться с уменьшен 
нием молекулярной массы и уменьшаться с ростом полярности по
лимера или при возникновении дополнительных взаимодействий 
(типа водородных связей) между соседними макромолекулами.
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Фибриллизация не возникает в волокнах из неорганических по
лимеров, например в стеклянных. Связано это, опять-таки, с меж
молекулярными взаимодействиями; по самым грубым оценкам, 
плотность энергии когезии в неорганических полимерах на пол
тора— два порядка выше, чем в образующих почти бездефектную 
кристаллическую решетку неполярных или умеренно полярных ор
ганических полимерах. В связи с этим имели и до сих пор имеют 
место попытки «подражания» структуре стеклянных волокон с ис
пользованием достаточно жесткоцепных и достаточно полярных 
некристаллизующихся полимеров. Попытки эти, однако, априори 
обречены на провал, так как в случае тех же стеклянных волокон 
даже не нужна кристаллическая решетка, а при отсутствии ре
шетки в органических полимерах, неминуемо содержащих обрам
ляющие группы {24, т. 2, с. 363— 371], пл.отность энергии когезии, а 
значит и средняя энергия взаимодействия соседних звеньев смеж^ 
ных цепей, непоправимо мала. ^

Пожалуй, наибольшим сходством с неорганическими волок
нами, не обладая в то ж е время их недостатками, отличаются во
локна из уже упоминавшихся ароматических полиимидов. Высокая 
концентрация полярных групп в этих полимерах, приводит к выра
женной корреляции движений по крайней мере двух смежных 
цепей. Во всяком случае, все основные механические и релакса
ционные свойства этих полимеров можно объяснить двухцепочеч
ной псевдолестничной моделью.

Поэтому, не будучи по строгому определению жесткоцепными, 
волокнообразующие полиимиды имеют ту же прочность на растя
жение и тот же модуль упругости, что и жесткоцепные поли
амиды *, но превосходят их по тепло- и термостойкости. В то же 
время их эластические свойства, и в' первую очередь способность 
к проявлению вынужденной эластичности, сохраняются неизмен
ными в чрезвычайно широком диапазоне температур (примерно от 
— 200 до + 3 0 0  °С), поскольку при очень медленных воздействиях 
(а стрелка действия при вынужденной эластичности всегда сме^ 
щепа в сторону больших т) проявляется уже независимость сег
ментальных движений, и полимер в целом перестает вести себя 
как псевдолестпичный.'

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Наряду со способностью к высокоэластической деформации, 
способность полимеров к переходу в ориентированное состояние 
является одним из их главных отличительных свойств по сравне
нию с простыми веществами. Возникновение резкой анизотропии 
физических свойств в ориентированном состоянии с позиций фи
зики является даже более важным и характерным свойством по
лимеров, чем способность к проявлению каучукоподобной эластич
ности. Это анизотропия, достигаемая разными способами, в рав

* См. Black W., Preston  J. H igh-M odulus w holly Arom atic Fibers. N. Y. 1973.
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ной мере присуща и гибкоцепным полимерам, могущим существо
вать в высокоэластическом состоянии, и жесткоцепными, которые 
ни при каких условиях не претерпевают релаксационного а-пере- 
хода. Источником рассматриваемой анизотропии физических 
свойств является упоминавшийся уже факт, что сама полимери-^ 
зация является специфическим и не‘ отвечающим обычным крите
риям фазовым переходом, лишь,на ф^оне которого разыгрываются 
другие переходы — обычные фазовые цревращения или релакса
ционные переходы. Мы видели, что эти обычные переходы на са
мом деле не вполне обычны, ибо в них уже заложена анизотропия, 
порожденная «основным» переходам и проявляющаяся особенно 
четко в ориентированном состоянии при воздействии на полимер
ную систему внешних г|олей.

Первопричиной анизотропии в линейных полимерах является 
существование п р е и м у щ е с т в е н н о г о  направления действия 

. межатомных сил — вдоль главных цепей макромолекул. Для об
разности изложения позволительно, следуя Волькенштейну, трак
товать кооперативную систему —  линейную макромолекулу — как 
«материализованную модель Изинга». Но в действительности, ка
кую бы модель Изинга мы ни избрали — одно-, двух- или трехмер
ную, никакой «материализации» межатомных сил она не предпо
лагает. Другое дело, что вдоль цепи действуют либо силы обмен
ного типа (чисто ковалентные связи), либо силы переменной 
природы (частично ковалентные связи), о которых речь шла в гл. I. 
При ориентации полимерной системы скрытая поначалу (или, точ
нее, локальная) анизотропия внутреннего поля становится явной и 
проявляется- в виде макроскопической анизотропии всех свойств. 
Вызвано это тем, что теперь преимущественное направление меж-' 
атомных сил, т. е. то направление, где они на порядок или на два 
больше, чем в других направлениях, совпадает с осью макроско
пической ориентации (или осями —■ при более сложных формах 
ориентации).

Читателю предлагается обдумать небезынтересный факт, что 
при переходе к «материализованной трехмерной модели Извинга», 
примером которой могут служить типичные неорганические кова
лентные кристаллы — алмаз или кварц, обсуждаемая уникальная 
природа физических свойств полимеров исчезает. Действительно, 
теперь нет больше преимущественного направления: все кристал
лографические направления практически равноправны, ибо при
рода межатомных сил во всех направлениях одинакова. Поэтому 
в таких полимерах плавление и деполимеризация — совпадающие 
процессы, что является одним из доказательств фазовой природы 
самой полимеризации.

Поскольку алмаз — чисто ковалентный кристалл, попытки вме
шательства в процесс его плавления, чтобы все-таки выделить одно 
преимущественное направление, априори обречены на неудачу 
(даже если что и получится, то это будет уже не алмаз). В слу
чае кварца, степень ковалентности которого всего 0,5, ситуация 
иная, и на этом, по существу, строится технология силикатных
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стекол. С помощью различных добавок можно при быстром растя
жении расплава в значительной мере подавить развитие трехмер
ной сетки и превратить кварц в умеренно разветвленный макросет
чатый полимер, уже вполне способный к ориентации. Способность 
к кристаллизации при этом в значительной мере утрачивается, но* 
для фиксации ориентированного состояния она теперь и не тре
буется, ибо ввиду отсутствия обрамляющих групп межатойные 
взаимодействия и поперек оси макроориентации достаточно,сильны_

Этим объясняется волокнообразующая способность неорганиче
ских соединений, расположенных между I I I  и VI группами перио
дической системы. Иногда факт получения из этих соединений во
локон огромных прочности и модуля пытаются противопоставлять 
способности линейных полимеров к ориентации как уникального» 
свойства, положенного в основу технологии химических волокон» 
Как видим, это противопоставление является недоразумением: 
в обоих случаях приходится иметь дело с полимерами, но неорга
ническим полимерам надо помешать в технологическом процессе 
приобрести трехмерную микросетчатую структуру.

Несмотря на очень большую прочность, анизотропия остальных 
физических свойств в рассматриваемых системах реализуется лишь 
при условии, что они обладают дальним порядком (с одной «пре
имущественной осью») типа кристаллического или твердо-немати
ческого. По-видимому, с анизотропией немеханических Свойств 
органических и неорганических полимеров в ориентированном со
стоянии связан огромный резерв использования полимеров в буду
щем уже не как конструкционных и, иных материалов, а как источ
ников, генераторов и преобразователей энергии, элементов элек
тронных и полупроводниковых схем, микроэлементов для записи» 
хранения и реализации информации и т. д.



Л А В А
VII

НЕКОТОРЫЕ ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ 
с в о й с т в а  ПОЛИМЕРОВ

Хотя электрические свойства полимеров лежат в основе многих 
их .технических применений, далеко не все эти свойства удобны для 
ироведения структурно-кинетических исследований. В настоящей 
главе будут рассмотрены лишь те электрические свойства, которые 
позволяют судить о структуре и подвижности структурных элемен
тов при использовании методов релаксационной спектрометрии.

Большой вклад в развитие этих методов применительно к поли
мерным диэлектрикам внесен школой Г. П. Михайлова.

§ 1. ПОЛЯРИЗАЦИЯ ДИЭЛЕКТРИКОВ.
ДИЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ ПОТЕРИ
И ПРОНИЦАЕМОСТЬ ПОЛИМЕРОВ

Под действием внешнего электрического поля в ди
электриках (к которым относятся и многие полимеры) нарушается 
статистически равновесное распределение электрически заряжен
ных частиц, что приводит к появлению отличного от нуля резуль
тирующего электрического момента, т. е. наступает п о л я р и з а 
ция * .  Поляризацию количественно характеризуют вектором поля
ризации Р, равным электрическому моменту единицы объема ди
электрика. Если диэлектрик однороден и смещение зарядов одина
ково во всех точках, то вектор Р одинаков по всему диэлектрику. 
Такую поляризацию называют однородной. Поверхностная плот
ность поляризационных зарядов равна нормальной составляющей 
Р в данной точке поверхности. ;

Различают и з о т р о п н ы е  и а н и з о т р о п н ы е  диэлектрики **, 
В первых, к которым могут быть отнесены многие неполярные и

* Электрическим или дипольным моментом системы зарядов называется век

торная сумма, численно равная 1 — ^  где —  величина ¿-го заряда диполя;

—  радиус-вектор, определяющий положение г-го заряда.
** К последним относятся некоторые Многокомпонентные гетерогенные смеси 

■твердых веществ, а также многослойные конструкционные системы,
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полярные полимеры, смещение положительных зарядов происходит 
в направлении электрического поля. Для таких диэлектриков соб
людается соотношение: Р =  аЕ, где а  — скалярная величина, на
зываемая п о л я р и з у е м о с т ь ю ;  Е— вектор напряженности элек
трического поля. ,

Для изотропных диэлектриков справедливо следующее соотно-. 
шение между д и э л е к т р и ч е с к о й  п р о н и ц а е м о с т ь ю  а' и 
поляризуемостью а:

е' =  1 + 4яа

Как известно, е' — физическая характеристика, численно равная 
величине, показывающей во сколько раз сила взаимодействия двух

зарядов меньше в данной среде по 
сравнению с вакуумом.

При описании поведения диэлек
триков в переменном электрическом 
поле для удобства математической об
работки и физической интерпретации 
вводится понятие к о м п л е к с н о й  или 

Рис. У 'П .1. Векторная диаграм- о б о б щ е н н о й  диэлектрической про- 
ма тока и напряжения для не- ницаемости, равной: 
идеального диэлектрика. е* =  е ' ¿ц"

Здесь е" — к о э ф ф и ц и е н т  д и э л е к т р и ч е с к и х  п о т е р ь ,  
который часто называют фактором диэлектрических потерь; I —

=  V “  1- ■
\ Диэлектрические потери характеризуют р а с с е я н и е  (дисси- 

п а ц и ю) энергии, которая выделяется в виде тепла за единицу 
времени диэлектриком при приложении к нему электрического 
поля. Численно диэлектрические потери равны количеству тепла, 
выделяющемуся в 1 см^ диэлектрика. Рассеяние энергии пропор
ционально е". , • 

Как хорошо известно, если к идеальному конденсатору прило
жить переменное напряжение 1), то вектор тока 1 опережает на
пряжение на 90°. При этом потерь энергии не происходит. В слу
чае неидеального диэлектрика, например, полимерного материала, 
часть энергии хю рассеивается в виде тепла. Угол ф между векто
рами тока и напряжения теперь уже не равен 90° (рис. У П .1 ). 
Мерой диэлектрических потерь может служить тангенс угла б, до

полняющего угол ф до 90°

ь /реакт

где /акт И /реакт — активная и реактивная составляющие тока.
Диэлектрические потери в' полимерах связаны с возникающей 

в них поляризацией при наличии электрического поля, .меняюще
гося во времени. Суммарная поляризация диэлектриков, имеющих
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постоянные диполи, складывается из о р и е н т а ц и о н н о й  Pop и 
д е ф о р м а ц и о н н о й  Рдеф составляющих

Р =  N0,Е — N (ctop +  Одеф) Е =  Pop Рдеф

N  — число молекул в единице объема. .
Деформационная составляющая поляризации обусловлена сме

щением электронов (электронная поляризация) и атомных ядер 
(атомная поляризация). При этом индуцированные диполи возни
кают' настолько быстро, что смещение успевает проявиться при 
любых частотах переменного тока (эти процессы протекают синх
ронно с изменением направления поля). В случае ориентационной 
поляризации, когда изменение направления поля создает благо
приятные условия для поводота полярньц групп, встречающих при 
этом сопротивление соседних частиц, поляризация наступает це 
мгновенно, а через некоторый конечный промежуток времени.

Поскольку в диэлектриках практически отсутствуют свободные 
ионы и слабо связанные с атомными ядрами электроны, способные 
перемещаться под влиянием электрического поля, постольку они не 
проводят постоянного тока. Для прохождения переменного тока 
переноса заряженных частиц не требуется — вполне достаточно не
больших'колебаний зарядов вблизи некоторого положения равно
весия. Смещение электронов, атомных ядер, повороты постоянных 
диполей в диэлектрике под влиянием электрического поля по сути 
дела и представляют,собой подобные колебания зарядов, которые 
создают так называемые т о к и  с м е щ е н и я .

j Простейшее' уравнение Дебая устанавливает связь между 
макро- и микросвойствами полярных диэлектриков в виде

( a '4 - Л Л  
V “ ■*“ ЗкТ )е + 2

(Ш 11)

где Ni — число молекул в 1 см^; ао — упругая поляризуемость мо
лекулы;. fxo — собственный дипольный момент молекулы; k — по
стоянная Больцмана, равная 1,38-10~̂ ® Дж/град; Г — абсолютная 
температура. ‘ ■

.;ГСлагаемое представляет собой ориентационную поля

ризуемость, возникающую в результате ориентации молекул под 
действием локального электрического поля. Условие Pop ¥= О вы
полняется при цо¥=0 и Т ф о о .  Уравнение (V4i. 1) чаще исполь
зуют в форме, получающейся при умножении обеих его частей 
на мольный объем Mid] в этом случае оно определяет поляриза
цию Р

AnN^M f  \

3d V зкт')

где М^'молекулярная масса; d — плотность; Na — число молекул 
в 1 моль вещества (число Авогадро). Согласно Дебаю между г', е"
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и круговой частотой ш существуют зависимости вида:

8ст — 8оо

(вст — е^)ют
1 + {WT)2

(УП.

(УП.

где ест — с т а т и ч е с к а я  диэлектрическая проницаемость (т. е„ 
е' при ю 0); Вос —  в ы с о к о ч а с т о т н а я  диэлектрическая прони
цаемость (т. е. е' при сй->оо); т — в р е м я  р е л а к с а ц и и ,  т. е_

Igc igu>

е' (ü=consl

Рис. V I I .  2. Схематическое изображение частотных (а) 
и температурных (б) зависимостей диэлектрических 
характеристик е' и е" [3, с. 274].

время, необходимое для перехода системы из неравновесного в рав»- 
новесное состояние^ (количественно время релаксации опреде
ляется как время, необходимое для изменения поляризации в «е» 
раз после ступенчатого снятия поля).

'Из уравнений (VII. 2) и (V II. 3) видно, что если сот <  1 (на
пример, т, либо со малы) ё'-^8ст, а е"-^0. При (от >  1, т

При постоянных внешних условиях, когда т =  const, изменение: 
(О приводит к изменению г' и е" (рис. V II. 2 ,а). Физическая интер
претация этого сводится к следующему. При низких частотах; 
поляризация синхронно следует за изменением поля, ориентацион
ная поляризация полностью проявляется и значение г' достигает' 
величины бет. Величина фактора потерь мала (е"->0). При очень, 
высоких частотах (ш-> оо) по сравнению с со =  сомакс (рис. V II. 2, 
диполи не успевают ориентироваться, так как при Т == const 8 =  
|— const. Иными словами, > при ■ очень высоких частотах диполш
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можно рассматривать как неподвижные и ориентационная поляри
зация отсутствует. Следовательно, при со-^оо величина е"-)-О, а 
значения е'-^еас. Для промежуточной области частот характерна 
д и с п е р с и я  е'. При сот == 1 на кривой s' =  9 (lg со) имеется точка 
перегиба, а фуйкция &" =  ф(1§со) проходит через максимум. 
Смысл этих сицгулярностей очевиден при использовании модели 
•стрелки действия.

На рис. VH.2, б представлено влияние температуры на е' и е" 
'(при со =  const).

Вид зависимостей е' и е" от частоты и температуры, приведен- 
(ный на рис. VH.2, а и б следует из выражений (VII. 2) и (VII. 3), 
■причем температурная зависимость е' .и е" в (V II. 2) и (VII. 3) 
(обусловлена зависимостью т от температуры. Аналитически эту 
Зависимость часто описываю^! уравнением, подобным уравнению 
Аррениуса: ,

х =  Гоехр(^’а/ЯТУ  (V II. 4)

.здесь То — период колебания диполей вблизи положения равнове
сия; — э н е р г и я  а к т и в а ц и и  п р р ц е с с а  п е р е о р и е н т а 
ц и и  молекулы, характеризующая величину потенциального барье- 
ipa, который ограничивает движение диполя.

Влияние температуры на поляризацию диэлектриков можно 
¡интерпретировать следующим образом. При низких температурах 
т настолько велико, что даже при небольшой частоте поля диполи 
ше в состоянии отреагировать на его изменение (время переориен
тации т превышает полупериод переменного поля), поэтому е ' ^  

боо. С ростом температуры возрастает п о д в и ж н о с т ь  диполей 
>(т уменьшается) и ориентационная составляющая поляризации 
»начинает возрастать. При сот ~  1 кривая е" =  ф(7’) проходит через 
•максимум, а на кривой е '=  ср(Т) имеется перегиб. Иными сло
тами, как и раньше, в зависимости от положения стрелки действия, 
.система дает «упругий» или «неупругий» электрический отклик на 
¡приложение поля.

При определенных температурах, когда выполняется условие 
«сот 1, как отмечалось выше, s '=  ест, а е"-^0. Изменение е'при 
дальнейшем возрастании температуры связано уже с температур
ной зависимостью диэлектрической проницаемости ест-

Уравнения (VII. 2), (VII. 3) получены Дебаем, при условии, что 
iBce диполи в диэлектрике одинаковы й не взаимодействуют, и по
жатому имеется о д н о  время релаксации Однако в реальных ди" 
электриках, в частности, полимерах, процессам релаксации при
суще распределение времен релаксации, описываемое релаксацион- 
(ным спектром *. Тот факт, что диэлектрические свойства полиме
ров  не могут быть точно описаны уравнением с одним значением 
¡времени релаксации был впервые принят во внимание Фуоссом и 
Кирквудом, которые прямым образом учли существование спектра 
времен релаксации для полимеров **. Учет распределения времени

* Kuhn W. Helv. Chim. Acta, 1947, v. 30, p. 839— 858.

** fuoss R., Kirkwood J. J. Am. Chem. Soc., 1941, v. 63, p. 385— 394.
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релаксации в конденсированных системах, в которых отсутствуют 
д а ль  но  д е й с т в у ю щ и е  силы, сделан в теории диэлектрических 
свойств слабополярных систем. Если функция распределения вре
мен релаксации — симметричная функция, то для обобщенной ди
электрической проницаемости, вообще говоря, справедлива еле- 
дующая модификация уравнения Дебая

=  ( V I I .  5 )

1 +  (/сот )' ^

здесь 0 ^ а ^ 1  — параметр, характеризующий ширину спектра 
времен релаксации. Если а  =  О, то мы имеем классический случай 
(одно время релаксации); а  =  1 соответствует системе с беско
нечно широким спектром времен релаксации. Параметр а  влияет 
на величину максимальных е'макс и на ширину кривых г" —  е"(со) 
и е"--8"{Т). Например, для процессов с одним временем релак
сации

гг бет —  8оо

а для процессов, описываемых спектром времен релаксации:

( V I I .  6 )

Однако уравнение (УП. 5) в ряде случаев недостаточно точно 
описывает изменения поляризации диэлектриков в зависимости от 
(О и т. Было предложено {21, с. 26] более общее уравнение, которое 
может быть использовано для описания процессов с асимметрич
ной функцией распределения времен релаксации

е* =  е„„+
[1 + (гит; l-al

где О ^  р ■< 1— параметр, учитывающий асимметрию функции 
. распределения времен релаксации.

Как уже отмечалось выше, числовой характеристикой диэлект
рических потерь является диссипация энергии в единице объема 
диэлектрика ш.\^1ля- неполярных диэлектриков диэлектрические 
потери выражаются формулой:

W =  - ■л-..
8я

Здесь у — удельная ^электропроводность диэлектрика, определяе
мая по -остаточному [току в постоянном электрическом поле. Для 
полярных диэлектри!^ W пропорциональна коэффициенту потерь 
е", квадрату напряженности Е  и частоте со приложенного поля 
(tg б =  е7е')

mE^s' tg б
W — ——5-^

8я

W =  Q,24cU^ae' tg б

ИЛИ {56, с. 344]
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где и  — напряжение; с — коэффициент, обусловленный формой 
электрического поля 1(например, в случае плоского конденсатора 
с =  5/4яй?).(У неполярных полимеров дппольные потери- (область 
1\ — Гг, рис.’ отсутствуют и проявляются только потери про
водимости б =  Т/шС/?, вызывающие рост tg б при Г >  Г^.^

Любой диэлектрик можно представить в виде параллельно или 
последовательно соединенных емкости С и активного сопротивле
ния R. При параллельном соединении Чд б == 1/(о/?С, а при после
довательном 1дб =  (лЯС {56, с. 478].

Другой тип энергетических потерь в диэлектриках связан 
с электронной Рэп и атомной Рат поляризациями, обусловленными 
смещением под действием поля 
электронов и атомов или ато^мных 
групп ( р е з о н а н с н о е  по  г л^о щ е- 
н и е).

Для практических применений 
диэлектриков рассмотрение деталей 
перехода от установившейся полной 
поляризации при низких частотах к 
поляризации при оптических часто
тах представляет интерес, потому 
что они непосредственно связаны с 
вопросом разделения поляризации 
прн низких частотах на ее состав
ляющие: ориентационную и дефор
мационную (атомную и электрон
ную) .

Резонансные потери проявляются при очень высоких частотах 
(1010— ^o^з Гц) (миллиметровая и инфракрасная области длин 
волн). Существование их у полимеров обусловлено наличием соб
ственных колебаний атомных групп.

Некоторые полосы поглощения в инфракрасной области свя
заны с трансляционными движениями диполей. Характер измене
ния потерь энергии при этом имеет сходство с соответствующими 
зависимостями при дипольной релаксации.

Мнимая составляющая е" обобщенной диэлектрической прони
цаемости г* изменяется в окрестности резонансной частоты при
мерно так же, как и при дипольной релаксации (проходит об
ласть максимума), хотя потери энергии в этом случае имеют дру
гую природу и требуют иного аналитического описания [57, с. 38]. 
В то же время диэлектрическая проницаемость г' при диполь
ной релаксации и резонансном поглощении изменяется по-раз- 
но.му.

Процесс, приводящий к резонансному поглощению энергии, 
можно описать следующим образом. Если электронное облако 
смещается от своего нормального положения относительно ядра, 
то возникает сил-а, стремящаяся вернуть его в исходное положе
ние. Эта сила — сложная функция смещения, но можно предполо-' 
жить, что при малых смещениях, характерных при электронной и

Рис. V II. 3. Схематическое изо
бражение температурной зависи
мости вещества, имеющего 
дипольные потери [39. с. 3 В].
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атомной поляризациях, она является линейной. Дифференциаль
ное уравнение для Смещения г имеет вид:

т ~ + m(ol'r =  qE* . (VII. 7)

Здесь Е* — напряженность локального поля; соо — характери
стическая частота, связанная с силовой постоянной k и массой 
осциллятора т  соотношением: со̂  =  k/m.

Примем для простоты, что при г =  х:

£* =  £  =  £„ ехр ( - Ш )  (VII. 8)

Движущиеся с переменной скоростью заряды излучают элек
тромагнитную энергию. В описанном выше простом гармоническом 
осцилляторе заряды постоянно ускоряются или замедляются. Сле
довательно, они излучают энергию, являющуюся частью энергий 
колебаний, которые со временем затухают. Кроме того, атомы и 
ионы исследуемого вещества постоянно испытывают соударения 
(они происходят хаотически в течение периода колебаний и носят 
неупругий характер) с другими атомами и ионами. Следовательно, 
энергия «диэлектрических колебаний» может превращаться в ре
зультате столкновений в тепло. Оба типа потере могут быть при
ближенно описаны диссипативным членом, пропорциональным 
dx¡dt. При этом уравнение (УП. 7), с учетом условия (УП .8 ), за
пишется в виде

m ^  + m ¡¿~  + kx=qE,^xp{-i<s>t) (VII. 9)

где f — характерное для данного вещества значение диссипации. 
Решение уравнения (УП. 9) дает временную зависимость поляри
зации каждого отдельного атома, что позволяет вычислить его 
поляризуемость. Используя последнюю., можно рассчитать и ди
электрическую проницаемость. Решение уравнения (УП. 9) можно 
найти путем подстановки в него выражения с неопределенным ко
эффициентом а

д: =  а ехр (— гшО (VII. 10)

Это решение удовлетворяет заданному дифференциальному 
уравнению при условии:

а =  —  
т

(fflg — СО̂) lf(B .

-  (®0 ~  ( “ о ~  +  f ‘ CD J
(VII. И)

Дипольный момент каждого атома может' быть представлен, как 
состоящий из синфазной и смещенной по фазе компонент. Ди
польный момент каждого единичного диполя равен qx, а поляриза- 
дия среды, содержащей N  диполей в-единице объема, равна: • '

P =  Nqx (V II. 12)
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Тогда, с учетом соотношений (VII. 10) — (VII. 12) для обобщен
ной диэлектрической проницаемости находим:

1̂ +
AnNq,2̂  г

т

i¡(i>

L (« ,2 _„7 + /v  (co2-(o2,)2+fVJ

Действительная е' и мнимая е" части комплексной диэлектри
ческой проницаемости при этом буДут равны:

■ 1 +
т

СОп — (В

4nNq^

т

(cdq — <о̂ )̂  + f 

fü)
:2 „ 2

Для статического случая, когда ® =  О, е( =  1 +  4пКд^1к, а при 
(О -> оо, г" == 8ст. Значение е" -> О, как при 'ю О, так и при ю оо

(4лЛ̂ 2̂/у%) (1//соо) приь максИ проходит через максимум, равный 
ш =  (Оо (рис. V II. 4). Сдвинутая по 
фазе компонента г" так же характе
ризует энергетические потери, как 
и. в случае релаксации дипольной 
лоляризации. Резонансное поглоще
ние для полимеров менее суще
ственно, чем дипольные релакса
ционные потери. В случае резонанс
ного поглощения области максиму
ма г”  и изменения е' существенно 
уже, чем при релаксационных про
цессах.

На практике при изучении ди
электрической релаксации полиме
ров определяют температурно-ча
стотные зависимости компонент 
комплексной диэлектрической про
ницаемости.; При, этом в соответ
ствии с пр’йнципом ТВЭ можно про
водить измерения в рел^име измене
ния температуры с малой по сравнению'С изменением т скоростью 
при фиксированной частоте внешнего электрического поля (ско
рость изменения температуры образца, < 1 9  град/мин). Другой 
вариант сводится к фиксации температуры образца и вариации 
частоты внешнего электрического поля. Второй случай экспери
ментально осуществим труднее,' так как требуется аппаратура 
охватывающая широкий интервал частот, однако он по очевид
ным причинам предпочтительнее. В этом случае непосредствен
но реализуется «миграция» стрелки действия, что открывает 
возможность строгого расчета некоторых параметров, характе
ризующих релаксационный процесс: таких, например, как полная 
величина поглощения (ест — еоо) или параметр распределения

Рис. V II. 4. Схематическое изо
бражение частотной зависимости 
действительной и мнимой соста
вляющих комплексной диэлектри
ческой проницаемости для резо
нансного механизма поглощения 

при сильном взаимодействии осцил
ляторов [57, с. 30].
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времен релаксации сс. В случае непрерывного изменения темпера
туры такой возможности уже нет из-за температурной зависимо^ 
сти а, и удается только качественно интерпретировать [24, т. I, 
с. 740— 754] получаемые кривые.

Обычно, при обработке экспериментальных результатов по
добных измерений получают зависимости б' =  Б'(со), е "= е " { а > )  
(рис. V II. 2, а) при различных температурах. Как известно, увели
чение температуры приводит в этом случае к смещению максимума 
е" по шкале частот. Выше отмечалось, что г" =  г"{(а) проходит 
через максимум при условии:

(0Т «1  или аяУ м ак сТ « ! (V II . 13)

где VMa Kc частота (в Гц), при которой диэлектрические потери е" 
максимальны.

Как показывает обширный экспериментальный материал, влия
ние температуры на время релаксации, в основном, с хорошим 
приближением описывается уравнением типа (V II.4).

Если воспользоваться полулогарифмическими координатами 
lgT =  f ( l /T) ,  такая зависимость будет линейной при условии ¿ ’а== 
=  const. (Это условие достаточно точно выполняется для диполь- 
но-групповых процессов.) Действительно, из (V II. 4) следует

9Р
lgT =  IgTo 4- ■

2,303^ Г

ИЛИ, с учетом выражения (VII.. 13):

1 ^
Ig V M a K c = lg - ^ -  2,303RT ( V I L  14)

Экстраполируя прямую (VII. 14) на Г =  оо (т. е. 1/Т =  0), полу
чают численное значение постоянной то, а тангенс угла наклона 
прямой позволяет оценить энергию активации.

В отличие от большинства низкомолекулярных соединений, где 
возможен только один процесс диэлектрической релаксации, в по
лярных полимерах их может быть обнаружено как минимум два. 
Типичная кривая температурной зависимости компонент комплекс
ной диэлектрической проницаемости для аморфного полимера при
ведена на рис. V II. 5. * '

Согласно сложившейся номенклатуре обозначений, низкотемпе
ратурный процесс носит название д и п о л ь  н о - г р у п п о в о г о  
процесса, а высокотемпературный — д и п o л ь н o - c e г м e н т a л ь -  
н о г о (или р- или а-процессов).

Первый из этих процессов связан с движением полярных групп 
малого размера. Вторая область релаксации отражает существо- 
ва'ние специфической формы подвижности, присущей высокомоле
кулярным веществам. Как мы показали в предыдущих главах, 
из-за цепного строения макромолекул, в условиях их ослабленного

* Михайлов Г. П. Успехи химии, 1965, т. 24, с. 875— 900.
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взаимодействия (растворы полимеров, высокие температуры) ста
новится возможным взаимообусловленное движение сегментов цепи 
без нарушения их внутренней конформации. Размер сегментов мо
жет быть достаточно большим и составлять десятки, сотни и более 
мономерных единиц.

Процесс дипольно-групповых потерь характеризуется темпера
турной зависимостью т в виде (V II .4), причем величина ¿Га состав
ляет 21—бЗ^кДж/моль. Температурная зависимость т для диполь^ 
но-сегментального процесса описывается более сложной зависи
мостью. В этом случае оценка энергии активации по наклону 
прямой lgт  =  f( l/Г ), теряет строгий смысл, и соответствующая

величина носит название к а ж у щ е й с я  э н е р г и и  а к т и в а 
ции* .  Слишком высокие значения в этом случае и их зависи
мость от температуры обычно связываются с кооперативным харак- 
тером движения звеньев в сегменте, которое не может описываться 
уравнениями элементарных кинетических актов типа (V II. 4).

Как отмечалось, методически проще проводить измерения е' и 
б в широком интервале температур, нежели в широком диапа

зоне частот.
При этом метод редуцированных (приведенных) переменных 

Ферри (ср. гл. II)  позволяет не только пересчитывать соответ
ствующие температурные зависимости в частотные, но и суще
ственно расширить диапазон охватываемых частот.

Формулы приведения для диэлектрических характеристик могут 
быть записаны в виде; -

Тй + ^ Г 1___ Тй

Тпйо ®пр =

* Эту величину предпочтительно называть температурным коэффициентом 
времени релаксации, что строже, —  Прим. ред.
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Здесь Го и Ьт=Тйо/Той — температура и коэффпцнент приве
дения (do — плотность полимера при температуре приведения).

В процессе эксперимента снимают температурные зависимости 
проницаемости е' и потерь tg б при разных частотах (например, 
50 Гц, 10 кГц, 1 М Гц ...) . По этим данным для разных тем-ператур 
строят частотные зависимости е' и tg б. Если da/d л; 1 и То/Т «  I, 
то коэффициент Ьт можно не учитывать.. Условие do/d ív 1 спра
ведливо практически всегда, поэтому изменением плотности поли
меров, находящихся в электрических полях, обычно пренебрегают. 
На практике в самом деле То/Т л; 1, ибо Го обычно выбирают рав
ной комнатной (20 °С), а Г берут близкой к ней,кЗатем вычерчи
вают зависимости приведенной проницаемости епр от приведенной 
частоты Ig V при разных температурах. График кривой е,',р =  f (Ig v) 
при температуре приведения переносят на прозрачную бумагу. 
Далее приведение производят перемещением кривых параллельно 
оси Igv  до совпадения их с обобщенной кривой, которая в диапа
зоне приведения остается неизменной. Для кривых при темпера
туре приведения Го и температуре Г характерна определенная раз
ность температур ( Г — Го) и разность частот Igvi  — !gv — igí^r- 
Величииа Ig Ьт^определяет смещение каждой крпзсй е'т вдоль оси 
Igv  до кривой при температуре приведения Го. При этом иужио 
учитывать знаки Ig Ьт‘. если смещение происходит вправо, то 
l g b r > 0 ;  если влево — отрицателен. Аналогично строят зависи
мости е'пр =  е'пр (Ig v)*. .

В общем случае процедура приведения, описанная выше, мо
жет быть применена лишь для процессов д ипо льно й поляриза
ции, когда параметр распределения времен релаксации не зависит 
от температуры. Как правило, с температурой меняется величина 
г" в области максимума, как из-за изменения параметра вре
мен релаксации а, так и величины Де =  8ст — еоо [см. выражение 
(VIГ. 6)], причем ест — е«, меняется с температурой весьма сложным 
образом. В связи с отмеченным обстоятельством, метод приведен
ных переменных применительно к процессам дипольной поляриза
ции следует применять с осторожностью.

При исследовании диэлектрических свойств полимеров особый 
интерес представляет оценка полярности кинетических единиц — 
элементарных д и п о л е й  мономерных звеньев, так как такая 
информация помогает изучению стрршия соответствующих макро
молекул [39, с. 339]. Обычно диполи в полимерах связаны кова
лентно с основной цепью макромолекулы или с ее боковыми груп
пами. Дипольный момент макромолекулы, позволяющий судить 
о ее гибкости, можно определить как векторную сумму составляю- 
Н1ИХ векторов — дипольных моментов звеньев цепных молекул:

где 1Хп — дипольный момент'мономерного звена ма-
п=1

кромолекулы; No — число звеньев. ,

* Зеленев 10. В., Лялина Н. М.- Высокомол. соед., 1963, т. 5, с, 1717— 1724. 
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Если полагать сочленение звеньев в цепной молекуле свобод
ным (модель свободного вращения, см. гл. I) и рассчитать вели
чину дипольного момента, приходящегося на мономерное звено 
молекулы, то сравнивая это значение с дипольным моментом мо
лекулы мономера можно судить о гибкости молекулы полимера. 
Уже на п|)имере простейших макромолекул типа [— СНг— СНН—]„ 
было показано [9, с. 203], что химическая структура и стереоизоме
рия (конфигурация), а также заторможенность внутреннего враще
ния влияют на величину дипольного момента.

Эффективные дипольные моменты обычно определяют в разбав
ленных растворах с экстраполяцией получаемых результатов к 
бесконечному разбавлению, где можно пренебречь взаимодей
ствием между полярными макромолекулами.

§ 2. СВЯЗЬ СТРОЕНИЯ ПОЛИМЕРОВ '
С ИХ ДИЭЛЕКТРИЧЕСКИМИ ХАРАКТЕРИСТИКАМИ

Исследование диэлектрических свойств полимеров — 
один из наиболее эффективных способов установления особенно
стей их строения. Диэлектрический метод оказывается пригодным 
как для полярных, так и неполярных полимеров (полиэтилен, поли
стирол, политетрафторэтилен и т. д.), поскольку полимеров, абсо
лютно лишенных полярных групп, практически не существует,- 
В соответствии с корреляциями, рассмотренными в гл. I и II, для 
всех полимеров установлено два типа диэлектрических потерь: ди- 
польно-сегментальные, связанные с подвижностью звеньев или 
большой совокупности их (кинетических сегментов) в электриче
ском поле, и дипольно-групновые, обусловленные движением, на
пример, боковых полярных групп. Если в боковой цепи полимера 
содержатся полярные группы, способные ориентироваться в элек
трическом поле независимо друг от друга и имеющие разные вре
мена релаксации, то наблюдается сложный пик дипольно-группо
вых потерь. Сегментальное движение в полимерах при температу
рах выше температуры стеклования кооперативно, так как подвиж
ности сегментов данной цепи и сегментов соседних макромолекул ■ 
взаимосвязаны. По этой причине в процесс ориентации вовлекают
ся области довольно больших размеров, чем и объясняются высо
кие значения кажущейся энергии активации сегментального дви
жения. Ниже температуры стеклования Го переход Сегмента из 
одного равновесного положения в другое требует практически бес
конечно большого времени, превышающего доступную продолжи
тельность наблюдения.

Однако ниже Гс еще долго полностью сохраняется подвижность , 
отдельных групп атомов, входящих в состав боковых цепей, кото
рые совершают при тепловом движении колебания относительно 
положений равновесия. Кооперативность таких процессов невелика; 
их энергия активации составляет 21— 63 кДж/моль, а времена 
релаксации при разных температурах, естественно, будут раз
личны.
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в  соответствии с общим принципом «зондирования» посред
ством миграции стрелки действия вдоль релаксационного спектра? 
методами диэлектрических потерь может быть обнаружена п о 
д в и ж н о с т ь  большинства атомных групп полимеров при условии, 
что они обладают дипольным моментом. Если графически предста
вить зависимость коэффициента диэлектрических потерь е" от ча
стоты (точнее от Igv) ,  то получим две области прохождения этой 
величины через максимум. При низких частотах наблюдается об
ласть дипольно-сегментальных потерь, связанных с движением- 
больших участков макромолекул. Проявление высокочастотной 
области е'чакс обусловлено наличием колебательных движений 
относительно небольших радикалов, проявляющихся и в стеклооб

разном состоянии. Например, для полиме- 
тилакрилата (ПМА) при Г <  Гс движутся 
только небольшие кинетические единицы, 
т. е. в данном случае происходят лишь ди- 
польно-групповые потери. Выше Го у ПМА 
в широком диапазоне частот этот вид моле
кулярного движения сосуществует с сегмен
тальным. При повышении температуры вре
мена релаксации обоих процессов экспо
ненциально уменьшаются, но с различной 
скоростью. Исследования температурно- 

Рис V II6 Тем е ат частотных зависимостей диэлектрических 
ные'завтеимости“й’бТо2 потерь в полимерах, где полярные группы 
для полиметилметакри- непосредственно (жестко) связаны с глав- 
лата; v = 2 0  Гц [3, с. 280]. ной Цепью (поливинилхлорид) или где они

несколько удалены от главной цепи (поли- 
алкилакрилаты), а также исследования потерь в сополимерах 
показали, что «размер кинетической единицы» (т. е. регистрируе
мой по диэлектрическим потерям) в стеклообразном состоянии 
превышает «размеры» только бокового привеска и включает неко
торое количество углеродных атомов главной цепи. Проявляется 
также подвижность дипольно-группового типа, обусловленная ра
дикалами, еще более удаленными от главной цепи. Такими кине
тическими единицами являются концевые группы достаточно длин
ных боковых привесков. Так, в поли-ос-хлорметилметакрилатах на
блюдается движение радикала, образованного концевой полярной 
группой, и его подвижность возрастает по мере удлинения алифа
тической части боковой цепи.

Для исследования релаксационных свойств полимеров, разного 
строения необходимо иметь сведения об изменении их е' и tg 6 
в широком диапазоне частот и температур.

В интервале от —70° до 120 °С зависимости tg 8 =  f{T) поли; 
метилвинилкетона и полиметилметакрилата проходят через макси
мумы (рис. V n .5  и V II. 6). Подобный ход кривых очевидным об
разом связан с_изменением времени релаксации т с температурой.

При низких температурах, когда т велико и значительно пре
восходит период изменения поля, диполи макромолекул практи-
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чески не успевают ориентироваться, что эквивалентно «упругому» 
отклику (ср. гл. I и II) . Когда в результате повышения темпера
туры время релаксации падает до значения, близкого к периоду 
изменения поля, б (или е") начинает быстро расти. При выпол
нении условия со =  1/т, на кривой tg8  =  fiT) появляется макси
мум. При дальнейшем снижении времени релаксации т, вследствие 
повышения температуры, диэлектрические потери снова падают. 
Картина такая же, как и в случае частотной зависимости диэлек
трических потерь, с той разницей, что здесь выполнение условия 
максимума е" при ит =  1 достигается путем изменения х, а не ЧЗ'̂  
стоты электрического поля, в полном соответствии с принципом 

ТВЭ.
На этой же кривой tg8=■f{T'j' наряду с ярко выраженным 

максимумом при температурах 50— 100°С, имеется второй, менее 
высокий, максимум прн температурах ниже 0°С. В то время, как 
первый максимум соответствует высокоэластическому состоянию 
полимера, второй максимум отвечает его стеклообразному со
стоянию.

При Г > 0 ° С  диэлектрические потери связаны преимуществен
но с ориентацией диполей за счет перемещения или поворотов 
сегментов макромолекул, а при 7 '< 0 ° С  ориентация происходит 
благодаря движению боковых групп или радикалов, химически 
связанных с основной целью. Можно сказать, что при Г > 0 ° С ,  
в основном, проявляются дипольно-сегментальные, а при Т С. О °С— 
дипольно-групповые диэлектрические потери *.

Если в боковой цепи полимера содержатся полярные группы,, 
способные ориентироваться в электрическом поле независимо друг 
от друга и имеющие разные времена релаксации, то на зависимо
сти tg б от температуры (или от частоты) наблюдаются два макси
мума дипольно-групповых потерь [3, с. 277]. Например, в боковых, 
цепях поли-р-хлорэтилметакрилата

—СНг—С(СНз)—

0 = С  - О —СНг—СНз—С1

имеются полярные связи С = 0  и НгС— С1, разделенные одной груп
пой — О — СНг.’ Один максимум дипольно-групповых потерь обус
ловлен подвижностью диполя НгС— С1, другой — присутствием по
лярной группы > С  =  0 . **

Значения дипольных потерь в полимерах и наивероятнейших 
времен релаксации определяются строением повторяющейся еди-

* Разумеется, О °С является доволы-ю условной —  даже для гибкоцепных, 
полимеров —  границей доминирования того или иного типа потерь. Реальной гра-, 
лицей я|вляется температурная область структурного стеклования. —  Прим. ред.

** Михайлов Г. П., Борисова Т. И. Высокомол. соед., 1960, т. 2, с. 1772— 1781.
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«ИЦЫ цепи. Сильное влияние на процессы молекулярного движения 
полимеров оказывают природа и число полярных групп, размеры 
заместителей, изомерия бокового радикала, стерические факторы 
и т. д. .

Для большинства полимеров величина е'макс (или tg бмакс) ди- 
польно-сегментальных потерь больше, чем дипольно-групповых 
(см. рис. V II. 6,6). Для некоторых полимеров (полиметилметакри-' 

лат, триацетат целлюлозы и др.) наблюдается обратная картина.
Как в высокоэластическом, так и в стеклообразном состояниях 

величина диэлектрических потерь зависит от внутри- и межмоле- 
;кулярных взаимодействий. Последние сушественно могут зависеть 
от полярности входящих в макромолекулу групп и от размера бо- 
.кового радикала. Увеличение длины углеводородных (алкильных) 

радикалов однозначно сказывается на смеще
нии максимума дипольно-сегментальных по
терь в область низких температур. Это было 
показано на примере гомологического ряда по- 
лиалкилметакрилатов и других полимеров.

Влияние длины алкильного радикала на 
время релаксации в стеклообразном состоянии 
не однозначно. Например, для, первых двух
трех членов названного ряда не обнаружено
изменения времени релаксации дипольно-груп
повых потерь; в гомологических же рядах по- 
лиалкилакрилатов и поливиниловых эфиров 
замечено уменьшение времени релаксации ди
польно-групповых потерь с увеличением длины 
бокового радикала.

Смещение зависимости IgVMaKc — f ( I / r )  в 
сторону низких температур означает, что с по
нижением концентрации полярных групп в по
лимерной цепи время релаксации уменьшается.

Энергия активации дипольно-группового процесса, так же как 
и его время релаксации, уменьшается с увеличением числа групп 
■СНг в боковом радикале (рис. V II. 7). Это может быть обуслов
лено как возрастанием числа С— С-связей, так и ослаблением сте- 
рического препятствия вращению групп СНз. При одинаковом 
размере боковых заместителей важное значение имеет их поляр
ность.

В случае замены неполярной группы на полярную межмолеку
лярное взаимодействие усиливается и подвижность звеньев умёнь- 
шается; в результате время релаксации процессов дипольно-сегмен- 
тального типа увеличивается. Замещение СНз-группы на конце бо
кового радикала хлором повышает время релаксации, что связано 
'С возрастанием полярности полимера.

Одним из структурных факторов, существенно в'лияющих на 
.диэлектрические свойства полимеров, является изомерия повто
ряющихся звеньев. Например, полиметилакрилат (а) и поливИнил-

^  5 В 7 8
(1/тио]к-<

.Рис. V II. 7. Корреляци
онные диаграммы [за- 

.■ВИСИМОСТИ I g  Vm3KC =

— f ( l/r )]  для поли- 
;метилакрилата (1) и 
/полиэтилакрилата (2).
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ацетат (б)
Г—СНг^СН— ■/

I /  
0=íC—OCHaJn

г—СНг-СН— п
'' I

О
• I

0 = С — СНз-

отличаются способом присоединения эфирного кислорода в боко
вых цепочках, что приводит к различию в значениях tg бмакс и т 
для этих полимеров. Значение бмакс дипольно-сегментальных 
потерь больше для поливинилацетата, а бмакс — дипольно-груп
повых потерь выше у полнметилакр'илата. Различны и темпера
туры сортветствуюших релаксационшх переходов.

ММА,% (масс.)

Рис. V I I .  8. Концентрационная зависимость tg бмакс 
для дипольно-групповых (Ú) и дипольно-сегменталь
ных (б) потерь в сополимере метилметакрилата со сти
ролом:

Ü— v = 40 0  ru ; б — v = 2 0  Гц [3, с. 284; 24. т. Г, с. 751].

Диэлектрические свойства сополимеров зависят также от по
рядка чередующихся звеньев, от их количества в цепи и строения^ 
Варьируя, например, содержание метилметакрилата (ММА) в со
полимере метилметакрилата со стиролом, можно изменить эффек
тивную кинетическую гибкость его цепей. Увеличение содержания 
неполярного стирола снижает значение tg бмакс дипольно-группо
вых потерь, причем в области концентраций от 100 до 55% (масс.) 
это снижение происходит практически линейно (рис. V II. 8, а). При 
еще большем содержании/стирола линейность нарушается и одно
временно с уменьшением значений tg бмакс наблюдается некоторое- 
размытие области релаксации.

Влияние стирола на дипольно-сегментальные потери этих поли
меров более сложное. Максимум на зависимости tg бмакс от кон
центрации компонентов приходится на сополимер с 60% (масс.)' 
ММА (рис. V II. 8,6). Появление этого максимума может быть вы
звано действием двух факторов. Эффективная кинетическая жест
кость цепи ММА и связанная с ней ограниченность ориентации 
диполей в электрическом поле обусловлены наличием СНз-группы 
в а-положении, которая блокирует движение цепи. Стирол, попа-
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.дая в молекулу, уменьшает, количество таких «тормозяш,их» узлов, 
облегчая тем самым ориентацию дипольных групп. Потери при 
этом возрастают. Возрастание концентраций стирола приводит, с 
другой стороны, к уменьшению числа диполей в единице объема, 
что ведет к снижению величины диэлектрических потерь. С ростом 
концентрации стирола значение бмакс дипольно-сегментальных 
потерь смещается в сторону низких температур, хотя при малом 
■содержании стирола это смещение до некоторой степени может 
маскироваться близко расположенной областью дипольно-группо
вых потерь.

Таким образом, введение стирола в цепь ММА влияет как на 
дипольно-групповые, так и на дипольно-сегментальные потери, ме-

(^4 няя их значение и време
на релаксации при про
цессах диэлектрической 
релаксации.

Существенное влияние 
на релаксационные ди
электрические потери ока
зывает также пластифи
кация полимеров. С ро
стом концентрации пла
стификаторов в полимере 
время релаксации, как 
правило, уменьшается, а 
область максимума ди

польно-сегментальных потерь сдвигается в сторону низких темпе
ратур, поскольку пластификация, как правило, существенно сни
жает температуру структурного стеклования.'

У кристаллизующихся полимеров, так же как и у аморфных, 
диэлектрическая релаксация наблюдается как в области выше 
температуры стеклования, так и ниже ее. В этих полимерах ди
электрические потери обуславливаются двумя «типами» теплового 
движения — сегментальным движением в аморфной фазе и по- 
.движностью небольших участков макромолекул, сохраняющейся 
даже при весьма низких температурах.

Значения е' и tg б кристаллизующихся полимеров возрастают 
при повышении полярности полимеров; значения е' и tg б релакса
ционных диэлектрических потерь при кристаллизации полимеров, 
уменьшаются: tg б в 2—4 раза; а е' в 0,2— 0,3 раза. Это связано, 
■с одной стороны, с переходом полярных участков макромолекул 
в кристаллиты и, с другой стороны, с увеличением ширины рела
ксационного спектра полярных групп, оставшихся в аморфной фазе.

Для кристаллического разветвленного полиэтилена высокого 
давления обнаружено три типа потерь (рис. У П .9 ), имеющих ре
лаксационный характер: потери низко- средне- и высокочастотной 
релаксации. При комнатной температуре времена релаксации, от
вечающие этим процессом, соответственно равны: Т) »  10~̂ ; 
Т2 ~  10"® и Тз л; 10'^ с.

г-;о

Рис. V II. 9. Температурная зависимость 
" для полиэтилена-высокого давления; г = 5 0  кГц 
'{см. сноску на стр. 240).
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Исследование^диэлектрических свойств полиэтилентерефталата' 
(ПЭТФ) показало, что его кристаллизация существенно сказы
вается как на характере дипольно-сегментальной релаксации, так. 
и на электропроводности *. По мере протекания кристаллизации 
увеличивается наивероятнейшее время релаксации и расширяется 
релаксационный спектр, что приводит к размытию максимума tg б. 
Значение tg б в максимуме высококристаллического образца 
(рис. V II. 10, кривая 4) в семь раз меньше значения tg б аморф
ного образца ПЭТФ (рис. V II. 10, кривая 1). Кристаллизация спо-

Рис. V II .  10. Температурные зависи
мости б П Э Т Ф  при V =  400 Гц для 
исходного аморфного (/) и ' выдер- 

ж.анных при 120 °С в течение разных 
времен образцов {2—4).

Время выдержки (в мин): 2— 30; Л — 60; 
4 — пленка, вытянута из аморфного образца 
при 85 °,С и выдержанная 1 мин при 165 °С.

Рис. V II. 11. К ор 
реляционная диа
грамма [зависи

мость ígVMaKC =  
= f  (1/Г)] для плен
ки ПЭТФ , вытяну
той из аморфного 

образца.

собствует уменьшению потерь электропроводности. Характер из
менения дипольно-сегментальной, релаксации по мере кристалли
зации свидетельствует о том, что высокотемпературный максимум 
кристаллического ПЭТФ обусловлен наличием аморфной фазы. 
Этот вывод подтверждается оценкой энергии активации данного 
процесса, проведенной для высокоориентированной и высококри
сталлической пленки, структура которой не меняется при нагрева
нии до 150 °С. Значение энергии активации 268 кДж/моль, рассчи
танное по данным рис. V II. 11, характерно для потерь дипольно- 
сегментальной релаксации. Экстраполяция зависимости ig Умако =  
=  /(1/7’) до частоты 1 Гц позволяет оценить температуру стекло
вания полимера.

По данным рис. V II. И  эта температура для ПЭТФ составляет 
84 °С. Так как температура стеклования аморфизованного ПЭТФ

* Бекичев В. И., Бартенев Г. М. Высокомол. соед., 1970, т, 12. с, 1240— 1245.

249



равна 60 °С, можно заключить, что полученное значение Го =  84 °С 
характеризует движение «связанных» сегментов, относящихся к 
дефектной кристаллической фазе ПЭ7Ф.

Р1зменение характера процессов дипольно-сегментальной ре
лаксации при кристаллизации ПЭТФ сходно с их изменением при

кристаллизации хлоропрено- 
вого каучука *. В обоих слу
чаях кристаллизация приво
дит к увеличению времен 
релаксации, расширению ре
лаксационного спектра и 
уменьшению величины tg б 
в максимуме. Молекула хло- 
ропренового каучука не 
имеет цис-, гранс-изомеров, 
поскольку каждое мономер
ное звено содержит один 
атом хлора. Однако при рас
тяжении кристаллизующего
ся каучука уменьшается 
суммарный дипольный мо
мент и параметр распреде
ления а, что свидетельствует
о расширении спектра вре
мен релаксации и, следова
тельно, об уменьшении ве
личины tg б в максимуме. 
У некристаллизующегося бу
тадиенового каучука (как и 
в случае других некристал
лизующихся полимеров) 
растяжение приводит лишь 
к сдвигу максимума без из
менения величины tg б .в ма
ксимуме. Изменение харак
тера релаксационных про
цессов при кристаллизации 
полихлоропрена может быть 
объяснено тем, что кристал
лические образования по от- 

Еошению к аморфным областям играют роль сшивок, изменяющих 
локальную подвижность полимерных молекул, а вместе с нею и 
ориентационную подвижность полярных радикалов, химически 
связанных с макромолекулами. Для аморфизованного ПЭТФ при 
нагревании до 120 °С ** характерны такие же релаксационные про
цессы, как и для любого полярного линейного аморфного поли-

Рис. V II. 12. Температурные зависимости б 
для сшитых эластомеров с различной глу- 
-биной вулканизации (1—6), чистого кау
чука (7) и каучука с дифенилгуаниди- 

вом (5); V =  400 Гц;

Сшитый 
каучук 

4>Г2 кривой)

Содержание 3, 
масс. ч./ЮО 

масс. ч. 
каучука; 

температура 
вулканизации 
143 °С, у ско

ритель вулка
низации— 

днфенилгуа- 
нидин

Время
вулкани

зации,
мин

Условный 
равновес

ный 
модуль 

Е -10“ ^. Па
ОО ’

1 4 15 8
2 2 - 60 15
3 2 120 22
4 4 60 30
5 8 60 42
6 3 120 56

* Михайлов Г. П. Успехи химии, 1955, т. 24, с. 875— 900.
** При дальнейшем нагревании начинается кристаллизация. —  ред.
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мера. Так как процессы дипольно-групповой релаксации в послед
нем случае обусловлены движением групп СОО, то и процессы 
дипольно-сегментальной релаксации связаны с движением этих ж&- 

групп.
Изменение параметров процесса дипольно-сегментальной ре

лаксации при кристаллизации полиэтилентерефталата аналогична 
их изменению в кристаллизующихся каучуках. Поэтому следует 
полагать, что причина их изменения одна и та же — «сшивающее»- 
действие кристаллических областей.

Уменьшение дипольных потерь по мере кристаллизации — об- 
шее свойство разных полимеров, которое можно использовать длй

10̂

Рис. V II. 13, Корреляционная Диаграмма 

[зависимость 1§Умакс =  /(1 /Г )] для каучу
ков с различной густотой сетки (обозна
чения кривых приведены в подписи 
к рис. V II. 12).

Рис. V II. 14. Температурные за
висимости tg ó  для вулканизатаз 
№  1 (см. подпись к рис. V II. 12> 
при разных частотах.

изменения не только механических, но и электроизоляционных ха
рактеристик полимерных пленок. Кристаллизацией пленки в ориен-*- 
тированном состоянии можно не только снизить диэлектрические 
потери, но и повысить ее теплоемкость по сравнению с пленкой 
из аморфного полимера. С этой точки зрения весьма интересны! 
кристаллизующиеся поликарбонаты, температура стеклования ко
торых может достигать 160— 180 °С.

Исследование * диэлектрических свойств линейных и сшитых бу- 
тадиенстирольных эластомеров показало, что в области низких тем
ператур и у вулканизатов, и у исходного каучука наблюдаются чет
кие максимумы дипольно-сегментальных потерь (см. левую часть 
рис. V II. 12). С увеличением условного равновесного модуля макси
мумы смещаются в сторону высоких температур, следовательно,, 
с повышением глубины вулканизации повышается температура 
стеклования Тс, последнее подтверждают и непосредственные из

Володин В. П. Автореф. канд. дисс. Л П И  им. Калинина, Л., 1957.
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мерения этой величины (ср. гл. I I) .  Увеличение глубины вулкани
зации приводит к увеличению максимального значения tg б, что 
связано с возрастанием количества полярных серных мостиков.

Анализ зависимостей Ig Умако = /(1/Г)*, где Т температура, при 
которой достигаются максимальные значения tg  б, показывает, что 
в пределах погрешности измерений наклоны этих прямых можно 
считать одинаковыми (рис. V II. 13). Следовательно, кажуш,аяся 
энергия активации процесса диэлектрической релаксации в данном 
температурном интервале одинакова для всех вулканизатов 117± 
±  8 кДж/моль, т. е. не зависит от степени вулканизации.

В области высоких температур (см. правую часть рис. V II. 12) 
проявляются и другие максимальные значения tg б, особенно за

метные у слабо вулканизованных 
эластомеров и практически исчезаю
щие у образцов с большими Еоо. Эти 
максимумы также смещаются с из
менением частоты по температур
ной шкале (см. правую часть 
рис. V II. 14).

Для установления природы дан
ного явления были выполнены изме- 

7^0 ÍQQ рения tgó  каучуковых смесей с 
Т,°С отдельными ингредиентами, входя- 

^ , щими в рецептуру вулканизатов (сте-

рола с дифенилгуанидином; v =  рубберакс, дифеиилгуаиидип, сера)
=  5 кГц. Оказалось, что появление максиму

ма tg б в области высоких темпера
тур вызывается наличием в каучуке дифенилгуанидина (кривая 8 
на рис. V II. 12). Присутствие в каучуке других ингредиентов в ко
личестве до 4 масс. ч. заметного влияния на температурную зави
симость tgó  не оказывает (значение tgó  не превышало 10“  ̂ во 
всем интервале температур). Дифенилгуанидин обладает большей 
электропроводностью по сравнению с электропроводностью каучу
ка; сильно зависящей от температуры [56, гл. 3] **, что может при
водить к возникновению м е ж с л о е в о й п о л я р и з а ц и и .  То, что 
диспергирование дифенилгуанидина в каучуке приводит к появле
нию потерь Максвелла — Вагнера, подтверждает измерение тем
пературной зависимости tg ó  смеси 1,5 масс. ч. дифенилгуанидина 
со 100 масс. ч. полистирола (рис. V II. 15). Как в случае каучука, 
так и полистирола рассматриваемые потери обнаруживаются в од
ной и той же области температур. Некоторое отличие температур, 
при которых наблюдается максимум tg б, обусловлено различием 
электропроводности (из-за разной степени влажности и т. п.) или

* Володин В. П., Кувшинский Е. В. Л*чТФ, т. 28, с. 1424— 1427.
** Так называемая межслоевая поЖ1ризэция характерна для гетерогенных 

диэлектриков, содержащих включения, обладающие отличными от матрицы зна
чениями диэлектрической проницаемости в' и электропроводности у,
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•степени дисперсности дифенилгуанидина. Исчезновение потерь 
Максвелла — Вагнера по мере увеличения глубины вулканизации 
связано с прогрессирующим распадом дифенилгуанидина.

§ 3. ТЕРМОДЕПОЛЯРИЗАЦИЙ ПОЛИМЕРОВ

Практически всем диэлектрикам, в том числе полиме
рам, присуще э л е к т р е т н о е  состояние, характеризующееся на
личием поверхностных зарядов и возникающее при воздействии на 
.полимер таких внешних факторов, как электрическое поле повы
шенной напряженности, облучение электронами, ионами [58].

Э л е к т р е т ы  — электрические аналоги^постоянных магнитов, и 
в пространстве, их окружающем, создают'Ъостоянное электриче
ское поле. Они являются постоянно поляризованными диэлектри
ками, имеющими на противоположных поверхностях заряды раз
ных знаков, причем, последние могут быть и связанными, и свобод
ными.

Физические свойства электретов, существенно зависят как от 
особенностей диэлектриков (их полярности и электропроводности), 
так и от режима изготовления (например, напряженности поля, 
температуры и времени поляризации). В зависимости от напря
женности электрического поля можно получать из одного и того же 
вещества и гомо- и г е т е р о э л е к т р е т ы  (совпадающие и не
совпадающие по полярности со знаком заряда электрода) с раз
личной плотностью поверхностных зарядов. Гетерозаряд обуслов
лен, прежде всего, ориентационной дипольной полярртзацией, 
а также микроскопическими неоднородностями и ионной электро
проводимостью диэлектрика. Образование гомозаряда связано с 
тем, что при высоких напряжениях вследствие искрового пробоя 
воздушного зазора заряды переходят с электрода на образец поли
мера. Электретный эффект в твердых диэлектриках имеет объем
ный характер. В так называемом «незакороченном» состоянии элек
трет все время находится в электрическом поле, в результате чего 
происходит «рассасывание» объемного заряда. При плотном зако
рачивании электрета его внутреннее поле равно нулю [58, гл. I]. 
Время жизни электрета зависит от электропроводности как его 
самого, так и среды, а также от качества закорачивания. Посколь
ку возникновение электретного состояния связано с поляризацией 
и ориентацией, ему должно сопутствовать существенное увеличе
ние оптической анизотропии. При кратковременной поляризации 
полимеров (в частности, ПММА) их оптическая а н и з о т р о п и я  
практически не проявляется. После резкого возрастания оптиче
ской анизотропии в интервале времен от 3 до 6 ч дальнейшее уве
личение времени поляризации практически не повышает анизотро
пию, что свидетельствует о завершении ориентации. .

При достаточно высоких значениях удельного объемного элек
тросопротивления рт/ образцов (ру ^  10'^ Ом-см) их электретное 
состояние может сохраняться неопределенно долгое время даже в 
условиях повышенной относительной влажности воздуха. В настоя
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щее время электретные полимерные пленки широко применяют 
при изготовлении микрофонов.

Процессы возникновения и нарушения электретного состояния 
полимеров связаны как с явлением элетфопроводности, так и с их 
молекулярной подвижностью, поэтому изучение поляризации и де
поляризации электретов проводят параллельно с исследованием их 
диэлектрической релаксации.

Для детального изучения механизма релаксационных явлений  ̂
протекающих в полимерных системах, применяют разные диэлек
трические методы, относящиеся к методам релаксационной спек
трометрии *. Для частот V ^  10"  ̂ Гц прямые измерения диэлектри
ческих потерь связаны с  большими экспериментальными трудно
стями. При изучении молекулярной подвижности в полимерах 
диэлектрическим методом в частотном диапазоне 10"®— 10 Гц при
меняют метод постоянного тока. С этой целью используют данные 
по температурным зависимостям т е р м о д е п о л я р и з а ц и о н н ы х  
т о к о в  I, функции деполяризации т}) и других параметров, завися
щих от сквозного тока.

Термодеполяризация полимерных электретов обычно приводит 
к появлению двух максимумов тока смещения, один из которых 
связан с процессом разрушения остаточной поляризации, , а другой 
характеризует процесс «рассасывания» с в о б о д н о г о  з а р я д а  
через объем диэлектрика.

Метод термодеполяризации позволяет вести исследоваиия в об
ласти инфранизких частот, что важно при изучении медленных 
молекулярных процессов (т »  1 с). Такие процессы, в частности, 
связаны с началом сегментальной подвижности полимеров в усло
виях, когда частота периориентации диполей сегментов близка к 
нулю **. Термодеполяризацию 'исследуют следующим образом. На 
пластинки толщиной к — 4,5 мм путем испарения в вакууме нано
сятся круглые алюминиевые электроды диаметром 50 мм. Затем 
получают термоэлектреты: при температуре поляризации на об
разцы накладывают постоянное, поддерживаемое определенное 
время, напряжение; Под влиянием электрического поля в резуль
тате теплового движения диполи в полимере ориентируются. Это 
относится к диполям, подвижным при данной; температуре. В ре
зультате происходит накопление объемного электг^етного заряда, 
В этом состоянии образцы быстро охлаждают до температуры, 
значительно более низкой, чем температура стеклования То дан
ного полимера, после чего внешнее поле снимают.

В этих условиях дезориентация диполей и рассеяние объемного 
электрического заряда затруднены, вследствие чего в полимере 
устанавливается постоянная внутренняя поляризация электретного 
типа. У твердых полимеров она характеризуется большим време

* Зеленев Ю. В. В кн.: Вопросы радиофизики и спектроскопии. Выпуск 5. 
М., Изд-во М ГП И  им. В. И. Ленина, 1968, с. 225— 233.

** Бартенев Г. М., Зеленев Ю. В. Высокомол. соед., 1972, т, 14, с. 998— 1009,
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нем релаксации т — порядка нескольких лет при комнатной темпе
ратуре. Приготовленные образцы помещают в специальную термо
камеру, в которой нх нагревают с постоянной скоростью 3 град/мин. 
Это приводит к термической деполяризации и возникновению тока / 
в измерительной цепи, к которой подключены электроды поляри
зованных образцов.

Рассмотрим основы теории явления термодеполяризации. В об
щем случае плотность i термодеполяризационного тока / зависит 
от нескольких вeличm^

где Р  — поляризация в момент Т —"температура, а dT¡í!t — ско
рость нагревания, играющая существенную роль в соответствии 
с  термокинетг’.'сгкими принципами, рассмотренными в гл. I.

За счет теплового движения с течением времени остаточная 
поляризация уменьшается, свободный гомозаряд вследствие омиче
ской проводимости изменяется, и в поле полимерного электрета 
возникает медленно устанавливающаяся поляризация.

Для анализа процессов поляризации, протекающих в некоторых 
полимерных системах, могут использоваться кривые термодеполя
ризационного тола /, полученные при dTIdt =  const. В определен
ном температурном интервале, находящемся ниже температуры 
стеклования То, зависимость плотности термодеполяризационного 
тока от температурь; может быть вырзл^ена экспопенциальнон 
функцией вида

( ( Г ) =  /о ехр ( -  ^alkT )  (V II. 15)

где ¿0 — постоянная величина; —  энергия активации процесса; 
Т — температура полимера.

Для обоснования спргзедливости зависимости (VH. 15) пред
положим, что при постоянной температуре Т остаточная поляриза
ция Р, установившаяся в полимере, приближается к конечному 
значению Р (оо) со скоростью

^ = 1 [ Р ( с о ) - Р ( 0 ]

где величина т имеет смысл времени релаксации, а P{t) — поляри
зация, существующая в полимере в момент времени t. Как 
показывает опыт, поляризованное состояние полимеров метаста- 
б и л ь и о н по истечении достаточно большого времени исчезает. 
С т а б и л ь н о м у  состоянию, достигающемуся при t —>■ оо, соответ
ствует остаточная поляризация Р ( о о ) =  0. В этом случае кинетиче
ское уравнение деполяризации принимает вид:

^  =  _ 1 р ( 0  (VII. 16)
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Следовательно, при постоянной температуре выражение для плот- 
' ности термодеполяризационного тока I может быть записано в виде

¿(0 =
dP
dt

=  - i p ( 0  (V IL  17)

где X не зависит от времени, но может зависеть от температуры.
Если термодеполяризация протекает при непрерывном измене

нии температуры, то и величина поляризации P{t), существующей 
в образцах исследуемых полимеров, и время релаксации х будут 
зависеть от Т. Для того чтобы определить поляризацию P{t), ко- 
?да температура образцов равна Г,-, надо в (VII. 16) перейти от 
dPIdt к dPIdT:

dP dP (dT\ -^  ,04

Допустим, что реализуется режим нагревания, при котором темпе
ратура изменяется во времени по закону

T ^ T a  +  qt (V II . 19)

где Го — исходная температура; q — скорость нагревания. В этом 
^лучае из уравнений кривых плотности термодеполяризационного 
тока i{T) можно получить количественные характеристики релак
сационных процессов, связанные с началом сегментальной подвиж
ности у полярных полимеров. При постоянной скорости нагревания 
q =  dTIdt =  const из (VII. 18), учитывая (V II. 16), получим:

dP  1
‘ ‘̂ = - L - P { T )  (V II . 20)
dT qx

Интегрирование (VII. 20) с учетом (V II. 19) в случае Го =  О, 
приводит к соотношению, характеризующему величину поляриза
ции, существующую в образцах при температуре Тс:

т
dT

р (Т) =  Яост ехр
qx{T)  

О

Это уравнение можно записать также в следующем виде

Р ( Г )  =  Р о ст е х р [- ф (Г )]  , (V II . 21)
г

где ф(Г)==^ — — функция, зависящая от произведения qx{T).

о
Следовательно, согласно (VII. 17) и (V I I .21), плотность тер

модеполяризационного тока i в момент времени t, когда темпера
тура образца равна Г, будет определяться выражением

Рост ехр [ - Ф  (Г)]
i(T)-

где
оо

4 S I d t  (V II. 23)

0̂

256



это максимальная остаточная поляризация, существующая в образ
цах (множитель ехр[— ф(Г)] описывает ее температурное измене
ние; 5 — площадь электродов). Значение ехр [— ф(Т’)] зависит от 
функции ф ( Г ) , которая в случае ^ =  const и х(Т) =  А JR T )  
может быть представлена в ’виде

ф(Г):
йТ 1

^ т (Г )  Aq
• S^!RT) dT (V II. 24)

где ©а — энергия активации соответствующего релаксационного 
процесса; Л — постоянная.

Если не зависит от Г и ^ а  >  то функцию (¥11.24) 
можно проинтегрировать, используя тггегральную показательную 
функцию и специальные ря
ды. В этом случае решение 
уравнения (УП. 24) . может 
быть представлено выраже
нием вида

в котором функция 1]5(Г) =

—  зависит от темпе
ратуры в значительно мень
шей степени, чем произведе
ние дх.

Из (УП. 22) можно оп
ределить т(Т’), ибо сущест
вует температурный интер
вал, охватывающий несколь
ко десятков градусов и 
на,’,юдящийся ниже темпера
туры Гс данного полимера, 
где остаточная поляризация 
■Рост(Г) изменяется значи
тельно медленнее, чем экспо
ненциальная функция /(Г).
При этих условиях измене
нием Р  с температурой можно пренебречь, получая из (УП.22) со
отношение *

Рис. V II. 16. Изменение тока термодеполя
ризации I  во времени при постоянной ско
рости нагревания предварительно поляри
зованных образцов 7М М А (образцы поля
ризовались при 150 °С при разных значе-> 
ниях напряженности электрического подя Е),

ЦТ)-
Р рствхр !— ф (Г )]  

т(Г) , х(Т)

описывающее процесс термодеполяризации, проявляющийся в об
ласти стеклования и связанный с сегментальной подвижностью 
в полимере.

* Данное выражение отвечает наиболее пройтой модели электретного состоя
ния полимера, когда учитываются только токи утечки, возникающие из-за тепло
вой дедоляризации.

9 Зак. 846 257.



проанализируем некоторые термодеп0 !ляризационные зависи
мости ¿ =  полученные для полиметилметакрилата (ПММА) 
без учета побочных поляризационных явлений (наличие гомбза- 
ряда и электродных эффектов).

На рис. УП. 16 представлена зависимость термополяризацион
ного тока I  от времени 1 при постоянной скорости нагревания 
3 град/мин. Образцы ПММА были поляризованы при одной и той 
же температуре 150°С'и различной напряженности внешнего поля 
Е. Р1з данных рис. УП. 17 видно, что при изменении ^ .о т  1 до 
15 кВ/см.максимальная остаточная поляризация Рост, образовав
шаяся в ПММА, пропорциональна напряженности электрического

г;с
120 100 80 ео 40

Рис. V II. 17. Зависимость 
остаточной поляризации 
образцов П М М А  от ве
личины напряженности 
электрического поля Е.

2 ,4 2 ,е  2 ,8  3 ,0  3 ,2

Рис. V II. 18. Зависимости времени 
релаксации т и поляризации Р  от 
обратной температуры для образ
цов ПМ М А:

/  — £ = 1 5  кВ/см; 2— £ =  10 кВ/см.

поля Е, вызывающего поляризацию. Произведя приближенное ин
тегрирование {согласно формуле (УП.23)], из кривых l  =  f(t) 
можно определить существующую в образце при температуре Т 
поляризацию Р. Из данных измерения силы деполяризационного 
тока 1 при этой же температуре можно рассчитать плотность 
i{T )= [ {T )/S ,  а по формуле (УП.22) определить наивероятней
шее время релаксации при данной температуре Т. ^

Цз приведенных на рис. УП. 18 данных видно, что в темпера
турном интервале от 60° до 120°С зависимость lgT =  / ( l / r )  вы
ражается прямой линией. Следовательно, релаксационный процесс 
связан с преодолением активационного барьера S’a, неизменного 
в пределах линейного участка зависимости lgx =  f ( l / r ) ,  и время 
релаксации т изменяется с температурой Г по экспоненциальному 
закону: / -

т (Г )  =  Л ехр (.^a/RT)

Так как в стеклообразном состоянии зависимость высоты акти
вационного барьера от температуры выражена слабо, в интервале
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от 60° до 120°С «g’a можно определить по углу наклона прямой

lg-t =  /(l/7) из соотношения: — R d{\iT)"' Рассчитанное таким

образом' значение энергии активации для ПММА равно 
115 кДж/моль. Для вре1̂ н и  релаксации т при 60 °С получается 
значение т =  7,4-10'* с, а при 120°С, т == 2,2-10^ с. Для сравнения 
на этом же рисунке приведена зависимость Ig P  =  f{l/T ), из ко
торой следует, что в рассматриваемом температурном интервале

Рис. V I I .  19. Температурные зависищости остаточной 
поляризации Рост и плотности тока термодеполяриза
ции i для образцов П М М А , поляризовавшихся при 
150 °С.

Значения Рост определены при Е  (в кВ/см):

/ — 15; 2 - ю .

60°— 120 °С функции х{Т) и Р{Т) по-разному зависят от темпе
ратуры. Для расчета зависимостей х{Т) и Р{Т) могут быть ис
пользованы данные по изменению тока деполяризации во времени
I  = f { t )  для образцов, полученных при Е, равной 10 и 15 кВ/см. 
Посредством экстраполяции прямой 1дт =  /(1/Г) к 1/Г =  О было 
получено значение А =  2,53- с.

Из приведенных на рис. V II. 19 термодеполяризационных кри
вых i =  для образцов ПММА, полученных при разных Е, 
видно, что у всех поляризованных образцов существует своеобраз
ная критическая температура, при которой скорость процесса
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т е р м и ч е с к о г о  р а з р у ш е н и я  остаточной поляризации резко 
;увеличивается. Для ПММА критическая температура находится в 
пределах от 55° до 60 °С. Здесь же показан температурный ход поля
ризации Р  для образцов, полученных при Я =  10 кВ^м  и 15 кВ/см, 
■который описывается зависимостью (VII. 17).

При повышении температуры плотность i деполяризационного 
тока I  увеличивается и вблизи температуры стеклования (для 
ПММА Г о= 1 2 0 °С ) проходит через максимум. Наличие этого 
максимума, находящегося в температурном интервале стеклова
ния, показывает, что термическое разрушение остаточной поляри
зации, образовавшейся в ПММА, непосредственно связано с сег
ментальной формой теплового движения в полимере. * Известно,

Области

Г, “С

Рис. V I I .  20. Температурные зависимости для об 
разцов ПМ М А:

/  — коэффициента механических потерь Л (v = 0 ,5  Гц); 
2— tg б при v s= íl2 ru ; 3— плотности тока термодеполя
ризации.

что в том же температурном интервале (рис. V II. 20). находятся и 
максимумы диэлектрических и механических потерь ПММА (а-про- 
цессы). Они также связываются с сегментальной подвижностью 
в полимере, проявляющейся в условиях действия переменных ме-< 
ханических и электрических полей **.

Расхождения в значениях энергии активации для процесса 
а-релаксации в, ПММА, полученные методом термодеполяризации 
и методом диэлектрических потерь, могут быть объяснены специ
фикой обоих методов и особенностями молекулярного движения 
в полимере при температурах выше и ниже Тс (рис. V II. 20).

Термодеполяризационный ток, .который получается при терми
ческом разрушении остаточной поляризации, является чувствитель

-* Людсканов В. Г., Васильев Т. А., Зеленев Ю. В. Высокомол. соед., 1972, 

(Г. 14, с. 161— 168.
** Зеленев Ю. В., Высокомол, соед., 1972, т. 14, с, 611— 614,
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ным индикатором кинетических переходов и позволяет охаракте
ризовать особенности релаксационных процессов, протекающих 
3 полярных полимерах. Поэтому метод термодеполяризации по
зволяет получать структурно-кинетическую информацию того же 
типа, что и, скажем, метод’Механических'потерь.

§ 4. ЭЛЕКТРОПРОВОДНОСТЬ
И ЭЛЕКТРИЧЕСКАЯ ПРОЧНОСТЬ ПОЛИМЕРОВ

'.„Не вСе технически важные свойства гюлимеров удобны для про
ведения структурных исследований" методами релаксационной спек
трометрии (см. стр. 231). Электропроводность и электрическая 
прочность относятся именно к этой ка
тегории свойств. Более того, хотя эти 
характеристики и взаимосвязаны, элек
тропроводность вообще нежелательна 
при использовании полимерных диэлек
триков, ? а при исследовании их Мето
дами,'описанными в §§ 1 и 2,'электро
проводность — своего рода " помеха, 
поскольку ограничивает в области вы
соких температур применимость прин
ципа ТВЭ. Известны случаи,. когда в 
этой области путали диэлектрические 
потери с диссипацией энергии за счет 
наличия электропроводности.^

С другой стороны, поскольку обыч
но электропроводность в полимерах 
связана с переносом «собственных» 
или примесных ионов (последние даже 
можно использовать в качестве «элек
трических меток»), то, как всякий про
цесс переноса, она может служить ин
дикатором на изменения фазового или 
релаксационного состояния.

При наложении на полимерный образец постоянного напряже
ния обычно возникает сначала спадающий во времени п о л я р и 
з а ц и о н н ы й  ток  (см. § 3), а затем устанавливается о с т а т о ч 
ный ток, который и определяется переносом заряда. Величина 
этого тока связана с остаточной электропроводностью, равной 

7оот =  2  {д{ —  заряд ¿-ых ионов' с подвижностью Хг, а ni —

число ионов «1» в единице объема). В соответствии с изложенным 
выше, «1 не должно меняться во времени, а чувствительной к струк
туре характеристикой являет'ся Величина щ — относительно сла
бая функция температуры и в зависимости уост =  /(?') доминирует 
изменение подвижности. Именно здесь уДается использовать прин
цип ТВЭ, поскольку подвижность связана с преодолением актива
ционного барьера той же природы, что активационный барьер само
диффузии, ■ рассмотренный в гл. II и V. >На рис. V II. 21 показан

2,6 3,6

Рис. УП.21. Температурные 
зависимости остаточной элек
тропроводности для поли
этилентерефталата (/) и поли
винилацетата {2) [60, с. 66]
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характер температурной зависимости остаточной электропроводно
сти; после резких изломов в области стеклования или размягчения 
характер кривых меняется.* Впрочем, излом не всегда укладывается 
в диапазон стеклования: так, у полиоксиметилена Тс =  —73 °С, & 
излом приходится на 10 °С. Связано это, очевидно, с тем, что поли- 
оксиметилен — легко кристаллизующийся полимер. В других слу
чаях выпадание точек излома из области стеклования и не линей
ность в высокотемпературной области может быть обусловлена 
вкладом щ в 7ост, пренебрежимым в кристаллическом или стекло
образном состояниях.

«Совпадение или несовпадение формы кривых lgYocт =  /(Vт) в 
= / ( 7 г )  (где О  — коэффициент диффузии нйзкомолекулярного» 

вещества в данном полимере) может служить дополнительным ин
дикатором на физические и химические (начало термодеструкции„ 
см. ниже) факторы, влияющие на электропроводность. При отсут
ствии таких факторов форма кривых оаЦ Ч т )  и 
должна совпадать.

Подробно об электропроводности полимеров (включая и элек
тронную проводимость, когда полимеры можно использовать в ка
честве полупроводников) см. в работах [59, 60].

--»Электрической прочностью называется физическая величина^ 
вначение которби равно напряженности электрического поля, прн 
которой происходит пробой диэлектрика [61, гл. I]. Различают 
электрическую прочность в однородном и неоднородном электриче
ских полях, в переменных и постоянных полях, при импульсном 
воздействии [62, гл. П]. -

Предполагается, что наиболее тесно связана со строением ди
электрика так называемая «внутренняя» или «истинная» электри
ческая прочность, значение которой не зависит от толщины образ- 
¿;а, времени действия поля, и ряда других побочных факторов^ 
В н у т р е н н я я  электрическая прочность может быть найдена при 
испытании достаточно, тонких (десятки микрометров) образцов в; 
однородном электрическом поле в условиях, исключающих поверх- 
йостные разряды и диэлектрический разогрев образца [62, гл. П1].

В результате воздействия повышенного напряжения наступает 
п р о б о й  диэлектрика, и соответственно происходит разрушение 
его структуры. В своем развитии процесс пробоя диэлектриков 
проходит стадии потери электрической прочности (подготовитель
ную) и собственно разрушения (завершающую) [62, гл. III]. Отли
чают три формы пробоя (разрушения) твердых диэлектриков: теп
ловую, электрохимическую и электрическую.|

■'Механизм т е п л о в о г о  п р о б о я  сводится к тому, что при 
прохождении тока повышается температура диэлектрика, сопрово
ждающаяся возрастанием его электропроводности и дальнейшим 
увеличением количества выделяемого тепла *. В результате разо
гревания диэлектрика может наступить его расплавление (вплоть

* Обобщенная теория теплового пробоя диэлектриков описана Койког 
вым С. Н. и Цикиным А. Н. в кн.: Пробой диэлектриков и полупроводников 
М., «Энергия», 1964, с, 277— 284.
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до прожигания). Нагревается диэлектрик тем быстрее, чем выше 
температура окружающей среды. Тепловой пробой наступает как 
следствие протекания сравнительно медленных процессов.

Легко видеть, что теплово)^ пробой — типичный самрускоряю- 
щийся процесс: возникает положительная обратная связь между 
ростом температуры и ростом электропроводности, в^результате 
чего тепловое равновесие диэлектрика с окружающей средой ката
строфически нарушается.

Сходным образом развивается и э л е к т р о х и м и ч е с к и й  про
бой, связанный с «электрическим старением» полимера.-Снова, под 
действием поля, тока и связанного с последним повышения темпе
ратуры происходят нарастающие химические изменения (термо
деструкция), в свою очередь, повышающие (за счет числа носите
лей Пг) электропроводность. Однако, в техническом плане суще
ственно, что электрическое старение, хотя и протекает относитель
но медленно, но может реализоваться при напряжениях значитель
но меньше пробивного.

Э л е к т р и ч е с к и й  пробой Совершается в доли микросекунды 
и обусловливается процессами в диэлектрике, не связанными с за
метными предварительными изменениями. При этой форме пробоя 
разрушение диэлектрика наступает при достижении некоторой пре
дельной напряженности электрического поля, которая практически 
не зависит от времени приложения напряжения. Согласно гипотезе 
об электронной природе электрической формы пробоя твердых ди
электриков [62, гл. IV], энергия электрического поля передается 
диэлектрику в результате взаимодействия с элементами его струк
туры ускоренных электронов и затрачивается на преодоление 
связи между ними;'

Естественным образом электрическую прочность полимеров 
можно использовать не как эксплуатационное свойство, а для ис
следования структуры постольку, поскольку она связана с темпе
ратурой, а через нее — с электропроводностью и деформационными 
состояниями. С определенными оговорками, при этом можно поль
зоваться принципом ТВЭ. Так, электрическая прочность подав
ляющего большинства полимеров в силу,указанных факторов при 
повышении температуры убывает, причем наиболее резкие измене
ния происходят в области релаксационных или фазовых переходов.

\ Однако, хотя детали надмолекулярной организации или релак
сационные характеристики влияют — и подчас решающим обра
зом — на электрическую прочность полимеров, вряд ли можно 
рекомендовать само свойство электрической прочности применять 
для исследований структуры или структурны-х переходов. Для 
этого, как мы видели, есть более прямые и эффективные методы. 
Задача должна ставиться наоборот: зная все структурные и релак
сационные факторы, влияющие на электрическую прочность, сле
дует выбирать оптимальные структуру и условия для технической 
эксплуатации полимеров как диэлектриков. ,

Подробно об электрической прочности полимеров см. в работах 
161, 62].

263



ЗАКЛЮЧЕНИЕ

-Содержание главы позволяет различить две группы 
экспериментальных принципов, способствующих решению родствен
ных структурно-кинетических проблем, но опирающихся на совер
шенно различные реальные процессы.

\: Первая группа, связанная с  поляризацией и диэлектриче
скими свойствами, позволяет, с использованием принципа ТВЭ„ 
наиболее' прямым образом «прозондировать» релаксационный 
спектр, т. е. попросту воспроизвести его, варьируя положение 
стрелки действия в чрезвычайно широких частотных и достаточно' 
широких температурных пределах.

Получаемая таким образом информация сходна с получаемой 
при механических воздействиях в том смысле, что позволяет до
статочно четко регистрировать по меньшей мере два из трех 
релаксационных состояний в аморфных полимерах и судить о влия
нии кристалличности на релаксационные переходы в кристалли
зующихся полимерах.;; (Некоторые дополнительные сведения по 
этому поводу см. В'работах Борисовой [21, с. 34; 24, т. 2, с. 740— 
754].)' В то же время следует учитывать, что «электрический от
клик»'полимерной системы на воздействие электрического поля 
определенной частоты отнюдь не эквивалентен механическому 
отклику. Поэтому-то,хотя метод диэлектрических потерь может 
6~í>iTb применен для выявления области стеклования или размяг
чения, температура соответствующего максимума потерь может 
достаточно существенно отличаться от температуры структурного 
стеклования, так же как частота (при заданной температуре со
ответствующая максимуму) может отличаться от частоты «механи
ческого» стеклования.

Впрочем, эти различия никоим образом не должны быть источ
ником каких-либо раз'очарований: напротив, именно несовпадение 
по температурной или частотной шкалам сингулярностей, отве
чающих электрическим или механическим воздействиям, дает до
полнительную информацию об уровнях структурной организации 
полимеров, так, как они были определены в гл. I.

II. Вторая группа включает как квазистатические методы, чув
ствительные к макрорелаксации полимерной системы, так и дина
мические, частотные' или импульсные, такл<е харак"/еризующие 
макрорелаксацию, но уже не в блоке, а в растворе. Из импульсных 
методов этой группы уместно упомянуть затухание эффекта Керра, 
позволяющее прямым образом оценивать жесткость полярных 
макромолекул, мерой которой в данном случае служит корреляция 
ориентаций электрических диполей вдоль цепи. "У абсолютно л<ест- 
ких макромолекул типа алкилполиизоцианатов диполи просто сум
мируются. Поэтому в постоянном электрическом поле такие макро
молекулы ориентируются вдоль силовых риний, образуя псевдо- 
жидкокристаллическую систему; степень порядка в этой системе 
определяется балансом энергий теплового движения и электриче
ского поля; если поле достаточно велико и тепловое движение ока
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зывается полностью подавленным, возникает сильное двойное луче
преломление, что и составляет эффект Керра *.

При внезапном выключении электрического поля система ре
лаксирует; если концентрация жесткоцепных макромолекул 
•■была ниже критической концентрации образования нематической 
фазы (ср. гл. I), раствор как целЬе переходит в изотропное со
стояние; двойное лучепреломление спадает при этом по экспонен
циальному закону;

Д« =  Дпо ехр.(— //т)

Здесь Дпо — начальное (при включенном поле) двулучепреломле- 
ние; т — время релаксации, зависящее, в общем случае, от кон
центрации. При экстраполяции концентрации к нулю можно 
оценить коэффициент вращательной диффузии и линейные раз
меры макромолекул.

Если полимер полидисперсен, т. е. состоит из макромолекул 
разных длин измеряемое после выключения поля двулучепрелом- 
ление представляет собой трансформанту функции распределения 
по молекулярным массам, или дл ин^ макромолекул (см. по этому 
поводу [35, гл. 2]).

Действительно, если ^„(М ) — функция распределения по моле
кулярным массам, то .

Д« =  Дло Ш ) qw (М) ехр [ -  t¡x (Ai)] dM

где Апо{М) — начальный вклад в двулучепреломление компонентов 
молекулярной массы М; х{М )— ̂время их поворотной релаксации, 
обратно пропорциональное коэффициенту вращательной диффузии. 
Используя хорошо известные принципы прямых и обратных 
прербразований, можно с помощью измерений затухающего эф
фекта Керра определить важную для характеристики полимера 
функцию или, по крайней мере, ее статистические моменты.
И  наоборот, зная спектр масс qw{M), можно по зависимости т(М) 
пересчитать его на релаксационный спектр.

Выше критической концентрации - образования нематической 
фазы электрическое поле должно ликвидировать доменную струк
туру, превратив систему в «нематический монокристалл», подоб
ный изображенному на рис. VI. 22; аналогичный эффект будет 
описан в гл. V III для нематической системы, помещенной в силь
ное магнитное поле.

Мы привели этот представляющийся нам наглядным пример с 
электрооптическим эффектом, ибо по своей сути и характеру кине
тической (релаксационной) информации он сходен с эффектом 
термодеполяризации электретов, хотя для получения электретов 
лет необходимости отправляться от жесткоцепных полярных мак
ромолекул.

* Цветков В. Н. и др. Высокомол. соед., 1974, т. А19, с. 1401— 1413.
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?То, что происходит с диполями при термодеполяризации, как 
бы"'«материализуется» на уррвне дипольных макромолекул в зату
хающем эффекте Керра: в обоих случаях эффективное врем® 
макрорелаксации (исчезновение двулучепреломления в одном слу
чае и поляризации в другом) зависит от вязкости — т. е., в случае 
термодеполяризации, чувствительно к переходу из одного релакса
ционного состояния в другое.

^  , Методы, связанные с электропроводностью и электрическим ста
рением, могут быть отнесены к категории релаксационно-спектро
метрических лишь с большими оговорками. Как отмечалось, груп
пы явлений, определяемых электропроводностью, старением и раз-' 
рушением (пробоем), разумеется, зависят от релаксационного или 
фазового состояния полимером и поэтому могут, в известной мере,, 
быть индикаторами этих состояний,.}

С другой стороны, эти явления" играют определяющую роль при 
выборе полимерных материалов для использования их в качестве 
диэлектриков в разных областях техники, и поэтому упоминание
о них в главе об электрических свойствах представлялось необхо» 
димым.



Г Л А В А

VIII

ИССЛЕДОВАНИЕ НЕКОТОРЫХ СВОЙСТВ 
ПОЛИМЕРОВ 
В МАГНИТНЫХ ПОЛЯХ

■ Строение и свойства полимеров в последние годы 
начали исследовать методами радиоспектроскопии. Наиболее ва
жен раздел радиоспеетроскопии, связанный с магнитными свой-̂  
ствами электронных оболочек молекул и атомных ядер, поэтому 
его называют спектроскопией магнитного резонанса или просто 
м а г н и т н ы м  р е з о н а н с о м ,  обусловленным поглощением энер
гии переменного магнитного поля имеющимися й веществе магнит
ными моментами, которое происходит на резонансной частоте.

Магнитный момент у атомов или молекул может быть резуль
татом возникновения круговых токов в электронной оболочке или 
еаличием неспаренных электронных спинов. Как известно, веще
ства, обладающие магнитными моментами такого рода, называют 
п а р а м а г н и т н ы м и .  В молекулах многих веществ, в том числе 
я большинства полимеров, электронный магнитный момент ском- 
яенсирован. Подобные вещества относят к категории д иа ма гнит -  
яых.  Однако некоторые атомные ядра, например водорода и фто
ра, обладают собственными магнитными моментами, обусловлен- 
еыми их спинами. Поэтому в диамагнитных веществах энергия 
электрцмагнитного поля может поглощаться только ядерными маг
нитными моментами. Последние на три порядка меньше магнитных 
моментов электронов, поэтому резонансные частоты при магнитном 
резонансе на электронах значительно выше, чем резонансные ча
стоты на ядрах, что определяет различие радиотехнических схем 
регистрации в обоих методах.

Магнитный резонанс, связанный с электронным парамагнетиз
мом, назван электронным парамагнитным резонансом (ЭПР)*, а 
с  магнетизмом атомных ядер — ядерным магнитным резонансом 
<ЯМР).

Большинство полимеров относится к диамагнетикам, и поэтому 
их изучают методом ЯМР. Однако при химических превращениях, 
а  также под действием облучений, в полимерах образуются сво
бодные радикалы. Поскольку в последних электронный спин не 
скомпенсирован, они обладают электронным парамагнетизмом и 
шогут быть исследованы методами ЭПР.

* Другое название —  резоианс электронных спинов (ESR —  electron spin re

sonance) . —  Прим. ред.
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Помимо указанных методов радиоспектроскопии к ним отно
сится еще один метод ядерного квадрупольного резонанса (ЯКР)^ 
обусловленный электрическими квадрупольными моментами ядер. 
В OCHQBHOM его применяли для исследования кристаллов низко
молекулярных -веществ и лишь только в последнее время он стал 
использоваться при измерениях внутренних напряжений в поли
мерах.

§ 1. ЯДЕРНЫЙ МАГНИТНЫЙ РЕЗОНАНС [63— 67]

I Ядра некоторых химических элементов обладают маг
нитными моментами.

Согласно основным принципам квантовой механики, магнит
ные моменты (ядра) в постоянном магнитном поле могут погло
щать или отдавать энергию квантами

2iífiv =  Y ^o // (V II I .  1>

где у — гиромагнитное отношение; v — частота излучаемого или по-, 
глощаемого кванта электромагнитного поля, которое отдает или 
поглощает энергию. Поглощая- энергию, магнитные моменты ядра 
переходят на верхние'’энергетические уровни, отдавая энергию—* 
опускаются на нижние.

Классическое рассмотрение, а также квантово-механические 
расчеты показывают, что такие переходы между энергетическими 
уровнями происходят при наложении слабого переменного магнит
ного поля напряженностью .Я ¡, перпендикулярного постоянному 
полю напряженностью Яо, когда частота этого поля удовлетворяет 
условию резонанса (Vn'í. 2), которому, воспользовавшись (УП1. 1)» 
можно придать следующую форму;

2ñffo
(V II I .  2>

Частота прецессии свободного электрона всегда одинакова, но 
из-за того, что методы радиоспектроскопии очень чувствительны 
к особенностям полей, окружающих электрон (локальные поля 
создаются атомными ядрами, находящимися вблизи электрона)^ 
они могут регистрировать ее изменение, вызванное этими полями.)

'В любой реальной системе магнитные мом-енты взаимодей- 
ст в ^т  с локальными магнитными полями, флуктуирующими вслед
ствие теплового движения атомов и молекул. В результате энергия 
магнитных моментов (спиновой системы) переходит в энергию теп
лового движения атомов и молекул (решетки). После выключения 
поля N 1 между системой магнитных моментов и решеткой устанав
ливается тепловое равновесие, соответствующее температуре тела. 
Этот процесс называется с п и н - р е ш е т о ч н о й  релаксацией

♦ Он характеризуется временем спин-решеточной релаксации Т1 описываю
щем спад продольной намагниченности. Время Ть поэтому, называют еще про

дольным временем релаксации.
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Данное название обусловлено тем, что в твердом теле.(кристалле) 
тепловое движение представляет собой колебания кристаллической 
решетки, однако оно регистрируется во всех случаях установления 
теплового равновесия между спиновой системой и модами движе
ния, связанными с остальными степенями' свободы тела.

Спин-решеточная релаксация препятствует установлению на
сыщения, когда поглощения энергии не происходит. Магнитные 
моменты соседних ядер, а также другие магнитные моменты, кото
рые могут быть в образце, создают вокруг себя магнитные поля, 
в результате чего каждое ^ 
ядро находится в своем ло
кальном поле Я, несколько 
отличном от Яо. В перемен
ном поле с частотой V погло
щение энергии' определяется 
соотношением

Q (Я )  dH  ■■
' 2кТ

W fPN  (Я ) dH

(УП 1 .3 )

тле Q{H )dH  — часть погло
щаемой энергии в единицу 
времени, приходящейся на 
интервал Н, Н  йН. Если 
менять частоту, то можно 
получить поглощение, соот
ветствующее различным .V.

Этого же можно добиться 
изменением напряженности 
постоянного магнитного по
ля Яо пр и неизменной ча
стоте пе13емениого поля Н\.
Измерение ЯМР-поглощения 
при различных значениях 
постоянного поля позволяет 
получить распределение ло
кальных полей Л/'(Я). График Q{H) в зависимости от Я  называется 
линией ядерного магнитного резонанса (рис. УНГ. 1). ;

Вследствие интенсивного теплового движения макромолекул 
магнитное окружение протонов, входящих в их состав, достаточно 
быстро и случайным образом меняется. В результате локальные 
поля (определяющиеся, в основном, ближайшим окружением)' 
усредняются, что приводит к сужению линии ЯМР-поглощения. Та
ким образом,■¿по линии ЯМР можно судить о структуре вещества 
и характере теплового движения в нем. Твердым стеклообразным 
и частично кристаллическим полимерам свойственны широкие ли  ̂
НИИ ЯМР, поскольку подвижность молекул в них заторможена.

Ширина линии характеризуется следующими величинами: 
6Я 1/2 —  расстоянием между точками, где поглощение Q вдвое

Рис. 'Uffl. 1. Изображение сигнала Я М Р  
(или линия ЯМР-поглощения, а) и era 
производная (б).
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меньше, чем в максимуме (рис. У.Ш . 1), АЯп — расстоянием между 
точками перегиба кривой или между максимумом и минимумом 
производной dQ (H )dH . Важная характеристика ширины линии 
ЯМ Р — ее второй момент:

5 (Я  -  НоУ Q (Я) dH
ДЯ1 =  !̂--- ^------------  (УШ .4)

 ̂Q (Я) dH

Хотя экспериментально параметр IS.H\ определяется со значи
тельно большим трудом и во многих случаях с меньшей точно
стью, чем бЯуз и бЯд его значимость состоит в том, что для него ' 
существуют точные теоретические формулы. Например, для поли- 
кристаллического или аморфного твердого тела, содержащего 
только один сорт парамагнитных ядер и в котором не происходит 
никаких молекулярных движений, кроме колебаний околр поло
жений равновесия (жесткая решетка),!второй момент определяется 
формулой Ван Флека

д я | =  А ^ ^ Й 2 / ( | + 1 ) ±  у  (VIH.5)-

где rife — расстояние между ядрами (протонами) с номерами i и k\ 
при этом суммирование распространено по всем парам ядер. 
Практически следует учитывать только ближайших соседей. Таким 

образом, из значений ДЯ! можно делать некоторые заключения
о расстояниях между ядрами и, следовательно, о строении веще
ства. В этом отношении метод ЯМ Р служит ценным дополнением 
к рентгенографическим и электронографическим исследованиям, 
которые с наименьшей точностью определяют именно положение 
атомов водорода (т. е. самых легких атомов).; ____

Поиск каких-либо общих формул, связывающих АЯг со струк
турой или характером молекулярной подвижности, лишен смысла.

I Описывать спектр ЯМ Р вторым моментом можно лишь тогда, 
когда движение неизотропно, т. е. остается неусредняемая часть 
АЯ! или какие-то локальные формы движения лишь частично 
усредняют магнитные диполь-дипольные взаимодейстЬия. Поэтому 
детализировать формулу (V n i. 5) можно только в частных слу
чаях. Например, когда в поликристалличёском или аморфном 
твердом теле имеются СНз-группы, свободно вращающиеся вокруг 

оси 3-го порядка, вклад в АЯ| от СНз-группы уменьшается в че
тыре раза по сравнению с тем, что следует из формулы (УП1.5).

В случае достаточно развитого изотропного движения коррект
нее характеризовать спектр шириной линии.

Интенсивность молекулярного движения характеризуется функ
цией корреляции /(ткорр), которая связывает значения локального 
поля или определяющих его координат ядер в моменты времени t 
и t -Ь Ткорр. Когда время корреляции мало, молекулярное движе
ние приводит к усреднению локального поля и к заметному суже
нию линии ЯМР.
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Теория Кубо и Томита для времени ti дает:

f .Г
_  Ü д T,¿ '’̂ КОРР__________I_________ ''^КОРР

3 L 1 +  (2JtVT'„pp)2 1 +  (4nvT;;„pp)2 J
(V III. 6)

где АЯт — определяется формулой (V III. 5).
При выключении переменного поля Я ь  для которого харак

терна частота v, устанавливается некоторая равновесная намаг
ниченность, перпендикулярная постоянному полю Яо. Постоянную 
времени Тг, характеризующую спад поЛеречной намагниченности 
после выключения поля Яь  называют п о п е р е ч н ы м  в р е м е н е м  
релаксации. По порядку значения она равна . или
(у8Нт)~^. Следовательно, тг, называемое также спин-спиновым 
временем релаксации, как и ширина линии определяется магнит
ным дипольным взаимодействием ядерных спинов.

При сильном сужении линии ЯМ Р полимеров (при высоких 
температурах) тг стремится к ть

§ 2. ИССЛЕДОВАНИЕ СТРУКТУРЫ 
И НЕКОТОРЫХ ФИЗИЧЕСКИХ СВОЙСТВ ПОЛИМЕРОВ 
МЕТОДОМ ЯДЕРНОГО МАГНИТНОГО РЕЗОНАНСА

^Исследование полимеров методом ЯМ Р в основном 
производят путем измерения ширины линии (или второго момента)] 
ЯМР-поглощения в твердых полимерах (стеклообразных и кристал
лических) и при переходе их в высокоэластическое или вязкотеку
чее состояние [22, с. 97— 121; 67—70]. Результаты подобных иссле
дований приведены на рис. V III. 2 *.

' Изучение деформируемости пленки полимера непосредственно 
в спектрометре ЯМ Р позволяет обнаружить и количественно оце
нить ориентацию цепей. Результаты метода ЯМ Р дают представле
ние о характере соединения атомных групп в цепи (оценка числа 
структурных образований «голова к голове» и «голова к хвосту»). 
Особенно важные сведения можно получить методом ЯМ Р при изу
чении' структурных особенностей стереорегулярных полимеров, в 
частности определить содержание изо- или синдиотактических 
триад. Аналогичная информация о конфигурации цепей может 
быть получена и для сополимеров. Í

¡Значение второго момента АЯг могут быть рассчитаны по фор
муле Ван Флека (V-I'II.5), если нет вращательного и поступатель
ного теплового движения молекул.; ___

Из приведенных на рис. V III. 2, б значений АЯг для полипро
пилена и натурального каучука (второй момент для НК рассчитан 
на основании кристаллографических данных, а для полипропилена 
на основании данных о структуре изотактического стереоизомера) 
видно существование нескольких областей перехода.

* Бартенев Г. М., Лукьянов И. А. Пластич, массы, 1963, М» 12, с. 46— 51.
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Как для полиизобутилена, так и для полипропилена даже при , 
тшпературе жидкого азота не достигаются предельные значения 

ДЯ|, что может быть объяснено только движением СНз-групп.
.Имеются две области температур, различающиеся по характеру 

зависимости ширины линий и второго момента. В низкотемпера
турной области сужение линии ЯМ Р обусловлено мелк^омасштаб- 
ными движениями, которые в некоторых случаях . ответственны 
также и за дипольно-групповую диэлектрическую релаксацию 
в полимерах.'*

Рис. 'V III. 2. Температурная зависимосгь ширины линии протонного ре зо 
нанса (о) и второго момента (б):

./  — натуральный каучук; 2 — атактический полипропилен; 3— полиизобутилен.

Дальнейшее сужение линии ЯМР-поглощения прй более высо
ких температурах объясняется переходом полимеров в высоко
эластическое состояние.Для сравнения на рис. V III. 2, а приве
дены значения температуры структурного стеклования Т .̂ Хорошо 
видно, что То лежит ниже температуры Т', при которой происхо
дит резкое сужение линии ЯМР. Это расхождение .может быть 
объяснено тем, что эффективное сужение происходит, когда время 
корреляции Тк становится по порядку величины равным (YбЯl/,)~^. 
Из данных рис. V III. 2, а следует, что это значение примерно 
равно 10“® с. Сравнение условий сужения линии ЯМР с проявле
нием структурного стеклования при охлаждении полимера со 
стандартной скоростью 3 град/мин показывает, что То нельзя

* Зеленев Ю. 5 , Спектроскопия полимеров. Киев, «Наукова думка», 1968, 
с. 92— 101,
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отождествлять с Т', которая может быть сопоставлена с темпера
турой стеклования полимеров в периодических полях. При этом 
времени корреляции Тк может соответствовать их время релакса
ции во внешнем поле. В ряде случаев обнаружено совпадение Т' 
с температурой механического стеклования, измеренной ультра
звуковым методом, или с температурой перехода, измеренной по 
максимуму диэлектрических потерь, при частоте 10® Гц.

Для политрифторхлорэтилена (имеющего резонирующее ядро 
температурные зависимости Тк (рис. V III. 3) выше и ниже 

точки излома (343 К) описываются соотношением вида

'i

Рис. V I I I .  3. Температур
ная зависимость времени 
корреляции политрифтор
хлорэтилена.

Рис. V I I I .  4. Схематическое 
изображение линии Я М Р  в ча

стично кристаллических поли
мерах:

а  — интегральная кривая; 6 — диф
ференциальная кривая; 1 — сигнал 
от аморфных областей; сигнал 
от кристаллических областей.*

где «энергия активации» (?’а составляет 6,7 кДж/моль при темпе
ратурах ниже 344 К и 22кДж/моль — выше ее (постоянная То равна 
2,0-Ю"’' и 3,0-10''* с). Отсюда следует, что в стеклообразном со
стоянии «кинетические единицы» релаксационных процессов малы 
по сравнению с сегментами, которые участвуют в молекулярном 
движении при Т >  7’с. При'изучении механических и диэлектри
ческих свойств некоторых других полимеров наблюдается анало
гичная картина *.

* Соответствующий' (рис. V III . 3) пример и следующие из этого рисунка не
ожиданные цифры для низкой энергии активации (7 кДж/моль) и высокого пред- 
экспоненциального множителя (то =  2 • 10“  ̂ с) вынуждают делать предположе
ние о малых размерах (по сравнению с сегментами) кинетических единиц.

Наличие «странных» результатов не говорит об ограничениях метода для 
отдельных систем. Как раз именно это может быть указанием на одновременное 
протекание нескольких релаксационных процессов или на щирокое распределение 
времен корреляции; в н^астоящее время экспериментально (в рамках метода 

Я М Р ) можно выяснить вопросы детально.
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'У  многих частично кристаллических полимеров линия ЯМР- 
поглощения имеет сложное строение (рис̂ >”иН1; 4). Такая форма 
линии объясняется тем, что в кристалле мЬлекулярные движения 
развиты слабо и линия ЯМ Р широка. Спектр ЯМР (первая про
изводная кривой поглощения) частично кристаллических полиме
ров состоит из двух компонент — узкой и широкой полос. При 
этом узкая полоса принадлежит протонам аморфной, а широкая 
полоса — протонам кристаллической части полимера.'

В отличие от метода рентгенографии изучение ЯМР полимеров 
позволяет получать сведения об их «динамической» степени кри

сталличности. В аморфной 
части этих полимеров при 
температурах выше Т  моле
кулярное движение сужает 
линию поглощения, поэтому 
линия ЯМР как бы состоит 
из узкой и широкой частей.

т о  Так как интеграл  ̂Q (Я) ¿¿Я

Рис. V I I I .  5. Изменение второго момента 
в эпоксидной смоле в процессе отвер
ждения.

500 1000 ■
Время, мин

согласно формуле (V n i.3 ) ’ 
пропорционален полному 
числу резонирующих ядер> 
отношение площади, ограни
ченной широкой составляю

щей линии ЯМР, к площади, ограниченной всей линией, равно 
«степени к^уисталличности». полимера.

■ На ширину линии ЯМ Р влияет и стереорегулярность полиме
ров (что открывает возможность исследования этого важного их 
свойства методом ЯМ Р), и молекулярная масса Ai, но только в 
области малых значений М, так как в макромолекулах ширина лИ' 
НИИ определяется не движени.ем цепей как целого, а движением 
сегментов. Всякие изменения в образце полимера, которые приво- ‘ 
дят к изменению подвижности макромолекул, могут быть зареги
стрированы методом ЯМР.] Например, по изменению второго мо’' 
мента можно изучать процесс отверждения эпоксидной смолы

(рис. V n i.5 ) . Увеличение АЯ| на первом этапе отверждения (до 
200 мин) объясняется сшиванием молекул, ограничивающим их 
подвижность как целого. На последнем этапе (после 1200 мин) рез

кое увеличение ДЯ| объясняется таким возрастанием числа сши
вок, которое мешает вращению СНз-групп.

При температурах значительно выше температуры стеклования 
или плавления полимеров измерение ширины линии затрудни
тельно, поэтому целесообразно измерять времена ядерной магнит
ной релаксации-ti и Гг. Данные рис. УП1.6 свидетельствуют о на
личии расхождений с результатами теории, основанной на пред
положении об экспоненциальном виде функции корреляции. При 
повышении температуры не обнаруживается тенденция к сближв>
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нию ТгИ Т2, которое согласно теории должно наступать сразу посла 
проявления минимума ть

Еще более существенно то, что при высоких температурах по- 
являются два поперечных времени релаксации и одно продоль
ное *. Другой пример расхождения показан на рис. V III. 7: экспери* 
ментальные точки ложатся на прямую 7, в то время как формуле 
(V III. 6) соответствует кривая 2. Это свидетельствует о несправед
ливости предположения о наличии одного времени корреляции у 
полимеров, ввиду сложного характера их молекулярного движения.

Рис. V I I I .  6. Зависимость 
времен ядерной магнитной 

релаксации в полиизобути
лене от температуры (раз
личные точки изображают 
разные методы определе
ния).

Рис. V I I I .  7. Частотная за
висимость продольного вре

мени релаксации в полиизо
бутилене:

/ — эксперимент; 2— построение 
по уравнению (V II I .  6).

Об этом же говорят и данные исследования динамических меха
нических и диэлектрических свойств полимеров, показывающих 
присутствие широкого спектра времен механической и диэлектри
ческой рела-ксации. Используя предположение о существовании ши
рокого спектра времен корреляции, удается объяснить эффекты, 
наблюдаемые методбм ЯМР, а также получить хорошее соответ^ 
ствие между данными исследования механических и диэлектриче
ских свойств полимеров и результатами измерения времен Т] и тз. 
Еще одно применение, импульсной техники связано с измерением 
коэффициентов самодиффузии в расплавах полимеров методом 
спинового эха. Знание коэффициента самодиффузии очень валшо,

* Приведенные примеры (торможение СНз-групп и появление двух значе
ний Тг) относятся к той же категории, что обсужденные в примечании к стр. 273. 
В настоящее время возможны иные интерпретации этих эффектов (см., напри
мер [22], а также: P late N. A., Shibaev V. P. J. Polymer Sci., Macromol. Rev. 
1974, V. 8, p, 117).
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так как из него можно оценить размеры молекул в расплаве, что 
практически является единственным способом. К сожалению, изме
рение коэффициента самодиффузии возможно только тогда, когда 
он не слишком мал, т. е. при не очень больших молекулярных 
массах.

Несмотря на сравнительно небольшой срок, прошедший со врё-» 
мени появления методов магнитного резонанса, они уже дали многа 
важных результатов для науки о полимерах. Из приведенных в 
данной главе примеров применения магнитного резонанса для ис
следования структуры полимеров видно, что метод ЯМ Р может 
служить ценным дополнением к рентгенографическим и электроно
графическим методам идентификации их структуры.

§ 3. ИСПОЛЬЗОВАНИЕ ЭЛЕКТРОННОГО ПАРАМАГНИТНОГО 
И ЯДЕРНОГО КВАДРУПОЛЬНОГО РЕЗОНАНСОВ 
ДЛЯ ИЗУЧЕНИЯ НЕКОТОРЫХ ФИЗИЧЕСКИХ СВОЙСТВ 
ПОЛИМЕРОВ [70—72]

Явление магнитного резонансного поглошения можно 
наблюдать не только на ядрах, но и на электронах. Неспаренными 
электронами обладают, например, свободные радикалы и парамаг-^ 
нитные ионы, примеси донорного и акцепторного характера, элек
троны проводимости.

Условие резонанса (УП1.2) в случае ЭПР обычно записывают 
в виде: V =  ё'рЯо/2я, где р == 9 , 2 7 3 - Дж/Т — магнетон Бора; 
g — безраз’;;ерный множитель, называемый фактором спектроско
пического расщепления (§'-фактором). Значение §г.фактора опре
деляет характер резонирующей частицы. Например, для свобод
ного электрона §  =  2,0023.

За сигнал электронного резонанса в исследуемом веществе 
ответственны парамагнитные частицы. Это уже само по себе яв
ляется ценной информацией, тем более, что экспериментальные 
методь! позволяют обнаружить и измерять весьма малое количе
ство парамагнитных частиц (до ИсследЬвание формы и 
структуры резонансной линии (особенно сверхтонкой структуры,, 
вызванной взаимодействием магнитного момента неспаренного 
электрона с магнитными моментами ядер), а также измерение 
величины §'-фактора[ позволяет детально изучать свойства и строе
ние самих парамагнитных частиц.

В связи с тем, что магнитный момент электрона ■ значительно 
больше магнитных моментов ядер, поглощение происходит при бо
лее высоких частотах, лежащих уже в диапазоне сверхвысоких ча
стот (СВЧ). Например, при §■==: 2,0023 (свободный электрон) для 
получения электронного поглощения в поле с напряженностью 
около 0,3 Т требуется переменное поле с частотой 9000 МГц (сан
тиметровый диапазон).

Наиболее важные области применения ЭПР в области полиме '̂ 
ров — исследование кинетики свободно-радикальной полимериза-»
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ции и радикалов, образованных в полимере в результате механи-. 
ческих или иных воздействий. В частности, исследование кинетики 
полимеризации методом ЭПР дало ряд важных результатов. Ана
лиз спектра ЭПР тефлона (рис. УП1.8), облученного при темпера
туре 77 К у-лучами, показывает, что в веществе имеются радикалы 

■ 1 .

вида . . .  — СРг — СР — СРа — . . .  с примесью (а-лцния) перекис-* 

. 1
ного радикала — С— О — О — . Если размора-

I
живание образца вести на воздухе, то ра
дикалы первого типа исчезают. В опытах 
Смейтека и Френкеля [35] было показано 
«улавливание» свободных радикалов, при
водящее к< гель-эффекту при образовании 
в ходе полимеризации сетки ^дородных 
связей. . ' -

Важный результат (полученный с по
мощью Э П Р )—^доказательство возникнове
ния макрорадикалов при механической де
струкции застеклованных органических и 
неорганических полимеров. Происхождение д

сигнала ЭПР у полимеров, содержащих со- тефлона,' ‘ облученнога 

пряженные связи, и в ряде биополимеров ^-лучами при 77-К и на- 

связано с весьма интересными особенцостя- гретого до комнатной 

ми электронной структуры таких молекул, доступа;

Если атомное ядро имеет несферическую 
форму, то оно обладает электрическим
квадрупольным моментом, величина которого показывает насколько 
велика несферичность. Теория свидетельствует о том, что квадру
польным моментом обладают ядра со спином /, равным или боль
шим единицы. Квадрупольный момент взаимодействует с неодно
родным электрическим полем *, в результате чего возникают кван
товые уровни, соответствующие различным ориентациям ядерного^ 
спина.

При наложении переменного поля резонансной частоты начи
наются переходы между уровнями, что ведет к поглощению энер
гии переменного поля. Это явление и называется ядерным квад
рупольным резонансом (ЯКР).

Для кристаллических веществ, содержащих квадрупольные- 
ядра, можно наблюдать четкий сигнал ЯКР. Если в исследуемом 
образце квадрупольные ядра занимают химически или кристалло
графически не эквивалентные положения, то спектр ЯКР будет 
состоять из двух или более сигналов. Так, в случае поливинил
хлорида проявляются два сигнала от ядер хлора на частотах 37, 
‘25 и 38,04 МГц. )

* Эта неоднородность обусловлена наличием поля электронов, окружающих, 
ядро, и внутреннего электрического поля кристаллов,— Яр«ж . ред.

пт



Резонансная частота ЯКР пропорциональна градиенту электри
ческого поля вблизи ядра. Применение ЯКР к полимерам огра
ничивается двумя обстоятельствами:

ядра *Н, й 19р не имеют квадрупольного момента;
резонансные линии ЯКР сильно размыты, что связано с дефект

ностью полимерных кристаллов.
Однако-методом ЯКР можно весьма просто измерять внутрен- 

ине напряжения в полимерных диэлектриках. Внутренние напря
жения в кристаллах, искажая кристаллическую решетку, меняют 
градиент внутреннего электрического поля. Следовательно, ме
няется и резонансная частота. Если измерить зависимость резо
нансной частоты в кристаллическом порошке, содержащем ядра, 
обладающие квадрупольным моментом, от давления, а затем 
ввести его в полимер, то окажется возможным измерять внутрен
ние напряжения в полимерах. Этот метод был использован, на- ' 
пример, для изучения процесса отверждения эпоксидной смолы. 
После отверждения ее при 80 °С в течение 1,5 ч в смоле появ
ляются внутренние давления, равные (160 ±  30) • 10® Па, а после
6 ч давление доходит до (190 ±  30) • 10® Па.

Ядерный квадрупольный резонанс имеет ограниченную Приме
нимость для полимеров, так как в них редко встречаются ядра, 
•обладающие электрическим квадрупольным моментом. Однако 
введение в полимер кристаллических порошков, содержащих та- 
кие ядра, дает возможность оценивать внутренние напряжения.

Аналогичным образом удается расширить возможности метода 
ЭПР, вводя в исследуемую полимерную систему «спиновые 
метки»- / обычно стабильные свободные радикалы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В настоящей главе были изложены лишь основные 
принципы методов ЯМР, ЭПР и ЯКР и приведены некоторые 
характерные примеры приложения их к исследованию структуры 
и релаксационных процессов в полимерах. Авторы вынуждены 
были ограничить себя почти конспективным изложением,. потому 
что радиоспектроскопические методы, в отличие от рассмотренных 
в. предыдущих главах, все еще претерпевают стадию бурного раз
вития, и буквально каждый год выявляются новые области их 
применений и вообще новые экспериментальные подходы и прин
ципы в рамках этих методов.

С позиций развиваемой в настоящей книге концепции «в наи
большей мере релаксационно-спектрометрическим» является ме
тод ЯМР.'Действительно, этим методом непосредственно регистри
руются подвижности различных элементов структуры и он позво
ляет, используя левую часть рис. II. 2, исследовать влияние темпе
ратуры на релаксационные и фазовые переходы. Стрелка действия 
при этом задается аппаратурными условиями.

За ограниченностью места мы также не будем перечислять 
многочисленные новые области применения ЯМ Р для решения
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конкретных вопросов, трактуемых в рамках релаксационной' 
спектрометрии (подробнее см. [69— 72]). Все же уместно привести; 
два примера, иллюстрирующие современные возможности ЯМР, 
в обычной (аппаратурной) реализации.

В гл. V мы отмечали несколько парадоксальный способ реги
страции «полимерных свойств» неорганических стекол, связанны® 
с развитием высокоэластйчёскои деформации при измерениях вяз
кости их расплавов. Примерно так>я,же «игра» на границе стекло
образного и структурно-жидкого состояния возможна и при ис
пользовании ЯМР; разумеется, прибор должен бьтть снабжен дл» 
этого высокотемпературной приставкой. Однако, варьируя в до
статочно широких пределах положение стрелки действия (т. е.. 
частоту), можно, в принципе, и в стеклообразном состоянии обна
ружить некоторые типично «полимерные» моды движения [25,40].

Другой пример связан с регистрацией макрорелаксационных 
процессов в полимерных не»*1’атических жидких кристаллах. 
Мы уже несколько раз упоминали о .жесткоцепном волокнообра
зующем полимере поли-п-бензамиде (ПБА). В соответствии с тео
рией Флори (см. гл. I и VI) этот полимер при молекулярных мас
сах порядка 10® и концентрациях-порядка 10% образует немати-л 
ческую фазу. Однако фаза эта неупорядоченна в том смысле, что 
имеет как бы поликристаллическую структуру. Объем раствора 
распадается на малые домены, границы между которыми образо
ваны' дисинклинациями, играющими ту же роль, что дислокаци» 
в обычных кристаллах.

\Как и большинство полимеров, Г1ВА диамагнитен, и поэтому 
при ’ субкритических концентрациях магнитные поля напряжен
ностью в 8-10®А/м и выше не могут повлиять на их ориентацию. 
Другое дело — домены. Хотя они и малы, но. каждый содержит 
10®— 10® одинаково ориентированных стержневидных частиц.. 
Поэтому домены можно рассматривать уже как парамагнитные- 
«сверхчастицы» с достаточно большим магнитным моментом для 
того, чтобы повернуться в магнитном поле ЯМ Р спектрометра. 
Подобный поворот каждого домена магнитным моментом в на
правлении поля приводит к тому, что исчезают границы между 
доменами, и весь раствор превращается в своего рода нематиче
ский монокристалл. Регистрируя спектры ЯМР в ходе этой струк
турной перестройки, удается проследить практически за всеми ее- 
деталями. /

■ Повор'бт поля (или, что то же, кюветы с таким жидким моно
кристаллом) на 90° при напряженностях порядка 12,5-10®А/м за 
полчаса приводит к полной переориентации. При снятии поля эта 
сверхструктура сохраняется в течение суток и более, а следы 
макроориентации удается наблюдать еще через неделю; примерно- 
таково время структурной релаксации жидкого монокристалла 
(т. е. время, в течение которого под влиянием теплового движения 
вновь развивается доменная структура).

Нематический монокристалл совершенно непрозрачен (во вся
ком случае, для видимого света) в направлении, перпендикуляр-
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«ом силовым линиям магнитного ноля, и прозрачен в направлении, 
параллельном им. При получении из такого монокристалла пленки 
(путем испарения растворителя), она фибриллизуетсЯ точно вдоль 

силовых линий,|;что лишний раз подтверждает принцип эквива
лентности, вкратце рассмотренный в конце гл. VI. За подробно
стями отсылаем читателей к работе [22] и содержащимся там 
■ссылкам на оригинальные статьи.

■'Л, Метод ЭПР может быть сделан вполне релаксационно-спектро- 
'""метрическим при использовании принципа электронного парамаг

нитного зонда (ЭП З), или спиновой метки.*
Этот принцип, берущий свс^е начало от чисто химических опы

тов по обнаружению уловленных радикалов, упомянутых в § 4, 
основан на ограничении подвижности крупных органических, сво
бодных радикалов при переходе'ристемы из структурно-жидкого 
в стеклообразное состояние или при фазовом переходе (кристал
лизации). Ограничение подвижности может проявиться двояко: 
либо в невозможности рекомбинацн^ (так называемый гель- 
эффект— см. [18]-— был лишь .первы!^ эффектом, где прямым 
образом удалось наблюдать иммобилизацию свободных радика

лов), либо, поскольку обычно в качеств*^ ЭПЗ выбираются не
активные, т. е. неспособные к рекомбинации или диспропорцио- 
ни|)ованию радикалы, в_ сдвигах и изменения^ формы линий ЭПР. 

4,--''̂ , Особенно широкое распространение принцип ЭПР получил 
в  последнее время при изучении процессов застудневания * или 
при образовании химических сеток-— например при отверждении 
уже упоминавшихся в этой главе эпоксидных смол.

Как мы видели, совершенно аналогичным образом могут вво
диться «квадрупольные метки» для решения специальных релакса
ционных проблем методом ЯКР-

* Plate N. A., Slübaev V, P. J. Polymer Sci., Macromol. Rev., 1974, v. 8, 
117.



ОБЩЕЕ ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Подводя итоги, cлeдyef еще раз напомнить, что в этой 
книге рассмотрена лишь одна, довольно ограниченная область 
физики полимеров, связанная с их релаксационными свойствами. 
Однако |™еино релаксационные^ свойства определяют специфику 
полимеров^' как особой формы состояния вещества и как особых 
типов материалов, применяемых в технике; поэтому начинать 
сколь-нибудь , углубленное знакомство с физикой полимеров- 
уместно именно с их релаксационных свойств.'

Несколько утрируя, мол<ио сказать, что , при количественном 
описании любых физических свойств полимеров нужно вводить 
релаксационные (тармокинетические) «добавки») типа тех, которые 
были рассмотрены в первой и последующих' главах. Соответ
ственно,: почти все методы исследования, относимые в физике 
твердого "тела или молекулярной физике к категории статических, 
применительно к полимерам оказываются квазистатическими, ибо- 
всегда осложнены медленными релаксационными процессами, свя
занными с релаксаторами, расположенными в далекой правой 
части релаксационного спектра. Лишь при очень глубоких охлаж
дениях правая часть релаксационного спектра «вымораживается», 
и полимеры тогда становятся практически неотличимыми от обыч
ных твердых тел.,-

Понимание релаксационных свойств полимеров необходимо 
еще "и -потому, что. «вмешательство» кинетики в любые фазовые 
переходы перестает проявляться в виде малых добавок и зачастую 
определяет получающуюся в результате перехода морфологию на 
всех уровнях структурной организации, а соответственно, и физи
ческие свойства системы.

Замедленность фазовых переходов в полимерах во времени и 
растянутость по шкале температур делает полимеры идеальными 
объектами для решения некоторых проблем физики, связанных с 
теорией фазовых переходов, на что обращается внимание, в част
ности в фундаментальной работе ДиМарцио (см. сноску на стр. 90).

Проблемы физики полимеров обширны и, разумеется, выходят 
далеко за рамки физической кинетики. Автор этих строк [15, 
с. 176— 270] пытался очертить круг подобных проблем, стремясь 
затронуть в основном «неустоявшиеся» проблемы, с которыми 
связаны основные перспективы применений полимеров в будущем.
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Соответственно, проблемам, близким к материаловедению, в этой 
работе сознательно было уделено относительно мало места.

/Рассмотренная в настоящем курсе область физики полимеров 
имее^" непосредственное отношение к материаловедению; тем не 

' менее и здесь достаточно четко различимы вполне устоявшиеся 
и неустоявшиеся направления. Соответственно, возникает искус, 
по аналогии с монографией Браута [23], закончить книгу перечнем 
того, «что понятно» и «что непонятно» — или перечнем устояв
шихся и требугощих, в основном, количественной разработки и не- 
устоявшихся проблем, где нужна не только качественная разра
ботка, но иногда и отчетливая формулироща самой проблемы.

Устоявшиеся проблемы. В достаточной мере устоявшимися 
можно считать все,_ проблемы, связанные с релаксационными со
стояниями, и при решении которых в качестве экспериментальных 
методов используется релаксационная спектрометрия. Последняя 
позволяет зондировать структуру полимеров на всех уровнях моле
кулярной и надмолекулярной организации и конкурирует с так 
называемыми прямыми структурными методами в том плане, что 
наряду с собственно структурой дает информацию о подвижности 
и временах жизни всех элементов или уровней, определяющих 
структурную организацию полимеров.^

■ Достаточно сложный формализм релаксационной спектромет
рий, сопряженный с использованием подчас довольно громоздких 
соотношений, может быть сделан вполне наглядным (разумеется, 
за счет потери строгости) при использовании модели стрелки дей
ствия и принципа температурно-временной эквивалентности.

при этом в полной мере выясняется физический смысл 
релаксационных состояний и релаксационных переходов, связан
ных с температурами стеклования и текучести. Хотя это может 
показаться с непривычки парадоксальным утверждением, но физи
ческий смысл состоит как раз в своего рода иллюзорности этих 
•состояний и переходов, что и отличает их от фазовых состояний и 
термодинамических переходов,¿(мы сознательно избегаем дополне
ния «фазовые» к словам «термодинамические переходы», см. 
ссылку на стр. 90).

Действительно, отклик некристаллической или даже частично 
кристаллической полимерной системы на механическое воздей
ствие может быть практически любым — в зависимости от ско
рости или частоты воздействия. Известная парадоксальность, свя- 
■занная с самим термином «механическое стеклование» (ср. гл. П ), 
убедительно подтверждает этот тезис.

В последних двух главах было показано, что это же относится 
и к откликам полимерных систем на электрические или магнитные 
воздействия: здесь можно говорить о немеханических аналогах 
релаксационных • (или «деформационных») состояний, и соответ
ствующих переходов. В тех случаях, когда в электромагнитных 
релаксационных процессах участвуют те же релаксатора — эле
менты структуры, что и в механических, области соответствующих 
•состояний и переходов оказываются близкими, хотя и не обяза
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тельно совпадающими. В гл. V II специально подчеркивалось, чта 
это несовпадение служит дополнительным источником информа
ции о структуре и типах подвижности.

Несколько особняком в группе устоявшихся проблем стоят во
просы, связанные с принципиальными различиями в поведении 
жестко- и гибкоцепных полимеров. Можно считать установленным 
существование критериального параметра гибкости цепей /, хотя 
о его точном численном значении можно спорить. В равной мере — 
и здесь наиболее отчетливо проявляется (для круга рассмотрен
ных проблем — ср. Заключение к гл. VI) вмешательство кинетики 
в термодинамику — можно считать установленным, что параметр 
гибкости, способен изменяться под действием механических или 
иных внешних полей, после чего поначалу гибкоцепная система 
начинает вести себя наподобие жесткоцепной, и наоборот. В этом 
состоит принцип эквивалентности термокинетики, сводящий кри
сталлизацию по'лимеров к теории ^лори, играющей в данном слу
чае роль леммы [22].

С чисто релаксационных позиций для жесткоцепных полимеров 
характерно исчезновение полосы а-перехода на релаксационном 
спектре. На молекулярном уровне это означает переход от пово
ротно-изомерного механизма гибкости к ограниченным крутиль* 
ным колебаниям относительно связей главной цепи. •

Разумеется,'! с устоявшимися проблемами связаны и в доста
точной мере устоявшиеся технологические решения. В особенности 
сказанное относится к теории каучукоподобной эластичности 
(гл. I I I  и IV) и основным реологическим закономерностям (гл. V  
и конец гл. V I); уместно, впрочем, напомнить, что практика ис
пользования каучуков и резин и методы переработки полимеров 
из расплавов или растворов существенно опередили теорию и под
готовили почву для ее развития, '

i Неустоявшиеся проблемы. К ним, прежде всего, относится во
прос: может ли быть развит строгий формализм термокинетики 
(релаксационной термодинамики), свободный от нестрого в термо
динамике необратимых процессов критериального понятия «близко 
или далеко от равновесия» *. Этот формализм должен привести 
к явным соотношениям для «термокинетических добавок» и пря
мому доказательству существования эквиэпергетических, но раз
ных по структуре, конечных состояний, определяемых скоростью^ 
т. е. кинетикой термодинамического (в специальных случаях —  
фазового) перехода,/’

С этим же связана и проблема переменной гибкости цепей 
в более широком плане — в частности, при явлениях сегрегации [28]. 
Один из наиболее интересных экспериментальных фактов в дан
ном случае — огромное значение «термодинамической движущей: 
силы» (т. е. усредненных по объему локальных градиентов хими
ческих потенциалов). Эта сила способна преодолеть огромную»

* Френкель С. Я-, Ельяшевич Г. К. Высокомол, соед., 1971, т. А13, №-2, 
с. 493— 505.
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вязкость систем, образующих суперкристаллические фазы, когда 
нужно правильно разместить в пространстве гигантские элементы, 
образующие узлы сверхрешетки (их линейные размеры достигают 
сотен и тысяч ангстремов).

Другой факт — устойчивость двухкомпонентных сверхкристал
лов, образованных аморфными (ср. заключение к гл. V I) струк- 
-тонами высших порядков; как отмечалось ранее, такие сверхкри
сталлы из блоксополимера полистирола и полибутадиена ста
бильны при 225 °С, а характерные для механической смеси тех же 
компонентов релаксационные процессы в них исчезают. Поэтому воз
никает вопрос о термодинамической и фазовой природе таких 
суперкристаллов вообще. Что касается возможностей применений 
суперкристаллов, то они «авансом» были обсуждены в работе [15, 
с. 176—270].

К проблеме суперкристаллов примыкает общая теория пере
ходов, включая и саму полимеризацию как фазовый переход. 
Здесь возможно даже фазовое равновесие полимерной и мономер
ной фазы, регулируемое температурой или давлением *.

Проблемы переменной гибкости, сегрегации, равновесий при 
высоких давлениях и соответствующих внезапных изменений ре
лаксационных свойств неминуемо упираются в вопрос о переходе 
2-го рода, обсужденный в гл. И и VI. Мы приводили аргументы 
в пользу того, что он может— «обходным путем» — быть достигнут 
в высокотемпературной области при высоких давлениях. Можно 
упомянуть и о работах Аржакова **, в которых наблюдались не
обычною эффекты как при высоких давлениях, так и в области за
ведомо низких температур. Не исключено, что эти эффекты имеют 
термодинамическую, а не кинетическую природу; внешне же они 
проявляются как своего рода «статический эквивалент» вынужден
ной эластичности.

с  низкими температурами связана уже и другая проблема — 
«энергетической» высокоэластичности; собственно, низкие темпе
ратуры имеют отношение к делу лишь постольку, поскольку этот 
тип эластичности был впервые обнаружен в явн9й форме при 
низкой температуре.'

И последняя проблема, о которой здесь уместно упомянуть — 
это проблема «вторичной» полимеризации уже заполимеризован- 
ной цепи, или «материализация» линейной модели Изинга второго 
порядка. Наиболее изученный вариант такой «материализации» — 
Это переход-клубок — спираль в полипептидах, приводящий, разу
меется, на всех уровнях к резкому изменению и релаксационных 
свойств. Однако, так же, как мы говорили о немеханических ана
логах релаксационных состояний, можно говорить и о немеханиче
ских аналогах такой «вторичной материализации».

' * Ошц1 I. Кеу. РЬуз. СЬет . Лар., 1970, V. 40, №  2, р. 122— 134; Окато1о М. 
1Ь1(1., 1975, V. 44, №  2, р. 77— 88.

** Аржаков С. А., и др. Высокомол, соед., 1971, т. Б13, с, 318— 319; Д А Н  
С С С Р , 1973, т. 211, с. 151— 154; 1974, t. 214, 8. 1069— 1072.
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