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Проведен анализ опубликованных данных по структурным перестройкам аморфных
стеклообразных полимеров при их неупругой деформации. Показано, что такого рода
деформация практически всегда сопровождается самодиспергированием полимера на фиб#
риллярные агрегаты ориентированных макромолекул диаметром 1—10 нм. Указанные
структурные перестройки происходят независимо от характера деформирования полимера
(холодная вытяжка, крейзинг или сдвиговая текучесть полимера в условиях как одноосного
растяжения, так и одноосного сжатия). Рассмотрены основные характеристики возникаю#
щих фибрилл и условия, влияющие на их возникновение. Приведены данные о свойствах
фибриллизованных стеклообразных полимеров и обозначены возможные перспективы их
практического использования.

Ключевые слова: фибриллизация, самодиспергирование, свободный объем, гидростати#
ческое давление, тепловое старение, механические и термомеханические свойства фибрил#
лизованных полимеров.

Введение

Фибриллизация, т.е. способность макромолекул
образовывать резко асимметричные волокнообраз#
ные агрегаты, является характерным свойством по#
лимеров. Такие агрегаты могут как самопроизволь#
но возникать в полимерных растворах1,2, так и фор#
мироваться непосредственно в процессе полимери#
зации3. На рисунке 1 представлена электронная
микрофотография образца жесткоцепного полиме#
ра поли#γ#бензил#L#глютамата, полученного испа#
рением из раствора2.

Видно, что данный полимер выделяется из ра#
створа с образованием асимметричных волоконных
агрегатов, имеющих фибриллярную морфологию.
Образование фибриллярных агрегатов наблюдают
и в природных волокнах, например в различных ви#
дах целлюлозы и ее производных4—6, коллагена7,8

и т.д. Указанные виды фибриллизации связаны
со спецификой фазового разделения в растворах же#
сткоцепных полимеров или с особенностями био#
синтеза в природных объектах и не будут здесь рас#
смотрены. В данном обзоре мы подробно остано#
вимся на универсальном явлении фибриллизации
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главным образом аморфных стеклообразных поли#
меров при их неупругой деформации.

Условия возникновения фибриллярной структуры
при деформировании стеклообразных полимеров

Следует отметить, что способность стеклообраз#
ных полимеров к образованию фибрилл наиболее
ярко проявляется в процессе их холодной вытяжки.
На рисунке 2 приведена электронно#микроскопи#
ческая фотография тонкой (~0.5 мкм) пленки по#
листирола (ПС), подвергнутой одноосному растя#
жению при комнатной температуре9. Тонкие (нано#
метровые) пленки и волокна ПС10 демонстрируют
способность к значительным неупругим деформа#
циям с образованием шейки, хотя обычно ПС явля#
ется хрупким полимером в области комнатных тем#
ператур. Из рисунка 2 видно, что растяжение поли#
мера приводит к появлению в образце зоны необра#
тимо деформированного материала (участка шей#
ки), построенного из фибриллярных элементов диа#
метром 20—50 нм, которые ориентированы в на#
правлении действующей силы.

Рассмотрим основные особенности фибрилляр#
ной структуры полимера, полученной в процессе
холодной вытяжки. Структура такого рода представ#
ляет собой совокупность плотноупакованных фиб#
риллярных элементов диаметром от нескольких
единиц до десятков нанометров. Несмотря на плот#
ную упаковку, фибриллярные элементы имеют чет#
ко выраженные межфазные границы раздела, при#
сутствие которых было убедительно продемонстри#
ровано с помощью электронной микроскопии11,12

и рентгеноструктурного анализа13. Механические
свойства ориентированного полимера во многом
обусловлены существованием реальных физических
границ раздела между фибриллами. Существует
мнение, что основное сопротивление деформации
ориентированного полимера оказывают квазивяз#
кие силы трения на высокоразвитых поверхностях
сдвигающихся друг относительно друга фибрилл14.
В работе11 обобщен обширный экспериментальный
материал по изучению фибриллярной морфологии
большого числа волокон на основе природных
и синтетических полимеров и выявлено, что прак#
тически любые ориентированные полимерные сис#
темы имеют фибриллярную структуру. Диаметр от#
дельных фибрилл в такой структуре изменяется
от нескольких единиц до десятков нанометров.

Молекулярная ориентация аморфного полиме#
ра может быть достигнута двумя принципиально
разными способами: во#первых, путем однородно#
го растяжения полимера, находящегося в высоко#
эластическом состоянии, и последующего его
охлаждения, фиксирующего достигнутую ориента#
цию; и, во#вторых, путем растяжения полимера, на#
ходящегося в стеклообразном состоянии (так назы#
ваемая холодная, ориентационная вытяжка). В ходе
многочисленных исследований выявлено, что фиб#
риллизация полимеров в основном является след#
ствием ориентационной вытяжки15.

Способ ориентации имеет очень важное значе#
ние еще и потому, что полимеры, ориентированные
двумя описанными выше методами, различаются
не только морфологически, но и некоторыми дру#
гими свойствами. Следует отметить, что фибрилли#
зация полимеров представляет интерес не толь#
ко с научной точки зрения. Этот процесс уже давно на#
ходит практическое применение16. Так, хорошо из#
вестно, что высокоориентированные полимерные
пленки при определенном механическом воздей#
ствии распадаются по границам составляющих их
фибрилл на волокна (так называемые пленочные
волокна), из которых затем можно изготовить син#
тетический войлок или специальную пряжу для по#
лучения тканей. Данной обработке легко подверга#
ются полиолефины, производные целлюлозы, по#
лиамиды, полиэфиры и поливинилхлорид.

Вопрос о возникновении межфазных (межфиб#
риллярных) границ в исходном монолитном стек#
лообразном полимере тесно связан с двумя струк#
турными аспектами: 1) с эволюцией свободного
объема при деформировании полимера, 2) с моле#

500 мкм

Рис. 1. Электронная микрофотография образца поли#γ#бен#
зил#L#глютамата, полученного испарением из раствора22.

0.5 мкм

Рис. 2. Электронная микрофотография деформированной
тонкой пленки ПС9. Ось растяжения горизонтальна.
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кулярной подвижностью в стеклообразном поли#
мере и ее взаимосвязью с механическим напряже#
нием, прилагаемом к полимеру. Очевидно, что оба
эти фактора оказывают решающее влияние на воз#
никновение межфазных границ в деформируемом
полимере. Для возникновения фибриллярных агре#
гатов макромолекул требуется некое пространство,
в котором макромолекулы (или их фрагменты) мог#
ли бы перемещаться, изменять свои конформации
и образовывать ориентированные агрегаты макро#
молекул (фибриллы). Для зарождения фибрилл
в неориентированном стеклообразном полимере не#
обходима достаточно высокая молекулярная под#
вижность полимерных цепей, активируемая меха#
ническим напряжением, которая обеспечивает вза#
имодействие, необходимое для возникновения фиб#
риллярной структуры полимера. Рассмотрим по#
следовательно влияние обоих отмеченных выше
факторов на процесс образования фибрилл при де#
формации стеклообразных полимеров.

Объемные эффекты неупругой деформации
стеклообразных полимеров

Известно, что в процессе холодной вытяжки по#
лимера происходит не только взаимная ориентация
цепей макромолекул, но и формирование фибрил#
лярных структурных элементов, имеющих физичес#
кие границы раздела. В то же время существующие
представления о холодной вытяжке стеклообраз#
ных полимеров не включают описание этого про#
цесса17—22. При выяснении механизма фибрилли#
зации полимеров в процессе их неупругой деформа#
ции ключевую роль, по сути, имеет вопрос о воз#
никновении межфазных границ в первоначально
однородном монолитном полимере.

Очевидно, что для формирования межфазных
границ в таком полимере необходимо возникнове#
ние в процессе его деформации некоего дополни#
тельного объема, в котором могут реализоваться
указанные перестройки. В этой связи важное значе#
ние приобретает процесс эволюции объема при де#
формировании полимерных стекол. Исходный стек#
лообразный полимер представляет собой систему
хаотически перепутанных макромолекул, содержа#
щую определенную долю свободного объема, кото#
рая в свою очередь зависит от температуры и преды#
стории полимера23. Возникновение межфазных
(межфибриллярных) границ раздела при холодной
вытяжке стеклообразного полимера генетически
связано не только со взаимной ориентацией макро#
молекул, но также и с эволюцией свободного объе#
ма при деформации. Очевидно, что указанное воз#
никновение межфазных границ в первоначально
монолитном полимере невозможно без изменений
общего объема полимера, поскольку в этом случае
необходимо пространство для обеспечения струк#
турных перестроек. Об этом, в частности, свиде#
тельствуют экспериментальные данные по прямому
измерению объема полимеров при их деформации.

В отличие от каучукообразных полимеров, не изме#
няющих свой объем при деформировании24, в стек#
лообразных полимерах такие эффекты выражены
весьма отчетливо. На рисунке 3 кривая растяжения
стеклообразного полиэтилентерефталата (ПЭТФ)
сопоставлена с прямо измеренными изменениями
его объема25.

Следует отметить, что указанный эффект увели#
чения объема наблюдается не только в условиях од#
ноосного растяжения стеклообразного полимера,
но и в условиях одноосного сжатия. На рисунке 4
деформационно#прочностные зависимости и кри#
вые релаксации напряжения поливинилформаля
сопоставлены с соответствующими изменениями
объема полимера в условиях одноосного сжатия26.
Хорошо видно, что нагружение полимера в этих ус#
ловиях также сопровождается заметным изменени#
ем (увеличением) его объема. Более того, представ#
ленные на рисунке 4 данные демонстрируют еще
одну важную особенность такого рода объемных из#
менений: оказывается, что остановка одноосного
сжатия, которая сопровождается падением напря#
жения в образце, вызывает также и соответствующее
уменьшение общего объема полимера. Полученный
результат свидетельствует о высокой лабильности
структуры деформируемого полимера, особеннос#
тей которой мы коснемся ниже.

Хотя эффект изменения общего объема выражен
весьма отчетливо (см. рис. 3), важную информацию
относительно структурных изменений в полимере
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Рис. 3. Кривая растяжения ПЭТФ при комнатной температу#
ре (а) и соответствующее ей изменение объема полимера при
деформации (b)25 (σ — истинное напряжение, ∆l — истинная
деформация, ∆V — объемная деформация).
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в процессе его деформирования можно получить при
детальном изучении эволюции свободного объема.
Одним из наиболее эффективных методов исследо#
вания данного процесса является метод аннигиля#
ции позитронов (АП)27—36.

Принцип метода АП состоит в следующем. По#
зитрон, введенный в полимер, аннигилирует с ок#
ружающей средой. Перед этим он может существо#
вать как «свободный» позитрон (время жизни ~0.3—
0.5 нс) или в форме ортопозитрония (о#Ps) в свя#
занном состоянии. Обычно о#Ps захватывается
в микропустотах, которые являются некими эффек#
тивными дырками свободного объема, определяе#
мыми по спектрам АП. Время жизни о#Ps понижа#
ется до нескольких наносекунд, когда позитрон ан#
нигилирует с электроном из окружающих молекул.
Таким образом, время жизни о#Ps (τ3) в образце есть
фактор, определяемый размером пустот материала
на микроуровне (~5—10 Å), в то время как интен#
сивность аннигиляционного излучения обычно рас#
сматривается пропорциональной вероятности об#
разования о#Ps и, следовательно, плотности числа
дырок свободного объема. Параметр τ3 связан с ан#
нигиляцией о#Ps при захвате в дырках свободного
объема, чувствителен к изменению температуры
и механическому нагружению37. Установлено28,38,
что значение τ3 зависит от радиуса пустот, в которых
локализован о#Ps. Интенсивность процесса анни#
гиляции позитронов (I3) также зависит от измене#
ния температуры и нагружения. Обычно данный
параметр связывают с плотностью (числом) дырок

свободного объема, что позволяет проводить оцен#
ку изменения общего объема дырок (∆Vh), в кото#
рых локализован o�Ps, при различных воздействиях
на полимер.

Эффективность метода АП при изучении тепло#
вого расширения аморфного полимера демонстри#
рует рисунок 5.37 Следует отметить, что в течение
последних десятилетий проводились систематичес#
кие исследования процесса термического расшире#
ния полимерных стекол39—42, результаты которых
интерпретированы в рамках различных моделей.
Термическое расширение материалов является про#
стым структурным изменением, которому материал
может подвергаться без каких#либо внешних меха#
нических или химических воздействий. Для стек#
лообразных полимеров известно несколько темпе#
ратурнозависимых структурных переходов. Наи#
большее значение имеет область стеклования поли#
мера, в которой происходит резкое изменение как
степени свободы молекулярных цепей, так и их под#
вижности.

Из рисунка 5 видно, что при нагревании в темпе#
ратурном интервале от 25—170 °C радиус дырок сво#
бодного объема возрастает от 0.293 до 0.332 нм.
Излом кривой на рисунке 5, а соответствует темпе#
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Рис. 4. Зависимость изменений объема (∆V) (a)
и кривая растяжения (σ — напряжение) в условиях одноос#
ного сжатия (b) для поливинилформаля при комнатной тем#
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нагружение полимера, затем нагрузку убрали).
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ратуре стеклования полимера. Число дырок, харак#
теризуемых параметром I3, также возрастает при
повышении температуры до 110 °C, а потом выхо#
дит на насыщение. Похожий эффект наблюдали
и для других полимеров39,43—45. Рост числа дырок
при повышении температуры означает, что места
захвата имеют температурно#активируемую приро#
ду. Выход на плато, по#видимому, связан с достиже#
нием равновесной концентрации мест захвата в точ#
ке стеклования.

Таким образом, метод АП является весьма чув#
ствительным к эволюции свободного объема стек#
лообразного полимера, сопровождающей его тер#
мическое расширение при изменении температу#
ры. Кроме того, он применим и при механическом
воздействии в изотермических условиях. Так, в мно#
гочисленных экспериментах выявлено, что пласти#
ческая деформация стеклообразных полимеров со#
провождается значительным увеличением их сво#
бодного объема. Следует отметить, что увеличение
свободного объема начинается при достижении пре#
дела текучести и наблюдается не только в условиях
одноосного растяжения, но также и при одноосном
сжатии.

Величина свободного объема полимера опреде#
ляет его температуру стеклования (Тc), поскольку
для реализации сегментального кооперативного
молекулярного движения необходимо наличие
определенного пространства (свободного объема).
В связи с этим неудивительно, что внешнее гидро#
статическое давление сильнейшим образом влияет
на величину Тc (рис. 6, а)46. Чем выше приложенное
гидростатическое давление (всестороннее сжатие),
тем меньше свободный объем полимера и тем при
более высокой температуре и большем напряжении
будет достигнута доля свободного объема, позволя#
ющая осуществить крупномасштабное (сегменталь#
ное) молекулярное движение. Другими словами,
чем выше гидростатическое давление, приложен#
ное к полимеру, тем при большей температуре бу#
дет достигнута его Тc, что и наблюдается в экспери#
менте (см. рис. 6, а).

Таким образом, именно свободный объем опре#
деляет не только особенности молекулярной под#
вижности стеклообразных полимеров, мерой кото#
рых, в частности, является их Тс, но и связанные
с ней важнейшие макроскопические характеристи#
ки полимера, такие как, например, предел текучес#
ти и прочность. Неудивительно, что указанные ха#
рактеристики также значительно зависят от прило#
женного гидростатического давления (см. рис. 6, b).
Предел текучести полимера — это состояние, при
котором происходит (начинается) его ориентаци#
онное превращение. Ориентация полимера проис#
ходит путем перемещений крупных фрагментов це#
пей полимера (сегментов). Очевидно, что для таких
процессов также необходимо наличие достаточной
доли свободного объема, которая, в свою очередь,
зависит от приложенного гидростатического давле#
ния. Естественно, что и предел текучести (см. рис.

6, b, кривая 1), и разрывное напряжение (см. рис.6, b,
кривая 2) прямо пропорционально связаны с вели#
чиной гидростатического давления.

Большое число исследований посвящено изуче#
нию эволюции свободного объема в процессе неуп#
ругой деформации стеклообразных полимеров. Так,
в работе43 методом АП исследовано влияние дефор#
мации одноосного сжатия на параметры свободно#
го объема ПММА при комнатной температуре. Ти#
пичные результаты такого исследования представ#
лены на рисунке 7. Хорошо видно, что параметр τ3
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Рис. 6. Зависимость температуры стеклования46 (а) и макси#
мального напряжения сдвига (τ) ПММА при комнатной тем#
пературе18 (b) от гидростатического давления (p). Линия 1
соответствует изменению предела текучести, линия 2 — раз#
рывному напряжению.



6 ISSN 1026�3500 Известия Академии наук. Серия химическая, 2018, № 1

спектров АП, характеризующий размер дырок сво#
бодного объема, увеличивается с ростом деформа#
ции, несмотря на условия одноосного сжатия.

Из рисунка 7 следует, что в процессе пластичес#
кой деформации стеклообразного полимера проис#
ходит заметное увеличение размера дырок свобод#
ного объема, вероятно, за счет их слияния (коалес#
ценции). Очевидно, что процесс такого слияния
не может продолжаться слишком долго и при до#
стижении некой критической деформации в моно#
литном полимере должен начаться процесс фазово#
го разделения, приводящий к возникновению фи#
зических границ раздела и реальных микропустот
(кавитаций). Обычно возникновение кавитаций в де#
формируемом стеклообразном полимере начинает#
ся вблизи (в окрестностях) его предела текучести.

Действительно, данные малоуглового рентгенов#
ского рассеяния свидетельствуют о том, что даже
до предела текучести в деформируемом стеклооб#
разном полимере возникают некие новые поверх#
ности раздела, которые дают интенсивное рентге#
новское рассеяние47. Превращение дырок свобод#
ного объема в реальные микропустоты при ориента#
ционном вытягивании стеклообразных полимеров
отчетливо регистрируется визуально. В частности,
возникновению шейки в деформируемом стеклооб#
разном полимере обычно предшествует развитие
некоей зародышевой полосы сдвига (рис. 8, а)48.
В области перехода в шейку деформируемого стек#
лообразного полимера происходит развитие систе#
мы полос сдвига (см. рис. 8, b), которые имеют ярко
выраженные границы раздела, а также повышенное
содержание свободного объема49.

Итак, рост свободного объема при неупругом де#
формировании стеклообразных полимеров не толь#
ко сопровождается заметным увеличением их удель#
ного объема, но и приводит к появлению в них вы#
раженных границ раздела. Возникновение указан#
ных границ раздела отчетливо регистрируется в пе#
реходной области между недеформированным по#
лимером и развивающейся шейкой (рис. 9)51. Не#
смотря на то что образовавшаяся шейка (см. рис. 9)

имеет фибриллярную структуру, она не проявляет
заметного рассеяния рентгеновских лучей под ма#
лыми углами. Видимо, фибриллярные агрегаты мак#
ромолекул в ней настолько плотно и совершенно
упакованы, что шейка не содержит микропустот,
регистрируемых малоугловым рассеянием. Не де#
монстрирует заметного малоуглового рентгеновско#
го рассеяния и исходный недеформированный
ПЭТФ (см. рис. 9). И только в переходной области
регистрируется достаточно интенсивное рассеяние,
что свидетельствует о диспергировании полимера в
этой области с образованием микропустот размером
5—10 нм и выраженных межфазных поверхностей.

Таким образом, можно сделать важное предпо#
ложение о том, что в процессе холодной вытяжки
переход полимера из неориентированного в ориен#
тированное состояние сопровождается разрыхлени#
ем полимера и образованием структуры, имеющей
ярко выраженные границы раздела и реальные мик#
ропустоты. Очевидным кажется и тот факт, что эле#
менты структуры полимера, на которых происходит
интенсивное малоугловое рассеяние, являются по#
верхностями фибриллярных агрегатов ориентиро#
ванных макромолекул, возникающих при холодной
вытяжке полимеров.
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Рис. 7. Зависимость времени жизни (τ3) о#Ps от деформации
(∆l) одноосного сжатия ПММА при ~20 °C.
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Рис. 8. (а) Внешний вид образца ПК, растянутого до предела
текучести48 (×5); (b) микрофотография участка образца
ПЭТФ, деформированного с образованием шейки50 (×50).
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Следует отметить, что при растяжении кристал#
лических полимеров, механизм которого разрабо#
тан значительно детальнее (см., например, рабо#
ту52), чем для стеклообразных полимеров, возник#
новение фибриллярной структуры также включает
в себя разрыхление полимера при его переходе
из ламеллярной в фибриллярную структуру. На ри#
сунке 10 представлены две модели53,54, характеризу#
ющие указанное превращение. Согласно этим мо#
делям в переходных областях полимера, локализо#
ванных между его ориентированной и неориенти#
рованной частями, образуются микропустоты. По#
видимому, существует некая геометрическая необ#
ходимость разрыхления полимера в его переходном
слое, предшествующем образованию фибрилляр#
ной структуры. Рассмотренные выше данные свиде#
тельствуют о важной роли объемных эффектов в не#
упругой деформации стеклообразных полимеров.

В заключение данного раздела следует отметить,
что при деформировании стеклообразный полимер
демонстрирует, по крайней мере, три морфологи#
ческие формы: развитие шейки, крейзов и полос

сдвига. В этом легко убедиться при проведении пря#
мых микроскопических экспериментов. На рисун#
ке 11 представлена световая микрофотография об#
разца, выдержанного под нагрузкой на участке так
называемой области упругого растяжения (~0.7
от предела текучести). Хорошо видно, что в процес#
се такого выдерживания полимера под нагрузкой
в образце возникают и развиваются отчетливо реги#
стрируемые структурные неоднородности. Во#пер#
вых, образуются структурные неоднородности
в виде прямолинейных полос, ориентированных
перпендикулярно оси приложенного напряжения
(так называемые сухие крейзы), и, во#вторых, отчет#
ливо выявляется сетка прямолинейных полос не#
однородностей, ориентированных под углом ~45°
к оси приложенного напряжения (полосы сдвига)
(см. рис. 11, а). Следует отметить, что после перехо#
да полимера в шейку указанные неоднородности
включаются в ее структуру. На микрофотографии
поверхности шейки образца ПЭТФ (рис. 11, b), по#
лученной методом сканирующей электронной мик#
роскопии, хорошо видны полосы сдвига и крейзы,
возникшие в неориентированной части полимера
до его перехода в шейку (ср. рис. 11, а). В дальней#
шем мы подробнее остановимся на структуре крей#
зов и полос сдвига, а пока лишь отметим, что все
три указанные выше морфологические формы спо#
собны сосуществовать в структуре стеклообразного
полимера при его пластической неупругой дефор#
мации.

Влияние механического напряжения
на молекулярную подвижность
в стеклообразных полимерах

Выше была отмечена важная роль объемных эф#
фектов при пластической деформации стеклообраз#
ного полимера. Однако очевидно, что такого рода

Промежуточный
слой

Исходный
размер

Шейка

Рис. 9. Фотография образца аморфного стеклообразного
ПЭТФ, деформированного с образованием шейки51. Внизу
слева приведена малоугловая рентгенограмма переходного
слоя между шейкой и недеформированной частью образца.

Микропустоты
1

2

Кристаллические ламели

Рис. 10. Схема образования фибриллярной структуры при растяжении кристаллического полимера согласно моделям, приве#
денным в работе53 (1) и работе54 (2).
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неупругая деформация сопровождается ориентаци#
ей макромолекул, которая в свою очередь несом#
ненно связана с реализацией объемных эффектов.
Исследование механических свойств аморфных
стеклообразных полимеров, подвергнутых механи#
ческому воздействию, позволяет выявить важные
особенности молекулярной подвижности как след#
ствия механического воздействия на полимер. Рас#
смотрим некоторые особенности механического от#
клика стеклообразного полимера при его неупругой
пластической деформации.

В ряде исследований, посвященных изучению
динамических механических свойств полимера пос#
ле его предварительного механического нагружения,
была выявлена структурная неоднородность дефор#
мированного полимерного стекла55—59. Так, на при#
мере стеклообразного поликарбоната (ПК) иссле#
довали неупругую деформацию полимера в услови#
ях одноосного растяжения при одновременной реги#
страции соответствующих механических потерь, ко#
торые характеризуют процессы внутреннего трения.

На рисунке 12 сопоставлена деформационно#
прочностная кривая ПК с соответствующей кривой
механических потерь, измеряемых параллельно
с механическим откликом полимера в условиях рас#
тяжения с постоянной скоростью60,61. Хорошо вид#
но, что на начальном этапе (до момента приложе#
ния механического напряжения), как и следовало
ожидать, для полимерного стекла потери невелики.
После приложения нагрузки при деформациях за#
долго до предела текучести полимера (начиная
с ~2% удлинения) в полимере возникает новая
«фаза», имеющая большую податливость и, соот#
ветственно, более высокие механические потери.
Содержание этой фазы непрерывно увеличивается,
что находит свое отражение в соответствующем рос#
те внутреннего трения. Указанный процесс доста#
точно резко прекращается после достижения пре#
дела текучести. Дальнейшая деформация полимера
(на участке, где происходит развитие шейки) не со#
провождается ростом механических потерь, однако

не происходит и их заметного снижения. Если
на этом участке кривой растяжения остановить де#
формирование полимера, то параллельно с релакса#
цией напряжения наблюдается достаточно резкий
спад механических потерь. Этот результат однознач#
но свидетельствует о релаксации (залечивании) но#
вой «фазы», возникшей при деформировании по#
лимера.

Возобновление процесса деформирования вновь
приводит к резкому увеличению уровня механичес#
ких потерь, что свидетельствует о своеобразной реа#
нимации ранее отрелаксировавших областей с по#
вышенным уровнем механических потерь или о воз#
никновении новых областей, причем их содержа#
ние полностью соответствует уровню, достигнутому
при первом цикле нагружения по достижении по#
лимером предела текучести. Эта «фаза» возникает
еще на так называемом гуковском участке кривой
растяжения, и ее содержание непрерывно возраста#
ет вплоть до достижения полимером предела теку#
чести. Как только достигается предел текучести, т.е.
когда напряжение в полимере перестает расти, вы#

100 мкм 200 мкм

a b

Рис. 11. Световая микрофотография образца ПЭТФ, деформированного при комнатной температуре в условиях действия
растягивающей постоянной нагрузки ~0.7 от предела текучести в течение 2 ч50 (а) и электронная микрофотография участка
переходной области между шейкой и недеформированной частью образца ПЭТФ25 (b). В обоих случаях ось растяжения
вертикальна.
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Рис. 12. Кривая растяжения (1) и соответствующие механи#
ческие потери (2) в ПК при ~20 °C. После достижения удли#
нения, соответствующего точке А на кривой растяжения,
напряжение было снижено до нуля, и образец находился
в этом состоянии в течение 1 ч. После отдыха растяжение
было продолжено60.
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ходит на насыщение и содержание возникающей
новой «фазы». Следовательно, деформированное
стекло имеет иную структуру, чем исходное. Можно
полагать, что исходная структура полимерных сте#
кол не является ответственной за физико#химичес#
кие и физико#механические аномалии, которые де#
монстрирует деформированное полимерное стекло
в условиях знакопеременных нагрузок (см. рис. 12).

Рассмотрим это явление подробнее на примере
данных работы62, в которой аморфный ПК дефор#
мировали в условиях одноосного сжатия при ~2 °C
до разных степеней деформации, после чего образ#
цы охлаждали жидким азотом, а затем исследовали
температурную зависимость их динамических ме#
ханических характеристик. На рисунке 13 представ#
лено изменение тангенса угла сдвига фаз при часто#
те нагружения 1 Гц и скорости нагрева 1 К•мин–1

для образцов, деформированных в плоскости на 0,
6, 10, 20, 30 и 40%.

Для недеформированного ПК процессы β# и α#ре#
лаксации разнесены более чем на 250 K, α#пик при
данной частоте соответствует 420 К, в то время как
β#пик расположен при 170 К и сильно растянут
вдоль температурной оси, поскольку связан с широ#
ким распределением времен релаксации63,64. Хоро#
шо видно, что в случае деформированных образцов
ПК в промежутке между α# и β#переходами появля#
ется очень широкий релаксационный переход, про#
стирающийся от 280 К вплоть до Тс. Этот промежу#
точный пик, предшествующий главному α#перехо#
ду, полностью устраняется при отжиге полимера
выше Тс, и его положение не зависит от величины
деформации. Как следует из рисунка 13, указанный
переход реализуется в форме широкого релаксаци#
онного пика, который затем преобразуется в плато,
простирающееся до главного α#перехода. Высота
этого плато увеличивается с ростом деформации
и достигает насыщения при деформациях более
30%. Авторы предполагают, что в деформирован#
ном стеклообразном полимере имеются некие
«зоны», в которых по сравнению с блочным исход#
ным полимером значительно повышена молекуляр#
ная подвижность. Возникновение в стеклообразном
полимере «зон», имеющих повышенную податли#
вость, придает полимеру в целом весьма необычные
механические свойства. Приведенные выше (см.

рис. 12 и 13) экспериментальные результаты одно#
значно свидетельствуют о том, что при неупругой
деформации в полимерном стекле возникает вторая
«фаза» со своими собственными свойствами. Отме#
тим, что появление релаксационного пика, кото#
рый предшествует главному α#переходу и вызван де#
формацией стеклообразного полимера, наблюдали
и ранее65,66.

В ряде работ67—71 проводили прямые измерения
молекулярной подвижности стеклообразного поли#
мера (слабосшитый полиметилметакрилат, ПММА)
путем изучения интенсивности вращательного мо#
лекулярного движения низкомолекулярных зондов
непосредственно в полимерной матрице (оptical
photobleaching) при температурах ниже Tc полимера.
Этот метод позволяет следить in situ за молекуляр#
ными перестройками в полимере при различных
видах воздействия (механическое нагружение, ре#
лаксация, старение и пр.). Эксперименты показа#
ли, что пластическая деформация резко увеличива#
ет интенсивность молекулярного движения поли#
мера (увеличение интенсивности сегментальной
подвижности возрастает в 100 и более раз). Для экс#
периментов использовали образцы с разной преды#
сторией (разной степенью старения после терми#
ческого омоложения). Установлено, что в области
малых деформаций (в окрестностях предела текуче#
сти) влияние старения и механического нагруже#
ния проявляются как два независимых процесса.
После снятия напряжения полимер быстро релак#
сирует до первоначального состояния. Особенно
интенсивно указанные процессы протекают при де#
формациях, соответствующих пределу текучести
полимера. Следует отметить, что наибольшая ин#
тенсивность молекулярного движения наблюдается
в переходной области между шейкой и неориенти#
рованной частью деформируемого полимера.

В заключение данного раздела необходимо крат#
ко коснуться немногочисленных работ, посвящен#
ных исследованию влияния механического нагру#
жения на молекулярную подвижность в стеклооб#
разных полимерах методом диэлектрической спек#
троскопии. В работе72 этим методом было выявле#
но, что в стеклообразном поливинилхлориде (ПВХ)
α# и β#релаксационные переходы разнесены по тем#
пературной шкале. При механической деформации
интенсивность этих переходов увеличивается и их
положение по температурной шкале сближается.
В работе73 также показано, что механическое де#
формирование ПММА не влияет на положение
и интенсивность β#перехода, в то время как механи#
ческие α#потери сильно увеличиваются.

Таким образом, механическое нагружение гене#
рирует в стеклообразном полимере некую «фазу»,
в которой пик, предшествующий главному α#пере#
ходу (Тс), не только на многие десятки градусов
сдвинут в область низких температур, но и сильно
растянут («размазан») по температурной шкале.

Подводя итоги, следует отметить, что неупругая
деформация стеклообразных полимеров сопровож#
дается особым видом их структурообразования, ко#
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Рис. 13. Температурная зависимость тангенса угла сдвига фаз
образцов ПК, деформированных при комнатной температуре
в условиях одноосного сжатия на 0 (1), 6 (2), 10 (3), 20 (4), 30
(5) и 40% (6) 62.
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торый обусловлен молекулярной подвижностью
стеклообразного полимера под действием внешне#
го механического напряжения и эволюцией свобод#
ного объема в деформируемом полимере. Результа#
том этих структурных перестроек, по#видимому, яв#
ляется фибриллярная структура стеклообразных
полимеров, подвергнутых холодной вытяжке. Од#
нако существующие модели процессов неупругой
пластической деформации стеклообразных поли#
меров не учитывают указанные структурные особен#
ности деформации стеклообразного полимера.

Свободный объем и физическое (тепловое)
«старение» полимерных стекол

Существует еще одно фундаментальное свойство
стеклообразных полимеров, которое тесно связано
с релаксацией свободного объема, а следовательно,
и с крупномасштабной молекулярной подвижнос#
тью в температурных пределах стеклообразного со#
стояния. Речь идет о так называемых процессах фи#
зического (теплового) «старения» стеклообразных
полимеров. Казалось бы, в пределах стеклообразно#
го состояния крупномасштабная молекулярная под#
вижность подавлена, однако процессы физического
«старения» хорошо и давно известны.

Рассмотрим зависимость удельного объема аморф#
ного полимера от температуры (рис. 14). Пониже#
ние температуры полимера, находящегося в каучу#
кообразном состоянии, сопровождается уменьше#
нием удельного объема, поскольку уменьшение тем#
пературы приводит к уменьшению объема любых
твердых тел. Особенностью полимеров является то
обстоятельство, что, как было отмечено выше, их
молекулярная подвижность существенно отличает#
ся от соответствующего показателя низкомолеку#
лярных твердых тел. Поскольку полимерные моле#
кулы (макромолекулы) представляют собой длин#
ные цепочки, уменьшение объема полимера будет
происходить не просто за счет сближения отдель#
ных молекул, но и путем изменения формы (кон#
формации) этих цепочек. Другими словами, в силу
гибкости макромолекул изменение объема полиме#
ра обусловлено движением и взаимным смещением
достаточно протяженных участков макромолекул —
сегментов. Напомним, что для реализации такого
рода сегментального движения требуется опреде#
ленное пространство.

При относительно высоких температурах (в об#
ласти каучукоподобного состояния) полимерные
макромолекулы, а точнее, их конформации, нахо#
дятся в равновесном состоянии, поскольку доля
свободного объема и связанная с ним скорость мо#
лекулярных перегруппировок в пределах данного
объема достаточно высока. По мере снижения тем#
пературы скорость молекулярных перегруппировок,
естественно, уменьшается, но остается достаточно
высокой, чтобы полимер находился в состоянии,
близком к термодинамическому равновесию. Такая
ситуация продолжается до тех пор, пока полимер

не достигнет Тс. Для каждого полимера Тс имеет
свое характерное значение, однако по достижении
данной температуры полимер переходит из каучу#
коподобного состояния в стеклообразное (при по#
нижении температуры) и, наоборот, из стеклооб#
разного в каучукоподобное (при увеличении темпе#
ратуры).

При достижении Тс вязкость системы резко воз#
растает, в связи с чем скорость молекулярных пере#
группировок резко уменьшается, и дальнейшее по#
нижение температуры не дает возможности поли#
меру обеспечить равновесные конформации макро#
молекул. Полимер просто «не успевает» достичь
равновесного состояния. На рисунке 14 показано,
что такого рода поведение сопровождается резким
изменением наклона температурной зависимости
удельного объема. Пунктиром отмечена траектория
снижения удельного объема полимера при пониже#
нии температуры в том случае, если бы полимер
«успевал» обеспечить макромолекулам их равновес#
ные конформации. На основе данных, представлен#
ных на рисунке 14, можно сделать два важных выво#
да: во#первых, зависимость удельного объема от тем#
пературы позволяет установить (измерить) Тс лю#
бого аморфного полимера и, во#вторых, пройдя че#
рез Тс, полимер оказывается в термодинамически
неравновесном состоянии. Это очень важное обсто#
ятельство, поскольку любая термодинамическая
система, находящаяся в неравновесном состоянии,
«стремится» любым способом достичь или хотя бы
приблизиться к своему равновесию. В то же время,
как было отмечено выше, при температуре ниже Тс
сегментальное молекулярное движение, ответствен#
ное за динамику полимера, запрещено17.

Оказывается, что и при температурах существен#
но более низких, чем Тс аморфного полимера, в нем
могут происходить молекулярные перестройки,
приводящие к заметному изменению всего комп#
лекса его свойств. Прямым доказательством такого
рода перестроек является, в частности, увеличение
плотности, которое самопроизвольно происходит

Vуд

Неравновесное
стекло

Равновесное
стекло

Каучук

Tc

T

Рис. 14. Схематическое изображение температурной зависи#
мости удельного объема (Vуд) аморфного полимера.
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во времени в процессе «старения» свежесформован#
ного, закаленного (резко охлажденного ниже Тс)
аморфного полимера. Пример такого увеличения
плотности представлен на рисунке 15,74 из которого
видно, что в процессе изотермического «старения»
полимер заметно уменьшает свой объем, о чем од#
нозначно свидетельствуют прецизионные данные
прямого измерения линейных размеров полимер#
ного образца. Скорость данного процесса (уплотне#
ния) зависит от температуры старения: чем ближе
температура отжига к Тс, тем выше скорость этого
процесса. Еще раз подчеркнем, что изменения объе#
ма полимера в процессе его «старения» являются,
по сути, изменениями его свободного объема. По#
лученный результат однозначно свидетельствует
о том, что в процессах старения полимерных стекол
участвуют термически активируемые молекулярные
перестройки, а сами эти процессы могут происхо#
дить при температурах ниже Тс полимера, т.е. в тем#
пературных пределах его стеклообразного состоя#
ния. Другими словами, в температурной области
стеклообразного состояния молекулярные пере#
группировки не запрещены, но сильно замедлены.

Следует отметить, что процесс «старения» мож#
но запустить без нагревания полимера выше Тс,
а в температурных пределах его стеклообразного со#
стояния путем механического воздействия на поли#
мер, например одноосного сжатия или прокатки
полимерной пленки. Оказывается, что если пленку
«состаренного» стеклообразного полимера подверг#
нуть указанным обработкам, то его свойства корен#
ным образом изменятся. Проиллюстрируем это яв#
ление на примере такого хорошо изученного поли#
мера, как ПС (рис. 16)75. Из рисунка 16 следует, что
предварительное механическое воздействие (в дан#
ном случае прокатка) приводит к эффекту, анало#
гичному эффекту «омоложения» «состаренного» по#
лимера путем его нагревания выше температуры
стеклования с последующим резким охлаждением

(закалкой). Действительно, механически «омоло#
женный» полимер практически не имеет предела
текучести и последующего спада напряжения. Хо#
рошо известно, что ПС в условиях одноосного рас#
тяжения при комнатной температуре является хруп#
ким материалом и его разрушение происходит при
деформациях порядка 1—2% (на так называемом гу#
ковском участке кривой растяжения). Вместе с тем
после механического воздействия ПС демонстри#
рует пластичное поведение и его разрывное удлине#
ние при ~2 °C достигает 30%.

Отжиг выше Тс для деформированного полиме#
ра, так же как и для полимера, «омоложенного» на#
греванием выше Тс с последующей закалкой (рез#
ким охлаждением ниже Тс), приводит к полному
восстановлению всех свойств исходного полимера
и устраняет эффект механического «омоложения».
Более того, механически «омоложенный» полимер
самопроизвольно восстанавливает во времени свои
исходные механические свойства без какого#либо
отжига.

Таким образом, существуют два вида «омоложе#
ния» полимера, способных запускать механизм его
«старения»: во#первых, это нагревание полимера
выше его Тс с последующим резким охлаждением
ниже этой температуры (закалка) и, во#вторых, ме#
ханическая деформация полимера в температурном
интервале ниже его Тс. На рисунке 17 приведена
зависимость предела текучести полимера от време#
ни «старения» после его «омоложения» путем на#
гревания выше Тс, а также путем механического воз#
действия при температуре ниже его Тс. Хорошо вид#
но, что в обоих случаях наблюдаются похожие про#
цессы: предел текучести самопроизвольно растет во
времени.

Возникает вопрос: лежат ли в основе этих двух
видов «старения» одни и те же молекулярные про#
цессы или изменения в свойствах, происходящие
во времени, обусловлены различными структурны#
ми перестройками? Поскольку внешние проявле#
ния эффектов «старения», инициированного раз#
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Рис. 15. Относительное изменение линейных размеров (∆L/
L0) образцов ПЭТФ от времени «старения» (t) при постоянной
температуре. Образцы ПЭТФ из расплава закаливали погруже#
нием в ледяную воду, после чего образцы нагревали со скоро#
стью 10 К•мин–1 до температуры, указанной возле кривых
(ниже Тс ПЭТФ ~350 К), при которой их подвергали изотер#
мическому отжигу74.
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Рис. 16. Влияние прокатки на кривую растяжения ПС при
комнатной температуре. Стрелками отмечены разрывные
удлинения75.
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личными причинами, имеют определенное сход#
ство (см. рис. 17), этот вопрос был предметом мно#
гочисленных исследований и дискуссий78. Ответ
на него дает изучение методом АП эволюции сво#
бодного объема при различных видах физического
«старения». Оказывается79, что в противополож#
ность термически «омоложенным» образцам в этом
случае понижение свободного объема в процессе
«старения» полностью определяется снижением
значения τ3, в то время как заметных изменений
величины I3 не происходит. Важно отметить, что
постоянная величина I3 в процессе «старения» пол#
ностью подтверждает идею о возникновении новой
фазы в пластически деформированном стеклообраз#
ном полимере, высказанную выше на основании ре#
зультатов механических испытаний60.

Из представленных результатов следует, что
свойства механически «омоложенных» образцов
и механизм их последующей релаксации принци#
пиально отличаются от таковых для термически
«омоложенных» образцов. Следовательно, анализ
данных, полученных методом АП79, подтверждает
сформулированную в работе76 идею о том, что про#
цесс «старения» пластически деформированных по#
лимеров связан со структурным переходом при де#
формировании полимера, который был назван
«аморфный#аморфный переход» (amorphous�
amorphous transition). Описанная выше фибрилли#

зация, конечно, не является фазовым переходом,
поскольку при этом полимер остается в аморфном
состоянии. Однако возникновение внутренних гра#
ниц раздела при деформировании стеклообразных
полимеров, которые характерны для фибриллярных
агрегатов макромолекул, позволяет сделать предпо#
ложение о наличии структурного перехода типа
«аморфный—аморфный», характерного для фибрил#
лообразования при неупругой деформации. В то же
время популярная идея о механическом «омоложе#
нии», высказанная ранее в работе78, оказывается
несостоятельной. Влияние пластической деформа#
ции было ошибочно интерпретировано как «омо#
ложение» вследствие эффекта последующего «ста#
рения», похожего на то, что имеет место после тер#
мического омоложения. Однако главное отличие
деформационного «старения» относится
к уменьшению размеров дырок свободного объе#
ма79, а не их доли, как это имеет место при «старе#
нии» после термического омоложения. Другими
словами, хотя макроскопическое снижение объема
в обоих случаях аналогично, микроскопические ме#
ханизмы этого явления принципиально различны.

Следует отметить еще одну структурную особен#
ность, которая принципиально отличает полимеры
после «омоложения» путем отжига выше Тс с после#
дующей закалкой от обрацов, омоложенных путем
механического воздействия. В первом случае про#
цесс «омоложения» протекает однородно (аффин#
но) во всем объеме полимера, в то время как
во втором случае деформация осуществляется не#
однородно по объему полимера (шейка, сдвиги или
крейзы). Последующее «старение» таких образцов
также принципиально различно. Изменение
свойств полимера после закалки происходит без за#
метных на микроскопическом уровне изменений.
Старение механически «омоложенных» полимеров
происходит путем полного «залечивания» внесен#
ных деформацией микронеоднородностей.

Проиллюстрируем это свойство на примере тер#
мостимулируемого «залечивания» полос сдвига
в аморфном ПЭТФ. В работе80 проведено исследо#
вание влияния температуры отжига на состояние
полос сдвига в полимере при деформировании в ус#
ловиях, близких к одноосному сжатию. В пленку
аморфного ПЭТФ при комнатной температуре вдав#
ливали сферический индентор и картину деформа#
ции исследовали с помощью светового микроскопа.
На рисунке 18, а представлена микрофотография
деформированного полимера после отжига при
40 °C, т.е. значительно ниже его Тс. Хорошо видно,
что в этих условиях деформирование полимера со#
провождается возникновением и развитием в об#
разце системы сдвигов. При увеличении температу#
ры отжига до 70 °C (см. рис. 18, b) полосы сдвига
оказываются размытыми и менее выраженными.
Наконец, при температуре, близкой к Тс (75 °C),
происходит полное «залечивание» полос сдвига,
в результате чего их невозможно зарегистрировать
с помощью светового микроскопа (см. рис. 18, с).
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Рис. 17. Зависимость эволюции предела текучести (σò) во вре#
мени для эпоксидной смолы, подвергнутой тепловой обработ#
ке при температуре выше Тс (а)76 и для ПС (1) и поликарбона#
та (ПК) (2) после предварительной прокатки (b) 77.
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Как видно, низкотемпературный отжиг (физи#
ческое «старение») полимера, содержащего полосы
сдвига, приводит к полному «залечиванию» меж#
фазных поверхностей раздела, и этот процесс про#
исходит в основном в температурном интервале
ниже его Тс. Низкотемпературная (ниже Тс блочно#
го полимера) релаксация характерна в том числе
и для крейзов50. Кажется несколько необычным, что
в ПЭТФ «залечивание» полос сдвига происходит
в температурном интервале ниже его Тс, в котором,
как полагают50, крупномасштабное молекулярное
движение аморфного полимера «заморожено». Од#
нако далее будет показано, что для стеклообразного
полимера в высокодисперсном состоянии Тс оказы#
вается резко пониженной, что и обеспечивает на#
блюдаемые структурные перестройки (см. рис. 18).

Таким образом, рассмотренные выше литератур#
ные данные дают основание полагать, что при неуп#
ругом деформировании стеклообразных полимеров
происходят глубокие структурные перестройки.
Главной особенностью таких перестроек является
объемная неоднородность этих деформаций, кото#
рая сопровождается возникновением в полимере
дискретных зон с особыми свойствами и выражен#
ными границами раздела. Установлено, что указан#
ные неоднородности обусловлены описанной выше
фибриллярной структурой, самопроизвольно воз#
никающей при деформировании стеклообразных
полимеров.

Роль поверхностной энергии

Следует отметить, что диаметр фибриллярных
агрегатов макромолекул, самопроизвольно возни#
кающих в стеклообразных полимерах, составляет от
нескольких единиц до десятков нанометров. Это
означает, что полимер, диспергированный до тако#
го уровня, обладает весьма высоким уровнем меж#
фазной поверхности (от десятков до сотен квадрат#
ных метров на 1 грамм). Указанное обстоятельство
значительно отражается на характере структурных
перестроек в деформируемом полимере. Действи#
тельно, образование макроскопической шейки про#
исходит путем непрерывного перехода полимера
через стадию диспергированного состояния с обра#

зованием физических границ раздела между фиб#
риллярными элементами структуры, имеющими
коллоидные размеры. В то же время плотность ори#
ентированных стеклообразных полимеров, как пра#
вило, выше плотности исходного полимера, но тем
не менее, как было показано выше, такой материал
обладает ярко выраженными межфибриллярными
границами раздела.

Это означает, что процесс холодной вытяжки
стеклообразного полимера реализуется в две стадии
(рис. 19). При приложении механического напря#
жения в полимере на участке#концентраторе напря#
жения резко возрастает локальная доля свободного
объема, в результате чего в данном месте возникает
зародыш локализованной неупругой деформации,
имеющий фибриллярную морфологию (рис. 19, об#
разец 1). Дальнейшая судьба этого зародыша зави#
сит от уровня его межфазной поверхностной энер#
гии. Если она достаточно высока (например, при
растяжении полимера на воздухе), система гибких
полимерных фибрилл, имеющая высокий уровень
межфазной поверхности, слипается (коагулирует)
в монолитную шейку (см. рис. 19, образец 2). Если
же каким#либо образом удается понизить уровень
межфазной энергии полимера (например, при де#
формировании в адсорбционно#активной среде
(ААС)), то коагуляция фибрилл будет в значитель#
ной степени предотвращена и полимер сохранит
высокий уровень межфазной поверхности (см. рис. 19,
образец 3). Такая структурная перестройка стекло#
образного полимера под действием растягивающе#
го напряжения получила название крейзинга. По#
лимер, подвергнутый процедуре крейзинга, приоб#
ретает целый комплекс свойств, совершенно не ха#
рактерных для стеклообразного состояния аморф#
ных полимеров82.

На рисунке 20 представлена микрофотография
структуры полимера после деформирования в ААС,
которая существенно понижает его межфазную
энергию. Отчетливо видно, что в этом случае вместо
монолитной шейки (см. рис. 20) полимер диспер#
гируется на систему фибриллярных агрегатов ори#
ентированных макромолекул, в результате чего он
приобретает выраженную пористость и высокий
уровень межфазной поверхности.

a b c

Рис. 18. Световые микрофотографии образца ПЭТФ, в котором реализованы полосы сдвига и который был далее подвергнут
отжигу при 40 (а), 70 (b) и 75 °С (c)81.
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Фибриллизация полимеров в процессе крейзинга

Выше мы уже отмечали, что существующие в на#
стоящее время модели пластической деформации
стеклообразных полимеров не рассматривают явле#
ние их фибриллизации. Однако в случае крейзинга
процесс фибриллизации описан достаточно под#
робно. Рассмотрим некоторые из описанных под#
ходов. Итак, деформация стеклообразного аморф#
ного полимера по механизму крейзинга является,
по сути, конкуренцией двух процессов: механичес#
кого напряжения, которое «стремится» расширить
(придать дополнительный свободный объем) поли#
меру, с одной стороны, и действия сил поверхност#
ного натяжения, которые стремятся сократить по#
верхность деформируемого полимера, т.е. умень#
шить его объем — с другой. Действительно, много#
численные исследования структуры крейзованных
полимеров82,84,85 свидетельствуют о том, что в ре#
зультате крейзинга неупорядоченный аморфный по#
лимер самопроизвольно организуется в удивительно
упорядоченную, регулярную структуру (рис. 21)86.

Хорошо видно (см. рис. 21), что ориентацион#
ное превращение полимера при деформировании
по механизму крейзинга осуществляется внутри
фибриллярных агрегатов, соединяющих фрагменты

исходного аморфного неориентированного полиме#
ра. При рассмотрении явления крейзинга как неко#
ей разновидности потери устойчивости полимер#
ной системы под действием внешнего воздействия
удается непротиворечиво объяснить возникновение
и развитие уникальной структуры крейзов. Соглас#
но современным представлениям в основе рассмат#
риваемого морфологического превращения лежит
механизм, который впервые был предложен для
объяснения явлений, происходящих при смешении
двух несовместимых жидкостей с существенно раз#
личающимися плотностями87. Этот механизм, по#
лучивший название тэйлоровской нестабильности
мениска, состоит в следующем. Когда под действи#
ем внешней силы две несовместимые жидкости дви#
жутся в узком канале, по достижении критического
напряжения межфазная граница между ними ста#
новится нестабильной. Эта нестабильность прояв#
ляется в том, что менее вязкая жидкость начинает
проникать в более вязкую и диспергироваться в ней
в виде достаточно регулярной системы «тонких паль#
цев». Аналогичная картина наблюдается, например,
при увеличении зазора между двумя стеклянными
пластинами в том случае, когда этот зазор заполнен
слоем смачивающей жидкости (рис. 22). В данном
случае жидкость под действием поверхностных сил
также распадается на регулярно расположенные
«пальцы». Именно этот механизм и лежит в основе
явления крейзинга19. При деформации полимера
внешнее напряжение и противостоящее ему гидро#
статическое давление, обусловленное действием
поверхностных сил, создают критические условия,
при которых полимер начинает самодиспергиро#
ваться на систему фибриллярных агрегатов.

Для описания и анализа крейзинга полимеров
обычно используют основное соотношение, про#
шедшее многократную экспериментальную провер#
ку88 и основанное на теории нестабильности менис#
ка. Оно связывает внешнее напряжение σ, размер

1

2

3

Рис. 19. Схематическое изображение процесса фибриллиза#
ции стеклообразного полимера (1) при его деформировании
на воздухе (2) и в адсорбционно#активной среде (3)9.

Рис. 20. Электронная микрофотография скола пленки ПЭТФ
после проведения крейзинга в ААС. Ось растяжения гори#
зонтальна83.

Рис. 21. Схематическое изображение структуры крейза86. Ось
вытяжки вертикальна.
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возникающей фибриллы d с величиной удельной
поверхностной энергии полимера Г

σd = 8 Г(Vf)
1/2,

где Vf — объемная доля фибрилл в крейзе.

Условие, что σd = сonst, является универсальным
соотношением, которое выполняется как для «сухо#
го» крейзинга89, так и для крейзинга в ААС90—92.

Следует отметить, что необходимым условием
реализации нестабильности мениска, ответствен#
ным за возникновение высокодисперсной фибрил#
лярной структуры крейзов, является наличие тон#
кого каучукоподобного слоя на границе крейза
(рис. 23). Именно в этом слое происходит возник#
новение и формирование уникальной структуры
крейза. Во времена создания теории образования
крейзов свойства полимеров в тонких слоях, приле#
гающих к поверхности раздела, еще не были изуче#
ны в достаточной степени. По этой причине было
сделано предположение о существовании такого
«расстеклованного» слоя на границе между расту#
щим крейзом и блочным полимером (слой толщи#
ной h, см. рис. 23). Предполагалось, что появление
тонкого (несколько нанометров) размягченного
слоя связано с действием расширяющего механи#
ческого напряжения, приводящего к локальному
увеличению свободного объема. Согласно литера#
турным данным93 такого рода силовое размягчение
может быть столь велико, что приводит к расстекло#
выванию тонкого слоя полимера в переходной об#
ласти и его переходу в высокоэластическое состоя#
ние. Согласно развитым в работе88 представлениям
именно переход полимера в размягченное, каучуко#
подобное состояние в узком слое, примыкающем
к стенке крейза, обеспечивает саму возможность по#
тери его механической устойчивости и, как след#
ствие, образование высокодисперсной регулярной
фибриллярной структуры. Далее мы подробнее ос#

тановимся на структуре и свойствах аморфных по#
лимеров в тонких пленках и поверхностных слоях.
Здесь же лишь отметим, что гипотеза о размягчении
тонкого поверхностного слоя, высказанная в рабо#
тах, посвященных механизму крейзинга88, получи#
ла блестящее подтверждение в работах, выполнен#
ных, по крайней мере, на 10 лет позже.

Большая неупругая деформация стеклообразно#
го полимера всегда неоднородна по его объему (по#
явление шейки, крейзов или полос сдвига). Оче#
видно, что для возникновения такого рода зон не#
упругой деформации, в частности крейзов, необхо#
димо наличие неких микроскопических неоднород#
ностей в исходном деформируемом полимере, ко#
торые служат зародышами центров пластической
деформации. В этой связи следует отметить, что
аморфные полимеры являются структурно неодно#
родными твердыми телами с размерами неоднород#
ностей от нескольких единиц до десятков ангст#
рем94—96. В многочисленных исследованиях для
объяснения особенностей процессов старения ис#
пользуют предположения о неоднородной структу#
ре полимерных стекол и, в частности, о существова#
нии в них неких упорядоченных доменов97—99. Не#
однородность структуры аморфных полимеров но#
сит не фазовый, а флуктуационный, неравновесный
характер, что создает значительные эксперимен#
тальные трудности при ее исследовании. Причины
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Рис. 22. Схематическое изображение процесса фибриллообразования при крейзинге полимеров14: а — вид сбоку; b — вид сверху.
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Рис. 23. Схема образования фибрилл при крейзинге стекло#
образного полимера по Крамеру88.
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этих трудностей кроются в невозможности исполь#
зования прямых методов структурных исследова#
ний, основанных на фазовом контрасте изучаемых
объектов (рентгенофазовый анализ, электроногра#
фий). Неоднократно предпринимались попытки
обнаружить неоднородности структуры (домены)
в аморфных полимерах прямым микроскопическим
методом. Так, например, в работе100 методом элект#
ронной микроскопии (метод реплик) исследовали
структуру аморфного ПС в зависимости от времени
его низкотемпературного отжига. Авторам удалось
обнаружить и описать зернистость в структуре по#
лимера, которая возрастает с увеличением темпера#
туры и времени отжига (размеры зерен изменяются
при отжиге от 300 до 700 Å). Рост неоднородности
полимера был подтвержден также данные электро#
но#графии. Авторы пришли к выводу, что в процес#
се физического старения в ПС имеют место струк#
турные перестройки на молекулярном уровне, од#
нако их связь со свойствами не была установлена.
Обнаруженная в работе100 неоднородность полиме#
ра, к сожалению, не позволила создать адекватную
картину структуры аморфных полимеров.

В работе101 процесс возникновения крейзов мо#
делировали методами молекулярной динамики.
Микронеоднородности, которые служат концент#
раторами напряжения, были представлены как со#
вокупность неоднородностей в сетке зацеплений
(кластеров) исходного полимера, в виде областей
сгущения или, наоборот, разреженности в сетке за#
цеплений. Было показано, что кластеры с пони#
женной плотностью сетки зацеплений служат мес#
тами инициирования и формирования нанопустот
при высоком напряжении. Рост пустот происходит
путем инициирования повторяющихся актов кави#
тационной нестабильности над растущей пустотой
(порой). Ему способствует распутывание сетки за#
цеплений и их отток от места формирования пусто#
ты. В действительности механическая энергия рас#
ходуется главным образом на распутывание цепей,
а для образования стабильных фибрилл требуется
очень мало энергии. Такой подход позволяет полу#
чить адекватную картину крейзинга полимера, при#
мер которой представлен на рисунке 24.

Фибриллизация и сдвиговая текучесть
стеклообразных полимеров

В предыдущих разделах мы рассмотрели явление
фибриллизациии стеклообразных полимеров в про#
цессе их холодной вытяжки (образования шейки)
и крейзинга. Следует отметить, что в обоих случаях
процесс образования фибрилл обусловлен главным
образом растягивающей компонентой прилагаемо#
го напряжения. В то же время существует возмож#
ность неупругой деформации полимеров в услови#
ях, например, одноосного сжатия в температурном
интервале ниже Тс. Возникает вопрос: возможна ли
фибриллизация в этих условиях деформации поли#

мера в отсутствие растягивающей компоненты на#
пряжения?

Рассмотрим кратко структурные перестройки,
имеющие место в стеклообразном полимере в усло#
виях его одноосного сжатия. Оказывается, что
и в этом случае деформация стеклообразного поли#
мера развивается по объему весьма неоднородно.

Как правило, массивный цилиндрический обра#
зец, подвергаемый одноосному сжатию, приобрета#
ет бочкообразную форму. Регистрация каких#либо
неоднородностей в таких образцах становится край#
не затруднительной. Тем не менее использование
хорошо известных методик препарирования образ#
цов для прямого микроскопического исследования
позволяет решить указанную проблему. Так, в рабо#
те102 делали микросрезы с блоков ряда стеклообраз#
ных полимеров, деформированных в условиях од#
ноосного сжатия. Полученные срезы исследовали
с помощью поляризационного светового микроско#
па. Оказалось, что деформированный стеклообраз#
ный полимер (ПС, ПК, ПЭТФ, ПММА) содержит
прямолинейные полосы шириной ~1 мкм, которые
обладают сильным двулучепреломлением и разде#
лены блоками исходного недеформированного ма#
териала. На рисунке 25 представлена микрофото#
графия тонкого среза блочного образца ПС, дефор#
мированного в условиях одноосного сжатия. Хоро#
шо видно, что такой образец буквально насыщен
полосами сдвига. Другими словами, полимер в этих
условиях деформируется путем развития полос
сдвига. Отметим, что сильное двулучепреломление
наблюдается не только в полосах сдвига, но и в крей#
зах84, что свидетельствует о молекулярной ориента#
ции фибриллизованного материала, заполняющего
эти образования.

На рисунке 26, а представлена фотография об#
разца полимера, в котором на начальном этапе рас#
тяжения инициируется полоса сдвига103. Хорошо
видно, что, как и в низкомолекулярных твердых те#
лах, такая полоса прорастает через образец под уг#
лом 45—50° к направлению растягивающего напря#

Рис. 24. Схема образования крейзов в полимере с неоднород#
ной сеткой зацеплений по данным метода молекулярной ди#
намики101.
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жения. Однако на этом сходство полос сдвига в по#
лимерах и низкомолекулярных твердых телах закан#
чивается.

Было установлено104, что полосы сдвига в поли#
мерах имеют сложную структуру. Они наполнены
высокодисперсным ориентированным фибрилли#
зованным материалом, в полной мере аналогичным
соответствующему материалу, который заполняет
объем крейзов82,84,86.

Это важное сходство подтверждается прямыми
микроскопическими наблюдениями. Когда матери#
ал, содержащий полосы сдвига, подвергается не#
большому растяжению в направлении, перпенди#
кулярном к плоскости полос сдвига, последние рас#
крываются (см. рис. 26, b), обнажая крейзопо#
добную структуру (ср. рис. 20 и 26, b). При этом
сходство со структурой крейза оказывается столь
разительным, что такие раскрытые полосы сдвига
были названы в работе104 «сдвиговополосными
крейзами» (shear band craze). Некоторое морфоло#
гическое отличие «сдвиговополосного крейза»
от классического состоит в том, что фибриллы в его
структуре расположены под углом к плоскости по#
лосы сдвига (см. рис. 26, b).

Сложная фибриллизованная структура полос
сдвига в стеклообразных полимерах специфическим
образом отражается на морфологии поверхностей

их разрушения. На рисунке 27, а приведена фото#
графия образца ПС, в котором была инициирована
полоса сдвига. При дальнейшей деформации
по этой полосе сдвига произошло разрушение. При
этом в объеме полосы сдвига возникает значи#
тельное количество зон пластически деформиро#
ванного полимера. При больших увеличениях (см.
рис. 27, b) хорошо видно, что такой материал состо#
ит из параллельно расположенных пластин, сфор#
мированных слипшимися фибриллами. Такого рода
структура морфологически поразительно похожа
на материал крейза, наблюдаемый при исследова#
нии хрупких сколов крейзованных полимеров83.

В работе104 на одном образце ПС удалось реали#
зовать и полосу сдвига, и крейз. На рисунке 28 пред#
ставлен электронно#микроскопический снимок та#
кого образца. Хорошо видно, что отличие крейза,
образующегося в полосе сдвига, от классического
состоит лишь в том, что фибриллы в его структуре
расположены под углом по отношению к плоскости
полосы сдвига. В остальном же морфологические
особенности обеих структур оказывается полнос#
тью аналогичными.

Другим важным аспектом структуры микронеод#
нородностей (полос сдвига и крейзов), возникаю#
щих при деформировании стеклообразных полиме#
ров, является наличие в них реальных микропустот.
Существование микропористой структуры в крей#
зах на сегодняшний день не вызывает сомнений50.
Само развитие деформации полимера в ААС осу#
ществляется, по крайней мере на первых этапах,
путем роста его общей пористости. В то же время
в условиях сдвиговой текучести происходит суще#
ственная общая контракция растягиваемого поли#
мера, и, несмотря на наличие полос сдвига, имею#
щих реальные границы раздела, вопрос о развитии
общей пористости полимера не столь очевиден.

В работе105 было выявлено, что транспорт мета#
нола в образцы ПММА, подвергнутые одноосному
сжатию на 23—24%, резко отличается от его транс#
порта в исходный недеформированный полимер.
Скорость диффузии по сравнению с недеформиро#

a b

Рис. 26. Внешний вид образца ПС, содержащего полосу сдвига (а),103 и электронная микрофотография указанной полосы (b),
демонстрирующая ее внутреннюю структуру104.

1 мм

Рис. 25. Световая микрофотография тонкого среза образца
ПС, подвергнутого одноосному сжатию. Ось сжатия верти#
кальна102.
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ванным ПММА выше в два раза при 40 °C и в пять
раз при 25 °C. Приведенные данные свидетельству#
ют о том, что в полосах сдвига в стеклообразных
полимерах содержатся области, в которых наполня#
ющий их материал оказывается настолько разрых#
ленным, что дает возможность облегченного транс#
порта низкомолекулярных веществ.

Существует простая возможность продемонст#
рировать, как в одних и тех же условиях полимер
деформируется либо по механизму крейзинга, либо
путем развития полос сдвига106. При растяжении
массивных образцов ПЭТФ в ААС на их поверхнос#
ти зарождаются крейзы, которые начинают распро#
страняться в глубину образца. Естественно, что
по мере их роста увеличивается гидродинамическое
сопротивление потоку жидкости к их вершине. На#
конец наступает ситуация, когда жидкость не может
эффективно и в достаточном количестве поступать
к местам ориентационного превращения полимера
(вершинам крейзов). Поскольку для развития крей#
зов необходимо присутствие ААС в местах актив#
ной деформации, полимер избирает альтернатив#
ный путь развития деформации — по механизму
роста полос сдвига.

Именно такая ситуация отображена на рисунке
29, где представлена световая микрофотография
тонкого среза образца ПЭТФ толщиной 0.7 мм,
растянутого при комнатной температуре в ААС
(н#гексанол) на 50% со скоростью ~100%•мин–1. Хо#
рошо видно, что в этих условиях крейзы не смогли
пересечь весь срез полимера и начать стадию своего
уширения (см. рис. 29, а), однако полимерный об#
разец в своей сердцевине продолжает деформиро#
ваться путем развития полос сдвига, который не тре#
бует присутствия ААС. При большем увеличении
микрофотографий (см. рис. 29, b) можно отметить
некоторые важные особенности этого вида дефор#
мации полимера. Полосы сдвига, как и крейзы, от#
лично видны в световом микроскопе, что свидетель#
ствует, очевидно, о наличии хорошо выраженных
границ раздела.

Пленку, структура которой представлена на ри#
сунке 29, помещали в качестве мембраны в диализ#
ную ячейку, камеры которой заполнены водным ра#
створом NaCl c одной стороны, и AgNO3 — c дру#
гой. Ранее было показано107, что если крейзы пол#
ностью пронизывают поперечное сечение полимер#
ной пленки, растворы NaCl и AgNO3, диффундируя
навстречу друг другу через систему взаимосвязан#
ных пор крейзов, встречаются в их объеме и образу#
ют кристаллы AgCl, которые легко обнаруживаются
с помощью электронного микроскопа. Как видно
из рисунка 29, для массивной пленки ПЭТФ, де#
формированной в ААС, характерна необычная сло#
истая структура. Крейзы, содержащие реальные
микропустоты, не пересекают все поперечное сече#
ние полимера, оставляя в сердцевине пленки слой,
не затронутый крейзами, но пронизанный полоса#
ми сдвига.

На рисунке 29, c представлена электронная мик#
рофотография хрупкого скола с этого же образца
ПЭТФ после обработки методом противоточной
диффузии растворами NaCl и AgNO3. Хорошо вид#
но, что в результате описанной выше процедуры

5 мм

a b

Рис. 27. Внешний вид образца ПС (а) после разрушения по полосе сдвига и электронная микрофотография поверхности
разрушения по полосе сдвига (b)104.

1

2

1 мкм

Рис. 28. Электронная микрофотография образца ПС, содер#
жащего крейз (1) и полосу сдвига (2)104.
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светлые кристаллы AgCl действительно формиру#
ются в объеме крейзов, что указывает на сквозное
проникновение растворов NaCl и AgNO3 через плен#
ку ПЭТФ. Более того, из данных, приведенных
на этом рисунке, следует, что кристаллы AgCl от#
кладываются не только в микропустотах крейзов,
но и в полосах сдвига (прямолинейные каналы, пе#
ресекающие полимер под углом ~45°), отчетливо их
контрастируя. Полученный результат однозначно
свидетельствует о том, что полосы сдвига, если и не
содержат реальных микропустот, имеют столь не#
высокую плотность, что по ним, как по каналам,
может диффундировать низкомолекулярная жид#
кость.

Подытоживая материал данного раздела, следу#
ет отметить важное сходство двух рассмотренных
выше структур — крейзов и полос сдвига. Оно со#
стоит в том, что как полосы сдвига, так и крейзы
в полимере являются сквозными каналами, запол#
ненными высокодисперсным фибриллизованным
материалом. Как было неоднократно отмечено
выше, между структурой крейзов и полосой сдвига
нет принципиальной разницы. В обоих случаях
происходит развитие структурных образований,
имеющих фибриллярную морфологию и, следова#
тельно, высокий уровень межфазной поверхности.
В работе108 это обстоятельство было проиллюстри#
ровано схематически (рис. 30). Поэтому не имеет
большого значения, как идет деформация, путем
развития полос сдвига или крейзов. В обоих случаях
полимер приобретает избыток межфазной поверх#
ности, характерной для фибриллярной структуры
полос сдвига или крейзов.

О некоторых свойствах
фибриллизованных полимеров

Итак, пластическая неупругая деформация стек#
лообразных полимеров реализуется, по крайней
мере, в трех морфологических формах: с образова#
нием шейки, развитием полос сдвига и крейзов. Все
разновидности деформации приводят к формиро#
ванию в полимере фибриллярной морфологии.

Естественно, что столь сложная структура дефор#
мированных стеклообразных полимеров не может
не отразиться на их макроскопических свойствах.
И, действительно, стеклообразные деформирован#
ные полимеры, демонстрируют многочисленные
аномалии в структурно#механическом поведении64.
Аморфные полимеры, деформированные в стекло#
образном состоянии, показывают выраженную ре#
лаксацию напряжения на так называемом упругом
участке кривой растяжения109, рост напряжения
при изометрическом нагреве в температурном ин#
тервале ниже Тс

110,111. Данные полимеры восстанав#
ливают свои размеры при температурах ниже тем#
пературы стеклования, т.е. в условиях, когда круп#
номасштабное молекулярное движение должно
быть подавлено46,112—115. Деформированные стек#
лообразные полимеры демонстрируют аномальные
динамические механические свойства. В рабо#
тах55,56,58—60,62,63,65,66,116,117 убедительно показано,
что в деформированном стеклообразном полимере
реализуется вид крупномасштабного молекулярно#
го движения при температурах на десятки градусов
ниже их Тс. В многочисленных термодинамических

a b c

0.5 мм 200 мкм 17.5 мкм

Рис. 29. Световая микрофотография тонкого среза образца ПЭТФ, содержащего крейзы и полосы сдвига (а, b). Сканирующая
электронная микрофотография низкотемпературного скола этого же образца ПЭТФ после его использования в качестве
мембраны в диализной ячейке, содержащей водные растворы NaCl и AgNO3 (c)106. Пояснения в тексте.

a

b

Рис. 30. Схематическое изображение структуры крейза (а) и
полосы сдвига (b)108.
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исследованиях с помощью метода деформационной
калориметрии выявлено113—115, что пластическая
деформация полимерных стекол принципиально
отличается от соответствующего процесса, имею#
щего место в низкомолекулярных твердых телах.
Оказывается, значительная часть работы деформа#
ции (главным образом до и в области предела теку#
чести) накапливается полимером, а не преобразует#
ся в тепло.

Подводя итоги изложенному выше, можно сде#
лать вывод, что деформация стеклообразных поли#
меров, которая сопровождается их фибриллизаци#
ей, реализует в них низкотемпературное (ниже Тс)
крупномасштабное молекулярное движение. Воз#
никает вопрос о механизме наблюдаемых явлений.
Ответ на него дает открытое в середине 90#х годов
прошлого века явление зависимости температуры
стеклования аморфных полимеров от размеров по#
лимерной фазы. Сегодня не вызывает сомнений сам
факт того, что такая фундаментальная характерис#
тика как Тс аморфного полимера не является вели#
чиной постоянной. Оказывается, что уменьшение
размеров полимерной фазы до нанометрового уров#
ня приводит к резкому понижению Тс полимера
(рис. 31)118,119.

Хорошо видно, что Тс полимера понижается
на многие десятки градусов, когда полимерная фаза
имеет нанометровые размеры. Следует отметить,
что такого рода понижение Тс наблюдается не толь#
ко для наночастиц, но и для тонких полимерных
пленок120—122 и волокон123. Как было показано
выше, фибриллярные агрегаты макромолекул име#
ют диаметр от нескольких единиц до десятков на#
нометров и поэтому обладают достаточно низкой
Тс по сравнению с окружающим блочным полиме#
ром. По сути, появление фибриллярных агрегатов
макромолекул (фибрилл) в блочном полимере яв#
ляется введением в него некоего компонента, обла#
дающего фибриллярной морфологией и резко по#
ниженной Тс. Учет этого обстоятельства позволяет
с единых позиций объяснить все отмеченные выше
аномалии в структурно#механическом поведении
стеклообразных полимеров64.

Заключение

Таким образом, анализ литературных данных
позволяет сделать вывод о том, что пластическая
(неупругая) деформация стеклообразных полиме#
ров сопровождается неким структурным превраще#
нием, в результате которого полимер приобретает
фибриллярную структуру. Такая структура представ#
ляет собой агрегаты ориентированных макромоле#
кул диаметром от нескольких единиц до десятков
нанометров. Возникновение данной морфологии
связано с взаимодействием двух противоположно
направленных сил: во#первых, механического на#
пряжения, стремящегося увеличить объем полиме#
ра, и, во#вторых, сил поверхностного натяжения,
стремящихся уменьшить объем полимера. В резуль#
тате этого противодействия полимер диспергирует#
ся на систему ориентированных агрегатов (фиб#
рилл). Следует отметить роль межфазной поверх#
ностной энергии в этом явлении самодиспергиро#
вания полимера. Понижение межфазного натяже#
ния, например с помощью ААС, стабилизирует си#
стему нанометровых агрегатов (фибрилл) и направ#
ляет процесс по пути крейзинга с развитием в поли#
мере высокой пористости и межфазной поверхнос#
ти. Высокий уровень межфазной энергии, напри#
мер при растяжении полимера на воздухе, делает
высокодисперсную систему фибриллярных агрега#
тов неустойчивой, в результате чего нанометровые
фибриллы стремятся уменьшить свою межфазную
энергию и слипаются (коагулируют) в монолитную
шейку.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского научного фонда (проект № 17#13#
01017).
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